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Résumé

Le dioxyde d’uranium (UQO3) est le principal combustible nucléaire utilisé dans les réacteurs
a eau pressurisée. La compréhension de son comportement mécanique est d’'un intérét majeur
pour la siireté nucléaire. Dans des conditions de fonctionnement accidentelles, la température
augmente considérablement (7>1900 K) et favorise la déformation par fluage, qui doit étre prise
en compte dans I’évaluation de l'intégrité du combustible. Tout au long de l'irradiation les pas-
tilles de combustible UO9 sont soumises a des changements microstructuraux dus a des défauts
induits par l'irradiation tels que les boucles de dislocation prismatiques générées par I'accumu-
lation d’atomes interstitiels pouvant influencer le comportement viscoplastique des pastilles. Le
premier objectif de ce travail de these est d’étudier les coeurs et la mobilité des dislocations
dans les systémes 1/2<110>{100}, le mode de glissement principal de UO9. Tout d’abord, les
différents coeurs (neutres et chargés) de la dislocation coin sont étudiés par statique moléculaire
a l'aide d’un potentiel interatomique de type ion rigide. Plusieurs structures de cceurs stables
sont identifiées, dont le coeur neutre asymétrique d’Ashbee. Néanmoins, cette structure de coeur
n’est pas stable en température, ot une configuration en « zig-zag » apparait. Cette structure
est davantage étudiée avec le méme potentiel, ainsi qu’avec un potentiel a charges variables
et des calculs ab initio sont réalisés au CEA de Cadarache. La mobilité de la dislocation coin
dans 1/2<110>{100} est ensuite étudiée a différentes températures et contraintes, grace a des
simulations de dynamique moléculaire, les régimes athermique et thermiquement activé sont
identifiés et une température de transition athermique est estimée. Par la suite nous examinons
comment les dislocations mobiles 1/2<110>{100} interagissent avec les boucles prismatiques
1/2<110> dans le but de construire un cadre de plasticité cristalline pour UO 4. Tout d’abord,
des simulations de dynamique moléculaire sont réalisées pour caractériser les réactions de contact
local entre les dislocations 1/2<110>{100} glissiles et diverses configurations de boucles prisma-
tiques {110} & 2000 K sous une contrainte de cisaillement constante. Une attention particuliére
est accordée a l'influence de la taille d’une boucle d’irradiation sur la réaction. En parallele, des
simulations de dynamique des dislocations discrétes, informées par la dynamique moléculaire,
sont effectuées afin de vérifier la reproductibilité des résultats atomistiques en utilisant la théo-
rie élastique. Alors que certaines réactions des dislocations présentent des similitudes avec des
observations courantes dans les métaux, des configurations originales apparaissent également,
nécessitant un traitement spécifique dans la dynamique des dislocations discretes. Pour finir,
des simulations massives sont réalisées par dynamique des dislocations discretes pour quantifier
le durcissement induit par une population statistique de boucles d’irradiation dont la densité
est ajustée sur les expériences. Les réactions locales de contact sont étudiées et le durcissement
induit par lirradiation est comparé a d’autres contributions au renforcement de UO o, comme
par exemple le durcissement de la forét.







Abstract

Uranium dioxide (UO32) is the main nuclear fuel used in pressurized water reactors. Thus,
understanding its mechanical behaviour is of great interest for nuclear safety. Under acciden-
tal operating conditions, the temperature increases considerably (7>1900 K) and favors creep
deformation, which must be taken into account in the assessment of fuel integrity. Under irradia-
tion UOs fuel pellets are then subjected to microstructural changes due to irradiation induced
defects such as the prismatic dislocation loops (generated by the accumulation of interstitial
atoms) that can influence the viscoplastic behaviour of the pellets. The first objective of this
thesis work is to study the cores and mobility of dislocations in 1/2<110>{100} systems, the
main slip mode of UQs. First, the different core structures (neutral and charged) of the edge dis-
location are studied using molecular statics and a rigid ion interatomic potential. Several stable
core structures are identified, including the asymmetric neutral Ashbee core. Nevertheless, this
core structure is not stable at temperature, where a "zig-zag" configuration appears. This struc-
ture is further studied with the same potential, as well as with a variable charge potential and
ab initio simulations as performed at the CEA Cadarache. The mobility of the edge dislocation
in 1/2<110>{100} is then investigated at various temperatures and stresses using molecular
dynamics simulations, the athermal and thermally activated regimes being identified as well as
an athermal transition temperature. Subsequently we examine how the primary 1/2<110>{100}
dislocations interact with the 1/2<110> prismatic loops with the goal of building a crystal plas-
ticity framework for UQOs. First, molecular dynamics simulations are performed to characterize
the local contact reactions between the 1/2<110>{100} mobile dislocations and various {110}
prismatic loop configurations at 2000 K under constant shear stress. Particular attention is paid
to the influence of the irradiation loop radius on the reaction. In parallel, atomistically-informed
discrete dislocation dynamics simulations are performed to verify the reproducibility of atomis-
tic results using elastic theory. While some dislocation reactions show similarities with common
observations in metals, original configurations also appear, requiring a specific treatment in dis-
crete dislocation dynamics. Finally, massive simulations are performed in discrete dislocation
dynamics to quantify the hardening induced by a large population of irradiation loops fitted
to the experiments. Local contact reactions are studied and irradiation-induced hardening is
compared to other contributions to UO4 strengthening, such as forest hardening.
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Abréviations

CC : Cubique Centré

CEA : Commissariat & 'Energie Atomique et aux Energies Alternatives
CFC : Cubiques a Faces Centrées

CLP : Conditions aux Limites Périodiques

CRSS : Critical Resolved Shear Stress/Contrainte de cisaillement critique
DDD : Dynamique des Dislocations Discrete

DFT : Density functional theory/Théorie de la fonctionnelle de la densité
DXA : Dislocation Extraction Algorithm

EAM : Embeded Atom Model

FIRE : Fuast Inertial Relaxation Engine

GC : Gradient conjugué

HC : Hexagonal Compact

MD : Dynamique Moléculaire

PF : Produits de Fission

PFG : Produits de Fission Gazeux

PKA : Primary Knock-on Atom/Premier atome déplacé (par un produit de fission)
PTM : Polyhedral Template Matching

REP : Réacteurs a Eau Pressurisée

SM : Statique Moléculaire
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Introduction

Il existe trois types de sources d’énergies sur Terre. Tout d’abord, les énergies fossiles (e.g. pé-
trole, charbon) issues des matieres organiques enfouies sous terre. Ces ressources sont épuisables
et fortement émettrices de gaz a effet de serre. Ensuite, les énergies renouvelables (e.g. solaire,
éolien), elles sont des sources d’énergies inépuisables générées a partir d’éléments naturels tels
que le vent ou le soleil. Ces ressources sont intermittentes due a une production qui ne peut
pas étre continue et sont faiblement émettrices de gaz a effet de serre. Enfin, I’énergie fissile (ou
énergie nucléaire) est le résultat de la fission nucléaire. Cette ressource permet d’alimenter les
réseaux électriques en continu et elle est également faiblement émettrice de gaz a effet de serre.
En 2019, plus de 90% de la production francaise d’électricité était couverte par le nucléaire et
les énergies renouvelables. A elle seule, I’énergie nucléaire représentait plus de 70% (soit 379.5
TWh) de la production. Ce sont néanmoins les énergies fossiles qui restent les plus utilisées a
I’échelle mondiale alors que ’énergie nucléaire recouvre un peu plus de 10% de la production
d’électricité ce qui en fait la troisiéme source de production. Enfin, on notera que les Etats-Unis
(841 TWh), la France (413 TWh) et la Chine (295 TWh) sont les trois principaux pays pro-
ducteurs d’électricité provenant d’énergie fissile (données EDF 2018). Une forte augmentation
de la consommation d’électricité mondiale est prévue dans la prochaine décennie et les parcs
de centrales nucléaires ne cessent de croitre dans le monde. Une meilleure compréhension du
vieillissement des centrales et des risques associés est donc nécessaire afin de gagner en produc-
tivité tout en assurant une sécurité optimale.

Aujourd’hui, les centrales les plus utilisées en France sont les centrales a Réacteur a Fau
Pressurisée (REP) (figure 1). Une centrale de type REP fonctionne grace a trois circuits in-
dépendants. Le circuit primaire est le coeur du réacteur ou est situé I’assemblage composé de
crayons de combustible, eux-méme composés des gaines de protection en alliage de zirconium et
des pastilles de combustible. C’est I’endroit ou le phénomene de fission a lieu, processus qui in-
duit une augmentation de la température de ’eau dans la cuve. Cette chaleur est récupérée dans
le générateur de vapeur pour étre transmise au circuit secondaire. Le circuit secondaire (aussi
appelé salle des machines) permet de transformer ’énergie thermique obtenue par le générateur
de vapeur du circuit primaire en énergie électrique griace au groupe turbine/alternateur. Enfin, le
circuit de refroidissement permet d’alimenter en eau froide le condenseur du circuit secondaire,
relié au générateur de vapeur du circuit primaire.

Le dioxyde d’uranium (UQO3) est le combustible majoritairement utilisé dans 'industrie du nu-
cléaire en France. La compréhension de son comportement mécanique dans des conditions nomi-
nales, transitoires de puissance ou accidentelles est d’un intérét majeur pour la siireté nucléaire.
En fonctionnement normal, les pastilles de combustible sont portées a ~1300K et subissent de
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Batiment réacteur Salle des machines - Aéroréfrigérant
(zone nucléaire) (zone non nucléaire) b

Vapeur d'eau

Générateu
de vapeur

Cuve du
réacteur

Circuit primaire Circuit secondaire de refroidissement

FIGURE 1 — Schéma d’une centrale nucléaire a réacteur a eau pressurisée. La centrale est
composée de 3 circuits interconnectés : les circuits primaire, secondaire et de refroidissement.

fortes sollicitations thermomécaniques dues aux gradients de températures avec des des défor-
mations irréversibles couplées aux effets d’irradiation. Dans des conditions de fonctionnement
accidentelles, la température augmente considérablement dans le combustible (7>1900K) et fa-
vorise la déformation par fluage, qui doit faire ’objet de recherches pour comprendre ’évolution
et la dégradation du combustible. Dans ces conditions, les pastilles de combustible UO 4 sont sou-
mises a des changements microstructuraux dus a des défauts induits pendant l'irradiation, tels
que les boucles prismatiques de dislocation générées par ’accumulation d’atomes interstitiels,
qui peuvent modifier la stabilité mécanique de la pastille et induire du durcissement. Néanmoins,
peu d’études publiées dans la littérature permettent aujourd’hui de bien comprendre le lien entre
les microstructures de dislocations dans UO4 et le comportement mécanique avec notamment le
durcissement induit par les défauts d’irradiation.

Ce travail de these s’inscrit dans une démarche globale dont 1’objectif est de développer des
lois de comportement décrivant le comportement collectif des dislocations, I’écoulement plastique
et le durcissement induit par les défauts d’irradiation (défauts ponctuels, boucles d’irradiation,
bulles de gaz) dans le combustible. Cette approche est nécessaire pour quantifier les déforma-
tions irréversibles du combustible & haute température et sous irradiation. Pour ce faire, nous
avons étudié dans un premier temps le comportement de dislocations glissiles isolées dans UO
afin de mieux appréhender, ensuite, leurs interactions avec des boucles d’irradiation en Dyna-
mique Moléculaire (DM) et en Dynamique des Dislocations Discrétes (DDD). Des calculs en
DDD informés par 1’échelle atomique ont ensuite permis de quantifier le durcissement induit
par les défauts d’irradiation. Ces simulations permettront de prendre en compte le phénomeéne
dans une loi de comportement en cours d’implémentation dans un modele d’éléments finis en
développement au CEA de Cadarache.

Le manuscrit est composé de cing chapitres :

— Le premier chapitre fournit une synthese de I’état de l'art qui permet de mieux appré-

hender la plasticité du dioxyde d’uranium en abordant ses propriétés mécaniques aux
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échelles microscopiques et macroscopiques. Une attention particuliere est portée a la no-
tion de systemes de glissement, aux structures de cceur de dislocation et a la mobilité de
ces dernieres. Le chapitre est ponctué par une section dédiée aux défauts d’irradiation et
notamment aux boucles de dislocations formées sous irradiation.

Le deuxiéme chapitre décrit les méthodes de simulation utilisées dans le cadre de la these.
Deux méthodes de modélisations sont présentées : les simulations moléculaires réalisées
a D’échelle atomique et la DDD, a I’échelle mésoscopique. Les potentiels utilisés pour
les simulations atomistiques sont présentés et justifiés. La construction des volumes de
simulation et l'insertion des dislocations et des boucles d’irradiation y sont également
décrites.

Le troisiéme chapitre, correspond au premier article soumis dans le cadre de ce travail de
these. Il décrit les résultats obtenus lors de I’étude des structures de cceur de la dislocation
coin 1/2<110>{001} et sa mobilité qui controle la plasticité dans les plans {001} de UOq.
Plusieurs énergies de cceurs calculées en Statique Moléculaire (SM) a laide de différents
potentiels sont comparées a des calculs DFT réalisés en collaboration avec M. Freyss du
CEA Cadarache. Ce chapitre présente aussi des calculs de vitesse de dislocation réalisés en
DM en fonction de la température et de la contrainte et des lois de mobilité sont ajustées
dans les deux régimes de déformation de 'UQO4 : le régime thermiquement activé (& basse
température et/ou faible contrainte) et le régime athermique (& haute température et/ou
forte contrainte).

Ces lois de mobilité sont nécessaires pour utiliser rigoureusement la DDD par la suite.
Le quatrieme chapitre décrit les interactions de contact entre dislocations mobiles et
boucles d’irradiation en DM et en DDD. Cette étude permet d’analyser les différents
produits de réaction entre dislocations glissiles et boucle d’irradiation en fonction de
lorientation de leurs vecteurs de Burgers respectifs. Une attention particuliére est portée
ici a I'influence de la taille de boucle et a la contrainte sur I'interaction entre les défauts.
Le dernier chapitre présente une étude statistique des interactions dislocation-boucle et
leur implication sur le comportement plastique et le durcissement du combustible via des
simulations de DDD réalisées a plus grande échelle.
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Ce chapitre bibliographique a pour but de réunir des informations de la littérature permettant
de mieux appréhender la plasticité du diozyde d’uranium (UQOsg). Ce matériau utilisé dans les
réacteurs a eau pressurisée est soumis a de fortes contraintes thermo-mécaniques. Une bonne
compréhension de la plasticité de ce matériau, notamment avec la prise en compte des défauts
d’irradiation, permettrait d’améliorer les codes de modélisation des pastilles a l’échelle cristalline
en conditions de fonctionnement du réacteur. Afin d’englober la plasticité de I’UQs, ce chapitre
est divisé en deux parties traitant des propriétés mécaniques a l’échelle macroscopique et mi-
croscopique. Dans un premier temps, une synthése sur l’élaboration des pastilles de combustible
est faite, pour ensuite mieux appréhender [’évolution de la structure de la pastille au cours du
fonctionnement en réacteur. Certaines propriétés mécaniques a l’échelle du polycristal sont égale-
ment recensées telles que les propriétés a rupture, les comportements élastiques et viscoplastiques.
Dans un second temps, on s’intéressera aux propriétés mécaniques a l’échelle microscopique de
I’UOs, en commengant par sa structure cristalline et I’élasticité d’un monocristal. Les systémes
de glissement, la structure de ceeur et les vitesses des dislocations font ['objet d’une nouvelle
sous-partie. Pour finir, une sous-partie est dédiée auxr défauts d’irradiation et notamment les
boucles de dislocations formées sous irradiation qui seront plus étudiées dans le cadre de la these.
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1.1 Propriétés macroscopiques de 1’UQ,

1.1.1 Elaboration du combustible : les pastilles d’UO,

Le dioxyde d’uranium (UO2) est le combustible majoritairement utilisé dans les réacteurs a
eau pressurisée sous la forme de pastilles de taille centimétrique (figure 1.1.a). Initialement, la
poudre d’UQOg enrichi est élaborée a partir de I’hydrolyse d’une poudre de fluorure d’uranium UF g4
(équation 1.1) qui est ensuite transformée en dioxyde d’uranium par un procédé de conversion
par voie séche (équation 1.2) [GUT 08].

UFs + 2H50 = UOoFy +4HF (1.1)

UOyFy+ Hy = UOy +2HF (1.2)

15 mm

Q)

FIGURE 1.1 — Pastille d’UO2 et microstructure. (a) micrographie de pastilles d’'UO4 apres
frittage-compaction, (b) Micrographie de la surface d’une pastille. D’apres Ref. [PAT 12]

La poudre d’UQOs est ensuite pressée pour obtenir des pastilles crues qui sont ensuite frittées
pendant 4h a 1700°C sous atmospheére réductrice. Un agent porogene est ajouté avant 1’étape de
pressage afin d’obtenir des pastilles dont la densité est proche de 95% de la valeur théorique. Une
valeur élevée de densité permet de garantir la stabilité thermo-mécanique de la pastille. Cepen-
dant, il est nécessaire de conserver une fraction de porosité significative afin que le gonflement
de la pastille lors de l'irradiation du combustible en réacteur puisse étre accommodé. Apres le
frittage, les pastilles polycristallines ont une forme de diabolo qui est rectifiée pour obtenir un
diametre constant sur I’ensemble de I’échantillon. La figure 1.1.b illustre la surface d’une pastille
de combustible apres attaque chimique. Les pastilles possedent une microstructure relativement
homogene avec une taille de grain proche de 10 nm (figure 1.1.b). Pour finir, les pastilles sont
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crayonnées; c’est a dire introduites dans le crayon qui est principalement composé d’'une gaine
en alliage de zirconium (figure 1.2.a). L’ensemble des crayons et composants annexes constituent
Passemblage (figure 1.2.b) [GUI 08].

Pastille
uo,

gaine en I
alliagede Zr f

Crayon
combustible

Q) b)

FIGURE 1.2 — Assemblage des pastilles d’UO2 : (a) illustration d’un crayon composé d’une
pastille d’'UO2 entourée d’une gaine en alliage de zirconium [PIP 20], (b) illustration d’un as-
semblage combustible [POR 18a].

1.1.2 Evolution structurale de la pastille en fonctionnement

En fonctionnement nominal en réacteur, I’évolution d’une pastille de combustible en cours
d’irradiation peut étre décrite de la maniere suivante. Dés la premiere montée en puissance
du réacteur, la pastille fissure du fait des dilatations différentielles entrainées par les gradients
thermiques entre le centre et la périphérie de la pastille, puis elle se déforme : initialement cy-
lindrique, elle prend peu a peu une forme de diabolo (figure 1.3).

En parallele, la pastille gonfle sous l'effet de l'irradiation dii au phénomene de fission : bom-
bardement des atomes d’uranium par des neutrons qui génere des isotopes 3§6U. Dans un état
d’excitation élevé, l'isotope se fragmente en différents noyaux. L’équation 1.3 généralise le phé-
nomene de fission. Les équations 1.4 et 1.5 sont des exemples de réactions fréquentes au cours
desquelles I'uranium va se diviser soit en krypton et baryum soit en strontium et xénon.

U4 n —BU — X +Y +kin (1.3)
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FIGURE 1.3 — Evolution d’une pastille d’UO5 sous irradiation. Aprés fissuration, elle prend la
forme d’un diabolo et comble, au fur et a mesure, ’espace entre la gaine et sa périphérie. D’apres
[PAT 12].

BU +in — BU — RPKr+ 1°Ba+3in (1.4)
335U+(1)n — 3§6U — ggSr—FéioXe—k%n—i—v (1.5)

La présence des produits de fission (PF) et le déplacement des atomes consécutifs a la fission
vont entrainer une modification du parameétre de maille de UO5,. L’augmentation du volume
di aux PF est évaluée a 0.06% par GWj/tM en condition nominale (unité de I’énergie fournie,
en gigawatt-jour par tonne de combustible). Le diameétre de la pastille de combustible va alors
augmenter et le jeu entre la pastille et la gaine va étre comblé pour des taux de combustion
de 30 GWj/tM. En situation de transitoire de puissance, I’absence de jeu peut conduire & une
interaction mécanique entre la pastille et la gaine entrainant des contraintes de traction dans
la gaine ainsi qu'un phénomene de corrosion sous contrainte par 1’iode issu des PF volatiles du
combustible.

Les produits de fission gazeux (PFG) entrainent une évolution microstructurale du combus-
tible au cours de l'irradiation, caractérisée par différents processus :

— la formation de bulles intragranulaires dues a la précipitation d’une partie des PFG en

solution dans la maille UOo,

— le transport des produits de fission (en solution et dans les bulles) vers les joints de grains
et les sous-joints de grains et la formation de bulles intergranulaires/intersousdomaines.
Les joints et les sous-joints de grain constituent des chemins préférentiels pour la diffusion
des gaz de fission vers les volumes libres,

— la percolation éventuelle des bulles intergranulaires qui engendre un réseau permettant le
relachement des PFG vers les volumes libres du crayon et donc un accroissement de la
pression interne.

Ces différents phénomenes dépendent de la température et du taux de combustion d’ou la
présence de différentes microstructures dans le combustible irradié en fonction du rayon et du
taux de combustion. De plus, une interaction spécifique entre les bulles de gaz de fission et les
défauts d’irradiation (lacunes, interstitiels et dislocations) conduit & une restructuration avec
une subdivision des grains d’'UO, qui passent de 10 a 0.3 microns environ, avec une tres forte
porosité. Cette restructuration, appelée en anglais High Burnup Structure (HBS) ou structure
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rim se produit uniquement en périphérie de la pastille et a fort taux de combustion supérieur a
60 GWj/tM.

1.1.3 Propriétés mécaniques du polycristal d’UQO,
1.1.3.1 Propriétés élastiques du combustible non irradié

Depuis les années 60, plusieurs tests mécaniques ont été effectués sur des polycristaux de
dioxyde d’uranium non irradiés dont des tests de flexion [CAN 71] et de compression [BYR, 68a,
TAC 76, DHE 02]. Deux comportements ont été caractérisés avant rupture :

— un comportement purement élastique et réversible (le matériau revient a sa géométrie

initiale aprés la suppression de la sollicitation),

— un comportement viscoplastique caractérisé par un régime de déformation plastique irré-

versible.
Martin et al. [MAR 89] ont synthétisé les résultats obtenus pour des études sur les polycristaux
d’UOy grace aux définitions du module d’Young E et du module de cisaillement G ci-dessous
(équation 1.6),

FE=(2,27.10* = 1,54.1072 T — 9,60.10 9 7?)(1 — 2, 5p)

L, s (1.6)
G = (85,83 —5,16.10 72T — 3,75.1075 T?)(1 — 2, 5p)

avec T' la température variant de 273 K a 2610 K et p la porosité (sans unité) variant de 0 a 0,3.
Ces formules empiriques (valables seulement pour un matériau stoechiométrique) mettent en évi-
dence la diminution des deux modules élastiques lors de l'accroissement de la température et de
la porosité : le matériau devient plus mou lorsque ces deux parametres augmentent. Nous revien-
drons plus tard sur les constantes élastiques dans UO 4, notamment dans le cadre du monocristal.

1.1.3.2 Propriétés a la rupture du combustible non irradié

Différents modes de rupture de 'UO» polycristallin peuvent étre observés lors d’essais mé-
caniques (figure 1.4). La rupture est fragile & basse température et s’effectue soit par clivage
pour de faibles contraintes soit par rupture dynamique a hautes contraintes. Lorsque la rupture
est fragile, le matériau ne subit pas de déformation plastique. A l'inverse, la rupture est dite
ductile lorsqu’elle intervient apres une déformation plastique importante. Lors d’expériences en
flexion & trois [EVA 69b] et quatre points [CAN 71], trois régimes de déformation dépendant de
la température ont été identifiés dans les polycristaux d’UQOs.

(1) Pour T<T, avec (T, = 1300K) : la contrainte a la rupture est inférieure & la limite d’élasti-
cité. La rupture est fragile (zone cleavage sur la figure 1.4) et se produit par extension des pores
de grandes tailles pré-existants. Comme montré dans les travaux d’Evans et al., il existe une
région de température intermédiaire (7'=1000K, non montré sur la figure 1.4) ou la contrainte
a la rupture et la limite d’élasticité sont similaires [EVA 69b]. Bien qu’encore fragile, la fracture
est initiée dans ce régime au niveau des dislocations.

(2) Pour T,<T<T; (avec T; = 1800K), une certaine déformation plastique est mesurée et une
forte augmentation du module de rupture est observée. La fracture est considérée comme semi-
fragile.

(3) A T>T;, la résistance diminue de facon continue et une déformation plastique importante est
observée : la fracture est completement ductile. Grace a une étude sur une plage de températures
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FIGURE 1.4 — Carte des modes de rupture de UO4 en fonction de la température et de la
contrainte appliquée [GAN 83].

10



Propriétés macroscopiques de 'UO»

plus large, ce phénomeéne a seulement été observé par Canon et al.[CAN 71]. T} correspond donc
au régime ductile ou la propagation de la fissure a lieu soit de maniére intergranulaire (intergra-
nular creep fracture), soit de maniére transgranulaire (transgranular creep fracture) dépendant
du niveau de contrainte. Les essais en compression de Guerin et al. révélent une température
de transition fragile-ductile plus faible, de l'ordre de 1300K [GUE 75]. Les incertitudes sur ces
expériences sont nombreuses, notamment liées a la mesure de la porosité, la taille des grains etc.
A trés hautes contraintes (~ 10° GPa), la rupture est dynamique [CAN 71].

I00_T<Tc Te<T<T T~T,
T>T1

RELATIVE STRESS
3
<
|

o 0005 00l

E

o
STRAIN

FiGURE 1.5 — Courbes contrainte-déformation obtenues pour des tests de flexion quatre points
sur des polycristaux de UOy [CAN 71].

1.1.3.3 Comportement viscoplastique

En conditions normales de fonctionnement, le combustible irradié subit des contraintes ther-
momécaniques qui correspondent a des conditions de déformation en fluage. Dans la littérature,
différents mécanismes de fluage ont été identifiés dans UOy [CAN 83, DHE 02, COL 03]. Ils dé-
pendent des conditions de contrainte et de la microstructure (comme la porosité ou la taille de
grains). L’irradiation affecte également les mécanismes de fluage. Le fluage primaire correspond
a une diminution de la vitesse de déformation, cela traduit une augmentation de la résistance
du matériau. On parle de fluage stationnaire ou secondaire lorsque la vitesse de déformation est
constante dans le temps. De maniere générale, la vitesse de fluage secondaire est exprimée sous

la forme :
. AN,GD b\P /o\"
=0 (,) (3) (L)

avec A une constante dépendante du matériau, N, le nombre d’Avogadro, b le vecteur de Burgers,
R la constante des gaz parfaits, g la taille de grains, o la contrainte appliquée, D le coefficient
de diffusion, écrit sous la forme D = Dy exp (—Q/RT) et G le module de cisaillement. Le
triplet de valeurs (p,n, Q) caractérise les modeles théoriques des mécanismes de déformation
avec : ) I'énergie d’activation, n la sensibilité & la contrainte et p la sensibilité a la taille de
grain. Sans irradiation, le fluage est d’autant plus grand que la température est élevée. Deux
régimes composent ce fluage thermique. A faible contrainte, le fluage est piloté par diffusion
[TSI 11]. Si la migration de lacunes s’effectue dans le volume du grain on parle de fluage Nabarro-
Herring [HER 50] ou fluage intra-granulaire, il est dominant pour des températures élevées. Si la

11
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migration se passe dans les joints de grain, c’est le fluage de type Coble [COB 63] ou fluage inter-
granulaire, dominant pour des températures plus basses. A hautes contraintes, le mécanisme
principal implique le mouvement de dislocations [CAN 83].

