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Introduction générale

I. Contexte industriel

Les matériaux de structure des réacteurs a eau pressurisée (REP) se fragilisent sous 1’effet de
I’irradiation neutronique permanente qui existe au niveau du cceur. Les aciers de composants
clés tels que la cuve et les internes de cuve voient ainsi leurs propriétés mécaniques évoluer et
se dégrader tout au long de la vie du réacteur nucléaire. Afin de veiller a la bonne tenue des
éléments proches du réacteur, un programme de surveillance a été mis en place (article 41 de
I’arrété du 26 Février 1974) qui permet de suivre I’évolution sous irradiation des propriétés
mécaniques des matériaux [Akamatsu93]. Ce programme de surveillance a permis de
proposer des formules dites de fragilisation. Ainsi, pour les cuves francaises, la formule de
Fragilisation par Irradiation Moyenne (FIM) [Petrequin96] peut étre donnée par la relation
suivante :

ART,,,, (FIM ) = (13,7 +1537(P — 0,008) + 238(Cu — 0,08) + 192Ni2Cu)®"*  Equation 0.1

ou ART,,,, estle décalage de la température de référence de la transition ductile — fragile.

Les teneurs en éléments fragilisants (P, Cu, Ni) sont données en %pds ;
P—-0008 =0 siP<0,008 % et Cu—0,08=0 siCu<0,08 % ;
la fluence ® (E > 1 MeV) est exprimée en 10'° n.cm™.

Cependant les mécanismes de fragilisation des matériaux de structure soumis a I’irradiation
ne sont pas tous bien compris et les prédictions fondées sur des bases purement statistiques
prenant en compte la composition chimique et la fluence nécessitent de prendre des marges
par rapport aux résultats des essais du programme de surveillance. Comprendre le
phénomene de fragilisation sous irradiation est donc un défi important pour prolonger
la durée vie des composants, celle de la cuve étant particuliéerement critique dans la
mesure ou elle ne peut pas étre remplacée.

Cette fragilisation est associée a des modifications de la microstructure et 1I’on sait maintenant
que les variables les plus importantes de ce probleme sont la composition chimique du
matériau et sa microstructure, ses chargements thermo-mécaniques et I’irradiation qu’il a
subie. Si I’état initial du matériau et son histoire thermo-mécanique sont des parametres clefs
typiques pour tous les matériaux de structure, la complexité ajoutée par 1’irradiation est
clairement une des préoccupations majeures dans les composants de 1’industrie nucléaire.
Pour cette raison, les aciers de cuve des REP ou les alliages ferritiques modeles représentatifs
de ces aciers sont étudiés depuis la fin des années 70 par un ensemble de techniques
expérimentales de caractérisation de plus en plus performantes qui permettent aujourd’hui
d’avoir acces a des informations de plus en plus précises sur la nature des objets observés,
leur composition, leur taille, et leur densité, ceci, en considérant plusieurs conditions
expérimentales.
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Cependant, malgré I’effort expérimental soutenu, la grande diversité des processus impliqués
fait qu’il est impossible de déterminer expérimentalement tous les mécanismes gouvernant
I’évolution de la microstructure. La modélisation s’avere alors indispensable. Le bénéfice a
terme est important et est 1lié a des prévisions plus précises du vieillissement des matériaux
permettant de gagner des marges et ainsi augmenter la durée de vie des composants.

A coté des méthodes expérimentales, on observe donc, avec le développement des ressources
informatiques, un développement depuis les années 90 de modeles numériques dont 1’objectif
est de fournir des outils suffisamment performants et siirs, capables d’extrapoler ou de prédire
a l'avenir le comportement des aciers irradiés pour un ensemble de conditions non étudiées,
sur des bases physiques (et non plus empiriques comme les premiers modeles de prédiction du
décalage de la température de transition ductile — fragile). Ces modeles devraient donc
permettre de contribuer a la réduction des campagnes d’études expérimentales qui demandent
de fabriquer, manipuler, puis conserver des matériaux radioactifs. Ainsi, depuis une quinzaine
d'années, EDF en collaboration avec des partenaires industriels et académiques, a initié et
s’implique fortement dans des projets européens de simulation numérique des effets
d’irradiation dans les aciers de cuve et les internes de cuve avec les projets PERFECT !
[Massoud10] et PERFORMG60 [Leclercq10].

L’effet de I’irradiation sur les matériaux est un exemple classique de phénoméne multi-
échelles comme I’illustre schématiquement la Figure 0.1. Les mécanismes gouvernant
I’évolution des propriétés couvrent 10 ordres de grandeur a 1’échelle spatiale, allant de
I’échelle atomique a celle du composant, et plus de 22 ordres de grandeur dans le temps, de la
pico-seconde pour les collisions nucléaires a la durée de vie de quelques dizaines d’années
des composants. La compréhension des mécanismes de la fragilisation nécessite donc de
maitriser comment celle-ci se manifeste aux différentes dimensions et échelles de temps qui la
caractérisent.

Les challenges d'un modele multi-échelles sont grands. En effet, il faut :

> Rétablir les liens entre les différentes échelles de temps et d'espace qui contrdlent la
dégradation des matériaux dans un environnement nucléaire.
> Prendre en compte correctement la complexité des systemes de matériaux multi-

composants, en particulier ceux dont la composition chimique évolue due a la fission
nucléaire et la transmutation.

Découvrir les « inconnues inconnues » pour prévenir les surprises.

Passer des matériaux modeles idéaux a des matériaux de structures.

Incorporer a chaque échelle et dans chaque modele les incertitudes et parvenir a
propager ces incertitudes a travers les échelles pour obtenir un intervalle de confiance

approprié sur la prédiction des propriétés.

YV VYV

! Un numéro spécial de J. Nucl. Mater. est consacré au bilan du projet européen PERFECT : Prediction of
Irradiation Damage Effects in Reactor Components, J. Nucl. Mater. 406 (2010) 1-204.
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Figure 0.1. Schéma illustrant 'enchainement dans les projets PERFECT et PERFORMG60 des échelles et des
méthodes de simulation considérées pour la simulation multi-échelles de la fragilisation sous irradiation des
aciers de cuve des REP.

Pour atteindre leurs objectifs, les projets
travaux de simulation importants, afin de

PERFECT et PERFORM60 comportent donc des
développer des modeles intégrant au maximum les

mécanismes physiques, et le moins de parametres empiriques possible, mais également un
volet expérimental pour valider chaque étape de la simulation multi-échelles lorsque cela est
possible. Dans ce but, des matériaux modeles et de l'acier de cuve, irradiés en réacteur

expérimental dans les mémes conditions,

sont étudiés de la microstructure aux propriétés

mécaniques en suivant les mémes protocoles. La microstructure d'irradiation est analysée a
l'aide des techniques les plus performantes a ce jour permettant d'avoir des informations
complémentaires afin d'avoir 1'image la plus précise possible du matériau. Les simulations

sont alors réalisées au plus proche des

conditions expérimentales. Méme si les échelles

observées expérimentalement se rapprochent des échelles atomique et mésoscopique
simulées, la comparaison n'est pas encore évidente, par exemple du fait des limites de
résolution en microscopie électronique ou du rendement en sonde atomique.

II. Démarche et objectifs

Notre travail s’inscrit dans la démarche d

e modélisation par une approche multi-échelles du

dommage des matériaux des cuves des réacteurs nucléaires francais. Ceux-ci sont des aciers
faiblement alliés en manganese (Mn), nickel (Ni) et molybdéne (Mo) du type 16 MNDS. Ils
contiennent également des impuretés telles que le cuivre (Cu), le phosphore (P) ou le silicium

(Si). La composition moyenne des aciers d

© 2011 Tous droits réservés.
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C Mn Ni Mo Cr Cu P Si
0,16 1,25 0,74 0,55 0,24 0,07 0,008 0,19

Tableau 0.1. Composition caractéristique des aciers des cuves des REP francais (% pds).

Pour ces aciers de cuve, la fragilisation observée est de nature aussi bien intergranulaire
qu’intragranulaire. Les études ont montré que 1’évolution des microstructures des aciers de
cuve pouvait se décomposer en trois contributions :

> Le dommage matriciel avec la formation de boucles interstitielles et d’amas de
lacunes.

> Des précipités ou amas plus ou moins diffus riches en atomes de solutés.

> Une ségrégation d’atomes de solutés aux joints de grains.

Certains aspects du dommage d’irradiation font 1’objet de modélisation depuis déja fort
longtemps. Ainsi, la formation du dommage primaire dans les cascades de déplacements a été
étudiée de maniere extensive par dynamique moléculaire (DM) pendant pres de 50 ans. Les
conclusions majeures de ces études sont les suivantes :

> La recombinaison intra-cascades des lacunes et des interstitiels conduit a une
réduction de 70% du dommage prédit par le dpa NRT.

> Les effets multi-corps introduisent une corrélation spatiale dans les positions relatives
des lacunes et des interstitiels.

> Une quantité importante d’interstitiels (et moindre de lacunes) s’agglomerent pour
former des petits amas.

> Les cascades de déplacements générées par des PKA trés énergétiques se séparent en

sous-cascades, ce qui peut augmenter encore le taux de recombinaison.

C’est cependant le transport par diffusion et 1I’évolution des défauts créés durant les cascades
de déplacements, leurs interactions avec les solutés et les résultats de la transmutation, qui
conditionnent au final les effets d’irradiation dans les matériaux ainsi que les changements de
la microstructure. Les corrélations spatiales introduites par les cascades de déplacements
jouent un rdle important car elles perdurent sur plusieurs échelles. Il en est de méme des
différents processus de recombinaison, agglomération, migration, diffusion des gaz et des
solutés ainsi que leur piégeage. L’évolution de la microstructure est donc gouvernée par le
temps et la cinétique des processus de diffusion et de réaction, tout en étant continuellement
influencée par les corrélations spatiales associées a la microstructure et la production
continuelle de nouveau dommage. La prise en compte de tous ces aspects est difficile et la
modélisation est beaucoup moins avancée a cette échelle.

Notre travail a donc consisté a modéliser I’évolution microstructurale d'alliages ferritiques de
chimie complexe la plus représentative possible des aciers de cuve sous irradiation. Plus
précisément, dans la poursuite du travail de thése de Vincent [Vincent06(a)], nous avons
simulé 1’évolution au cours du temps de la microstructure en présence d’un flux de défauts
ponctuels (DP), défauts apportés par les cascades de déplacements générées par les neutrons.
Pour cela nous avons utilisé une méthode de Monte Carlo cinétique (MCC), cette étude se
situe donc a I’échelle mésoscopique.
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Le dommage primaire résultant des cascades de déplacements induit par les neutrons est tres
fortement corrélé, c’est-a-dire que les défauts et leurs amas, sont tres localisés. Ils sont
regroupés en un petit volume treés inhomogene de dimension typique de quelques nanometres.
Par ailleurs, ces défauts interagissent avec les éléments d'alliage et la composition chimique
de l'alliage a un effet sur 1'évolution de la répartition des solutés (amas de solutés) et le
dommage matriciel (amas de lacunes et d'interstitiels). La méthode que nous avons choisie
pour simuler I'évolution et I'accumulation du dommage d'irradiation prend en compte
explicitement la position des défauts et des solutés, en simulant 1'évolution spatio-temporelle
d'un cristal. La dimension élémentaire traitée étant la distance interatomique, la taille des
volumes typiquement simulés est alors de 1'ordre de quelques dizaines de nm, raison pour
laquelle nous avons utilisé dans ce mémoire le terme d’évolution nanostructurale plutdot que
microstructurale, étant donné que ce dernier concerne des objets de taille micrométrique.

Modéliser par MCC le dommage d'irradiation implique de connaitre la position et le devenir
de tous les défauts, impuretés et solutés au cours du temps pour prédire 1'évolution
nanostructurale. Le point de départ de ces simulations est le dommage primaire, c'est-a-dire
les distributions corrélées dans 1'espace des positions des lacunes, interstitiels produits dans
les cascades de déplacements résultant de l'irradiation et obtenues par DM, ainsi que le taux
de dommage (ou de déplacements) qui impose l'échelle de temps pour l'introduction de
nouveaux défauts. Les défauts diffusent en faisant des sauts aléatoires (en 1D, 2D ou 3D
suivant la nature du défaut) avec une probabilité (un taux) proportionnelle a leur diffusivité.
La dissociation des amas est également gouvernée par une probabilité de dissociation qui est
proportionnelle a I'énergie de liaison d'une particule a son amas. Les événements qui sont
sélectionnés et le temps physique associé sont déterminés a 1'aide de 1'algorithme du temps de
résidence. Les énergies d'activation pour la diffusion et la dissociation, ainsi que les réactions
entre especes sont donc les parametres clefs de ses simulations (que 1'on suppose connues).

III. Organisation du Manuscrit

Le premier chapitre de ce mémoire est une syntheése bibliographique des expériences
d’irradiations (neutrons, ions, électrons) les plus représentatives de la cuve et des alliages
modeles, ainsi que des différents résultats de modélisation a I’échelle atomique publiés dans
la littérature.

Le second chapitre décrit les méthodes numériques utilisées. Le paramétrage du modele
s’appuyant fortement sur des résultats de calculs ab initio, une courte présentation de ce type
de méthode ainsi qu'une description du code utilisé sont tout d’abord proposées. Dans un
second temps, les bases théoriques de la méthode de MCC sont rappelées et le modele de
cohésion utilisé dans ce travail est décrit. Les techniques de calculs utilisées et les moyens
d'analyse mis en ceuvre dans ce travail sont également présentés.

Le troisieme chapitre présente les différentes étapes que nous avons suivies pour améliorer et
valider notre modele. L’amélioration de celui-ci a concerné essentiellement la description des
interstitiels et de leurs amas, ainsi que le perfectionnement de la chimie des alliages
considérés, par I’introduction de deux nouveaux éléments, le phosphore et le carbone. La
méthode d'optimisation des parametres d'interaction, relative aux interactions des solutés avec
les interstitiels a été basée sur la simulation d’expériences de recuit isochrone d'alliages
modeles. Nos simulations ont permis dans certains cas de revisiter l'interprétation
expérimentale des effets des différents éléments d'alliage.
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Le modele énergétique ainsi optimisé a ensuite été comparé aux résultats des prédictions des
calculs ab initio pour évaluer la stabilité et les possibilités de migration de petits amas
d'interstitiels en présence de solutés.

Enfin, des prédictions par notre modele des phases d’équilibre formées dans un certain
nombre d’alliages modeles sont présentées, résultats que nous avons utilisés dans la
discussion sur les mécanismes par lesquels les amas de solutés se forment sous irradiation.

Le quatriecme chapitre présente les résultats de la simulation par MCC de I’irradiation
d'alliages de complexité chimique croissante, jusqu’a des doses d’environ 20 mdpa. Le Fe est
étudié en premier lieu, puis les alliages binaires, ensuite les alliages ternaires et quaternaires,
et enfin des alliages complexes du type Fe-CuNiMnSiP, de composition proche de celle de
l'acier de cuve. Dans chaque cas, lorsqu’ils étaient observés, nous avons caractérisé les amas
formés, identifié¢ les mécanismes par lesquels ils se forment, et étudié 1’influence qu’ont sur
eux la composition chimique et les conditions d’irradiation (dose, flux, et température).

Enfin, pour terminer ce mémoire, nous concluons et présentons quelques perspectives de
notre travail.

Page 6 http://doc.univ-lille1.fr

© 2011 Tous droits réservés.



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010

Chapitre I. Bibliographie

L’étude des matériaux recuits ou soumis a I’irradiation nécessite d’utiliser des techniques
expérimentales ou des modeles numériques capables de rendre compte de la formation et de
I’évolution dans le temps des objets nanométriques qui sont responsables de la dégradation
des propriétés de structure.

Dans ce chapitre bibliographique, nous résumons les résultats d’un large spectre d’études
expérimentales et de simulation numérique de la littérature, que nous avons utilisés dans ce
travail. Les techniques expérimentales dont nous rapportons les résultats sont décrites tres
succinctement dans 1’ Annexe 1.

La premiere section de ce chapitre présente tres brievement le dommage d’irradiation et sa
mesure, le déplacement par atomes (dpa). Pour étre en mesure de simuler correctement les
irradiations, nous avons consacré une partie importante de ce travail au paramétrage dans le
modele de cohésion des interstitiels et de leurs amas en présence ou non des solutés. Nous
présentons dans la deuxieéme section les résultats des études de la littérature relatives aux
interstitiels et a leurs amas. Pour le paramétrage, nous nous sommes appuyés en grande partie
sur des expériences de recuit isochrone dans le fer pur et les alliages dilués Fe — X dont nous
présentons les résultats dans la troisieme section. Dans la quatriéme section, nous rapportons
les principaux résultats de la littérature sur la caractérisation des nanostructures qui se forment
dans le fer pur, les alliages modeles ferritiques et les aciers de cuves pour différentes
conditions d’irradiation et pour différentes compositions d’alliage. Enfin, étant donné que
nous avons ajouté le P et le C dans le modele de cohésion du Monte Carlo (MC), il nous a
paru important de présenter les résultats des études relatives a ’influence de ces deux solutés
sur I’évolution nanostructurale dans les alliages modeles ferritiques et les aciers de cuve.

I. Préambule : le dommage d’irradiation

Les mécanismes atomiques a 1’origine de la production des DP en sursaturation dans les
matériaux sont aujourd’hui bien connus [Robinson94] [Calder93] [Pythian95]
[DiazDelLaRubia92] [DiazDelLaRubia94] [Stoller97] [Soneda98] [Bacon94] [Bacon95]
[Bacon97] [Averback94]. Lorsqu’une particule source suffisamment énergique (neutron, ion,
proton) arrive sur le matériau, elle interagit avec les électrons et les noyaux des atomes du
matériau qu’elle rencontre et leur transfere une certaine quantité d’énergie cinétique. Les
atomes heurtés, appelés PKA (Primary Knock-on Atom), quittent leurs positions atomiques et
entrent a leur tour en collision avec les atomes de leurs voisinages. De nouvelles collisions se
produisent de proche en proche et déclenchent ainsi une série de déplacements appelée
«cascade de déplacement ». Les cascades de déplacement induites par [’irradiation
représentent donc la source primaire a 1’origine de 1’évolution nanostructurale des aciers de
cuve des réacteurs nucléaires. C’est au cours de ce processus que sont créées les Paires de
Frenkel (PF) qui sont les paires constituées par la lacune créée par 1’expulsion de I’atome de
son site atomique et I'interstitiel créé par 1’atome expulsé sur un autre site atomique dans le
matériau. Cette phase balistique (durant laquelle 1’énergie de la particule source est dissipée
au cours des collisions) est suivie par une phase de recombinaison (la majorité des atomes
déplacés reprennent une position d’équilibre) de sorte qu’a la fin de la cascade, il ne reste plus
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que quelques DP qui se sont soit échappés de la région de la cascade pour augmenter la
concentration en DP isolés, soit agglomérés pour former des amas d’interstitiels ou de
lacunes.

En raison des échelles de temps (ns) et d’espace (nm) concernées par les cascades de
déplacement, 1’utilisation des techniques expérimentales devient rapidement limitée pour
toute caractérisation ou quantification du dommage primaire. En revanche, les simulations a
I’échelle atomique fournissent des outils performants et appropriés pour 1I’étude de ces
phénomenes. A coté des calculs ab initio qui ne sont utilisés que depuis le début des années
2000 pour I’étude des DP, la DM a été pendant des décennies et reste toujours largement
utilisée et ceci depuis 1’étude pionniere de Gibson et al. [Gibson60].

La mesure du dommage, c’est-a-dire de la dose d’irradiation est calculée en dpa et utilise la
norme NRT (Norgett — Robinson — Torrens) [Robinson94] :

O’SEDOM

dpa =
P 2E,

Equation I.1

Le dpa caractérise le nombre de déplacements par atome ou encore le nombre d’atomes
déplacés.

E ., correspond a l'énergie de dommage, qui est I’énergie recue par le PKA moins les
pertes électroniques [Stoller97].

E, est I’énergie de seuil de déplacement, ¢’est-a-dire 1’énergie nécessaire pour permettre

I’expulsion d’un atome de son site. La valeur moyenne standard vaut 40 eV pour le Fe
[ASTMO04].

. . . , . . Z 2 1 c 144
Pour les irradiations aux électrons, la contribution au dpa d’une PF est en général considérée
comme égale a 1. Le dpa NRT est la « norme » de mesure du dommage utilisée par toute la
communauté, et sera noté dpa dans tout ce travail.

II. Stabilité et mobilité des interstitiels et de leurs amas

Tout matériau irradié par des particules énergétiques contient une quantité importante de DP,
lacunes et interstitiels, en forte sursaturation. Parce qu’ils diffusent plus vite que les lacunes,
les interstitiels, par recombinaison, diminuent la concentration de lacunes disponibles pour la
diffusion des solutés. Ils jouent donc un role important dans 1I’évolution nanostructurale des
aciers sous irradiation. Par ailleurs, de part les interactions qu’ils établissent avec certains
solutés, les interstitiels sont susceptibles de contribuer a la modification de la diffusivité de
ces derniers. Ils peuvent par exemple favoriser des mécanismes autres que lacunaires. C’est le
cas en particulier du Mn qui migre rapidement sous la forme de dumbbells® mixtes (110)Fe-Mmn.

! Des électrons d'une énergie de l'ordre de 1 MeV, énergie typiquement utilisée, conduisent 2 la formation d'une seule
PF. Si I'énergie des électrons est plus grande alors le dommage est similaire a une cascade de faible énergie et quelques
PF sont créés.

2 Un dumbbell, illustré sur la Figure 1.1, est une paire formée par un atome (Fe ou solutés) en position interstitielle et
un atome du réseau (Fe ou solutés). Il est mixte lorsque les deux atomes qui le constituent sont différents.
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Les DP étant des entités de la microstructure tres petits (et par définition a I’échelle de
I’atome), leurs propriétés de structure et de diffusion (énergies de formation, de migration, et
de liaison) ne sont malheureusement pas directement accessibles a 1’aide des techniques
expérimentales et il faut disposer de modeles pertinents pour déduire les valeurs de ces
propriétés des résultats expérimentaux. Lors des expériences de recuits isochrones par
exemple, lorsqu’on analyse I’évolution de la résistivité électrique pour étudier le
comportement d’une population de DP, il faut émettre des hypotheses sur le mécanisme
responsable des changements observés pour pouvoir évaluer entre autres 1’énergie
d’activation de ce dernier. La majorité des résultats de la littérature sur le comportement des
interstitiels et de leurs amas sont donc des résultats de simulation numérique a 1’échelle
atomique ou des résultats qui utilisent des données de I’échelle atomique.

Nous nous intéressons dans cette partie uniquement a I’étude de la structure et de la mobilité
des interstitiels et de leurs amas puisque ceux-ci ont une influence considérable sur
I’évolution de la nanostructure des aciers de cuve. Nous présentons, pour I’interstitiel, puis les
amas d’interstitiels, les principaux résultats des travaux de la littérature, qui montrent a quel
point les connaissances sur le sujet n’ont cessé d’évoluer et constituent encore aujourd’hui un
enjeu important.

II.A. Le mono-interstitiel de fer

Les résultats de 1I’étude expérimentale de Ehrhart et al. [Ehrhart81] par diffraction diffuse
élastique des rayons X ou des neutrons, ont montré que I’interstitiel le plus stable dans le Fer-
o (cubique centré) est le dumbbell orienté selon la direction (110). Ce résultat avait déja été
mis en évidence par Hivert ef al. [Hivert70] de leur expérience de frottement interne dans le
fer irradié. Les résultats de DM de Erginsoy et al. [Erginsoy64] pour un systeme de quelques
atomes, et ceux de Johnson [Johnson64(a)] qui a utilisé un potentiel de paires a courte portée,
confirment ces résultats expérimentaux. Selon Johnson, le dumbbell (110) est ~ 0,3 eV plus
stable que le dumbbell orienté selon la direction (111) (que nous appellerons « crowdion »).
Ces deux configurations sont représentées sur la Figure 1.1 ci-dessous. D’autres études de DM
[Bullough68] [Harder88] [Calder93] [Osetsky97] [Wirth97] avec des potentiels a n-corps de
type Finnis-Sinclair ou modifié [Finnis84] [Calder93] [Ackland97] confirment aussi la
stabilit¢ du dumbbell (110), méme si la différence d’énergie avec le crowdion est beaucoup
plus faible, voir négligeable (AE = 0,07 eV). Enfin, lorsque des potentiels a portée longue (a
partir du 3° voisin) sont utilisés, comme dans les études d’Osetsky er al. [Osetsky97] et
Becquart et al. [Becquart00], c’est le crowdion qui est plus stable que le dumbbell (110) avec
une différence d’énergie de I’ordre de 0,15 eV. En ce qui concerne les calculs ab initio, les
résultats de toutes les études réalisées sur 'interstitiel de fer [Domain01] [FuO4] [Willaime05]
[VincentO6(a)] montrent, en accord avec les résultats expérimentaux et les résultats de DM
utilisant des potentiels a courte portée et des potentiels a n-corps, que le dumbbell (110) est
plus stable que le crowdion, et prédisent par ailleurs une différence d’énergie importante entre
les deux configurations, puisqu’elle est de I’ordre de 0,7 eV.

Toutes ces informations ont permis de développer récemment des potentiels empiriques plus
fiables [Mendelev03] [Ackland04] [WalleniusO5] pour 1’étude de la stabilité et de la mobilité
de l’interstitiel et des amas d’interstitiels par DM. Ces potentiels que nous appellerons
«nouveaux potentiels empiriques » dans la suite de ce travail par opposition aux « anciens
potentiels empiriques » des études ci-dessus, sont paramétrés a partir des données ab initio et
prédisent bien la stabilité élevée du dumbbell (110) par rapport au crowdion, avec une
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meilleure différence d’énergie (de I’ordre de 0,5 eV) qui se rapproche de la différence prédite
par les calculs ab initio.

(110p (111)
Figure I.1. Schéma des dumbbells de direction (110) et (111) dans le Fer-a.

Le chemin de migration le plus favorable pour I'interstitiel de fer est celui pour lequel ce
dernier effectue un saut qui combine une translation et une rotation suivant un angle de 60°
(Figure I1.3). Johnson [Johnson64(a)] fut le premier a mettre en évidence ce mécanisme pour
lequel il a obtenu une énergie de migration de 0,33 eV. Pendant un certain temps, ce
mécanisme fut abandonné au profit de mécanismes pour lesquels le dumbbell passe par une
configuration intermédiaire qui est le crowdion, avec une énergie de migration associée entre
0,15 et 0,25 eV [Wirth97] [Osetsky97] [Soneda98]. Ces résultats s’expliquaient surtout par la
faible stabilité relative entre les deux configurations telle que prédite par les potentiels
empiriques utilisés. Cependant, comme le prédisent les calculs ab initio [Fu04] [Willaime05]
[Vincent06(a)] et les simulations de DM utilisant les nouveaux potentiels empiriques
[Willaime05] [Terentyev07], c’est le mécanisme proposé initialement par Johnson qui est le
plus favorable et qui est aujourd’hui communément accepté. L’énergie de migration associée
a ce mouvement est égale a 0,31 eV pour les résultats de Willaime et al. par DM
[Willaime05], 0,34 eV pour les résultats ab initio de Fu et al. [Fu04], Willaime et al.
[Willaime05] et Terentyev et al. [Terentyev07], et 0,37 eV pour les résultats ab initio de
Vincent [Vincent06(a)].

II.B. Les amas d’interstitiels glissiles

Les résultats expérimentaux par MET de Eyre et al. [Eyre65], English [English82], et plus
récemment Arakawa et al. [Arakawa06] ont mis en évidence le caractere particulier du Fer-a
irradié. Tandis que les amas d’interstitiels forment des boucles de dislocation de type (111)

< a ..
(c’est a dire avec un vecteur de Burger b :E<111>) dans les autres matériaux de structure

cubique centrée (Mo ou W), les boucles de dislocation observées dans le Fer-oo sont
majoritairement de type 100 (b=a<100> ), méme si des boucles de type (111) ont aussi
parfois été observées [Arakawa06]. Nous présentons dans les paragraphes qui suivent les

résultats de différentes études réalisées pour caractériser la stabilité et la mobilité des amas
d’interstitiels.

Johnson [Johnson64(a)] n’a étudié que le di-interstitiel. Ses résultats de DM prédisent une
stabilité plus importante de la configuration dans laquelle les deux dumbbells sont 1% voisins
I’un de I’autre et orientés selon la direction (110), comme illustré sur la Figure I1.4. L’énergie
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de liaison du di-interstitiel est de 1’ordre de 1,08 eV et celui-ci migre selon le méme
mécanisme que I’interstitiel avec une énergie de migration de 0,18 eV.

Pour expliquer leurs observations de MET, Eyre ef al. [Eyre65] ont proposé un mécanisme
qui prend en compte les résultats de Johnson en postulant que les amas d’interstitiels sont des
collections de dumbbells (110). Ils expliquent ainsi la formation des boucles de type (111) et
(100) par un cisaillement des petits germes (110) dont la force motrice est de diminuer
I’énergie de faute d’empilement pour former des boucles (100) et (111).

Avec les «anciens potentiels empiriques », les résultats obtenus par les différentes études
[Osetsky97] [Wirth97] [Osetsky00] [Soneda01] [Marian02] montrent qu’a partir d’une taille 2
(di-interstitiel) et quelque soit la taille, la configuration la plus stable pour les amas
d’interstitiels consiste en une collection de crowdions paralleles. L’énergie de migration du
crowdion étant tres faible (quelques meV), les amas d’interstitiels n’auront aucun mal a
diffuser et leur migration sera donc décrite par des sauts tres rapides dans la direction de
glissement (111), ce qui leur confere ainsi une mobilité tres élevée et unidimensionnelle. En
fonction de la taille de I’amas, de la température et de la stabilité relative prédite par le
potentiel utilisé entre le crowdion et le dumbbell (110), les résultats des différentes études
montrent que les petits amas (dont la taille est généralement comprise entre 5 et 20 interstitiels
selon les études) peuvent changer de direction de migration par réorientation des dumbbells
dans une nouvelle direction de glissement, ce qui n’est pas le cas des amas de taille plus
importante qui diffusent généralement dans une unique direction sans réorientation. Quoique
ces modeles parviennent a décrire qualitativement la formation des boucles de dislocation
observées expérimentalement [Marian02], Domain et al. [Domain0O4(a)] (dans une étude avec
un modele de Monte Carlo Cinétique d’objets) ainsi que Fu et al. [Fu05] (dans une étude
combinant des modeles ab initio et de Monte Carlo Cinétique d’éveénements), ont par ailleurs
montré que certains résultats sur I’évolution de la nanostructure ne peuvent étre obtenus qu’en
limitant la mobilité des amas d’interstitiels par des pieges ou tout simplement en postulant
leur immobilité, ce qui remet donc en cause la mobilité élevée des amas d’interstitiels prédite
par les « anciens potentiels empiriques ».

Les résultats des simulations de DM avec les «nouveaux potentiels empiriques »
[TerentyevO7], en accord avec les études ab initio récentes [WillaimeOS], apportent de
nouvelles interprétations au comportement des amas d’interstitiels et la formation des boucles.
Ces interprétations ne sont cependant pas vraiment nouvelles, puisqu’elles reprennent les
observations de Johnson et Eyre et al., et les conclusions tirées des simulations de DM avec
les « anciens potentiels empiriques ». Les nouveaux éléments d’information sont surtout liés
au comportement en fonction de la taille des amas. Ainsi, les nouveaux résultats indiquent que
jusqu’a une certaine taille (5 dans I’étude de Willaime et al. et 6 dans 1’étude de Terentyev et
al.), les petits amas d’interstitiels sont plus stables dans des configurations représentées par
des collections de dumbbells (110) paralleles. La stabilité relative de ces amas par rapport aux
amas constitués d’une collection de crowdions, diminue lorsque la taille de I’amas augmente,
jusqu’a une taille critique ol on observe une inversion de stabilité. D’apres ces études, les
amas de taille plus importante sont constitués d’une collection de crowdions qui diffusent par
des sauts tres rapides dans la direction de glissement (111). I apparait donc que la mobilité
des petits amas telle qu’elle est décrite dans le Tableau I.1 est assez bien comprise puisque les
résultats sont en accord avec les résultats expérimentaux sur les expériences de résistivité
électrique par exemple. Le probleme reste cependant encore entier pour les amas
d’interstitiels plus importants étant donné qu’il est toujours nécessaire de réduire leur mobilité
pour reproduire les résultats expérimentaux. Les pistes explorées aujourd’hui vont pour la
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majorité dans le sens de I’existence de configurations non paralleles d’amas d’interstitiels,
configurations appelées « sessiles » car elles sont immobiles.

Energie de migration (en eV)

Taille
a b c d
1 0,34 0,31 0,34 0,33
2 0,42 0,31 0,33 0,18
3 0,43 0,14
4 0,16
5 0,07

Tableau I.1. Energies de migration (en eV) du dumbbell de direction (110) et des petits amas dans le Fe-o.
a Résultats ab initio de Willaime et al. [Willaime05] avec le code SIESTAS.
b Résultats de DM de Willaime et al. [Willaime05] avec le potentiel empirique de [Mendelev03].
¢ Résultats de DM de Terentyev et al. [Terentyev07] avec le potentiel empirique de [Ackland04].
d Résultats de DM de Johnson [Johnson64(a)] avec un potentiel empirique a courte portée.

II.C. Les amas d’interstitiels sessiles

Gao et al. [Gao0O], dans une étude par DM, sont les premiers a avoir étudié ces
configurations dans le Fer-a, alors qu’elles avaient déja été mises en évidence dans le Ti
[Wooding95] et le zirconium [Wooding98] hexagonaux. La Figure 1.2 met en évidence la
configuration sessile du di-interstitiel, qui est une configuration dans laquelle trois atomes
partagent le méme site atomique en formant un triangle dans le plan de direction (111). Gao et
ses collaborateurs ont par ailleurs montré qu’a c6té des configurations paralleles, la formation
dans les cascades de ces nouvelles configurations est non négligeable, puisqu’ils observent
que pour une cascade créée par un PKA de 40 keV a 600 K, 16 % des amas d’interstitiels sont
des amas sessiles et que ceux-ci contiennent 20 % des interstitiels présents dans tous les amas
observés.

Figure 1.2. Schéma de la configuration sessile du di-interstitiel dans la Fe-a. [Gao00].

D’apres les résultats de 1I’étude de Gao et al., les amas d’interstitiels sessiles de taille
importante peuvent adopter des configurations complexes, mais qui sont pour la plupart
formées a partir de blocs élémentaires tels que le di-interstitiel et les amas de taille 8 et 13.

3 Le code SIESTA est un code de DFT basé sur des orbitales numériques localisées
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Cette symétrie dans leur formation a aussi été mise en évidence par Terentyev et al. dans une
étude récente [TerentyevO8(a)] par DM avec le potentiel empirique de [Ackland04], les
auteurs évoquant la formation des amas de taille importante a partir de blocs plus petits (le di-,
le tri-, et le tetra-interstitiel sessiles). Un autre résultat important rapporté par Terentyev et ses
collaborateurs dans la méme étude concerne les conclusions des calculs ab initio sur la
stabilité relative (dans le cas des di-, tri-, tetra-interstitiel sessiles) des configurations sessiles
par rapport aux amas constitués de dumbbells (110) ou de crowdions. Les résultats de calculs
ab initio effectués avec les potentiels PAW* prédisent une stabilité plus importante des
configurations sessiles par rapport aux configurations (110) qui étaient jusque la acceptées
comme les plus stables pour ces tailles’. Dans une autre étude de DM avec le potentiel
empirique de [Ackland04], Terentyev et al. [TerentyevO8(b)] ont également montré que des
configurations sessiles peuvent résulter de I’interaction entre deux amas de taille comparable
initialement mobiles, qui se rencontrent pour former un amas de taille plus importante. Tous
ces résultats récents montrent I’importance de ces nouvelles configurations, et un nouveau
tournant dans 1’étude de la stabilité et la mobilité des interstitiels et de leurs amas semble étre
atteint. Terentyev et al. [Terentyev08(a)] suggerent par ailleurs que ces configurations sessiles
pourraient résoudre le probleme de la mobilité trop importante des amas d’interstitiels, et
expliquer aussi la formation des boucles (100) observées expérimentalement.

La méthode expérimentale la plus utilisée a notre connaissance pour obtenir des données
relatives au comportement des interstitiels et de leurs amas est le recuit isochrone d’alliages
irradiés. Nous présentons donc dans la section qui suit cette expérience et les principaux
résultats expérimentaux qui nous ont servi au cours de ce travail.

III. Le recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — X

III.A. Généralités et caractéristiques

Dans une expérience de recuit isochrone, le matériau est tout d’abord préalablement irradié.
Dans les premieres expériences de recuit isochrone, les irradiations étaient pour la plupart
neutroniques comme ce fut le cas dans les études réalisées par Moser et al. [Moser60]
[Moser63], Cassayre et al. [Cassayre60], Bonjour et al. [Bonjour63], Dautreppe et al
[Dautreppe64], Vigier et al. [Vigier65] [Vigier68], et Hasiguti [Hasiguti73]. Cependant,
depuis les années 1980, la majorité des irradiations sont électroniques, de fagon a ne limiter le
dommage dans le matériau qu’a la formation de PF, excluant ainsi toute formation de
cascades de déplacement. Dans ce travail de these, nous n’avons pas simulé le recuit
isochrone de matériaux irradiés aux neutrons, et avons restreint notre étude uniquement aux
cas des matériaux irradiés avec des électrons.

Toutes les irradiations sont par ailleurs réalisées a tres basse température (généralement moins
de 100 K), pour éviter toute diffusion des DP avant le recuit. Le matériau irradié jusqu’a une
dose donnée est ensuite recuit par paliers de température (AT ) et de temps ( At ) réguliers, on

# Cette terminologie est définie dans la Section I.B du Chapitre II.

5 La configuration sessile du di-interstitiel étant prédite 2 la fois par les calculs ab initio et la DM, qui sont & priori
deux approches tres différentes, nous pensons que la confguration de la Figure 1.2 n’est pas un artéfact, méme si on peut
&tre un peu surpris de I’allure des amas.
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. . AT . . . . .
parle alors de recuit isochrone, et les paliers A définissent la vitesse du recuit. Le recuit
1

isochrone est ainsi utilisé pour éliminer tous les DP introduits par I’irradiation. On suit
I’évolution des différentes populations de DP a I’aide de différentes techniques sensibles aux
changements de cette population. Citons ainsi le tralnage magnétique [Moser60] [Moser63]
[Balthesen65] [Vigier65] [Vigier68] [Blythe00], le frottement interne [Dautreppe64]
[Vigier65] [Vigier68] [Hasiguti73], la libération d’énergie stockée dans le matériau
[Bonjour63] [Vigier65], et la résistivité électrique [Vigier68] [Takaki83] [Maury85]
[Maury86] [Maury87] [Maury90] [Abe99] [Abe00] qui est la technique utilisée dans les
expériences que nous avons reproduites au cours de ce travail.

En effet, I’évolution de la résistivité électrique d’un matériau est directement liée a I’évolution
de la population de DP présents.

La Figure 1.3 représente 1’évolution schématique de la résistivité dans le fer pur au cours
d’une expérience de recuit isochrone. En fonction de leurs énergies d’activation, les différents
processus possibles se manifestent a différentes températures. On attribue donc a chaque
changement de pente un phénomene particulier. Par exemple le niveau II de la Figure 1.3 est
généralement attribué a la migration du di-interstitiel.

Les résultats de recuit isochrone sont le plus souvent présentés sous la forme de spectres qui
se composent d’une succession de pics qui correspondent a I’évolution de la dérivée de la
propriété étudiée, dans le cas de la Figure 1.3, la résistivité. Plus précisément, on étudie

I’évolution de la restitution fractionnaire différentielle de la résistivité, —E[A—’O , en
Lo

fonction de la température.

Equation 1.2

_(Apz_mj
_i Ap - Apo Apo
dT \ Ap, T, -1,
_ (pz_poj_(pl_poj
IOirr_IOO pirr_loO

TZ_TI

p, estlarésistivité électrique a la température 7, ,
p, est la résistivité électrique a la température 7,
p,,, estlarésistivité électrique a la fin de I’irradiation (au début du recuit isochrone),

P, est la résistivité électrique résiduelle du matériau (a = 0 K),

Ap est la différence p — p, entre la résistivité mesurée a une température donnée et la

résistivité résiduelle du matériau,
Ap, est la différence entre la résistivité mesurée apres I'irradiation et la résistivité résiduelle.
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Recombinaison des

PF non-corrélées
-_— (Migration des
mono-interstitiels)
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Figure 1.3. Représentation schématique de I'évolution de (a) la résistivité et (b) de sa dérivée (formation de
pics) en fonction de la température et mécanismes associés, proposés par Takaki et al. [Takaki83] dans leurs

expériences de recuit isochrone du fer pur irradié aux électrons.