En réacteur, un fluage induit par irradiation intervient dans le comportement plastique de
I’'UQs. Entre 770 et 1270 K, celui-ci est indépendant de la température, de la taille des grains et
du taux de combustion. Dans ce cas, la vitesse de fluage ne dépend que de la contrainte appliquée
et de la densité de fission. Pour un régime de températures supérieures, l'irradiation amplifie le
fluage thermique [GUE 75, GUE 85]. L’équation 1.8 rend compte de fagon phénoménologique
de la vitesse de déformation visco-plastique sous irradiation [MIC 12b].

Evp = Coexp <R—§> (1+a®ir) + Boeg®iry (1.8)

Le premier terme rend compte du fluage thermique secondaire ou fluage stationnaire (vitesse
de déformation constante). C' et n sont des constantes dépendantes du matériau et ) est 'énergie
d’activation. o@irr est I’accélération de la vitesse de déformation par irradiation. Baeq@w est le
terme de fluage induit par irradiation avec &, la densité de fission par seconde. Le fluage dépend
de plusieurs propriétés du matériau telles que la taille de grains, la porosité et la stoechiométrie

et pendant ce dernier, la vitesse de déformation plastique augmente avec la température et la
taille de grain [CAN 71].

Les courbes de fluage révélent qu’avec une granulométrie standard (10 pm), un régime pri-
maire est suivi d’un régime de vitesse de déformation stationnaire [DHE 02]. Dans les échantillons
d’UO, déformés avec des tailles de grains plus grandes, le fluage secondaire nécessite plus de
déformation avant d’étre clairement établi, comme le montre la figure 1.6.b). Une déformation
de fluage primaire inférieure & 1 % est mesurée pour des tailles de grains de 10 pm, au lieu d’en-
viron 14 % pour une granulométrie de 36 pm. Sur la figure 1.6, on peut observer la différence
des microstructures pour trois granulométries différentes ainsi que la variation de la durée du
fluage primaire en fonction de la taille des grains.

Des études en compression [BYR 68a, NAD 69, SEL 70, GAR 21] et en flexion [ARM 62,
SCO 59] ont montré que le dioxyde d’uranium non-stoechimétrique UO 9, se déforme plus faci-
lement (contrainte d’écoulement plus faible) que son homologue steechiométrique.

1.2 Propriétés microscopiques de ’UQ,

1.2.1 Structure cristalline et élasticité
1.2.1.1 Structure cristalline

Le dioxyde d’uranium est un matériau a structure cubique de type fluorite CaF2 représentée
sur la figure 1.7. Dans cette structure, les atomes d’uranium (en bleu) forment un réseau Cubique
a Faces Centrées (CFC) et les atomes d’oxygene (en rouge) occupent tous les sites tétraédriques
du réseau. Chaque atome d’uranium dispose de huit atomes d’oxygene premiers voisins alors
que les atomes d’oxygeéne ont chacun quatre atomes d’uranium premiers voisins (tétrahédre).
En plus d’étre chimiquement stable et compatible avec ’eau, ’'UQO 4 est un matériau adapté aux
conditions de vie en réacteur du fait de ses propriétés intrinseques, telles que son haut point de
fusion égal & 2847 °C [PAT 12].

12
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FIGURE 1.6 — Influence de la taille de grains sur la réponse mécanique en fluage de UO+ poly-
cristallin. (a) Microstructures des échantillons d’une pastille avec trois granulométries différentes
[CAN 71], (b) Réponse en fluage des pastilles de granulométrie 10 et 36 pm ot o = 60 MPa et
T = 1465 °C. La portion de courbe montrée pour 36 pm ne correspond qu’au fluage primaire.
D’apres Ref. [DHE 02].

FI1GURE 1.7 — Représentation de la structure fluorite de 'UQO4. Les atomes d’oxygeéne sont
représentés en rouge et les atomes d’uranium sont en bleu.
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A température ambiante, le paramétre de maille ag est égal & 547 A [BOU 17]. Ce para-
metre varie avec la température et la stoechiométrie. Plusieurs travaux expérimentaux et de
modélisation ont étudié I’évolution du parametre de maille en fonction de la température jus-
qu’a la température de fusion (figure 1.8) [HOK 02, YAM 97, GRO 55]. Yamada et al. ont fait
ces calculs par Dynamique Moléculaire (DM) en utilisant le potentiel empirique de Busing-Ida
qui tient compte du caractére covalent des liaisons [YAM 00]. Quelques années plus tard, Basak
et al. ont également fait des calculs pour voir I’évolution du parametre de maille en utilisant le
méme potentiel et en y ajoutant un terme de type Morse [BAS 03].
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FIGURE 1.8 — Evolution du paramétre de maille en fonction de la température. Les symboles
pleins représentent les études expérimentales [HOK 02, YAM 97, GR® 55] alors que les symboles
vides représentent les travaux de simulation [YAM 00, BAS 03].

1.2.1.2 Elasticité

L’élasticité du monocristal d’UO4 peut étre décrite & I’aide de la loi de Hooke (équation 1.9)

0ij = Cijki €pl (1.9)

En utilisant les symétries du cristal, le tenseur des constantes élastiques C'y;p; peut-étre défini
par trois termes indépendants.

Ci2 Ci1 Ci2 O 0 0
C Ci2 Cip Ciu 0 0 O
C 0 0 0 Cu O 0

0 0 0 0 Cu O
0 0 0 0 0 Cy

Les constantes élastiques obtenues de fagon expérimentale a température ambiante sont pré-
sentées dans le tableau 1.1 [WAC 65, FRI 76].

La figure 1.9 montre I’évolution des constantes élastiques en fonction de la température
jusqu’a la température de fusion. Elle regroupe les travaux expérimentaux de Hutchings et al.
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Références Chp [GPa] Cig [GPa] Cyy [GPa]
Wachtman 396 121 64
Fritz 389 119 60

TABLE 1.1 — Constantes élastiques [GPa] de 'UOy a température ambiante, déterminés par
Wachtman et al. [WAC 65] et Fritz et al. [FRI 76]

[HUT 87] et les travaux par simulation de Jackson et al., utilisant le potentiel de Catlow et al.
[CAT 76], basé sur des ions déformables [JAC 86]. Les constantes élastiques varient de fagon
linéaire avec la température. L’évolution des constantes C15 et Cyq observée dans l'expérience
est bien reproduite par la simulation, ce qui n’est pas le cas de C'11. A hautes températures, des
comportements anormaux de C11 ont été observés pour d’autres composés de structure fluorine.
Ce comportement est attribué a la contribution des défauts.

—— Experimental (Hutchings et al, 1984
=== Calculation {using the experimental
lattice parameter |

w
=
T

cj 10" {dyne em~2)

S

1 1 1
0 1000 2000 3000
Temperature (K|

F1GURE 1.9 — Evolution des constantes élastiques d’'un monocristal d’UQO4 en fonction de la
température [HUT 87, JAC 86].
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1.2.2 Systémes de glissements et dislocations
1.2.2.1 Observations expérimentales

Les dislocations sont des défauts linéaires, vecteurs de la plasticité dans les matériaux cris-
tallins. Elles sont caractérisées par leur vecteur de Burgers, noté l_;, et leur plan de glissement.
Le cisaillement local induit par une dislocation est proportionnel a b et peut étre quantifié en
suivant un chemin autour de la ligne de dislocation, appelé circuit de Burgers, représenté par les
lettres MNOP sur la figure 1.10. Les dislocations glissent dans un plan de glissement comprenant
leur vecteur de Burgers b et leur vecteur ligne I (figure 1.10). Un systéme de glissement s’écrit
sous la forme : [b](7), ot 7 est la normale au plan de glissement.

FIGURE 1.10 — Schéma d’une dislocation coin avec : MNOP le circuit de Burgers, ['le vecteur
ligne, 77 la normale au plan de glissement (surface verte) et b le vecteur de Burgers (adaptée de
[MAR 00]).

D’apres la littérature, des dislocations dans UO4 ont été observées dans 3 familles de systemes
de glissement : 1/2<110>{100}, 1/2<110>{110} et 1/2<110>{111} aussi appelé ou mode I,IT
et IIT [BYR 68b, NAD 69, YUS 69, SAW 71, ALA 78, KEL 88a, KEL 88b, RAP 60, SEL 70,
LEF 76]. Ashbee et al. ont montré que le vecteur de Burgers des dislocations était de type
1/2<110>, soit le plus petit vecteur de périodicité de la maille fluorite. Les valeurs de contraintes
de cisaillement critique ou Critical Resolved Shear Stress (CRSS) en fonction de la température
sont plus faibles pour le systéme 1/2<110>100 et confirment une activation plus facile pour
ce dernier; on parle alors de mode mou. La figure 1.11 représente les CRSS pour les modes
{100} et {110} en fonction de la température. Une forte dépendance de la CRSS a la tempéra-
ture permet de mettre en évidence le comportement thermiquement activé des mécanismes de
déformation. Inversement, lorsque la CRSS ne dépend plus de la température le régime est dit
athermique. Pour le mode {100}, la température de transition athermique T, a été estimée & 1750
K par Portelette et al. a partir du post-traitement de plusieurs jeux de données expérimentales
[POR 18b].

16



Propriétés microscopiques de 'UO,

120 T T | | I
5|
I B Byron [6]
100 - 1/2<110>{110} v Vv Nadeau[7] 4
—_ N\ ¢ ¢ Sawbridge [9]
g 80 |l % @ e Lefebvre[11] _
s /1/2<110>{100} N o
o 60fe 4
(Vp)
o 40}
O
20|
0 | | ] ] ]

1000 1200 1400 1600 1800 2000
Temperature (K)

FIGURE 1.11 — CRSS en fonction de la température pour les systémes 1/2<110>{100} et
1/2<110>{110} [POR 18b).

Lors de tests de compression sur monocristaux stecechiométriques, Sawbridge et al. ont observé
que les modes {100} et {110} pouvaient étre activés indépendemment (figure 1.12) contrairement
au mode {111} qui n’a été observé qu’en conditions de glissement multiple avec {100} et/ou
{110} [SAW 71, KEL 88b).

Dans un monocristal orienté, Yust et al. ont confirmé par microscopie que le plan de glissement
principal est le plan {100} & basse température [YUS 69]. A haute température, ils concluent
que la montée des dislocations est activée avant le glissement dans les plans {110} et {111}.
Des études en simulations atomistiques ont été réalisées et montrent, comme ’expérience, que
les systémes 1/2<110>{100} sont les plus mous, les systemes 1/2<110>{110} sont les plus
durs et les systémes 1/2<110>{111} ont une activation intermédiaire. Les études de Lunev et
al. et de Soulié et al. révelent que dans un régime de glissement par double décrochement les
dislocations les moins mobiles sont la dislocation coin dans 100 et la dislocation vis dans 110
[LUN 17, SOU 18b]. Par ailleurs les calculs des contraintes de Peierls (contrainte minimum pour
laquelle une dislocation se déplace dans un réseau & température nulle) réalisés par Skelton sont
assez cohérents avec ces conclusions [SKE 17].

La friction de réseau et le glissement combiné entre systemes de glissement seraient res-
ponsables des formes zigzag des dislocations du mode {111}. Le glissement combiné dans UO»
suit le plan de cisaillement maximum, le Maximum Resolved Shear Stress Plane (MRSSP). La
figure 1.13 met en évidence le mécanisme de glissement dévié impliquant le mode {111} com-
biné au mode {001} et le mode {111} combiné au mode {110} ou des réseaux hexagonaux
apparaissent [ALA 78, SOU 77|. Le fait que le glissement du mode {111} doit étre combinés a
d’autres modes implique qu’il n’est pas possible de mesurer les CRSS {111} expérimentalement.
Nadeau et al. émettent I'hypothese que le glissement des dislocations se fait par doubles dé-
crochements [NAD 69]. Plusieurs études montrent que, dans des matériaux de type fluorine, les
dislocations vis ont une mobilité plus importante que les dislocations coins dans les plans {100}
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(@) (b)

FIGURE 1.12 — Traces de glissement observées en surface d’échantillon lors de tests de com-
pression sur monocristaux : (a) mode {110} (b) mode {100}. D’aprés [SAW T71].

FIGURE 1.13 — Observation du glissement combiné suivant le plan de cisaillement maximum
entre le mode {111} : (a) et le mode {100} (b) et le mode {110}. D’apres [KEL 88b].
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([EVA 69a, KEI 68, LIU 64]). Par ailleurs, les dislocations observées dans les modes {100} et
{110} ne sont pas dissociées dans UOg. Seuls Alamo et al. ont observé des dislocations disso-
ciées mais dans des échantillons non-steechiométriques [ALA 78]. Les essais réalisés a vitesse de
déformation controlée et a différentes températures engendrent diverses structures de disloca-
tions lorsque le glissement {100} est activé [YUS 69]. A faible déformation, les auteurs observent
des boucles de dislocations, des dipoles de dislocations et de longues dislocations en forme de
zigzag (formation de jog). La figure 1.14 représente plusieurs dislocations et dipoles illustrant
divers mécanismes de formation : un dipdle de dislocations (A), la formation d’un cran (B) et
du pinching off qui est le terme désignant une dislocation qui interagit avec des impuretés (C).

FIGURE 1.14 — Vue dans le plan de glissement d’un échantillon déformé a 1.1 % et a 750 C,
représentant : (A) un dipole, (B) un cran, (C) une dislocation ayant réagi avec des impuretés
[YUS 69].

La section suivante s’attachera a décrire plus en détails les structures de coeurs des dislocations
dans UO».

1.2.2.2 Structures de cceur de dislocation coin 1/2<110>{100} dans UO,

Pour UQOs, les structures de coeur de dislocation les plus discutées dans la littérature sont
celles de la dislocation coin dans le systeme 1/2<110>{100} car elle fait référence au caractere
dur dans le systeme de glissement le plus facilement activé. Construits de fagon purement géomé-
trique dans ’analogue CaF's, les premiers coeurs proposés sont ceux de Amelinckx et al. et Evans
et al. qui sont des coeurs non-steechiométriques chargés. Le coeur introduit par Amelinckx et al.
est chargé positivement di & une rangée de lacunes d’oxygene suivant la ligne de dislocation sur
un des deux demi-plans introduits par la dislocation (cf. figure 1.15.a) [AME 58]. Inversement,
celui introduit par Evans et al. est chargé négativement dii & une rangée d’intersitiels d’atomes
d’oxygene (représenté sur la figure 1.15.b) [EVA 69a]. L’étude de Brantley et al. montre qu’'une
dislocation chargée crée un champ électrostatique important [BRA 70]. Ashbee et al. et Brantley
et al. ont proposé deux structures de coeur coin neutres dans {100}, respectivement asymétrique
et symétrique par rapport a la direction perpendiculaire au vecteur de Burgers b (figures 1.15.c
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et 1.15.d respectivement) [ASH 70, BRA 70]. Enfin, la derniére structure proposée pour la dislo-
cation coin 1/2<110>{100} est celle de Blank et al., représentée sur la figure 1.15.e) [BLA 69].
Cette représentation asymétrique a la particularité d’avoir une périodicité double. En effet, un
des deux demi-plans ajoutés se termine (selon la longueur de ligne de la dislocation) une fois par
un atome d’oxygene et une autre fois par un atome d’uranium, ce qui permet de rendre cette
structure neutre. Il existe moins d’information dans la littérature sur les structures possibles
pour les autres modes de glissement. La figure 1.16.a représente le cceur neutre asymétrique
d’Evans pour la dislocation coin 1/2<110>{110} [EVA 69a]. Enfin, les figures 1.16.b et 1.16.c
représentent les deux structures de la dislocation coin 1/2<110>{111} de Keller et al.; 'une est
symétrique et 'autre est asymétrique [KEL 88a].

(&, 8.9

a) Amelinck b) Evans

¢ ROK | "9.9

c) Ashbee d) Brantley e) Blank

FIGURE 1.15 — Structures de cceurs de la dislocations coin 1/2<110>{100}. Les colonnes
atomiques d’uranium sont représentées en bleu et celles des atomes d’oxygene sont représentées
en rouge. L’atome d’uranium hachuré en bleu sur le cceur de Blank n’occupe qu’un site sur deux
par rapport aux atomes en bleu selon la longueur de ligne. a) Structure d’Amelinck : chargée
positivement due & une rangée lacunaire d’atomes d’oxygeéne, b) structure d’Evans : chargée
négativement due & une rangée d’instersitiels d’atomes d’oxygene, ¢) structure d’Ashbee : neutre
et asymétrique, d) structure de Brantley : neutre et symétrique, e) structure de Blank : neutre,
asymeétrique et de périodicité double.

Il existe un certain nombre d’études de simulation a I’échelle atomique centrées sur les struc-
tures de coeur de dislocations coin dans le dioxyde d’'uranium. Ces modélisations utilisent des
potentiels empiriques qui servent a décrire les interactions entre atomes. Fossati et al. ont utilisé
le potentiel de Morelon pour modéliser un dipole de dislocations coin dans les trois modes de
glissement avec des vecteurs de Burgers de signes opposés afin d’imposer des conditions tri-
périodiques [FOS 13]. Pour le ceeur des dislocations 1/2<110>{100}, les auteurs obtiennent un
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1

(170] [ [

[110] | [110] 1o}

a) b) <)
Structure de coeur {110} Structure de coeur (111} Structure de coeur {111}
asymétrique d'Evans symétrigue de Keller asymeétrique de Keller

FIGURE 1.16 — Structures de coeurs stoechiométriques de dislocations coin dans 1/2<110>{110}
et 1/2<110>{111}. Les colonnes atomiques d’uranium sont représentées en bleu et celles des
atomes d’oxygene sont représentées en rouge. Les différents symboles correspondent & des co-
lonnes atomiques qui n’occupent pas les mémes positions le long de l'axe perpendiculaire au
plan de la figure [SOU 18a].

coeur identique a celui de Brantley (figure 1.15.d). Le coeur 1/2<110>{110} est quant & lui sem-
blable a celui d’Evans (figure 1.16.a). Les deux structures obtenues sont électriquement neutres.
La structure du cceur 1/2<110>{111} est également neutre et est proche de la structure sy-
métrique de Keller (figure 1.16.b). Elle présente un étalement dans le plan de glissement qui
augmente avec la température (figure 1.17).

Murphy et al. ont comparé les structures de coeur des dislocations coin obtenues avec plusieurs
potentiels [MUR 14]. Ils ont utilisé des quadripdles de dislocations avec une distance de 140 A
entre chaque défaut et une longueur de ligne comprise entre 30 et 40 A. Les structures pour
la dislocation coin 1/2<110>{100} modélisées avec les potentiels de Busker [ABR, 99|, Jackson
[JAC 86], Yakub [YAK 07], Potashnikov [POT 11], Morelon [MOR 03], Skomurski [SKO 06] et
Meis [MEI 05] menent toutes & la structure de cceur d’Ashbee (figure 1.15.c). Les structures
obtenues avec les potentiels de Cooper [COO 14], Catlow(1 & 2) [CAT 76|, Read [REA 10] et
Grimes [GRI 91] sont également semblables & celle d’Ashbee mais présentent un léger dédou-
blement des atomes d’oxygene pres du coeur de la dislocation. Les modélisations utilisant les
potentiels d’Arima [ARI 05] et Goel[GOE 08] donnent des structures ne faisant pas référence
a celles de la littérature, malgré une structure de cceur proche de celle d’Ashbee, beaucoup
d’atomes autour du coeur présentent des dédoublements suivant la longueur de ligne (figures
1.18.a et 1.18.h). Toutes les structures sont représentées en figure 1.18. La structure de la dis-
location coin 1/2<110>{110} modélisée avec les potentiels de Busker, Jackson et Potashnikov
est identique a celle d’Evans (figure 1.16.a). Les cceurs modélisés avec Catlow (1& 2), Cooper,
Grimes, Meis, Read, Morelon, Skomurski et Yakub ont une structure proche de celle d’Evans
malgré un dédoublement d’atomes d’oxygene sur une rangée particuliere visible sur les images
données par 'auteur. Les potentiels de Goel, Basak et Arima donnent des coeurs désordonnées
présentant beaucoup de dédoublements d’atomes. Murphy et al. ne montrent pas les coeurs des
dislocations coins 1/2<110>{111}, ni les dislocations vis. Le tableau 1.2 permet de récapituler
les structures obtenues et les énergies de cceur.
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FIGURE 1.17 — Structure de coeurs de dislocation coin 1/2<110>{111} . 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. Le cceur présente un étalement dans le plan de glissement,
qui augmente avec la température : a) & 300 K et b) a 1000 K. D’apres [FOS 12].

Galvin et al. [GAL 16] ont modélisé des dislocations en utilisant les potentiels Cooper et
Basak [BAS 03]. La structure de la dislocation coin 1/2<110>{100} ne ressemble pas & une
structure connue, elle présente des dédoublements d’atomes, particulierement la rangée d’oxy-
géne au-dessus de uranium central (figure 1.19.a). De la méme maniére, la structure de la dis-
location coin 1/2<110>{110} se rapproche de la structure d’Evans mais présente du désordre
(figure 1.19.b). La structure de la dislocation coin 1/2<110>{111} est identique & la structure
symétrique de Keller (figure 1.16.b).

Soulié et al. ont utilisé le potentiel a charges variables SMTB-(Q pour recalculer les structures
de coeur de dislocation dans UO2 [SAT 13, SOU 18b]. Les résultats montrent respectivement (i)
une configuration stable mais avec un dédoublement d’un atome d’oxygéne au centre du ceeur,
(ii) un coeur identique a la configuration de Brantley (figure 1.15.d) (avec une énergie légérement
plus haute) et (iii) un coeur alterné qui posseéde une énergie de coeur plus importante que les
deux premieres structures. Apres des chauffes successives a 300 K et 1000 K suivies de trempes a
10 K avant minimisation, Soulié et al. ont conclu que la barriere d’énergie entre le coeur obtenu
a partir du coeur d’Ashbee (figure 1.15.d) et celui & partir de Brantley (figure 1.15.¢) est tres
basse [SOU 18al.
Ils ont obtenu deux structures pour la dislocation coin 1/2<110>{110} : une structure stable
qui ne ressemble pas a celles déja observées : neutre et symétrique (représentée sur la figure
1.20) et une structure métastable qui est identique au cceur d’Evans (figure 1.16.a).

Soulié et al. ont observé que le coeur symétrique de la dislocation coin 1/2<110>{111} de
Keller a une énergie plus basse que le cceur asymétrique de Keller (figures 1.16.b et 1.16.¢) qui est
métastable. Deng et al. ont utilisé le potentiel de Busker et la méthode de sommation d’Ewald
afin de calculer la structure de la dislocation coin 1/2<110>{110}. Ils observent le méme cceur
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FI1GURE 1.19 — Structures de coeur des dislocations coins a 300 K obtenues a 1’aide du potentiel
CRG : a) 1/2<110>{100} et b) 1/2<110>{110} [GAL 16].
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FIGURE 1.20 — Structure de coeur de la dislocation coin 1/2<110>{110} neutre et symétrique
obtenue en statique moléculaire a I'aide du potentiel SMTB-Q [SOU 18a].
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que décrit précédemment sur la figure 1.20 obtenu par Soulié et al. [SOU 18a].

Le tableau 1.2 résume les différentes énergies et structures de coeurs commentées dans la littéra-
ture. Certains auteurs qui n’ont pas communiqué sur les valeurs d’énergies de coeur ou sur 'ap-
parence des structures de coeurs ne sont pas cités dans le tableau [GAL 16, SOU 18b, MUR 14].
Pour tous les potentiels utilisés, on peut constater que les dislocations coins dans les sys-
témes 1/2<110>{100}, 1/2<110>{110} et 1/2<110>{111} ont pour structures préférentielles
les coeurs d’Ashbee, d’Evans et de Keller, respectivement. De plus, on remarque que ce sont
les simulations avec le potentiel SMTB-Q qui présentent les énergies de coeurs les plus basses
[SOU 18b].

Potentiels 1/2<110>{100} | 1/2<110>{110} 1/2<110>{111}
FEepewr  Structure |Eepeyr  Structure |Eeoeur  Structure
(eV/A) (eV/A) (eV/A)
Soulié SMTB-Q 1.599 Ashbee *
[SOU 18b] 1.620 Brantley 1.803 figure 19 1.794 Keller sym.
1.753 Blank 2.060 Evans 1.844 Keller asym.

Fossati Morelon - Brantley - Evans - Keller  étale-
[FOS 13] ment
Galvin Cooper 4.325 figure 18.a | 4.868 Evans * 4.563 Keller sym.
[GAL 16] Basak 3.988 1.575 4.307
Murphy Arima 3.552  Désordre 4.221 Désordre 3.822
[MUR 14] Basak 2.701 3.384 Désordre 3.267

Busker 4.612 Ashbee 5.621 Evans 4.984

Catlow 1 4.290 Ashbee * 4.939 Evans * 4.561

Catlow 2 3.649 Ashbee * 4.436 Evans * 3.952

Cooper 2.572 Ashbee * 3.533 Evans * 3.065

Goel 2.535 Désordre 3.043 Désordre 2.804

Grimes 5.319 Ashbee * 6.391 Evans * 5.597

Jackson 4.469 Ashbee 5.041 Evans 4.582

Meis 4.176 Ashbee 4.762 Evans * 4.331

Morelon 2.462 Ashbee 2.711 Evans * 2.497

Potashnikov | 2.487 Ashbee 2.793 Evans 2.550

Read 4.040 Ashbee * 4.622 Evans * 4.207

Skormurski 4.014 Ashbee 4.535 Evans * 4.090

Yakub 2.726  Ashbee 3.483 Evans * 3.072

TABLE 1.2 — Energies et structures de cceurs de la dislocation coin 1/2<110> issues de la
littérature. Les structures marquées d’une * sont proches d’une structure de référence mais
présentent un dédoublement d’atomes.

1.2.2.3 Mobilité des dislocations

Lunev et al. ont effectué des simulations de DM pour calculer la mobilité de la dislocation
coin 1/2<110>{100} [LUN 17] et de la dislocation vis 1/2<110>{110} [LUN 18] en utilisant un
potentiel ions rigides paramétré par Potashnikov [POT 11]. La figure 1.21 représente la vitesse
de glissement de la dislocation coin 1/2<110>{100} en fonction de la contrainte et & différentes
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températures. On notera que les auteurs n’ont pas analysé la structure ni la stoechiométrie des
coeurs obtenus. Néanmoins la configuration qu’ils ont employée qui ne contient qu’une seule
dislocation avec des bords libres suggere une structure chargée. On observe que seule la courbe
de vitesse & 2000 K (trait en pointillé) a une tendance linéaire que les auteurs décrivent en
utilisant une courbe de forme exponentielle (trait plein), comme c’est le cas pour toutes les
températures inférieures. Cela permet d’estimer la température de transition athermique entre
1750 K et 2000 K, en adéquation avec les estimations expérimentales mesurées autour de 1750 K
sur la figure 1.11. De plus, les auteurs concluent que la dislocation vis 1/2<110>{110} est plus
mobile que la dislocation coin 1/2<110>{100} en dessous de 1250 K. En revanche, la tendance
s’inverse pour une température supérieure a 1250 K. Ils en concluent que le systeme de glissement
primaire pourrait changer a partir de 1250 K (la vis étant connue pour étre le caractere lent dans
{110}). L’UO9 est caractérisé par un comportement fragile pour 7<1300 K, davantage accentué
lorsque les systémes 1/2<110>{110} sont sollicités. De ce fait, aucune mesure expérimentale de
vitesse de dislocation dans le dioxyde d’uranium n’a été publiée jusqu’a présent dans ce régime
de températures.
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& 2000K
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FIGURE 1.21 — Vitesse de la dislocation coin 1/2<110>{100} en fonction de la contrainte de
cisaillement et de la température calculée en DM grace au potentiel de Potashnikov. Le trait

en pointillé a été rajouté pour mettre en évidence la tendance linéaire pour 2000 K. Inspiré de
[LUN 17].

1.2.2.4 Plasticité cristalline

Sauter et al. ont utilisé des équations a base physique pour étudier la plasticité cristalline dans
UO; polycristallin en fonction de I'orientation des grains et de la température [SAU 03]. Cepen-
dant, les auteurs ont utilisé une approche polycristalline simplifiée considérant le glissement sur
1/2<110>{100} uniquement sans identification préalable de parametres d’activation sur le mo-
nocristal. Plus récemment, Portelette et al. ont étudié I’évolution de la contrainte d’écoulement
de monocristaux d’'UO4 suivant différentes orientations de l’axe de compression du cristal (ani-
sotropie plastique) ainsi que les systémes de glissement impliqués [POR 18b]. Aprés avoir ajustés
les parametres d’activation des systémes de glissement 1/2<110>{100} et 1/2<110>{110}, les
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auteurs ont effectué plusieurs tests de compression pour différentes orientations mais les résul-
tats obtenus ne permettent pas de totalement reproduire les essais de Sawbridge et al. bien
que les auteurs aient observé une amélioration des prédictions lorsque les trois modes de glisse-
ments sont considérés. Les auteurs ont amélioré leur modele en tenant compte du durcissement
anisotrope attribué aux différentes populations de dislocation par Dynamique des Dislocations
Discrete (DDD) [POR 20]. Le but de 'étude est d’utiliser la DDD pour étudier le durcissement
du monocristal de UOg dans le régime athermique afin de mieux comprendre le comportement
mécanique du matériau en conditions accidentelles. Les auteurs ont calculé les ceefficients de
durcissement de la matrice d’interaction ainsi que I’évolution de ccefficients moyens et leurs
variations avec l'orientation de I’échantillon. Les résultats sont en meilleur accord avec les ex-
périences de Sawbridge et Sykes [SAW 71]. Les auteurs ont également mis en évidence que,
lorsqu’un seul mode de glissement est activé (mode {100} ou mode {110}), les coefficients de
durcissement ont une amplitude intermédiaire tandis que ceux du mode {111} sont plus élevés.
Les valeurs les plus importantes sont obtenues lors d’interactions croisées entre deux modes de
glissement, en particulier dans le cas d’interactions colinéaires entre dislocations.

1.2.3 Défauts d’irradiation

L’objectif principal de ce travail de these est d’étudier I’évolution du comportement plastique
en présence de boucles d’irradiation dans UOs. Cette sous-section débute par une introduction
au mécanisme d’irradiation (collision et cascade de déplacements) et une description générale
des défauts générés. Enfin, la derniere partie de ce chapitre traitera plus en détails les boucles
d’irradiation.

1.2.3.1 Généralités sur ’irradiation en réacteur

En cours de fonctionnement en réacteur, le combustible est irradié et est soumis a des
contraintes thermo-mécaniques. Pendant ce processus, de nombreuses collisions entre atomes
et neutrons sont observées : c’est la fission, mécanisme principal de production d’énergie des
centrales nucléaires. Au tout début du processus, un neutron impacte un atome d’uranium 235
et cette réaction va alors scinder le noyau d’U et produire de ’énergie. L’énergie se décom-
pose en énergie cinétique associée aux neutrons et produits de fissions (participant & hauteur
de 80 %) et en rayonnements v et 8. 30% des produits de fission sont émis sous forme de
gaz et especes volatiles dont 15% sont du xénon, du krypton et de I’hélium. L’insertion de ces
atomes modifie également la chimie du combustible et entraine une évolution microstructurale.
De plus, les dommages causés par les produits de fission dissipent leur énergie, accélerent la
diffusion des especes et modifient la cinétique de nombreux processus de transport. L’accumu-
lation des défauts d’irradiation sur la partie périphérique de la pastille, soumise & un taux de
combustion local plus élevé et combinée a une température plus faible qu’au centre, entraine
Papparition d’'une high burnup structure dans cette région radiale [NOI 08]. Plusieurs auteurs
ont étudié les bulles dans les matériaux irradiés aux ions dont nous ne parlerons pas davantage
ici [DJO 13, Bé 15, SAB 14, MIC 12a, SON 02, WHA 66, ONO 16b] et des études se sont inté-
ressées plus spécifiquement a la diffusion des atomes de krypton et xénon dans UQO», ainsi que
sur la nucléation et la croissance des cavités et bulles [DJO 13, Bé 15] . On retiendra que les
PFG se regroupent pour former des bulles ou, selon les températures, ils s’incorporent dans des
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défauts de Schottky (une lacune d’uranium et deux lacunes d’oxygene) [DJO 13, Be 15]. Par
ailleurs, l'insertion de ces gaz participe au gonflement de la pastille [DEV 10, VAN 19]. Concer-
nant la production de défauts par les produits de fission énergétiques, le premier atome déplacé
par un produit de fission, appelé Primary Knock-on Atom (PKA), est éjecté de son site d’équi-
libre s’il regoit une énergie supérieure a ’énergie du seuil de déplacement E4 : environ 20 eV
pour l'oxygene et 40 eV pour 'uranium [SOU 77, SOU 85]. Le PKA entraine (si son énergie est
suffisante) par collision d’autres atomes qui sont mis en mouvement a leur tour. Ils créent alors
une cascade de déplacements atomiques (figures 1.22 et 1.23). Au cours du temps, les atomes,
le PKA et les produits de fission vont perdre leur énergie et les atomes s’arrétent finalement en

position interstitielle.
@
K/ ‘\_/
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FIGURE 1.22 — Schéma d’une cascade de déplacement [LHU 10].

Les simulations atomiques peuvent étre utilisées pour étudier les mécanismes élémentaires
associés a l'irradiation comme le processus de cascade. Martin et al. ont superposé 36 cascades
générées a partir d’une énergie incidente de 10 keV et ont montré que les défauts s’agregent
sous forme d’amas [MAR 10]. Les atomes en position interstitielle sont regroupés sous forme de
boucles de dislocation interstitielles, appelées "boucle d’irradiation" (si les boucles prismatiques
sont fautées elles sont alors appelées "boucle de Frank"), alors que des amas de lacunes sont
observés au centre de la boite de simulation (figure 1.24).

Devanathan et al. [DEV 10] se sont intéressés a 'apparition et au role des défauts primaires
et des défauts d’irradiation dans UO4 en utilisant la DM et le potentiel de Morelon. Sous I'effet
d’un transfert d’énergie linéaire de 66 keV/nm sur un défaut primaire, des désalignements de
la maille cristalline sont observés et conduisent a ’apparition de boucles de dislocation stables
(représentées figure 1.25) caractérisées par des dislocations coins nanométriques avec un vecteur
de Burgers porté par <110>.

1.2.3.2 Les boucles d’irradiation

Les travaux expérimentaux d’Onofri et al. portent sur I’étude des défauts étendus induits par
lirradiation aux ions dans UO2 [ONO 17]. L’évolution des boucles d’irradiation peut étre décrite
en quatre étapes (figures 1.26 et 1.27). La premiére est la phase de nucléation des boucles. A
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Filled octahedral sites

FI1GURE 1.23 — Simulation par dynamique moléculaire d’une cascade de déplacements provoquée
par un PKA d’uranium de 10 keV a 700 K, (a) Boite de simulation initiale. Déplacements de
tous les atomes de plus de 0,2 nm : (b) pendant la phase de tir, (¢) pendant la phase thermique
et (d) pendant la phase de relaxation. Les atomes noirs sont les atomes d’oxygene et les atomes
d’uranium sont en gris. D’aprés [MAR 09].
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FIGURE 1.24 — Défauts étendus obtenus apres la superposition de cascade simulés par DM : (a)
amas de lacunes au centre de la boite de simulation et (b) boucle de dislocation dans un plan

{111}. Les ions uranium et oxygéne sont représentés respectivement par des grandes et petites
sphéres [MAR 10].

29



Chapitre 1 — Revue bibliographique

FI1GURE 1.25 — Simulation de DM d’un défaut primaire apres un pic thermique avec un transfert
d’énergie de 66 keV / nm. Seuls les atomes a énergie potentielle supérieure a celle du bulk
sont montrés. Apparition de boucles de dislocation avec un vecteur de Burger suivant <110>

[DEV 10].
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FIGURE 1.26 — Evolution de la densité et du diamétre des boucles d’irradiation dans UO4 en
fonction de la fluence (4 MeV aux ions Au a 1100 °C). a) Evolution de la densité des boucles et
lignes de dislocations en fonction de la fluence b) Evolution du diameétre des boucles en fonction

de la fluence. D’apres [ONO 20].
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ce stade, la taille moyenne des boucles est de 'ordre de 5 nm et reste constante. Les boucles
grossissent ensuite, avec la fluence, et a ce stade, la densité de boucles semble se stabiliser
sous irradiation aux ions alors que celles de plus grand diametre coalescent et deviennent des
lignes de dislocation. Enfin, un équilibre dynamique se met en place de maniére concomitante
a une nucléation continue de boucles, que 'on peut observer entre les lignes de dislocation au
microscope (ces derniéres évoluent vers un réseau de lignes enchevétrées).

Les travaux expérimentaux de He et al. et Ye et al. confirment que l'irradiation entraine la
nucléation en continu de boucles de dislocation [HE 14, YE 11], ce qui justifie pourquoi il y a une
premiere phase d’augmentation du nombre de boucles. Lorsque la densité des boucles atteint son
maximum, on voit sur la figure 1.26 que le diametre des boucles a tendance a augmenter. Cette
tendance peut étre expliquée par plusieurs mécanismes notamment la migration-coalescence telle
qu’observée in situ & 800 °C par He et al. [HE 14] et suggérée par Ye et al. [YE 11] et Jonnet et
al. [JON 08]. Les boucles sont mobiles et interagissent pour devenir des boucles de plus grand
diametre [HE 14]. Onofri et al. ont montré que le grossissement des boucles se faisait plutot par
mirissement d’Ostwald & 600 °C [ONO 16a]. Le mécanisme du miirissement consiste & remettre
en solution les interstitiels d’une petite boucle pour faire croitre une boucle plus grande. Enfin
la phase de décroissance de la densité de boucles est due a 'interaction des boucles entre elles
et avec des dislocations glissiles. Néanmoins, lors de cette étape, He et al. n’ont pas observé de
diminution du diametre des boucles [HE 14].

a) 1x10" Auyem? b) 1x 10" Au/cm?

c) 3x10"Au/cm? d) 5x10™Auscm?

FiGURE 1.27 — Micrographies MET de boucles d’irradiation dans UO2 pendant irradiation en
fonction de la fluence [ONO 20].

Parmi les processus décrits précédemment, certains sont indépendants des conditions d’ir-
radiation (type d’ions bombardés : Au, Xe, Kn, & différentes énergies et pour des tempéra-
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tures comprises entre -180°C et 1100°C) et ne dépendent que de 'augmentation de la fluence
[ONO 16b] :

— lanucléation de petites boucles (diameétre inférieur & 5 nm) qui est un phénomene récurrent

car elles sont issues des cascades de déplacement.

— le grossissement des boucles (lorsque la saturation de la densité de boucle est atteinte et

pour des températures de 25 °C & 1100 °C).

— la transformation des boucles en lignes (lignes, essentiellement de type coin ou mixte, dans

les systémes de glissement primaire 1/2<110>{100} ou secondaire 1/2<110>{111}).

— le régime stationnaire, ou les lignes s’enchevétrent avec de petites boucles entre les lignes,

méme si les conditions d’irradiation affectent néanmoins la cinétique d’évolution.

Le Prioux et al. ont également étudié en DM la structure d’une boucle prismatique (vecteurs
de Burgers perpendiculaire au plan d’habitat) dans UO2 en utilisant le potentiel de Morelon
[LEP 16]. Les auteurs ont étudié la stabilité des boucles de dislocation prismatiques interstitielles
en fonction des directions des vecteurs de Burgers <110> et <111>. Les boucles de dislocation
<110> les plus stables sont celles ne présentant pas de défaut d’empilement. Elles comportent
deux plans {110} supplémentaires et ont un vecteur de Burgers b = 1/2<110> (représentée sur
la figure 1.28). Inversement aux boucles <110>, les boucles de dislocation <111> les plus stables
présentent une faute d’empilement. Elles montrent un triplet composé d’un plan d’uranium entre
deux plans d’oxygene, et ont un vecteur de Burgers b = 1 /3<111> (représentée sur la figure
1.29). Le Prioux et al. ont montré que les boucles de dislocation de forme circulaire <111> sont
plus stables que les boucles <110> si la taille de la boucle vaut moins de 156 molécules d’UQO o
[LEP 16]. Au dela, ce sont les boucles de dislocation <110> qui sont plus stables. Onofri et al.
ont illustré les deux boucles de plus basses énergies (figures 1.28, 1.29 [ONO 17, ONO 16b)]).

© uranium

e oxygen

<110>

L

<001> <110>

FIGURE 1.28 — Boucle prismatique parfaite 1/2<110>. Les spheéres grises et rouges représentent
respectivement les atomes d’uranium et d’oxygene. Les fleches noires indiquent le circuit de
Burgers et le vecteur de Burgers est perpendiculaire au plan d’habitat [ONO 17].

D’autres calculs de simulations par DM ont été effectués par Van Brutzel et al. avec le poten-
tiel de Morelon [VAN 08]. Ils ont montré que les cascades de déplacements ménent & une pointe
thermique de quelques picosecondes. Durant ces calculs, des boucles de dislocation interstitielles
apparaissent directement sous irradiation. Deux études supplémentaires toujours réalisées en
DM ont montré que les boucles d’irradiation sont créées par un mécanisme de loop punching
[RUB 91, MAR 10]. Les simulations faites par Martin et al. pour étudier les boucles de dislo-
cation créées suite a une cascade de déplacements montrent que les boucles sont prismatiques,
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FIGURE 1.29 — Boucle prismatique imparfaite (boucle de Franck) : 1/2<110> de plan d’habitat
{111} [ONO 16b].

de vecteurs de Burgers porté par <111> et de diametre inférieur au nanometre [MAR 15b].
Cependant, ces boucles sont trop petites pour étre vues au MET et leur vecteur de Burgers
a une direction différente de celle observée expérimentalement par Onofri et al. [ONO 17]. IIs
suggerent alors que les boucles <111> crées par irradiation sont des boucles imparfaites comme
décrit dans le travail de Le Prioux et al. [LEP 16] et qu’elles évoluent vers des boucles parfaites
de Burgers <110> lorsque leur diametre augmente au cours de l'irradiation. Cette évolution
s’effectue par mécanisme de défautement faisant intervenir une dislocation partielle de Shockley
[CHA 16]. Cette hypothése est en bon accord avec les travaux de Le Prioux qui a révélé que
la stabilité des boucles dépend de leur diametre. En effet dans leur étude, les auteurs montrent
que les petites boucles (diametre<2 nm) les plus stables sont celles dont le Burgers est <111>
et pour des diametres plus grands ce sont les boucles <110> qui deviennent les plus stables.
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Résumé

Ce premier chapitre est une revue bibliographique qui permet de réunir des informations de
la littérature permettant de mieux appréhender la plasticité du dioxyde d’uranium (UO 3).
Gréce a différentes échelles, nous avons pu caractériser les propriétés du monocristal ainsi
que le matériau polycristalin. Les éléments importants pour la suite de I’étude sont résumés
ci-dessous : Systemes de glissements

dislocation : caractérisée par b et leur plan de glissement et mobile dans un systéme
de glissement noté [b](77)

24 systémes de glissements : 1/2<110>{100}, 1/2<110>{110} et 1/2<110>{111}
matériau a friction de réseau : les CRSS dépendent de la température pour les
modes {100} et {110} (T3 =~ 1750 K pour le mode {100})

CRSS les plus basses dans 1/2<110>{100}

Dislocations vis plus rapides que les dislocations coins dans 1/2<110>{100}

Structure de ceeurs et vitesses des dislocations

plusieurs propositions de coeurs de dislocations théoriques créés de fagon géomé-
trique

plusieurs structures de coeurs étudiées par DM avec différents potentiels

le coeur d’Ashbee est la structure de cceur de dislocation coin 1/2<110>{100} la
plus observée

le coeur d’Evans est la structure la plus observée pour la dislocation coin
1/2<110>{110}

le coeur symétrique de Keller est la structure la plus observée pour le coeur de
dislocation coin 1/2<110>{111}

courbe des vitesses fonction de la contrainte de la dislocation coin dans {100} ou
les régimes athermique et thermiquement activé sont identifiés

Boucle d’irradiation

de nature prismatique et interstitielle, sans faute d’empilement

de vecteurs de Burgers : 1/2<110>

de diamétre moyen de 50 A,

mobile dans le cylindre perpendiculaire au plan d’habitat (suivant g),

mobile due aux champs de contraintes des objets voisins e.g. lignes de dislocations,
boucles.
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Chapitre 2

Méthodes et protocoles de
simulation

Ce chapitre a pour but de décrire les méthodes utilisées pour étudier le comportement des

dislocations et des boucles d’irradiation dans UQOsy. Les différents outils de simulation utili-
sés tels que le logiciel Large-scale Atomic/Molecular Massively Parallel Simulator (LAMMPS)
[THO 22] pour les simulations en statique et en dynamique moléculaire et le code Numodis
[DRO 14, SHI 15] pour les simulations par DDD sont présentés. Le choiz du potentiel empirique
utilisé pour les simulations atomiques ainsi que les protocoles de simulations y sont détaillés et
justifiés. Enfin, une derniére section est dédiée a la construction des volumes de simulations
utilisés en DM et DDD.
Les résultats de simulations de DM sont analysés a l'aide d’outils d’analyses cristallographiques
tels que Dislocation Extraction Algorithm (DXA) [STU 10, STU 12] et Polyhedral Template
Matching (PTM) [LAR 16] implémentés dans Owvito [STU 09] et interfacés via des scripts Py-
thon. Les résultats de simulations de DDD sont quant d euxr analysés grace au programme de
visualisation Paraview [AHR 05, SQU 07].
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2.1 Simulations atomistiques

2.1.1 Introduction a la statique et a la dynamique moléculaire

Les simulations atomistiques permettent d’étudier le comportement collectif d’atomes en

interaction et peuvent étre classées en deux grandes catégories. Premierement, la Statique Mo-
léculaire (SM) est utilisée pour minimiser ’énergie d’un systéme en parcourant l'espace des
configurations via un algorithme de minimisation (e.g. Gradient Conjugué (GC)). Chaque confi-
guration étudiée est décorrélée des autres dans le temps : les atomes n’ont pas de vitesse et la
simulation est par conséquent réalisée & 0 K. Deuxiémement, la Dynamique Moléculaire (DM)
permet d’étudier ’évolution dans le temps et en température d’un ensemble d’atomes dans dif-
férents ensembles thermodynamiques : I’ensemble microcanonique NVE (N : nombre d’atomes &
Péquilibre, V : volume & I’équilibre et E : énergie & I’équilibre), 'ensemble canonique NVT (T :
température a ’équilibre) ou encore ’ensemble isotherme-isobare NPT (P : pression a 1’équi-
libre). Quel que soit ’ensemble thermodynamique de simulation, le mouvement des atomes est
décrit par I'algorithme de Verlet (ou Verlet-vitesse) [VER 67] qui permet une résolution itérative
de la position et de la vitesse des atomes au cours du temps. La DM requiert un pas de temps
At dont la valeur est & ajuster : trop haut, I’énergie et 1’équilibre du systeme sont amenés a
diverger, trop bas, le calcul sera correctement résolu mais au détriment de cotits cpu élevés. At
est généralement de l'ordre de 0,1 a quelques femtosecondes.
Plusieurs parametres importants sont a considérer dans les simulations atomistiques. De facon
générale, elles nécessitent un potentiel empirique ou semi-empirique qui est une fonction ma-
thématique permettant de calculer ’énergie d’interaction entre plusieurs atomes. Par exemple
en DM, le potentiel est utilisé afin d’intégrer la seconde loi de Newton via 'algorithme de Ver-
let. La définition de la boite de simulation est une donnée d’entrée (dimensions, conditions aux
limites). Les Conditions Limites Périodiques (CLP) consistent a créer des images du volume
simulé autour de ce dernier permettant aux atomes d’interagir par dela les limites de la boite.
Les atomes peuvent alors sortir d’une extrémité de la boite et étre réintégrés de l'autre extré-
mité, reproduisant les conditions d’un espace infini. Si la boite n’est pas périodique, on peut
définir des bords fixes : les atomes n’interagissent pas avec leurs voisins de l'autre extrémités,
ou des bords libres : les atomes qui sortent du volume simulé sont supprimés. Généralement, les
données brutes de sortie des calculs de DM sont les positions atomiques et les vitesses au cours
du temps. Plusieurs variables intrinseques au calcul telles que les forces, ’énergie potentielle,
les vitesses et le volume de simulation permettent de calculer des grandeurs statistiques comme
I’énergie interne, la température ou la pression du systeme. Lorsqu’une simulation est lancée,
le systeme va évoluer vers un état d’équilibre imposé par ’ensemble thermodynamique utilisé
et par les contraintes imposées par l'utilisateur (exemples : une température, une énergie ou
une pression cible). Les calculs de DM peuvent étre cotliteux en temps de calculs en fonction du
nombre d’atomes ou du potentiel interatomique utilisés.

2.1.2 Potentiels interatomiques

Dans ce travail de these, les dislocations dans UQO+ sont étudiées a 1’échelle atomique a l'aide
du logiciel LAMMPS. Les cceurs de dislocations sont étudiés en SM et en DM i.e., & 0 K et en
température, alors que les vitesses de dislocation sont uniquement étudiées en DM. Plusieurs
potentiels interatomiques ont été utilisés : des potentiels de type ions rigides a charges fixes mais
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aussi le potentiel a charges variables Second Moment Tight-Binding with charge eQuilibration
(SMTB-Q). Cette section vise a détailler les différents formalismes utilisés au cours de la these.

2.1.2.1 Potentiels ions rigides

Il existe un grand nombre de potentiels pour UOs testés dans plusieurs études comparatives
[GOV 07, GOV 08, POT 11, COO 15, BOU 19, MUR 14, BOU 17]. Le formalisme ions rigides
modélise ’atome comme un ion ponctuel associé & une charge fixe localisée sur I’ion. De maniére
générale, les fonctions décrivant le systeme ionique UO4 via le modele ions rigides sont composées
d’une contribution & longue portée, terme coulombien (F.uy), et d’une contribution pour les
interactions a courte portée (E.,). L’énergie coulombienne entre deux ions, ¢ et j, est définie de
la maniere suivante :

qiq;
Ecoul(""ij) = 477&_0??_ (21)
ij

avec g; et g; les charges respectives des ions 4 et j, r;; la distance entre les deux ions et £q la

permittivité du vide.

Il existe plusieurs formalismes pour décrire I’énergie a courte portée pour les potentiels ions
rigides. Le formalisme de Buckingham est le plus fréquemment utilisé :

T Cij
E., = Ajjexp - (2.2)
Pij Tij
—_— ~
répulsif attractive

avec Ajj, Cij, pij des parametres du potentiel. Le premier terme de I'équation est un terme
répulsif qui integre le principe d’exclusion de Pauli. Le second terme est attractif et représente
I'énergie de dispersion de van der Waals. Les parametres A;;, Cyj, p;; ainsi que les charges ¢; et
g;j sont les parametres ajustables des potentiels ions rigides.

Une étude du CEA [BOU 17] recense trente potentiels différents pour modéliser UO o (datés de
1971 & 2015) contenant de nombreux potentiels a charges fixes. L’évolution des potentiels permet
une transférabilité plus variée et plus de précisions. Certaines nouvelles paramétrisations ne sont
que des améliorations d’anciens potentiels comme par exemple celui de Morelon [MOR 03] qui
est une évolution du potentiel de Sindzingre publié en 1988 [SIN 88]. D’autres potentiels reposent
sur des formalismes originaux comme le potentiel de Cooper [COO 14] qui utilise la méthode
Embeded Atom Model (EAM) couplée & un terme d’interaction coulombienne. Une premiere
comparaison porte sur les sept critéres suivant :

— stabilité de la structure en température,

— énergie de formation de défauts,

— parametre de maille en fonction de la température,

— enthalpie en fonction de la température,

— capacité calorifiques en fonction de la température,

— constantes élastiques,

— température de fusion.
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Cette étude comparative montre que certains potentiels ne sont pas transférables a I’étude
des défauts bien que les potentiels les plus récents n’aient pas encore été totalement testés sur
I’ensemble de ces criteres. Le premier critere, qui consiste a vérifier la stabilité de UO5 a 0 K,
300 K et 1000 K, permet d’éliminer les potentiels modélisant une instabilité de la structure
fluorite en augmentant la température. De fagon globale, on remarque que les potentiels de type
ions rigides reproduisent bien les propriétés en température telle que la capacité calorifique.
En comparant les résultats obtenus pour ces propriétés, cinq potentiels sont retenus par les
auteurs pour calculer les propriétés mécaniques de UO5 a 0 K et en température ainsi que
des défauts d’irradiation (i.e. bulles de fission, boucles d’irradiation) : Morelon (2003), Yakub
(2009), Potashnikov (2011) (également appelé MOX-07), Cooper (2014) et Thompson (2014)
[MOR 03, YAK 09, POT 11, COO 14, THO 14].

Trois grandeurs supplémentaires sont calculées par les auteurs :

— D’expansion thermique : augmentation du parametre de maille en fonction de la tempéra-

ture,

— les fréquences propres de vibration du cristal : modes de phonons,

— les énergies de défauts : comparaison de I’énergie d’'un cristal parfait a un cristal fauté

(défaut de Shottky lié).

Les résulats montrent que le potentiel de Thompson est le seul & ne pas reproduire correctement
I’évolution en température du parametre de maille. Inversement, c’est ce potentiel qui reproduit
au mieux les fréquences propres de vibration du cristal de UO a 300 K, les potentiels de de Yakub
et Cooper sur-estimant les deux fréquences les plus basses tandis que les potentiels de Morelon
et de Potashnikov les sous-estiment. Enfin, c’est le potentiel de Morelon qui reproduit au mieux
les valeurs d’énergies de défauts de Shottky (les valeurs de références ayant été calculées en ab
initio) alors que les autres potentiels donnent des énergies au-dessus de la valeurs de référence.
En résumé, aucun des potentiels n’est parfaitement transférable a I’ensemble des propriétés :
le choix du potentiel a utiliser dépend fortement des applications visées et des compromis sont
constament a faire.

Dans le cadre de cette these, nous avons choisi de travailler avec le potentiel de Potashnikov qui
répond a plusieurs criteéres. Les parametres du potentiel sont fournis dans le tableau 2.1 et on
utilise un cutoff & courte distance de 11 A.

Xoo [eV]  50211.74 | Xyo [eV]  873.11
Yoo [1/A] 552 | Yyo [1/A]  2.78
Zoo [eV/AS]  74.80

TABLE 2.1 — Paramétrisation pour le potentiel Potashnikov dans UO4 [POT 11].