Le recuit isochrone permet ainsi de restituer au matériau sa résistivité résiduelle, c’est-a-dire
sa résistivité apres 1’élimination de tous les DP introduits par 1’irradiation. Dans le cas du fer
pur, les principaux pics et le phénomene associé a chacun d'eux sont :

© 2011 Tous droits réservés.
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> Le niveau (Ip;) qui est attribué a la recombinaison des paires lacune — interstitiel tres
proches.

> Le niveau (Ipy) qui est attribué a la recombinaison, par migration de 1’interstitiel, des
paires lacune — interstitiel corrélées (c’est a dire appartenant a la méme PF créée).

> Le niveau (Ig) qui est attribué a la recombinaison de lacunes et d’interstitiels

appartenant a des PF différentes, par migration des interstitiels.

Le niveau (II) qui est attribué a la migration des di-interstitiels.

Le niveau (III) qui est attribué a la migration des lacunes.

Le niveau (IV) qui est un niveau supplémentaire observé pour des températures tres
élevées, correspondrait a la dissociation des amas de défauts formés au niveau (III).

YV VYV

Ces expériences nous sont donc tres utiles pour évaluer la qualité de notre paramétrage
comme nous le montrerons dans le Chapitre II. Nous détaillons dans les paragraphes qui
suivent les résultats expérimentaux qui ont été utilisés dans ce travail.

III.B. Le recuit isochrone dans le fer pur

L’expérience de Takaki et al. [Takaki83] est tres citée dans la littérature comme référence
pour décrire les différents pics de restitution observés sur les spectres de recuit isochrone dans
le fer pur. Les auteurs ont analysé par résistivité électrique le recuit isochrone de matériaux a
base de fer ultra pur, irradiés aux électrons. Ces matériaux ont été recuits selon des paliers

AT . o . .
S = 0,03 et Ar =300 s apres avoir été irradiés avec des électrons d’énergie 3 MeV jusqu’a

des doses comprises entre 5,6 X 1071 et 588,9 x 1ot Qm, équivalentes en dpa a des doses
entre 2 x 10° et 2 x 10* dpa. A la suite de Takaki er al., d’autres auteurs [Maury85]
[Maury87] [Maury90] [Abe99] [Abe00] ont aussi analysé le recuit isochrone du fer pur par
résistivité électrique pour des conditions et/ou des objectifs différents selon les cas. Le
Tableau 1.3 est une synthése des conditions et des objectifs des principales études
expérimentales de recuit isochrone du fer pur dans la littérature. Les résultats des ces
différentes études mettent en évidence plusieurs caractéristiques du recuit isochrone dans le
fer pur que nous décrivons dans ce qui suit.

III.B.1. Les interstitiels et leurs amas

Dans I’intervalle de température 0 — 200 K (pour lequel les phénomenes observés sont liés
aux interstitiels et a leurs amas), tous les spectres expérimentaux sont composés de plusieurs
pics que les auteurs regroupent généralement en deux groupes: les niveaux I et II de
restitution de la résistivité.

III.B.1.a. Le niveaul

Il s’étend sur I’intervalle 20 — 150 K et correspond a la migration des interstitiels isolés. Il est
composé de différents pics dont trois sont les plus importants : les pics appelés Ipi, In; et Ig.

> Le pic Ip; est attribué a la recombinaison des paires proches. Sa position ne dépend
d’aucune des conditions étudiées par les différents auteurs. Sur les spectres de Takaki
et al. par exemple, il apparait toujours a 101 K.
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> Le pic Ip, correspond a la recombinaison des paires corrélées (c’est-a-dire un
interstitiel et une lacune appartenant a la méme PF) apres la migration de I’interstitiel
sur des distances tres courtes (une dizaine de sauts). Comme le pic Ip;, sa position est
indépendante des conditions étudiées, et sur les spectres de Takaki et al., il apparait
toujours a 108 K.

> La position du pic Ig dépend de la dose initiale d’irradiation : a dose d’irradiation
croissante, le pic se décale vers les basses températures. Takaki et ses collaborateurs
I’ont par exemple observé entre 123 K pour une dose de 2,36 x 10 dpa et 135 K pour
une dose de 4,27 x 10” dpa. I correspond 2 la recombinaison des paires non corrélées
apres la migration sur une portée plus longue des interstitiels qui s’annihilent
généralement avec des lacunes issues d’autres PF.

II1.B.1.b. Le niveau II

Le niveau II de la restitution dans le fer pur couvre 'intervalle 150 — 200 K et se compose
d’un pic unique, appelé II, qui est attribué a la migration des di-interstitiels qui se sont formés
pendant la migration des interstitiels au niveau Ig. Il évolue comme le pic Ig, en fonction de la
dose initiale d’irradiation. Il est observé par exemple par Takaki et al. entre 164 K pour la
dose la plus faible et 175 K pour la dose la plus élevée.

II1.B.2. Les lacunes (niveau III)

Au dela de 200 K, les spectres expérimentaux montrent 1’apparition, selon les interprétations
des auteurs, de plusieurs autres niveaux de restitution dont un est commun a tous les spectres :
le niveau III, constitué d’un pic observé entre 200 et 300 K selon la dose d’irradiation. Ce pic
est attribué a la migration des lacunes et se décale vers les basses températures a dose
d’irradiation croissante dans le matériau.

II1.B.3. Energies d’activation

Dans leurs études, Takaki et al. [Takaki83], ainsi que Abe er al. [Abe00] ont utilisé le
changement de pente de la restitution de la résistivité, pour évaluer les énergies d’activation
des différents processus a 1’origine des pics décrits ci-dessus. Pour le niveau I, Takaki et ses
collaborateurs ont déduit des énergies d’activation de 0,23 + 0,02 eV pour les pics Ip; et Ipy,
et 0,27 £ 0,04 eV pour le pic Ig. L’énergie d’activation déduite par Takaki et al. pour le pic II
est égale a 0,42 £ 0,03 eV, une valeur en accord avec la valeur de 0,42 eV obtenue par Abe et
al. Les résultats des deux groupes d’auteurs sont aussi en accord sur I’énergie d’activation
déduite pour le pic III, puis qu’elle est de 0,55 = 0,03 eV selon Takaki et ses collaborateurs, et
0,56 eV selon Abe et ses collaborateurs.

II1.B.4. Résultats de simulation

A coté de ces études expérimentales, Fu ef al. [Fu05] ont été les premiers a reproduire par
simulation numérique le recuit isochrone du fer pur. Leur étude était basée sur un modele de
Monte Carlo d’événements paramétré sur des données ab initio. Le Tableau 1.2 présente les
valeurs des énergies de liaison et de migration obtenues par Fu et al. pour les interstitiels, les
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lacunes et leurs amas. Une comparaison avec les valeurs déduites expérimentalement montre
que I’énergie de migration ab initio de ’'interstitiel de fer est 1égerement plus élevée que la
valeur déduite par Takaki er al. La différence est beaucoup plus importante dans le cas de
I’énergie de migration de la lacune (AE = 0,1 eV). Les deux séries de résultats montrent par
ailleurs un trés bon accord en ce qui concerne 1’énergie de migration du di-interstitiel.

Energie de liaison (eV) Energie de migration (eV)
n=1 - 0,34
I, n=2 0,80 0,42
n=3 0,92 0,43
n=1 - 0,67
v, n=2 0,30 0,62
n=3 0,37 0,35
n=4 0,62 0,48

Tableau I.2. Energies de liaison (en eV) et de migration (en eV) de l'interstitiel, de la lacune et de leurs
amas, déterminées par calculs ab initio par Fu et al. [Fu05] avec le code SIESTA et utilisées pour le
paramétrage du modéle de Monte Carlo d’événements.
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Etudes réalisées

Conditions d’irradiation

Conditions du recuit

Dose (dpa) T (K) Particules T (K) Temps (s)

[Takaki83] ﬁ’éfffffffﬁfﬁﬁfé d;: 22; 1109;6 45 Electrons (1,6 MeV) AT—T= 0,03 At =300
[Maury85] Influence des solutés ~24%x107° 30 Electrons (1,6 MeV) AT =3 Ar =300
[Maury86] Influence des solutés ~24%x107° 30 Electrons (1,6 MeV) AT =3 Ar =300
[Maury87] ﬁ’éfffffffﬁfﬁﬁfé Cf;: 51; 1109;5 30 Electrons (1,6 MeV) AT =3 Ar =300
[Maury90] Influence des solutés ~42%107 ~ 30 Electrons (1,6 MeV) AT =3 Ar =300
[Abe99] Influence des solutés ~25x% 107 77 Electrons (2,5 MeV) AT =3 Ar =180
vy e dos BTSN m Hemowen ares s

’ 20 Neutrons rapides (> 0,1 MeV)

Tableau 1.3. Synthése des principales études expérimentales de la littérature sur le recuit isochrone du fer pur par mesure de résistivité électrique
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Fu et ses collaborateurs ont utilisé les données du Tableau 1.2 pour paramétrer leur code de
MCC et modéliser I’expérience de Takaki er al. Les résultats obtenus par les auteurs sont en
accord avec I’expérience et en particulier la position des pics expérimentaux Ipp, Ig, II, et III
est assez bien reproduite méme si, comme on pouvait s’y attendre, quelques décalages
apparaissent qui sont dus aux différences entre les valeurs des énergies d’activation. On
observe par exemple un décalage de 9 K pour le pic Ig et un de 57 K pour le pic III. Par
ailleurs, en analysant les évolutions des populations de DP, Fu et ses collaborateurs
corroborent les interprétations expérimentales. De plus, leur modele reproduit bien 1’influence
de la dose, méme si les décalages avec la dose des pics simulés Ig et II peuvent étre plus
importants que les décalages des pics expérimentaux.

Dans une autre étude, Dalla Tore et al. [DallaTorre06] ont d’utilisé un modele de dynamique
d’amas pour reproduire les résultats de Takaki et al. Puisque le modele ne peut reproduire la
corrélation spatiale entre les lacunes et les interstitiels des PF, il n’apparait sur les spectres
simulés qu’un pic unique qui caractérise la migration de tous les mono-interstitiels. Le modele
de dynamique d’amas ne peut donc reproduire les résultats expérimentaux qu’a partir du pic
Ig. Par ailleurs, pour les niveaux Ig, II, et III, le modele de dynamique d’amas ne reproduit les
résultats expérimentaux que s’il utilise les populations de DP obtenues a partir des résultats de
Monte Carlo d’événements et non la concentration de PF correspondant a la dose
d’irradiation. En effet, le dommage primaire, résultant des cascades de déplacements est tres
fortement corrélé, c’est-a-dire que les défauts et leurs amas, sont tres localisés. Ils sont
regroupés en un petit volume tres inhomogene. En MCC, puisque les défauts et leurs amas
sont traités comme des objets ayant une position connue, il est facile de modéliser ce terme
source en introduisant des débris de cascades de déplacements obtenues par DM et des PF
dans la boite de simulation. Par contre, dans le cas de la dynamique des amas, comme les
corrélations spatiales ne sont pas prises en compte, il faut procéder a un prétraitement des
cascades avant de les introduire dans le modele. Ce pré-traitement qui a pour but de prendre
en compte les recombinaisons et agglomérations intracascades, mises en évidence clairement
par exemple par Ortiz et al. [OrtizO7], peut se faire par MCC qui servira alors a recuire les
débris de cascades.

III.C. Le recuit isochrone d’alliages binaires dilués

Comme le montre le Tableau 1.3, I’étude de I’influence des solutés sur le comportement des
pics du recuit isochrone a fait 1’objet de plusieurs travaux expérimentaux. Les différents
auteurs ont notamment étudié l'influence de 1’Au [Maury85], du Be [Abe99], du C
[Takaki83], du Co [Maury86], du Cr [Maury87], du Cu [Maury90] [BlytheOO], du Mn
[Maury86] [Maury 90] [Blythe0O], du Mo [Abe99], du Ni [Maury86] [Maury90], du P
[Abe99], et du Si [Maury85] [Blythe0O] [Abe99]. Dans cette section nous rapportons
uniquement les résultats expérimentaux qui concernent les solutés étudiés dans ce travail, a
savoir le Cu, le Mn, le Ni, le Si, le P, et le C.

II1.C.1. Influence du Cu

Pour cette étude Maury et al. [Maury90] ont recuit quatre alliages Fe — Cu (contenant 0,005
Yat. Cu — 0,01 %at. Cu — 0,02 %at. Cu — 0,04 %at. Cu) a la vitesse de 3 K / 300 s. Ces
alliages ont été préalablement irradiés jusqu’a une dose de ~ 4,2 x 10” dpa avec des électrons
de 3 MeV.
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> Les spectres obtenus par les auteurs montrent la disparition progressive du pic Ig
lorsque la concentration en Cu augmente dans 1’alliage. D’apres Maury et ses
collaborateurs, ce comportement révele que les atomes de Cu piegent efficacement les
interstitiels et les empéchent de migrer. Blythe ef al. [Blythe00] ont également conclu
sur la possibilité d’un tel piégeage dans leur expérience de recuit isochrone d’alliages
Fe — Cu irradiés aux électrons et analysés par tralnage magnétique.

> La suppression progressive du pic Ig est suivie d’aprés Maury et al. par I’apparition de
deux nouveaux pics au début du niveau II : un premier pic, centré vers 145 K et appelé
IIcy par les auteurs, et un deuxieme, observé entre 160 et 165 K en fonction de la
concentration de Cu, appelé II’c,. A concentration croissante de Cu dans I’alliage, le
pic Ilc, se déplace légerement vers les températures élevées et son amplitude
augmente. Pour les auteurs, ce comportement est bien caractéristique d’un dépiégeage
des interstitiels piégées par les atomes de Cu. Maury et al. se sont basés sur le fait que
les fractions Ap, sont identiques a la fin du niveau Ilc, et du niveau Ig dans les

alliages et le fer pur respectivement, pour confirmer ces observations et notamment
que les atomes de Cu ne piegent plus les interstitiels apres le niveau Il¢,. Lorsque la
concentration en Cu augmente dans 1’alliage, le pic II'c, se déplace vers les basses
températures et son amplitude augmente. Selon Maury et al., il correspondrait donc, a
la migration des dumbbells mixtes (110)p.cy, et/ou de leurs amas, hypothese
uniquement valable si ces especes se sont formées au niveau Ig. Les auteurs pensent
donc que des dumbbells mixtes (110)p..c, mobiles se sont formés au niveau Ig, mais
ont pu étre piégés par les atomes de Cu ou former des hétéro-interstitiels mixtes
(110)cy.cu stables jusqu’a la fin du niveau I. Les dumbbells mixtes et les hétéro-
interstitiels, libérés vers 145 K, s’associent pour former des amas qui ne migreront que
vers 160 K.

> Maury et ses collaborateurs mettent en avant, sur leurs spectres, un autre pic qui se
forme a la fin du niveau II, entre 170 et 200 K. Selon ces auteurs, ce pic dont
I’amplitude diminue lorsque la concentration en Cu augmente dans 1’alliage, est dii a
des impuretés résiduelles.

II1.C.2. Influence du Mn

L’influence du Mn a été étudiée par Maury et ses collaborateurs dans deux expériences
[Maury86] [Maury90]. Au total, six alliages (contenant 0,01 %at. Mn — 0,02 %at. Mn — 0,04
Joat. Mn — 0,1 %at. Mn — 1 %at. Mn — 3 %at. Mn) ont été irradiés jusqu’a des doses de ~ 4,2
x 10 dpa puis recuits 2 la vitesse de 3 K / 300 s [Maury90] et 4 K / 300 s [Maury86].

Les auteurs ont observé plusieurs effets du Mn sur les pics des spectres de recuit isochrone :

> Comme dans le cas du Cu, I’addition de Mn entraine la suppression graduelle du pic
Ig, qui, selon les auteurs, est liée a la formation de dumbbells mixtes (110)gemn
pendant la migration des interstitiels de fer au niveau Ig. Cette hypothese est
également mise en avant par Blythe et al. [Blythe0O]. Ces dumbbells se forment a des
températures de plus en plus proches de celles des niveaux Ip lorsque la concentration
de Mn augmente dans 1’alliage. Les auteurs suggerent qu’ils sont mobiles des leur
formation et contribuent a I’apparition de plusieurs pics de restitution dans tout
I’intervalle du niveau I, de sorte qu’aucun mono-interstitiel n’est présent dans les
alliages au-dela du niveau I
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> A partir d’une concentration de 1 %at. Mn dans 1’alliage, Maury et ses collaborateurs
observent une réduction importante de 1’amplitude des pics Ip qui proviendrait de
I’instabilité croissante de la phase o (ferrite) causée par 1’addition du Mn. Ainsi, les
atomes de Mn dans les alliages concentrés seraient dans un état cristallographique
différent de la phase o dans laquelle ils sont dans les alliages dilués.

> Pour les concentrations supérieures ou égales a 0,01 %at. Mn, Maury et al. montrent
que I’addition du Mn conduit a la suppression du pic II et a I’apparition d’un nouveau
pic entre 145 et 165 K. A concentration croissante de Mn dans 1’alliage, ce pic se
déplace vers les basses températures et son amplitude augmente. Les auteurs
I’attribuent a la migration ou la dissociation des di-dumbbells mixtes (110)ge .

> Enfin, les spectres de la référence [Maury90] révelent pour les alliages 1 et 3 %at. Mn
un niveau de restitution négative entre 160 et 200 K. Il correspond a un regain local de
la résistivité et est dii selon les auteurs a un phénomene de transformation de phase
locale induite par 1’agglomération des poly-interstitiels mixtes.

II1.C.3. Influence du Ni

Maury et al. [Maury86] [Maury90] ont étudié l’influence du Ni sur I’évolution des
populations de DP pendant le recuit isochrone de sept alliages contenant 0,005 %at. Ni — 0,01
Joat. Ni — 0,02 %at. Ni — 0,04 %at. Ni — 0,1 %at. Ni — 1 %at. Ni et 3 %at. Ni, qui ont été
irradiés puis recuits dans les mémes conditions que les alliages Fe — Mn présentés dans le
paragraphe précédent. Les spectres obtenus par les auteurs montrent que le Ni a une influence
sur tous les niveaux de restitution :

> Pour les pics Ip, Maury et ses collaborateurs observent une forte diminution de leur
amplitude dans le cas des alliages Fe — 1 %at. Ni et Fe — 3 %at. Ni. Les auteurs ne
donnent pas d’explication claire sur 1’origine de ce comportement. Selon eux la
diminution de 1’amplitude du pic Ip serait une conséquence de la réduction de la
recombinaison des paires corrélées : soit les interstitiels de fer seraient déja piégés
avant de pouvoir atteindre les lacunes de leurs paires respectives, soit ils seraient
piégés des leur production durant la phase d’irradiation.

> Pour le pic Ig, les auteurs constatent la suppression progressive du pic a concentration
croissante de Ni dans 1’alliage. Cette suppression est expliquée par un piégeage des
interstitiels par les atomes de Ni.

> Le niveau II est caractérisé par I’apparition de deux nouveaux pics. Le premier (que
les auteurs ont appelé Ily;), est observé au tout début du niveau II entre 130 et 150 K.
Lorsque la concentration de Ni dans I’alliage augmente, ce pic se déplace vers les
basses températures et son amplitude augmente. Ce comportement, déja observé dans
les alliages Fe — Cu et Fe — Mn est caractéristique de la migration des dumbbells
mixtes (110)g..n; d’apres les auteurs. Le deuxieme pic, appelé II'y;, que les auteurs ont
observé a la fin du niveau II, a le méme comportement, méme si celui-ci est moins
marqué, que le pic Ily;. Il est dii a la migration des petits amas de dumbbells mixtes
qui se sont formés par association des dumbbells et qui ne se sont pas recombinés aux
lacunes pendant leur migration au niveau Ily;.
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II1.C.4. Influence du Si

Dans la littérature, deux principales études rendent compte de I’influence du Si sur le recuit
isochrone. Il s’agit du travail de Maury et al. [Maury85] sur trois alliages Fe — Si (0,005 %at.
Si — 0,01 %at. Si — 0,04 %at. Si) recuits a la vitesse de 3 K / 300 s apres avoir été irradiés
jusqu’a ~ 2,4 X 10”° dpa, et du travail de Abe et al. [Abe99] qui ont étudié le recuit isochrone
a la vitesse de 3 K/ 180 s sur trois alliages Fe — Si (0,017 %at. Si — 0,11 %at. Si — 0,4 %at. Si)
préalablement irradiés jusqu’a ~ 2,5 X 10”° dpa.

Les spectres obtenus par les deux groupes montrent la suppression progressive du pic Ig
lorsque la concentration de Si augmente dans 1’alliage. Cependant, alors que Maury et al.
(comme I’ont confirmé Blythe et al. [Blythe00] dans leur étude) interpretent cette suppression
par un piégeage des interstitiels par les atomes de Si, Abe et al. évoquent la formation des
dumbbells mixtes (110)r.si pour expliquer le phénomene.

Au niveau II, Maury et ses collaborateurs distinguent la formation de deux pics : un pic centré
vers 160 K et un autre qu’ils observent entre 170 et 180 K. Le pic observé a 160 K n’est pas
visible sur les spectres des alliages faiblement concentrés et n’est clairement observé qu’a
partir de 0,04 %at. Si. Selon les auteurs, ce pic, parce qu’il n’est pas observé dans le fer pur,
ne peut qu’étre di a la présence du Si. Plus précisément, Maury et ses collaborateurs le relient
a la présence de défauts complexes impliquant plusieurs atomes de Si. En ce qui concerne le
deuxieéme pic, lorsque la concentration de Si croit dans 1’alliage, il se déplace vers les basses
températures et son amplitude augmente. Les auteurs 1’attribuent a la migration des dumbbells
mixtes (110)r.si. Abe et al. ont aussi observé, dans un intervalle plus large cependant (160 —
180 K), un pic qui se déplace vers les basses températures a concentration croissante de Si,
mais sans évolution sensible de son amplitude. Comme Maury et al., Abe et ses collaborateurs
relient aussi ce pic a la migration des dumbbells mixtes (110)p..s; dont ils ont mentionné la
formation au niveau Ig.

II1.C.5. Influence du P

A notre connaissance, la seule étude expérimentale de recuit isochrone d’alliages Fe — P a été
réalisée par Abe et al. [Abe99], qui dans leur travail, ont analysé le recuit isochrone a la
vitesse de 3 K / 180 s de trois alliages Fe — P (0,0044 %at. P — 0,009 %at. P — 0,07 %at. P)
préalablement irradiés jusqu’a ~ 2,5 x 107 dpa.

Les résultats obtenus par les auteurs révelent une influence du P sur les spectres, méme si les
concentrations étudiées sont faibles. A concentration croissante de P dans les alliages, le pic Ig
se déplace vers les basses températures, et le niveau Il met en évidence la formation d’un pic
autour de 165 K qui n’évolue pas sensiblement. Abe et al. interprétent ces comportements par
la formation de dumbbells mixtes (110)g.p qui sont piégés par les atomes de P pendant leur
migration dans I’intervalle de température avant le niveau Ig. Le dépiégeage intervient au dela
du niveau Ig et les dumbbells mixtes se recombinent avec les lacunes, phénomene a 1’origine
du pic formé a 165 K.

II1.C.6. Influence du C

Les résultats des travaux de Takaki et al. [Takaki83] dans les alliages Fe — C montrent que le
C a aussi une influence considérable sur les spectres de recuit isochrone. Les auteurs ont
recuit des alliages Fe — 0,0015 %at. C et Fe — 0,0067 %at. C préalablement irradiés jusqu’a
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quatre différentes doses : ~ 2 x 10 dpa, ~ 8 x 10 dpa, ~ 5 x 107 dpa, et ~ 2 x 10 dpa. Les
conclusions principales issues de ces études sont les suivantes :

> Le C ne semble pas avoir d’influence sur le comportement des pics Ip. Par contre, la
présence de C, méme en faible concentration conduit a la suppression progressive du
pic Ig, qui, dans I’alliage Fe — 0,0067 %at. C, disparait déja des la plus faible dose
d’irradiation. Cette suppression est due au piégeage des interstitiels par les atomes de
C selon Takaki et ses collaborateurs qui par ailleurs en déduisent une valeur d’énergie
de liaison de 0,11 eV entre I’interstitiel et le carbone.

> Sur les spectres, on observe la disparition du pic II du fer et I’apparition d’'un nouveau
pic autour de 150 K dont la position et I’amplitude n’évoluent pas quelque soient la
concentration de C et la dose d’irradiation étudiées. Les auteurs attribuent ce pic a la
migration des interstitiels piégés par les atomes de C au niveau Ig. Par ailleurs, pour
I’alliage Fe — 0,0067 %at. C et la dose d’irradiation la plus faible, les auteurs
remarquent I’apparition d’un autre pic autour de 185 K qu’ils attribuent aussi a la
migration des interstitiels piégés, mais dans ce cas sur des amas de C et non des
atomes isolés.

> Quelque soit la dose étudiée, le pic III se déplace vers les températures plus faibles
lorsque la concentration de C augmente dans 1’alliage, ce qui traduit, selon Takaki et
al. que le C piége également les lacunes efficacement. Les auteurs déduisent par
ailleurs une énergie de liaison lacune — carbone de I’ordre de 1,1 eV.

> Takaki et ses collaborateurs ont aussi observé sur les spectres la formation d’un pic
dont la position dépend de la concentration de C et non de la concentration de DP. Ce
pic apparait a 340 K dans les alliages Fe — 0,0067 %at. C et a 360 K dans les alliages
Fe — 0,0015 %at. C et est considéré par les auteurs comme le pic de la migration du C.
Cela leur a permis de proposer une énergie d’activation de la migration du C égale a
0,88 £ 0,05 eV.

IV. Evolution nanostructurale sous irradiation

IV.A. Résultats expérimentaux

IV.A.1. Evolution nanostructurale dans le fer pur

L’étude des matériaux a base de fer pur a pour objectif principal d’analyser le dommage
matriciel induit par la création des amas de DP (boucles de dislocations et nano-cavités).
Ainsi dans cette section, nous rapportons les résultats de la littérature sur 1’étude des
conditions dans lesquelles se forment ces amas, et sur I’influence des parametres d’irradiation
et de la présence des solutés sur leur formation.

IV.A.1.a. Influence de la dose d’irradiation

Dans le cadre du programme expérimental du projet PERFECT, des matériaux a base de fer
pur, des alliages ferritiques modeles (Fe — C, Fe — Cu, Fe — MnNi, Fe — CuMnNi), et des
aciers de cuve des REP francais ont été étudiés. Ces matériaux ont été irradiés dans le réacteur
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expérimental BR2 au SCKeCEN® avec des neutrons d’énergie > 1 MeV. Ils ont été
majoritairement irradiés pour différentes conditions : sous un flux autour de 9 x 10" n.cm™.s™
jusqu’a quatre doses : 1,75 X 10" n.cm'z, 3,46 x 10" n.cm'z, 6,93 X 10" n.cm? et 13,06 x
10" n.cm'z, ou sous un flux plus faible (6,15 x 10" n.cm'z.s'l) jusqu’a 2,41 x 10" n.cm™.

En utilisant comme norme (choix fait dans le cadre du projet PERFECT) des sections
efficaces de création de défauts égales a 1500 barns, les conditions ci-dessus correspondent,
en termes de dpa, a un flux autour de 1,4 X 107 dpal.s'1 et des doses de 0,026, 0,052, 0,104,
0,196 dpa pour le flux le plus fort, et 2 0,024 x 107 dpa.s” et une dose atteinte de 0,032 dpa
pour le flux faible. Dans son travail de thése, Meslin a calculé les sections efficaces a 1’aide
du logiciel DART [Luneville06]. D’apres ses résultats, elles sont égales, pour des neutrons
d’énergie > 1 MeV, a 891 et 1000 barns respectivement pour le flux fort et le flux faible. Ces
données I’ont donc conduit a des estimations de flux et de doses en termes de dpa différentes
des valeurs obtenues avec la norme 1500 barns. Elle obtient autour de 0,8 X 107 dpa.s'1 et des
doses de 0,016, 0,031, 0,062, 0,12 dpa pour le flux le plus fort, et autour de 0,016 x 107 dpa.s”
! et une dose atteinte de 0,021 dpa pour le flux faible. Dans ce travail, nous nous référerons
uniquement aux valeurs obtenues en utilisant la norme de 1500 barns choisie dans le projet
PERFECT. Ainsi, les doses du travail de thése de Meslin que nous avons utilisées et citées
dans ce travail ont été recalculées en considérant la norme de 1500 barns.

Les matériaux irradiés ont été analysés par SAT [Meslin07(a)], AP [LambrechtO8]
[Lambrecht09], DNPA [BergnerO8] [Bergner10], et MET [HernandezMayoral10].

Parmi les matériaux considérés dans leur étude, Lambrecht et al. [Lambrecht08] ont analysé
par AP le fer pur irradié aux neutrons jusqu’a 0,1 dpa, dans le but d’étudier la formation des
objets nanométriques lacunaires. Les auteurs ont mis en évidence la formation d’une densité
faible d’amas de lacunes de taille moyenne proche de 10. Dans le but d’étudier 1’effet de la
dose sur ces amas de lacunes et d’extrapoler les comportements observés pour des doses
supérieures au dommage enregistrés dans les aciers de cuves des REP, Lambrecht et al., dans
une autre étude [Lambrecht09], ont réalisé une comparaison entre les résultats obtenus dans le
fer pur irradié jusqu’a 0,1 dpa et ceux obtenus pour 0,2 dpa. Selon les auteurs, les résultats
obtenus semblent indiquer que la taille des amas de lacunes augmente lorsque la dose
d’irradiation passe de 0,1 a 0,2 dpa.

Eldrup et al. [Eldrup00] [Eldrup02] [Eldrup03] ont aussi étudié par AP, la formation et
I’évolution des amas de lacunes dans le fer pur irradié aux neutrons sous un flux du méme
ordre (~ 6 x 107 dpas™). Cependant contrairement aux études de Lambrecht et ses
collaborateurs, les auteurs ont irradié des matériaux a basse température (entre 70 et 100 °C)
qu’ils ont étudiés dans un intervalle de dose plus large (entre 1 x 10™ et 0,8 dpa). Les auteurs
mettent en évidence une distribution en taille plus étendue pour les amas de lacunes formés,
puisqu’ils observent des amas de taille 2-3 jusqu’a des amas de taille supérieure a 50
[Eldrup02]. Les résultats obtenus par Eldrup et al. montrent aussi qu’a dose croissante, la
densité et la taille moyenne des amas de lacunes augmentent, et que par ailleurs, la densité
n’augmente que jusqu’d une dose de 1 x 10 dpa puis tend a saturer pour les doses
supérieures.

Les mémes matériaux analysés par Lambrecht et ses collaborateurs [Lambrecht09] ont été
étudiés par DNPA par Bergner er al. [BergnerO8] [Bergner10]. Les auteurs ont mis en

¢ Studiecentrum voor Kernenergie — Centre d’étude de 1'Energie Nucléaire situé 2 Mol en Belgique.
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évidence la présence de nano-cavités (de taille < 20 nm) dont la densité et la taille moyenne
augmentent avec la dose d’irradiation, en accord avec les résultats de Lambrecht et al.
[Lambrecht09] et ceux de Eldrup et al. [Eldrup02] rapportés ci-dessus.

L’étude par MET des matériaux du programme expérimental de PERFECT a été réalisée par
Meslin dans son travail de theése [Meslin07(a)] et par Hernandez-Mayoral et al.
[HernandezMayoral10] pour analyser principalement la formation et I’évolution de boucles de
dislocation, méme si des macro-cavités peuvent aussi €tre détectées par cette méthode.
Cependant, par MET, les objets détectés sont toujours de taille plus importante que pour les
autres techniques, étant donné que 1’observation des objets nanométriques par MET n’est
possible qu’a partir d’une certaine taille (généralement autour de 2 nm de rayon). Les résultats
obtenus par Hernandez-Mayoral et ses collaborateurs dans le fer pur montrent la formation
des la dose la plus faible (0,026 dpa) de boucles de dislocation dont la densité et la taille
augmentent avec la dose d’irradiation. Par ailleurs, contrairement aux nano-cavités, la densité
des boucles ne sature pas dans I’intervalle de dose étudié (0,026 — 0,19 dpa). Pour la dose de
0,19 dpa, les auteurs ont observé clairement la formation de macro-cavités (de densité 1,2 X
10°° m™ et de taille 12 + 0,4 nm), mais interprétent aussi certains résultats obtenus comme
étant caractéristiques de la formation de cavités de taille plus petite (~ 2 nm) qui a la
température de 1’étude, sont instables et se dissocient pour enrichir et stabiliser les amas de
taille supérieure. Ces cavités (de densité 1 X 10%* m™ et de taille < 1,5 nm) ont aussi été mises
en évidence par MET par Eldrup et al. [Eldrup02] dans leur étude, a partir d’une dose de 0,72
dpa. Selon les auteurs, les distributions obtenues sont cohérentes avec les distributions
obtenues par AP et par ailleurs, la densité des amas d’interstitiels augmente avec la dose
d’irradiation. Il est important de rappeler que la MET ne permet pas de détecter les tous petits
objets (ceux dont le rayon est inférieur a environ 2 nm) ce qui peut expliquer dans certains cas
les différences observées dans les distributions détectées par d’autres méthodes d’analyse.

IV.A.1.b. Influence du flux d’irradiation

Un rapport de synthese rédigé par English et al. [English02] rassemble toutes les données
microstructurales, de durcissement, et de fragilisation sur 1’étude des effets du flux
d’irradiation. Selon ces auteurs, pour des flux d’irradiation compris entre 2 X 10° n.cm™.s™ et
1 x 10" n.em™s™ (soit entre ~ 3 X 102 dpal.s'1 et~1,6x 10710 dpa.s’l), les effets des flux sont
difficiles a mettre en évidence expérimentalement et donc relativement faibles. Dans un autre
rapport, Eason et al. [Eason98] mettent également en avant I’existence de cet intervalle dans
lequel le flux n’a pas ou peu d’effet, mais suggerent cependant des bornes différentes : 1 X
10" n.cm™s™! (soit ~ 1,6 X 10" dpa.s'l) pour la borne inférieure, et 5 X 10" n.em?s™! (soit ~
7,8 x 10" dpa.s™) pour la borne supéricure. Ce régime de flux, généralement appelé
intermédiaire, est celui auquel appartiennent les flux que recoivent les aciers de cuve des REP
francais (de 4,6 2 6,4 X 10" n.cm?.s™ pour les points chauds de la cuve et autour de 1,8 X 10"
n.cm™.s” pour les capsules du programme de surveillance).

De part et d’autre de cet intervalle, deux régimes différents de flux (haut et bas) existent. Ils
ont été mis en évidence en analysant des résultats d’irradiations a des températures voisines
de 300 °C sur différents matériaux allant des alliages modeles simples aux aciers industriels
de cuve [English02]. Dans ces deux régimes, le flux d’irradiation peut avoir des effets
significatifs sur la formation et I’évolution des objets fragilisants.
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Dans toute la suite de ce travail, I’utilisation de cette terminologie (régime de bas flux, régime
intermédiaire, régime de haut flux) fait référence aux intervalles des études de English er al.
ci-dessus.

A notre connaissance, il n’existe pas dans la littérature d’étude sur I’influence du flux
d’irradiation dans le fer pur. L’influence du flux sur les amas de DP a toujours été étudiée
dans des alliages. Nous rapportons ici un exemple d’étude expérimentale de I'influence du
flux sur la formation des amas de lacunes dans des alliages binaires Fe — Cu. Yanagita et al.
[YanagitaOO] ainsi que Kasada et al. [KasadaOl] ont étudié par AP des alliages irradiés dans
les mémes conditions mais avec des flux de rapport 20 et 100 respectivement dans les deux
expériences, qui appartiennent tous au régime de haut flux. Les auteurs ont observé qu’il se
forme des cavités de taille plus importante mais moins nombreuses dans les échantillons
irradiés avec le flux le plus faible. Ainsi, a dose constante dans le régime de haut flux, la taille
des amas de lacunes diminue et leur densité augmente lorsque le flux augmente.

Enfin, selon le rapport de English et al. [English02], les données sur les aciers faiblement
sursaturés en Cu (typiquement < 0,1 %at. Cu) montrent qu’il n’y a pas d’effet significatif du
flux d’irradiation sur le durcissement lié aux amas de DP jusqu’a un flux d’environ 1 x 10"
n.cm2.s!. Au dela de cette limite, le durcissement tend a augmenter, a dose constante, avec le
flux.

IV.A.1.c. Influence de la température d’irradiation

Lorsque la température diminue, la mobilité des DP est réduite, tout comme la dissolution des
amas par émission des défauts ce qui conduit a stabiliser les amas de petite taille. On s’ attend
donc a ce que la densité d’amas de DP diminue lorsque la température augmente et que la
taille moyenne des amas tende parallelement a augmenter.

Comme dans le cas du flux, I’influence de la température d’irradiation sur la formation des
amas n’a pas été étudiée dans le fer pur. Nagai et al. [NagaiOl] ainsi que Hempel et al.
[HempelOO] ont analysé par AP et micro-dureté Vickers des alliages modeles Fe — Cu pour
différentes teneurs en Cu, et des aciers de cuve dans le cas de 1I’étude de Hempel et ses
collaborateurs. Dans les deux études, les matériaux ont été irradi€s sous un flux de 1,6 X 10"
nem?>s” (~ 2,4 x 10® dpa.s™) jusqu’a une fluence de 8,3 x 10" n.cm™ (~ 1,25 x 107 dpa),
pour 3 températures différentes : 100 °C [NagaiO1], 150 °C [Hempel00], et 300 °C [NagaiOl].
Dans le cas de I’alliage Fe — 0,3 %pds Cu analysé dans les deux études, les résultats des deux
groupes mis ensemble montrent, en accord avec les prédictions faites ci-dessus, que la densité
des micro-cavités diminue lorsque la température augmente. Cependant, aucune conclusion
claire ne peut étre tirée des résultats concernant 1’évolution de la taille de ces micro-cavités,
puisqu’elle augmente entre 100 et 150 °C puis diminue entre 150 et 300 °C.

En ce qui concerne les amas d’interstitiels, Meslin [Meslin07(a)], dans son travail de these, a
étudié par MET, I’influence de la température sur les boucles de dislocation, dans du fer pur,
et des alliages modeles Fe — C, Fe — Cu, et Fe — CuMnNi irradiés aux ions sous un flux de 1,5
10 dpa.s'1 a 200, 300, et 400 °C. Pour tous ces matériaux, Meslin constate de fagcon générale
que lorsque la température augmente, la taille moyenne des boucles augmente et leur densité
diminue, en accord avec les prévisions ci-dessus.

IV.A.1.d. Influence de la présence des solutés
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Dans le cadre expérimental du projet PERFECT, les résultats d’AP de Lambrecht et al.
[Lambrecht08] [Lambrecht09] pour les amas de lacunes et de MET de Hernandez-Mayoral et
al. [HernandezMayorall0] ou de Meslin [Meslin07(a)] pour les amas d’interstitiels,
permettent de rendre compte des effets de 1’augmentation de la complexité de la composition
des alliages sur les amas de DP.

Un des résultats importants qui ressort de ces études est que I’addition du Cu a pour effet de
réduire la taille des amas de lacunes par la formation d’une densité importante de complexes
lacunes — Cu qui contiennent en moyenne un nombre faible de lacunes. Sur les amas de type
interstitiel, I’addition du Cu a pour effet de réduire leur cinétique de croissance, ce qui se
traduit par la réduction de la taille moyenne des boucles de dislocation observées dans
I’alliage binaire par rapport au fer pur.

D’apres les résultats de AP, le phénomene décrit ci-dessus pour 1’alliage binaire est plus
marqué dans l’alliage ternaire contenant du Mn et du Ni. Selon Lambrecht et ses
collaborateurs, les lacunes sont piégées par les atomes de Mn et de Ni et se trouvent donc
dispersées dans 1’alliage. Ceci explique pourquoi les complexes lacunes — solutés qui se
forment dans I’alliage ternaire sont plus nombreux et de taille moins importante que les amas
lacunes — Cu de I’alliage binaire. En ce qui concerne les amas d’interstitiels, les résultats de
MET vont dans le méme sens que les résultats de AP, puisque la taille des boucles de
dislocation est plus faible dans I’alliage ternaire par rapport a 1’alliage binaire.

Que ce soit les résultats de AP ou de MET, les effets décrits ci-dessus sont encore plus
accentués dans les alliages quaternaires composés de Cu, Mn, et Ni, ce qui est logique si on
considere une fois de plus les arguments avancés par les auteurs au sujet des interactions entre
les DP et ces solutés, interactions qui empéchent les amas de DP de se former et/ou de croitre.
Dans le cas de I’acier de cuve contenant encore plus de solutés, les résultats d’ AP indiquent
un comportement des complexes lacunes — Cu identique a celui des alliages ternaire et
quaternaire, en accord avec 1’argument des interactions lacunes — solutés. En ce qui concerne
les interstitiels, les résultats de MET indiquent, conformément a ce qu’on pourrait attendre au
vu de 'influence de I’accroissement de la complexité de la composition évoqué ci-dessus,
qu’aucune boucle de dislocation n’est observée. Tout indique que la taille des boucles
formées a probablement diminué jusqu’a un seuil ou elles ne sont plus observables par MET.