Bien qu’il ne décrive pas parfaitement les constantes élastiques (classique pour un potentiel
ions rigides), il décrit bien C',, la capacité thermique, et ¢’est le potentiel qui est au plus proche de
la valeur expérimentale de A, longueur d’onde de I'intensité maximale, et prend bien en compte
I’expansion thermique. De plus, le potentiel de Potashnikov reproduit le parametre de ionicité,
@, en accord avec les prédictions théoriques (voir tableau 2.2). Ce parametre, déterminant la
force de l'interaction coulombienne, est connu pour influencer la mobilité des dislocations dans
UO; [LUN 17]. Lunev et al. ont utilisé le potentiel de Potashnikov pour étudier la mobilité des
dislocations dans UQs. Les auteurs montrent que les potentiels de Yakub et Cooper (tous deux
ayant (Q ~0,55) conduisent a des vitesses de dislocation de méme ordre de grandeur a tempé-
rature et contrainte données tandis que les potentiels de Morelon et Potashnikov donnent des
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vitesses plus grandes (jusqu’a un facteur 3), variations attribuées & leur facteur de ionicité plus
grand et plus proche de la valeur théorique. C’est pourquoi nous avons choisi d’utiliser le poten-
tiel Potashnikov qui apparait comme une bonne alternative aux potentiels a charges variables
plus cotiteux. Cet argument du temps de calcul est encore plus justifié lorsque les simulations
portent sur des propriétés de mobilité des dislocations qui nécessitent des boites de simulation
de grande taille et des temps de simulation plus longs.

Potentiels Q
Potashnikov 0.69
Morelon 0.81
Yakub 0.55
Cooper 0.55

Valeurs théorique [NAG 75] 0.67

TABLE 2.2 — Facteur d’ionicité @ : potentiels et valeurs théoriques. D’apres [LUN 17].

2.1.2.2 Potentiel a charges variables SMTB-Q

Nous avons utilisé le potentiel a N-corps et a charges variables SMTB-Q pour confronter les
structures de coeurs de dislocations obtenues a I'aide du potentiel de Potashnikov. Ce potentiel,
développé par Tétot et al. [TET 08], a été paramétrisé pour UOq par Sattonay et al. [SAT 13].
Avec SMTB-Q, Iénergie de cohésion totale est écrite comme suit :

Ecoh = Eion + Ecoul + EgjiO(Qa T) + Eg)io (T) (23)

avec Ej,, I'énergie ionique, E,,; 'interaction coulombienne et les interactions covalentes a courte
portée entre atomes d’uranium et d’oxygene Eg,_o et entre atomes d’oxygene EC(Z,_O et q la
charge des atomes.

1
Eion = Z(Ezo + X?Qi + 5‘]2%2) (24)

(3

avec les parametres ajustables des électronégativités X? et des duretés ioniques JZQi. E? est I’éner-
gie de I'atome neutre U ou O.
Eeoul = Y > 45 (2.5)
ii<y

avec Jj; I'intégrale de Coulomb entre les atomes i et j.

1/2

ES %qr) = > Aemp[—p<@— )}— > 5269619{—2Q<%— >}chov(qj)

. T0 .
15rij<Tcp DTig<Tep

répulsif attractif
(2.6)
avec rg la distance entre les premiers voisins du cristal, Aqe, terme caractérisant la covalence
des liaisons et les parametres ajustables : A, p, @ et €.
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EQ 9= Y Berp (%) (2.7)

Jyrij <Tep

avec les parametres ajustables B et p.

Dans I’étude de Satonnay, les auteurs ont ajusté le potentiel sur le parametre de maille, le
facteur de ionicité et les énergies de surface via des données expérimentales. Bien que le poten-
tiel soit plus précis que les potentiels de paire, il ne reproduit pas rigoureusement les constantes
élastiques (Tableau 2.3). Les travaux de Soulié et al. [SOU 18a] permettent d’obtenir une pa-
ramétrisation plus précise notamment sur le parametre de maille et les constantes élastiques :
c’est celle que nous utiliserons dans notre étude. Les parametres du potentiel sont résumés dans
le tableau 2.4.

Exp. SMTB-Q [SOU 18b] SMTB-Q [SAT 13]

Eeon [6V]  -22.3 223 223
ao [A]  5.4550 5.4547 5.4597
Ci1 [GPa]  389.3 388.6 388.1
Cyo [GPa]  118.7 116.6 119.7
Cus [GPa]  59.7 60.1 88.7
By [GPa]  209.0 207.0 209.3
A 0.44 0.44
Q 0.67 0.70 0.64

TABLE 2.3 — Grandeurs physiques expérimentales et ajustées pour le potentiel SMTB-Q dans
UO; par Soulié et al. en 2018 [SOU 18b] et Sattonay et al. en 2013 [SAT 13] : avec E ., ’énergie
de cohésion du cristal, C;; les constantes élastiques permettant de déterminer : Bg le module
d’incompressibilité isostatique et A le coefficient d’anisotropie élastique.

parametres U-U  parametres O-O
XY [eV] 0903 X2 [eV]  6.57
JUU [eV] 8.329 JOO [eV} 10.22
rou [A] 0 0.825 oo [A] 0537
parametres U-O  parametres O-O
AeV] 03144 B eV] 580.44

P 9.0955  p [A] 0.354

1S 1.0893

q 3.1491

TABLE 2.4 — Paramétrisation de Soulié et al. pour le potentiel SMTB-Q dans UO4 [SOU 18b].

Pour réaliser des simulations atomiques dans les matériaux ioniques ou covalents, il est né-
cessaire d’utiliser une méthode de sommation des charges qui permet d’évaluer les interactions
a longue portée. Pour la sommation des charges dans le cadre du potentiel de Potashnikov,
nous avons testé les méthodes d’Ewald et de Wolf en relaxant une boite de simulation avec
un dipole de dislocations (voir section suivante). Les deux méthodes de sommation ont montré
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Ewald Wolf
Frorm [eV/A] 0.0097335848  0.009727465
Epor [€V] -933379.38 -933064.32
P, [MPa] -274 80
P,, [MPa] -312 21
P.. [MPa] -279 58
Cpu [H :min] 03 : 42 00 : 04

TABLE 2.5 — Résultat d’une minimisation d’énergie de coeurs de dislocations et comparaison
entre deux méthodes de sommation : Ewald et Wolf.

des résultats tres similaires. Cependant, la méthode de sommation d’Ewald a demandé plus de
temps de calcul (voir tableau 2.5). De plus, le potentiel SMTB-Q ne permet d’utiliser que la
méthode de sommation de Wolf. C’est pourquoi nous avons choisi de travailler avec la méthode
de sommation de Wolf dans toutes les simulations moléculaires qui suivent. Le rayon de coupure
pour la sommation de Wolf et le coefficient d’amortissement sont fixés respectivement 4 11 A et
0,3 A=1 pour les potentiels Potashnikov et SMTB-Q et les At=1 et 0,2 fs sont respectivement
pour les potentiels de Potashnikov et SMTB-Q.

2.1.3 Protocoles de simulation
2.1.3.1 Structure de coeur de dislocation

Construction des configurations dipolaires

Les volumes de simulation atomique sont construits & partir de Poutil Atomsk [HIR 15] et de
scripts maisons pour étudier les cceurs de dislocation et leur mobilité. Afin d’éviter les problemes
de surfaces chargées dans UOq, des dipoles de dislocations permettant 'utilisation de CLP sont
générés. Par exemple, l'insertion d’'une dislocation coin dans {100} introduit deux demi-plans
supplémentaires d’un coté de la boite (alors le nombre de plans reste identique sur la face
opposée) ce qui génere un défaut d’empilement en limite de boite. Ce probléme est résolu en
insérant deux dislocations dont les lignes sont suivant <110>, les vecteurs de Burgers suivant
<110> et la normale aux plans de glissement des deux dislocations est suivant z. .
Techniquement, des cristaux parfaits de fluorite orientés selon z = [110], y = [110], z = [001]
sont construits a 'aide d’Atomsk et deux dislocations de vecteurs de Burgers opposés de fagon
a créer un réseau quadrupolaire sont insérées (figure 2.1). Rodney et al. ont montré que cette
configuration permet de minimiser les interactions élastiques [ROD 17].

L’insertion des deux dislocations coins se fait grace aux formules des champs de déplacements
écrites en 2.8 et 2.9.

) . Tz
U, = o (arctan (;) + 2(1 —v) (22 + 22)) -
A ((“ )+ Zz)) T ) -

Com 4(1-v) 4(1 = v)(22 + 22)

avec U, et U, les champs de déplacements suivant x et z respectivement, v le coefficient de
Poisson et x et z les distances auxquelles les champs de déplacements sont calculés.
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T

b /
j;‘r

-

T

1 1

FIGURE 2.1 — Réseau quadrupolaire de dislocations représenté dans un plan perpendiculaire au
vecteur ligne. Les traits pleins représentent la délimitation de la cellule de simulation et les traits
pointillés représentent les images périodiques, A est le vecteur perpendiculaire au plan de coupe
[SOU 18a).

L’insertion du dipdle de dislocations induit la formation d’une marche aux bords du systéme
(induite par la compression d’une partie de la boite) qui est supprimée afin de rétablir la pé-
riodicité dans la direction du vecteur de Burgers (Figure 2.2). Aussi, une extension de la cellule
de simulation d’amplitude b/2 est appliquée suivant la direction du vecteur de Burgers, &, et
un cisaillement de —b/2 suivant zy pour tenir compte du cisaillement plastique induit par le
dipole de dislocations coins. Afin de préserver encore une fois la neutralité du systéme, les deux
dislocations sont insérées respectivement a des positions (L, /4 + dx, L,/4+02) et (3L,/4+ dz,
3L./4+6z) avec dx = 0z = 0.25 A, de telle sorte que la marche supprimée soit neutre. La neutra-
lité du systeme est vérifiée en fin de protocole en comptabilisant le nombre d’atomes d’uranium
et d’oxygene.

Les interactions entre boucle d’irradiation et dislocation sont étudiées avec le méme dipdle de
dislocations coins ainsi qu’avec un dipole de dislocations vis. De ce fait, un protocole similaire
est utilisé pour le dipdle de dislocation vis, avec les vecteurs de Burgers cette fois orientés
parallélement aux vecteurs lignes, suivant y=[110]. Dans le cas vis, le champ de déplacement
devient :

b
U, = o arctan% (2.10)

avec Uy le champ de déplacements suivant i et z et x les coordonnées auxquelles le champ de
déplacements est calculé.

Calcul de la structure de ceeur de la dislocation coin

Pour les calculs d’énergie de structure de cceur de dislocation, la construction expliquée
auparavant est appliquée et les dimensions des boites de calculs sont : L,=244.3 A, L,=92.3 A
(24b) , L.=239.4 A (402 336 atomes). Aprés construction de la cellule de simulation, I’énergie
potentielle est minimisée par SM en utilisant les algorithmes de GC et Fast Inertial Relaxation
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FIGURE 2.2 — Boite de simulation apres insertion du dipdle de dislocations coins. Les traits

pleins représentent la boite de simulation finale et les traits pointillés représentent la marche

créée lors de I'insertion des deux dislocations. Les coeurs de dislocations sont mis en valeurs par

les cercles colorés en vert. Les atomes colorés en bleu et en rouge sont respectivement les atomes
, .

d’uranium et d’oxygene.

rJ(Z
© Oxygen !
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|
IlI /
L,: |
orthogonall | \
to slip lane | | 1|
\ |
2 =[001] < - e T
y=[110] L, : along—~—_ M_y : along
x = [110] Burgers vector dislocation line
FicURE 2.3 — Volume de simulation comprenant un dipdle de dislocations. Les plans verts

correspondent aux plans de glissements des dislocations et les fleches vertes correspondent au

sens de la contrainte appliquée.
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Engine (FIRE) [BIT 06], sans relaxation de boite, les dilatations et cisaillements macroscopiques
induits par le dipdle de dislocations ayant été intégrés a priori. Les résultats de la simulation
conduisent a des configurations de coeur de dislocation relaxées.

Apres minimisation, I’énergie de dislocation F ;4 est calculée a I'aide de 1’équation suivante :

Buisto = EQ]Z?JEC"” (2.11)
avec F I’énergie apres minimisation, /N le nombre de molécules d’'UQs, E,,;, 1’énergie de cohésion
et Ly la longueur de ligne de la dislocation.

Par la suite, nous nous limiterons a comparer les énergies entre structures de coeur, de ce fait
aucune correction élastique liée aux interactions entre les dislocations du dipdle et leurs images
périodiques n’est nécessaire [ROD 17, CLO 09].

Les cellules de simulation sont ensuite chauffées jusqu’a 2200 K en DM pour étudier respec-
tivement la stabilité des coeurs de dislocation et leur mobilité. Apres une équilibration de 10 ps
dans I’ensemble NVE;, le systeme est progressivement chauffé jusqu’a la température souhaitée
dans I'ensemble NPT & l'aide du formalisme de Nosé-Hoover [NOS 84a, HOO 85] avant une
équilibration supplémentaire de 10 ps effectuée a T' constante.

2.1.3.2 Mobilité des dislocations

Pour étudier la mobilité des dislocations coins, le systéme est d’abord chauffé dans l’en-
semble NPT (avec une vitesse de chauffe de 50 K/ps) avant qu’une contrainte ne soit appliquée
au volume de simulation via le barostat. Le protocole de simulation est présenté sur la figure 2.3.
Pour déterminer la direction de sollicitation, on utilise la formule de Peach-Koehler 2.12 [PEA 50] :

— -, —

F=GDb)AI (2.12)

avec F la force de Peach-Koehler agissant sur la ligne de dislocation par unité de longueur et &
le tenseur des contraintes. b et [ étant respectivement suivant & et ¢/, on obtient ’équation 2.13.

F, Ozx Oxzy Ogxz by 0
Fyl =0y oy oy |- |0 |A|L (2.13)
Fz Ozx Ozy Ozz 0 0
F, _Uza:bxly
Fy = 0 (2.14)
F, Uxxbxly

? dispose de deux composantes ; La premiere est suivant & : ¢’est une composante de glisse-
ment perpendiculaire au vecteur ligne. La seconde, portée par Z, est une force de montée qui ne
sera pas davantage prise en compte dans cette étude. A ’aide du barostat, on impose donc une
contrainte o,, afin d’activer le glissement des dislocations, alors que les autres composantes du
tenseur sont maintenues a 0 MPa.

Pour mesurer la vitesse des dislocations, deux méthodes ont été utilisées et comparées :
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— La premieére consiste & isoler la dislocation en utilisant le DXA d’Ovito (appliqué au sous-
réseau CFC d’uranium) et de calculer la vitesse instantanée en comparant deux images
successives.

— La seconde méthode consiste & utiliser la loi d’Orowan (équation 2.16) prenant en compte
le cisaillement de la boite induit par le déplacement du dipdle de dislocations (schéma
2.4).

3L,

d; d;

z=[001]

L
x = [110] x

FIGURE 2.4 — Schéma représentant les dislocations & deux positions consécutives (d; et dg) et le
cisaillement de la boite induit. Les dislocations a I’état initial et la boite de simulation associée

sont représentées en gris et I'état suivant est représenté en bleu.

D’apres la géométrie du systéme (schéma 2.4), on a :

5L, Sy
# ~

L (2.15)

’y’[-?:

Aussi, d’apres la loi d’Orowan (équation 2.16) permettant de relier la vitesse de cisaillement
macroscopique, a la densité et la vitesse de glissement des dislocations mobiles, on a :

Y =pmbov (2.16)

avec ¥ la vitesse de cisaillement plastique, p,, = 2/(L,L.) la densité de dislocations mobiles et
v la vitesse moyenne des dislocations mobiles.

Des équations 2.15 et 2.16, on déduit :

v
V=2 (2.17)
Des équations 2.15 et 2.17, on obtient :
Sy v
=2b 2.18
T L. T LlL (2.18)
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On en déduit la vitesse moyenne des deux dislocations, v :

L,6L,
2b

v =

(2.19)

L, et b sont des constantes connues et la longueur §L, est connue au fil du temps grace aux
fichiers de sortie de LAMMPS. In fine, les deux méthodes permettent d’obtenir des résultats
similaires et la méthode d’Orowan a rapidement été favorisée pendant ce travail de these.

2.1.3.3 Interaction entre dislocation et boucle d’irradiation

Boucle prismatique et volume de simulation

Comme expliqué dans le chapitre 1, les boucles d’irradiation dans UO, sont en majeure
partie générées dans les plans {110} ; Elles sont parfaites (non-fautées, ce qui implique une
épaisseur de boucle de deux plans cristallins, voir figure 1.28) et caractérisées par un vecteur
de Burgers de type 1/2<110> normal au plan d’habitat [ONO 17, LEP 16]. Dans ce travail,
on étudie des boucles prismatiques interstitielles et carrées afin de conserver la stoechiométrie
de lobjet et de la boite. Le diamétre moyen (comme observé dans l’expérience d’Onofri et al.
[ONO 16a]) est de 50 A, et fera 'objet d’une étude paramétrique dans le cadre des interactions
dislocation-boucle. Pour les calculs atomistiques, on utilise ’outil Atomsk [HIR 15] afin d’insérer
une boucle d’irradiation (en précisant l'orientation de b normal au plan) dans le volume de
simulation contenant le dipdle de dislocations. A partir de I’équation du champ de déplacement
d’une boucle carrée (équation 2.20), Atomsk éloigne les atomes (création d’un espace vide) et
le doublé de plans formant la boucle prismatique est inséré manuellement (figure 2.6). Dans
Atomsk, le champ de déplacements u associé a une boucle est définie a I'aide du formalisme de
Barnett [BAR 85] :

Wy = g + b.Q (2.20)

avec ) l'angle solide (normalisé par 47), illustré par la figure 2.5, formé par une boucle de
dislocation triangulaire ABC & l'origine [VAN 83] :

—

b = i arctan[
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R,.Ry.R. } (2.21)

TaTple + (Ea.ﬁb).rc + (ﬁb.ﬁc).ra + (R;.R;).rb

avec T4, Ty T les magnitudes des vecteurs ﬁa,ﬁb B_f; représentés sur la figure 2.5 et avec gy,
le déplacement créé par le segment de dislocation AB apres suppression de la partie solide de
langle (calculé en élastisicité isotrope) :

g =| — (1= 2v)(bA t;b)zn(M)+5.ngb((@ - &)/\n;’b) (2.22)

ra(Ra) -ty

8r(1—v)

avec les notations ngy et tqp :
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_,_R_‘a/\fm?b —»_R'a/\R‘b
[[tab]

(2.23)

; ab —

F1GURE 2.5 — Illustration du formalisme de Barnett pour définir le champ de déplacement
associée a une boucle. Ici on montre I’angle solide sous-tendu par un triangle plan en un point
arbitraire de I’espace [VAN 83].
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FIGURE 2.6 — Schémas de l'insertion d’'une boucle d’irradiation dans le cadre d’une simulation
atomistique.

Les simulations d’interaction entre une dislocation mobile (caractéres coin et vis) et une
boucle d’irradiation sont effectuées en DM et en DDD.

Simulation de linteraction dislocation-boucle

Les boites de simulation utilisées pour étudier les interactions dislocation-boucle sont tres
similaires a celles déja utilisées pour étudier le dipdle de dislocations. On utilise le méme dipole
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L).,:alon‘g ‘ .
dislocation line

L,:
orthogonal |
to slip lane ||
z =[001] L o L |
~ 110 "__"'——_———.___'_'_—;_—__—* L~
y=mol L,: along
x=[10 Burgers vector

FIGURE 2.7 — Schéma de la boite de simulation avec le dipole de dislocations et une boucle
d’irradiation dont le vecteur de Burgers est suivant x=[110].

en CLP et une boucle d’irradiation est insérée face & 'une des dislocations mobiles (figure
2.7). L’orientation du systéme est inchangée, seule la dimension suivant la longueur de ligne
des dislocations varie (L,=244.3 A, L,=246.3 A, 1,=239.4 A) afin que la boucle d’irradiation
interagisse moins avec ses images périodiques. Afin d’étudier les interactions dislocation-boucle
d’irradiation, ’énergie est d’abord minimisée, puis le systeme est chauffé jusqu’a 2000 K dans
I’ensemble NPT avant d’étre mis sous contrainte (o,,=900 MPa), de la méme fagon que dans le
protocole pour étudier la mobilité des dislocations (section 2.1.3.2).

Des conditions supplémentaires sont appliquées pour les simulations réalisées en DDD, elles
seront détaillées dans la section 2.2.2

2.2 Dynamique des dislocations discretes

2.2.1 Introduction a la dynamique des dislocations discretes

La DDD est une technique a ’échelle mésoscopique qui permet d’étudier le comportement
collectif des dislocations. Ces simulations permettent de faire le lien entre 1’échelle atomique et
I’échelle macroscopique. La DDD se base sur la théorie de 1’élasticité et permet de travailler
avec des grandes boites de simulations (plusieurs centaines de nanometres) et ainsi intégrer
une population statistique de défauts. Il existe différents codes de DDD catégorisés selon la
discrétisation utilisée : les codes & base de segments (e.g. microMegas [DEV 11]) et les codes
nodaux (e.g. ParaDis [ARS 07] ou Numodis [DRO 14, SHI 15]) (Figure2.8). La discrétisation
nodale consiste a représenter les lignes de dislocation par une série de noeuds connectés entre
eux par des segments et chaque segment va avoir son propre systéme de glissement alors que
les codes a base de segments reposent sur une base de vecteur ou chaque portion de dislocation
(dans chaque plan étudié) est prédéfinie. Les codes nodaux permettent de réaliser des calculs
complexes d’interactions entre dislocations intégrant la formation de jonction. Dans ce travail,
nous avons utilisé le code nodal Numodis qui repose sur le workflow général suivant :

— discrétisation des dislocations par des noeuds,
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— calcul des forces subies sur chaque nceuds (expliqué par la suite),

— calcul de la vitesse de chaque noeud depuis I'utilisation d’une loi de mobilité,
— calcul du déplacement des nceuds pour le pas de temps considéré,

— gestion des collisions.

(a) Base de segments (b) Base de nceuds

FIGURE 2.8 — Discrétisation d’'une dislocation dans : a) codes & base de segments et b) codes
nodaux [SHI 14].

Dans cette these, le calcul de forces sur les noeuds sont réalisés en faisant 'hypothese de
Pélasticité isotrope et en utilisant la relation de Peach-Koehler (c¢f équation 2.12) avec une
somme de contributions de contraintes :

T = Eapp + Eint (2'24)

avec Oqpp le champ de contrainte appliqué macroscopiquement et @j,; le champ de contrainte
produit par tous les noeuds présents dans la simulation.

Numodis est structuré en plusieurs fichiers permettant de créer les dimensions de la boite,
d’imposer les conditions aux bords, définir I'orientation du systeme, de définir le matériau, de
définir les forces/contraintes appliquées a la boite, de donner les conditions de simulations et
enfin de discrétiser dans I'espace. Concernant le matériau, il est nécessaire de connaitre les lois
de mobilité a associer a chaque systeme de glissement et chaque caractere de dislocation. Dans
cette these, les calculs de DDD sont réalisés dans le régime athermique de déformation (7'>T,) et
la loi visqueuse, décrite par 'équation 2.25, a été ajustée sur des résultats de DM (voir chapitre
4).

Tb

(1) = B (2.25)

avec T la contrainte appliquée et B le coeflicient de frottement.

Le code de la figure 2.9 permet d’imposer les sollicitations appliquées au volume de simulation

et de définir la discrétisation. Il peut étre décomposé en trois parties :

— integration : définition du temps initial de la simulation, du pas de temps (en ns) et de
la fréquence de sauvegarde des fichiers. Comme en DM, la discrétisation temporelle est
importante : si elle est trop grande on peut ne pas voir un événement (tel que la formation
d’une jonction), a l'inverse si elle est trop petite, le temps de calcul devient plus long et
peut également engendrer des artefacts de déformation purement numériques.
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<?xml version="1.8" encoding="UTF-8" standalone="no"?>
<root=
<integration
time="0"
dtime="0.000001" dmax="1.2"
saving_frequency="500" />
<loading>
<load name="ConstantStress" stress="PureShearStress"
grain="0"
nh="0" nk="8" nl="1"
mh:HlII mk:HlII m‘L:H@II
amplitude="908">
<stop name="nstep" nstep="200000" />
</load=
</loading=
<discretization lmin="5" lmax="20" />
<intersection captureradius="1.5" captureangle="0.25" ltiny="0.801" />
</root=

FI1GURE 2.9 — Code pour imposer la contrainte appliquée a la boite de simulation et la discréti-
sation dans l’espace avec Numodis.

— loading : application d’une contrainte de cisaillement constante (en MPa) ou d’une vitesse
de cisaillement (en ns~!)

— discretization : c’est 'objet de plus petite taille qui fixe la taille de la discrétisation, dans
notre cas c’est la boucle d’irradiation qui mesure 50 A de coté (figure 2.10). Afin d’avoir
une discrétisation précise, il faut placer au moins trois nceuds par segments, la longueur
moyenne, lp,qy, entre chaque noeud est imposée entre 5 et 20 A. Cette variation de longueur
est gérée directement par le code Numodis en fonction de la discrétisation nécessaire a
chaque pas de temps de calcul.

<110>

[001] ®b

<> 50A
moy

FIGURE 2.10 — Discrétisation d’une boucle d’irradiation de forme carrée dans Numodis.

2.2.2 Protocoles de simulations

Dans cette these, nous utilisons la DDD afin d’obtenir plus de statistiques sur les interactions
dislocation-boucle d’irradiation. Tout d’abord, un premier protocole de simulation en DDD
consiste a reproduire les interactions dislocation-boucle réalisées au préalable en DM pour vérifier
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les parametres introduits en DDD et vérifier le bon accord entre les deux modélisations. Afin
d’étre au plus proche des conditions utilisées en DM, les simulations de DDD sont réalisées en
CLP, avec les mémes dimensions de boite, le méme pas de temps et la méme contrainte de
cisaillement (900 MPa) qu’en DM. Le dipéle de dislocations et une boucle d’irradiation sont
insérés au méme endroit qu’en DM dans le volume (figure 2.11).

z=[001]
y = [110]
x = [110]

FIGURE 2.11 — Volume de simulation de DDD comprenant une ligne de dislocation et une
boucle d’irradiation avec les spheres sur les lignes de dislocations représentant la discrétisation,
les fleches rouges représentant les vecteurs de Burgers et le plan vert représentant le plan de
glissement de la dislocation. Par mesure de clarté le plan de glissement de la dislocation placée
au dessus de la boucle d’irradiation n’est pas représenté.

La derniere étude de cette these porte sur le durcissement induit par les boucles d’irradiation
sur la plasticité de UO3. Afin de quantifier le durcissement, on définit un second protocole de si-
mulation en DDD. On utilise un volume de simulation élargi : 200x200x50 nm? afin d’introduire
plus de défauts, une étude uniquement possible par DDD. Nous imposons des conditions pério-
diques suivant & et ¢ et des bords libres suivant 2. Comme illustrée a la figure 2.12, une densité
de boucles d’irradiations égale & 106 cm =2 (inspirée de I’expérience cf chapitre 1 et [ONO 16a])
et une ligne de dislocation infinie sont insérées dans la boite de simulation. Dans cette étude
on impose une vitesse de cisaillement constante égale & 107> s~ (correspondant & une vitesse
de dislocation de 2.5 m/s) comparable & des conditions classiques de déformation expérimentale.
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z=[001]
y=[110] 0

x = [110]

FI1GURE 2.12 — Volume de simualtion en DDD comprenant une ligne de dislocation et une densité
de boucles d’irradiation.
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Résumé

Dans ce chapitre nous avons introduit les calculs atomistiques et la DDD ainsi que les
protocoles développés et utilisés au cours de la these.
Concernant la DM, les points & retenir sont :

— T'utilisation du potentiel ions rigides paramétrisé par Potashnikov et celui a charges
variables SMTB-Q ainsi que la sommation de Wollf,

— Tl’insertion d’un dipdle de dislocations par les champs élastiques de déplacements,

— la minimisation du dipdle a I'aide des algorithmes GC et FIRE,

— Tutilisation d’un thermostat de Nosé-Hoover afin de chauffer le systeme dans 'en-
semble NPT et un barostat de méme type pour controler la pression,

— Dorientation du volume de simulation : x = [110], y = [110], z = [001] et I'utilisation
des CLP

Etude de la vitesse des dislocations :

— les dimensions des cellules de simulation : L,=244.3 A, ,=92.3 A (24b), L,=239.4
A (402 336 atomes)

— T'utilisation de la formule d’Orowan pour les mesures de vitesse de dislocation,

Etude de Uinteraction dislocation-boucle d’irradiation :

— les dimensions des cellules de simulation : L,=244.3 A, Ly,=246.3 A (72b), L,=239.4
A (1073 106 atomes)

— linsertion d’une boucle d’irradiation prismatique interstitielle parfaite dans le vo-
lume de simulation avec les deux dislocations : taille de 50 A et vecteurs de Burgers
suivant <110>

— la température du systeme est de 2000 K et la contrainte de 900 MPa.