IV.A.2. Formation et évolution des amas enrichis en Cu

Parmi les nombreux facteurs qui influencent la fragilisation des aciers des cuves des REP sous
irradiation, la composition chimique joue probablement le rdle le plus important. Parmi les
éléments qui constituent les aciers, ce sont de fagon inattendue les éléments résiduels qui sont
les plus fragilisants. Parmi eux, le Cu, qui n’est qu'une impureté dont la présence est
principalement liée a la propreté des produits utilisés dans 1’élaboration des coulées, joue un
role prépondérant qui fut mis en évidence dans les années 60 [Hornbogen60] [Hornbogen64]
[Potapovs69]. Méme si sa concentration dans 1’acier est faible (entre 0,04 et 0,4 %pds selon
les cas et autour de 0,1 %at. pour les aciers des cuves des REP frangais), la présence du Cu
augmente considérablement la sensibilit¢ de I’acier a la fragilisation sous irradiation. Par
conséquent, depuis les années 70 et jusqu’aujourd’hui, de nombreux travaux sont consacrés a
I’étude de la fragilisation liée au Cu. Cette fragilisation, largement étudiée dans les alliages
modeles Fe — Cu, se caractérise principalement par la formation d’amas riches en Cu observés
expérimentalement. Dans cette section, nous résumons les principaux points de I’important
travail de syntheése bibliographique réalisé par Vincent au cours de sa these [Vincent06(a)] et
rapportons plus en détails les résultats des études parues apres son travail.
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IV.A.2.a. Mécanismes de formation

Si la formation des amas de Cu est clairement attribuée aux effets de 1’irradiation, les
mécanismes qui sont a 1’origine de leur apparition ne sont encore aujourd’hui pas totalement
identifiés. Deux hypotheses principales ont été envisagées dans les études réalisées pour en
rendre compte : la précipitation homogene accélérée par I’irradiation ou la ségrégation induite
sur les amas de DP.

Des que le réle du Cu fut mis en évidence, les études se sont orientées vers des expériences de
vieillissement thermique a haute température [Hornbogen60]. Etant donné que la solubilité du
Cu dans le fer est tres faible aux températures < 500 °C (0,0002 %at. [Salje77] — 0,007 %at.
[Pareige94] [Miloudi97] — 0,04 %at. [KenwayJackson93]), il était alors facile de penser qu’un
mécanisme analogue a celui observé par vieillissement thermique des solutions solides
instables de Fe — Cu pouvait €tre mis en jeu sous irradiation, a savoir la précipitation
homogene accélérée. En effet, la diffusion du Cu, qui est presque nulle dans I’intervalle de
température €tudié, pourrait étre accélérée par I'irradiation du fait de la sursaturation élevée
en DP par rapport a leur concentration a 1I’équilibre. Ce mécanisme a été mis en évidence par
Lé et al. [L€92] qui ont observé par résistivité électrique la méme cinétique de précipitation
dans un alliage Fe — 1,5 %pds Cu recuit entre 390 et 500 °C ou irradié aux électrons jusqu’a
2,5 x 10 dpa entre 170 et 370 °C. Dans une autre étude sur le méme sujet, Mathon et al.
[Mathon97] ont comparé par résistivité électrique et DNPA, les résultats obtenus dans un
alliage Fe — 1,34 %at. Cu recuit a 500 °C et irradié aux électrons sous un flux de 2 X 107
dpa.s'1 jusqu’a une dose de 1,4 X 107 dpa. Les auteurs ont montré que 1’avancement de la
précipitation du Cu ainsi que les caractéristiques des amas de Cu (taille et densité) sont
identiques dans les deux cas, et que par ailleurs, ces résultats peuvent étre reproduits en
utilisant le méme modele de dynamique d’amas fondé sur la précipitation homogene. Dans
son travail de these, Pareige [Pareige94] avait déja étudié par SAT le méme alliage dans les
mémes conditions et avait abouti aux mémes conclusions que Mathon et ses collaborateurs.

Le mécanisme de précipitation accélérée fut par la suite remis en cause étant donné qu’il
n’expliquait pas pourquoi on n’observait pas d’amas de Cu dans les alliages Fe — 0,1 %at. (ou
pds) Cu irradiés aux électrons a 300 °C, alors qu’a cette concentration, le Cu est toujours en
sursaturation dans le fer [L&92] [Akamatsu94] [Pareige94] [Mathon97] [Auger94] [Auger00]
[Radiguet04] [Pareige06] [RadiguetO7]. Etant donné que des amas de Cu étaient observés
dans le méme alliage irradié cette fois aux neutrons ou aux ions [RadiguetO4] [Pareige(06]
[RadiguetO7], I’hypothese d’un rdle joué par les amas de DP fut explorée et la possibilité
d’une formation des amas de Cu par ségrégation induite sur les amas de DP a été mise en
avant. Ce mécanisme a été mis en évidence par Pareige et al. [Pareige06] et Radiguet et al.
[Radiguet07] dans des études sur un alliage Fe — 0,088 %at. Cu irradié autour de 300 °C avec
des électrons (sous un flux de 5,6 x 10” dpa.s” jusqu’a une dose de 3 x 107 dpa) et aux ions
Fe* (sous un flux de 1,4 x 10™ dpa.s'1 jusqu’a une dose de 0,35 dpa) ou He" (sous un flux de
2,6 x 10 dpa.s’ jusqu’a une dose de 0,065 dpa). Ces études combinent des résultats
expérimentaux de SAT qui permettent de caractériser les amas de Cu et des modélisations par
dynamique d’amas qui permettent de caractériser les amas de DP. Les auteurs n’ont
cependant pas établi de facon claire la nature des DP mis en jeu, laissant ouverte la question a
laquelle Nagai et al. [NagaiOl] avaient apporté une réponse en suggérant, sur la base des
résultats de leur étude par AP, que le Cu ségrégue sur les amas de lacunes. Une étude détaillée
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de la validité de tous ces mécanismes pour rendre compte de la précipitation dans I’alliage Fe
— 0,1 %at. Cu est disponible dans le travail de these de Radiguet [Radiguet04].

La conclusion qui ressort de ces différentes études est que, dans les alliages Fe — Cu, le
mécanisme qui rend compte de la formation des amas de Cu dépend du niveau de
sursaturation en Cu : ces amas se forment soit par précipitation accélérée dans les alliages
fortement sursaturés (= 0,2 %at. Cu typiquement), soit par ségrégation induite dans les
alliages faiblement sursaturées (< 0,1 %at. Cu typiquement), et enfin ces limites n’étant pas
absolues, une combinaison des deux mécanismes peut aussi €tre envisageable principalement
pour les concentrations intermédiaires.

IV.A.2.b. Influence de la dose d’irradiation

De nombreuses études dans la littérature rendent compte de 1’effet de la dose d’irradiation sur
la précipitation du Cu dans 1’alliage Fe — Cu et la formation des amas riches en Cu. L’effet de
la fluence a été notamment étudié par SAT [Pareige94] [Auger0O] [RadiguetO4]
[Meslin07(a)], DNPA [Akamatsu94] [BergnerO8] [Bergner10], AP [NagaiOl] [LambrechtO8]
[Lambrecht09], MET [MeslinO7(a)] [HernandezMayorall0], ou mesure des propriétés
mécaniques (limite élastique et micro-dureté) [LambrechtO8] [Lambrecht09], sur des alliages
Fe — Cu faiblement [RadiguetO4] [Meslin07(a)] ou fortement [Akamatsu94] [Miloudi97]
[Leé92] [Mathon97] sursaturés en Cu, irradiés aux électrons [L&92] [Mathon97], aux ions
[Radiguet04] [Pareige06], ou aux neutrons [AugerOO] [RadiguetO4] [MeslinO7(a)]. Nous
rapportons ici la synthése des principaux résultats que nous avons utilisés dans ce travail.

Lorsque les amas de Cu ont été observés, les résultats de SAT et DNPA montrent que la
fraction précipitée de Cu et la taille moyenne des amas augmentent lorsque la dose
d’irradiation augmente, ce qui traduit la croissance des amas de Cu. Dans les alliages
fortement sursaturés en Cu, méme si la concentration de Cu en solution solide diminue de
facon considérable avec la dose, elle sature néanmoins autour de 0,1 %at. Cu quelque soit le
type d’expérience (recuit thermique ou irradiation). Cette saturation n’est pas observée dans
les alliages faiblement sursaturés en Cu pour lesquels la matrice s’appauvrit continuellement
en Cu.

Lorsque les amas de Cu se sont formés, les résultats montrent que la précipitation du Cu est
tres rapide et quasiment complete des les doses les plus faibles (typiquement a partir de 3 X
10 dpa pour les irradiations aux électrons ou de 0,05 dpa pour les irradiations aux neutrons).
Cet avancement tres rapide de la précipitation du Cu est mis en évidence par la saturation de
la fraction volumique des amas, de leur densité, ou encore des propriétés mécaniques de
I’alliage, qui n’évoluent plus de fagon sensible avec la dose d’irradiation.

Lorsque les amas de Cu ont été observés, les résultats de AP montrent que des complexes
lacunes — Cu se sont formés. Par ailleurs, les études de Lambrecht et al. [LambrechtO8]
[Lambrecht09] montrent que 1’enrichissement en lacunes augmente avec la dose d’irradiation.
Pour les auteurs, étant donné que les lacunes sont préférentiellement localisées dans les amas
de Cu, on peut donc conclure que 1’augmentation de la dose d’irradiation s’accompagne d’un
enrichissement des amas de Cu en lacunes.

IV.A.2.c. Influence du flux d’irradiation
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L’influence du flux d’irradiation sur la cinétique des amas de Cu a été notamment étudiée par
SAT et DNPA par Akamatsu [Akamatsu94] (sur des alliages Fe — 0,7 %pds Cu irradiés aux
neutrons jusqu’a une fluence de 5,5 x 10" n.cm™ soit ~ 0,082 dpa, sous des flux de rapport 6),
par SAT par Pareige et al. [Pareige02] (sur des alliages Fe — 0,1 %pds Cu irradiés aux ions
sous des flux de rapport 100), et plus récemment par SAT par Meslin [Meslin07(a)] (sur des
alliages Fe — 0,1 %pds Cu irradiés aux neutrons a 300 °C jusqu’a une dose de 0,026 dpa sous
des flux de rapport 60). Les résultats obtenus par les différents auteurs indiquent qu’a dose
identique lorsque le flux diminue, la fraction de Cu précipitée et la taille moyenne des amas
augmentent, I’avancement de la précipitation est donc plus rapide a bas flux. Selon Akamatsu
et Pareige et al., la densité des amas diminue lorsque le flux d’irradiation diminue, mais cette
tendance n’a pas €été observée par Meslin qui n’a constaté aucune influence sensible du flux
d’irradiation sur la densité des amas. Elle a par ailleurs confirmé ses conclusions en
comparant ses résultats a ceux de Auger et al. [Auger00] obtenus pour le méme alliage irradié
sous un flux de 2,8 X 10" n.em™.s™! (soit ~ 4,5 X 10 dpa.s"l) qui est intermédiaire entre les
flux qu’elle a étudiés.

IV.A.2.d. Influence de la température d’irradiation

La majorité des expériences d’irradiation sur les alliages binaires Fe — Cu ont été réalisées
pour des températures autour de 300 °C, assez proches de la température de fonctionnement
des réacteurs nucléaires. D’apres les études par AP de Nagai et al. [NagaiO1] et Hempel et al.
[HempelOO] sur des alliages Fe — 0,3 %pds Cu irradiés aux neutrons a 100 °C [NagaiOl], 150
°C [Hempel00], 300 °C [NagaiOl], et dans les mémes conditions par ailleurs, I’effet de la
température sur les complexes lacunes — Cu n’est pas connu de facon claire.

Plus récemment, Xu et al. [Xu06] ont étudié par PAS I’effet de la température sur des alliages
Fe — 0,3 %pds Cu et Fe — 0,6 %pds Cu irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de 5,5 X
10" n.cm™.s™ (soit ~ 8,3 x 107 dpa.s™) jusqu’a des doses de 3 x 10~ ou 9 x 10 dpa, puis ré-
irradiés a 400 °C pour des doses autour de 8,6 X 10° et 3 x 107 dpa. Selon les auteurs, les
complexes lacunes — Cu qui sont formés dans les deux alliages a 300 °C ne sont plus stables a
400 °C, puisque les résultats obtenus montrent que la taille des amas de DP (et donc des
complexes DP — Cu) formées a 300 °C diminue de facon importante jusqu’a disparition pour
les doses élevées a 400 °C.

Comme nous I’avons indiqué dans la section précédente, la cinétique de formation est
controlée par le coefficient de diffusion du Cu. La température affecte la concentration de
lacunes libres nécessaires a la diffusion du Cu et leur vitesse de diffusion. A température
d’irradiation élevée, la concentration de lacunes libres diminue (la température accélere la
diffusion des lacunes ce qui favorise leur disparition sur les puits), mais celles-ci diffusent
plus vite. Ces deux effets influencent de fagcon opposée la précipitation du Cu de sorte qu’il
devient moins évident d’établir une tendance claire qui rende compte de I’influence de la
température.

IV.A.2.e. Influence de la concentration de Cu dans l’alliage

L’influence de la concentration de Cu a été étudiée par Pareige [Pareige94], ou encore Auger
et al. [Auger94] [Auger95] qui ont analysé par SAT des alliages Fe — 0,1 %pds Cu, Fe — 0,3
9pds Cu et Fe — 1,4 %pds Cu irradiés aux neutrons a 290 °C jusqu’a une dose de 0,075 dpa,
sous un flux de 4,2 x 10® dpa.s™. Les résultats des auteurs indiquent que la densité des amas
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de Cu et leur taille sont plus élevées dans 1’alliage fortement sursaturé et qu’ils sont par
ailleurs plus riches en Cu.

Dans son travail de these, Akamatsu [Akamatsu94] a analysé par DNPA et mesure de micro-
dureté des alliages Fe — 0,4%pds Cu, Fe — 0,7 %pds Cu, Fe — 1,4 %pds Cu irradiés aux
neutrons 2 290 °C jusqu’a une fluence de 5,5 x 10" n.cm™ soit ~ 0,082 dpa. Elle a montré que
la taille moyenne des amas augmente avec la concentration en Cu de I’alliage et que par
ailleurs, I’'incrément de dureté est d’autant plus important que la concentration en Cu dans
I’alliage est élevée. Ce dernier résultat a aussi été observé par Yanagita et al. [ YanagitaOO] et
Kasada et al. [KasadaO1] qui ont étudié par mesure de la limite élastique des alliages dont la
teneur en Cu variait entre 0,15 et 0,6 %pds.

L’étude de I'influence de la teneur de I’alliage en Cu a aussi été réalisée plus récemment par
SAT [Meslinl0], AP [Verheyen06] [LambrechtO8] [Lambrecht09], DNPA [BergnerOS8]
[Bergner10], MET [HernandezMayorallO], et mesures mécaniques [Verheyen(06]
[Lambrecht08] [Lambrecht09] dans le cadre du programme expérimental du projet PERFECT
sur des alliages Fe — 0,11 %pds Cu et Fe — 0,315 %pds Cu irradiés aux neutrons sous un flux
de 9 x 10" n.cm?.s™! (soit ~ 1,4 x 107 dpa.s"l), pour des doses entre 0,026 et 0,196 dpa. A
dose identique, dans I’alliage Fe — 0,315 %pds Cu par rapport a I’alliage Fe — 0,11 %pds Cu,
la fraction volumique des précipités est plus élevée [Bergner10], la taille des amas est plus
élevée [Bergner10], la densité moyenne des boucles de dislocation est plus élevée et leur taille
ne varie pas [HernandezMayoral10], la limite élastique mesurée est plus élevée [Verheyen(06]
[Lambrecht08] [Lambrecht09], la densité des complexes lacunes — Cu est plus élevée et le
nombre de lacunes dans les amas est plus faible [Verheyen06] [LambrechtO8] [Lambrecht09].

IV.A.2f. Influence de la présence des solutés

IV.A.2f. (i) Influence du Mn

L’effet du Mn sur la précipitation du Cu a été analysé par :

> Glade et al. [Glade05] dans une étude par AP et DNPA sur les alliages Fe — 0,9 Cu et
Fe — 0,9 Cu — 1 Mn (en %pds) irradiés aux neutrons a 290 °C sous un flux de 7 X 10"
n.ecm?>s” (soit ~ 1 x 10 dpa.s™) pour des fluences comprises entre 6 X 10% et 4 x
10*' n.m™ (soit entre ~ 9 x 107 et ~ 6 x 10™ dpa). Les auteurs ont notamment étudié
I’influence du Mn sur la taille, la densité, la fraction volumique, la composition des
amas formés dans les deux alliages, et par ailleurs sur la distribution des lacunes dans
les amas. Cette étude montre que la densité des amas est plus faible dans I’alliage
binaire et que par ailleurs leur taille moyenne et leur fraction volumique est plus
élevée. Selon les auteurs, ces résultats traduisent le fait que le Mn retarde la
précipitation du Cu. En se basant sur les résultats de DNPA, ils proposent trois
compositions possibles des amas formés dans 1’alliage ternaire : 85,5 % Cu — 10,5 %
Mn, ou 10 % Fe — 77,5 % Cu - 12,5 % Mn, ou 10 % Fe — 75,9 % Cu - 9,1 %Mn - 5
% de lacunes. La derniere conclusion, fondée sur les résultats d’AP, est que le Mn
retarde ou empéche la formation des micro-cavités ou des complexes lacunes — Cu
puisque aucun de ces objets n’a été observé dans 1’alliage ternaire.

> Miller et al. [MillerO3(b)] dans une étude par SAT et DNPA sur des alliages Fe — 0,8
Cu et Fe — 0,78 Cu — 1,05 Mn (en %at.) irradiés aux neutrons a 288 °C jusqu’a une
fluence de 1 x 10 n.m?> (soit ~ 0,015 dpa). Comme dans I’étude de Glade et al.,
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Miller et ses collaborateurs ont analysé I’influence du Mn sur la taille, la densité, la
fraction volumique, la composition des amas formés dans les deux alliages. Ils se sont
également intéressés a leur morphologie. Ils montrent que dans 1’alliage binaire, la
taille moyenne des amas est plus élevée et la densité est plus faible, en accord avec les
résultats de Glade et al., ce qui traduit le fait que le Mn ralentit I’avancement de la
précipitation du Cu. En ce qui concerne la fraction volumique d’amas, les résultats de
DNPA obtenus ne mettent en évidence aucune différence significative entre les deux
alliages, et les auteurs proposent par ailleurs deux compositions possibles pour les
amas formés dans 1’alliage ternaire : 94 % Cu — 6 % Mn, ou 20 % Fe — 70 % Cu — 10
% Mn. Ces compositions sont différentes des compositions obtenue par SAT pour
laquelle les amas sont majoritairement enrichis en Fe : 52 % Fe — 44 % Cu — 4 % Mn.
Enfin, d’apres les résultats de SAT, les amas sont composés d’un cceur riche en Cu
décoré par des atomes de Mn a la périphérie.

IV.A.2f. i) Influence du Ni

L’effet du Ni a été analysé par :

> Buswell et al. [Buswell90] qui ont analysé par micro-dureté, DNPA, MET et SAT des
alliages Fe — 1,13 Cu et Fe — 1,13 Cu — 1,36 Ni (en %at.) irradiés aux neutrons a 290
°C pour des fluences comprises entre 5 X 10%% et 6,95 x 102 n.m? (soit entre ~ 7,5 X
107 et ~ 0,1 dpa).

> Edwards et al. [Edwards99] qui ont analysé par XANES des alliages Fe — 1,3 Cu et Fe
— 1,28 Cu - 1,43 Ni (en %pds) irradiés a 288 °C jusqu’a une fluence de 6,95 X 103
n.m™ (soit ~ 0,1 dpa).

L’effet du Ni sur la précipitation du Cu est difficile a mettre en évidence, car peu d’études
existent et aucune tendance claire ne ressort des résultats expérimentaux disponibles. En effet,
les auteurs n’arrivent pas aux mémes conclusions. Edwards et al. suggerent que le Ni a une
influence négligeable sur la formation des précipités de Cu mais que l’inhibition de la
précipitation du Cu par le Ni n’est pas a exclure. Buswell et ses collaborateurs montrent que le
Ni prend une part importante dans la composition des amas formés et semble retarder la
précipitation du Cu car, dans I’intervalle de dose étudié, la matrice est plus appauvrie en Cu
dans I’alliage binaire.

IV.A.2f. (iii) Influence du Mn et du Ni

L’influence conjuguée du Mn et du Ni sur la cinétique de formation des amas riches en Cu a
été analysée dans le cadre du programme expérimental du projet PERFECT sur des alliages
Fe — 0,1 Cu et Fe — 0,1 Cu — 1,2 Mn — 0,7 Ni (composition nominale) irradi€és aux neutrons a
300 5 °C sous un flux de 9 x 10" n.cm™.s™ (soit ~ 1,4 x 107 dpa.s’l) a quatre différentes
doses : 0,026 dpa — 0,052 dpa — 0,104 dpa — 0,196 dpa. L’étude a été réalisée par SAT par
Meslin dans le cadre de sa these [MeslinO7(a)], et par DNPA par Bergner et al. [Bergner10].
Les principaux résultats de ces deux études sont :

> Jusqu’a 0,104 dpa, I’enrichissement en Cu est plus important dans 1’alliage binaire que
dans I’alliage quaternaire [Meslin07(a)].
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> La densité numérique des amas est plus importante dans 1’alliage quaternaire que dans
I’alliage binaire jusqu’a 0,104 dpa d’apres Meslin [Meslin07(a)], et pour des doses
comprises entre 0,104 et 0,196 dpa [Bergner10].

> La taille moyenne des amas est plus importante dans 1’alliage binaire que dans
I’alliage quaternaire jusqu’a 0,104 dpa d’apres Meslin [Meslin07(a)], et quelque soit
la dose étudiée selon Bergner et al. [Bergner10].

> La fraction volumique précipitée des amas est plus importante dans 1’alliage binaire
par rapport a l’alliage quaternaire pour des doses entre 0,104 et 0,196 dpa
[Bergner10].

> Le facteur d’avancement de la précipitation du Cu est supérieur dans I’alliage binaire

par rapport a 1’alliage quaternaire jusqu’a 0,104 dpa [Meslin07(a)].

Selon Meslin, le Mn et le Ni auraient donc pour effet de réduire la cinétique de précipitation
du Cu. A I'aide d’un modele de cinétique chimique [Meslin07(a)] [Meslin10], elle explique ce
résultat par une réduction de la mobilité des lacunes en présence du Mn et du Ni, étant donné
que le transport du Cu est assuré par les lacunes.

IV.A.2f. Gv) Influence du Si

L’étude de I’influence du Si a été réalisée par Miloudi [Miloudi97] et Radiguet [Radiguet04]
dans leurs travaux de these. Des alliages Fe — 0,2 %pds Cu [Miloudi97], Fe — 0,2 %at. Cu —
0,3 %ps Si [Miloudi97], et Fe — 0,2 %at. Cu — 0,6 %ps Si [Radiguet04] ont été irradiés aux
électrons, a 220 °C [Radiguet04] et 300 °C [Miloudi97] avec un flux d’environ de 7 X 10"
e.cm™.s™ (soit ~ 5 x 107 dpa.s™) jusqu’a une fluence d’environ 3 x 10" e.cm™ (soit ~ 2 x 10
dpa). Les amas formés sous irradiation ont en moyenne une taille de 1 nm et ne sont pas
enrichis en Si puisque leur teneur moyenne en Si n’est que de 1,4 = 0,5 % et le Si reste
distribué de facon homogene dans 1’alliage [Miloudi97]. Selon Miloudi, 1’étude comparée
entre les alliages binaire et ternaire montre que, méme si le Si ne s’integre pas aux amas de Cu
formés, il favorise leur germination. Notons d’autre part que Miloudi observe par SAT une
densité d’amas de Cu inférieure a celle mesurée par Radiguet.

IV.A.3. Formation et évolution des amas de solutés sans Cu

A coté des projets de recherche concernant la conception de nouveaux types de centrales
nucléaires, un intérét important est parallelement porté depuis deux décennies sur l'extension
de la durée de vie des centrales actuelles. Dans cette perspective, des études expérimentales
sur des aciers de cuve irradiés ont été réalisées pour des doses supérieures a 0,1 dpa, qui est la
dose recue au bout de 40 ans de service de la cuve. Pour ces doses élevées, 1’étude de
I’évolution des propriétés mécaniques a mis en évidence un incrément supplémentaire de
fragilisation, qui, d’apres les résultats des études entre O et 0,1 dpa, ne peut étre dii aux amas
de Cu, étant donné que la précipitation du Cu est terminée des 0,05 dpa et que la fragilisation
correspondante sature. Suite a ces observations, il a donc été évoqué la possibilité que cette
fragilisation tardive serait I’effet de nouveaux objets, probablement des amas de solutés sans
Cu, formés par la précipitation tardive du Mn, du Ni, et du Si, d’ou I’appellation « late
blooming phase » que leur donnerent Odette et al. [Odette97]. De nombreuses études ont
donc été réalisées, sur des alliages modeles de type Fe — CuMnNi, et des alliages modeles
sans Cu, tels que les alliages binaires Fe — Mn ou Fe — Ni, les alliages ternaires Fe — MnNi
pour mieux caractériser ces objets, identifier les mécanismes a I’origine de leur formation et
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comprendre leur contribution a la fragilisation des aciers de cuve. Nous présentons dans cette
section les principaux résultats de la littérature.

IV.A.3.a. L’alliage Fe — Mn

Loyer et al. [Loyer10] ont analysé par SAT et MET un alliage Fe — 1 %at. Mn préalablement
irradié 4 400°C aux ions Fe* sous un flux de 1 x 10™ dpa.s’l. D’apres les résultats de MET
obtenus pour une dose de 0,2 dpa, une importante densité (2 + 0,7 X 10* m'3) de boucles de
dislocations se sont formées dans I’alliage. Leur taille moyenne est de 21 + 14 nm et sont a 61
% de type (111) et 39 % de type (110). D’apres les résultats de SAT, obtenus pour une dose
de 0,5 dpa, la répartition du Mn est hétérogene. La recherche d’amas enrichis en Mn a permis
de détecter la présence de 17 amas, ce qui correspond a une densité pour le volume analysé de
48 + 1.4 % 10% m'3). Ces amas, de taille moyenne égale a 12,1 £ 1,4 A, sont tous alignés sur
un plan et contiennent en moyenne 8,7 + 2,3 % de Mn. La solubilité du Mn dans le fer a 400
°C étant supérieure a 1 %at., les auteurs suggerent que la force motrice a 1’origine de la
formation des phases stables a 400 °C enrichies en Mn ne pouvait qu’étre cinétique, concluant
que les amas se forment par ségrégation / précipitation induite du Mn par le flux
d’interstitiels.

IV.A.3.b. L’alliage Fe — Ni

Loyer et al. [Loyer10] ont également analysé par SAT un alliage Fe — 1%at. Ni irradié dans
les mémes conditions que celles décrites ci-dessus pour 1’alliage Fe — 1%at. Mn. Les résultats
obtenus indiquent que la composition en Ni de la matrice irradiée est identique a celle avant
irradiation, et que la distribution en Ni est homogene. Ces résultats suggerent donc qu’aucun
amas enrichi en Ni ne s’est formé dans 1’alliage.

IV.A.3.c. L’alliage Fe — MnNi

L’ alliage ternaire Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni a été étudié¢ par SAT [Meslin07(a)], AP
[Lambrecht08] [Lambrecht09], DNPA [Bergner(08] [Bergner10], MET
[HernandezMayoral10], et mesures mécaniques [LambrechtO8] [LambrechtO9] dans le cadre
du programme expérimental du projet PERFECT. L’alliage a été irradié aux neutrons a 300
°C:

Sous un flux d’environ 9 x 10" n.cm™.s™ (soit ~ 1,4 x 107 dpa.s™) jusqu’a quatre différentes
doses (0,026 dpa — 0,052 dpa — 0,104 dpa — 0,196 dpa).

Sous un flux plus faible, 1,6 X 10" n.em™.s™ (soit ~ 2,4 x 10” dpa.s™) jusqu’a 0,032 dpa.

IV.A.3.c. 3 Influence de la dose et du flux d’irradiation

Dans I’alliage irradié a fort flux, 1’algorithme de détection des amas de la SAT n’a mis en
évidence aucun amas dans le volume analysé jusqu’a 0,052 dpa [Meslin07(a)]. Cependant un
traitement statistique plus poussé des données dans le volume analysé (test du y*) révele que
les distributions du Mn et du Ni ne sont pas homogenes apres irradiation a 0,026 dpa pour les
Mn et 0,052 dpa pour le Ni. De plus, la méthode des corrélations de paires met en évidence
des corrélations a courte portée Mn/Mn (a partir de 0,026 dpa) et Ni/Ni (a partir de 0,052
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dpa), absentes avant irradiation. Entre 0,052 et 0,196 dpa, les fluctuations d’hétérogénéités
amplifient et une densité importante d’amas se forment et sont détectés par SAT. Ces amas
sont soit enrichis en Mn uniquement, soit en Mn et Ni et ~ 10 % d’entre eux sont associés a
des atomes de P. Leur densité numérique reste constante (autour de 7 X 10 m™) entre 0,104
et 0,19 dpa, tandis que leur taille augmente tres 1égerement (passant de 0,7 + 0,2 a 0,8 + 0,3
nm). Par ailleurs, les résultats de SAT indiquent que, lorsque la dose augmente,
I’enrichissement en Mn des amas augmente tandis que I’enrichissement en Ni reste constant.
D’apres 1’étude de dynamique d’amas réalisée par Meslin [Meslin07(a)], ces amas se forment
tres probablement par ségrégation induite sur les amas de DP.

Les résultats de DNPA [BergnerO8] [Bergner10] indiquent que lorsque la dose augmente, la
fraction volumique des amas induits par I’irradiation augmente de facon monotone. En ce qui
concerne les amas de DP, les résultats de MET [HernandezMayoral10] indiquent qu’a dose
croissante entre 0,104 et 0,196 dpa, la densité numérique des boucles augmente (de 4 + 0,4 X
10 29,6 + 0,8 x 10°° m™) ainsi que leur taille moyenne (passant de 3,9 + 0,1 2 4,7 + 0,2 nm).
De plus par rapport au fer pur, en présence du Mn et du Ni, les amas observés sont moins
nombreux et plus petits, ce qui indique selon les auteurs qu’il existe une interaction forte entre
les DP et les deux solutés. Enfin les études réalisées par Lambrecht ef al. [Lambrecht08]
[Lambrecht09] montrent qu’en présence du Mn et du Ni, les propriétés mécaniques de
I’alliage sont assez similaires a celles de I’alliage binaire Fe — Cu faiblement sursaturé en Cu.

Pour étudier I’effet du flux, Meslin a comparé les résultats obtenus dans 1’alliage irradié a flux
faible, aux résultats de l’alliage irradié a flux fort jusqu’a 0,026 dpa. L’algorithme de
détection a permis de mettre en évidence la formation d’amas dans 1’alliage irradié a faible
flux alors que, comme rapporté ci-dessus, aucun amas n’est détecté dans 1’alliage irradié a fort
flux (seules des corrélations de paires Mn/Mn sont mises en évidence). Meslin conclut donc
que la cinétique de ségrégation du Mn et du Ni augmente lorsque le flux diminue.

IV.A.3.c. Gi) Influence du Cu

L’influence du Cu sur la cinétique de ségrégation du Mn et du Ni a été analysée en comparant
les résultats obtenus dans les alliages Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni et Fe — 0,1 %at. Cu — 1,2
Yoat. Mn — 0,7 %at. Ni irradiés dans les conditions décrites ci-dessus. Les résultats de SAT de
Meslin indiquent que I’enrichissement en Mn ou en Ni avec la dose est peu différent dans les
deux alliages pour les conditions considérées. Concernant la densité des amas, Meslin a
observé que les amas formés sont plus nombreux dans 1’alliage quaternaire que dans 1’alliage
ternaire. Cependant si 1’on considere uniquement les amas enrichis en Mn et Ni dans les deux
alliages (comme nous I’avons vu dans la Section IV.A.2.f. (iii), il se forme également des
amas enrichis en Cu dans I’alliage quaternaire), la densité des amas est équivalente et leur
taille ne varie pas de fagcon sensible dans les deux alliages. Meslin en conclut donc que le Cu
n’a aucune influence significative sur la formation des amas enrichis en Mn et Ni.

IV.A.4. Evolution nanostructurale dans les aciers de cuve

IV.A.4.a. Formation des amas de solutés
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De nombreuses études expérimentales ont été réalisées sur la formation des amas de solutés
dans les aciers de cuve sous irradiation pour étudier les objets responsables de la fragilisation
[CarterO1] [Pareige94] [Pareige97] [Fukuya03] [Miller03(a)] [Miloudi97]. Nous ne
présentons dans cette section que les résultats obtenus dans le cadre du programme
expérimental du projet PERFECT dans lequel s’inscrit ce travail de theése. L’alliage étudié est
un alliage standard 16MNDS5 de composition (en %at. déterminée par SAT) : 0,05 £ 0,01 Cu -
1,07 £ 0,06 Mn - 0,6 £ 0,05 Ni — 0,48 + 0,04 Si — 0,008 + 0,006 P — 0,39 + 0,04 Mo — 0,048 +
0,01 C = 0,02 + 0,009 Al — 0,24 + 0,03 Cr. 1l a été irradié 2 300 °C sous des flux de 9 x 10"
n.cm™s™ (soit ~ 1,4 x 107 dpa.s’l) et de 1,6 x 10" n.em™.s™ (soit ~ 2,4 x 107 dpa.s™) jusqu’a
0,196 dpa.

Les résultats de SAT de Meslin [Meslin07(a)] indiquent que les amas formés dans 1’alliage
irradié a fort flux sont, par ordre décroissant, enrichis en Mn (8,4 %at.), en Si (1,3 %at.), en
Ni (0,9 %at.), puis en Cu (0,3 %at.). Leur taille est égale a 0,6 nm en moyenne et ils sont
associés a des atomes de P. L’alliage irradié a bas flux a été analysé a 0,052 dpa. Une densité
plus importante d’amas par rapport a I’alliage irradié¢ a haut flux a été détectée, mais leur taille
n’évolue pas sensiblement. Ces amas sont majoritairement enrichis en Mn (8,1 %at.), puis en
Ni (1 %at.), Si (0,1 %at.), et Cu (0,5 %at.). Meslin a ensuite comparé les caractéristiques des
amas formés dans l’acier a ceux formés dans les alliages modeles binaire, ternaire et
quaternaire pour les mémes conditions. Elle tire les conclusions suivantes :

L’enrichissement en Mn de I’acier est comparable a celui des alliages ternaire et quaternaire
apres irradiation a faible flux, tandis qu’a flux fort, méme si 1’écart est peu significatif, les
amas ont tendance a étre plus enrichis en Mn et en Ni dans 1’alliage ternaire.

La densité des amas formés est d’autant plus importante que la teneur en éléments d’alliage
est élevée. C’est dans I’acier de cuve que les amas sont les plus nombreux. Parallelement, ils
ont une taille plus petite que les amas formés dans les alliages modeles.

Les résultats de DNPA [Bergner0O8] [Bergner10] indiquent que, dans I’acier irradié a fort flux,
la fraction volumique des amas induits par I’irradiation augmente de fagon monotone avec la
dose, comme dans I’alliage quaternaire. Cette augmentation est cependant plus faible dans
I’acier, contrairement a ce qui serait attendu si I’on considere les teneurs en Cu et Ni dans les
deux cas. Les auteurs suggerent que ce résultat peut s’expliquer par la différence de
concentration en Mn dans les deux alliages ou la présence dans I’acier d’autres éléments
d’alliage comme le C qui peut affecter les cinétiques de ségrégation.

Les mesures des propriétés mécaniques réalisées par Lambrecht et al. [Lambrecht08]
[Lambrecht09] montrent que la courbe de I’évolution de la limite élastique dans ’acier est
tres proche de celle de 1’alliage ternaire Fe — MnNi, les différences observées étant dues, selon
les auteurs, a la présence de plus d’éléments d’alliage dans I’acier. 1l apparait donc que les
objets fragilisants qui se forment dans I’acier sont de méme nature que ceux observés dans
I’alliage ternaire, ou que les mécanismes a ’origine de la formation des objets fragilisants
sont identiques dans les deux cas. Lambrecht et ses collaborateurs ont utilisé leurs résultats
d’AP pour proposer une explication de la fragilisation dans les aciers de cuve : jusqu’a 0,1
dpa, le durcissement de 1’acier peut étre attribué a la présence de Cu. Cette dose limite peut
cependant étre plus basse, étant donné que la concentration en Cu est plus faible dans I’acier
de cuve que dans I’alliage binaire Fe — 0,1 %at. Cu qu’elle a utilisé pour la comparaison. Les
auteurs suggerent que la contribution au durcissement des autres éléments, et notamment le
Mn et le Ni, n’est mise en évidence de facon claire que lorsque la contribution liée au Cu
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sature. Jusqu’a 0,196 dpa, le durcissement 1ié au Mn et au Ni augmente de fagon continue
avec la dose d’irradiation.

IV.A.4.b. Influence du flux d’irradiation

D’apres les résultats de la these de Radiguet sur I’acier de la cuve du réacteur CHOOZ A
[Radiguet04], la densité des amas de soluté est plus importante pour un flux élevé (8 x 10"
n.cm™.s™) que pour un flux faible (1 x 10" n.em™s™), Ceci s’explique d’apres Radiguet par
la corrélation qui existe entre la densité d’amas de DP et la densité d’amas de solutés, si on
considere I’hypothese de ségrégation induite. Nous rappelons que ces effets de flux ne se
manifestent que dans le régime de flux élevé [English02].

En ce qui concerne la cinétique de formation de ces amas, Meslin a montré dans son travail de
these [Meslin07(a)], pour un alliage Fe — 0,1 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni, qu'un flux
faible (1,6 x 10"* n.cm™.s™") accélere la cinétique de formation des amas de solutés par rapport
a un flux environ 60 fois plus élevé (autour de 9 X 10" n.cm'z.s'l).

Ce résultat a aussi été récemment confirmé par Radiguet et al. [Radiguet09] qui ont comparé
pour les mémes alliages, les cinétiques obtenues par Meslin (dans des alliages Fe — 1,2 %at.
Mn - 0,7 %at. Ni et Fe — 0,1 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni) aux cinétiques obtenues
pour des irradiations aux ions pour des flux de 5 X 10" i.em™s™ (ce qui correspond en dpa.s™
a un flux environ 1000 fois plus élevé que les flux utilisés par Meslin [Radiguet09]). Selon
Radiguet et ses collaborateurs, cette réduction de la cinétique est due a deux effets.
Premieérement, pour atteindre une dose identique, 1’irradiation est d’autant plus courte que le
flux est élevé. Ainsi, les solutés ont moins de temps pour diffuser et la microstructure évolue
plus lentement si bien qu’une dose plus importante est nécessaire pour que la microstructure
obtenue a haut flux soit identique a la microstructure a bas flux. Deuxiemement, pour les cas
de précipitation induite, lorsque le flux est élevé, la recombinaison lacunes — interstitiels est
importante et moins de DP peuvent alors migrer vers les puits. La ségrégation induite est donc
réduite. Selon les auteurs, cet effet retardant de I’augmentation du flux peut étre compensé par
une augmentation de la température d’irradiation, et permettre ainsi d’obtenir des
microstructures identiques pour des doses équivalentes.

IV.A.4.c. Influence de la température d’irradiation

Si on considere I’hypothese de ségrégation induite, les mémes arguments utilisés dans le cas
de l’influence du flux d’irradiation sont valables pour I’influence de la température : la
température qui entraine la formation d’une faible densité d’amas de DP entraine aussi la
formation d’une faible densité d’amas de solutés. Cette prédiction a été expérimentalement
confirmée par Miloudi [MiloudiOl] dans son travail de these sur les éprouvettes du
programme de surveillance provenant des réacteurs CHOOZ A (irradiées a 270 °C) et
DAMPIERRE 4 (irradiées a 288 °C). Les résultats obtenus par Miloudi montrent que la
densité des amas formés dans 1’acier de CHOOZ A est supérieure a celle des amas dans
I’acier de DAMPIERRE 4.
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IV.A.5. Bilan des études expérimentales sur I’évolution

nanostructurale sous irradiation

Nous résumons dans le Tableau 1.4 les résultats des études expérimentales que nous avons
rapportés dans les sections précédentes. Ce tableau montre les effets des différents parametres
d’irradiation (dose, flux, température) et de la composition chimique sur la formation des
amas dans les alliages modeles et les aciers de cuves irradi€s. Il indique entre autres que les
flux étudiés expérimentalement appartiennent principalement au régime de haut flux mis en
évidence par English et al. [English02] et que I’intervalle de dose entre 0 et ~50 mdpa est un
intervalle d’intérét pour étudier les mécanismes a 1’origine de la formation des amas de
solutés et de DP, car la majorité des propriétés saturent ou évoluent lentement pour les
intervalles de dose plus élevé.

IV.B. Résultats de simulation numérique

Les simulations numériques de 1’évolution de la microstructure sous irradiation font appel a
trois grandes familles de techniques : la DM (ou son approximation : I’approximation des
collisions binaires (BCA)), les méthodes de MCC et la dynamique d’amas. La DM est utilisée
par exemple pour caractériser le dommage primaire généré par un PKA d’énergie donnée.
Cette méthode étant maintenant trés courante, nous n’en présentons pas les principes dans ce
manuscrit. Pour simuler 1’évolution des amas nanométriques de solutés et de DP observés
dans les aciers de cuve sur des échelles de temps correspondant a la fin de vie de ces derniers,
il est nécessaire d’utiliser des techniques de simulation adaptées aux cinétiques a temps longs.
Les méthodes de MCC et de dynamique d’amas semblent étre aujourd’hui les plus
appropriées pour ces besoins.

Les méthodes de MCC ont pour but de résoudre 1’équation maitresse décrivant un systeme
physique dont I’évolution est gouvernée par un ensemble connu de taux de transitions entre
les différents états que ce systeme peut adopter. Deux approches différentes peuvent étre
utilisées dans les simulations de type MCC pour simuler la marche aléatoire associée a la
diffusion des défauts : une approche objet [Heinisch96] [Heinisch97] [Johnson98] [Caturla00]
[Domain0O4(a)] ou atomique et une approche éveénement [Lanore74] [DallaTorre05] qui
different dans le traitement des étapes entre les évenements. La différence majeure entre les
deux approches est que dans le MCC d’objets (MCCO) ou atomique (MCCA), les défauts
diffusent par des sauts effectués a 1’échelle atomique alors que dans le MCC d’événements
(MCCE), on ne s’intéresse qu’aux réactions possibles pouvant avoir lieu entre les objets.

Les méthodes MCCA traitent explicitement les atomes et les interactions interatomiques
[Becquart10], alors que les méthodes MCCO suivent 1'évolution des défauts sur un réseau,
mais sans prendre en compte explicitement les atomes [Johnson98] [Domain0O4(a)]
[Caturla00].

Le MCCA, que nous utilisons dans ce travail et que nous appelons simplement MCC dans les
chapitres suivants, permet de reproduire la migration a 1’échelle atomique des solutés et des
DP (qui diffusent généralement par des sauts sur des sites proches voisins).
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Amas de lacunes (ou
complexes lacunes —

Amas d’interstitiels
(ou boucles de

Amas enrichis en Cu

Amas enrichis en Mn, Ni, Si

Aciers de cuve

solutés) dislocation)
Fe - (£0,1Cu) Fe - (>0,1Cu) Fe — Mn Fe — Ni Fe — MnNi
Mécanismes Segreggtlon Précipitation homogene Segreggtlon ) Pa}s d? Ségrégation induite Ségrégation induite
de formation induite [Akamatsu94] induite segregation [Meslin07(a)]
[Meslin07(a)] [Loyer10] [Loyer10]
Densité T Densité T F . N Densité —
[Bergner08] Taille T o.rcrinan(in tges ¢ Cinétique tres rapide puis Taille T trés peu
Dose Taille T [Meslin07(a)] | "o ;- yoe e | saturation de la teneur de Enrichissement en Mn T
[Lambrecht09] [HM10] satu rI;ti(I))n la matrice a 0,1 %at. Cu. Enrichissement en Ni —
[Eldrup02] [Meslin07(a)]
Intermédiaire Aucun eff.et marqué
[English02]
Flux Densité T FPC.“ J’ Fraction de Cu précipité | Cinétique de ségrégation .
p . Densité | . . Densité T
Elevé Taille | [Pareige02] Densité | du Mn et du Ni plus lente [Radiguet04]
[Yanagita0O] [Kasada01] [Meslin%ﬁ @] [Akamatsu94] [Meslin07(a)]
Difficile 2 évaluer 2 Densité | Difficile a évaluer 2 partir Dens‘teggs fmas de
Température partir des résultats de Taille T des résultats de Densité des amas de
[Hempel00] [NagaiO1] [Meslin07(a)] [Hempel00] [NagaiO1] solutés
S bewsie T | P i)
Taille | [Lambrecht08] [HM10] [Bergner10] [Meslin07(a)]
FPq,
M Densité T Taille |
n
[Glade05]
[Miller03(b)]
C .. Difficile a évaluer a
omposition . .
chimique Ni partir de résultats de
[Buswell90]
[Edwards99]
Densité > Fe -Cu Taille < Fe — Cu DIZE;“t;’T
Mn et Ni Taille < Fe — Cu [Meslin07(a)] ille L
[Lambrecht08] [HM10] [MZfﬁﬂfman
Acier de cuve Lac%iiiigigﬁfggsees Absents [HM10]

Tableau I.4. Synthése des résultats expérimentaux sur la formation d’amas de solutés et de DP dans les alliages modéles et les aciers de cuve irradiés.

Page 40

010Z ‘1 @l ‘AddeH weAebN |noey ep asay L



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre I : Bibliographie

Les modeles de dynamique d’amas sont fondés sur la cinétique chimique homogene. Comme
les modeles de MCC, ils permettent de modéliser le devenir d’une population de DP et
d’atomes de solutés. Le systeéme peut €tre décrit comme un gaz d’objets plongés dans un
milieu effectif (dans lequel toutes les hétérogénéités de la microstructure comme les
dislocations, les joints de grains, etc ... sont homogénéisées). Ce sont donc des méthodes de
champ moyen.
Chaque amas/objet n’est défini que par sa densité, constante en tout point du volume. Les
corrélations spatiales sont donc « gommées » du modele. Cette hypothese d'homogénéisation
constitue la principale limitation de cette méthode et peut induire un biais dans le cas des
irradiations aux neutrons, puisque les défauts créés dans les cascades de déplacements sont
fortement corrélés. Dans certains cas, comme nous l'avons vu dans la Section III.B.4, un
prétraitement permet de prendre en compte ces corrélations spatiales [Ortiz07].
Les amas sont caractérisés par le nombre d’especes élémentaires n dont ils sont constitués et
I’évolution de leur densité est décrite par une série d’équations différentielles couplées.
L’évolution de la concentration de monolacunes est par exemple donnée par 1’expression
suivante :

dc,

=K, - kfova —oc,cy

dt Equation 1.3

K, est le taux de production des monolacunes, D, leur coefficient de diffusion, k, est la

force de puits et ¢, la concentration en interstitiels.

Les modeles sont paramétrés sur des propriétés atomiques similaires a celles utilisées dans les
méthodes de MCCO ou MCCE, telles que le coefficient de diffusion (dépendant de I'énergie
de migration), les énergies de liaison soluté — soluté et lacune — soluté [BarbuO5] [Stoller08]
[Ortiz07] [Adjanor10].

Les modeles de dynamique d’amas [Jonhson68] [Jonhson70] [Brailsford81] [Wo091]
[Hardouin02] ont été employés depuis plus de 40 ans pour décrire certains phénomenes liés
au dommage d’irradiation tels que la croissance des cavités ou le fluage sous irradiation
[Mansur87] [Stoller87] [Stoller92].

Les modeles de dynamique d'amas peuvent étre plus ou moins complexes. Certains
considerent uniquement les DP isolés et un amas de DP moyen avec un rayon moyen, d’autres
prennent en compte toute la distribution en taille des amas. Selon I’approche, il faut alors
résoudre et intégrer en temps de quelques équations différentielles a plusieurs centaines
d’équations, avec un cofit de calcul d'autant plus grand que le nombre d'équations est grand.

Etant donné que les aciers de cuve sont des matériaux a chimie complexe, et que les
conditions d’irradiation a considérer sont nombreuses et impliquent plusieurs mécanismes, il
devient tres vite impossible de modéliser dans les conditions réelles I’acier de cuve irradié.
C’est pourquoi les principaux modeles numériques utilisés ne permettent de simuler que des
alliages modeles et/ou des conditions d’irradiation simples qui permettent ensuite de
d’interpréter les comportements dans les aciers de cuve. Nous rapportons dans cette section
les principaux résultats obtenus par MCC tout d’abord dans le fer pur, puis dans le cas
d’alliages modeles.
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IV.B.1. Modélisation du dommage d’irradiation dans le fer pur

Nous avons rapporté dans la Section II les principaux résultats de DM sur 1’étude dans le fer
des amas de DP, en particulier des amas d’interstitiels. Dans cette section nous ne rapportons
que les résultats de MCC. Afin de faire un parallele avec la Section IV.A.1 (consacrée aux
résultats expérimentaux), les résultats des simulations sont présentés en termes d’influence de
la dose, du flux et de la température d’irradiation sur les amas de DP.

IV.B.1.a. Influence de la dose d’irradiation

Dans la littérature, les résultats expérimentaux de Eldrup et al. [Eldrup02] décrits dans la
section précédente, ont été plusieurs fois utilisés dans le cadre de la validation de différents
modeles de MCC sur les distributions d’amas de lacunes (obtenues expérimentalement par
AP) et/ou d’amas d’interstitiels (obtenues par MET par Eldrup et ses collaborateurs) : le
modele de Soneda et al. [Soneda03] est un modele de MCCO paramétré sur des données de
DM [Soneda98] [Soneda01] pour les interactions et la diffusion des DP et de leurs amas, a
I’exception de la diffusion de la lacune qui a été paramétrée sur les données expérimentales de
Tabata et al. [Tabata81]. Ce modele considere par ailleurs que les amas d’interstitiels sont
mobiles jusqu’a une taille de 20. Le modele de Domain et al. [Domain04(a)] est un modele de
MCCO paramétré sur des données obtenues par calculs ab initio, par DM, ou par MCCA.
Pour réduire la mobilité des interstitiels et de leurs amas, Domain et al. ont introduit des
pieges qui représentent les impuretés résiduelles dans le matériau. Le modele de Gamez et al.
[Gamez07] est un modele de MCCA paramétré sur les données ab initio de Fu et al. [Fu04]
pour les propriétés des interstitiels et de leurs amas jusqu’a un taille 3, et sur des données
expérimentales de Tabata et al. [Tabata81] pour la lacune et la bi-lacune. La encore, la
comparaison entre le Fe pur expérimental et le Fe pur simulé nécessite de considérer dans les
boites de simulation, des pieges en introduisant une petite quantité d’atomes de C (0,01 %at.),
dont les propriétés ont été déterminées par calculs ab initio.

Les résultats obtenus par les différents groupes d’auteurs montrent que tous ces modeles
reproduisent correctement les résultats expérimentaux de Eldrup et ses collaborateurs en ce
qui concerne I’évolution avec la dose de la distribution des amas de lacunes. Dans le cas des
amas d’interstitiels, les résultats de simulation ne sont pas capables de reproduire les résultats
de MET de Eldrup et al., ce qui s’explique probablement par les différences importantes de
taille des objets interstitiels observés dans les deux cas (rappelons que la MET ne permet de
détecter que des objets dont le rayon est supérieur a environ 2 nm).

Caturla et al. [Caturla00] ont étudié les effets de 1'irradiation sur les distributions des amas de
lacunes et d’interstitiels. Dans cette étude, les auteurs ont utilis€ un modele de MCCO
paramétré sur des données d’interaction et de diffusion déterminées par DM par Soneda et al.
[Soneda98]. Le modele considere par ailleurs que les amas d’interstitiels sont mobiles quelque
soit leur taille, mais les auteurs ont introduit, comme Domain et al., un nombre défini de
pieges (qui correspond a la concentration nominale des impuretés) pour limiter la diffusion
des amas. Un mécanisme par lequel tous les amas qui interagissent forment une jonction qui
rend immobile le nouvel amas a été de plus introduit dans le modele. Les résultats obtenus
dans le fer pur irradié aux neutrons (90 °C — 1 x 10™* dpa.s™ — jusqu’a 1 x 10~ dpa) montrent
que des amas de lacunes et d’interstitiels se forment et que leurs densités respectives
augmentent avec la dose d’irradiation. Pour des doses entre 2 x 10 et 1 x 10™ dpa, la densité
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des amas de lacunes est supérieure a celle des amas d’interstitiels et par ailleurs, a 1 x 107
dpa, la taille maximale des amas de lacunes ne dépasse pas 15, alors qu’elle atteint 60 pour les
amas d’interstitiels qui sont majoritairement constitués d’amas immobiles. Etant donné la
faible taille des amas de lacunes (< a la limite de détection par MET), les auteurs ont donc
suggéré que tous les amas de défauts observés par MET dans le fer pour ces conditions sont
de type interstitiel. Dans leur étude, Soneda et al. [Soneda03] ont aussi comparé les densités
et les tailles moyennes des amas de lacunes et d’interstitiels. Leurs résultats montrent en
accord avec Caturla et al., que les densités des amas de lacunes sont toujours supérieures aux
densités d’amas d’interstitiels mais que ces derniers sont plus gros que les amas de lacunes.

IV.B.1.b. Influence du flux d’irradiation

Nous rapportons ici les résultats de deux études sur I’influence du flux d’irradiation sur les
distributions de DP par simulation numérique. Soneda et al. [Soneda03] ont étudié les effets
du flux par MCCO (le modele est décrit dans la section précédente) dans le fer pur irradié a
77 et 327 °C jusqu’a une dose de 0,1 dpa, sous des flux compris entre 1 X 10" et 1 x 10™
dpa.s”. Les résultats obtenus montrent que la densité des amas de défauts (lacunes et
interstitiels) augmente avec le flux d’irradiation et que cet effet de flux est plus important a
haute température. Par ailleurs, a cette température, les auteurs n’ont observé la formation
d’aucun amas de lacunes stables pour les flux les plus faibles (a partir de 1 X 10°® dpa.s™).
Enfin, 2 1 x 10™" dpa, les auteurs constatent que la taille des amas de lacunes diminue lorsque
le flux augmente, tandis qu’aucune évolution sensible n’est observée pour les amas
d’interstitiels. Dans son travail de these, Radiguet [RadiguetO4] a étudié avec un modele de
dynamique d’amas développé par Barbu et al. [Christien04] les évolutions avec la dose
d’irradiation des populations isolées et en amas des DP, dans I’acier de la cuve du réacteur
CHOOZ A irradié aux neutrons avec des flux dont le rapport est de 50. Pour une fluence
correspondant a 20 ans d’irradiation, il a observé, pour les amas de DP, un effet de flux
similaire : les densités numériques des amas d’interstitiels et de lacunes sont respectivement 3
et 5 fois plus élevées a haut flux. Il a aussi observé, a dose équivalente, une concentration de
DP isolés 20 fois plus élevée a haut flux qu’a flux faible, et par conséquent une mobilité
accrue des solutés a haut flux.

IV.B.1.c. Influence de la température d’irradiation

Soneda et al. [Soneda03] ont également étudié 1’influence de la température. Dans I’intervalle
de dose analysé pour I’étude de la densité des amas (1 X 10°-0,1 dpa), les résultats obtenus
montrent, en accord avec les résultats expérimentaux, que la densité des amas de lacunes et
d’interstitiels diminue lorsque la température augmente. De plus, a 0,01 dpa, les auteurs ont
observé dans le cas des amas de lacunes que leur taille moyenne augmente avec la
température en accord avec les prédictions ci-dessus. La situation inverse se produit dans le
cas des amas d’interstitiels.
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IV.B.2. Modélisation du dommage d’irradiation dans les alliages
dilués

Odette, Liu et leurs collaborateurs [Odette97] [Liu97] ont développé un modele de MC dans
le but de reproduire par simulation les amas enrichis en Cu, Mn, Ni et Si formés sous
irradiation dans des aciers de cuves des REP. Leur modele s’appuie sur les propriétés
thermodynamiques de ces alliages. Le systeme simulé est défini par des interactions de paires,
obtenues a partir d’énergies de liaison. Les énergies de paires entre mémes atomes dérivent
des énergies de cohésion mesurées des éléments purs de structure cc. Les énergies de paires
entre deux atomes différents sont issues des énergies libres d’exces, obtenues a partir de
données thermodynamiques de CALPHAD' [CALPHAD] et ajustées empiriquement. Ce
modele n’étant pas un MC cinétique, il permet donc d’explorer uniquement 1’état final du
systéme et donc la formation ou non d’amas, si ces amas sont thermodynamiquement stables.
Plusieurs systemes ont été étudiés a 1’aide de cette approche :

Liu et al. [Liu97], ont investigué les alliages Fe — 0,26 %at. Cu — 1,2 %at. Mn recuit a 260 °C,
Fe — 0,26 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,75 %at. Ni recuit a 260 °C, Fe — 0,26 %at. Cu — 1,2 %at.
Mn — 1,2 %at. Ni recuit a 260 °C, dans le but d’étudier I’influence de la concentration en Ni
dans I’alliage. Les auteurs ont aussi étudié 1’alliage Fe — 0,13 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 1,12
9oat. Ni recuit a 290 °C, dans le but d’étudier I’influence de la température et de la
concentration en Cu dans 1’alliage.

Odette et al. [Odette97] ont étudié les mémes effets dans des alliages plus concentrés en Cu
(0,4 %at. pour I’alliage recuit a 260 °C et 0,15 %at. Cu pour I’alliage recuit a 290 °C) et en
Mn (1,4 %at. Mn).

Ces différentes études montrent qu’ils se forment des amas enrichis en Cu et des amas
enrichis en Mn et Ni dans tous les alliages. D’autre part, plus la concentration en Ni dans
I’alliage augmente, plus les amas, qui sont au départ des amas enrichis en Cu avec une
coquille externe enrichie en Mn et Ni, deviennent des amas enrichis en Mn et Ni (avec le
ceeur enrichi en Cu trés petit et une couche périphérique enrichie en Mn et Ni majoritaire).
Cette catégorie d’amas est par ailleurs favorisée lorsque la température ou la concentration de
Cu dans I’alliage diminuent.

Soisson [Soisson06] a été 1'un des premiers a développer un modele de MCCA incluant
explicitement les interstitiels. Le modele prend en compte la création de PF, la recombinaison
de paires lacune — interstitiel lorsque ces défauts sont proches et 1’annihilation des DP sur les
puits. Les dumbbells créés sont composés de deux atomes identiques ou différents partageant
un méme site mais sans d’orientation spécifique. Dans son modele, Soisson considere que les
PF se recombinent dés qu’elles sont distantes de trois fois la distance 1% voisins. Les
probabilités de saut de la lacune et de I'interstitiel sont déterminées avec le modele des
liaisons coupées. Chaque saut de I’interstitiel s’effectue par un échange avec un atome sur un
site 1 voisin selon des probabilités de dissociation et de formation du dumbbell considérées
identiques. Un seul interstitiel est présent dans la boite de simulation. La détermination du
temps est basée sur 1’algorithme du temps de résidence.

Le modele a été utilisé pour simuler I’évolution nanostructurale dans des alliages modeles
binaires. Les tendances de diffusion des DP et des solutés sont en accord avec les modeles

7 CALPHAD est une communauté internationale de scientifiques qui travaillent ensemble pour développer des
méthodes et produire des données afin de décrire les propriétés thermodynamiques et les diagrammes de phase de
différents systemes.
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classiques de diffusion. Ainsi, de bons résultats ont été obtenus en ce qui concerne la
ségrégation des solutés B sur les puits de DP dans des solutions solides idéales AB. De plus,
le modele décrit correctement 1’appauvrissement ou 1’enrichissement en solutés B sur des
puits dans des solutions solides sous-saturées et sursaturées en fonction des différents
coefficients de diffusion.

Cerezo et al. [Cerezo03] ont modélis€ par MCC a [I’échelle atomique I’évolution
microstructurale sous recuit thermique (3600 h a 638 K) de deux alliages dilués Fe — 0,5 % at.
Cu—-Ni-1,5 % at. Mn — 0,75 % at. Si, contenant I’un 0,3 % at. de Ni, ’autre 1,5 % at. de Ni.
Le modele de cohésion, d’interaction de paires, paramétré sur des données thermodynamiques
leur permet de reproduire correctement les nanostructures expérimentales et en particulier
I’agglomération de Ni et de Mn qui précede la précipitation du Cu. Il est a noter que les
valeurs retenues des interactions de paires ne sont malheureusement pas fournies dans
l'article, et il n'est pas possible de comparer leur modele énergétique au nodtre. D’apres ces
auteurs, la précipitation du Ni et du Mn a lieu pendant le refroidissement de I’alliage. Les
précipités ainsi formés servent de site de nucléation pour la précipitation du Cu. La
comparaison des deux alliages leur permettent de conclure que 1’addition de Ni augmente le
taux de nucléation des précipités de Cu.

A T’aide de la méme méthode, Cerezo et al. étudient I’influence du Mn sur la précipitation du
Cu en comparant le recuit (10500 h a 638 K) d’un alliage binaire Fe — 0,9 % at. Cu et d’un
alliage ternaire Fe — 0,9 % at. Cu —1 % at. Mn. Ils écrivent que la densité de précipités dans le
binaire (5,2 X 10% m_3) est plus faible que dans le ternaire (1,6 X 10% m_3) « en accord » avec
les résultats expérimentaux de Miller ef al. [MillerO3(b)] qui observent eux que 1’addition de
Mn se traduit par une augmentation d’un ordre de grandeur sur la densité de précipités.
D’apres notre lecture, il y a désaccord ou une inversion des valeurs.

Deux modeles de dynamique d’amas ont été développés il y a environ 15 ans pour étudier la
précipitation du Cu dans les alliages binaires Fe — Cu tres sursaturés en Cu : le modele de
Mathon et al. [Mathon97] et le modele de Golubov ef al. [Golubov95] [Golubov00] qui
considerent tous les deux un mécanisme homogene de germination des amas enrichis en Cu,
et reposent sur la diffusion du Cu via un mécanisme lacunaire uniquement. Ces modeles
different essentiellement par I’expression utilisée pour décrire 1’interaction entre un atome de
soluté et un amas du soluté. Mathon et al. utilisent un modele capillaire tandis que Golubov et
ses collaborateurs utilisent un modele plus complexe ajusté sur des données expérimentales.
Les résultats obtenus par les deux modeles dans les alliages Fe — 1,34 %at. Cu recuit a 500 °C
[Mathon97] et Fe — 1,1 %at. Cu recuit a 550 °C [Golubov00] reproduisent correctement les
évolutions de la densité et de la distribution en taille des amas enrichis en Cu des expériences
de recuit thermique correspondantes.

Le modele de Mathon et al. a été amélioré par Christien et al. [Christien04] pour prendre en
compte 1’agglomération des DP sous irradiation. Christien et al. ont montré que ce modele
amélioré reproduit mieux les résultats expérimentaux. Ce modele est couramment utilisé
aujourd’hui en parallele avec les études de SAT pour modéliser I’évolution des concentrations
en DP et ainsi prédire les mécanismes de formation des amas observés expérimentalement
[Pareige06] [Meslin07(a)] [Radiguet09].

V. Ségrégation intergranulaire et role du phosphore

En plus du phénomene de fragilisation intragranulaire essentiellement causée par le
durcissement microstructural de 1’acier, une autre origine identifiée de la fragilisation des
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aciers de cuves des REP sous irradiation est attribuée a la ségrégation intergranulaire,
phénomene par lequel les atomes de solutés ségréguent sur les joints de grains (JDG), ce qui
contribue a affaiblir la cohésion de ces derniers [Buswell93] [FlewittO1]. Parmi tous les
solutés qui composent I’acier de cuve, c’est la ségrégation du P qui a été principalement
étudiée et mise en évidence expérimentalement, car il est connu comme le principal élément
responsable de la ségrégation intergranulaire.

Dans I’acier de cuve recuit, la ségrégation du P est controlée par la thermodynamique du
systeéme et n’est observée qu’a partir de 450 °C [Erhart81]. En effet, pour des températures
inférieures ou égales a 300 °C, la mobilité du P est tres faible pour conduire a une ségrégation
significative sur les JDG. Les résultats expérimentaux indiquent que I’irradiation joue un rdle
important dans les aciers de cuves irradiés a 300 °C en accélérant la ségrégation du P
[EnglishO1] [BarashevO5]. La sursaturation en DP causée par I’irradiation et le couplage de
flux DP — P sont les deux principaux mécanismes proposés pour expliquer I’origine du
phénomene de ségrégation sous irradiation [Faulkner98] [Barashev02] [Barashev05].

Ainsi, méme si sa concentration est tres faible (typiquement de 1’ordre de 0,008 %pds.), le P
joue un rble important dans la fragilisation des aciers de cuve sous irradiation. Le résumé
bibliographique se focalise sur quelques études sur le P et la ségrégation sur les JDG qui nous
ont paru les plus pertinentes.

V.A. Propriétés du phosphore a I’échelle atomique

La diffusion du P étant liée a la présence de DP, la connaissance précise des interactions DP —
P ainsi que les mécanismes de diffusion du P a I’échelle atomique sont nécessaires pour
comprendre la cinétique de ségrégation du P. Les résultats expérimentaux de Vasiliev et al.
[Vasiliev96] indiquent que le P préfere se positionner en substitution dans le réseau de fer,
comme on pourrait s’y attendre de part sa taille. Ce résultat a été confirmé par Domain et al.
[Domain05] qui ont examinés par calculs ab initio les interactions du P avec la lacune et
I’interstitiel dans le Fer-a.. D’apres ces auteurs, le fait que la liaison lacune — P soit tres forte
(I'énergie de liaison vaut 0,31 et 0,26 eV pour les interactions 1 et 2" voisins
respectivement) et que 1’énergie de migration du P via un mécanisme lacunaire soit plus basse
que celle du fer (0,3 eV contre 0,65 eV) rend plausible la formation de paires stables lacune —
P. Ces mémes auteurs ont cependant montré que le libre parcours moyen du P en présence de
lacunes restait assez faible. D’autre part, les calculs ab initio indiquent également que la
formation d’un dumbbell mixte (110)r.p, lorsqu’un interstitiel se retrouve au voisinage d’un
atome de P, est trés favorable. Ces dumbbells mixtes sont tres stables (les auteurs ont trouvé
une énergie de liaison de 0,96 eV) et constitueraient le mode de diffusion privilégié du P dans
le fer, méme s’ils sont susceptibles d’€tre facilement piégés par les atomes de P. Ces
propriétés du P au voisinage des dumbbells ont aussi été confirmées dans une étude plus
récente par calculs ab initio et simulation de DM de Meslin et al. [Meslin07(b)].

V.B. Ségrégation du phosphore aux joints de grains

Nous rapportons ici quelques résultats d’études expérimentales de la ségrégation du P aux
JDG et de l'influence des parametres et de la composition des alliages. Sakurai et al.
[Sakurai81] ont étudié, par sonde atomique, la ségrégation aux JDG du P, du Ti, du Mn, et du
C dans un alliage Fe — 0,04 %pds. P — 0,06 %pds. Ti — 0,04 %pds. C — 0,30 %pds. Mn qui a
subi des traitements thermiques a différentes températures. Ces études confirment la présence
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de P aux JDG, dont la concentration diminue lorsque la température augmente (40% a 250 °C,
3% a 1000 °C), en accord avec I’enthalpie de ségrégation a 1’équilibre. Briant [Briant81] a
étudié, par spectroscopie Auger (AES), I’influence des éléments d’alliages Mn, Ni, et Cr sur
la ségrégation du P et n’observe aucune co-ségrégation du P avec les autres solutés. La
ségrégation du P aux JDG augmente avec le pourcentage en P dans 1’alliage. Briant évoque la
ségrégation « probable » des autres éléments d’alliage, mais d’apres lui, toute ségrégation
d’un élément serait indépendante de la présence et de la concentration des autres éléments. La
seule influence de la composition de I’alliage serait une probable modification du pouvoir
fragilisant du P.

Almazouzi et al. [AlmazouzilO] ont étudié par MET et SAT la ségrégation des solutés induite
par I’irradiation sur un acier provenant du programme de surveillance du réacteur belge Doel-
2 (Fe-0,3Cu-1,1 Mn-0,11 Ni - 0,35 Si - 0,05 P - 0,46 Mo — 0,08 Cr — 0,2 C en %pds.)
qui a subi une irradiation a 304 °C pendant environ 30 ans. Les résultats de SAT obtenus par
les auteurs ont mis en évidence une ségrégation importante du P, une ségrégation substantielle
du C et du Mo, et une 1égere ségrégation du Si et du Mn. La concentration du P au voisinage
du JDG est élevée. Elle est en moyenne égale a 2 %at. (c’est-a-dire 20 fois supérieure a la
concentration du P en volume) avec des variations locales pouvant aller jusqu’a 5 %at.
D’apres ces auteurs, le fait que Miller ef al. [Miller95] mesurent les mémes valeurs pour des
aciers moins concentrés en P (entre 0,014 et 0,022 %pds P) et irradiés a des doses plus faibles,
indique la possibilité d’une saturation de la ségrégation du P aux JDG autour de 2 a 3 %at.

A coté de ces résultats expérimentaux, des modeles analytiques ont été développés ces
dernieres décennies pour étudier la cinétique d’enrichissement du P sur les JDG et en
déterminer les mécanismes.

Faulkner et al. [Faulkner93] [Faulkner98] ont développé des modeles basés sur le couplage
entre les flux de DP et de solutés pour décrire la ségrégation hors-équilibre des solutés sur les
puits, dans des alliages dilués. Les résultats [Faulkner93] indiquent que la cinétique de
ségrégation des solutés aux JDG augmente lorsque le flux diminue, et lorsque la dose, la taille
de grains ou I’énergie de formation des auto-interstitiels augmente. Par ailleurs, pour ces
auteurs [Faulkner98], c’est via I’interstitiel que le P diffuse préférentiellement pour ségréguer
sur les IDG.

Barashev [Barashev02] [Barashev05] a calculé par MC les propriétés de diffusion du P avec
un modele paramétré (notamment pour les énergies de liaison et de migration DP — P) sur les
données obtenus par DM avec les potentiels développés par Ackland et al. [Ackland04]. Les
coefficients de diffusion du P ont été calculés en utilisant les équations phénoménologiques
d’Allnatt [Allnatt82]. Les résultats obtenus par Barashev indiquent que, dans I’intervalle de
températures de fonctionnement des REP, le transport du P aux JDG a la fois par les lacunes
et les interstitiels est possible.

Plus récemment, Meslin et al. [Meslin07(b)] ont utilisé une expression analytique proposée
par Barashev [Barashev02] pour modéliser et étudier la cinétique de ségrégation sous
irradiation du P. Leur approche est basée essentiellement sur deux hypotheses : le JDG est un
puits infini pour les atomes de P dont 1’élimination sur les amas de DP en volume est
négligeable et par ailleurs, seul le transport du P par un mécanisme interstitiel est considéré.
Les résultats de leur étude montrent une cinétique d’occupation du JDG par le P plus élevée
que celle de Barashev. Les résultats de ce dernier étant tres proches des résultats
expérimentaux, Meslin et ses collaborateurs attribuent les différences observées a une stabilité
du dumbbell mixte (110)g.p beaucoup plus grande que dans le modele de Barashev. En effet,
dans le modele de Meslin et al., I’énergie de liaison du dumbbell mixte est de 0,92 eV alors
qu’elle n’est que de 0,17 eV dans le modele de Barashev. Par ailleurs, Meslin et al. expliquent

Page 47

© 2011 Tous droits réservés.

http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre I : Bibliographie

ces différences par la nature des matériaux étudiés expérimentalement : aciers de cuve et
alliages modeles Fe-P.

VI. Le role du carbone

Un acier est un alliage de fer contenant entre autre du carbone. Le C est un des éléments
essentiels des aciers et lui confere un bon nombre de ses propriétés mécaniques. Les
propriétés des solutions solides de Fe — C ont donc été tres largement étudiées du fait de
I’importance des aciers dans ’'industrie métallurgique. Dans les aciers de cuve des REP sous
irradiation, le C est susceptible d’interagir avec les DP et/ou tous les autres éléments qui
composent les aciers, et influencer ainsi de facon plus ou moins importante la fragilisation de
ces derniers. Nous rapportons dans cette section les principaux résultats de la littérature qui
concernent les interactions entre le C et les DP ou les solutés, ainsi que les mécanismes
proposés pour expliquer son influence sur 1’évolution nanostructurale dans les aciers.

VI.A. Propriétés du carbone a I’échelle atomique

VI.A.1. Le carbone dans le Fe-o

Dans une maille de Fe-a, le C occupe le site interstitiel octaédrique, illustré sur la Figure
II1.35, d’apres les interprétations des résultats expérimentaux [Williamson53] [Rochegude86],
les résultats des calculs ab initio [BecquartOl] [Jiang03] [Domain04(b)] [FuOS8], et les
résultats de DM [Johnson64(b)] [Lee06] [Tapasa07].

Le C migre d’un site octaédrique a un site équivalent 1 voisin avec une énergie de migration
de I’ordre de 0,80 eV (expérimentalement : 0,86 eV [Wert50], 0,88 = 0,05 eV [Takaki83],
0,81 — 0,83 eV [LeClaire90] ; a l'aide de potentiels empiriques : 0,86 eV [Johnson64(b)], 0,71
+ 0,02 eV [Tapasa07], 0,85 eV [BecquartO7] ; par ab initio : 0,79 eV [Domain04], 0,87 eV
[Fu08]).

VI.A.2. Les interactions défauts ponctuels — carbone

Le carbone interagit avec les DP et en particulier avec la lacune. Des résultats de leurs travaux
expérimentaux sur 1I’étude de la cinétique de précipitation du C dans le fer par calorimétrie,
Arndt et al. [Arndt64] déduisent une énergie de liaison lacune — C de 0,41 eV. Cette valeur fut
également obtenue par Johnson et al. [Johnson64(b)] de leur étude par DM sur les propriétés
du C dans le Fe-a. Dans une étude par AP du fer pur et d’alliages Fe — C irradiés aux
électrons, Vehanen et al. [Vehanen82] proposent une valeur plus élevée de cette énergie de
liaison (0,85 eV) qui, ajoutée a 1’énergie de migration de la lacune (0,55 eV) conduit a une
énergie de migration « effective » de la lacune de I'ordre de 1,35 eV. Toutes ces valeurs
d’énergie de liaison lacune — C sont plus faibles que la valeur 1,1 eV déduite par Takaki et al.
[Takaki83] de leur expérience de recuit isochrone du fer pur et d’alliage dilués Fe — C. Les
calculs ab initio de Domain et al. [Domain04(b)] indiquent que 1’énergie de la liaison lacune
— C vaut 0,44 eV (lorsque les deux éléments sont 1° voisins I’'un de 1’autre), une valeur plus
proche des valeurs de Arndt et al. et de Johnson et al. Dans une étude plus récente, Fu et al.
[FuO8] ont obtenu la valeur de 0,52 eV, toujours par calculs ab initio, mais avec une approche
différente de celle de Domain et al. Tapasa et al. [Tapasa07] ont étudié par DM la diffusion
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de la lacune en présence du C a I’aide d’une combinaison de potentiels empiriques développés
par Ackland et al. [Ackland97] [Ackland0O4] pour la partie correspondant au Fe pur et par
Johnson pour la partie correspondant aux interactions Fe — C [Johnson64(b)]. Ils obtiennent
une valeur de I’énergie de liaison lacune — C de 0,51 eV. Par ailleurs, un potentiel Fe — C de
type EAM, basé sur le potentiel de Mendelev et al. [Mendelev03] et pour lequel les
interactions Fe — C ont été ajustées sur des calculs ab initio [Domain04(b)], prédit une valeur
de 0,81 eV pour cette énergie [BecquartO7]. Il ressort de toutes ces études que méme s’il est
clairement établi que le C interagit fortement avec la lacune, la valeur de I’interaction n’est
pas connue avec une grande certitude puisque les résultats disponibles indiquent qu’elle est
comprise dans I’intervalle 0,4 — 1,1 eV.

En ce qui concerne la liaison interstitiel — C, alors que Arndt ef al. ont déduit la valeur de 0,41
eV comme la liaison lacune — C, Takaki et al. ainsi que Vehanen et al. consideérent une valeur
plus faible (~ 0,1 eV). Les résultats de DM obtenus par Johnson et al. indiquent que la liaison
interstitiel — C est trés stable puisque le potentiel utilisé prédit une énergie de liaison 1%
voisins de 0,56 eV, valeur plus élevée que les valeurs expérimentales. Enfin, notons que
d’apres les résultats des calculs ab initio de Domain et al. . I’interaction interstitiel — C est
répulsive (-0,39 eV pour la liaison 1* voisin) et ce jusqu’au 3™ voisin.

VI.A.3. Les interactions carbone — carbone et solutés — carbone

Le potentiel interatomique utilisé par Johnson et al. [Johnson64(b)], prédit que la liaison C —
C est attractive jusqu’aux 4° voisin, alors que les calculs ab initio de Domain et al.
[Domain04(b)] prédisent le contraire, 1’énergie de liaison C — C vaut -0,65 eV pour la liaison
1" voisin).

Sawada et al. [Sawada05] ont étudié par calculs ab initio les interactions, dans le Fer-a., entre
le C et différents atomes de solutés en substitution. Cette étude a été effectuée a 1’aide de
potentiels ultra doux® et les calculs ont été réalisés dans des supercellules de 54 atomes et des
grilles de 64 points k. Les résultats indiquent une répulsion systématique entre le C et ’atome
de soluté quelque soit sa nature et la distance soluté — C. Ces résultats sont en désaccord avec
les résultats expérimentaux [Nishizawa73] au moins pour le Ti, le V, le Cr, et le Mn pour
lesquels I’interaction soluté — C est attractive comme le témoigne la présence de carbures dans
les diagrammes de phase correspondants. Par ailleurs, I’interaction C — Mn a également été
analysée par Massardier et al. [MassardierO5] par calcul du pouvoir thermo-€lectrique
d’alliages Fe — MnC de concentrations variées. Les auteurs ont déduit de ces études que
I’énergie de liaison entre le Mn et le C est égale a 0,35 eV.

Ortiz et al. [Ortiz09] ont étudié 1’influence du carbone sur la désorption de 1I’hélium dans le
Fe-o par un modele de dynamique d’amas paramétré sur des données ab initio. Le modele
montre que le carbone influence non seulement la migration de la lacune mais également la
désorption de I’hélium en augmentant sa diffusivité. La raison en est la formation de
complexes V — C et V — 2C qui réduisent la mobilité de la lacune, en comparaison au Fer pur.
La formation d’amas mHe — nV est inhibée au profit de I’augmentation du nombre d’atomes
d’He en site substitutionnel qui, en présence d’un SIA, pourront passer en site interstitiel et
migrer trés rapidement.

8 Cette terminologie est définie dans la Section LB du Chapitre II.
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VI.B. Influence du C sur la précipitation du Cu

Nous concluons cette partie consacrée aux propriétés du C dans le fer en présentant les
quelques résultats de la littérature relatifs a I’influence du carbone sur la précipitation du Cu.
Dans le but de déterminer les mécanismes fondamentaux d’interactions entre le Cu, le C, et
les lacunes, Hori et al. [Hori93] ont étudié par AP des alliages Fe — 0,2 %pds. Cu et Fe — 0,2
9opds. Cu — 0,0066 %pds. C irradiés aux électrons a 60 °C et soumis a des recuits isochrones.
Dans I’alliage ternaire, les résultats obtenus indiquent que les lacunes sont piégées par les
atomes de Cu et de C, pour former des complexes Cu-V-C. Le mécanisme proposé par les
auteurs est le suivant : la lacune commence a migrer a partir de 220 K dans les alliages binaire
et ternaire mais est immédiatement piégée par le Cu dans I’alliage binaire, ou le Cu et surtout
le C dans I’alliage ternaire.