Pour la partie DDD, les points a retenir sont :

— Tutilisation du code nodal Numodis,

— la discrétisation, fixée entre 5 et 20 A,

— le volume de simulation orienté : z = [110], y = [110], z = [001],

Etude de Uinteraction dislocation-boucle d’irradiation :

— T'utilisation du méme protocole qu’en DM : taille de boite identique, CLP, dipdle
de dislocations et une boucle d’irradiation, température de 2000 K, contrainte de
900 MPa

Simulation du durcissement :

— les dimensions : L,=2000 A, L,=2000 A, L,=500 A avec CLP en =z et y et bords
libres suivant z,

— l'ajout d’une population de boucles d’irradiation (10'® cm=3) prismatiques inter-
stitielles parfaites, de diametres 50 A, de vecteurs de Burgers 1/2<110> et d’une
ligne de dislocation infinie,

— la vitesse de cisaillement : 10° s~! et la température du systeme de 2000 K
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Chapitre 3

Atomic-scale modeling of
1/2<110>{100} edge dislocations in
UQOy : core properties and mobility

Ce chapitre est écrit sous forme d’article, soumis en septembre 2022. Le chapitre 3 per-
met de comprendre les structures de ceeurs de la dislocation coin 1/2<110>{100} grace
a différents simulations atomiques en utilisant plusieurs potentiels empiriques et grace a
des calculs de DFT. Aussi, la vitesse de la dislocation coin 1/2<110>{001} est étudiée a
différentes températures et contraintes. La section reprend, en partie, les protocoles décrits
dans le chapitre 2. Les calculs DE'T ont été réalisés par M. Freyss au CEA de Cadarache
et les calculs NEB par D. Rodney et J. Amodeo. Le "supplementary material” est fourni
en annexe 1 du manuscrit.

The dislocation properties of UOs, the main nuclear fuel material, are important ingredients
to model the mechanical properties and predict nominal and accidental operations of nuclear plant
reactors. However, the plastic behaviour of UOs is complex with little known about dislocations
and other extended defects. In this study, we use a combination of interatomic potential-based
atomistic simulations and ab initio calculations to investigate the core structure and mobility
of the é<110>{001} edge dislocation, which controls the plasticity of UOs single crystals. Va-
rious dislocation cores are obtained and compared, including the classical asymmetric Ashbee
core and a so-far unreported core made of an alternation of both variants of the Ashbee core
along the dislocation line. This new core, called here zigzag, is ubiquitous in molecular dynamics
stmulations at high temperature in the nominal-to-accidental transient regime (1600 to 2200 K).
Molecular dynamics is also used to determine the velocity of the edge dislocation as a function
of temperature and stress. A dislocation mobility law is adjusted from the simulations and pro-
vides an up-scaling ingredient central to the multi-scale modeling of UOy nuclear fuel mechanical
properties.
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Chapitre 3 — Atomic-scale modeling of 1/2<110>{100} edge dislocations in UOq : core
properties and mobility

3.1 Introduction

Uranium dioxide (UOg, fluorite structure, ag=5.47A) is the most important fuel material
used in pressurised water reactors. During nominal or accidental operations, the temperature in
the fuel pellets varies significantly, in a range between 1200 and 2700 K. The induced thermal
gradients can generate significant thermomechanical stresses responsible for the deformation
and fracture of the pellets [OGU 83, MIC 08]. As a consequence, a better understanding of the
material viscoplastic behaviour is crucial to provide a solid foundation for predictive multi-scale
models of nuclear fuel under irradiation.

The primary slip system of UOs single crystals is §(110){001} for which deformation micro-
structures are typical of materials with a high-lattice friction i.e., they are composed of dislo-
cations with an anisotropic shape made of extended edge segments as well as zigzag portions
[YUS 69, SEL 70, ALA 78]. As a consequence, the glide of the £(110){001} edge dislocation is
known as the rate-limiting process for the deformation of UO3 single crystals.

Several studies focused on measuring the Critical Resolved Shear Stress (CRSS) of UO 2 single
crystals as a function of temperature [NAD 69, SAW 71, LEF 77, BYR, 68b]. Lefebvre and Byron
described a typical thermally-activated non-linear decrease of the CRSS in the $(110){001}
system down to an athermal stress plateau of about 20 MPa for temperatures above T, =1750 K.
Plastic slip in the 3(110){110} system was also identified but at larger stresses than for primary
slip systems [NAD 69, SAW 71]. Finally, a few evidence of $(110){111} dislocations were also
reported [SAW 71, KEL 88b] but no CRSS are available as {111} slip is always activated together
with {001} and/or {110} in UOs.

To complement experimental investigations, atomistic simulations using semi-empirical po-
tentials were performed. Up to now, they were used to characterize the lattice friction and
Peierls barriers, the 0 K Peierls stress as well as to compute CRSS ws. temperature profiles
[PAR 10, FOS 13, SKE 17, SOU 18b]. Concerning the various slip systems, CRSS computations
at high strain-rate (~10% s~!) using Molecular Dynamics (MD) qualitatively confirmed the ex-
perimental evidence about slip systems d.e., the 1(110){001} slip is easier than in both other
systems. Recently, Soulié et al. confirmed using a variable-charge SMTB-Q potential that the
edge dislocation requires a larger stress than the screw component to glide in {001} [SOU 18b].
Also, Lunev et al. [LUN 17] investigated the mobility of the 3(110){001} edge dislocation using
several rigid-ion pair potentials including the Yakub [YAK 07], Morelon [MOR 03] and Potashni-
kov parameterizations [POT 11] as well as the Cooper, Rushton and Grimes (CRG) many-body
potential [COO 14]. While pair potentials are known to describe elastic constants in oxides
with limited accuracy (Cauchy rule violation), the Potashnikov potential reproduces best the
ionicity parameter Q = 1 — exp(—Axz?/4) where Az is the electronegativity variation bet-
ween U and O atoms [PAU 32]. @ is believed to be a critical factor influencing the dislocation
mobility in UO; [LUN 17]. Indeed, Lunev and collaborators have shown that the Yakub and
CRG potentials, which both have Q ~0.55, predict similar dislocation velocities at 2000 K,
while larger velocities (up to a factor 3) are obtained with the Morelon and Potashnikov po-
tentials that have a larger =0.689, closer to the theoretical value (Q.,=0.654). However, the
authors did not provide detailed information on the core configuration they modeled while the
$(110){001} edge dislocation can potentially adopt different cores, either neutral or charged
[EVA 69a, AME 58, ASH 70, BRA 70]. Thus, while the Potashnikov potential appears as a
good alternative to more expensive variable-charge potentials, the question of the influence of
the core configuration on the mobility of the 3(110){001} edge dislocation is still to be clarified.
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Simulation methods

In the present work, we investigate the core structure and mobility of the %(110}{001} edge

dislocation in UQs using first-principles calculations and classical interatomic potential-based
simulations. Various core structures are obtained including neutral and charged configurations.
Special attention is paid to the influence of temperature on the fine structure of the dislocation
core. The dislocation mobility is computed in the 1600 to 2200 K temperature range charac-
teristic of a nominal-to-accidental transient regime. Simulation results are discussed in light of
recent investigations performed on UQO4 dislocation core and mobility.

3.2 Simulation methods

Atomistic simulations in UOq are performed using the Large-scale Atomic/Molecular Massi-
vely Parallel Simulator (LAMMPS) package [PLI 95]. Interactions between atoms are modeled
using the rigid-ion potential adjusted by Potashnikov et al. [POT 11] and the SMTB-Q potential
[MAR 15a, SAL 16]. Both were recently used to model dislocations in UO9 [LUN 17, LUN 18].
To handle Coulombic interactions, Ewald summation [EWA 21] and Wolf truncation [WOL 99]
methods were tested with the Potashnikov potential, leading to quantitatively similar results
but a higher computational efficiency with Wolf truncation (see supplementary materials). Also,
the SMTB-Q potential is compatible with only this method [MAR 15a]. We thus used Wolf’s
truncation for all molecular simulations presented in the following. The Wolf radius and dam-
ping coefficient are set respectively to 11 A and 0.3 A~! for both Potashnikov and SMTB-Q
potentials. Short-range interactions with the rigid-ion potential were also cut-off at 11 A.

First principles density-functional theory (DFT) calculations are performed using the Pro-
jector Augmented Wave (PAW) formalism as implemented in the Vienna Ab initio Simula-
tion Package (VASP) [BLO 94, KRE 99] using the Perdew—Burke-Ernzerhof (PBE) exchange-
correlation functional [PER 96]. An additional on-site Coulombic repulsion is added by including
a Hubbard-like term in the Hamiltonian in the rotationally-invariant form proposed by Lichten-
stein in order to account for the strong 5f electron correlations [LIC 98]. The on-site U and J
parameters are set to U = 4.50 eV and J = 0.54 eV, consistent with the values used in previous
works [WIK 14, BS 15, VAT 17, BRU 18]. We also use the Occupation Matrix Control (OMC)
scheme to avoid convergence of the self-consistent calculations to metastable states [DOR 09].
Calculations are performed at the I' point with a 500 eV cut-off energy. Spin-polarization is
taken into account in a 1 k£ collinear antiferromagnetic order as an approximation of the 3 k
non-collinear antiferromagnetic order of UOy below Ty=31 K [AMO 89], which is not compu-
tationally tractable for large supercells.

Atomic configurations are characterized using Ovito [STU 09] and the Polyhedral Template
Matching (PTM) crystallographic algorithm [LAR 16] applied to the uranium Face-Centered
Cubic (FCC) sublattice.

3.2.1 Dislocation dipole configuration

The 1(110){001} edge dislocation core structure is investigated using the dislocation dipole
method [CAI 03, ROD 17]. First, perfect fluorite crystals of size (L, Ly, L.) and oriented along
xr = [110], y = [110], z = [001] are built using ATOMSK [HIR 15]. As illustrated in Figure
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3.1, two edge dislocations with opposite Burgers vectors (5 along x = [110], dislocation line [
along y = [110]) are then introduced respectively at (L, /4 + dz, L,/4 + §z) and (3L, /4 + dx,
3L./4+ 0z) using the isotropic elastic theory [HIR 82]. Dimensions up to L,=244.3 A, [,=92.3
A (24b), £,=239.4 A (402 336 atoms) and L,=21.2, L,=7.7 A (2b), L,=27.2 A (330 atoms)
are used respectively for classic and DFT simulations. The excess slice of atoms generated by
the introduction of the dislocation dipole is removed in the x = L, region before the box is
adapted accordingly. 62=062=0.25 A keeps the neutrality of the excess slice of atoms and avoids
the appearance of spurious defects during the introduction of the dislocation dipole. Thus, the
charge neutrality of the whole simulation cell is maintained after excess atoms are removed
and periodic boundary conditions (PBCs) are applied in the glide direction. In both classic
and DFT simulations, the simulation cell is extended of b/2 along the x direction and tilted
by -b/2 (zz orientation) to accommodate the plastic shear introduced by the edge dislocation
dipole [BAC 09]. At this stage, the resulting configuration is made of two edge dislocations with
charged cores, one positive and the other negative. To obtain neutral cores, an extra column of
oxygen atoms in the negatively-charged core is moved to the positively-charged one. Unrelaxed
configurations are shown in the supplementary materials. In both cases, the simulation cells are
neutral and PBCs are used along the three directions of space.

. I—XZ
® Oxygen —_— = =
Uranium ' ‘
Ly -, _ |
orthogonal | | |
to slip lane | | M ‘
- oon a—d
¥ = [110] L:along~~__ _%_y:along
x = [110] Burgers vector S, dislocation line

FiGURE 3.1 — Dislocation dipole simulation cell and crystallographic orientations. The edge
dislocation dipole is aligned with the y=[110] direction, the Burgers vectors are along z=[110]
and the glide plane has z=[001] normal. 3D periodic boundary conditions are applied. For
velocity simulations, a shear stress 7,, is applied to the simulation cell using the Nosé-Hoover
barostat.

3.2.2 Dislocation core relaxation and equilibration

After fabrication of the simulation cell, the internal energy is minimized using the conjugate
gradient and FIRE [BIT 06] algorithms (the latter being used in molecular statics simulations
only). Simulation convergence is obtained using a criterion on the total resulting net force on
the system of f, =10710, 1076 and 1072 eV /A respectively for the Potashnikov potential, the
SMTB-Q potential and DFT simulations. After energy minimization, the dislocation energy
Eglgslo is computed using :

o8



Results

EX — N.E.;n

X
Edigio = 21 ’

(3.1)
where EX is the energy of the cell containing a dislocation dipole after energy minimization, X
will be used to denote the type of dislocation core (e.g., Ashbee, Amelincks, ..., see below), N is
the number of UOy molecules and F,,, the cohesive energy. Since in the following, we will only
discuss relative dislocation energies between dislocation cores, no elastic correction related to

the interactions between the dislocations of the dipole and between these dislocations and their
periodic images is needed [CLO 09, ROD 17].

To study the thermal stability of the dislocation cores, the relaxed simulation cells are heated
up to 2000 K using MD. To that effect, atom velocities are initially randomly set using a gaus-
sian distribution at a temperature of 5 K. After 10 ps equilibration in the NVE ensemble, the
system is progressively heated up (T = 50 K/ps) in the NPT ensemble using the Nosé-Hoover
formalism [NOS 84b] before running an additional 10 ps equilibration at constant 7. In this
study, simulation timesteps of 1 and 0.2 fs are used respectively for the Potashnikov and SMTB-
Q potentials. The simulation cells are finally quenched again to investigate the dislocation core

structures after returning at 0 K.

3.2.3 Dislocation velocity

To compute the dislocation velocity under constant stress and temperature, v(7,T'), the
relaxed configuration of the neutral dipole with a dislocation line length of 24b is first heated
up to temperatures between 1600 to 2200 K using the NPT ensemble at a heating rate of 50
K/ps. For each temperature, a constant shear stress 7=r,, is applied using the Nosé-Hoover
barostat after a short equilibration time of 10 ps while the other components of the stress
tensor are maintained at zero. The dislocation velocity is derived from the Orowan’s equation
A=pmbu(7,T) where ¥ is the plastic shear rate here inferred from the simulation cell shape
evolution and p,,=2/(l,l,) is the mobile dislocation density.

3.3 Results

3.3.1 1/2<110>{100} edge dislocation core : neutral vs. charged configura-
tions

Figure 3.2 shows the relaxed configurations of the charged (positive and negative) edge dislo-
cation cores obtained with the Potashnikov potential. The positively charged core presented in
Figure 3.2a is characterized by two columns of UOj 5 molecules i.e. two UO columns of atoms
that encompass an axis-aligned O column in the centre of the dislocation core region. For the
negatively-charged core (Figure 3.2b), the additional charges force the reorientation of neigh-
boring UO2 molecules repelling oxygen atoms. Also, the symmetry of parts of the O columns
breaks during energy minimization leading to alternate positions of the O atoms along the dis-
location line that better accommodate local charge variations.

The neutral relaxed configuration computed using the Potashnikov potential is shown in Figure
3.3a. It is characterized by a central UO4 motif asymmetrically tilted out from the [001] direction
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FIGURE 3.2 — Relaxed configurations of 3(110){001} charged dislocation edge cores computed
at 0 K using the Potashnikov interatomic potential, (a) positively-charged dislocation core and
(b) negatively-charged dislocation core. Atoms colored in red and blue refer respectively to
oxygen and uranium.
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FIGURE 3.3 — Relaxed configuration of the %(1 10){001} neutral dislocation edge core computed
at 0 K : the Ashbee core, (a) Perspective view along the dislocation line, (b) Potashnikov fixed-
charge potential, (c) SMTB-Q variable-charge potential, (d) DFT.
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towards either the [110] or the [110] direction. There are thus two equivalent variants (left and
right) for this core configuration, which corresponds to the asymmetrical Ashbee core detailed
in [ASH 70]. Relaxed configuration obtained using the SMTB-Q potential and DFT are shown
for comparison in Figures 3.3c and d, respectively. The configuration obtained with DFT is close
to that obtained with the Potashnikov potential and differs only by larger rotations of the UO
molecules away from the [001] direction. By way of contrast, the SMTB-Q potential still predicts
an asymmetrical core but characterized by an alternation of the O atoms along the dislocation
line. The Potashnikov potential thus predicts fairly well the Ashbee dislocation core compared
to DFT calculations.
Ashbee and Echarged

The energy difference between £33 Gislo. (average over the two charged cores) com-
puted using the Potashnikov potential is AE = Eshbee _ peharged_ g 66 ¢y /p This confirms

dislo dislo

the higher stability of the neutral Ashbee core when compared to the charged cores.

3.3.2 High-temperature 1/2<110>{100} edge dislocation : the zigzag core

To investigate the 1(110){001} edge dislocation core structure in conditions relevant for po-

wer transient or accidental conditions, the simulation cell is then heated up using Potashnikov
potential. Simulation results show a reconstruction of the dislocation core for T>450 K and
maintained at higher temperatures. As illustrated in Figure 3.4, the new dislocation core confi-
guration breaks the translational symmetry of the Ashbee core. It is formed by an alternation
of both left and right variants of the Ashbee core along the dislocation line, thus on average,
restoring a symmetrical core. This new zigzag dislocation core structure remains stable after an
energy minimization from T= 500 K i.e., the core does not revert back to the asymmetrical
Ashbee configuration. Note that this structure obtained after energy minimization from a high-
temperature configuration may contain defects in the periodic succession of both variants along
the dislocation line (pseudo-period of 2b).

To further confirm the relevance of the zigzag core, the new configuration is further investi-
gated using both potentials and DFT calculations. As an input, we use a handmade zigzag core
configuration built from the Ashbee core in which O atoms are forced to alternate with a strict
period of 2b along the dislocation line. Relaxed zigzag core configurations are shown in Figure 3.5.

Results obtained with the Potashnikov potential confirm the stability of the zigzag core here
described by the strict alternation of both Ashbee variants with a period of 2b (without defects of
alternation). While the SMTB-Q zigzag core is quantitatively comparable to the one computed
with Potashnikov potential, DFT calculations find an even-less symmetrical core where not only
the O but also the U atoms in the center of the dislocation core alternate in the £[110] directions
as seen in Figure 3.5d.

The zigzag core is stable or metastable as no reverse transformation back to the Ashbee
core was observed with all three interaction models. One reason for the stability of this core is
that it increases the distance between the O atoms in the dislocation core and thus minimizes
their Coulombic interaction. Using the Ashbee core energy as a reference, we find AE=-0.05
eV /b using Potashnikov potential, i.e. with this energy model, the zigzag core is the most stable
configuration. With SMTB-Q and DF'T calculations, the energy difference is positive, AE=+0.10
eV /b with the former and AE=+0.25 eV /b with the latter, and the zigzag core is only metastable.
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FIGURE 3.4 — Temperature-induced transformation of the £(110){001} edge dislocation core
in UO9 modeled using Potashnikov potential. The low-temperature Ashbee configuration trans-

formed into a high-temperature zigzag configuration for 7>450 K.

The energy of the zigzag core with strict 2b period decreases by about 52.5 meV /b when compared
to the configuration obtained from high-temperature quenching (pseudo-period of 2b).
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FIGURE 3.5 — The zigzag %(110){001} edge dislocation core in UOg computed at 0 K. (a)
Hlustration of the O atom alternation along the dislocation line, (b) Potashnikov fixed-charge
potential, (¢) SMTB-Q variable-charge potential, (d) DFT.
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3.3.3 1/2<110>{100} edge dislocation mobility
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FIGURE 3.6 — Velocity of the edge 3(110){001} edge dislocation in UO as function of
an applied shear stress (7,.) and temperature. Symbols refer to MD data while theoretical
adjustments are represented using solid curves. Blue and red solid curves refer to fit processes
using the thermally-activated mobility law of Po et al. [PO 16] and an athermal viscous mobility
law, respectively (Equation 3.2 and 3.5). Light-blue domain and dashed curves emphasize the
thermally-activated regime and temperature-dependent adjustment extrapolations, respectively.

The mobility of the neutral 3(110){001} edge dislocation core is investigated using the Po-
tashnikov potential at temperatures ranging from 1600 to 2200 K. In this temperature range,
the neutral dislocation core adopts the zigzag configuration previously discussed. Constant-
temperature MD simulations are performed in the NPT ensemble under shear stresses ranging
from 150 to 900 MPa imposed using the Nosé-Hoover barostat. Dislocation velocity results are
presented in Figure 3.6. Two mobility regimes are identified : a non-linear behaviour is obser-
ved for low temperatures and stresses, in the blue area highlighted in the figure, while a linear
regime is observed at higher stresses and temperatures. Illustrations of typical dislocation glide
processes observed in both regimes at 1600 and 2000 K are shown in Figure 3.7. Kink pairs are
clearly visible at low temperature and stress, which is consistent with a Peierls regime of defor-
mation typical of materials with a high lattice friction. By way of contrast, the high stress and
temperature regime is characterized by a viscous process without clear evidence of kink-pairs.
A transition towards a fully viscous regime is noticed from T of about 2200 K. These velocity
curves are discussed below.

3.4 Discussion

3.4.1 Dislocation cores

Several %(110){001} edge dislocation core structures are discussed in the literature for UO 2
and other fluorite crystals. First proposed are the theoretical charged cores of Amelinck et al.
[AME 58] and Evans et al. [EVA 69a] that are sketched in Figure 3.8a and b. The Amelinckx
core is positively charged due to an extra column of O vacancies. It is similar to the core obtained
with the Potashnikov potential shown in Figure 3.2a. Inversely, the Evans core shown in Figure
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FIGURE 3.7 — Dislocation glide mechanisms for the 3(110){001} edge dislocation (I = 24b)
computed using the Potashnikov interatomic potential. (a-d) Nucleation and propagation of a
kink-pair (7" = 1600 K, o = 600 MPa) typical of the thermally-activated regime, (e-h) Viscous
vibrating string behaviour (7' = 2000 K, ¢ = 600 MPa). Ounly the U sublattice is shown for
the sake of clarity. Perfect crystal and dislocation atoms are colored in light- and dark-blue,
respectively. Red curves are guides for the eyes that emphasize the dislocation shape.

3.8b is negatively charged and is significantly different from the one obtained in Figure 3.2b.
Brantley and Bauer [BRA 70] have shown that idealized non-stoichiometric edge dislocation
cores in UOg9 generate considerable electrostatic fields, which make them more energetic but
possibly more mobile when compared to neutral cores. Also, two neutral configurations for the
{001} edge dislocation respectively are reported in the literature [ASH 70, BRA 70]. As illustra-
ted in Figure 3.8c and d, the Ashbee and Brantley configurations slightly differ due to the shift
of an O column that breaks the symmetry of the Brantley core and results in the asymmetrical
Ashbee (left- or right-variant, both being equivalent by symmetry). Here we confirm that the
neutral Ashbee core is more stable than charged configurations using the Potashnikov potential.

But our study also shows that the zigzag core is a potential candidate for the $(110){001}

edge dislocation in UOs. When heating using the Potashnikov potential, the Ashbee core trans-
forms into a zigzag configuration where parts of the O atoms along the dislocation line alternate
positions with a pseudo-period of 2b. While DFT and SMTB-Q show comparable energy bet-
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c) Ashbee d) Brantley e) Zigzag

FIGURE 3.8 — Artworks of the various configurations of the 1(110){001} edge dislocation core
in UO3 including the a) Amelincks (positive charge), b) Evans (negative charge), c¢) asymetric
Ashbee (neutral), d) symmetric Brantley (neutral) and c¢) the zigzag (neutral) core configura-

tions.
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ween the Ashbee and zigzag cores, both are more prone to stabilize the Ashbee core at 0 K.
Nevertheless, additional simulations using the SMTB-Q variable charged potential show that
the Ashbee core also evolves into the similar zigzag configuration with a pseudo-period of 2b
when heating in the same temperature range, confirming the reliability of the zigzag core at
high temperature.
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FIGURE 3.9 — Nudged Elastic Band calculation (Potashnikov potential) of the energy pathway
between both variants of the Ashbee core. Inset show the atomic configurations of both dipole
dislocations along the path.

It may be generally expected that a defected zigzag core is the stable core at any finite
temperature with any energetic model. Indeed, the dislocation core can be viewed as a one-
dimensional (1D) system made of UOy molecules having two possible tilt directions towards
+[110]. If the interactions between UOy molecules are short-ranged (which is expected since the
molecules are neutral), the dislocation core is analogous to a 1D Ising model, which is known
to be disordered at any temperatures [KAD 00], i.e. it contains a disordered alternation of 41
spins, which correspond to the configurations seen here in the MD simulations with a disordered
alternation of both Ashbee variants. A disordered state is in fact expected for any 1D system
with short-ranged interactions [MER 68]. To check this analogy, we verified that the Ashbee to
zigzag core transition temperature depends on the heating rate : it decreases from 450 K to 80
K when T is decreased from 50 to 10 K/ps.

An additional proof of the zigzag core reliability was obtained using the Nudged FElastic
Band (NEB) method [JON 98, HEN 00]. Using the left- and right-variants of the Ashbee core
as initial and final configurations, we performed a NEB calculation in a dipole cell with a
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dislocation length of 4b to investigate the possible existence of additional configurations with
the Potashnikov potential. The calculation is built using 96 replicas of the dislocation dipole
with initial and final configurations made of relaxed asymmetric Ashbee cores. A spring constant
of 1 eV/A~1 was used with a force tolerance for convergence of 0.01 ¢V/A. Figure 3.9 shows
the relaxed transition path as well as selected atomic configurations in the insets. For each
inset, two dislocation cores corresponding to both dislocation cores of the dislocation dipole are
illustrated. As presumed, the final configuration shows the exact same energy than the initial
configuration, which confirms that right- and left-side Ashbee cores are strictly identical. Along
the NEB path, both dipole cores do not transition simultaneously. One core transits between
images 0 to 48 and the other core, between images 48 and 96. During both transitions, the
transforming core passes through a zigzag core as illustrated by both atomic configuration at
the bottom of Figure 3.9. This results in two local energy minima at images 24 and 72. The
energy of -0.15 €V is slightly larger than the -0.20 eV (for a 4b length) expected from the energy
difference between Ashbee and the zigzag cores found in Section 3.3.2. This is due to the NEB
constraint which does not allow the image to fully reach the energy minimum. Interestingly,
the initial energy path was obtained from a linear interpolation between the initial and final
configurations and thus contained a saddle configuration close to a symmetrical Brantley core.
But this core spontaneously transforms into a zigzag core during the energy minimization, which
confirms the instability of the Brantley core and the stability of the zigzag core, at least with
the Potashnikov potential.

3.4.2 Dislocation mobility

The mobility of the zigzag core is investigated using the Potashnikov potential in Figure 3.6.