Cette étude a été complétée, plus récemment [Hori99], par des résultats de microscopie
électronique in-situ. Les alliages étudiés étaient cette fois des alliages binaires Fe — Cu et
ternaires Fe — CuC (avec 0,04 — 0,11 — 0,18 %pds. Cu et 0,02 %pds C) irradiés aux électrons
et aux ions (Cu’). La comparaison des cinétiques de formation des complexes DP — solutés et
de leur distribution dans les alliages Fe — Cu et Fe — CuC a permis aux auteurs d’avancer
I’hypothese, tres probable, d’un piégeage des lacunes par les atomes de C, empéchant la
migration des atomes de Cu de la matrice dans les alliages ternaires. Les auteurs ont confirmé
ces résultats en réalisant des mesures de diffraction X qui mettent en évidence une
concentration de Cu dans les précipités plus élevée dans les alliages binaires par rapport aux
alliages ternaires. Par ailleurs, I’analyse des amas de lacunes indique que leur taille augmente
avec la dose dans les alliages binaires alors qu’elle ne change sensiblement pas dans les
alliages ternaires. Cela a permis aux auteurs de proposer le scénario suivant : I’irradiation aux
ions introduit des cascades de DP dont les lacunes peuvent diffuser. Dans les alliages binaires,
la diffusion des lacunes contribue a la formation des amas enrichis en Cu. Dans les alliages
ternaires, la présence de C empéche la migration des lacunes. Les complexes V — Cu sont
piégés par les atomes de C, pour former des complexes Cu-V-C, ce qui a pour conséquence de
retarder la formation des amas enrichis en Cu.
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L’objectif de ce travail de these est d’une part reproduire par simulation numérique
I’évolution nanostructurale dans les alliages modeles et les aciers de cuve irradiés, et d’autre
part d’expliquer les mécanismes qui en sont a 1’origine. Pour atteindre cet objectif, nous avons
utilisé les techniques de MC atomique, qui sont adaptées au probléme. L’ingrédient majeur
des modélisations a 1’échelle atomique est le modele de cohésion utilisé pour calculer
I’énergie totale du systeme. En effet, de la connaissance de 1’énergie et de ses variations
découle la détermination d’un grand nombre de propriétés comme le parametre de maille a
I’équilibre, les énergies de liaison, etc. En fonction du degré de précision souhaité dans la
description des atomes et des configurations simulées, différents modeles de cohésion peuvent
étre considérés :

> Les calculs ab initio prennent en compte la structure électronique des atomes et la
position des noyaux. Ces calculs, basé€s sur la mécanique quantique, sont les plus
précis mais relativement gourmands en moyens de calculs. Ce type de calcul a été
utilisé dans ce travail pour évaluer un certain nombre de propriétés (toutes basées sur
la connaissance de I’énergie totale du systeme) nécessaires au paramétrage de notre
code de MCC.

> Les modeles de cohésion empiriques prennent en compte les positions des atomes
considérés comme des entités ponctuelles en fonction desquelles I’énergie du systeme
et les propriétés sont données. Ces modeles peuvent étre décomposés en deux classes.
D’une part, les potentiels d’équilibre qui déterminent I’énergie du systeme quelque
soit la position des atomes. Ils sont principalement utilisés dans les simulations de DM
dans lesquelles ils permettent la relaxation des positions atomiques et la vibration des
atomes. D’autre part, les modeles développant I’énergie en amas donnent 1’énergie des
atomes placés sur un réseau rigide. Ce dernier modele, plus simple, est celui utilisé
dans notre code de MCC, LAKIMOCA. Celui-ci a été congu a son origine pour traiter
uniquement des systemes dont les éléments sont situés sur les sites du réseau, a savoir
les lacunes, les atomes de fer et les atomes de solutés en substitution. I était
principalement paramétré pour traiter des phénomenes relativement simples comme la
précipitation dans les alliages binaires.

Le modele de cohésion que nous avons développé pour le MCC est paramétré sur des données
qui proviennent des calculs ab initio. Pour cette raison, nous introduisons ce type de calculs
dans la premiere section de ce chapitre. Dans la deuxiéme section, nous présentons les
caractéristiques des différentes méthodes de MC, avant d’exposer en détails dans la troisieme
section le modele de cohésion que nous avons utilis€. Nous terminons ce chapitre en
rapportant dans la quatrieme section les techniques de calculs que nous avons utilisées et les
moyens d'analyse mis en ceuvre dans ce travail.
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I. Les calculs ab initio

I.A. Energie d'un systéme

La détermination de I’énergie d’un ensemble d’atomes nécessite en théorie de résoudre
I’équation de Schrodinger :

EY, =H,¥Y, Equation IL.1

E, représente 1’énergie totale du systeme, ‘¥, la fonction d'onde totale, et H, 1’hamiltonien
qui décrit les interactions entre tous les noyaux et tous les électrons :

Equation IL.2

) )

li]‘R R ‘ aiﬂ‘ra_rﬁ‘

T T e
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H, est la somme de I’énergie cinétique des N noyaux de masse M, en position R,, de
I’énergie cinétique des n électrons de masse m, en position r, et des interactions
coulombiennes noyau — noyau de charge Z,, électron — électron et noyau — électron.

La résolution de I’équation de Schrodinger est un probléme a « N corps » (N noyaux et n
électrons) qui n’a pas de solution analytique au dela de 2 corps. Sa résolution nécessite donc
un certain nombre d'approximations.

L’approximation de base est l'approximation de Born-Oppenheimer ou approximation
adiabatique qui consiste a découpler le mouvement des noyaux de celui des électrons. Cette
approximation est justifiée par le fait que la masse des noyaux est de plus de trois ordres de
grandeur supérieure a celle des électrons. Ainsi les électrons se trouvent a tout instant dans
I'état fondamental correspondant a la position courante des noyaux. Cela permet de séparer les
contributions des deux entités pour résoudre deux équations de Schrodinger : pour les
électrons et pour les noyaux. L’équation de Schrodinger pour les électrons a la forme

suivante :
Hélectronq)(Rn sy ) V(r )¢(Rn sl ) Equation 11.3
Hélectron = z +— Z Z Equation 114
a;t/i ‘ |R =T, |
Celle des noyaux peut s’écrire sous la forme :
H noyaux — Z 2 M z Equation IL.5

,ij\R R‘

L Equation II.5 pour les noyaux se résout généralement par la mécanique classique a I’aide
des équations de Newton. En résolvant I’équation de Schrodinger pour les électrons, la valeur
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propre V(r;), qui dépend de maniere paramétrique des positions des noyaux, est déterminée.

Cette valeur propre est appelée le potentiel interatomique. Plusieurs approches existent pour
résoudre I’équation de Schrodinger pour les électrons. Au moyen de quelques approximations,
il est possible de la résoudre. Plus précis et plus complexes que les méthodes empiriques, ils
sont aussi tres coliteux en temps de calcul, et leur introduction dans un code de simulation a
I'échelle atomique n'est possible que pour des systemes de petites tailles (jusqu’a quelques
centaines d’atomes).

Les calculs ab initio permettent de déterminer la structure électronique d'une assemblée
d'atomes ainsi que son énergie totale. Par opposition aux méthodes dites empiriques et semi-
empiriques, ils ne nécessitent aucun type d'ajustement pour décrire 1'énergie d'interaction
entre les atomes considérés et ne tiennent compte que de la nature de ces atomes.

Deux grandes familles de méthodes existent pour résoudre 1’équation de Schrodinger : la
méthode de Hartree-Fock (HF) et la théorie de la fonctionnelle de la densité, Density
Functional Theory en anglais, ce qui a donné I’acronyme DFT. Historiquement, les premieres
méthodes utilisées (plus particuliecrement en chimie), reposaient sur 1'approximation de HF.
Dans ce modele, la fonction d'onde multiélectronique ¥ s’exprime comme un déterminant de
Slater construit a partir des n fonctions d'ondes monoélectroniques ¥, pour tenir compte du

principe d'exclusion de Pauli. Suivant la complexité et le raffinement des algorithmes, le
temps de calcul varie comme la puissance quatrieme a septieme de la taille du systeme. Les
méthodes fondées sur la DFT ont été développées par la suite et leur validité n'a été acquise
qu’a posteriori, par l'expérience cumulée des trente dernieres années. Les modeles de type
Thomas-Fermi constituent 1'une des premieres tentatives pour exprimer 1'énergie de I'état
fondamental E, uniquement en fonction de la densité électronique n(r). Ce n'est qu'a l'issue

des travaux de Hohenberg et al. [Hohenberg64], et Kohn et al. [Kohn65] au milieu des années
60 que la DFT a permis de traiter de fagon réaliste le probleme a N corps [Parr89]. La
méthode de Kohn et Sham (KS) permet d'écrire la densité électronique comme la somme de
carrés de pseudo fonctions d'ondes monoélectroniques qui doivent vérifier les équations de
KS que I'on résout de facon auto cohérente. Il s'agit 1a encore d'un systeme d'hamiltoniens
monoélectroniques dans lesquels apparait un potentiel effectif contenant entre autres un terme
d'échange-corrélation V. que I'on ne sait pas évaluer dans le cas général. Néanmoins, on sait

déterminer cette quantité lorsque I'on travaille avec un gaz homogene d'électrons de densité
n, . Ainsi, on remplace V. (n(r)) par Ve (no) ou n(r) = n,. Ceci constitue I'approximation

LDA (Local Density Approximation). Cette approximation est raisonnable a condition que les
variations spatiales de la densité ne soient pas trop brusques. Ainsi, des fonctionnelles faisant
intervenir le gradient de la densité (GGA pour Generalized Gradient Approximation) ont été
développées. Ces calculs permettent d’obtenir 1’énergie du systeme, les forces sur chaque
atome et les autres propriétés. Les défauts tels que lacune ou interstitiel peuvent alors €tre
relaxés et les énergies de migration de ceux-ci sont accessibles quelque soit I’environnement
chimique.

Tous les calculs ab initio que nous avons réalisés dans ce travail de these ont été faits dans le
cadre de la DFT qui est I’approche la plus utilisée actuellement dans la communauté
scientifique pour traiter les solides. Par ailleurs, pour décrire le terme d'échange et corrélation,
nous avons uniquement travaillé avec 1’approximation GGA étant donné les limitations de la
LDA a prédire correctement les différentes phases du fer.
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I.B. Choix du modeéle d’interaction électrons — ions

L’introduction du carbone et du phosphore dans le modele, ainsi que les études de stabilité
des amas d’interstitiels nous ont conduits a effectuer un certain nombre de calculs ab initio.
S’est posé alors, comme dans le cadre de la theése de Vincent [Vincent06(a)], la question du
choix du modele d’interaction électrons — ions. Ces interactions sont décrites en prenant
explicitement en compte les électrons de valence seulement. Les électrons de coeur sont
« gelés » avec le noyau et I’interaction entre le coeur (noyau + électrons de coeur) et les
électrons de valence est décrite par un potentiel. Deux principales catégories de potentiels
sont couramment utilisées : les pseudo potentiels ultra doux (USPP pour Ultra Soft Pseudo
Potentials) mis au point par Vanderbilt [Vanderbilt90] et les potentiels de type PAW
(Projector Augmented Wave) [Blochl94] [Kresse99].

L’objectif des pseudo potentiels ultra doux est de remplacer le « vrai » potentiel électrons —
coeur ionique par un potentiel beaucoup plus doux, nécessitant donc moins d’ondes planes et
permettant des calculs plus rapides. La méthode USPP permet d’aboutir a une description
fiable de nombreux systemes en utilisant des énergies de coupure beaucoup plus basses que
dans le cas de pseudo potentiels a norme conservée. Avec cette approche, les temps de calcul
sont donc réduits.

L’approche PAW repose sur les mémes idées que les potentiels ultra doux : elle utilise des
multiprojecteurs et est a norme non-conservée. La différence avec les pseudo potentiels ultra
doux concerne la reconstruction de la densité électronique. La méthode PAW sépare les états
de valence et de cceur tout en gardant la fonction d’onde tout-électron complete. Puisque cette
fonction d’onde varie rapidement a proximité du noyau, toutes les intégrales sont évaluées
comme une combinaison d’intégrales de fonctions douces étendues dans tout I’espace plus
des contributions localisées évaluées par une intégration radiale sur des spheres autour de
chaque atome. Cette méthode est donc a priori plus appropriée que 1’approche des pseudo
potentiels ultra doux.

Le Tableau II.1, tiré du manuscrit de these de Vincent, présente une comparaison pour un
certain nombre de propriétés des valeurs obtenues avec les deux approches. Ce tableau montre
clairement que le choix entre les deux méthodes n’est pas évident a faire, puisque les résultats
les plus en accord avec les données ou tendances expérimentales peuvent étre obtenus avec
I'une ou l'autre des méthodes selon les cas étudiés. Par ailleurs, dans certains cas

(E,, (Ni > Fe) par exemple), des différences importantes, pouvant conduire a un
changement de signe de la valeur considérée, existent entre les deux séries de résultats.

La these de Vincent ayant débuté lorsque les potentiels PAW n’étaient pas encore disponibles,
les données ab initio utilisées dans sa thése ont été celles obtenues avec le formalisme USPP.
Dans ce travail de these, nous avons choisi d’effectuer tous nos calculs ab initio en utilisant
I’approche PAW.
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USPP - GGA PAW - GGA Expérimental
E ,(Cu— Fe) 0,55 0,82
E," (Lac — Cu) 0,16 0,30 0,11 [M6slang83]
EX™ (Lac — Cu) 0,21 0,12 0,14 [Brauer87]
E,(Ni — Fe) -0,17 0,24
E," (Lac — Ni) 0,01 0,17 0,21 [Moslang83]
EX™ (Lac — Ni) 0,17 0,20 0,22 [Brauer87]
E,)" (Mn— Mn) -0,20 0,07
E}" (Mn — Mn) -0,23 0,03
E)" (Lac — Mn) 0,09 0,15
- 0,15 [Brauer87]
E," (Lac — Mn) 0,06 0,05

Tableau II.1. Comparaison entre des valeurs d’énergies (en eV) obtenues avec les pseudo potentiels ultra
doux (USPP) et les potentiels de type PAW. 1nn signifie que la liaison est de type 1¢* voisin et 2nn qu’elle est
de type 2" voisin.

I.C. Le code ab initio et les parameétres utilisés

Les calculs ab initio que nous avons réalisés dans le cadre de ce travail de these ont été
effectués avec le code VASP (Vienna Ab initio Simulation Package) [Kresse93] [Kresse96].
La description de I’interaction électrons — ions est réalisée en utilisant des potentiels de type
PAW issus de la librairie fournie avec le code. La fonctionnelle d’échange — corrélation est
décrite par I’approximation GGA de Perdew et al. [Perdew92] avec I'interpolation VWN
(Vosko-Wilk-Nusair [Vosko80]) pour le potentiel de corrélation’. Les calculs ont tous été
réalisés avec des spins polarisés et en utilisant des supercellules avec des conditions aux
limites périodiques. La zone de Brillouin a été échantillonnée selon la méthode de Monkhorst-
Pack [Monkhorst76]. Les calculs des énergies de défauts ont été réalisés a volume constant, et
les positions des atomes ont été relaxées en utilisant soit 1’algorithme du gradient conjugué au
début de la relaxation loin de 1’équilibre, soit un algorithme quasi-Newton lorsque les
positions des atomes sont proches de 1’équilibre. Le parametre de maille d’équilibre du Fe-a
0,2831 nm a été utilisé. Nous avons choisi d’utiliser une énergie de coupure des ondes planes
égale a 300 eV et un « smearing » de 0,3 eV. Enfin, tous nos calculs ont été réalisés dans des
supercellules de 250 atomes avec une zone de Brillouin échantillonnée avec 27 points k.

II. La méthode de Monte Carlo

On appelle méthode de Monte Carlo (MC) toute méthode qui a pour objectif de calculer une
valeur numérique en utilisant des procédés aléatoires. La méthode de MC fut développée par
Von Neumann, Ulam et Metropolis [VonNeumann45] [Metropolis49], a la fin de la seconde
guerre mondiale, pour I’étude de la diffusion des neutrons dans un matériau fissile. Metropolis

' 1l est nécessaire de rajouter a ce point, que les calculs effectués dans le formalisme PAW au cours de la these
de Vincent n’incluaient pas les corrections VWN.
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et al. [Metropolis53] furent ainsi les pionniers de 1’investigation de la matiere par simulation a
I’ordinateur. Ils réaliserent la simulation d’un liquide simple (disques durs se déplacant en
deux dimensions) par la méthode de MC. A cette époque, il n’était possible de simuler que
quelques centaines d’atomes, ce qui a considérablement évolué aujourd’hui, des simulations
de plusieurs millions d’atomes et plusieurs milliards de pas étant assez communes.

Les méthodes de MC sont toutes basées sur la résolution d’une équation maitresse et
considerent deux types principaux d’algorithmes. D’une part I’algorithme classique de Monte
Carlo Metropolis (MCM) [Metropolis53], qui doit son nom a Nicholas Metropolis : il permet
de déterminer des propriétés d’équilibre d’un systeme par échantillonnage de ’espace des
configurations, sans toutefois avoir acces a la cinétique d’évolution de ces propriétés, le temps
n’étant pas pris en compte. Nous I’avons utilisé pour caractériser les nanostructures
d’équilibre dans les alliages modeles et complexes, et déterminer les limites de solubilités des
solutés dans chaque alliage. D’autre part, I’algorithme de Monte Carlo Cinétique (MCC)
permet d’introduire la notion de temps lorsque les mécanismes microscopiques qui conduisent
a changer de configuration sont connus. C’est pourquoi il est largement utilisé pour traiter des
problémes de diffusion et de transport dans les solides. Nous I’avons utilisé dans ce travail
pour étudier la diffusion des DP créés sous irradiation en présence des solutés présents dans
les alliages considérés.

II.LA. L’équation maitresse

A un instant 7, I’état d’un systeme macroscopique isolé est caractérisé par 1’ensemble des
probabilités P(S,t) pour qu’il se trouve dans chacun des états S possibles. L’équation
maitresse ci-dessous permet de décrire I’évolution dans le temps des probabilités d’occupation
P(S,1) des états microscopiques :

s s

I'(S — §") (respectivement I'(S'— §)) représentent les probabilités de transition par unité de
temps de I'état S a 1’état §' (respectivement de I'état S§' a 1’état §). A 1’équilibre
. dP(S,t < o ) 2 <14
thermodynamique, Ei—) est nul, c’est-a-dire que autant de transitions de I’état S a I’état
t
S' que de transitions de 1’état S' a I’état S sont favorables, comme 1’indique I’Equation I1.7

dite « du bilan détaillé ».

I'S—=>SHPS)=I(S'"—=S)P(S") Equation I.7

La distribution des probabilités de 1’état d’équilibre est donc une solution stationnaire de
I’équation maitresse qui converge vers un unique €tat d’équilibre quelque soit la distribution
initiale [Diu&9].
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II.B. L’algorithme de Metropolis

La méthode de MCM est une approche de calcul permettant de générer pour un systeéme N, un
ensemble de configurations a partir d’une configuration initiale aléatoire. L’algorithme de
Metropolis peut étre résumé de la fagon suivante :

Etape 1 : Une configuration S, qui peut étre n’importe quelle configuration du systéme, est

générée et son énergie totale E, est calculée.
Etape 2: Une configuration S,, généralement accessible depuis la configuration §,, est
choisie et son énergie E, est calculée.

Etape 3 :
Si E, — E, <0, la nouvelle configuration est acceptée.

Si E,— E, 20, un nombre aléatoire ¢ entre O et 1 est généré, et la nouvelle configuration est

e -AE | . —AE . )
acceptée avec une probabilité exp (si { <exp ), sinon elle est rejetée.
k,T k,T

L’algorithme reprend a la seconde étape jusqu’a ce que 1’équilibre soit atteint et qu’il soit
alors possible de déterminer les propriétés d’équilibre souhaitées, en faisant des moyennes. A
chaque pas de MC, il n’est nécessaire de calculer qu’une seule différence d’énergie, qui, si les
deux configurations se ressemblent, peut étre évaluée rapidement d’un point de vue
numérique. L’algorithme de Metropolis est cependant peu efficace lorsque la température
diminue ou lorsque I’on approche de points critiques car le taux d’acceptation des nouvelles
configurations devient alors trop faible. D’autre part, comme nous I’avons déja dit, il ne
permet pas d’avoir acces a la cinétique d’évolution du systeme.

II.C. L’algorithme du temps de résidence

Contrairement a I’algorithme de Metropolis, I’algorithme du temps de résidence permet
d’introduire la notion de temps, et donc de suivre 1’évolution du systeme au cours du temps.
La transition entre deux états suit un chemin physique dans 1’espace des phases qui est
caractérisé par une probabilité de transition, laquelle est définie par une énergie d’activation la
plupart du temps. Dans les systémes que nous avons étudiés dans ce travail, deux états
successifs du systeme different uniquement par la position du (des) DP qui diffuse(nt) et qui
a(ont) donc migré d’une longueur de saut entre les deux configurations.

D’apres la théorie de la marche aléatoire, la probabilité pour que le temps de résidence ¢,

d’un défaut sur un site i vaille ¢ (sachant que le défaut est arrivé a ¢ =0 sur le site considéré)
suit une loi de Poisson :

P(t=t, )="Dexp(-tD) Equation 1.8
avec ¥ la fréquence de saut.

Cette relation est obtenue en supposant qu’a tout instant 7, la probabilité pour que le défaut
quitte son site entre ¢ et t+dr est vdt. La théorie de 1’état de transition de Vineyard
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[Vineyard57] permet de donner une expression pour ¥ en fonction des parametres
microscopiques (barrieres de migration et fréquences de vibration).

L’algorithme du temps de résidence, schématisé sur la Figure II.1, peut étre décrit de la facon
suivante :

Etape 1 : Une configuration §,, qui peut &tre n’importe quelle configuration du systeme est

générée et son énergie totale E, est calculée.
Etape 2: A partir d’'une configuration donnée S,, les probabilités ij, de tous les sauts

possibles effectués par les défauts diffusants j sur une longueur de saut et dans toutes les

directions de saut possibles, sont calculées.

Etape 3 : Un nombre aléatoire ¢ entre O et Zij , qui correspond a la somme de toutes les
J.k

fréquences de sauts effectués par les défauts diffusants, est tiré et le saut / du défaut m choisi

est celui pour lequel ZI: gl“ w << <ZI: il“ -

j=1 k=1 j=1 k=1

Le pas de temps moyen associé¢ a chaque saut est At = , ce qui signifie que plus les

1
2T
J.k
fréquences de saut sont faibles, plus le temps simulé par MCC est grand, et inversement.
L’intérét de cet algorithme est qu’a chaque pas de MC, un événement se produit, aucune
configuration n’étant rejetée.

Figure II.1. Description schématique du choix d'un saut dans ’algorithme du temps de résidence. Les deux
mailles cc représentent deux endroits distincts du cristal. Chacun des atomes voisins (sphéres) des 3 lacunes
(carrés jaunes) présentes peut sauter sur un site vacant. Pour déterminer quel événement aura

effectivement lieu, on calcule les probabilités de saut F” de chacun des atomes voisins de la lacune i, et on

sélectionne un saut parmi tous les sauts possibles. Le choix de ce saut dépend de la probabilité qu’il a de se
produire, il est donc fonction de ’énergie de migration de cet atome vers la lacune.

Notre modele suppose, comme le font Young er al. [Young66], que la diffusion des DP
s’effectue par un mécanisme thermiquement activé dont la fréquence est déterminée par la
relation suivante :

EX
I'y =vexp| —— Equation IL.9
i)
vest la fréquence d'attaque supposée étre indépendante de 1'espece X et de son environnement
local. Nous I’avons choisie égale a 6 X 10" s, qui est une valeur proche de la fréquence de
vibration atomique, 1 X 108 s
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k, et T sont respectivement la constante de Boltzmann et la température, E représente
I’énergie d’activation du saut de I’espece X , c’est-a-dire 1’énergie nécessaire pour atteindre
la position de col et ainsi réaliser le saut. L’énergie d’activation E* représente donc le

parametre central pour modéliser la diffusion des especes par MCC. Dans ce travail, nous
avons utilisé un modele de cohésion qui prend en compte la dépendance de I’énergie
d’activation a I’environnement autour des especes qui diffusent. Ce modele est présenté dans
la section qui suit.

III. Le modéle de cohésion

Au cours de la these de Vincent [Vincent06(a)], le code a été modifié afin de pouvoir prendre
en compte les interstitiels, qui sont introduits en grande quantité au cours de I’irradiation. Le
paramétrage a également été étendu pour tenir compte du Cu, Ni, Mn et du Si qui sont des
éléments d’alliages prépondérants des aciers de cuve des REP.

Dans ce travail, un autre élément en substitution a été introduit dans le modele : le phosphore,
dont le rdle fragilisant est connu depuis longtemps. D’autre part, nous avons introduit
I’élément carbone qui lui se positionne en site interstitiel. Les détails sur le paramétrage de
ces deux éléments dans le modele sont présentés dans le Chapitre II1.

Parmi les différentes manicres possibles pour déterminer I’énergie d’activation, 1’approche
utilisée dans le modele est celle qui est décrite par I’Equation II.10 et schématisée sur la
Figure I1.2 dans le cas du saut de la lacune’.

E P E, ,
Ea=Ea, + T Equation I1.10

Ei

Figure I1.2. Représentation schématique (pour la lacune) du principe utilisé pour déterminer I'énergie
d’activation dans le modéle. E7 et Efsont respectivement les énergies du systéme avant et aprés le saut, et
FEap est 'énergie d’activation de référence qui ne dépend que de '’espéce qui diffuse. Les cercles blancs et
noirs représentent les atomes de soluté, et le carré représente la lacune.

L’énergie d’activation est décrite comme la somme de deux contributions :
Ea, qui représente 1’énergie de migration de référence et dépend uniquement du type du

défaut qui effectue le saut.

? 1l est important de noter que les énergies d’activation déterminées par notre modgle sont tout a fait comparables
aux valeurs obtenues par le modele de liaisons coupées, comme le montrent les résultats du travail de Vincent et
al. [Vincent08]
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E, — E; qui représente la différence des énergies totales du systtme E, (E  =E, apres le

sys
sautet E = E; avant le saut).

Ce modele de barriere, qui respecte la regle du bilan détaillé, prend indirectement en compte
I’environnement de 1’espece qui effectue le saut. Par ailleurs, il introduit implicitement une
corrélation entre les énergies de col et les énergies de configuration d’équilibre du systeme.
Dans les deux sections qui suivent, nous décrivons en détails comment sont déterminées, dans
le modele, les contributions Ea, (énergie de migration de référence) et E,  (énergie totale du

systeme).

III.LA. Energie de migration de référence

Comme nous I’avons dit ci-dessus, 1’énergie de migration de référence Ea, dépend du type
du défaut qui effectue le saut.

Dans le cas du transport lacunaire, Ea, est :

> L’énergie de migration de la lacune dans le fer pur lorsque celle-ci migre vers un
atome de fer situé sur un site 1° voisin.
> L’énergie de migration du soluté dans la matrice de fer lorsque la lacune migre vers le

soluté concerné situé sur un site 1< voisin.

Dans le cas du transport par I’interstitiel, Ea, est I’énergie de migration du dumbbell qui

s’effectue par translation et rotation a 60° comme illustré sur la Figure II.3. Le choix de ce
modele de saut est en accord avec les résultats de la littérature présentés dans la Section IL.A

du Chapitre I qui montrent que c’est en effet le mécanisme le plus favorable. Ea, dépend
uniquement du type Y de I’atome du dumbbell X - Y qui migre :

> Lorsque Y est un atome de Fe, Ea, est I’énergie de migration d’un dumbbell de fer
dans une matrice de fer pur.
> Lorsque Y est un atome de soluté, Ea, est I’énergie de migration du dumbbell mixte

Fe - Y vers un autre dumbbell mixte Y - Fe dans une matrice de fer lors d’un saut du
dumbbell sur un site 1% voisin.

oy | Y
(- 2L
3
X

Etat initial Etat Final

Figure I1.3 Représentation schématique de la migration du dumbbell (110) par un saut combinant une
translation et une rotation a 60 °C vers un site 1°r voisin.
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Dans le cas du transport du C, Ea, est simplement I’énergie de migration de 1’atome de C qui
migre vers un site équivalent 1% voisin.

Les énergies de migration dans les cas des transports par la lacune et I’interstitiel sont
rapportées dans le Tableau II.2 et comparées aux valeurs disponibles dans la littérature. Les
données pour le Cu, le Mn, le Ni, et le Si ont été obtenues par calculs ab initio par Vincent.
L’énergie de migration lacune — P a été déterminée par Domain et al. [Domain05], tandis que
I’énergie de migration interstitiel — P a été choisie proche de la valeur obtenue par calculs ab
initio par Meslin et al. [Meslin07(b)]. Le transport du C dans le modele a été paramétré dans
ce travail de these et est décrit en détails dans la Section III du Chapitre III.

Lacune — X Dumbbell — X
USPP-GGA Littérature USPP-GGA Littérature
0,34 [Willaime05] (DFT)
0,33 [Johnson64(a)] (DM)

0,55 £ 0,03 [Takaki83]

Fe 0,62 (expérimental) 0,37 0,34 [Fu04] (DFT)
0,27 £ 0,04 [Takaki83] (exp)
Cu 0,54 0,32
Mn 1,03 0,34
Ni 0,68 0,45
Si 0,42 0,52
P 0,41 0,20 0,18 [Meslin07(b)] (DFT)

Tableau I1.2. Energies de migration (en eV) par mécanismes lacunaire et interstitiel du Fe et des solutés
(Cu, Mn, Ni, Si, et P). Les valeurs obtenues pour le Fe, le Cu, le Mn, le Ni et le Si ont été déterminées par
Vincent [Vincent06(a)] par calculs ab initio (USPP-GGA) dans des supercellules de 54 atomes avec 125
points k. L'énergie de migration lacune — P a été déterminée par Domain et al. [Domain05] par calculs ab
initio (USPP-GGA) dans des supercellules de 54 atomes avec 125 points k.

III.B. Energie totale du systéme

L’énergie totale du systeme est déterminée en utilisant un modele d’interactions de paires
selon la relation suivante :

E sys z Z e? (s i \) k )+ Edumb + Ecarb Equation IL.11

=12 j<k

Le terme Z Ze(i)(S ; —§;) caractérise les interactions entre les especes situées sur les sites
i=1,2  j<k

du réseau, a savoir les solutés en substitution et les atomes de fer (interactions Fe — Fe, Fe —

lacune, Fe — solutés, lacune — lacune, lacune — soluté, et soluté — soluté). i représente la

portée de I’interaction qui est uniquement 1 (i = 1) ou 2" (i = 2) voisins dans le modele de

cohésion. j et k correspondent aux sites du réseau. S; et S, désignent les especes (lacunes

ou solutés) occupant les sites j et k respectivement.

Le terme E,,,, caractérise les interactions entre les dumbbells et les atomes de solutés situés

dum

sur les sites voisins ou encore les interactions entre des dumbbells proches voisins.
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Le terme E_,, est d( ala présence du C et il décrit les interactions C — C, soluté — C, lacune —
C, et interstitiel — C. Ce terme est détaillé dans la Section III du Chapitre III.

II1.B.1. Parameétres lacune — solutés

Les interactions de paires £ (S ; —S,) sont déterminées a partir d’un systetme d’équations

qui relient des propriétés physiques a un systeéme d’interactions de paires 1% et 2" voisins.
Pour chaque systéme binaire Fe — X, ot X est le soluté, 12 interactions (les interactions 1% et
2" voisins Fe — Fe, Fe — lacune, Fe — solutés, lacune — lacune, lacune — soluté, et soluté —
soluté) doivent étre déterminées, soit 12 équations nécessaires. Ces équations ont été
sélectionnées au cours de la theése de Vincent [Vincent06(a)].

Les interactions de paires 1% et 2" voisins entre les atomes de méme type (Fe — Fe et soluté —
soluté), sont obtenues respectivement a partir des énergies de cohésion du Fe et du soluté dans
les métaux purs correspondants de structure cc suivant 1’équation :

Ecoh (X) = 48((;()_)() + 38(()2()_)() Equation 11.12

X représente aussi bien 1’atome de soluté que 1’atome de Fe, et I’énergie de cohésion a été
déterminée pour la structure cc.

Les interactions de paires 1 et 2™ voisins reliant un atome de Fe a un atome de soluté (Fe —
soluté) sont données par 1’énergie de solution ainsi que 1’énergie d’interface le long du plan
(100), selon les équations :

— D (2) (0] (2) (D (2) . .
E (X > Fe)=—4E, 1o —3E rereo T8 rex) T OE e x) —4Ex_x, —3Ex-x) Equation I1.13

(100) _ ) @ o) @ ) 1)) . .
E 7 (Fel X)= —28(F67Fe) —EFerey T 4€(F6,X) + ZS(Fe,X) - 28(X,X) —Ex-x) Equation I1.14

Les interactions de paires 1% et 2™ voisins entre la lacune et I’atome X (Fe — lacune et lacune
— soluté) sont issues de 1’énergie de liaison 17 voisins lacune — X et de 1’énergie de formation
de la lacune dans le métal X de structure cc. L’interaction de paires 1¥ voisins entre une
lacune et un atome de Fe est également donnée par 1’énergie de formation de la lacune dans le
fer cc. Les relations donnant ces interactions sont les suivantes :

1nn —_ o (1) (1) (1) f :
E" (lac-X)= EFe-x) t EFetacy — EFere) — Ellac—x) Equation II1.15

Xy _ Qe ) ) ) £
E, (lac™ ) =8&y 1) T OEx 1oy —4Ex_x) —3Ex-x) Equation I1.16
X représente aussi bien 1I’atome de soluté que 1I’atome de Fe.

Les interactions de paires 1 et 2" voisins entre deux lacunes sont calculées 2 partir des
P . .. d . .
énergies de liaison 1% et 2" voisins entre deux lacunes :
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E," (lac —lac) = 2€), 1, = € prey — €1 Equation IL.17

(lac—lac)

Les Equations I1.12 a I1.17 ne permettant pas de déterminer les interactions &._,,, € _ic)»

et Efi)_x), des relations linéaires simples ont été choisies pour corréler ces trois interactions de

paires a des interactions déja établies :

@ _ e , )
E Fe-re) = O€ (Fe_pe) Equation I1.18
@ _ ps0 , .
E Fe—tac) = ,Bg( Fe—lac) Equation I1.19
8(()2()—X) = Ay 8((2—&) Equation I1.20

a, [,et A, sontdes constantes.

Les interactions de paires 1 et 2" voisins entre deux atomes de solutés différents (soluté —
soluté) sont déterminées a I'aide des énergies de liaison 1% et 2™ voisins entre les deux
atomes de solutés X et Y :

(0 ()] (i) (9) (i) ‘ .
E"(X-Y)= EFe-x) T EFer) — EFe—rey ~ Ex-1) Equation I1.21

Dans une premiére étape, les valeurs des cinq propriétés physiques, E," (Lac—X), E,,,(X),
E, (Lac"), E\" (Fe/X), et E

int

(X — Fe), dites de « paramétrage », sont déterminées par

sol
calculs ab initio et introduites dans le code de MCC qui détermine les interactions de paires
e (s ;—5;) en résolvant les systemes d’équations correspondants. La deuxieme étape

consiste a s’assurer que les interactions de paires ainsi déterminées sont correctes. Pour cela,
ces dernicres sont utilisées pour déterminer grace aux équations adéquates, les valeurs de 4

autres propriétés physiques, E."" (Lac—X), E)" (X —X), E)"(X = X), et EVN”(Fel X),
dites « de validation », qui sont comparées aux valeurs de ces mémes propriétés déterminées
par calculs ab initio. En cas de désaccord, une optimisation, qui préserve la nature de
I’interaction, est faite sur les valeurs des propriétés « de paramétrage », jusqu’a ce que les
valeurs des propriétés « de validation » prédites par le modele de cohésion soient proches des

valeurs obtenues par calculs ab initio.

Le Tableau II.3 et le Tableau I1.4 présentent toutes les valeurs des propriétés retenues pour le
paramétrage du modele de cohésion lacune — solutés que nous avons utilisées dans ce travail
de these. Les interactions de paires qui en résultent sont collectées dans le Tableau 2.1 de
I’ Annexe 2.

© 2011 Tous droits réservés. Page 63 http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 11 : Méthodes et Modéles

Fe — Cu Fe — Mn Fe — Ni Fe — Si Fe — P
E)"(Lac—X) (eV)  0,07(0,16) 0,04 (0,10) 0,01 (0,03) 0,11 (0,25) 0,15
E_, (X) eV) -3,49 2,92 -4,34 -4,03 -4,00
E, (Lac®) eV) 1,60 1,40 1,48 -0,21 -0,95
EJ (Fe/X) (mJ.m?) 407 -116 (-177)  -194 (-340)  -969 (-2488) -813
E, (X — Fe) eV) 0,50 (0,55) -0,16 -0,17 -1,09 -0,92
E(Lac—X) (V)  006(0,21) 0,02(0,08) 0,05(0,17) 0,04 (0,15) 0,15
E" (X -X) eV) 0,07 -0,01 (-0,20) -0,07 (-0,10) -0,21 (-0,32) -0,17
E"(X -X) eV) 0,08 -0,04 (-0,18) 0,03 (-0,02) -0,09 (-0,18) -0,08
E!'"Y(Fe/X) (mJ.m?) 397 -137 (36) 96 (-296)  -808 (-1778) -684

Tableau II.3. Propriétés énergétiques utilisées dans ce travail pour chaque systéme binaire Fe — X (X = Cu,
Mn, Ni, Si, ou P). Les valeurs pour le Cu, le Mn, le Ni, et le Si sont les valeurs retenues par Vincent
[Vincent06(a)]. Elles ont été obtenues par calculs ab initio (USPP-GGA) dans des supercellules de 54 atomes
avec 125 points k. Les valeurs entre parenthéses sont les valeurs ab initio lorsque que les valeurs optimisées
sont différentes. L'origine des valeurs obtenues pour le P est détaillée dans la Section II du Chapitre III.

Mn Ni Cu P
[Vincent06(a)] USPP - GGA AW ol
E)"(Si—X) -0,03 0,00 0,06 0,32
E™(Si—X) -0,36 -0,12 -0,05 -0,13
E)" (Mn-X) -0,12 0,05 0,15
E)" (Mn—X) -0,12 0,03 -0,05
E)" (Ni—X) 0,02 0,13
E}"(Ni-X) 0,02 -0,02
E)" (Cu—X) 0,13
E)"(Cu—X) 0,07

Tableau II.4. Energie de liaison (en eV) 1¢r et 274 voisins soluté — soluté dans le Fe-o. Les valeurs obtenues
pour les interactions Cu — Mn, Cu — Ni, Cu — Si, Mn — Ni, Mn — Si, et Ni — Si ont été déterminées par
Vincent [Vincent06(a)] par calculs ab initio dans des supercellules de 54 atomes avec 125 points k. Les
valeurs obtenues pour les interactions P — X ont été déterminées dans ce travail par calculs ab initio selon la
méthode et les paramétres décrits dans la Section I.C (supercellules de 250 atomes avec 27 points k).

II1.B.2. Parameétres dumbbell — solutés

Dans le modele de cohésion, E,,, est déterminé par la relation suivante :
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ZE:nC()nzp(X;nnC(;mp _ dumb}e_Y) + ZEZ:mTens(X;nnTens _ dumb;:e_Fe)
j j
Edumb = ]\]dmnbE';llO> + Z + E;'lixed(Xdleb - Yd”mb' ) + ZEh (duml% - dul’}’lb] )

dumb J<i

Equation I1.22
N, représente le nombre de dumbbells,

E;“O> représente 1’énergie de formation d’un dumbbell (110) dans le fer pur.

Les termes « de la parenthese » décrivent les interactions élémentaires dumbbell — soluté et
dumbbell — dumbbell considérés dans le modele de cohésion. Ils sont schématiquement
représentés sur la Figure 11.4 :

> Le terme E,"“" (X """ —dumby,_,) représente I’énergie de liaison entre I’atome Y
du dumbbell (Fe ou soluté) et ’atome de soluté situé sur un site en compression par
rapport au dumbbell.

> Le terme E,"™" (X" —dumby,_,,) représente 1'énergie de liaison entre un
dumbbell de fer et ’atome de soluté situé sur un site en tension par rapport au
dumbbell.

> Le terme E;"™ (X """ —Y ™) représente 1’énergie de liaison entre les atomes X (Fe

ou soluté) et Y (Fe ou soluté) du dumbbell.

z Z : P nnComp 1nncomp i
Pour chaque soluté, les énergies de liaison E; (X; —dumby, ),

E," (X M — dumby, ) , et E ied (X @t —y 4"y sont présentées dans les Tableau I1.5

et le Tableau I1.6. Dans le cas du Cu, du Mn, du Ni, et du Si, elles ont été déterminées par
calculs ab initio par Vincent dans son travail de these dans des cellules de 54 atomes avec 125
points k et en utilisant des pseudo-potentiels ultra doux (USPP). Dans le cas du P, elles ont été
déterminées par Domain et al. [Domain05] dans des supercellules de 54 atomes avec 125
points k et des pseudo-potentiels ultra doux (USPP).

> Le terme E, (dumbl. —dumb j) caractérise I’énergie de liaison entre deux dumbbells

voisins I'un de I’autre. Dans le modele de cohésion, I’interaction ne dépend ni de la
composition des dumbbells ni de leurs types, mais uniquement de la distance qui les
sépare. Elle est égale a 0,70 eV ou 0,48 eV lorsque les deux dumbbells sont
respectivement 1% ou 2" voisins I'un de I'autre (la Figure IL4 ne présente que la
configuration pour laquelle les dumbbells sont 1% voisins). Ces valeurs ont été
choisies au cours de ce travail de maniere a reproduire correctement la migration du
di-interstitiel. Dans notre modele, le di-interstitiel migre par sauts successifs des deux
dumbbells qui passent par une configuration intermédiaire pour laquelle ils sont 2™
voisins, configuration schématisée sur la Figure I1.5. Nous avons choisi les valeurs des
interactions E, (dumbl. —dumbj) de sorte qu’avec ce modele, et ’Equation IL5,

I’énergie d’activation associée a ce saut soit égale a 0,42 eV. C’est en effet la valeur
déduite par Takaki et al. [Takaki83] de leurs expériences de recuit isochrones dans le
fer pur, mais également la valeur obtenue par Fu et al. [Fu04] ainsi que Willaime et al.
[WillaimeO5] par calculs ab initio, avec le code SIESTA. Il est intéressant de noter
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que ces derniers obtiennent la méme valeur (0,42 eV), qu’ils considérent des sauts
successifs ou bien simultanés des deux dumbbells.

nnComp 1nncomp i
E, (X —dumby, )

nnTens 1nnTens i
E, (Xj —dumby, )

Ebmixed (X dumb; Ydumhl )

E, (dumbl. —dumb; )

dumbj

Figure I1.4. Représentation schématique des quatre interactions élémentaires dumbbell — soluté et dumbbell
— dumbbell considérés dans le modéle de cohésion.
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Cu Mn Ni Si P
[Vincent06(a)] USPP — GGA IE?S{)H f“é()éL
E}™! (Fe®™™ — X “™) 046 037  -036 001 1,02
Eed (X by by 0,36 047  -030  -040 1,42
E}" (XM —dumby, ) 007 -036 0,13 -0,23 -0.35
E;"™ (X " —dumby, ;) -0,01 0,10  -0,06 027 0,83
E;"" (X " —dumby, ) 0,18 029 032  -0,50 0,9

Tableau II.5. Energies de liaison (en eV) des complexes dumbbell — solutés illustrés schématiquement sur la
Figure I1.4 et qui ne contiennent qu’'un unique type d’atome de soluté. Les valeurs pour le Cu, le Mn, le Ni,
et le Si ont été déterminées par Vincent [Vincent06(a)] par calculs ab initio dans des supercellules de 54
atomes avec 125 points k. Les valeurs pour le P ont été déterminées par Domain et al. [Domain05] par
calculs ab initio (USPP-GGA) dans des supercellules de 54 atomes avec 125 points k.

mixed dumb; dumb; nnComp 1nnComp nnComp 1nnComp
XY E(Fe™™ — X My B (X —dumb,,,) E"<" (Y™ — dumb,, )

Cu-Mn -0,11 0,28 -0,46
Cu-Ni -0,50 -0,21 -0,35
Cu-Si -0,12 0,04 -0,06
Cu-P n.c. -0,20 n.c.
Mn-Ni 0,08 -0,30 0,28
Mn-Si 0,15 -0,22 0,43
Mn-P 0,41 0,09 n.c.
Ni-Si 0,05 0,05 0,11
Ni-P n.c. 0,19 n.c.
Si-P n.c. -0,67 n.c.

Tableau II.6. Energies de liaison (en eV) des complexes dumbbell — solutés illustrés schématiquement sur la
Figure I1.4 et qui contiennent deux types différents d’atomes de solutés. Les valeurs obtenues pour les
interactions Cu — Mn, Cu — Ni, Cu — Si, Mn — Ni, Mn - Si, et Ni — Si ont été déterminées par Vincent
[Vincent06(a)] par calculs ab initio dans des supercellules de 54 atomes avec 125 points k. Les valeurs
obtenues pour les interactions X — P ont été déterminées dans ce travail par calculs ab initio selon la
méthode et les paramétres décrits dans la Section I.C (supercellules de 250 atomes avec 27 points k). Les
valeurs non calculées (n.c.) correspondent a des configurations défavorables.

Initial Intermédiaire Final

Figure IL.5. Représentation schématique des configurations initiale, intermédiaire et finale de la migration
du di-interstitiel glissile dans le fer pur, par sauts successifs des deux dumbbells.
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IV. Techniques de calculs utilisées

Nous présentons dans cette section I’ensemble des techniques que nous avons mises en ceuvre
dans ce travail pour, d’une part, modéliser par simulation I’ensemble des expériences que
nous avons étudiées et analyser les résultats, et d’autre part, déterminer par calculs ab initio
ou MC toutes les propriétés physiques d’intérét pour notre étude.

IV.A. Simulation de I'expérience de recuit

IV.A.1. Le recuit thermique et le recuit de post-irradiation

Pour simuler un recuit thermique, on chauffe, a la température du recuit, une boite de
simulation dans laquelle sont distribués aléatoirement les solutés selon la composition
chimique désirée. Les conditions aux limites sont choisies périodiques de sorte qu’un DP
quittant la boite de simulation est réintroduit par la face opposée. Dans les simulations de type
MCC, une ou plusieurs lacunes sont introduites dans la boite de simulation qui vont permettre
aux solutés de diffuser. Cependant la taille de la boite de simulation est telle que
I’introduction d’une unique lacune donne lieu a une concentration en lacunes au moins un
million de fois plus élevée que la concentration d’équilibre. Ainsi, pour avoir acces au temps
«réel » du recuit simulé, le temps MC de la simulation doit donc étre pondéré par le rapport
des concentrations de lacunes réelle et simulée en utilisant la relation suivante :

C ac,sim ’
= (l—]t MC Equation I1.23

lac,réel

Par ailleurs, la(les) lacune(s) introduite(s) peut(vent) étre piégé(es) par les solutés, empéchant
toute diffusion, ce qui peut conduire a des temps de simulation tres longs.

Pour simuler le recuit post-irradiation, la nanostructure irradiée jusqu’a une dose déterminée
est chauffée a la température de recuit. La présence des puits de DP (amas de DP, JDG,
dislocations, surfaces), est modélisée en modifiant les conditions aux limites pour appliquer
des surfaces absorbantes sur les deux faces opposées selon une des 3 directions (généralement
la direction z).

IV.A.2. Le recuit isochrone

Comme il a été présenté dans le Chapitre I, I’expérience de recuit isochrone consiste a
chauffer un matériau, irradié¢ préalablement a trés basse température (afin que les défauts
créés ne diffusent pas) ou non, par paliers de température et a intervalles de temps réguliers.
Au cours de ces recuits, I’évolution des populations de défauts est étudiée en enregistrant
I’évolution d’une propriété (la résistivité électrique dans les cas qui nous intéresse) au cours
du temps. La simulation d’une expérience de recuit isochrone s’effectue en deux étapes,
comme 1’expérience elle méme. Dans un premier temps, on introduit les DP, par irradiation
ou par implantation, puis on recuit le matériau.
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IV.A.2.a. L’étape d’irradiation

Dans le cas des expériences que nous avons modélisé, I'introduction des DP s’est faite par
irradiation aux électrons. La simulation du recuit isochrone par MCC commence donc par
I’introduction d’un nombre fixe de PF dans une boite de simulation avec des conditions aux
limites périodiques dans toutes les directions. Cette premicre étape est équivalente a 1’étape
expérimentale d’irradiation : la dose d’irradiation est simulée en évaluant le dommage créé
dans la boite de simulation apres introduction des PF. A titre d’exemple, pour une boite de 7,9
x 10" nm’ (150 x 150 x 150 mailles cc) dans laquelle 290 PF sont introduites, la dose
d’irradiation correspondante est égale a 4,3 x 10~ dpa.

IV.A.2.b. Les paires de Frenkel

La lacune est introduite aléatoirement sur le réseau a la place d’un atome quelconque de Fe,
Cu, Mn, Ni, Si, P qui est placé dans un réservoir d’atomes. L’interstitiel sera introduit en
rajoutant sur le réseau un atome du réservoir si celui-ci n’est pas vide, ou, s’il est vide, un
atome de Fe. Le réservoir est utilisé pour permettre de conserver la composition initiale de
I’alliage pendant toute 1’irradiation, celui-ci n’étant généralement pas vide.

Aucune paire proche n’étant introduite dans la boite de simulation, les pics expérimentaux
observés entre 0 K et la température du pic Ip; ne sont pas reproduits par simulation. Pour
prendre en compte la corrélation spatiale entre la lacune et I’interstitiel d’une méme PF créée
par un électron (a I’origine du pic Ip,), les deux éléments sont introduits dans la boite de
simulation selon un intervalle caractérisant la distance qui les séparent (distance de
corrélation). Nous avons réalis€é une étude paramétrique dans le cas simple du fer pur, en
simulant le recuit isochrone pour cinq intervalles de distance de corrélation entre les défauts
des PF, I’objectif de cette étude étant de déterminer une « distance de corrélation » optimale
qui permette de reproduire par simulation :

> L’aspect général d’un spectre de recuit isochrone : en se basant sur les résultats
expérimentaux rapportés dans la Section II.B.2. du Chapitre I, nous savons que le
recuit isochrone dans le fer pur doit faire apparaitre trois pics distincts. La distance de
corrélation optimale a donc €té choisie pour respecter au mieux ce critere.

> Les caractéristiques des populations de défauts entre 0 K et le pic Ip,: d’apres les
résultats expérimentaux décrits dans la Section II.B.2. du Chapitre I, nous savons que
50 a 70 % de la résistivité résiduelle du matériau est déja restituée a la fin du pic Ip,
[Takaki83]. Sachant que nous ne pouvons pas reproduire les niveaux de restitution
correspondant a la recombinaison des paires proches, nous avons donc choisi une
distance de corrélation qui garantisse, a la fin des niveaux Ip, un pourcentage de
restitution du nombre initial de PF équivalent aux valeurs expérimentales.

La Figure I1.6 montre les différents spectres obtenus pour les distances de corrélation
étudiées, comparées au spectre expérimental du fer pur pour les mémes conditions. Elle
indique que la distance de corrélation entre 3 et 6 A est optimale pour reproduire les
caractéristiques des populations de défauts entre O K et le pic Ip, en accord avec les résultats
expérimentaux. Nous avons donc considéré cet intervalle pour toutes les simulations de recuit
isochrone réalisées dans ce travail.
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Figure I1.6. Spectres du recuit isochrone du fer pur : étude de I'influence de I'intervalle de distance de
corrélation entre les défauts des PF. Les spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en
simulant le recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc
préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 4,2 x 105 dpa (284 PF dans la boite). Pour comparaison, le

spectre expérimental (traits en pointillés et symboles vides) de Maury et al. [Maury90], obtenu pour des

IV.A2.c.

conditions d’irradiation et de recuit identiques, est aussi présenté.

Suivi du recuit isochrone

. . o . . . AT
La vitesse du recuit isochrone est simulée en appliquant un accroissement de température A
t

suivant des paliers de température et de temps correspondant aux paliers expérimentaux. Etant
donné que I’évolution expérimentale de la résistivité électrique est tres liée a I’évolution de la
population de DP, la restitution fractionnaire est étudiée par MCC en suivant les évolutions
des populations de DP et de leurs amas. Cette hypothese n’est valable que si I’on suppose que
chaque défaut (isolé ou en amas) a la méme contribution a la résistivité électrique. Par
ailleurs, elle est certainement critiquable, mais comme il n’existe pas de théorie réelle sur le
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sujet, nous nous y sommes tenus. Ainsi, dans nos simulations, nous avons comparé la

restitution fractionnaire différentielle de la résistivité initiale du matériau (—i(ﬁj

dT \ Ap,
déterminée expérimentalement), a la restitution fractionnaire différentielle de la population
initiale ny de défauts introduite dans la boite de simulation. Ainsi les courbes d’évolution de la
restitution fractionnaire différentielle de la résistivité (inaccessible par simulation MCC) ont
été remplacées dans 1’analyse de nos résultats de simulation par les courbes d’évolution de la
restitution fractionnaire différentielle de la quantité initiale de DP présents dans le matériau,
soit :

_(( P2 = Po j_( P~ Po jj _(( n, —n, J_( =N ]j
pirr _p() Ioirr _p() _ nirr _nO nirr _nO

Tz_T1 Tz_T1

n, est le nombre de DP présents dans le matériau a la température 75,
n, est le nombre de DP présents dans le matériau a la température 77,
n. est le nombre de DP présents dans le matériau a la fin de I’irradiation (c’est-a-dire au

rr

début du recuit isochrone). Il équivaut tout simplement au nombre de DP initialement
introduits pour simuler la dose d’irradiation.

n, est le nombre de DP résiduels présents dans le matériau (2 = OK), nul dans nos
simulations.
[ ra—ny | [ n—ny (n,—m
nirr _nO nirr _nO _ nirr _ d n
T,-T, B T,-T, o dr Rirr

IV.A.2.d. Echantillonnage des données

A chaque température, la dérivée est calculée en utilisant une moyenne glissante sur cinq
paliers de température (£ 2 paliers de part et d’autre de la valeur étudiée). Comme le montre
la Figure I1.7 qui présente différents spectres obtenus en considérant un nombre différent de
paliers pour les moyennes, ce choix nous semble le meilleur pour lisser les fluctuations
ponctuelles de la population de défauts sur les spectres.

Par ailleurs, sauf mentionné, tous les spectres simulés présentés dans ce travail sont des
moyennes des résultats de trois simulations réalisées dans des conditions d’irradiation et de
recuit identiques, mais pour trois tirages aléatoires différents (c’est-a-dire qui incluent une
distribution aléatoire différente des solutés et des DP). Nous montrons sur la Figure I1.8 que
ce choix, méme s’il parait faible, suffit largement pour minimiser de facon efficace les erreurs
statistiques puisque, ’erreur générée en utilisant trois tirages aléatoires reste tres faible
(autour de 6 %) et n’est pas minimisée davantage en utilisant un nombre supérieurs de tirages.
La Figure I1.8 montre que le passage de trois a dix tirages aléatoires conduit au méme spectre.
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Figure IL.7. Spectres du recuit isochrone du fer pur : étude de 'influence du nombre de paliers de
température pour le calcul de la dérivée de la restitution fractionnaire différentielle de la quantité initiale de
DP dans le matériau. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s
dans des boites de taille 150 x 150 x 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 x 104
dpa (1593 PF dans la boite).
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Figure I1.8. Spectres du recuit isochrone du fer pur : étude de I'influence du nombre de tirages aléatoires
considérés pour minimiser les erreurs statistiques. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit
isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc préalablement

irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 X 104 dpa (1593 PF dans la boite).

IV.B. Simulation de I'expérience d’irradiation sous flux

LAKIMOCA permet en théorie de simuler toutes les irradiations possibles : neutrons, ions et
électrons. Dans ce travail, nous n’avons simulé que des irradiations aux électrons et aux
neutrons.

L’irradiation aux électrons est simulée en introduisant aléatoirement sur le réseau dans la
boite de simulation des PF non corrélées, selon une fréquence qui correspond au flux
souhaité. Dans le cas des irradiations aux électrons simulées pour la modélisation des recuits
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isochrones, seule la dose finale d’irradiation avant le recuit était importante, raison pour
laquelle c’est uniquement cet état final qui est présenté.

Dans le cas des irradiations aux neutrons, en plus des PF, des débris de cascades de
déplacements (obtenue par exemple par DM) sont introduits aléatoirement sur le réseau dans
la boite de simulation, selon des fréquences équivalentes au flux d’irradiation désiré. Toutes
les simulations d’irradiation ont été faites dans des boites contenant des surfaces absorbantes
selon une direction. D’autre part, seuls des débris de cascades générés par des neutrons de 20
et 100 keV ont été introduits. Ces débris de cascades sont issus de la base de données des
simulations de DM de Stoller [Stoller02] dans le Fe-a. Chaque débris de cascades correspond
a I’ensemble des lacunes et des interstitiels isolés ou en amas qui ne se sont pas recombinés au
sein de la cascade pendant les quelques picosecondes apres 1I’'impact du neutron. Chaque
lacune de la cascade remplace un atome du réseau, qui est alors placé dans le réservoir
d’atomes, et les interstitiels de la cascade sont ajoutés en utilisant les atomes du réservoir s’il
n’est pas vide, ou, le cas échéant, des atomes de Fe. Lorsque les PF ou les débris de cascade
sont introduits, les DP (lacunes et interstitiels) qui trouvent des sites déja occupés par d’autres
DP ne sont pas introduits. Pour les simulations d’irradiation aux neutrons réalisées dans ce
travail, les flux étaient de 1’ordre de 5,8 X 10° dpa.s'l, ce qui correspond a I’introduction
d’une PF toutes les 1 s, et une cascade toutes les 4 s en moyenne (dont 67 % de cascades de
20 keV et 33 % de cascades de 100 keV) pour des boites de simulation de taille 60 x 60 x 120
mailles cc. L’ensemble des flux que nous avons simulés dans ce travail est compris entre 2,3
x 10® dpas’ et 5,8 x 10 dpa.s”, ce qui correspond, comme pour la majorité des études
expérimentales rapportées au Chapitre I, au régime de haut flux, d’apres les résultats de
English et al. [English02] (Section III.A.1.b. du Chapitre I). Ces flux restent encore élevés par
rapport aux flux que regoivent les aciers de cuve des REP frangais (entre ~ 1 x 10™° dpa.s™ et
~ 1 x 107" dpa.s™), mais sont proches, pour les flux les plus faibles, des flux utilisés en
réacteurs expérimentaux (entre ~ 1 X 10° dpa.s™ et 1 x 10™® dpa.s™).

La dose d’irradiation totale est calculée en termes de dpa, et est actualisée a chaque pas MC.
La contribution des PF est de 1, et celle des débris de cascades initiée par un neutron
d’énergie E,j, est calculée selon 1’Equation I1.24 qui utilise la norme NRT [Robinson94],
décrit dans le préambule du Chapitre I :

0,8E oy

dose = dose +— Equation I1.24

d

E oy est1'énergie de dommage,

E, est I’énergie de seuil de déplacement (40 eV pour le Fe [ASTMO04]).

Pour les simulations d’irradiations aux neutrons que nous avons réalisées, les doses atteintes
sont de I’ordre de quelques dizaines de mdpa en général, ce qui signifie que les résultats que
nous présentons concernent uniquement la phase de formation des amas et les premieres
phases de leur évolution.

IV.C. Détection des amas dans le modéle

Pour toutes les simulations d’expériences réalisées dans ce travail, les amas de solutés, de DP,
et les complexes DP — solutés que nous avons considérés ne sont composés que de DP et/ou
de solutés, ce qui signifie que les atomes de Fe ne sont pas pris en compte. Par ailleurs, sauf
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mentionné, nous avons défini un amas comme un regroupement soit de lacunes ou
d’interstitiels (pour les amas de DP), soit de solutés (pour les précipités ou les amas diffus de
solutés), soit de lacunes et de solutés ou d’interstitiels et de solutés (pour les complexes DP —
solutés). Chaque amas est constitué d’un minimum de cing éléments 1 et/ou 2" voisins entre
eux. Pour étudier la pertinence de ce choix, nous avons comparé, pour un alliage Fe — 0,1 %at.
Cu irradié aux neutrons a 300 °C et sous un flux de 2,3 X 107 dpa.s’l, les amas formés a 6,48
mdpa en considérant deux criteres : un amas est constitué d’au moins trois éléments (« critere
3 »), ou bien un amas est constitué¢ d’au moins cinq éléments (« critere 5 »). La Figure I1.9
présente les distributions d’amas obtenues dans les deux cas. On constate que la réduction du
critere de taille minimale des amas ne conduit qu’a la formation de 3 nouveaux amas qui ne
contiennent chacun que trois atomes de Cu, ce qui ne change rien a la fraction de Cu précipité.
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Figure I1.9. Comparaison de la composition des amas formés a ~ 7 mdpa dans un alliage Fe — 0,1 %at. Cu
irradié aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s’!, en considérant deux critéres de taille
différents pour définir un amas : un amas est constitué d’au moins trois éléments (« critére 3 »), ou bien un
amas est constitué d’au moins cing éléments (« critére 5 »).

IV.C.1. Nature des amas

Nous avons appelé amas de DP, tous les amas dont les concentrations en lacunes ou en
interstitiels sont supérieures ou égales a 75 % des compositions totales des amas. Lorsque les
concentrations calculées sont comprises entre 25 et 75 %, les amas sont appelés complexes
DP — solutés. Dans tous les autres cas, les amas sont considérés comme des amas de solutés.
Ce sont :

© 2011 Tous droits réservés. Page 74 http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 11 : Méthodes et Modéles

> Soit des précipités enrichis en Cu si parmi les solutés présents dans I’amas, le Cu est
majoritaire (sa concentration est supérieure a 50 % de la composition en solutés de
I’amas).

> Soit des amas enrichis en Mn — Ni (- Si), si les concentrations cumulées de ces trois

solutés représentent au moins 50 % de la composition en solutés de I’amas et si en
plus la concentration en Cu dans I’amas est tres faible (typiquement < 10 %at., soit,
pour un amas de 10 especes par exemple, 1 seul atome de Cu). Nous avons ainsi
utilis€ un critere unique sur le méme principe que Odette er al. [Odette97] par
exemple.

Les considérations ci-dessus ne concernent que le cas des alliages complexes contenant au
moins du Cu, du Mn, et du Ni pour lesquels la compétition entre les deux types d’amas peut
exister. Dans le cas des alliages binaires que nous avons étudiés (Fe — Cu, Fe — Mn, Fe — Ni,
Fe — Si, et Fe — P), lorsqu’ils étaient observés, les amas formés sont tout simplement appelés
amas de Cu, Mn, Ni, Si et P respectivement. Enfin, il est important de rappeler que les
catégories d’amas ci-dessus ne sont données qu’a titre indicatif car elles peuvent tres vite
montrer des limites, surtout pour des amas de taille importante (a partir de dix especes), étant
donné la grande quantité de cas complexes susceptibles d’€tre rencontrés.

IV.C.2. Composition, taille, et densité des amas

Contrairement a la SAT qui ne peut pas détecter des DP ou des amas de DP, nous avons la
possibilité pour tous les amas observés dans les boites de simulation, de caractériser a la fois
leur composition en solutés et en DP. Comme nous le verrons dans le Chapitre IV, ceci a été
un avantage considérable pour mettre en évidence les mécanismes de formation des amas de
solutés. Par ailleurs, comme nous I’avons expliqué ci-dessus, dans les simulations, les amas
sont uniquement composés de solutés et de DP. Les études expérimentales de SAT présentées
au Chapitre I montrent pour la plupart, que les amas détectés, quelque soit leur taille, sont en
moyenne composés de 25 % de solutés et 75 % de Fe. Ainsi, le fait de ne pas prendre en
compte le fer dans la composition des amas observés par simulation n’est pas problématique
puisque, nous pouvons nous baser sur les résultats de SAT et estimer le nombre d’atomes de
Fe dans chaque amas comme le triple du nombre total de solutés de I’amas concerné.

En ce qui concerne la taille des amas, nous I’avons simplement estimée en termes de nombre
moyen d’especes par amas, un amas composé de cing solutés et trois interstitiels sera par
exemple appelé un amas de taille 8. Il est par ailleurs possible, en faisant I’hypothese que tous
les amas détectés dans nos simulations sont sphériques, d’exprimer la taille des amas en unité
métrique. Il suffit alors de déterminer le rayon volumique moyen de la sphere constituée par
toutes les especes de I’amas.

Pour déterminer la densité numérique des amas, nous avons déterminé, comme en SAT, le
nombre d’amas observés dans la boite de simulation. La densité volumique est obtenue par
ailleurs en considérant le rapport entre ce nombre d’amas et le volume de la boite de
simulation.

Page 75 http://doc.univ-lille1.fr

© 2011 Tous droits réservés.



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 11 : Méthodes et Modéles

IV.D. Détermination de la limite de solubilité

La limite de solubilité est une propriété d’équilibre thermodynamique. Dans ce travail, nous
I’avons généralement déterminée par simulation de MCM. Quelque soit la simulation, la
procédure suivante a été utilisée :

> L’alliage considéré est recuit a une température donnée et 1’énergie du systeme a
chaque pas MC est évaluée pour déterminer I’intervalle dans lequel 1’énergie n’évolue
plus de facon sensible. La Figure II1.10 ci-dessous montre par exemple 1’évolution de
I’énergie dans une simulation par MCM du recuit a 300 °C d’un alliage Fe — 0,4 %at.
Cu. On peut considérer qu’a partir de 5 x 10® pas de MC simulés, I’énergie du systeme
a atteint 1’équilibre.

> La limite de solubilité est alors obtenue en évaluant le rapport entre la concentration
moyenne (dans l’intervalle d’énergie d’équilibre) de soluté resté dans la solution
solide et sa concentration initiale dans la boite de simulation.

Pas MC
-3693200 T . .
0,08+00 4,0E+08 8,0E+08 1,2E+09 1,66+09

SBBOBEO0 - ---omvmeom e n e

3604000 o

Esys (eV)

3694400 A ----m-emeememem e m e e

3604800 g

-3695200

Figure I1.10. Evolution en fonction des pas MC de I’énergie du systéme dans un alliage Fe — 0,4 %at. Cu
recuit a 300 °C.

IV.E. Méthode de calcul des données ab initio

IV.E.1. Energie de liaison

L’énergie de liaison entre deux entités A et B dans une matrice de Fe-a contenant N sites
atomiques est donnée par la différence d’énergie entre la matrice contenant les défauts A et B
n’interagissant pas et la méme matrice constituée des défauts A et B interagissant. Cependant,
comme la taille des supercellules utilisées dans les calculs ab initio est limitée, il n’est pas
toujours possible d’€tre certain que les défauts A et B n’interagissent pas. Nous avons donc
utilisé une autre méthode pour calculer 1’énergie de liaison. Dans cette méthode, 1’énergie
E(N -1+ A) de la supercellule contenant seulement le défaut A est ajoutée a 1’énergie

E(N -1+ B) de la supercellule contenant uniquement le défaut B. A cette somme, on
soustrait la somme de 1’énergie E(N —2+ A+ B) de la supercellule contenant les deux
défauts A et B en interaction et de I'énergie E,, de la supercellule sans défaut. Les différents
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calculs sont tous réalisés dans les mémes conditions (taille de la supercellule, nombre de
points k, énergie de coupure). La relation donnant 1’énergie de liaison est la suivante :

E,(A,B)=[E(N-1+A)+ E(N -1+ B)|-[E(N =2+ A+ B)+ Exs] Equation I1.25

A partir de cette définition, une énergie de liaison positive indique une interaction attractive.
Cette définition peut €tre étendue a trois, quatre et plus entités, suivant le schéma :

E, (AL Az, A))= D E(A)-[E(Ai+ Ao+ ...+ Au)+ (0= 1)Enr] Equation I1.26

IV.E.2. Energie de solution

Pour caractériser les solutions solides, 1’énergie de solution est donnée par la formule :

N-1 .

E (A= Fe)=E((N —1)Fe+ A)sec— " Eref — E(Arer) Equation I1.27
C’est une enthalpie 2 dilution infinie dans laquelle E((N —1)Fe+ A est I’énergie de la
supercellule contenant (N —1) atomes de Fe et un atome de soluté A, E . est I’énergie de la
supercellule contenant N atomes de Fe et E(A,,) est I’énergie de cohésion du soluté A dans

I’état de référence choisi. L’état de référence est pris comme celui de la structure la plus stable
du métal A a T ambiante, excepté pour le Mn.

D’apres cette définition, une énergie de solution positive pour le systeme Fe — A indique une
tendance a la précipitation pour le soluté A.

IV.E.3. Energie de formation de la lacune

L’énergie de formation de la lacune correspond a 1’énergie nécessaire pour introduire une

lacune dans une matrice d’'un composant X. Elle est donnée par la relation :

-1 :

E, (V*)=E(N-1X) —NTE(NX) Equation I1.28
E((N-1)X) est I’énergie de la supercellule contenant (N —1) atomes de type X et E(NX)
I’énergie de la supercellule sans défaut, c'est-a-dire contenant N atomes de type X.

IV.E.4. Energie de migration

L’énergie de migration correspond a 1’énergie nécessaire pour franchir le point col. Elle est
donc donnée par la différence entre 1’énergie du systéme avec I’atome migrant au point col et
celle avec l’atome migrant dans sa position initiale. Dans cette étude, nous avons
généralement calculé 1’énergie de migration a 1’aide de la méthode de la bande élastique
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[Mills95] [Johnson98]. Cette méthode permet de trouver I’emplacement du point col en
déterminant les énergies de systeme de positions successives de 1’atome migrant sur le chemin
de migration. L’atome migrant est contraint de rester dans 1’hyperplan défini par les
configurations initiale et finale. Dans le cas de la migration d’un soluté dans une matrice de
fer pur, pour des raisons de symétrie, le point col est donné simplement par le milieu du
chemin de migration. Apres avoir vérifié que ce point correspond bien a un point col, il suffit
donc de déterminer 1’énergie dans cette position et d’y soustraire I’énergie du systeme avec
I’atome migrant dans sa position initiale.
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Chapitre III.  Détermination et validation
des mécanismes élémentaires : calculs ab

Initio, recuits isochrones et phases d’équilibre

Le modele de cohésion du MC mis au point par Vincent dans son travail de these
[Vincent(a)], que nous avons complété au cours de ce travail, prend en compte les interactions
entre les solutés et les DP (lacunes et interstitiels) et leur diffusion. Les parametres du modele
sont essentiellement déterminés par des calculs ab initio. Cependant pour reproduire
correctement les tendances expérimentales, certains de ces parametres doivent €tre optimisés.
Pour plus de clarté, nous appelons dans ce travail « propriétés d’entrée » toutes les propriétés
(telles que les énergies de liaison, les énergies de migration ainsi qu’un certain nombre
d’autres propriétés a 1’échelle atomique) qui servent au paramétrage du modele de cohésion.
Elles peuvent étre « ab initio » ou non suivant que nous les ayons déterminées ou prises dans
la littérature. Nous appelons « propriétés optimisées » toutes les « propriétés d’entrée » dont
les valeurs sont modifiées pour permettre d’aboutir a un meilleur accord simulation —
expérience. Dans le cas des parametres lacunes — X (X = Cu, Mn, Ni, Si) du modele de
cohésion, Vincent a déterminé un ensemble de valeurs de propriétés (Tableau I1.3 et Tableau
II.4 du Chapitre IT) dont certaines ont été optimisées sur des expériences de recuits thermiques
d’alliages modeles. Ce travail d’optimisation n’ayant pas été réalis€ dans le cas des
parametres dumbbell — X, nous présentons dans ce chapitre comment nous avons poursuivi le
paramétrage du modele de cohésion en optimisant les valeurs des « propriétés d’entrée » des
parametres relatifs aux interstitiels. La démarche que nous avons utilisée ainsi que les
résultats que nous avons obtenus sont présentés dans la premiere section de ce chapitre.

Un autre objectif important de ce travail a concerné 1’amélioration de la chimie des alliages
considérés. En plus du Cu, du Mn, du Ni, et du Si tous introduits dans le modele par Vincent,
nous avons dans ce travail introduit le P et le C, dans le but de mieux décrire la composition
réelle des aciers de cuve des REP, et d’étudier par simulation le rdle de ces deux éléments sur
I’évolution nanostructurale sous irradiation. Ainsi, le paramétrage du systeme Fe — P fait
I’objet de la deuxieme section de ce chapitre, et nous décrivons dans la troisieme section les
modifications apportées au modele de cohésion pour prendre en compte le C.

L’étude bibliographique de la Section II du Chapitre I nous a montré I'importance des
interstitiels et de leurs amas dans 1’étude de la fragilisation sous irradiation. Dans la quatrieme
section de ce chapitre, nous présentons les résultats de 1’étude ab initio que nous avons
réalisée sur la stabilité et la mobilité des interstitiels et leur amas. Puis nous comparons ces
résultats aux prédictions du modele de cohésion pour évaluer la pertinence de ce dernier dans
la description des propriétés des amas d’interstitiels.

Nous terminons ce chapitre en présentant dans la cinquieme section les prédictions du modele
de cohésion sur les phases d’équilibre attendues dans des alliages modeles et des alliages
complexes dont les compositions sont proches de celles des aciers de cuve.
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I. Optimisation des paramétres dumbbell — solutés

La référence [VincentO8] présente un exemple détaillé dans le systtme Fe — Cu de la
procédure d’optimisation des « propriétés d’entrée » des parametres lacune — solutés du
modele de cohésion. Il est important de noter que les différences d’énergie entre les valeurs
des «propriétés d’entrée ab initio » et les valeurs des « propriétés optimisées » restent
inférieures ou égales a 0,1 eV, valeur caractéristique de 1’incertitude des calculs ab initio.
Dans cette section, nous avons utilis€ une approche similaire pour optimiser les valeurs des
« propriétés d’entrée » des parametres dumbbell — solutés, en ajustant lorsque nécessaire
certaines valeurs. Cette procédure s’est essentiellement basée sur la simulation des
expériences de recuit isochrone du fer pur et d’alliages ferritiques binaires dilués. Le Tableau
II.1 présente I’ensemble des valeurs des « propriétés d’entrée » des parametres dumbbell —
solutés utilisées. Elles ont été déterminées par calculs ab initio soit dans ce travail de these
selon la méthode et les parametres décrits dans la Section I.C du Chapitre II, soit par Vincent
dans son travail de theése en considérant des supercellules de 128 atomes avec 27 points k et
en utilisant des pseudo potentiels ultra doux (USPP). Pour chaque alliage binaire Fe — X, six
« propriétés d’entrée » sont donc susceptibles d’étre optimisées, soit au total une trentaine de
parametres. Nous avons réalisé le paramétrage en trois étapes. Nous avons tout d’abord
validé, sur le cas simple du fer pur, le modele que nous avons développé dans la Section
IV.A.2 du Chapitre II pour reproduire par simulation I’expérience de recuit isochrone. Nous
avons ensuite réalisé une étude paramétrique dans le but de mieux comprendre 1’influence
isolée de chacun des parametres du Tableau III.1 sur le recuit isochrone. Enfin, les résultats de
cette étude paramétrique nous ont permis d’optimiser, lorsque nécessaire, les valeurs des
« propriétés d’entrée » des parametres dumbbell — solutés pour les systemes Fe — Cu, Fe —
Mn, Fe — Ni, et Fe — Si en nous basant sur la simulation du recuit isochrone dans chaque
alliage binaire.

I.A. Simulation du recuit isochrone dans le fer pur

Nous avons utilisé 1’expérience de recuit isochrone du fer pur pour le paramétrage dans le
modele de la valeur de 1’énergie de migration de ’interstitiel de fer, et des énergies de liaison
et de migration du di-interstitiel de fer. Nous avons procédé en plusieurs étapes : apres avoir
vérifié que le modele reproduit correctement la position des pics expérimentaux, c’est-a-dire
leur température d’apparition, nous avons réalisé une analyse qualitative et quantitative des
résultats obtenus par simulation, avant de terminer par une étude de I’influence de la dose
initiale d’irradiation.

La Figure III.1 présente les spectres du recuit isochrone simulé dans le fer pur a deux
différentes doses. Les courbes expérimentales de Takaki et al. [Takaki83] sont aussi
représentées sur la figure. Les spectres obtenus par MCC mettent en évidence trois pics
distincts présentant les mémes caractéristiques que les pics Ip, Ig, et II observés
expérimentalement par Takaki et al. et décrits dans la Section I1.B.2 du Chapitre 1.

Par ailleurs, comme le montre la Figure II1.2, qui présente les évolutions des populations de
différents types de défauts, les interprétations des mécanismes associés a chaque pic sont en
excellent accord avec les interprétations proposées par Takaki et ses collaborateurs pour les
pics expérimentaux. Dans le paragraphe qui suit, nous utiliserons uniquement le spectre
obtenu pour une dose de 2,36 X 10 dpa comme référence pour la comparaison simulation —
expérience.
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Fe Cu Mn Ni Si
PAW GGA +| (YRl |y "G o| Vol paw "G+ | EMOSST | paw G | VOOl | paw "G | et

E,'"Fe-X 0,32 0,37 - 0,32 - 0,34 - 0,45 - 0,52

Eed (Fem — X dmbry -0,39 -0,46 0,55 037 -0,19 -0,36 -0,01 0,01
Eed (X A x dunbry - -0,36 0,39 0,47 - -0,30 - -0,40
E["™ (X ™ — dumb,,,, ) 0,19 0,07 -0,02 -0.36 0,02 -0,13 -0,17 -0.23
E; " (X" — dumby,, ) 0,06 -0,01 031 0,10 0,06 -0,06 0,28 0,27
E;]mComp (X tnComp _ dumb,,) ; 0,18 - 0,29 - -0,32 - -0,50

E ;"" (dumb}eFe — dumb {;eFe )

0,70 (Ce travail - Ajustement)

E bz"" (dumb;eFe — dumb ;eFe )

0,48 (Ce travail - Ajustement)

1§ LallII-Alun°o0py/:dpy

Tableau III.1. Propriétés d’entrée (en eV) des paramétres dumbbell — solutés considérés pour la validation du modéle de cohésion. Les paramétres pour le mono-
interstitiel ont été déterminés par calculs ab initio soit dans ce travail en considérant des supercellules de 250 atomes avec 27 points k et des potentiels de type PAW,
soit par Vincent dans son travail de thése en considérant des supercellules de 128 atomes avec 27 points k et des potentiels ultra doux (USPP). Les paramétres pour le
di-interstitiel sont les paramétres d’ajustement considérés dans cette étude.
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Figure III.1. Spectres du recuit isochrone du fer pur : étude de I'influence de la dose d’irradiation. Les
spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en simulant le recuit isochrone & la vitesse de
3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 x 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a

4,3 x 10’5 dpa (290 PF introduites dans la boite) et 2,36 % 104 dpa (1593 PF dans la boite). Pour
comparaison, les spectres expérimentaux (traits en pointillés et symboles vides) de Takaki et al [Takaki83],
obtenus pour des conditions d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés.
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Figure III.2. Evolutions avec la température de recuit des populations de défauts dans le fer pur ayant subi
un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s, aprés avoir été irradié aux électrons jusqu’a la dose de 2,36 X
104 dpa.

Le pic Ip du spectre simulé apparait vers 105 K, soit un décalage de 2,5 K avec le pic
expérimental Ip. Il est 1ié a la recombinaison des PF corrélées et représente une restitution
d’environ 55 % du nombre initial de DP introduits dans la boite de simulation. Le pic observé
a 121 K sur le spectre simulé (contre 123 K expérimentalement) est le pic Ig 1i€ a la migration
des mono-interstitiels, comme le montre la Figure II1.2.

Ce bon accord simulation — expérience pour les pics Ip et Iz a été obtenu en utilisant une
énergie de migration de I’interstitiel égale a 0,31 eV, valeur plus basse que les valeurs des
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« propriétés d’entrée ab initio » du Tableau III.1. Cette valeur, que nous avons utilisée dans
toute la suite de ce travail, est en tres bon accord avec la valeur déduite par Takaki et ses
collaborateurs de leur étude (0,27 £ 0,04 eV), et avec d’autres valeurs dans la littérature : la
valeur 0,34 eV obtenue par calculs ab initio par Fu et al. avec le code SIESTA [Fu04], par
Olsson avec le code VASP et les mémes parametres que ceux de ce travail [Olsson(09], et par
DM par Terentyev et al. [Terentyev07]; ou la valeur 0,33 eV obtenue par DM par Johnson
[Johnson64(a)].

Le dernier pic qui apparait autour de 165 K sur le spectre simulé, correspond au pic II observé
expérimentalement par Takaki er al. a 164 K. 1l est effectivement 1ié, comme le montre la
Figure II1.2 a la migration des di-interstitiels qui se sont formés pendant la migration des
mono-interstitiels au niveau Ig.

Sur la Figure III.1, la différence de température d’apparition du pic Ig entre le spectre simulé
et le spectre expérimental est plus prononcée pour la dose la plus faible. En effet, un décalage
de 6 K est observé entre le pic Ig sur le spectre simulé et le pic Ig du spectre expérimental a
4,3 x 10 dpa. Ceci suggererait que le modele est de moins en moins capable de reproduire
les caractéristiques du pic Ig lorsque la dose initiale d’irradiation diminue. Dans notre modele,
une dose faible équivaut a I’introduction dans la boite de simulation d’un nombre trés faible
de PF. Nous pensons donc qu’il existe un seuil de nombre de PF qui n’est plus représentatif
dans le modele pour simuler 1I’expérience de recuit isochrone. Toutefois, ce seuil n’est pas
atteint pour les spectres de la Figure III.1, puisque les décalages observés entre les pics des
spectres simulés et expérimentaux sont faibles.