The velocities computed here are about 25 to 50% slower than those reported by Lunev et al. with
the same potential, slip system and dislocation character [LUN 17]. We attribute this difference
to the dislocation core that is probably charged in Lunev’s study since the authors used a
simulation cell containing a single dislocation. If true, this might confirm Brantley’s hypothesis
about primary dislocations in UQOg : charged dislocations are energetically less favorable but
glide more easily. Nevertheless, no experimental data are currently available to conclude on the
dislocation core stoichiometry in UOa.
Soulié et al. have shown that the kink-pair migration energy is particularly significant for the
$(110){001} edge dislocation in UOs. In this context and without explicit data for kink-pair
nucleation/migration energies, we adjusted our MD data using a two-steps process. First, we use
the mobility law of Po et al. [PO 16] derived from the kink model of Hirth and Lothe [HIR 82] to
account for both kink-pair nucleation and propagation energies to model the thermally-activated
mobility of the dislocation vy, (7,T) :

Tb AG,(1,T)
Vp(7,T) = B T) exp <_QI;5T) ) (3.2)

with kT is the Boltzmann factor, AGy,(7,T) the free energy of kink-pair nucleation and
migration expressed using the Kocks formalism [KOC 75] and a linear entropy approximation :

AGiy(r, T) = AHo((1 = ()7 = T/T), (33)

where AH) is the kink-pair enthalpy at zero stress, p and ¢ are Kocks parameters and T is a
transition temperature that scales with the melting temperature T',,. B(7,T) is a drag coefficient
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that depends on stress and temperature,

B(r.T) = a (2a exp <—22E2¢;T)) + l) B, (3.4)

where « is the periodicity of the secondary Peierls barrier, [=24b is the dislocation length, h the
kink-pair height and B} a drag constant.

We used a least-square method to adjust a set of parameters including AHq, 7p, By, p and
q for three of the temperature data-sets. MD data selected for the fit and model predictions are
shown in blue in Figure 3.6.

Secondly, the overdamped regime (Figure 3.6, red curves) at high temperature and stress is
adjusted using a viscous law and a damping coefficient B independent of the temperature,

Tb
(1) =vo + 5 (3.5)
Here, the viscous law (Equation 3.5) is characterized by a constant term v to adjust the zero
stress limit. Note that this term has only a fitting purpose as the thermally-activated mobility
of the dislocation is described in the low-stress regime by Equation 3.2.
Dislocation velocities computed here in the classical MD range of strain-rates (¢ ~108-10? /s)
show a transition from the thermally-activated regime towards the fully overdamped regime for
T, about 2200 K. As discussed e.g., in Ref. [COR 12], T,, can decrease of several hundred Kelvin
when reducing the strain rate by several orders of magnitude 7.e., here down to the experimental
strain-rate. Thus, we can assume that T, is here in qualitative good agreement with experimental
TP ~1750 K in the £(110){001} slip systems [BYR 68b, LEF 77, POR 18b]. For T' < T, the
transition is still observable but only for stresses larger than a critical stress 7., which decreases
when increasing the temperature (down to 7,=0 for T > Ty,).

Parameters
ao (A) 5.47
b (A) a0/ V2
L (A) 24b
h (A) b
a (A) b
T (K) 3300
Ty (K) 2640 (0.8xT,,)
Data
7p (GPa) 4.42
AHy (eV) 3.67
P 0.71
q 1.0
By (x1073 Pa.s) 3.03
By (x1072 Pa.s) 2.22

TaBLE 3.1 — Dislocation mobility parameters for the neutral 3(110){001} edge dislocation in
UQOs. Data are adjusted on MD data computed on the 1600 to 2200 K temperature range.
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Fitting parameters for both mobility laws are provided in Table 3.1. The adjusted Peierls
stress Tp=4.4 GPa is in good agreement with the results of Soulié et al. (Tp=3.9 GPa) obtained
using the SMTB-Q potential. On the other hand, the kink-pair energy (AH(=3.67 eV) is also
comparable to Soulié et al. results who obtained up to 2.93 eV for non-stoichiometric kinks using
the NEB method.

In the literature, the viscous drag coefficient is generally assumed to be controlled by a temperature-
dependent phonon drag process leading to B(T)=Y",, B,7" [LEI 50, NAD 88]. Here, B does
not depend on the temperature and we calculate B=By=2.2 1073 Pa.s when averaging on
the four temperature data-sets. This result contradicts classical observations made for FCC
[BIT 05, OLM 05] (or BCC edge dislocations [KUK 13, PO 16]) where B is in the ~107° Pa.s
range but varies with temperature in agreement with the phonon scattering theory. However,
temperature-independent B was reported for screw dislocations in BCC metals [GIL 11, PO 16]
and alkali-halides [JOH 59, MAR 76] in the same ~10~% Pa.s range, these systems being charac-
terized by a high-lattice friction as UO4,. Arguments about the velocity weakening due to near
transonic dislocation velocity regime exist in FCC metals and alkali-halides [JOH 59, OLM 05],
but this does not fit our results since the present velocities are well below the longitudinal
sound velocity of UOg (~5165 m/s [PAD 69]). Only few information can be found about a pos-
sible transition from a thermally-activated, BCC-like, regime to a dynamic, FCC-like, regime
in lattice-friction materials. Al’shitz suggests that when the kinetic energy of the dislocation
overshoots the Peierls energy, the dominant dislocation dissipation process relies on the trans-
fer of the dislocation energy into lattice vibrations (phonons), especially at high-temperature.
Several phonon mechanisms can be involved but only phonon radiation (due to the Peierls re-
lief) or slow phonons can generate a temperature-independent drag coefficient in contrast with
the classical phonon scattering [AL’ 75, ALS 92, KUK 13]. Swinburne and collaborators explain
that the temperature-independent drag term arises because the vibrations orthogonal to the
defect motion direction are different than perfect crystal eigenmodes, an assumption not in-
cluded in phonon scattering theoretical approaches that justify B variations with temperature
[SWI 15, PO 16]. While the authors confirm that the temperature-independent term might do-
minate for nanoscale defects in BCC metals (as lattice friction tends to diminish the temperature
dependence of B) no strict application nor model applied to dislocations can be found in the
current literature. This finding reopens the debate on the athermal mobility of dislocations in
high lattice-friction materials.

3.5 Conclusion

In this work, we investigated both the static and dynamical properties of the %(110) {001} edge
dislocation, which plays a significant role in the plastic behavior of UO4y ceramics. In contrast
with many materials where edge dislocations have a simpler core structure and dynamics than
screw dislocations, the edge dislocation in UO, can adopt many different core structures, charged
or neutral. We have confirmed that charged cores have a much higher energy than neutral
cores, and are thus less expected to play a role in UOg plasticity. Among the neutral cores,
the asymmetrical Ashbee core is expected to have the lowest energy. However, we found that
a so-far unreported zigzag core has an energy comparable, if not lower, than the Ashbee core.
Moreover, while previous studies focused on 0 K calculations, we have shown that a defected
zigzag core, made of a disordered succession of both variants of the Ashbee core, is stabilized
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at all finite temperatures due to entropy effect. While the 0 K stability of the dislocation cores
strongly depends on the energetic model, the finite-temperature stabilization results from a
general argument applied to one-dimensional systems. We thus expect that a defected zigzag
core should prevail in experimental UO9 ceramics.

We also studied the mobility of the defected zigzag core. Its velocity can be accurately repre-
sented by a mobility law based on a thermally-activated kink-pair mechanism at low temperature
and stress and a linear regime at high temperature or stress. Interestingly, we found that the
drag coefficient in the linear regime does not depend on the temperature, as observed in other
high-Peierls materials, but in contrast with FCC metals. The mobility law determined here can
be used in higher-scale models and in particular in dislocation dynamics simulations to study
plasticity at the micron-scale in UOg. This work is currently underway.

Résumé

Ce chapitre est dédié a I’étude de la dislocation coin 1/2<110>{100}. La structure de
ceeur de la dislocation est tout d’abord étudiée. Plusieurs énergies de coeurs sont compa-
rées entre les coeurs chargés et les différentes structures neutres. Nous avons mis en valeurs
une nouvelle structure de cceur, appelée "zig-zag" qui est la structure la plus stable avec le
potentiel empirique de Potashnikov. Ce coeur a également été observé avec un potentiel a
charges variables et dans des simulations DFT, réalisées par M. Freyss au CEA de Cada-
rache. Aussi, des calculs NEB, réalisés par J. Amodeo et D. Rodney, souligne la stabilité
du coeur zig-zag avec le potentiel de Potashnikov. Par la suite, la mobilité de la dislocation
a été étudiée a différentes températures et contraintes. Cette étude a permis de mettre
en valeur les deux régimes de mobilité : le régime thermiquement-activé, dépendant de la
température, et le régime athermique, indépendant de la température. Dans le premier
régime la dislocation se déplace par le mécanisme de double-décrochements et dans le se-
cond régime la dislocation est dans un régime visqueux, son déplacement est assimilable a
une corde vibrante. Deux modeles de loi de mobilité ont été utilisés pour les deux régimes
et la température de transition est estimée a ~ 2000K.
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Chapitre 4

Interaction entre dislocations
1/2<110>{100} et boucles
d’irradiation 1/2<110>

Dans ce chapitre, on étudie les interactions entre dislocations glissiles 1/2<110>{001} et
boucles d’irradiation 1/2<110> en DM et DDD. Différentes réactions sont étudiées en fonction
de lorientation relative des vecteurs de Burgers et du caractére de la dislocation {001}. Une
attention particuliere est portée a linfluence de la taille de la boucle. Enfin, une étude par DDD
permet d’étudier l'impact du niveau de contrainte sur la stabilité des interactions. Les proto-
coles des sections 2.1.3.3 et 2.2.2 sont utilisés respectivement en DM et en DDD. Sauf précision
contraire, les simulations sont réalisées a une température de 2000 K et une contrainte de 900
MPa, dans le régime athermique pour le systéme 1/2<110>{001}. En DDD, la loi mobilité uti-
lisée est décrite par Uéquation 3.2. Le coefficient B est firé a 2.2 1073 Pa.s, en accord avec les

résultats de DM.
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4.1 Symétries et méthodes d’analyse

Comme décrit dans la section 1.2.3, la déformation du combustible UO5 sous irradiation
est caractérisée par la formation de boucles prismatiques interstitielles de plan d’habitat {110},
de vecteur de Burgers 1/2<110> et de taille caractéristique comprise entre 30 et 80 A (figure
4.1). Pendant la déformation des pastilles sous irradiation, ces boucles interagissent avec les
dislocations glissiles classiques et induisent du durcissement. Il est donc nécessaire d’étudier ces
interactions afin de mieux appréhender le durcissement et plus généralement le comportement
mécanique du combustible sous irradiation.

(b)g=[020] § R (c)o=(111]

FIGURE 4.1 — Images MET d’un échantillon d’'UQy irradié au Xe & 25°C. Evolution de boucles
interstitielles indexées la et 1b dans leur plan d’habitat [ONO 17].

Afin de simplifier la géométrie du systeme étudié, nous avons travaillé avec des boucles d’ir-
radiation de forme carrée (voir section 2.1.3.3 pour plus de détails). Considérant chacun des
caractéres vis et coin des dislocations 1/2<110>{100}, il existe par symétrie 2x3 configurations
distinctes. L’angle formé par les vecteurs de Burgers de la dislocation et de la boucle vaut soit
0° (vecteurs de Burgers paralleles), 90° (vecteurs de Burgers perpendiculaires) ou 120°. Les six
configurations sont résumées sur la figure 4.2 et dans le tableau 4.3. Les simulations d’interac-
tions élémentaires entre dislocation glissile et boucle d’irradiation sont réalisées en DM et en
DDD a partir des protocoles décrits dans les sections 2.1.3.3 et 2.2.2 ou la boucle d’irradiation
est initialement introduite face & I'une des dislocations d’un dipole de dislocations vis ou coin.
Sauf mention contraire, les calculs sont réalisés a T=2000 K et 7= 900 MPa, en DM et en DDD.

Pour caractériser et interpréter les produits de réaction entre dislocations et boucles, on
utilise les travaux de Portelette et al. [POR 20] qui portent sur les interactions entre dislo-
cations mobiles et dislocations de la forét dans les trois modes de glissement 1/2<110>{100},
1/2<110>{110} et 1/2<110>{111} de UO2 (respectivement appelés modes I, IT et III). En effet,
une boucle d’irradiation peut étre décrite comme quatre segments interconnectés, de caracteres
coins, appartenant chacun a un systéme 1/2<110>{100} ou 1/2<110>{110} (voir Figure 4.4).
Ainsi, l'interaction entre une dislocation mobile et un segment coin d’une boucle d’irradiation
peut étre comparée au premier ordre & une interaction avec une dislocation de la forét. Des
détails sur la dénomination des systeémes de glissement et des différentes interactions sont pré-
sentés dans les tableaux 4.1 et 4.2. Dans le cadre de cette approche, on utilisera toujours la
méme méthodologie :

1. on caractérise les quatre segments de la boucle d’irradiation (figure 4.4),
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Symétries et méthodes d’analyse

Ly

Cases 2 and 4 : b, =1 [110]

2

Cases 1 and 5 : b, =3 [110]
Cases 1,2and 3: Cases 4,5and 6:

b, =3[110] é by=3[110]

Cases 3 and 6 : b, =1 [011]

F1GURE 4.2 — Configurations dislocation-boucle étudiées. Les caracteres coin et vis de la dislo-
cation 1/2<110>{100} interagissent avec trois boucles prismatiques dont les vecteurs de Burgers
sont respectivement 1/2[110], 1/2[110] et 1/2[011]. Les fleches rouges représentent les vecteurs
de Burgers et les lignes grises illustrent les ligne de dislocation modélisées en DDD avec Numodis
avec la discrétisation nodale représentée par les spheres grises.

Case T Case T
number by, by Schema number by, by Schema

I

1 0° 1% I_Ezb 0° 1cba 5

— _ —_ E-
2 90° 1% [ 5, 5 90° P I—‘b

3 120° 1 6 120° | b

FI1GURE 4.3 — Tableau récapitulatif des interactions étudiées avec gd le vecteur de Burgers de la
dislocation glissile (en noire), 7 la normale a son plan de glissement (qui est représenté en ligne
pointillée grise) et b, le vecteur de Burgers de la boucle d’irradiation (en rouge).
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Chapitre 4 — Interaction entre dislocations 1/2<110>{100} et boucles d’irradiation 1/2<110>

2. on identifie les segments qui interagissent, répertorie les vecteurs de Burgers et plans de
glissement (voir exemple équation 4.1),

3. on identifie le produit de réaction de type "forét" a ’aide du tableau 4.2,

4. on utilise le produit de réaction de type "forét" afin d’interpréter la réaction dislocation-
boucle.

(001} ;
\ (1 bb:bm:bozo

_ z=[001] )

FIGURE 4.4 — Décomposition d’une boucle d’irradiation carrée en quatre segments intercon-
nectés. La dislocation mobile est illustrée en gris et la boucle d’irradiation avec son vecteur de
Burgers b,=1/2[110] en rouge. Les deux plans (110) et (001) (caractérisés par ng; et ngz) colorés
en bleu sont les plans de glissements associés aux segments numérotés 1 (segment gauche) et 2
(segment haut) appartenant a la boucle. Par symétrie, la boucle posséde deux paires de segments
caractérisés par des systemes de glissement identiques.

e 0 [ 1 [ 0
b= 1| #g= |0 by == 1| iy =1 Bo = = |1 = |0| (a1
210 1 210 0 210 1
6 Cy 5 Err 5 Cr

La méme notation sera utilisée dans I’ensemble du chapitre : la dislocation mobile est caracté-
risée par son vecteur de Burgers Ed et son plan de glissement 774, le segment de la boucle avec
lequel la dislocation mobile interagit est décrit par by et i et, le cas échéant, on ajoutera des
indices si deux segments de la boucle sont & caractériser (le vecteur by restera identique quel
que soit le segment étudié). C'est cet exemple qui est illustré sur ’équation 4.1 avec avec les
vecteurs gbl, Mp1 et gbg, Mpa. L’indexation au bas des vecteurs reprend les notations utilisées dans
Portelette et al. [POR 20] (voir tableau 4.1).

4.2 Interactions dislocation coin/boucle d’irradiation

4.2.1 Cas n°1 : Dislocation coin / vecteurs de Burgers paralléles

Simulations et résultats
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_ Exchange of Double
Contact point dislocation arms super-jog

a) b) )

FIGURE 4.5 — Cas n°l : interaction dislocation coin/boucle d’irradiation avec vecteurs de
Burgers paralléles. La dislocation coin du systeme 1/2[110](001) est en interaction avec un boucle
interstielle de vecteur de Burgers 1/2[110]. (a-c) DM : les atomes identifiés par 1’algorithme
PTM comme appartenant aux dislocations sont illustrés en gris clair. Les courbes en noir et en
rouge sont des guides pour les yeux. (d-f) DDD : les portions de ligne et vecteurs de Burgers
sont respectivement illustrés en gris et en rouge et les spheéres grises représentent les nceuds de
discrétisation.
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Chapitre 4 — Interaction entre dislocations 1/2<110>{100} et boucles d’irradiation 1/2<110>

Vecteurs de Burgers avec la notation de Schmid and Boas

1 [011] 2 [011] 3 [101] 4 [101] 5 [110] 6 [110]
Plans de glissement {100} (lettre + I)
A7 (100) B; (010) C; (001)
Plans de glissement {110} (lettre + II)
Arr (011) By (011) Cyz (101) Dyr (101) Egr (110) Frr (110)
Plans de glissement {111} (lettre + III), issus de la notation de Schmid and Boas
A (111) Brrr (111) Crrr (111) Diyrr (111)

Vecteurs de Burgers et les plans de glissement relatifs pour les trois modes de glissement de UO 4

Vecteur de Burgers Systeme de glissement I  Systeme de glissement II ~ Systeme de glissement IIT

2 A2 Brr2 Aqrr2, Bryg2
4 B4 Dr4 Brrr4, D4
5 Cr5 Errd Br115, Crirb
6 C;6 Fr6 A6, Drr/6

TABLE 4.1 — Liste des systemes de glissement et notations dans UO». Les plans de glissement
sont décrits par une lettre majuscule et un chiffre romain en indice, ce dernier étant relatif au
mode de glissement : I pour {100}, IT pour {110} et III pour {111}. Les vecteurs de Burgers
communs au trois modes de glissment sont identifiés par un chiffre compris entre 1 et 6. Cette
notation introduite par Portelette et al. [POR 20] est une adaptation de la notation de Schmid
et Boas [SCH 13]. Adapté de Portelette et al. [POR 20].

La premiére réaction étudiée concerne une dislocation mobile coin 1/2[110](001) et une boucle
prismatique interstitielle 1/2[110] avec des vecteurs de Burgers paralléles. Elle est illustrée sur
la figure 4.5. La réaction entre la dislocation mobile et la boucle prismatique se fait via deux
points de contact le long des deux segments verticaux de la boucle (suivant la direction [001]).
Il y a alors un échange de bras entre la ligne et la boucle d’irradiation (figures 4.5.b et 4.5.e) :
la ligne de dislocation absorbe la partie haute de la boucle tout en cédant le segment entre les
deux points de contact a la portion de boucle restante. Apres la réaction, la ligne de dislocation
integre la partie de la boucle absorbée sous la forme de deux super-crans alors que la boucle
d’irradiation est reconstruite, de plus petite taille, a sa position initiale. En fin de calcul, la ligne
de dislocation continue de glisser dans le plan (001). Le phénomeéne a été observé pour deux
tailles de boucles différentes (30 et 50 A de c6té) et les résultats sont identiques en DM et en
DDD.

Discussion

Lorsque deux dislocations avec de vecteurs de Burgers entrent en contact il y a une inter-
action de type colinéaire. Dans la configuration présente, cela résulte en un échange de bras et
I’entrainement de la partie supérieure de la boucle par la dislocation. Aucun ancrage statique
n’est observé. On s’attend donc, dans le cas de simulations massives, a un effet de ralentisse-
ment de la dislocation sans durcissement statique. Pour ce cas colinéaire, la géométrie étudiée
par Portelette et al. [POR 20] est différente car elle meéne a annihilation d’une partie des dis-
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o Exemple Nom de l'interaction
g Arl, Al Self
I/1 o1 Arl, Ap2 Dipole; /;
as A1, Br3 Glissileyl
as  Aqrl, B2 Hirthyy g
/I ay Al Cr3 Sessile}, )
ag  Crrrl, Dyrrl Collinear ;?I/IH
ag  Crrrl, Agpr2 Hirthrrr/rr
/I ol Crl, Arr3 Glissilef;
air - Crrrl, Cryr3 Dipolef{; ;1
ara Crugl, Brrd Glissile}/ " |
aé*) Al Agpl Collinealf‘?(/)qH
I ol?  Afl, B2 Hirth

Ozg*) A]l, CH3

a3 Arl, Gl Collinear ??}H

I
Glissile;,;,

Oégz) Arl, Apgr2 Hirth[/HI
UL off  Afl, Apg3 Glissile7) 7,
afy) ¢, 3 Glissilef /],y

Qqy A]]l, C[]]l Collinear ??/III

04%) Arrl, Appr2 Hirth?ﬁln
H/IL ofy) Al A3 Sessile}ld
Oégg) A]]l, CU]?) Glissileyfnb

TABLE 4.2 — Identifications des interactions de la forét entre dislocations des modes de glis-
sement I, IT et III dans UOs. Les interactions sont classées tout d’abord par paires de modes.
Par exemple, les interactions I/II concernent deux dislocations respectivement dans les plans
{100} et {110}. Pour chaque couple de modes, il existe plusieurs interactions par symétrie et
un exemple de paire de systémes de glissement (notation Figure 4.1) est donné pour chaque
interaction dont la dénomination est précisée dans la colonne "Nom de l'interaction". La colonne
«; indique le coefficient de durcissement associé a chaque interaction et I'exposant * indique des
réactions non symétriques. Adapté de Portelette et al. [POR 20].
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Chapitre 4 — Interaction entre dislocations 1/2<110>{100} et boucles d’irradiation 1/2<110>

locations en interaction, ce qui donne a un ancrage statique tres important car, en se courbant,
les dislocations doivent reconstituer les segments annihilés.

4.2.2 Cas n°2 : Dislocation coin / vecteurs de Burgers perpendiculaires

Dans le cas n°2, les vecteurs de Burgers de la dislocation coin et de la boucle d’irradiation
sont orientés & 90° 'un de lautre (voir figure 4.2.2.1). Le vecteur ligne de la dislocation coin est
toujours selon [110] tandis que son vecteur de Burgers est suivant [110]. Le vecteur de Burgers de
la boucle est orienté suivant [110]. Deux résultats distincts ont été identifiés en DM en fonction
de la taille de boucle considérée. Ils sont décrits plus en détails dans les sections suivantes.

4.2.2.1 Boucle de 80 A

Simulations et résultats

e
80 A {:% 101 N ~ h
F=iniol.; y

a) b) c

)
d) e) f)
FIGURE 4.6 — Cas n°2 : Interaction entre une ligne de dislocation coin 1/2[110](001) et une

boucle d’irradiation 1/2[110] (vecteurs de Burgers perpendiculaires) de 80 A de c6té par DM
(a-c) et par DDD (d-f).

Dans le cas d’une boucle de 80 A de coté, la dislocation mobile traverse et cisaille la boucle
prismatique sans réel produit de réaction de contact (annihilation, jonction, ete.) ni attrac-
tion/répulsion caractéristique. Ce résultat est décrit sur la figure 4.2.2.1. Le méme phénomene
est observé en DM et en DDD.

Discussion
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Interactions dislocation coin/boucle d’irradiation

L’équation de Kroupa [HIR 82] permet de décrire la force d’interaction entre deux lignes de
dislocations droites et infinies (équation 4.2) :

- p Rg[1,- R, 1(44}?@)( R)

Fp=—t bo L) (bn-I0) — (B x B - (I 5 I3) + —— ( (be 5 1) by 1

b o le|Rab{ ( )(bo+ 1) — (ba X by) - ( Xb)+1_y (ba )Rab ( b)Rb
(4.2)

avec l; et l; les vecteurs lignes et b_(; et b_g; les vecteurs de Burgers des dislocations et R;b la
direction la plus courte entre les deux dislocations.

Dans le cas n°2, la dislocation glissile est de type coin et est perpendiculaire a chacun des
segments coin de la boucle prismatique. Dans le cas d'une interaction entre deux dislocations
coins perpendiculaires, on a HF;;,H =0 et il n’y a pas d’interaction élastique. L’absence d’attrac-
tion/répulsion observée en DM et en DDD pour la boucle de 80 A de c6té est donc en adéquation
avec la théorie élastique.

Cependant, 'approche de Kroupa n’est pas suffisante. En effet, elle ne renseigne que sur la fa-
culté qu’ont les deux dislocations a s’attirer ou se repousser, et non pas sur leur disposition a
former une jonction dans le cas d’un contact pré-établi. Or dans notre cas, la dislocation mobile
est mise en contact avec la boucle par la contrainte appliquée i.e., les deux dislocations n’ont
pas besoin de s’attirer pour étre en contact. En apphquant le crltere énergétique de Frank on
obtient : b2 (b2 + b2) car les vecteurs de Burgers b et bb sont perpendiculaires. La jonction de
Hirth est donc marginalement stable, comme cela a été observé dans le travail de Portelette et
al. [POR 20]. Sa probabilité de formation est faible et les interactions meénent souvent a des états
croisés (configurations attractives ne formant pas de jonction). Le coefficient de durcissement

obtenu par Portelette et al. est particulierement faible pour la Hirth (« é*) = 0.09). On s’attend
donc a une faible contribution du cas n°2 au durcissement de UQO» sous irradiation.

4.2.2.2 Boucle de taille < 50 A

Simulations et résultats

La méme simulation est réalisée ici avec une boucle de 40 A de c6té (figure 4.7). La simulation
en DDD donne un résultat identique & celui de la boucle de 80 A alors que la simulation par
DM donne un résultat différent. Effectivement, par DM, la dislocation glisse vers la boucle mais
n’arrive pas a la franchir comme dans le cas précédent. Apres une période ou le glissement de la
dislocation est obstrué, elle finit par contourner la boucle prismatique et continue de glisser. Un
double super-cran est observé sur la dislocation mobile signifiant que la dislocation a absorbé
une partie de la boucle d’irradiation.

Discussion

Le double super-cran se forme en absorbant une partie des atomes interstitiels de la boucle
d’irradiation (figures 4.7.a et 4.7.b). Ce processus permet a la dislocation de monter par dessus
la boucle puis de se détacher. Par ailleurs, la boucle amputée d’une portion de ses atomes reste a
sa position initiale (figure 4.7.c). Des résultats comparables sont observés pour une boucle de 30
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Dislocation pinning Dislocation climb Truncated irradiation loop

a) b) c)

FIGURE 4.7 — Cas n°2 : Interaction entre une ligne de dislocation coin 1/2[110](001) et une
boucle d’irradiation 1/2[110] (vecteurs de Burgers perpendiculaires) de 40 A de c6té par DM.

A de c6té, hormis que dans ce cas, la boucle se fait en grande partie absorbée par la dislocation
mobile générant deux amas d’interstitiels (figure 4.8).

Absorption of the loop by the
dislocation

(UOU

Interstitial defects Double super-jog

a) b) c)

FIGURE 4.8 — Interaction entre une ligne de dislocation coin 1/2[110](001) et une boucle d’irra-
diation 1/2[110] (vecteurs de Burgers perpendiculaires) de coté de 30 A par DM.

Cette simulation a aussi été effectuée avec des boucles de 50 A de c6té, taille qui a été iden-
tifiée comme taille critique dans le calcul de DM : dans certains cas (explorés en changeant la
graine aléatoire associée aux vitesses en DM), les résultats montrent parfois une absence d’in-
teraction et la montée de la dislocation coin dans d’autres cas.