Une autre différence quantitative que nous notons entre les résultats expérimentaux et les
résultats de simulation concerne 1’amplitude des pics Ip, Ig, et II. Celle-ci apparait
généralement plus grande sur les spectres simulés. Nous pensons que cette différence est due
a D’hypothése que nous faisons en comparant I’évolution de la résistivité électrique
expérimentale avec I’évolution de la population de DP dans les simulations. Dans cette
hypothese, nous supposons notamment que la résistivité d’un amas de N défauts est égal a N
fois la résistivité d’un défaut. De plus, nous négligeons la résistivité du fer et des atomes de
solutés. Cette approche nous semble cependant raisonnable, puisque comme nous 1’avons
montré dans le fer pur et le montrerons dans les alliages binaires, elle permet de reproduire
correctement la plupart des résultats expérimentaux de recuit isochrone.

Les spectres simulés de la Figure III.1 mettent en évidence un épaulement a la fin du pic Ig.
Ce pic est lié a la migration des tri-interstitiels formés au niveau Ig et dont 1’énergie de
migration est égale, dans le modele, a celle des mono-interstitiels.

Nous avons aussi validé le modele en étudiant 1’effet de la dose initiale d’irradiation sur les
pics du spectre du recuit isochrone dans le fer pur. Cette étude a été expérimentalement
réalisée par Takaki et al. [Takaki83] et nous avons utilisé les résultats de ces auteurs pour la
comparaison, comme le montre la Figure III.1. Expérimentalement, Takaki et al. ne mettent
en évidence aucune influence de la dose initiale d’irradiation sur le pic Ip. Contrairement au
pic Ip, le comportement des pics I et II dépend de la dose d’irradiation : a dose croissante,
Takaki et ses collaborateurs observent un déplacement de ces derniers vers les basses
températures.

Comme le montre la Figure III.1, les comportements des pics expérimentaux sont
correctement reproduits par simulation : le modele reproduit I’indépendance a la dose du pic
Ip et le décalage vers les basses températures des pics Ig et II. Ces décalages indiquent que
I’énergie d’activation « effective » de la migration des mono- et di-interstitiels est d’autant
plus faible que la dose d’irradiation est élevée. Nous interprétons ce résultat en considérant la
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population de DP dans les deux cas. A dose élevée, le nombre de DP est tel que le libre
parcours moyen des interstitiels avant de rencontrer une lacune est plus court qu’a dose faible,
de sorte que, plus la dose est élevée, plus les distances parcourues par les interstitiels avant
recombinaison sont faibles, et plus le pic se rapproche du pic Ip.

Chaque parametre du Tableau III.1 caractérise un type particulier d’interaction entre
I’interstitiel et le soluté concerné, ou une énergie de migration du dumbbell mixte. Lorsqu’un
soluté est présent dans un alliage contenant des DP et en particulier des interstitiels, plusieurs
événements susceptibles de se produire peuvent donc étre envisagés: la formation de
dumbbells mixtes (110)g..x qui migrent selon une énergie d’activation définie par le parametre

E!"”Fe— X, la formation d’hétéro-interstitiels mixtes (110)x.x, et différents scénarii de

piégeage de I’interstitiel de fer ou du dumbbell mixte (110)g..x par les atomes de solutés situés
sur différents sites proches. Les résultats expérimentaux rapportés dans la Section II.LB du
Chapitre I indiquent que ces interactions, comme la concentration en soluté, influencent de
facon considérable le comportement des pics des spectres de recuit isochrone. Il nous a donc
paru important, avant de simuler le recuit isochrone dans les alliages binaires, de réaliser une
étude paramétrique pour comprendre 1’effet de chaque parametre du Tableau III.1 sur les pics
des niveaux I et I des spectres de recuit isochrone. Les résultats de cette étude sont présentés
dans 1’Annexe 3 et résumés dans le Tableau III.2. Nous les avons utilisés pour procéder,
lorsque nécessaire, a une optimisation judicieuse des valeurs des « parametres d’entrée » du
Tableau III.1.

I.B. Simulation du recuit isochrone d’alliages binaires dilués

Pour paramétrer dans le cas des solutés les valeurs des « propriétés d’entrée ab initio » du
Tableau III.1, nous avons utilisé les résultats des simulations des expériences de recuit
isochrone dans les alliages binaires dilués Fe — X. Pour chaque alliage, nous avons étudié la
consistance des résultats de MCC en vérifiant tout d’abord la reproduction par simulation des
pics expérimentaux, puis dans un deuxiéme temps en étudiant 1’effet de la concentration en
soluté dans 1’alliage sur le comportement des pics, avant de terminer par une analyse
qualitative et quantitative des résultats. La démarche de paramétrage étant donc la méme pour
tous les systemes, nous présentons dans cette section le cas de 1’alliage Fe — Mn uniquement,
les résultats obtenus pour les autres systemes (Fe — Cu, Fe — Ni, et Fe — Si) étant décrits dans
I’Annexe 5 et résumés en conclusion de cette section. Nous présentons les résultats en deux
parties : I’étude des comportements des pics du niveau I de la restitution c’est-a-dire les pics
Ip et Ig, et I’étude de tous les pics formés au niveau II de la restitution.

I.B.1. Alliages Fe — Mn

Pour les alliages binaires Fe — Mn, nous avons basé notre étude sur les résultats
expérimentaux de Maury et al. [Maury90] dont les résultats ont été présentés dans la Section
II.B.3.b du Chapitre 1. La Figure II1.3 présente les spectres simulés et expérimentaux des
évolutions avec la température de la restitution dans le fer pur et des alliages avec différentes
concentrations de Mn. Pour les deux séries de résultats, les matériaux ont été irradiés jusqu’a
une dose de 4.2 x 107 dpa puis recuits par paliers de 3 K toutes les 300 s.
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Parametres Ip Ig Niveau II
E}:nixed (Fedumb, -X dumb; )
avec Amplitude | pour 1 et 3 %X Suppression progressive a %X T Suppression a partir de 0,1 %X

EMNFe— X = EMYFe— Fe

E}:nixed (Fedumb, -X dumb; )
avece
EMFe—X < E'""Fe—Fe

Amplitude T pour 1 et 3 %X

Suppression a partir de 0,1 %X T

E}:nixed (Fedumb, -X dumb; )
avece
EMFe—X > E'""Fe—Fe

Amplitude | pour 1 et 3 %X

Suppression progressive a %X T

Suppression a partir de 0,04 %X

Formation de 2 autres pics

E;omp (X 1nnComp __ dumeeX )

Amplitude | pour 1 et 3 %X

Suppression progressive a %X T

Suppression a partir de 0,04 %X

Formation de 3 autres pics

Emixed (X dumb; X dumb; )
b

Amplitude | pour 1 et 3 %X

Suppression progressive a %X T

Suppression a partir de 0,04 %X

Formation de 3 autres pics

comp 1nnComp
E)™ (X —dumb,,,)

Amplitude | pour 1 et 3 %X

Suppression progressive a %X T

Suppression a partir de 0,01 %X

Formation de 4 autres pics

tens 1nnTens
ES" (X —dumb,,;,)

Amplitude | pour 1 et 3 %X

Suppression progressive a %X T

Suppression a partir de 0,01 %X

Formation de 4 autres pics

Tableau III.2. Tableau récapitulatif des différents effets des « propriétés d’entrée » des paramétres dumbbell — solutés sur les pics Ip, It et II du recuit isochrone du fer

pur et d’alliages modéles dilués Fe — (0,005 a 3) %at. X.
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I.B.1.a. Niveau I de la restitution

Sur les spectres expérimentaux et les spectres simulés, 1’addition du Mn a un effet sur le pic
Ig : celui-ci disparait progressivement lorsque la concentration en Mn dans I’alliage augmente.
Les deux séries de spectres mettent aussi en évidence une autre répercussion importante de
I’addition du Mn, a savoir la réduction de 1’amplitude du pic Ip pour les alliages Fe — 1 %at.
Mn et Fe — 3 %at. Mn.

Maury et ses collaborateurs relient la réduction de 1’amplitude du pic I, a des transformations
de phase survenues dans I’alliage et interpretent la suppression progressive du pic Ig par la
formation de dumbbells mixtes stables (110)r. M, pendant la migration des interstitiels. On
peut donc supposer que les dumbbells mixtes se formeront plus facilement dans 1’alliage le
plus concentré en Mn puisque la probabilité pour un interstitiel de fer de rencontrer un atome
de Mn est plus élevée dans les alliages les plus concentrés en Mn.

Dans le cas du Mn, les résultats des calculs ab initio du Tableau III.1 prédisent effectivement
que la formation de dumbbells mixtes (110)g..mn stables est tres plausible. Par ailleurs, la
Figure III.4 montre que, dans l'intervalle de température du pic Iz, de plus en plus de
dumbbells mixtes (110)g..mn se forment dans la boite de simulation lorsque la concentration
de Mn augmente, et a I’inverse le nombre de dumbbell de fer pur décroit. Notre interprétation
du phénomene a I’origine de la suppression du pic Ig est donc en accord avec I’interprétation
expérimentale. Une optimisation de la valeur de 1’énergie de liaison du dumbbell mixte
(110)pe-mn pour une valeur de 0,39 eV, a permis d’obtenir un bon accord entre les spectres
expérimentaux et les spectres simulés, comme le montre la Figure III.3. Nous avons aussi

réduit la valeur de I’énergie de liaison E[”” (Mn'""“"" — dumb,,,,) entre le dumbbell de fer

et ’atome de Mn sur un site en compression en considérant une valeur égale a 0,02 eV, dans
le but de limiter le piégeage des interstitiels de fer par le Mn.

Les simulations de MCC étant effectuées sur réseau rigide, nous ne pouvons pas vérifier
I’hypothese d’un changement de phase proposée par Maury et ses collaborateurs pour justifier
la réduction du pic Ip, mais nous avangons une interprétation alternative sur la base des
évolutions des populations de défauts dans les simulations. Pour les concentrations 1 et 3 %at.
de Mn, la densité des atomes de Mn dans 1’alliage est telle que la probabilité pour un
interstitiel de fer d’avoir un atome de Mn dans son voisinage est élevée. La probabilité des
recombinaisons entre paires corrélées diminue donc, puisque les interstitiels ont beaucoup
plus de chance de rencontrer un atome de Mn et ainsi former des dumbbells mixtes (110)gemn,
que de rencontrer des lacunes pour se recombiner. L’amplitude du pic Ip étant liée au nombre
de recombinaisons entre paires corrélées, il en résulte donc pour les alliages concentrés en Mn
une réduction du pic Ip, les recombinaisons entre paires corrélées étant supprimées au profit
de la formation des dumbbells mixtes qui sont la seule espece d’interstitiel présente dans la
boite de simulation apres 110 K, comme le montre la Figure I11.4.
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Figure III.3. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — Mn : étude de 'influence de la
concentration de Mn. Les spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en simulant le
recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc préalablement
irradiées aux électrons jusqu’a 4,2 x 10’5 dpa (284 PF dans la boite). Pour comparaison, les spectres
expérimentaux (traits en pointillés et symboles vides) de Maury et al. [Maury90], obtenus pour des
conditions d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés.

I.B.1.b. Niveau II de la restitution

A T’échelle de la Figure II1.3, ’observation des événements survenant dans l’intervalle de
température du niveau II est tres difficile sur les spectres expérimentaux. C’est pourquoi nous
avons, sur la Figure I11.5, agrandi par un facteur 3 ces spectres pour mieux mettre en évidence
les pics formés au niveau II et ainsi mieux comparer les comportements observés

expérimentalement aux résultats de simulation.
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Figure II1.4. Evolution avec la température de recuit des populations de mono-interstitiels (traits et
symboles pleins) et de dumbbells mixtes (110)re-Mn (traits en pointillés et symboles vides) dans le fer pur et
des alliages dilués Fe — Mn ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s, aprés avoir été irradiés
aux électrons jusqu’a la dose de 4,2 X 10°® dpa.

Les spectres expérimentaux mettent en évidence 1’apparition d’un nouveau pic dans
I'intervalle de température 145 — 165 K, dont I’amplitude augmente et qui se décale vers les
basses températures a concentration croissante en Mn dans 1’alliage. Maury et al. ont attribué
ce pic a la migration des di-dumbbells mixtes (110)g..m, formés au niveau L.

Comme le montre la Figure IIL.5, un pic avec les mémes caractéristiques est visible sur les
spectres simulés. Sa température d’apparition est en accord avec les résultats expérimentaux
pour chacun des alliages étudiés. Cet accord a été obtenu apres une légere augmentation de
I’énergie de migration du dumbbell mixte (110)penmn, de 0,34 a 0,36 eV. Cependant,
I’interprétation que nous donnons de ce pic est différente de I’interprétation de Maury et ses
collaborateurs. Cette interprétation alternative est basée sur une analyse de I’évolution des
populations de défauts de la Figure II1.4 et de la Figure II1.6.

La concentration des dumbbells mixtes (110)g..m, dans 1’alliage Fe — 0,01 %at. Mn a la fin du
niveau Ig, est 10 % plus élevée que la concentration des interstitiels de fer ayant survécu.
Nous pouvons donc nous attendre a ce que les événements ayant lieu au niveau II soient
majoritairement liés aux dumbbells mixtes (110)g.mn €t 2 leurs amas, et trés minoritairement
aux interstitiels de fer. Dans I’alliage Fe — 0,1 %at. Mn, le nombre de dumbbells mixtes
(110)ge-mn est encore plus élevé que le nombre d’interstitiels de fer, de 1’ordre d’un facteur 10.
Ceci suggere donc qu’a cette concentration, tous les événements observés seront liés aux
dumbbells mixtes (110)ge.mn. Pour les alliages 1 et 3 %at. Mn, comme nous 1’avons déja dit, la
formation des dumbbells mixtes (110)gemn, qui @ commencé au niveau Ip, conduit a la
disparition totale des interstitiels de fer. Ainsi, les événements qui ont lieu dans I’intervalle de
température 110 K — 200 K sont probablement liés aux dumbbells mixtes (110)pe.mn €t/ou
éventuellement a leurs amas. L’interprétation des pics du niveau II dépend donc de la
concentration en Mn de 1’alliage. Nous avons identifié¢ plusieurs événements susceptibles de
se produire : la migration des interstitiels de fer et/ou de leurs amas dans le fer pur et les
alliages dilués (typiquement 1’alliage Fe — 0,01 %at. Mn), la formation et la migration des
dumbbells mixtes {110)g..mn €t/ou de leurs amas.
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Figure III.5. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — Mn : étude de 'influence de la
concentration de Mn. Les spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en simulant le
recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 x 150 X 150 mailles cc préalablement
irradiées aux électrons jusqu’a 4,2 x 10’5 dpa (284 PF dans la boite). Les spectres expérimentaux (traits en
pointillés et symboles vides) de Maury et al. [Maury90], obtenus pour des conditions d’irradiation et de
recuit identiques, sont aussi présentés. Ils ont été agrandis par un facteur 3 pour mieux mettre en évidence
les pics du niveau II.

Dans le fer pur, le pic observé autour de 185 K (190 K sur le spectre expérimental)
correspond au pic de la migration des di-interstitiels de fer qui se sont formés pendant la
migration des interstitiels au niveau Ig. Dans chaque alliage dilué, le spectre du recuit
isochrone montre un pic unique dans I’intervalle de température du niveau II. Nous pensons
que ce pic est principalement i€ a la migration des dumbbells mixtes (110)g.my contrairement
a ’interprétation expérimentale donnée Maury et ses collaborateurs. Nous montrons de plus
dans notre analyse que ce pic correspond a deux types d’événements distincts en fonction de
la distance parcourue par les dumbbells mixtes (110)ge.mn durant leur migration. Pour les
alliages Fe — 0,01 %at. Mn et Fe — 0,1 %at. Mn, le pic, que nous avons appelé Iy, est formé
par la migration sur une longue portée des dumbbells mixtes (110)g.mn. Nous attribuons le
décalage de ce pic entre les deux alliages a I’énergie « effective » de migration qui décroit
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avec la concentration de Mn dans I’alliage. Pour les alliages Fe — 1 %at. Mn et Fe — 3 %at.
Mn, la concentration des dumbbells mixtes (110)re.mn a la fin du niveau Ig est si élevée que
I’énergie « effective » nécessaire a leur migration devient tres faible. La probabilité que ces
dumbbells mixtes (110)g.mn rencontrent une lacune sur des distances tres faibles est grande,
parce que la concentration des lacunes reste encore élevée dans les alliages. Il en résulte par
conséquent que les distances parcourues avant recombinaison deviennent plus courtes. Nous
avons donc appelé le pic concerné Ipy, étant donné que nous I’attribuons a la migration sur
une portée tres courte des dumbbells mixtes (110)gemn.

10

—o—Fe pur

—A—0,01 %at. Mn

8 T 50,1 %at.Mn
—5—1 %at. Mn

+ —%—3 %at. Mn 1 7

Population des di-interstitiels
(% du nombre total de PF)

80 100 120 140 160 180 200 220
T(K)

Figure II1.6. Evolution avec la température de recuit de la population de di-interstitiels dans le fer pur et
des alliages dilués Fe — Mn ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s, aprés avoir été irradiés
aux électrons jusqu’a la dose de 4,2 x 10°® dpa.

Les spectres expérimentaux mettent en évidence un niveau de restitution négative de la
résistivité pour les alliages les plus concentrés, que Maury et ses collaborateurs ont expliqué,
comme pour la réduction de I’amplitude du pic Ip, par des arguments de changement de
phases que nous ne pouvons investiguer.

I.C. Bilan des résultats de simulation des expériences de recuit

1sochrone

Nous avons présenté dans cette section la démarche utilisée et les résultats obtenus pour
I’alliage binaire Fe — Mn dans le cadre de I’optimisation dans le modele des parametres
dumbbell — solutés. Pour les autres binaires, nous renvoyons le lecteur a 1’Annexe 5 et
I’Annexe 7. L’ensemble des résultats obtenus montrent que le modele de MCC, dont les
valeurs des «propriétés d’entrée » de certains parametres ont été ajustées, permet de
reproduire correctement les résultats expérimentaux grace a des hypotheéses simples mais
consistantes, et en utilisant un nombre limité de parametres de simulation. L’optimisation
s’est basée uniquement sur des modifications qui préservent la nature de I’interaction
concernée. L’acces aux informations sur 1’évolution des populations de DP et de leurs amas
par simulation a permis de proposer des interprétations des comportements observés, qui pour
une majorité étaient en accord avec les interprétations expérimentales. Dans certains cas, nous
avons pu proposer de nouvelles interprétations :
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> D’apres les résultats de nos calculs ab initio, le Cu, le Ni et le Si ne forment pas de
dumbbells mixtes stables, contrairement aux hypotheses de Maury et al. ou de Abe et
al. Le simple piégeage des interstitiels par les atomes de soluté suffit pour rendre
compte des comportements observés. En ce qui concerne le Cu, les pics observés a la
fin des spectres ne semblent pas étre dus aux impuretés comme proposé par les
auteurs, mais a la migration des di-interstitiels.

> Nous attribuons la diminution de I’amplitude des pics Ip dans les alliages Fe — 1 %at.
Mn et Fe — 3 %at. Mn a la formation de plus en plus précoce de dumbbells mixtes
(110)ge.vn, contrairement aux interprétations expérimentales de Maury et ses
collaborateurs de changement de phases. Par ailleurs, les comportements observés
dans I’intervalle de température du niveau II sont essentiellement dus a des interstitiels
isolés (interstitiels de fer ou dumbbells mixtes (110)ge.mn) €t non a leurs amas.

Un certain nombre de limites du modele ont été mises en évidence au cours de cette
discussion. Cependant, les résultats obtenus pour le travail d’optimisation des parametres
dumbbell — solutés nous semblent tout a fait acceptable. Nous présentons dans le Tableau II1.3
I’ensemble des parametres étudiés, les ajustements apportés, et les valeurs des parametres
dumbbell — solutés utilisées dans le modele de cohésion durant toute la suite de ce travail.

II. Introduction du phosphore dans le modeéle de cohésion

Nous avons rapporté au Chapitre I les résultats d’études qui montrent que, méme si sa
concentration est tres faible, le P, en ségréguant considérablement sur les JDG, contribue a
leur affaiblissement, et participe de facon importante a la fragilisation des aciers de cuve sous
irradiation. C’est pour cette raison qu’un des objectifs de ce travail de these était de 1’intégrer
dans notre modele de cohésion pour étudier son influence sur les cinétiques de précipitation et
de formation d’amas de solutés sous irradiation. Dans cette section, nous présentons la
démarche que nous avons suivie et les résultats que nous avons obtenus dans le cadre du
paramétrage dans le modele de cohésion des énergies de liaisons et de migration lacune — P et
dumbbell — P.

II.LA. Parameétres lacune — phosphore

Nous avons réalisé le paramétrage des énergies de liaison et de migration lacune — P dans le
modele de cohésion en utilisant la méthode décrite dans la Section III.B.1 du Chapitre II.
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Fe Cu Mn Ni Si
a b c a b c a b c a b c a b 8

EV"Fe—X 032 | 0,37 | 0,31 -] 032 - 034 | 036 | - | 045 - 0,52

E; e (Fe™™ — X ™) -0,39 | -0,46 0,55 | 037 | 0,39 | -0,19 | 036 -0,01 | 0,01

E)ed (X - X Ay - | -0,36 0,39 | 0,47 | 041 - | -0,30 - | -0,40

ES™ (X" — dumb,,;, ) 0,19 | 0,07 | 0,13 | -0,02 | -0,36 0,02 | -0,13 -0,17 | -0,23

ES™ (X' — dumby,y, ) 0,06 | -0,01 0,31 | 0,10 | 0,02 | 0,06 | -0,06 | 0,15 | 0,28 | 0,27 | 0,19

E™ (X" — dumby,, ) - | -0,18 - 0,29 -] -0,32 - | -0,50
E)" (dumby,,, —dumb},,,) 0,70 (Ce travail)
E}" (dumb;,,, —dumbl,.) 0,48 (Ce travail)

Tableau III.3. Propriétés (en rouge gras) considérées dans le modéle de cohésion pour les paramétres dumbbells — solutés.

a : Propriétés d’entrée ab initio déterminées dans ce travail en considérant des supercellules de 250 atomes avec 27 points k et des potentiels PAW.
b : Propriétés d’entrée ab initio déterminées par Vincent en considérant des supercellules de 128 atomes avec 27 points k et des potentiels USPP.
¢ : Valeurs ajustées des paramétres d’entrée.

Les paramétres pour le di-interstitiel sont les paramétres d’ajustement considérés dans cette étude.
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II.LA.1. Optimisation des propriétés « de paramétrage »

Pour la détermination des interactions de paires, nous avons utilisé les cinq propriétés « de
paramétrage » suivantes :

> L’énergie de liaison entre la lacune et l'atome de P situé sur un site 1% voisin,
E,)"(Lac—P).

L’énergie de cohésion de ’atome de P, E_, (P).

L énergie de formation de la lacune dans une matrice de P (cc), E, (Lac”).

L’énergie d’interface (100) Fe/P, E*(Fe/P).

nt

for

YV V V V

L’énergie de solution du P dans le fer, E_,(P — Fe).

Nous considérons par ailleurs dans le modele que I’énergie de migration du P en présence de
la lacune est égale a 0,41 eV, une valeur obtenue par Domain et al. [Domain05] qui ont
déterminé par calculs ab initio la stabilité et la mobilit¢ du P en présence des DP (en
considérant des supercellules de 54 atomes avec 125 points k et en utilisant des potentiels de
type USPP). Cette valeur est plus élevée que la valeur obtenue plus récemment par Meslin ef
al. [Meslin07(b)] par calculs ab initio avec le code SIESTA (0,18 eV) ou encore la valeur
obtenue par DM par ces mémes auteurs (0,27 eV).

Pour la validation du paramétrage, nous avons considéré les quatre propriétés «de
validation » suivantes :

> L’énergie de liaison entre la lacune et 1'atome de P situé sur un site pnd voisin,
E"(Lac—P).

> L’énergie de liaison entre deux atomes de P qui sont 1% voisins entre eux,
E,"(P-P).

> L’énergie de liaison entre deux atomes de P qui sont 2" voisins entre eux,
E"(P-P).

> L’énergie d’interface (110) Fe/P, E'(Fe/P).

nt

Le Tableau III.4 ci-dessous présente les valeurs initiales des propriétés « de paramétrage »
que nous avons utilisées. La valeur de I’énergie de liaison 1° voisins lacune — P a été obtenue
par calculs ab initio par Domain et al. [Domain05]. L’énergie de cohésion a été choisie
arbitrairement égale 2 —4 eV' et les énergies de solution et d’interface sont celles du Cu
déterminées par Vincent dans son travail de thése [Vincent06(a)]. Avec ce premier jeu de
parametres, les valeurs des propriétés « de validation » n’étaient pas bonnes notamment en ce
qui concerne l'interaction E," (Lac — P) égale a -0,26 eV selon le modele et 0,26 eV selon les

calculs ab initio [Domain05].

! Avec notre modele, la valeur de 1’énergie de cohésion des éléments purs n’a aucune influence sur la cinétique
et la stabilité des alliages.
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Propriétés « de paramétrage » Valeurs initiales P([)Ittflltiiléllr;dgi]l\/l
E ,1”" (Lac—P) (eV) 0,31 [Domain035] 0,37
E..(P) (eV) -4
E, (Lac") eV) 1,6
EN(Fe/ P) (mJ.m?) 407
E (P — Fe) eV) 0,5

Tableau III.4. Propriétés « de paramétrage » (valeurs initiales) utilisées pour définir les interactions de
paires qui caractérisent le systéme Fe — P. L’énergie de liaison lacune — P est tirée de la référence
[Domain05]. L’énergie de cohésion du P a été choisi arbitrairement. L’énergie de formation de la lacune dans
le P, I'énergie d’interface (100) Fe/P, et 'énergie de solution du P dans le fer sont celles du systéme Fe — Cu
déterminées par Vincent [Vincent06(a)].

Nous avons donc dans un deuxieme temps procédé a une optimisation des valeurs initiales des
propriétés « de paramétrage » du Tableau III.4. Pour cela, nous avons tout d'abord réalisé une
étude paramétrique pour évaluer l'influence isolée des valeurs des propriétés «de
paramétrage » sur les valeurs des propriétés «de validation ». Elle a montré que les

paramétres E, (Lac”) et E;"" (Lac — P) ont uniquement une influence sur 1'énergie de liaison

for
entre la lacune et l'atome de P situé sur un site 2™ voisin, E}"(Lac—P). Par ailleurs, la

valeur de la propriété E!"’(Fe/P) a une influence sur les valeurs des paramétres

nt

E)"(P—P), E/"(P-P) et E\'""(Fe/P). Enfin, le terme E_,(P — Fe) a une influence sur

nt

tous les parametres « de validation ».

L'optimisation que nous avons réalisée a partir des résultats de cette étude paramétrique nous
a permis d’obtenir un nouveau jeu de valeurs optimisées des propriétés « de paramétrage »,
que nous présentons dans le Tableau III.5. Les valeurs des propriétés «de validation »
déterminées par MC présentent un meilleur accord avec les valeurs déterminées par Domain
et al. [Domain05] par calculs ab initio en particulier sur les énergies de liaison P — P. Nous
avons donc utilisé les valeurs des propriétés du Tableau IIL.5 pour paramétrer dans notre
modele les interactions et la migration lacune — P. Notons que les résultats des calculs ab
initio indiquent qu'll existe une interaction forte entre la lacune et le P, interaction plus forte
que l'interaction entre la lacune et le Cu (0,06 eV). La migration du P par un mécanisme
lacunaire est donc tres plausible, étant donné par ailleurs que 1’énergie de migration lacune —
P n’est que de 0,41 eV, une valeur inférieure a 1’énergie de migration lacune — Cu (0,54 eV).
Les valeurs optimisées vont également dans ce sens.

II.LA.2. Recuit thermique de I'alliage Fe — 1 %at. P

Dans un troisieéme temps, nous avons utilisé les valeurs optimisées des parametres du Tableau
IIL.5 pour simuler le recuit thermique a 300 °C dans un alliage Fe — 1 %at. P. Nous avons
réalisé la simulation dans une boite de taille 4,04 x 10* nm® (120 x 120 x 120 mailles cc) avec
des conditions aux limites périodiques dans les trois directions. La Figure III.7 présente les
résultats de 1'évolution avec le temps MC de la fraction d'atomes de P isolés dans la boite de
simulation.
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Propriétés Valeurs optimisées [Domain05] [Ackland04]
P P USPP - GGA Potentiel EAM
E,"(Lac—P) (eV) 0,15 0,31 0,37
E,,(P) (eV) -4.00
Efor (LacP) (eV) _0795
ENFe/P)  (mJ.m?) -813
E, (P — Fe) (eV) -0,92
E."(Lac—P) eV) 0,15 0,26 0,37
E)"(P-P) (eV) -0,17 -0,17
E"(P-P) (eV) -0,08 0,11
ENP(Fe/P)  (mJ.m?) -684

Tableau III.5. Propriétés « de paramétrage » (valeurs optimisées) utilisées pour définir les interactions de
paires dans le systéme Fe — P, et propriétés « de validation » obtenues.

Avec les valeurs optimisées des propriétés « de paramétrage », le modele prédit une solubilité
du P infinie, en désaccord avec le diagramme de phase Fe — P (Annexe 4) qui met en évidence
la présence de phosphures. Ce comportement est dii au fait que nous nous appuyons pour le
paramétrage sur des énergies de liaison soluté — soluté 1% et 2™ voisins uniquement puisque le
calcul de I’énergie totale ne se fait qu’en considérant les interactions jusqu’aux 2™ voisins.

100

OB e

» Valeurs optimisées
96 - ot
« Valeurs initiales

Fraction de P en solution (%)

L
O T ———————————————————————————— - - - - -
90 T T T T
0 10 20 30 40 50
Temps MC (s)

Figure IIL.7. Evolutions avec le temps MC de la fraction d’atomes de P en solution dans un alliage Fe — 1
%at. P recuit a 300 °C. Les résultats obtenus avec le modéle paramétré sur les valeurs initiales et optimisées
des propriétés « de paramétrage » sont comparés.

Les énergies de liaison P — P sont négatives d’apres les calculs ab initio, ce qui indique que
les atomes de P 1° ou 2™ voisins se repoussent I’un de I’autre et préferent donc étre entourés
d’atomes de fer, comme I’indique la valeur négative de 1'énergie de solution du P dans le fer.
Les phosphures formés dans la partie riche en Fe du diagramme de phase (Fes;P et Fe,P) ont
des structures cristallographiques complexes dans lesquelles la distance entre atomes de P est
toujours supérieure a la distance 2" voisins dans le fer (3,48 A) [ICSD]. Notre modgle ne peut
donc pas prédire la formation de ces phosphures. Des calculs ab initio complémentaires
indiquent également que des interactions attractives existent entre atomes de P pour des
distances plus grandes que celles utilisées dans le modele de cohésion.
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II.A.3. Détermination des interactions phosphore — solutés

Pour compléter le paramétrage dans le modele de cohésion des propriétés lacune — P, nous
avons déterminé par calculs ab initio les valeurs des énergies d'interaction E;""(P—X) et

EZ"”(P—X) entre l'atome de P et un autre atome de soluté (Cu, Mn, Ni, et Si) situé

respectivement sur un site 1% et 2" voisin, selon les configurations de la Figure IIL.8. En effet,
la nature des interactions entre les atomes de solutés présents dans la matrice de fer affecte la
limite de solubilité de chaque soluté dans le systeéme et devrait donc avoir un effet significatif
sur la formation des amas.

E)"(P-X) E)"(P-X)

Figure II1.8. Illustration des configurations considérées pour étudier 'interaction entre un atome de P
(cercle orange) et un atome d’un autre soluté (cercle gris) qui peut étre Cu, Mn, Ni, ou Si.

Les résultats présentés dans le Tableau III.6 mettent en évidence une interaction attractive
entre le P et le Cu, le Mn, et le Ni avec des énergies d’interaction du méme ordre. A 1’opposé,
les résultats indiquent que, dans le fer, la répulsion entre le P et le Si est trés importante.

Configurations Cu Mn Ni Si
E)"(P-X) 0,13 0,15 0,13 -0,32
E)"(P-X) 0,07 -0,05 -0,02 -0,13

Tableau III.6. Energies de liaison (en eV) 1¢ et 27 voisins entre un atome de P et un atome d’un autre soluté
X (X = Cu, Mn, Ni, Si) selon les configurations de la Figure III.8. Les calculs ont été réalisés en considérant
des supercellules de 250 atomes avec 27 points k et en utilisant des potentiels de type PAW.

II.B. Parameétres dumbbell — phosphore

Les valeurs initiales des propriétés d’entrée des parametres dumbbell — P que nous avons
utilisées dans ce travail sont les valeurs ab initio déterminées par Domain et al. [Domain(05]
présentées dans le Tableau III.7. Nous les avons optimisées par des simulations de recuit
isochrone dans les conditions des résultats expérimentaux de Abe et al. [Abe99].

II.B.1. Niveau I de la restitution

La Figure II1.9 présente les résultats obtenus dans I’intervalle de température des pics du
niveau . Le modele de cohésion paramétré sur les « propriétés d’entrée ab initio » de Domain

Page 96

http://doc.univ-lille1.fr

© 2011 Tous droits réservés.



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 111 : Détermination et validation des mécanismes élémentaires

et al. reproduit correctement le décalage vers les basses températures du pic Ig observée
expérimentalement.

« Propriétés d’entrée » [Domain05] [Meslin07(b)] [Meslin07(b)] Modgeles

USPP - GGA  DFT - GGA DM analytiques
Er<nl10>Fe _p 0,20 0,18 0,27
E;" (Fe™™" — Py 1,02 0,92 1,03 [Lic?i’alr2199]
Eet (Pt — phty 1,42
E;}mTenx ( plTens _ qim ngFg) -0,35
EMCom (pICom _ gy 0,83 1,05 0,29
E;:mcomp (Plnncomp —dumby,y ) 0,90

Tableau III.7. Propriétés d’entrée (en eV) des paramétres dumbbell — P considérées dans le modéle de
cohésion. Les parameétres ont été déterminés par calculs ab initio par Domain et al. [Domain05] en
considérant des supercellules de 54 atomes avec 125 points k et des potentiels ultra doux (USPP).

La Figure III.10 montrent I’évolution de la population totale de mono-interstitiels dans
I’intervalle de température du niveau I. Bien que les dumbbells mixtes soient la configuration
la plus stable, leur mobilité importante (I’énergie de migration du dumbbell mixte (110)p..p est
égale a 0,2 eV et celle du dumbbell de fer (110)g.p vaut 0,31 eV) pourrait expliquer leur
faible proportion dans la mesure ou ils diffusent des qu’ils se forment jusqu'a réagir avec les
DP ou les autres atomes de P pour alors former d'autres défauts (par exemple les

configurations P —dumb,,,, — P illustrées par les fleches vertes sur la Figure

III.11). Ainsi, méme si le modele prédit la formation de dumbbells mixtes (110)g..p stables, la
disparition du pic Ig n’est pas due a leur formation comme I'ont évoqué Abe et ses
collaborateurs, mais bien au piégeage des interstitiels par les atomes de P situés sur des sites

. . . 1
en compression au travers des interactions P — dumb,,,,., ou

1nnCom; 1nnCom;
P v -P v

— dumby,,,

La Figure III.11 illustre 1'évolution des interstitiels et les interactions qu’établissent ces
derniers avec les atomes de P. Dans leur migration, les dumbbells mixte (110)g.p peuvent se
retrouver au voisinage d’atomes de P, et le Tableau II1.7 indique que la liaison qui en résulte
est tres forte, ce qui conduit a un piégeage important du dumbbell mixte par la formation de
configurations stables composées de plusieurs atomes de P. Ce résultat est en accord avec les
résultats des calculs ab initio de Meslin et al. [Meslin07(b)] qui ont aussi évoqué la formation
plausible de pareils complexes. Ainsi, méme si la migration du P via le dumbbell est tres
plausible, notre modele prédit qu’elle est réduite a cause du piégeage des dumbbells mixtes
(110)gep par les atomes de P dans leur voisinage. Par ailleurs, la Figure III.11 permet aussi
d’observer aisément les annihilations entre lacunes et interstitiels avec la disparition
progressive des lacunes qui sont immobiles dans I’intervalle de température du niveau L.
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Figure IIL.9. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — P : étude de l'influence de la
concentration de P. Les spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en simulant le recuit
isochrone a la vitesse de 3 K/ 180 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc préalablement

irradiées aux électrons jusqu’a 2,5 x 105 dpa (200 PF dans la boite). Pour comparaison, les spectres
expérimentaux (traits en pointillés et symboles vides) de Abe et al. [Abe99], obtenus pour des conditions
d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés.
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Figure II1.10. Evolution avec la température de recuit de la population de mono-interstitiels dans le fer pur
et des alliages dilués Fe — P ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 180 s, aprés avoir été irradiés
aux électrons jusqu’a la dose de 2,5 x 105 dpa.
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Figure II1.11. Illustration de I'évolution avec la température de recuit des populations de DP (lacune en
jaune, et interstitiel en bleu) et du P (en rouge) dans un alliage dilué Fe — 0,009 %at.P ayant subi un recuit
isochrone a la vitesse de 3 K/ 180 s, aprés avoir été irradié aux électrons jusqu’a la dose de 2,5 x 105 dpa.
Les fléches vertes indiquent des interstitiels piégés par des atomes de P. La fléche noir indique un di-
interstitiel formé a 142 K qui a diffusé a 190 K.

II.B.2. Niveau II de la restitution

La Figure III.12 présente les spectres simulés et expérimentaux dans l’intervalle de
température du niveau II, normalisés par le nombre de DP encore présents au début du niveau
IT du fer pur (ny).

Sur les spectres expérimentaux, le niveau II est essentiellement marqué, selon Abe et al., par
la formation d’un pic vers 165 K qui n’évolue pas sensiblement avec la concentration en P, et
qui est d@ a la migration des dumbbells mixtes (110)g..p. Sachant que cette interprétation n’est
pas envisageable dans le cas des spectres simulés puisque les interstitiels sont piégés au
niveau I, nous proposons une nouvelle interprétation des comportements observés au niveau
II. Premicrement, 1’énergie de piégeage de 'interstitiel par les atomes de P est telle que le
dépiégeage n’est attendu qu’a température tres élevée, et en particulier au dela du niveau III,
puisque 1’énergie d’activation de la migration des lacunes est plus faible (0,62 eV).
Deuxiemement, il est important de rappeler que les spectres de la Figure II1.12 ont di étre
fortement magnifiés pour étre analysables et les pics en question peuvent en réalité &tre
négligés. Enfin, comme le montre la Figure I11.13, le pic observé vers 180 K dans le fer pur
est di a la migration des di-interstitiels.
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Figure III.12. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — P : étude de I'influence de la
concentration de P. Les spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en simulant le recuit
isochrone a la vitesse de 3 K/ 180 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc préalablement
irradiées aux électrons jusqu’a 2,5 x 105 dpa (200 PF dans la boite). Pour comparaison, les spectres
expérimentaux (traits en pointillés et symboles vides) de Abe et al. [Abe99], obtenus pour des conditions
d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés. Tous les spectres ont été normalisés par la
population de DP a la fin du niveau Iz.
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Figure II1.13. Evolution avec la température de recuit de la population de di-interstitiels dans le fer pur et
des alliages dilués Fe — P ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 180 s, aprés avoir été irradiés
aux électrons jusqu’a la dose de 2,5 X 105 dpa.
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II.B.3. Détermination des interactions phosphore — solutés via
I'interstitiel

Pour une description complete du paramétrage du P dans le modele de cohésion, nous avons
déterminé d’autres parametres par calculs ab initio. 11 s’agit principalement des énergies de
liaison des configurations complexes illustrées sur la Figure 1II.14. Elles sont composées d’un
dumbbell et de deux atomes de solutés dont un est un atome de P et I’autre un atome de Cu,
Mn, Ni, ou Si.

mixed dumb; dumb; nnComp 1nnComp nnComp 1nnComp
E (P -X") E, (X —dumb,,,) | E, (P —dumby,,, )

Figure III.14. Illustration des configurations considérées pour étudier I'interaction via le dumbbell entre un
atome de P (cercle orange) et un autre atome de soluté (cercle gris) qui peut étre Cu, Mn, Ni, ou Si.

2 .2 2 . . . ixed dumb; dumb, s 1%
Nous avons déterminé 1’énergie d’interaction E,"“(P“"™ —X“") en considérant deux

scenarii différents :

> (1) Soit la rencontre entre un dumbbell mixte (110)g.p et un atome de soluté en
substitution.

> (2) Soit la rencontre entre un dumbbell mixte (110)g.x et un atome de P en
substitution.

Le Tableau III.8 présente, pour chaque soluté, I’ensemble des valeurs obtenues et prises en
compte dans le modele.