Lorsque la boucle est de grande taille (> 50 A), elle se comporte comme quatre segments de
dislocation distincts et infinis, ainsi la dislocation et le segment de la boucle interagissent comme
attendu par I'élasticité, c’est a dire avec une interaction négligeable. Par contre pour les petites
tailles (< 50 A); la boucle perd, au moins partiellement, son caractére de quatre dislocations
connectées et se comporte comme un amas d’interstitiels. Dans ce cas, une portion de ’amas
peut étre arrachée lors du contact avec la dislocation mobile. Ce comportement "corpusculaire"
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ne peut étre reproduit que par DM, alors que la DDD, fondée sur ’élasticité, prédit un com-
portement de type "dislocation/dislocation" & toutes les tailles de boucle. A noter qu’il serait
possible d’introduire en DDD une regle locale pour forcer I’absorption des petites boucles par
la dislocation.

4.2.3 Cas n°3 : Dislocation coin / vecteurs de Burgers orientés a 120°

Simulations et résultats

Glissile junction formation Junction glide Double super-jog

\001\

— : 11101 o8 ' R
5-1[110) b=3[101] et ‘b/ Instersitial defects
a) b) c) 3 :""'!—-’f:gn
5=1[011]
p-1 b=%(101]  B=4[101]
d) b -2[110] 2 H e) f)

FIGURE 4.9 — Cas n°3 : Interaction entre une ligne de dislocation coin 1/2[110](001) et une
boucle d’irradiation 1/2[011] (configuration & 120°) par DM (a-c) et par DDD (d-f).

Dans le cas n°3 (figure 4.9), le vecteur de Burgers de la boucle est orienté suivant [011] alors
que celui de la dislocation coin glissile est suivant [110], tous deux formant un angle de 120°. En
DM, la ligne de dislocation glisse jusqu’a la boucle et intercepte successivement deux segments
de cette derniére (dans sa moitié basse). Apres avoir créée une jonction instable avec le premier
segment, la dislocation mobile crée une jonction glissile stable en réaction avec le second segment
rencontré en arriere de la boucle (voir figures 4.9.a et 4.9.d). La jonction créée est de vecteur de
Burgers Ejzl /2[101]. Ensuite, la jonction glisse le long de la boucle pour finalement atteindre
sa partie supérieure (figures 4.9.b et 4.9.¢). ou la jonction interagit avec le segment en haut de
la boucle pour donner un nouveau segment de dislocation de vecteur de Burgers 1/2[110], iden-
tique a celui de la dislocation glissile initiale. Enfin, la ligne de dislocation glissile est reformée
et continue de glisser, elle présente un double super-cran et la boucle a totalement été absorbée
(figure 4.9.c).

En DDD, la réaction est un peu plus complexe mais mene au méme résultat. La ligne de
dislocation intersecte le segment 1 de la boucle sans créer de jonction avant de créer une jonc-
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tion avec le deuxiéme segment rencontré (voir figure 4.10). Cette jonction de vecteur de Burgers
b;=[101] de plan de glissement de normale 7 ;=[010] crée une deuxiéme jonction avec le segment
1’ de la boucle de vecteur de Burgers b;=[101] et de plan de glissement de normale n;=[101].
Ces deux jonctions sont a l'origine d'une configuration glissile en forme de V (figures 4.9.d et
4.9.e) qui aboutit & la reconstruction de la dislocation glissile initiale accompagnée d’un double
super-cran dans une réaction comparable & celle observée en DM (figure 4.9.f).

x=[110]

FIGURE 4.10 — Représentation schématique du cas n°3 avec une boucle d’irradiation dont le
vecteur de Burgers est orienté suivant [011]. Les deux plans bleus sont les plans de glissements
des bras de la boucle numérotés 1, 1’ et 2 de normales 7ip; avec ¢ le numéro du segment.

Discussion
1 1 0 0 1 0 0
bg = 3 1| 7g=10 bpr == |1| 7pr = |0 bpo == |1| 7= |1 (4.3)
0 G 1 o 1 . 0 A 1 . 1 A

En utilisant les résultats de Portelette et al. [POR 20], on peut justifier les réactions observées
dans le cas n°3. Un schéma de la configuration étudiée est présentée figure 4.10 et les différents
segments et plans concernés sont renseignés sur 1’équation 4.4. Le segment 1 de la boucle est
caractérisé par by et est dans un plan (100) (systéme Aj). Le segment 17 est aussi de type Aj,
c’est le second qui est rencontré par la dislocation glissile en DDD. Enfin, le segment 2 est dans
un plan (011). L’interaction entre la dislocation glissile et le segment 1 peut générer une jonction
glissile dans le mode II appelée glissileﬁ ; (tableau 4.2) alors qu’une jonction glissile dans le
mode I peut étre générée par interaction avec le segment 2 (elle est notée glissilef /I cf. tableau
4.2). C’est cette derniére qui est observée en DM, alors que les deux jonctions apparaissent dans
le calcul de DDD o est générée la configuration glissile en forme de V (voir figure 4.9.d). On note
cependant que le résultat final (boucle absorbée et dislocation glissile avec double super-cran)
est le méme par MD et par DDD.
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4.3 Interaction dislocation vis/boucle d’irradiation

4.3.1 Cas n°4 : Dislocation vis / vecteurs de Burgers paralléles

Simulations et résultats

Helical turn

a) b) Opening of the loop c)

by the dislocation

—7 /,,/' ,/%_

/
-’/ A A ‘._./ o)
(_/ !’/ L il
4’-‘-...‘__., \“‘-..af

d) e) f)

FIGURE 4.11 — Cas n°4 : Interaction entre une ligne de dislocation vis 1/2[110](001) et une
boucle d’irradiation 1/2[110] (vecteurs de Burgers paralléles) par DM (a-c) et DDD (d-f).

Le cas n°4 est caractérisé par U'interaction entre une dislocation vis {001} et une boucle d’ir-
radiation dont les vecteurs de Burgers sont paralléles (figure 4.11). Lorsque la dislocation mobile
croise le premier segment de la boucle prismatique, une scission opere et la boucle s’ouvre dans
la direction de la ligne de dislocation [110] menant & une configuration en forme de tour d’hélice
(figure 4.11). A ce moment, la dislocation cesse de glisser. Le méme phénomeéne est observé par
DM et par DDD.

Discussion

1 1 0 1 1 1
bg=-11 g = |0 by=-11 = |1 (4.4)
2 o 1 2 o 0
5 Cr 5 Err

A T'instar du cas n°1, les deux dislocations ont le méme vecteur de Burgers et une interaction
de contact entre les deux défauts est caractérisée par une réaction colinéaire (ou annihilation)
dans le cadre d’interactions dislocation-dislocation. Comme dans le cas n°l, interaction de
contact mene ici & un échange de bras entre la dislocation et la boucle, plutét qu’a la formation
d’une jonction colinéaire. Il s’ensuit 'ouverture de la boucle qui aboutit a la configuration en
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tour d’hélice. Ce type de configuration ne pouvant glisser que dans la direction de son vecteur
de Burgers [OSE 06], ici & 90° de la direction de glissement initiale, la configuration en tour
d’hélice se comporte comme un obstacle au glissement de la dislocation mobile.

Dans une configuration similaire, Rodney et al. ont montré qu’en augmentant la longueur de
ligne la dislocation mobile pouvait contourner I'obstacle et se reformer autour du tour d’hélice
(reproduisant in fine la configuration initiale : une dislocation glissile et une boucle prismatique)

[ROD 04]. Nous retrouvons ce méme résultat pour une simulation de DDD avec une longueur
de ligne de 1500 A (figure 4.12).

FI1GURE 4.12 — Cas n°4 : Simulation par DDD de la reconstruction de la ligne de dislocation vis
apres destruction de la configuration en tour d’hélice.

4.3.2 Cas n°5 : Dislocation vis / vecteurs de Burgers perpendiculaires

Simulations et résultats

Le cas n°5, représenté sur la figure 4.13, correspond a l'interaction entre une ligne de disloca-
tion vis {100} et une boucle d’irradiation avec des vecteurs de Burgers perpendiculaires. Lors du
contact entre les deux défauts, on observe en DM la formation d’une jonction de Hirth <100>.
Cette jonction marginalement stable rompt rapidement et la ligne de dislocation se détache de
la boucle pour ensuite continuer a glisser. En DDD, la ligne de dislocation entraine initialement
la boucle dans son déplacement. Apres quelque pas de temps, la ligne mobile cisaille la boucle,
se décroche et continue de glisser.
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Junction formation
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FIGURE 4.13 — Cas n°5 : Interaction entre une ligne de dislocation vis 1/2[110](001) et une boucle
d’irradiation 1/2[110] par DM (a-c) et par DDD (d-f) (vecteurs de Burgers perpendiculaires).

by =biy =by

z=[001]

v =[110]
X =[110]

FIGURE 4.14 — Représentation schématique du cas n°5 avec une boucle d’irradiation dont le
vecteur de Burgers est orienté suivant [110]. Les deux plans bleus sont les plans de glissements
de normale 77y; (avec i le numéro du segment) associés aux bras de la boucle indicés 1 et 2.
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1 1 0 1 1 1 1 1 0
bg=-=11 g = |0 by == |1 1 = 1 bpo = = |1 e = |0 (4 5)
2 0 1 2 0 0 2 0 1
5 Cy 6 Frp 6 Cr

Comme déja vu dans le cas n°2, le cas n°5 est caractérisé par l'absence d’interaction élas-
tique entre la dislocation mobile et les segments indicés 1 (figure 4.14) a cause de l'orientation
relative des vecteurs de Burgers et du caractere des dislocations concernées. Notons que l'inter-
action entre ces deux segments de dislocations pourrait mener a la formation d’'une jonction de
Hirthy i, non observée ni en DM ni en DDD. Néanmoins, la dislocation mobile et les segments
de boucle indicés 2, qui sont dans des plans de glissement paralleles, peuvent étre caractérisés par
des interactions dipolaires notées dipole,r dans le tableau 4.2. Dans la simulation en DM, cette
interaction dipolaire est a l'origine du glissement dévié de la dislocation vis vers le segment 2 au
bas de la boucle. C’est ce processus de glissement dévié qui permet la réaction de contact entre
la dislocation mobile et le segment indicé 2 en DM. En plus de Uinteraction dipolaire non-locale
qui opeére lorsque les deux dislocations sont dans des plans paralleles, cette interaction peut
mener a la formation d’une jonction de Hirth <100> si les deux dislocations concernées sont
dans le méme plan (non discutée dans Portelette et al.). C’est cette réaction que I'on observe en
DM. Son absence en DDD est justifiée par le fait que, en I'absence d’informations quantitatives
pour UOs3, nous n’avons pas activé le glissement dévié. Des calculs supplémentaires devront étre
réalisés afin d’étudier ce genre de configuration en DDD. Dans les deux cas (segment 1 ou 2),
les interactions dipolaires ou les jonctions de Hirth sont des obstacles relativement faibles et ne
devraient étre que trés peu durcissants. En fin de simulation, les dislocations vis continuent de
glisser sans que leur mobilité ne soit affectée par la présence de l'obstacle. Enfin, on notera que
la taille de la boucle pourrait avoir un impact sur I'interaction. Pour des tailles de boucle infé-
rieures, des réactions plus complexes intégrant des dislocations partielles ont pu étre observées
en DM mais n’ont pas pu étre caractérisées rigoureusement.

4.3.3 Cas n°6 : Dislocation vis / vecteurs de Burgers orientés a 120°

Simulations et résultats

Dans cette configuration (représentée sur la figure 4.15), le vecteur de Burgers de la boucle
est orienté suivant [011] alors que celui de la dislocation est suivant [110], ce qui donne un
angle de 120° entre les deux vecteurs. Dans ce cas, le contact entre les deux défauts génere une
jonction glissileﬁ/n de type 1/2<110>{001}. En DM, la jonction glisse jusqu’a atteindre le bas
de la boucle et forme une configuration en tour d’hélice. En DDD; la ligne de dislocation et la
jonction glissent jusqu’a ce que la ligne de dislocation se décroche de la boucle d’irradiation.
Apres interaction, la boucle montre une orientation différente avec gbzgjzl /2[101] et la ligne
de dislocation continue de glisser.

Discussion
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Glissile junction formation Helical turn
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FIGURE 4.15 — Cas n°6 : Interaction entre une ligne de dislocation vis 1/2[110](001) et une
boucle d’irradiation 1/2[011] (configuration a 120°) par DM (a-c) et par DDD (d-f).

z=[001]

y=[110]
X = [110]

FIGURE 4.16 — Représentation schématique du cas n°6 avec une boucle d’irradiation dont le
vecteur de Burgers est orienté suivant [011]. Les deux plans bleus sont les plans de glissements
de normale 77y; (avec i le numéro du segment) associés aux bras de la boucle indicés 1 et 2.
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1 1 0 1 0 0 1 0 1
bg==11 g = |0 by == |1 iy = |1 b = = |1 iy = |0
2 0 1 2 1 1 2 1 0
5 Cr 1 Arr 1 Ar
(4.6)

Comme décrit dans le cas 5, la simulation en DM montre du glissement dévié ce qui explique
pourquoi la dislocation mobile interagit ici avec la portion haute de la boucle (segment indicé
1 sur la figure 4.16). D’aprés Portelette et al., I'interaction entre la dislocation mobile et une
dislocation 1/2[011](011) (segment 1) peut aboutir a la formation d'une jonction glissile dans
le mode II (glissileﬁ ;) alors que 'interaction entre la méme dislocation et le segment 2 peut
donner une jonction glissile dans le mode I (glz’ssz’le§ /H). Les deux jonctions sont observées
respectivement en DM et en DDD (avec et sans glissement dévié), ce qui justifie ici encore 1'ap-
proche comparative au modele de la forét pour interpréter les interactions dislocation-boucle
d’irradiation.

Dans la suite de cette section, une attention particuliere est portée a I'influence de la contrainte
appliquée sur l'interaction pour les différentes configurations étudiées.

4.4 Influence de la contrainte

Les simulations d’interaction entre dislocation et boucle d’irradiation présentées ont été réa-

lisées & une contrainte relativement élevée (7=900 MPa), en comparaison aux quelques dizaines
de MPa mesurées dans 'expérience. Ce niveau de contrainte n’est pas arbitraire, il est imposée
par I’échelle de temps limitée de la DM : les dislocations doivent étre mobilisées a vitesse suf-
fisamment élevée (i.e., a forte contrainte) afin d’étudier les réactions entre dislocations dans le
court laps de temps imparti (quelques nanosecondes).
Dans cette section, on profite des performances de la DDD pour diminuer le niveau de contrainte
et les vitesses de dislocations afin de quantifier 'influence de 'amplitude en contrainte sur les
produits de réaction et vérifier la transposition des calculs forte-contrainte réalisés en DM aux
conditions expérimentales. Pour ces simulations, un protocole proche de celui utilisé précédem-
ment est utilisé. On utilise une boite de simulation agrandie (200200 x50 nm?) et des conditions
périodiques dans la direction de glissement et le long de la ligne de dislocation mobile (Z et )
alors que des bords libres sont utilisés suivant la normale au plan de glissement (2). De la méme
manieére que précédemment, une seule ligne de dislocation et une boucle d’irradiation sont mo-
délisées. Néanmoins, on ne travaille plus a contrainte imposée mais a vitesse de déformation
imposée, afin de se rapprocher du protocole qui sera utilisé dans les simulations statistiques de
durcissement (voir chapitre 2.2.2 pour plus de détails).

Les calculs sont réalisés pour des vitesses de déformation comprises entre 1.10° s~ et 7.106

s~1, correspondant & des contraintes d’écoulement de 10 & 900 MPa (en fonction du type d’in-

teraction étudiée). Voici un résumé des résultats obtenus. Bien que certaines interactions n’ont
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montré aucune sensibilité & la contrainte appliquée au systéme (i.e., les cas n°4 et 5), certains
calculs comme le cas n°l ont montré des différences significatives. Pour des vitesses de cisaille-
ment de 7.10% s71, 4,5.105 s71 et 1,20.10% s~!, correspondant respectivement & des contraintes
d’environ 900, 600 et 150 MPa, la réaction est la méme que celle déja discutée dans la sec-
tion 4.2.1, en DM et en DDD. Pour des vitesses de déformation et des contraintes plus faibles,
par exemple pour une vitesse de cisaillement de 5.10° s~! (contrainte équivalente d’environ
70 MPa), la dislocation mobile commence par repousser la boucle empéchant ainsi le contact.
Apreés quelque pas de temps, la réaction décrite dans la section précédente intervient (échange
de bras). En diminuant encore la vitesse de déformation (2.10% s™! et 1.10° s™1, contraintes
équivalentes respectivement de 30 MPa et 10 MPa), la ligne entraine la boucle sans que 1'on
puisse observer d’interaction de contact. On observe donc un effet d’inertie dans les calculs en
DDD qui n’est pas capturée par la DM a forte contrainte. La dislocation et la boucle ont une
interaction répulsive a grande distance. Si la contrainte, et donc la vitesse de la dislocation,
sont élevées, la dislocation entre en contact avec la boucle avant que cette derniere n’ait pu
étre mise en mouvement par la répulsion élastique. Et inversement, si la contrainte est faible,
la dislocation arrive plus lentement vers la boucle, alors cette derniére est mise en mouvement
par leffet de répulsion. Néanmoins, seules des simulations statistiques pourront permettre de
quantifier 'impact de l'effet d’inertie sur le durcissement. En effet, bien qu’une boucle puisse
étre entrainée par une dislocation mobile, il se peut que cette derniére soit de nouveau arrétée
par une hétérogénéité du champ de contrainte induite par la présence d’une ou plusieurs autres
boucles (ou dislocation). L’entrainement des boucles d’irradiation par les dislocations mobiles
pourrait aussi redistribuer la densité des défauts dans ’échantillon.

Le cas n°2, initialement sans réaction entre la ligne de dislocation et la boucle d’irradiation en
DDD, montre une légere influence de la contrainte. En effet, a partir d’une vitesse de cisaillement
de 1,2.10% s~ (7 ~150 MPa), on observe la formation d’une jonction lors du passage de la ligne
au travers du bord de la boucle (figure 4.18). Cette jonction est une Hirth 1/11 dont nous avions
discuté la faible probabilité d’apparition et justifié son manque de stabilité. On confirme ici
que, bien que cette jonction ne soit pas stable, elle peut temporairement étre observée pour des
contraintes faibles. En effet, elle n’existe que pendant quelques pas de temps alors que la ligne
de dislocation continue de glisser et cisaille la boucle prismatique (figure 4.18).

4.5 Discussion

Plusieurs études ont été publiées sur les interactions entre dislocations et défauts d’irradiation
simulés par DM ou DDD, notamment dans les métaux CFC et CC. Deux études de Osetsky,
Bacon et Rodney portent sur les interactions dislocations-boucles d’irradiation et dislocations-
tétraedres de fautes d’empilement étudiées par DM dans des métaux de types CFC et CC
[BAC 09, OSE 06]. Des simulations de DDD sur les métaux CFC irradiés ont également été
réalisées pour étudier 1’écoulement plastique a 1’échelle du grain en utilisant les interactions
dislocations-boucles élémentaires [ZBI 00, GHO 01, NOG 08]. Plus récemment, Arsenlis et al.
ont effectué des calculs par DDD dans le but de mieux comprendre les processus qui conduisent
au durcissement et a la fragilisation du fer CC irradié en tenant compte des interactions dé-
taillées entre dislocations et boucles de dislocation [ARS 12]. Baudouin et al. [BAU 15] ont
étudié l'interaction entre une ligne de dislocation coin et une boucle de Franck, en fonction
de son orientation, sa température et sa taille dans un alliage Fe-Ni-Cr par DM. De la méme
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FIGURE 4.17 — Cas n°1 simulé en DDD pour une vitesse de cisaillement de 5.10% s~! (7=66
MPa). La zone ou la dislocation mobile et la boucle prismatique interagissent a été isolée a
différents temps de simulation.

Junction formation
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FIGURE 4.18 — Cas n°2 simulé en DDD pour une vitesse de cisaillement de 1,2.10 s=1 (7=150
MPa).
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maniére, Drouet et al. [DRO 14] ont étudié les interactions entre les dislocations et les boucles
d’irradiation dans du zirconium par DDD. Enfin, Shi et al. [SHI 15] se sont intéressés a 'in-
teraction entre dislocation et boucle d’irradiation par DM et DDD dans de la ferrite a haute
température et ont également effectué des simulations par DM avec une population significative
de boucles. Jusqu’a aujourd’hui, il n’existait pas d’étude numérique sur les interactions entre
dislocation et boucle d’irradiation dans UQOs.

Au regard des études déja publiées, le cas n°4 décrit précédemment et caractérisé par la
formation d’une configuration en tour d’hélice a déja été observé dans d’autres matériaux, c’est
un cas classique de la dislocation vis qui est intéressant car souvent a ’origine d’un durcissement
significatif [BAC 09, DRO 14, SHI 15]. Aussi, le cas n°l qui montre ’échange de bras entre une
dislocation coin et une boucle prismatique, puis I'absorption partielle de la boucle et la formation
de super-crans, a également été observé a plusieurs reprises [BAC 09, DRO 14, BAU 15]. Le fait
de réaliser ces simulations & la fois en DM et en DDD confirme majoritairement le réle des
interactions élastiques sur les produits de réaction entre dislocations et boucles d’irradiation
dans UO9 méme si les résultats obtenus en DDD sont souvent indépendants de la taille de
la boucle car n’intégrant pas certaines spécificités caractéristiques de 1’échelle atomique. Cela
est particulierement vrai pour le cas n°2 qui montre une transition entre un comportement de
type dislocation a grande taille et un comportement d’amas interstitiels a petite taille. Cette
dépendance en taille de boucle a été mise en lumiere grace a la DM et peu d’études portent sur
le sujet [OSE 06]. Enfin nous pouvons aussi souligner des différences entre la DM et la DDD
pour les cas n°5 et n°6, deux cas caractérisés par du glissement dévié en MD. La différence
de résultats s’explique par la non-activation du glissement dévié dans les simulations de DDD,
par manque d’informations quantitatives sur celui-ci. Pour résumer les différentes interactions
nous utilisons une classification proposée par Bacon, Osetsky et Rodney [BAC 09, OSE 12]. Les
auteurs classifient quatre types de réactions :

— R1 : T'obstacle et la dislocation restent inchangés;

— R2 : I'obstacle a été modifié par l'interaction, mais la dislocation reste inchangée;

— R3 : l'obstacle a été partiellement ou entierement absorbé sur la dislocation coin sous

forme d’un super-cran;

— R4 : Dobstacle est temporairement absorbé sur la dislocation vis, sous forme de tour

d’hélice.

L’ensemble des résultats obtenus pour les cas n°1 a 6 sont résumés dans le tableau en utilisant
cette toponymie, et indiquant les produits de réaction ou encore la sensibilité a la contrainte 4.3.
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- Fquivalence Réaction Dépendance
Cas ba, by DM/DDD [BAC 09, Produit de réaction en
OSE 12] contrainte
Dislocation glissile avec super-
Cas n°1 0° Oui R3 cran et boucle partiellement Oui
absorbée
Cas n°2 90° Oui R1 Pas d’interaction Oui
(80 A)
Cias 1°2 Dislocation glissile avec super-
90° Non R3 cran et boucle partiellement
(40 A) .
tronquée
Cas n°2 o Dislocation glissile avec super-
(30 A) 90 Non R3 cran et amas d’interstitiels
Dislocation glissile avec super-
Cas n°3 120° Oui R3 cran et boucle entierement ab-
sorbée
Cas n°4 0° Oui R4 Tour d’hélice Non
Cias 1°5 90° Oui R1 Pas de changement (boucle Non

entrainée par DDD)

DM : Tour d’hélice et DDD :
Cas n°6 120° Non R2 Boucle réorientée  suivant

[101] et dislocation glissile

TABLE 4.3 — Tableau récapitulatif des interactions entre dislocation 1/2<110>{100} et boucle
d’irradiation 1/2{110}.

Résumé

Ce chapitre est dédié aux interactions élémentaires entre les dislocations 1/2<110>{100}
et les boucles d’irradiation prismatiques interstitielles {110} dans UO4. Différents cas in-
dicés de 1 a 6 sont présentés et certains pourraient étre responsables d’un durcissement
significatif. On notera que les interactions impliquant le caractére coin semble moins dur-
cissant que celles impliquant le caractere vis. Les cas observés ou le glissement de la
dislocation est le plus entravé sont les cas n°4 et n°6 montrant la formation d’un tour
d’hélice le long de la dislocation mobile. L’étude met aussi en évidence I'influence de la
contrainte appliquée et celle de la taille de boucle sur 'interaction. On note par exemple
I’influence de la taille de boucle sur le cas n°2 : plus la taille de boucle diminue, moins la
boucle se comporte comme une dislocation. On remarque aussi 'influence de la taille de
boite notamment sur le cas n°4 ou une longue ligne de dislocation permet le désancrage du
tour d’hélice. Nous avons aussi pu observer que la contrainte pouvait également avoir un
impact sur U'interaction (effet d’inertie), bien que celle-ci ne soit pas totalement altérée.
Enfin, cette étude permet de vérifier le bon accord entre les simulations effectuées par
DM et par DDD et de valider le protocole qui sera utilisé par la suite en DDD dans des
simulations statistiques. Le tableau 4.3 récapitule les différentes configurations observées
et les résultats obtenus.
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Chapitre 5

Durcissement induit par les boucles
d’irradiation 1/2<110>

Dans ce chapitre, on étudie le durcissement induit par une population de boucles d’irradiation
1/2<110> par DDD. Le durcissement induit par les boucles d’irradiation est caractérisé dans
quatre des cas présentés précédemment. Le protocole présenté dans la section 2.2.2 du chapitre 2
est utilisé. Les simulations sont réalisées a une température de 2000 K, une vitesse de cisaille-
ment de 10° s~1 et, sauf précision contraire, avec une densité de boucles d’irradiation de 2.10%
m=3, de diamétre de 50 A. Les résultats sont présentés en fonction du durcissement associé.
Une attention particuliere est portée a linfluence de la densité des boucles d’irradiation sur le
durcissement dans les deux cas les plus pertinents. Ensuite, une discussion met en évidence la
difficulté a quantifier le durcissement induit par les irradiations dans UOs. Enfin, le mécanisme
du durcissement macroscopique le plus significatif dans le cadre de notre étude est expliqué dans
la derniére section.

Sommaire
5.1 Généralités sur le durcissement dans UO, . . ... ... ... ...... 93
5.2 Résultats . . . . . . . i e e e e e e e e e e e e 94
5.2.1 Tableau récapitulatif des différents cas . . . . . . .. ... ..o L. 94
5.2.2 Durcissement faible . . . . . . . ... 94
5.2.3 Durcissement intermédiaire . . . . . . . . ... 96
5.2.4 Durcissement fort . . . . . . . ... 96
5.3 Discussion . . . . . v i e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e 98
5.3.1 Modélisation du durcissement . . . . . . . . ... ... ... 98
5.3.2 Scénario formation bande claire . . . . . . ... ... oL, 100

5.1 Généralités sur le durcissement dans UQO»

Il existe peu d’études expérimentales permettant de caractériser le durcissement sous irradia-
tion dans UOy car les expériences sont difficiles & mettre en ceuvre. Ainsi, Parise et al. [PAR 21]
se sont intéressés a la caractérisation des effets de 'irradiation sur le fluage du dioxyde d’uranium
polycristallin. Malheureusement, I'irradiation utilisée (faisceaux de protons 20 MeV) induit une
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trop grande fragilisation des éprouvettes qui ont rompu rapidement durant les tests de traction.
De ce fait, il n’existe pas de caractérisation expérimentale du durcissement induit par l’irra-
diation. Par modélisation, on peut citer & nouveau le travail de Portelette et al. [POR 20] qui
permet de caractériser le durcissement induit par les interactions entre dislocations (modeéle de
la forét) dans UQs. Les auteurs ont calculé le durcissement dans tous les systémes de glissement
et ont utilisé I’équation de Taylor généralisée pour étudier le durcissement induit par la forét.
Dans notre étude, nous avons essayé d’appliquer un modele similaire (Bacon et al. [BAC 73]) :

b
AT = apng (5.1)

Dans leur étude [BAC 73], les auteurs montrent que [ = pour obtenir finalement la

1
(Nd)l/z 9
formule 5.2 :

AT = apb(Nd)'/? (5.2)

avec AT =T — 75 ou T est la contrainte d’écoulement en présence de défauts et 7 la contrainte
associée a la dislocation seule, « le coefficient de durcissement, N la densité de boucles d’irra-
diation et d le diameétre moyen des boucles. Dans notre étude, la boucle est carrée, d est alors
égal a un coté de la boucle.

Nous verrons par la suite que ce formalisme, valable que dans le cas d’obstacles localisés et
placés aléatoirement, n’est pas toujours adapté au durcissement par boucles d’irradiation ce qui
rend la quantification du durcissement particulierement difficile. Les coefficients de durcissement
sont discutés dans la seconde partie du chapitre.

5.2 Résultats

5.2.1 Tableau récapitulatif des différents cas

Dans la suite du travail quatre cas sont caractérisés : deux configurations avec une dislocation
coin et une population de boucles dont le vecteur de Burgers fait un angle soit de 0°, soit de 90°,
avec celui de la dislocation et deux configurations avec une dislocation vis et une population de
boucles avec 1a aussi un vecteur de Burgers parallele ou perpendiculaire a la dislocation. Ces
cas sont indexés 1,24 et 5 (voir tableau 1.1), en référence aux labels utilisés pour caractériser
les réactions de contact dans le chapitre précédent. Dans différents cas, plusieurs études sont
reproduites avec la méme densité d’obstacles générée de fagon aléatoire. Enfin, les études sont
également réalisées avec une densité de défauts différente de celle de référence i.e. 2.10%2 m—3.
Le tableau 5.1 présente une synthese des différentes simulations. Dans ce tableau on peut aussi
voir le A7 obtenu pour chaque cas et de ce fait, catégoriser les différentes simulations en fonction
de leur durcissement associé : du plus faible au plus significatif.

5.2.2 Durcissement faible

Le cas n°2 est caractérisé par 'interaction entre une dislocation coin et une densité de boucles
d’irradiation dont le vecteur de Burgers est perpendiculaire a celui de la dislocation. Ce cas a été
caractérisé comme un cas trés peu durcissant au chapitre précedent. Pour rappel, il n’y avait pas
d’interaction élastique entre la dislocation et la boucle d’irradiation pour une grande contrainte

94



Résultats

Caractére dislocation Configuration by, b, Densité [m™3] A7 [MPa] Durcissement

Coin Cas n°l 0° 2.10%2 92 Intermédiaire
8.10%! 37
2.10% 42

Coin Cas n°2 90° 2.10%2 37 Faible
5.10%2 Y
1.10% 96
8.10%! 2487
2.10%2 1017

Vis Cas n°4 0° 2.10%2 137 Fort
2.10% 327
5.10%2 1287
1.10% 733

Vis Cas n°b 90° 2.10%2 61 Intermédiaire

TABLE 5.1 — Tableau récapitulatif des quatre cas étudiés avec différentes densités de boucles de
type 1/2<110>.

appliquée mais une jonction de Hirth pouvait apparaitre pour une contrainte plus faible (cf. les
sections 4.1.2 et 4.3 du chapitre 4).

Dislocation pinning

\ y =[110]
x = [110]
FIGURE 5.1 — Cas n°2 : interaction entre dislocation coin et une population de boucles 1/2[110].

Mlustration du mécanisme d’épinglage (pinning) entre la dislocation mobile et les segments de
la boucle.

Ici nous pouvons voir sur I'image 5.1 que la dislocation interagit avec les segments verticaux
des boucles d’irradiation en créant des jonctions de Hirth. Il y a également des interactions sans
contact avec les segments horizontaux des boucles. Comme étudié précédemment, la jonction de
Hirth est une jonction marginalement stable. De fait, la dislocation ne reste pas ancrée mais la
contrainte augmente jusqu’a environ 50 MPa, a chaque fois que la dislocation crée un contact
avec une boucle. On peut voir sur la courbe 5.2 que ce sont des contacts temporaires et que la
ligne continue de glisser jusqu’a étre a nouveau en contact avec un défaut. De ce fait, ce cas est
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un exemple de durcissement faible.
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FIGURE 5.2 — Cas n°2 : courbes contrainte-déformation avec défauts (en noir, w defects) et
sans défauts (en rouge, wo defects).

5.2.3 Durcissement intermédiaire

Les cas n°1 et n°5 sont caractérisés respectivement par la réaction entre une dislocation coin
avec une densité de boucles dont les vecteurs de Burgers sont paralleles et une dislocation vis avec
des boucles d’irradiation dont les vecteurs de Burgers sont perpendiculaires. Dans ces deux cas la
réaction est la méme : la dislocation glisse dans son plan de glissement et les boucles d’irradiation
sont entrainées par les champs de contrainte de la dislocation et des boucles. Comme expliqué
dans le chapitre 1, les boucles d’irradiation se déplacent le long d’un cylindre selon la direction
de leur vecteur de Burgers et seulement sous l'effet des champs de contrainte d’autres défauts
tels que des dislocations ou d’autres boucles, c¢’est pourquoi les boucles sont mobiles dans ces
cas.

La concentration de boucles créée est entourée en rouge sur I'image 5.3. La dislocation conti-
nue de glisser tout en balayant la boite et entraine alors quasiment la population complete
de boucles (5.3), c’est ce qu'on appelle le drag effect. Ce phénomene génere alors des zones
completement vidées de boucle d’irradiation appelées bandes claires.

On observe sur les courbes (figure 5.4) que la contrainte augmente au fur et & mesure que
les boucles sont attirées par le cortege de boucles existant, ce nuage de boucles ralentit donc
la dislocation et de fait, la contrainte doit augmenter pour respecter la vitesse de cisaillement
imposée. Une fois toutes les boucles entrainées, la dislocation continue a glisser mais la contrainte
n’augmente plus. Dans ce cas, on parle de durcissement "dynamique", et il est ici d’'une amplitude
modérée (durcissement intermédiaire).

5.2.4 Durcissement fort

Dans le cas n°4, une dislocation de caractére vis est en interaction avec une densité de boucles
d’irradiation dont les vecteurs de Burgers sont perpendiculaires. Comme étudiée au chapitre 4,
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FIGURE 5.3 — Cas n°5 : interaction entre dislocation vis et une population de boucles 1/2[110].
Illustration du mécanisme de drag effect et de formation de bande claire. Le méme processus est
observé dans le cas n°1.
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FI1GURE 5.4 — Courbes contraintes-déformations des cas n°1 et 5 dans le cadre d’une simulation
massive avec les courbes rouge, bleue et noire représentant respectivement la contrainte d’écou-
lement de la dislocation sans défaut, la dislocation vis (cas n°5) avec une population de défauts
et la dislocation coin (cas n°1) avec une population de défauts.
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Iinteraction topologique du cas n°4 donne la formation d’un tour d’hélice. Ici, nous pouvons
voir sur I'image 5.5 que la ligne de dislocation présente plusieurs tours d’hélice.

Helical turns

x = [110]

FIGURE 5.5 — Cas n°4 : interaction entre dislocation vis et une population de boucles 1/2[110].
Illustration de la formation de multiple tours d’hélice.

Lorsque la dislocation est ancrée par les tours d’hélice et ne peut plus glisser, la contrainte
augmente considérablement et atteint plus de 1000 MPa (courbe 5.6). Cette interaction est tres
durcissante. La dislocation se désancre en faisant bouger le tour d’hélice le long de sa ligne afin
d’avoir un segment vis, assez long pour pouvoir glisser et entrainer le reste de la ligne. Une
fois que la dislocation se désancre la contrainte diminue jusqu’a ce que la dislocation s’ancre &
nouveau via un tour d’hélice. Selon la géométrie des défauts rencontrés la contrainte va davantage
augmenter, le premier pic de la contrainte sur la courbe 5.6 se traduit par la formation de deux
tours d’hélice proche 'un de l'autre. Les pics suivants, caractérisés par des contraintes plus
faibles, se distinguent par la formation d’un unique tour d’hélice. Une section est réservée par
la suite pour I'explication des différents mécanismes induits par cette interaction.

5.3 Discussion

5.3.1 Modélisation du durcissement

Dans les simulations massives des cas n°1 et 5 ou le drag effect apparait, il n’y a pas de contact
et les boucles n’interagissent que par les effets & grande distance des champs de contraintes, de ce
fait la formule n’est pas applicable. Ensuite, le calcul du durcissement induit dans le cas ot 'on
observe la formation de tours d’hélice est difficilement mesurable. En effet, le tour d’hélice n’est
pas un défaut localisé et la microstructure de la boite de simulation change au fur et & mesure
du glissement de la dislocation, c’est pourquoi la formule ne peut pas, la encore, étre appliquée.
Nous reviendrons sur la caractérisation de ce cas par la suite. Enfin, le seul cas ou la formule
est applicable est la simulation massive du cas n°2, bien que celle-ci soit discutable. Rappelons
que la formule 5.2 doit respecter des interactions avec des obstacles ponctuels et positionnés
aléatoirement. Dans notre cas, la dislocation interagit avec les segments verticaux, donc une
interaction localisée, et par champs élastiques avec les segments horizontaux. Néanmoins, nous
avons tracé la courbe A7 en fonction de la densité de boucles et obtenons la courbe 5.7.
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FIGURE 5.6 — Courbe contrainte-déformation du cas n°4 dans le cadre d’'une simulation massive
avec les courbes rouge et noire représentant respectivement la contrainte d’écoulement de la
dislocation sans défaut et celle de la dislocation avec population de défauts.
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FIGURE 5.7 — Cas n°2 : courbe At en fonction de la densité de boucles dans le volume de
simulation. Les cercles noirs sont les valeurs mesurées par les simulations et la courbe rouge est
celle obtenue a partir de I’équation 5.2.
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Cette courbe permet de mettre en valeur la dépendance en racine carrée de la densité des
boucles et donc la valabilité de 1’équation appliquée. On voit que pour de faibles densités de
boucle d’irradiation, la croissance de la contrainte est rapide alors qu’en allant vers des densités
plus grandes la contrainte croit de maniére moins rapide. En appliquant cette formule on a pu
en déduire que dans ce cas «=0,06. De maniere générale, on peut conclure que cette interaction
est peu durcissante et qu’elle a un role faible dans le durcissement induit par 'irradiation.

En conclusion, les coefficients de la matrice d’interaction dans le cas d’interactions avec des
boucles d’irradiation sont difficiles a évaluer car la formule doit vérifier plusieurs critéres pour
étre appliquée correctement et qu’il n’a pas encore été développé d’autres modeles.

5.3.2 Scénario formation bande claire

Dans une microstructure anisotrope, une dislocation glisse et rencontre une densité d’obs-
tacles placés aléatoirement. La portion coin de la dislocation sera courte car, comme vu précé-
demment les dislocations coins ne sont pas fortement ancrées par des boucles d’irradiation ; elle
peuvent les traverser ou les emporter pour des contraintes faibles. A 'inverse, la partie vis de
la dislocation sera longue due a I’ancrage en tour d’hélice. On s’attend donc a la création d’une
microstructure anisotrope constituée de longues dislocations vis fortement ancrées par des tours
d’hélice avec des segments coins courts et mobiles.

Effectivement, comme vu dans le chapitre 4, 'interaction du cas n°4 créait un tour d’hélice.
Dans le cadre d’une simulation massive on observe la création de multiples tours d’hélice. Afin
de se décrocher, la dislocation vis écarte les boucles le long de sa ligne : c’est un mécanisme de
shovelling, de ce fait elle libere un segment de vis plus long qui lui permet de glisser, attirant
par la suite la ligne de dislocation complete. La dislocation déplete alors une zone de boucles
qui devient ainsi une bande claire (illustrée sur 'image 5.8).

Clear|band
D%DDE‘ % 05 ID 8 a
0,
U g 0 g I _Ll = %
o o Opg IEDD DDEb - o—-0
(]
z = [001]
y=[110]
x = [110]

FIGURE 5.8 — Création de la bande claire par DDD.

Lors de son premier passage, la dislocation glisse dans la boite au travers d’une distribution
aléatoire de boucles d’irradiation. C’est a ce moment qu’il y a la création de la bande claire. La
microstructure de la boite est alors altérée et le glissement de la dislocation est donc facilité.

Ce résultat a déja été discuté dans des métaux CFC. L’hypothese d’une formation de bande
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claire a été initiée par Sharp et al. [SHA 67] en 1967 (figure 5.9). Robach et al. [ROB 03] se sont
également intéressés aux interactions dislocations-défauts d’irradiation dans du cuivre irradié.
Ils ont caractérisé par MET la formation de canaux nettoyés de défauts d’irradiation apres le
passage de dislocations vis.

FIGURE 5.9 — Image MET d’un échantillon de cuivre irradié. Illustration de la formation de
bandes claires [SHA 67].

Enfin, le phénomene est reproduit par DDD dans des études plus récentes. Nogaret et al.
[NOG 08] ont introduit des dislocations glissiles dans une boite avec une population de boucles
de Frank.

Le travail de Nogaret et al. met en valeur la création de bande claire par simulation en DDD
(comme illustrée sur la figure 5.10.c). L’angle de vue, par dessus la lame mince (représentée sur
la figure 5.10.a), met en valeur I'impact de la formation de la bande claire sur le glissement des
dislocations. La premiére dislocation (encadrée en rouge) présente beaucoup de points d’ancrage,
c’est aussi celle-ci qui a écarté les boucles lors de son premier passage et qui a donc modifié la
microstructure. Les dislocations qui suivent ont alors un glissement facilité jusqu’aux derniéres
générées (encadrées en bleu) qui sont quasiment sans ancrage.
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FI1GURE 5.10 — Glissement de dislocations dans une lame mince de 200 nm modélisé par DDD
a) selon [111] b) courbe contrainte/déformation c) selon [101] [NOG 08].

Résumé

Ce chapitre est dédié au durcissement induit par les boucles d’irradiation. Il permet de
comprendre le role d'une population de boucles d’irradiation sur le glissement d’'une dis-
location glissile. On constate que les différents cas meénent a des durcissements différents.
Ici nous avons catégoriser trois durcissements en fonction de leur impact. Le durcissement
faible est associé au glissement d’une dislocation coin dans une population de boucles
d’irradiation. Dans ce cas le modele le plus simple de durcissement a pu étre appliqué.
Le durcissement intermédiaire correspond au cas du drag effect avec le glissement d’une
dislocation coin ou vis dans une population de boucles d’irradiation dont leur vecteurs
de Burgers sont suivant la direction du glissement. Enfin, ’exemple d’'un durcissement
fort est le cas du tour d’hélice ou la contrainte d’écoulement de la dislocation augmente
significativement.

L’étude montre que le durcissement est compliqué a caractériser et qu’il existe peu de mo-
deles pour le quantifier. Le cas du durcissement fort permet de proposer un mécanisme de
formation de bande claire pilotée par les dislocations vis. Ce mécanisme est en accord avec
d’autres observations par simulations et images MET dans les métaux. Il est cependant a
noter que ce scénario contraste avec le mécanisme classiquement discuté de formation de
bande claire pilotée par ’absorption des boucles par des dislocations coins.
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Conclusion

Le but principal de cette these était d’étudier le durcissement induit par les boucles d’ir-
radiation. Pour se faire, une approche de modélisation multi-échelle a été utilisée. Nous avons
d’abord caractérisé la structure de coeur et la mobilité de la dislocation coin 1/2<110>{001} par
simulation moléculaire. Cette premiere étude a permis de mettre au point un protocole d’étude
utilisé pour toutes les simulations et de vérifier le potentiel empirique utilisé en comparant nos
résultats avec un potentiel a charges variables et des calculs ab initio. Comme expliqué dans le
chapitre 2, le potentiel de Potashnikov est adapté a notre étude. Il existe un autre potentiel :
celui de Cooper, aussi appelé CRG, adapté a 1’étude des dislocations et des interactions entre
dislocations et défauts dans UOy par DM qui pourrait étre également utilisé dans des études
similaires, bien qu’'un peu plus cotliteux en temps de calcul. Mon travail a permis de caractériser
une nouvelle structure de coeur stable, appelée zig-zag, qui a son centre, présente un dédouble-
ment d’atomes d’oxygene le long de la ligne de dislocation. Grace a plusieurs simulations, nous
avons ensuite été capable de caractériser les deux régimes de mobilité de la dislocation coin.
Tout d’abord, il y a le régime thermiquement activé ou la mobilité de la dislocation dépend de
la température et dans lequel la dislocation se déplace par le mécanisme de double décroche-
ment. Au dela de la température de transition athermique, estimée a environ 2000 K, le régime
athermique est alors défini. Dans ce systéme, la dislocation se déplace comme une corde vibrante
et sa vitesse ne dépend pas de la température. Afin d’ajuster au mieux les données, nous avons
utilisé deux modeles de vitesse adaptés respectivement aux deux régimes de déformation. Enfin,
cette étude a permis de révéler I'influence de la structure de coeur de la dislocation sur sa vitesse.

Par la suite, nous avons caractérisé les interactions entre une dislocation, de caractére coin
ou vis, et une boucle d’irradiation. Nous avons réalisé cette étude topologique par DM et par
DDD, informée par une loi de mobilité trouvée en DM. Le protocole utilisé, en DM et DDD,
est proche de celui de la premiére simulation, une boucle d’irradiation est insérée face a une des
deux dislocations du dipole. Ces études ont permis de mettre en évidence la bonne concordance
entre les simulations effectuées par DM et par DDD lorsque l'interaction ne fait pas intervenir
de glissement dévié. Nous avons également étudié 'influence de la taille de boite, de la taille
de la boucle d’irradiation et de la contrainte sur l'interaction. On notera notamment que si le
diametre de la boucle est trop petit, elle devient comparable & un amas d’atomes et 'interaction
en est alors modifiée. Nous avons également pu observer I’apparition du glissement dévié durant
le glissement de la dislocation vis par DM. Ce mécanisme n’a pas été intégré dans la DDD par
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manque d’information et de temps. Cependant on a vu certaines différences entre les interac-
tions DM et DDD dans le cas ou il y avait du glissement dévié. Cela peut donc devenir une
piste pour les prochaines simulations sur ce sujet. Plusieurs interactions ont été étudiées et ont
donné des résultats intéressants pour la suite. En effet, nous avons pu voir a cette échelle que
les interactions faisant intervenir des dislocations coins sont moins durcissantes que celles avec
des dislocations vis. Les interactions avec les dislocations coins forment des jonctions instables
ou glissiles, la ligne de dislocation continue de glisser sans étre ancrée dans tous les cas étudiés.
Dans une interaction avec une dislocation vis et une boucle d’irradiation dont les vecteurs de
Burgers sont paralleles, la formation d’un tour d’hélice est observé. C’est l'interaction la plus
durcissante car le tour d’hélice ne peut avancer avec la dislocation, qui reste fortement ancrée.

Afin de mieux appréhender le durcissement nous avons réalisé des études massives par DDD
ou une population de boucles est insérée de fagon aléatoire dans la boite de simulation. Ces
simulations ont permis de mettre en valeurs trois types de durcissements. Le cas d’un durcis-
sement faible est d’abord présenté et fait intervenir une dislocation coin. Ce cas est intéressant
car un coefficient de durcissement « a pu y étre associé. Nous avons souligné la dépendance de
la contrainte d’écoulement (A7) en fonction de la densité de défauts dans la boite. Malgré une
interaction peu durcissante, il serait intéressant ici de continuer cette étude en réalisant davan-
tage de cas avec différentes populations de défauts afin de mieux mettre en valeur la dépendance
de A7. Le cas d'un durcissement intermédiaire a été caractérisé dans deux simulations, une avec
une dislocation coin et une avec une dislocation vis. Dans ce cas; c’est un mécanisme de type
drag effect qui a été observé, c’est a dire le phénomene d’aimant de la part de la dislocation sur
les boucles qui sont attirées et tractées lors du glissement de la dislocation. Enfin, le cas avec
le durcissement le plus important est le cas ou est observé la formation du tour d’hélice. Dans
ce cas, la dislocation forme plusieurs tours d’hélice et la contrainte augmente considérablement.
Ce cas permet de caractériser le phénomene de shoveling (action de désancrage de la dislocation
qui consiste a déplacer les boucles d’irradiation en dehors du plan de glissement) et la formation
de bande claire (zone vidée de défaut). Ce phénomene a déja été observé par MET et par DDD
dans des métaux. Notre étude permet ainsi de confirmer la création de bande claire par les
dislocations vis dans UQOs.

Perspectives

Voici une liste de perspectives organisée par thématique qu’il serait pertinent d’investiguer
dans les années a venir.

Compréhension des modes glissements de UO3

Dans I’étude du chapitre 3, nous avons pu mettre en valeur I'influence du coeur de dislo-
cation sur la vitesse de dislocation et avons montré qu’un coeur neutre, plus stable, est plus
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lent qu’'un coeur chargé et métastable. On peut alors se questionner sur la nature des coeurs de
dislocations présents dans UO4 et pour y répondre il serait pertinent de réaliser des observations
par microscopie haute résolution pour caractériser les coeurs les plus présents dans le matériau.
Pour avoir une compréhension plus globale du comportement du matériau, il serait pertinent de
continuer I’étude de la mobilité de la dislocation coin dans les autres systeémes de glissement.
L’étude de la mobilité de la dislocation vis est aussi une piste intéressante car le glissement dévié
est complexe dans UQOs. Effectivement, des études expérimentales ont permis de mettre en évi-
dence le glissement dévié des dislocations vis dans {100} vers les plans {111} [SOU 77, DHE 00].

Défauts d’irradiation

L’irradiation produit des réactions de fission qui entrainent la création des défauts d’irradia-
tions. Il en existe plusieurs dont des défauts ponctuels tels que les lacunes ou interstitiels, des
bulles de fission qui sont des amas d’interstitiels nanométrique de Xe ou Kr et des précipités
métalliques. Il est aussi intéressant d’étudier les autres défauts d’irradiation, notamment leur
réaction avec des dislocations ou des joints de grains, afin d’avoir une compréhension globale du
mécanisme d’irradiation et son role dans le durcissement de UO5. Plusieurs études expérimen-
tales ont permis de caractériser les défauts et il existe déja des projets notamment sur ’étude
de l'interaction entre dislocations et bulles de fission mais & I’échelle atomique pour le moment.

Les boucles d’irradiation sont également nombreuses et de natures différentes. Les premieres
a apparaitre durant l'irradiation sont de nature interstitielle et de plan d’habitat {111}, elles ont
un diametre inférieur au nanometre, sont imparfaites et instables. Ces boucles tendent a évoluer
vers des boucles de plus grands diamétres de Burgers 1/2<110> et de plan d’habitat {110}
(étudiées dans ce travail) et méme si, moins observées par MET, il existe également des boucles
de plan d’habitat {111}. Dans ces deux cas ce sont des boucles prismatiques, interstitielles, non
fautées et de diametre moyen de 5 nm. De ce fait, il serait intéressant de modéliser une loi de
mobilité des boucles d’irradiation {110} et de caractériser les boucles {111} : leur mobilité et
leur stabilité. L’objectif final est de mesurer le durcissement induit par les deux types de boucles.

Interaction topologique entre dislocation glissile {100} et boucle d’irradiation 1/2<110>

Afin de compléter I'étude, il serait pertinent d’activer le glissement dévié de la dislocation
vis dans le modele de DDD. Effectivement, nous avons vu l'impact du glissement dévié dans
le chapitre 4 qui crée une différence de résultats entre la DM et la DDD. Activer le glissement
dévié pourrait alors valider la cohérence DM/DDD et pourrait modifier les premiers résultats
de durcissement obtenus au chapitre 5. Il serait également intéressant d’approfondir I’étude du
cas ol la dislocation contourne la boucle de petit diameétre (cas n°2 du chapitre 4) assimilée a
un amas d’interstitiels. En effet durant cette interaction nous avons pu observer plusieurs méca-
nismes (la formation de quatre jonctions, de noeuds triples et la montée de la dislocation) qu’il
serait intéressant de mieux comprendre.

Caractérisation du durcissement

Pour pouvoir compléter I’étude du durcissement dans le mode I, il est nécessaire de faire
davantage de simulations dans chaque cas afin d’obtenir des résultats statiquement complets. Il
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serait aussi pertinent de réaliser des calculs dans un volume de simulation beaucoup plus grand
afin d’imposer une vitesse de cisaillement plus basse et plus proche des valeurs expérimentales
(i.e. 107* s71) et donc de laisser le temps au systéme de se réaranger, notamment dans le cas n°4
avec la création de la bande claire. Il serait aussi intéressant de réaliser des simulations avec des
boucles de diametre inférieur (~ 30 A) pour également voir le comportement collectif. En effet,
nous avons vu dans le cas n°2 du chapitre 4 que la dislocation a un comportement différent lorsque
la boucle est de petit diametre. Aussi, pour avoir une meilleure appréhension du durcissement
globale dans le mode I, il serait intéressant d’insérer des sources de Frank-Read au lieu d’une
dislocation de caractere coin ou vis, afin d’avoir une caractérisation globale des dislocations face
a une population de boucles et de mieux observer les différences de comportement entre les
portions des dislocations vis, coins ou mixtes.

Enfin, afin de mieux caractériser le durcissement il serait pertinent de développer des modeéles
adaptés aux différents cas observés. Ces modeles pourraient alors étre implémentés dans des lois
de comportements du matériau sous irradiation pour mieux I’étudier a 1’échelle macroscopique
par la méthode des éléments finis notamment.
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Annexe A

Supplementary material

A.1 Influence of the charge summation method : Ewald vs. Wolf
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FIGURE A.1 - %110 {100} edge dislocation Ashbee core computed using various charge sum-
mation methods, (a) Ewald, (b) Wolf.

Here we compare the cpu costs involved using either the Wolf [WOL 99] or the Ewald
[EWA 21] charge summation methods in the context of dislocation energy minimization simula~
tions. The simulation cell of size 221x15x223 A® contains a dipole of 5110 {100} neutral edge
dislocations similar to the one used in the original manuscript. Two simulations are designed
using either the Wolf or the Ewald method as a charge summation method. The cutoff radii
for Buckingham and Coulombic interactions are 11 A for Ewald method simulation while Wolf
parameters are presented in the article. After box relaxation, the potential energy of the system
(Epot) is minimized using the FIRE minimization algorithm. For this test, a stopping criterion on
the total net force of about Fyomm = 1072 eV.A and the same 30 processors are used. Simulation
outcomes are presented in Table A.1. Final E,, values are slightly different due to the various
formalisms for charges but the two relaxed core configurations are comparable as shown Figure
A.1. Pressure components ranges are low and comparable. The main concern is the cpu costs
that are about x50 lower when relying on the Wolf method.

A.2 Unrelaxed edge {100} core structures
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Ewald Wolf
Frorm [eV/A] 9.7107%  9.71073
Epot [eV] -933379.38  -933064.32
Py, [MPa] 274 80
P,, [MPa] -312 21
P.. [MPa] -279 58
Cpu time [H :min] 03 :42 00 :04

TABLE A.1 — Dislocation energy minimization. Comparison between Ewald and Wolf charge
summation methods.
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FIGURE A.2 — Unrelaxed %110 {100} edge dislocation core structures. (a) Positively charged
core, (b) Negatively charged core and (c,d) Neutral configurations.
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