Cu Mn Ni Si
(1) E}:m‘xed (Pt _ x dumb y -0,10? 0,41 0,24 -0,01
@) E}:m‘xed (Pt _ x dunb y b 0,84 b °
ECom (X _ ) -0,20 0,09 0,19 -0,67
EmCom (pUmCon _ ump b 0,68 b °

Tableau III.8. Energies de liaison (en eV) via le dumbbell entre un atome de P et un atome d’un autre soluté
X (X = Cu, Mn, Ni, Si) selon les configurations de la Figure III.14. Les calculs ont été réalisés en considérant
des supercellules de 250 atomes avec 27 points k et en utilisant des potentiels de type PAW.

a: La valeur indiquée a été obtenue avec 8 points k uniquement.

b: Le dumbbell mixte (110)rex étant instable (Tableau III.3), les énergies de liaison n’ont pas été
déterminées pour ces configurations.

Le Tableau III.8 indique que :
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> Lorsque le dumbbell mixte (110)g.p se retrouve au voisinage d’un soluté, les hétéro-
interstitiels mixtes (110)p.x qui sont susceptibles de se former sont moins stables que
le dumbbell mixte (110)r.p. Nous concluons donc qu’en présence d’autres solutés que
le P, la transformation du dumbbell mixte (110)g..p en hétéro-interstitiel mixte n’est
pas favorable.

> Le dumbbell mixte (110)p,p est plus stable que le dumbbell mixte (110)pe.mn. Nous
concluons donc qu’en présence du P, la transformation du dumbbell mixte {110)genmn
en dumbbell (110),.p est plausible.

> Le P piege efficacement le dumbbell mixte (110)p.. M, mais le dumbbell mixte (110)g..
p n’est que 1égerement piégé par le Mn. Les résultats confirment aussi la répulsion tres
forte entre le P et le Si pour des configurations dumbbells — soluté.

II.C. Mobilité du P et ségrégation sur les puits de DP

La sursaturation en DP causée par I'irradiation et le couplage de flux DP — P sont les deux
principaux mécanismes a I’origine de la ségrégation des solutés aux JDG. Pour comprendre le
phénomene, il est donc important d’avoir une connaissance précise des interactions établies
entre les solutés et les DP.

Dans le cas du P, nous avons montré dans la Section II.A que son transport par la lacune est
tres plausible (I’énergie d’interaction et 1’énergie de migration lacune — P sont respectivement
plus forte et plus faible que celles du cas lacune — Cu). Dans la Section II.B, nous avons aussi
montré que son transport par 1’interstitiel est tres plausible (I’énergie d’interaction et 1’énergie
de migration dumbbell — P sont respectivement plus forte et plus faible que les énergies
dumbbell — Mn équivalentes), mais qu’il pouvait étre réduit du fait du piégeage du dumbbell
mixte par les atomes de P.

Nous avons réalisé dans cette section une étude dans le but de :

> Déterminer si notre modele de cohésion prédit la ségrégation du P sur les puits de DP,
qui sont, dans notre modele des surfaces absorbantes sur les faces opposées dans une
des trois directions. Les résultats présentés sont toutefois préliminaires.

> Déterminer par quel(s) mécanisme(s) le P diffuse effectivement sachant que deux
scénarii sont envisageables : le P diffuse uniquement par mécanisme lacunaire ou
interstitiel ou il diffuse simultanément par les deux mécanismes. Pour ce dernier
scénario, nous pouvons aussi déterminer si un des mécanismes est majoritaire ou s’ils
sont tous les deux équivalents.

Pour cette étude, nous avons simulé I’irradiation aux électrons a 300 °C d’un alliage Fe — 0,5
%at. P sous un flux de 4,63 x 107 dpa.s™. Nous avons choisi I'irradiation électronique pour
accélérer la diffusion des solutés en nous affranchissant des cascades de déplacements. La
Figure III.15 présente la nanostructure obtenue au bout de 1 X 10* s de simulation. On observe
clairement une ségrégation importante du P sur les surfaces absorbantes de la boite de
simulation, en accord avec les résultats expérimentaux rapportés dans la Section IV du
Chapitre 1. De la surface vers le centre de la boite, le profil de ségrégation se caractérise par
une couche proche de la surface tres enrichie en P qui est immédiatement suivie par une zone
appauvrie en P de quelques A. Apres cette zone appauvrie en P, la concentration en P est
homogene jusqu’au centre de la boite de simulation. La Figure III.15 indique par ailleurs que
la cinétique de ségrégation du P est tres élevée puisque 3/5 des atomes de P ont ségrégué sur
les surfaces absorbantes au bout de 1 x 10* s seulement.
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Figure II1.15. Nanostructure observée au bout de 1 x 104 s de simulation dans un alliage Fe — 0,5 %at. P
irradié aux électrons a 300 °C sous un flux de 4,63 X 107 dpa.s’™.

Pour déterminer le(s) mécanisme(s) par lequel (lesquels) le P diffuse vers les puits de DP,
nous avons comparé sur la Figure III.16 le nombre total de sauts effectués par les lacunes et
les interstitiels introduits dans la boite au cours de la simulation, avant annihilation sur les
surfaces absorbantes. Les résultats indiquent que le P diffuse dans [’alliage irradié
simultanément par les mécanismes lacunaire et interstitiel et que c’est la diffusion via
I’interstitiel qui est favorisée. La ségrégation sous irradiation du P est donc principalement
due a son transport par les interstitiels, méme si une ségrégation minoritaire peut étre causée
par un entrainement du P via un couplage positif avec la lacune.
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Figure III.16. Evolutions comparées avec le nombre de pas MC simulés du nombre total de sauts effectués

par 'ensemble des lacunes et des interstitiels introduits dans la boite de simulation au cours de I'irradiation
aux électrons a 300 °C et sous un flux de 4,63 X 107 dpa.s'1de I’alliage Fe — 0,5 %at. P.

II.D. Bilan sur le paramétrage du phosphore dans le modele

Nous avons présenté les résultats du paramétrage du P qui a été introduit dans le modele de
cohésion du MC. Les résultats que nous avons obtenus montrent que le P interagit fortement
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avec la lacune et que le dumbbell mixte (110)g.p est treés stable. Nous avons montré par
ailleurs que du fait de ces interactions favorables, sa migration par les mécanismes lacunaire
et interstitiel est plausible, mais c’est la diffusion via l'interstitiel qui reste la plus favorisée.
Des résultats préliminaires d’une étude qualitative montrent une reproduction correcte de la
ségrégation du P sous irradiation, ségrégation que nous attribuons majoritairement au
transport par les interstitiels et minoritairement a un entrainement par la lacune.

II1I. Le carbone dans le modéle de cohésion

Nous avons rapporté dans la Section V du Chapitre I les résultats d’études expérimentales et
de simulation numérique sur les caractéristiques du C dans les aciers et son influence sur les
propriétés nanostructurales de ces derniers. Ces études indiquent toutes que, le C interagit
fortement avec les DP et leurs amas, ce qui peut modifier de facon importante les propriétés
mécaniques de 1’acier [Cottrell49], les propriétés de diffusion des DP et de leurs amas
[Vehanen82], ainsi que la microstructure de I’acier sous irradiation [Little79]. Pour ces
raisons, comme pour le P, un autre objectif de cette these a été le paramétrage du C dans notre
modele de cohésion et I’étude par MCC de son influence sur les propriétés des DP et
I’évolution nanostructurale dans les alliages modeles et les aciers de cuve. Nous détaillons
dans cette section les différentes étapes qui ont été nécessaires pour déterminer les parametres
relatifs a ce nouvel élément. Ces €tapes concernent le sous-réseau octaédrique, les interactions
C — C et C — solutés, les interactions dumbbell — C, et les interactions lacunes — C. Pour
chacune des trois dernieres étapes, nous présentons les résultats des simulations de MCC que
nous avons réalisées pour valider le paramétrage.

ITI.A. Création du sous-réseau octaédrique

D’apres les résultats bibliographiques rapportés dans la Section V.A.1 du Chapitre I, le site
octaédrique illustré sur la Figure II1.17 est le site le plus stable occupé par I’atome de C dans
le Fe-a [Williamson53] [Rochegude86] [Domain04(b)] [FuO8] [Johnson64(b)] [Tapasa07].
Nous avons donc développé sur le réseau cc, un sous-réseau octaédrique pour y positionner
les atomes de C.

(Initial) Octaédrique (Intermédiaire) Tétraédrique (Final) Octaédrique

Figure II1.17. Représentation schématique du chemin le plus stable de la migration du C (cercle noir) dans le
Fe-a. L’'atome de C migre d’un site octaédrique a un site octaédrique 1¢r voisin en passant par une
configuration intermédiaire tétraédrique.
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La diffusion du C n’est pas liée a la présence des DP, mais s’effectue par un mécanisme de
diffusion interstitielle directe. D’apres les résultats des calculs ab initio que nous avons
réalisés, le C diffuse dans le réseau octaédrique en se déplacant d’un site octaédrique a un site
octaédrique équivalent 1% voisin. Cette migration, illustrée sur la Figure III.17 se fait via le
passage du C par un site tétraédrique et 1’énergie d’activation associée est égale a 0,83 eV.
Comme le montre le Tableau IIL.9, cette énergie est proche des valeurs déduites des travaux
expérimentaux, des calculs ab initio, et des simulations de DM.

Technique Référence et méthode utilisées E (C) (V)
.. Cette étude (VASP)

Ab initio 250 atomes — 27 points k — PAW + VWN - GGA 0,83
[Domain04(b)] (VASP) 0.79
54 atomes — 128 points k — USPP — GGA ’
[Domain04(b)] (VASP) 0.92
54 atomes — 128 points k — USPP + VWN — GGA ’
[Fu08] (SIESTA) 0.87
128 atomes — 27 points k — GGA ’
[Jiang03] 0,86

. .. [Johnson64(b)]

Potentiel empirique DM - Potentiel a courte portée 0,86
[Tapasa07] "
DM - Potentiel de type Finnis-Sinclair 0,71£0,02
[Becquart07]

DM - Potentiel EAM - interaction Fe-C ajusté sur les 0,85
calculs ab initio [Domain04]

. [Wert50]

Expérimental 243K < T < 1043 K 0.8
[Brandes83]
T>623K 08
[DaSilva76] 0,81
243 K < T < 347K ’
[Takaki83] 0,88 + 0,05
Recuit isochrone
[LeClaire90] 0,81 - 0,83

Résistivité — AP — Relaxation de Snoek

Tableau II1.9. Energie de migration (V) du C dans le Fer-a obtenue par calculs ab initio en considérant des
supercellules de 250 atomes avec 27 points k et des potentiels de type PAW. Les résultats sont comparés a
des résultats de la littérature, soit déduits d’expériences, soit déterminés par calculs ab initio, soit
déterminés par DM avec des potentiels empiriques.

II1.B. Interactions carbone — carbone

Dans notre modele, 1’atome de C n’interagit qu’avec les atomes de C situés sur des sites a une
distance 1%, 2™, 3%, ou 4° voisins, selon les configurations illustrées sur la Figure IIL.18.
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E,)"(C-C) E"(C-C) E)"(C-C) E™(C-C)

Figure II1.18. Illustration des configurations 1¢r, 224, 3¢, et 4¢ voisins entre deux atomes de C (cercle noir)
dans le Fer-c.

Le paramétrage dans le modele des énergies de liaison C — C s’est basé sur les valeurs de la
littérature rapportées dans le Tableau III.10. D’apres les résultats des calculs ab initio de
Domain et al. [Domain04(b)], les quatre interactions de la Figure III.18 sont répulsives, ce qui
indique que les atomes de C ont tendance a vouloir s’éloigner le plus possible les uns des
autres sur le réseau cc. Ces résultats sont en contradiction avec les résultats de DM de Johnson
obtenues avec un potentiel empirique [Johnson64(b)] pour qui la liaison est attractive quelque
soit la distance entre les atomes de C. Rajoutons que les calculs ab initio prédisent
correctement la structure Fe;sC, [Domain04(b)] [BecquartO4], observée expérimentalement
[Sinclair10], mais que les interactions que nous utilisons dans le modele correspondent au cas
d’une solution diluée. Dans son travail de these, Gendt [GendtO1] a étudié par MCC la
précipitation du NbC dans le Fe-o.. Pour paramétrer le comportement du C dans son modele,
il s’est uniquement intéressé a reproduire la solubilité en C de la solution solide en équilibre
avec la cémentite (Fe;C). Il a montré que les seules interactions qui influencent la limite de
solubilit¢ du C dans le Fe-a sont les interactions C — C et que, dans la limite des basses
températures, seules les interactions 3° et 4° voisins interviennent réellement. Nous avons
donc paramétré les énergies de liaisons C — C en reprenant les valeurs de Gendt afin de rendre
attractives la liaison 3° et 4° voisins entre deux atomes de C, et répulsives la liaison de ces
atomes lorsqu’ils sont 1 et 2" voisins 1’un de I'autre. Ces valeurs, en limitant la portée des
interactions C — C reproduisent qualitativement la répulsion a courte distance entre atomes de
C et l'attraction a plus longue distance obtenues par calculs ab initio.

Configuration Cette étude [Domain04] [Johnson64(b)] [Becquart07] [GendtO1]

Modele MC  USPP - GGA DM DM Ajustement
E,"(C-0) -0,1 -0,65 -0,50 0.1
E;"(C-C) -0,1 -0,09 0,13 -0,16 0,1
E,"(C~-C) 0,1 -1,67 0,11 -0,96 0,1
E,"(C-C) 0,1 -0,09 0,08 -0,11 0.1

Tableau III.10. Energies de liaison (eV) 1¢r, 2rd, 3¢, 4e, voisins entre deux atomes de C. Le modéle de MCC a
été paramétré en reprenant les valeurs d’ajustement de Gendt [Gendt01] pour décrire qualitativement la
répulsion a courte distance et I'attraction a longue distance prédites par calculs ab initio.

Pour valider le paramétrage du Tableau III.10, nous avons utilisé le modele pour étudier la
limite de solubilité du C. Pour cela, nous avons simulé le recuit thermique a 20, 300, et 730
°C des alliages Fe — 0,01 %at. C, Fe — 0,05 %at. C et Fe — 0,15 %at. C. Notre modele étant

Page 106

© 2011 Tous droits réservés.

http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010

Chapitre 111 : Détermination et validation des mécanismes élémentaires

trop rudimentaire pour simuler la morphologie et la stoechiométrie des carbures réels, nous
appelons improprement carbures tout précipité de C qui se forme dans la boite de simulation.

D’apres les résultats expérimentaux de Smith et al. [Smith06], la solubilité du C dans le Fe-a
a 20 et 730 °C est respectivement de 0,006 et 0,025 %pds C (soit 0,028 et 0,12 en %at.).
Ainsi, nous nous attendons donc a observer la formation de carbures :

> Pour aucune condition dans 1’alliage Fe — 0,01 %at. C (les atomes de C doivent rester
dans la solution solide).

> A 20 °C dans I’alliage Fe — 0,05 %at. C.

> Dans toutes les conditions étudiées dans 1’alliage Fe — 0,15 %at. C.

Pour toutes les conditions de recuit et les alliages explorés, nous présentons dans le Tableau
III.11 les limites de solubilité obtenues et indiquons la présence ou non de « carbures » dans
les boites de simulation.

Limite de solubilité (%at.)
T (°C) 0,01 %at. C 0,05 %at. C 0,15 %at. C
Cette étude | Exp. [Smith06]
20 « Carbures » | « Carbures » « Carbures » 1,1 x 107 0,028
300 C en solution « Carbures » « Carbures » 0,03
730 Cen solution | Cen solution | C en solution > 0,15 0,12

Tableau II1.11. Solubilités du C dans le Fe-a a 20, 300 et 730 °C prédites par le modéle de MCC. Les
résultats expérimentaux a basse température sont déterminés par extrapolation des résultats obtenus a
haute température. La mention « carbures » indique la présence d’un ou plusieurs amas enrichis en C dans
la boite de simulation. La mention « C en solution » indique que le C est resté dans la solution solide et n’a
pas précipité. Les résultats en rouge gras sont ceux pour lesquels il y a désaccord avec les données
thermodynamiques.

Les résultats du Tableau III.11 indiquent qu’avec le paramétrage des énergies de liaison C — C
du Tableau III.10, notre modele de cohésion est capable de simuler la formation de
« carbures ». La Figure III.30 illustre par exemple la nanostructure obtenue dans la boite de
simulation de I’alliage Fe — 0,05 %at. C recuit a 300 °C pour laquelle on observe la formation
de deux précipités de C.

Figure III.19. Nanostructure obtenue dans I'alliage Fe — 0,05 %at. C recuit a 300 °C pendant environ 3000
secondes (temps MC). Deux amas de C (sphéres noires) se sont formés.
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Les résultats du Tableau III.11 indiquent également que notre modele sous-estime la limite de
solubilité du C a 20 °C puisqu’a cette température, on observe dans la boite de simulation de
I’alliage Fe — 0,01 %at. C la formation de carbures. A I’inverse, a 730 °C, le modele surestime
la limite de solubilit¢ du C puisqu’aucun précipité de C ne s’est formé dans la boite de
simulation de I’alliage Fe — 0,15 %at. C. Méme s’il est vrai que ces deux anomalies indiquent
des limitations de notre modele, le plus important pour ce travail reste qu'a 300 °C,
température d’intérét pour 1’étude des irradiations des aciers de cuve des REP, les résultats
obtenus sont en accord avec les données thermodynamiques du diagramme de phase Fe — C
(Annexe 4).

II1.C. Interactions interstitiel — carbone

La Figure II1.20 présente les huit configurations possibles qui ont été investiguées par calculs
ab initio lors de I’étude de l'interaction entre un dumbbell {110) et un atome de C. Les valeurs
des énergies de liaison correspondantes sont reportées dans le Tableau I11.12.

Figure III.20. Illustration des huit différentes configurations considérées pour étudier I'interaction entre un
dumbbell (110) et un atome de C (cercle noir) dans son voisinage.

Configuration Cette étude [Domain04] [Johnson64(b)] [Ta/kgki83]
PAW + VWN - GGA USPP - GGA DM Expérimental

E"(C-SIA) -0,39 0,56

E”(C - SIA) -0,58

E)(C—-SIA) -0,32

EY(C - SIA) -0,26 011

E®(C - SIA) -0,09 ’

E\”(C - SIA) 0,08

E”(C - SIA) 0,17

E®(C-SIA) 0,02

Tableau III.12. Energies de liaison (V) dans le Fe-a entre un dumbbell (110) et un atome de C occupant
différents sites de son voisinage (sites notés 1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, et 8 sur la Figure II1.20).

Les résultats des calculs ab initio indiquent que la liaison entre le dumbbell de fer et I’atome
de C est répulsive lorsque les deux especes sont assez proches I'un de 1’autre, et plus
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précisément jusqu’au 5° voisins. Au dela, I’interaction est attractive pour les configurations
(6), (7) et (8). Les résultats de DM de Johnson [Johnson64(b)] qui indiquent que I’énergie de
liaison interstitiel — C est positive lorsqu’ils sont 1% voisins sont en désaccord avec les
résultats ab initio. Quant aux résultats expérimentaux, la valeur proposée par Takaki et al.
[Takaki83] n’est pas associée a une configuration particuliere des deux especes.

Dans notre modele de cohésion, l'interstitiel et I'atome de C interagissent uniquement selon la
configuration la plus stable E,” (C —SIA). Ce choix permet de garantir une attraction entre

l'interstitiel et le C qui conduit au piégeage de l'interstitiel par ce dernier. Nous avons simulé
le recuit isochrone a la vitesse de 3 K / 300 s du fer pur et d’alliages Fe — 0,0067 %at. C
préalablement irradiés aux électrons 2 deux doses : 5,79 x 107 dpa et 2,31 x 10™ dpa. La
Figure III.21 présente les spectres du recuit isochrone simulé dans ’intervalle de température
entre 80 et 220 K qui correspond a la migration des interstitiels (niveaux Ip, Ig, et II).

Jusqu’a 0,0067 %at., la présence du C dans 1’alliage n’a aucune influence sur le pic Ip. Par
contre cette concentration faible de C est suffisante pour influencer le pic Iz qui disparait
progressivement. Ces résultats sont en accord avec les résultats expérimentaux de Takaki et
al. [Takaki83] dans les mémes matériaux et pour les mémes conditions d’irradiation et de
recuit. Toujours en accord avec les auteurs, nous interprétons cette suppression du pic Ig par
le piégeage des interstitiels dans leur migration par les atomes de C.

_d[An) 1
dT \ n,

(%/K)

0 5,79x 105 dpa
A 2,31x10“dpa

Fe-0,0067%at.C

80

Figure II1.21. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — C : étude de l'influence de la
concentration en C et de la dose. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de
3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 x 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a

5,79 x 105 dpa (200 PF dans la boite) et 2,31 x 104 dpa (800 PF dans la boite).

Le niveau II fait apparaitre dans I’alliage Fe — 0,0067 %at. C un nouveau pic qui se forme
autour de 140 K. Nous I’attribuons comme Takaki et ses collaborateurs a la migration des
interstitiels précédemment piégés au niveau Ig. Notons cependant, un décalage de 10 K, entre
le pic expérimental (observés vers 150 K par les auteurs) et le pic simulé. La Figure I11.21
montre que la présence du C n’influence que tres légerement la migration des di-interstitiels.
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On n’observe en effet qu’un décalage tres faible du pic II vers les températures élevées. Ce
décalage est dii a un léger piégeage des di-interstitiels par les atomes de C. Takaki et ses
collaborateurs observent quant a eux une suppression du pic. Ces deux limitations montrent
que, mé€me si le modele reproduit qualitativement le piégeage des interstitiels par le C, il reste
encore tres simpliste pour décrire convenablement les interactions interstitiel — C.

III.D. Interactions lacune — carbone

Les résultats de la littérature que nous avons rapportés au Chapitre I indiquent tous qu’il
existe une interaction forte entre la lacune et le C, et que ce piégeage de la lacune par le C
peut avoir pour conséquence de réduire significativement la diffusivité de la lacune
[Vehanen82] [Takaki83] [Fu08].

Nous avons déterminé par calculs ab inifio les énergies de liaison lacune — C 1% et 2™ voisins,
selon les configurations présentées sur la Figure I11.22.

E,)"(C-V) E"(C-V)

Figure III.22. Illustration des configurations considérées pour déterminer les énergies de liaison 1¢r et 2nd
voisins entre un atome de C (cercle noire) et une lacune (carré jaune).

Les valeurs obtenues sont reportées dans le Tableau III.13 qui présente aussi les valeurs
provenant de la littérature.

Technique Référence et méthode utilisées E)"(C-V) E;"(C-V)

Cette étude (VASP)
PAW + VWN - GGA
[Domain04] (VASP)

Ab initio 0,65 0,09

USPP - GGA 0.4 -0,09
[FuO8] (SIESTA) 0,52
Potentiel empirique [Johnson64(b)] (DM) 0,41
[Rosato89] (DM) 0,48
[Becquart07] (DM) 0,83 -0,04
[Tapasa07] (DM) 0,51 -0,48
Expérimental [Vehanen82] 0,85
[Arndt64] 0,41
[Takaki83] 1,1

Tableau III.13. Energies de liaison (en eV) 1¢r et 2nd voisins entre un atome de C et une lacune selon les
configurations de la Figure I11.22. Les calculs ont été réalisés en considérant des supercellules de 250
atomes avec 27 points k et en utilisant des potentiels de type PAW.
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La configuration la plus stable du complexe lacune — C est la configuration E," (C—V) pour

laquelle les deux especes sont 1° voisins, et I'énergie d'interaction associée est égale a 0,65
eV. Comme le montre le Tableau III.13, cette valeur est intermédiaire entre les valeurs les
plus faibles et les plus élevées des études dans la littérature. Dans notre modele, 1’interaction
lacune — C n’est prise en compte que lorsque les deux espéces sont 1 voisins.

III.D.1. Paramétrage de I’énergie de liaison lacune — carbone

L’objectif de cette section est d’optimiser dans le modele la valeur de 1’énergie de liaison
lacune — C. Pour cela, nous avons étudié I’influence de la présence du C sur la précipitation
du Cu, qui, comme nous le savons, diffuse par mécanisme lacunaire. Nous avons, pour cela,
simulé le recuit thermique a 300 °C d'un alliage binaire Fe — 1,34 %at. Cu et du méme alliage
contenant cette fois 0,01 %at. C. Nous nous attendons a observer, en présence du C, une
précipitation du Cu plus lente et donc un décalage dans le temps de la formation des amas
riches en Cu en accord avec les résultats expérimentaux de Hori et al. [Hori99]. Quatre
valeurs d'énergie de liaison lacune — C (0,45 eV — 0,50 eV — 0,55 eV - 0,60 eV) ont été
considérées. La Figure II1.23 présente les résultats obtenus sur les cinétiques de précipitation
du Cu et la formation des amas enrichis en Cu dans les alliage binaires et ternaires pour
chacune des valeurs d'énergie de liaison lacune — C étudiée.

Les résultats obtenus confirment bien que le C a une influence sur la cinétique de précipitation
du Cu. A temps identique, on observe une densité numérique d'amas plus faible et une
fraction précipitée de Cu plus élevée dans l'alliage binaire que dans 1’alliage contenant du C.
La Figure II1.23 indique par ailleurs que plus le piégeage de la lacune par le C est élevé, plus
les cinétiques sont lentes, si bien que pour une énergie d'interaction lacune — C égale a 0,60
eV, on observe tres peu de sauts de la lacune dans l'intervalle de temps du recuit, et par
conséquent une cinétique considérablement ralentie. Nous proposons une autre interprétation
a ce résultat qui est inhérente aux simulations de MCC. Dans nos simulations de recuit, nous
n’introduisons qu’une seule lacune afin de limiter la sursaturation en lacunes. Cette lacune se
retrouve rapidement piégée par un ou plusieurs atomes de C, ce qui peut augmenter de facon
considérable son énergie de migration « effective » qui devient égale a la somme de son
énergie de migration (0,62 eV) et de I'énergie de liaison lacune — C (0,65 eV), soit 1,27 eV.
Sachant que 1'énergie de migration du C dans notre modele est égale a 0,83 eV, et est donc
plus faible que I'énergie de migration « effective » de la lacune, c'est le C qui diffuse
majoritairement dans l'alliage. Gendt a été confronté a ce probleme dans son travail de these.
Pour le résoudre, il a choisi de réduire la diffusivité du C en diminuant le pré-facteur Dy. Dans
ce travail, nous avons envisagé une autre solution : augmenter la diffusivité de la lacune en
réduisant ses aptitudes au piégeage par le C. Ainsi, pour garantir la diffusivité de la lacune et
la formation des amas de Cu, nous avons considéré comme énergie de liaison lacune — C la
valeur de 0,45 eV, qui se trouve dans les limites basses de l'intervalle des valeurs du Tableau
III.13. Nous avons utilisé cette valeur optimisée pour étudier par MCC 1’effet du C sur le pic
IIT du recuit isochrone qui est li€ a la migration des lacunes.
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Figure III1.23. Comparaison des cinétiques obtenues dans un alliage Fe — 1,34 %at. Cu et un alliage Fe — 1,34
%at. Cu — 0,01 %at. C recuits a 300 °C : influence de 'intensité du piégeage de la lacune par le C.
(a) Evolution avec le temps MC de la fraction précipitée de Cu.
(b) Evolution avec le temps MC de la densité numérique des amas de Cu.
(c) Evolution avec le temps MC du nombre total de sauts effectués par la lacune.

© 2011 Tous droits réservés.

Page 112

http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 111 : Détermination et validation des mécanismes élémentaires

III.D.2. Recuit isochrone du fer pur et des alliages Fe — C : migration

des lacunes

Cette étude est basée sur les résultats expérimentaux de Takaki et al. [Takaki83] que nous
avons présentés dans la Section II.B.3 du Chapitre I. Nous avons ainsi simulé le recuit
isochrone a la vitesse de 3 K / 300 s du fer pur et des alliages Fe — 0,0015 %at C et Fe —
0,0067 %at C qui ont été préalablement irradiés aux électrons a deux doses : 5,79 x 10™ dpa
et 2,31 x 10" dpa. La Figure IIL.24 présente les spectres simulés dans l'intervalle de
température du pic III qui correspond a la migration des lacunes.

La Figure III.25 (a) et la Figure IIl.25 (b) montrent respectivement les évolutions des
populations de lacunes dans l'alliage 0,0015 %at. C irradié a 5,79 x 10~ dpa ou 2,31 x 10™
dpa, et les évolutions des populations de lacunes dans le fer pur et les alliages binaires irradiés
22,31 x 10* dpa.

En comparant les spectres de la Figure I11.24 aux évolutions des populations de lacunes de la
Figure I11.25, nous constatons que les pics observés sur la Figure 1I1.24 ne peuvent pas étre
tous reliés a un comportement particulier des lacunes ou de leurs amas. En effet, la Figure
II1.24 a été réalisée en appliquant un facteur d’agrandissement de 4 car les pics observés dans
I’intervalle de température 200 — 400 K sont de faible amplitude. Cela est simplement dii au
fait que le nombre de DP est tres faible apres le pic Il (au-dela de 180 K). L’effet « indésiré »
de D’application de ce facteur d’agrandissement est de faire apparaitre des pics li€s aux
simples fluctuations de la population de DP. Nous avons donc réalisé I'analyse qualitative des
spectres de la Figure II1.24 en nous basant sur les évolutions des populations de DP des Figure
II1.25 (a) et Figure II1.25 (b).

Expérimentalement, 1’effet de la dose d’irradiation sur le pic III est caractéris€é par un
décalage de ce pic vers les basses températures et une augmentation de son amplitude a dose
d’irradiation croissante. Ces deux effets sont bien reproduits par simulation comme le montre
la Figure II1.25 (a). Le décalage vers les basses températures est di, comme pour les pics Ig et
II, a la quantité croissante de DP dans les alliages qui a pour effet d’augmenter le taux de
recombinaisons interstitiels — lacunes pendant un incrément de temps donné. L’augmentation
de I’amplitude du pic est aussi liée a la quantité croissante de DP avec la dose, ce qui a pour
effet d’augmenter le taux de recombinaisons interstitiels — lacunes pendant un incrément de
temps donné. Le nombre de DP piégés est fonction de la dose d’irradiation : a concentration
fixée de C dans 1’alliage, plus la dose est élevée, plus il y a de DP dans la boite de simulation
et donc plus il y a de DP piégés. Apres dépiégeage, c’est 1’alliage pour lequel un plus grand
nombre de DP est piégé (dose élevée) qui produira un pic de dépiégeage d’amplitude plus
importante.

L’effet de la concentration en C dans I’alliage se caractérise expérimentalement par un léger
décalage du pic III vers les basses températures et une diminution de son amplitude lorsque la
concentration de C dans 1’alliage augmente. Comme pour la dose, les deux effets de la teneur
en C de l'alliage sont aussi bien reproduits par simulation. La diminution de I’amplitude du
pic III, mise en évidence sur la Figure II1.25 (b) par le décalage en hauteur du palier observé
apres 280 K, est sans doute due au piégeage des lacunes par les atomes de C, piégeage qui
s’intensifie lorsque la concentration de C augmente.
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Takaki et al. ont observé a 350 K un pic dont I’amplitude augmente avec la concentration en
C dans I’acier. Les auteurs l'ont attribué a la migration des atomes de C. Sur les spectres
simulés de la Figure II1.24, nous avons aussi observé des pics avec les mémes
caractéristiques. Ils correspondent cependant a la migration des lacunes piégées au niveau III
par les atomes de C et non a la migration de ces derniers. En effet dans le modele, nous
comparons les changements de résistivité observés expérimentalement avec les changements
du nombre de DP. La migration des atomes de C et la formation de complexes, se traduit peut
étre par un changement de résistivité, mais n’induit aucun changement dans la population de
DP, raison pour laquelle il n’est donc pas observable sur nos spectres.
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Figure III.24. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — C : étude de I'influence de la
concentration en C et de la dose. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de
3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 x 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a
5,79 x 105 dpa (200 PF dans la boite) et 2,31 x 104 dpa (800 PF dans la boite).
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Figure II1.25. Evolution avec la température de recuit de la population de lacunes dans le fer pur et des
alliages dilués Fe — C ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s.
(a) Influence de la dose d’irradiation : alliage Fe — 0,0015 %at. C irradié aux électrons jusqu’a 5,79 x 107 et
2,31 X 10 dpa.
(b) Influence de la concentration de C : alliages Fe — 0,0015 %at. C et Fe — 0,0067 %at. C irradiés aux
électrons jusqu’a 2,31 X 10 dpa.
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III.E. Interactions soluté — carbone

Dans notre modele de cohésion, I’atome de C n’interagit qu’avec les atomes de solutés (Cu,
Mn, Ni, Si, et P) situés a une distance 1% et 2" yoisin uniquement, selon les configurations
illustrées sur la Figure I11.26.

E,"(C-X) E," (C-X)

Figure III.26. Illustration des configurations considérées pour étudier I'interaction entre un atome de C
(cercle noire) et un atome de solutés (cercle gris) qui peut étre le Cu, le Mn, le Ni, le Si, ou le P.

Nous présentons dans le Tableau II.14 les valeurs des énergies de liaison E,” (C—X) et

E)"(C—-X) de notre modele, que nous avons déterminées par calculs ab initio. Nous les

avons comparées aux valeurs ab initio obtenues par Sawada et al. [Sawada05] pour le Cu, le
Mn, et le Si, et a la valeur pour le Mn déduite par Massadier et al. [MassardierO5] de leur
étude sur des alliages Fe — MnC recuits pour différentes conditions et compositions d’alliage.

Cu Mn Ni Si P
Cette €tude
PAW + VWN — GGA -0,42 0,11 -0,22 -0,51 -0,42
gre-x) o Sl 062 -022 037
[Mas§grdler05] 0.35
Expérimental
Cette €tude
- PAW + VWN — GGA -0,17 0 -0,18 -0,77 -0,91
E;™(C-X)
[Sawada05] 034 037 032
USPP - GGA ’ ’ ’

Tableau III.14. Energies de liaison (en eV) 1¢r et 2nd voisins entre un atome de C et un atome de soluté selon
les configurations de la Figure ITI.26. Les calculs ont été réalisés en considérant des supercellules de 250
atomes avec 27 points k et en utilisant des potentiels de type PAW.

Les valeurs fortement négatives du Tableau III.14 dans le cas du Cu, du Ni, du Si, et du P
indiquent que les interactions entre le C et ces derniers sont répulsives. Dans le cas du Mn, les
résultats obtenus indiquent qu’une interaction C — Mn est plausible, en accord les résultats de
Massardier et al. ou d’autres études dans la littérature [Abe84] [Abe86] qui indiquent
I’existence de dipoles C — Mn dans 1’alliage ternaire Fe — MnC, et la formation de carbures de
Mn stables. Ainsi, en accord avec les données thermodynamiques dans les alliages ternaires
Fe — XC (avec X = Cu, Mn, Ni, Si, P) [Nishizawa73], notre modele prédit uniquement la
formation des carbures de Mn stables.
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Pour vérifier notre paramétrage, nous avons simulé par MCC le recuit a 380°C de l'alliage Fe
— 0,43 %at. Mn — 0,27 %at. C. Notre modele prédit la formation de «carbures de
manganese » apres 1 s de recuit (temps MC). La Figure II1.27 présente la composition des
«carbures Mn — C » qui se sont formés dans la boite de simulation. Contrairement aux
prédictions de Massardier et al. [Massardier(05], la teneur en Mn de ces carbures est trés faible
et ils sont peu nombreux (on n’observe que 21 « carbures Mn — C » sur les 108 « carbures »
qui se sont formés dans la boite de simulation) alors que la teneur en Mn dans I’alliage est
élevée.

1000

100 +-f-----§- —all=010 B --
mC
@ Mn
10--8 01 - - - -
1 ey A B e A R R
3 5 7 9 11 13 15 17 19 21

Répartition des espéeces

1

Numéro de I'amas

Figure II1.27. Composition des différents amas C — Mn formés dans un alliage Fe — 1,2 %at. Mn — 0,43 %at.
C recuit a 380 °C.

III.F. Recuit thermique de I'alliage Fe — CuMnNiSiP — C

Nous terminons I’étude de I’influence du C par 1’analyse de 1’évolution nanostructurale dans
un alliage complexe Fe — CuMnNiSiP — C. Pour cela, nous avons simulé le recuit thermique a
300 °C dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,31 %at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,43 %at. Si — 0,03
Yat. P qui contient ou non 0,06 %at. de C. La Figure II1.28 présente 1’évolution avec le temps
MC de la densité numérique des amas formés dans les deux alliages.

100

MNombre d'amas

01 10 1000 100000
Temps MC {s)

Figure II1.28. Comparaison des cinétiques obtenues dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,31 %at. Mn — 0,69
%at. Ni — 0,43 %at. Si — 0,03 %at. P et un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,31 %at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,43 %at.
Si— 0,03 %at. P — 0,06 %at. C recuits a 300 °C : influence de la présence du C sur I’évolution avec le temps
MC du nombre d’amas de solutés formés.
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L’effet du C est clairement visible : alors qu'une densité importante d’amas se forme tres vite
dans I’alliage sans C, seulement environ 1/3 du nombre de ces amas se forme dans 1’alliage
contenant du C. De plus, dés 10 s de simulation, la phase de coalescence a débuté dans
I’alliage sans C alors que la densité des amas formés dans 1’alliage contenant du C n’évolue
pas. Ce n’est qu’apres 1000 s de simulation qu’on observe dans cet alliage I’augmentation du
nombre d’amas formés. Ces résultats indiquent que la présence du C a pour effet de ralentir la
cinétique de formation des amas dans 1’alliage complexe, ce que nous avions déja montré
précédemment dans 1’alliage modele Fe — Cu (Section III.D.1). Nous avons ensuite étudié
I’effet du C sur I’enrichissement en solutés (Cu, Mn, Ni, Si, et P) des amas formés. La Figure
II1.29 présente pour chaque soluté, I’évolution avec le temps MC de sa fraction précipitée.
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Figure II1.29. Comparaison des cinétiques obtenues dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,31 %at. Mn — 0,69
%at. Ni— 0,43 %at. Si— 0,03 %at. P et un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,31 %at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,43 %at.
Si— 0,03 %at. P — 0,06 %at. C recuits a 300 °C : influence de la présence du C sur les cinétiques de
précipitation du Cu, du Mn, du Ni, du Si, et du P.
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Une fois de plus I'effet du C est clairement visible sur les cinétiques de précipitation de tous
les solutés, du fait qu’ils diffusent tous par mécanisme lacunaire. De plus, la Figure II1.29
indique que I’effet de la présence du C est plus important sur la précipitation du Cu et du P
qui sont les deux solutés parmi les cinq dont la diffusion via la lacune est la plus favorable.

III.G. Bilan sur 'introduction du C dans le modéle

Nous avons présenté les résultats de 1’introduction du C dans notre modele de cohésion. Le
site octaédrique étant le site occupé par le C dans le Fe-a, cela nous a conduits a la création
d’un sous-réseau octaédrique du réseau cristallin.

> Dans le modgle, le C interagit avec les atomes de C situés sur des sites 17, 2", 3, et 4°
voisins. Le paramétrage des énergies de liaison C — C permet de reproduire par MCC
la formation des « carbures ». La solubilité du C est sous-estimée a basse température
et surestimée a température élevée, mais elle est en accord avec les résultats
expérimentaux a la température de la cuve.

> Dans le modele, l'interaction interstitiel — C est attractive, mais les deux especes
n’interagissent que lorsqu’ils sont 7° voisins I’un de I’autre.
> L’interaction entre la lacune et le carbone n’est prise en compte que lorsque ceux-ci

sont 1 voisins I’'un de 'autre. Le C interagit fortement avec la lacune ce qui a pour
conséquence de réduire la diffusivité de cette derniere dans les alliages, et donc de
ralentir les cinétiques de précipitation des solutés.

> En ce qui concerne les interactions C — solutés, notre modele ne considere que les
interactions 1¢ et 2™ voisins. D’apres les énergies de liaison ab inifio soluté — C, seule
l'interaction Mn — C est attractive, en accord avec les données thermodynamiques qui
indiquent que les seuls carbures stables dans les alliages ternaires Fe — XC (X = Cu,
Mn, Ni, Si, P) sont les carbures de Mn.

IV. Stabilité et mobilité des interstitiels et de leurs amas

Dans le modele de cohésion, la contribution a I’énergie totale du systeme des amas
d’interstitiels est déterminée par une relation d’additivité de configurations composées d’un
dumbbell et d’un ou deux atomes de soluté. C’est-a-dire que pour déterminer 1’énergie de
liaison d’une entité avec un objet contenant plusieurs solutés, on additionne les énergies de
liaison de configurations élémentaires. A titre d’exemple, 1’énergie d’interaction de la
configuration 2Si 1nn“°™ 2Cu 1nn™ (110) Mn-Mn illustrée sur la Figure 111.30 sera égale a
la somme des contributions élémentaires suivantes :

> Deux fois 1’énergie de liaison de la configuration pour laquelle le Si, situé sur un site
en compression, interagit avec 1’atome de Mn du dumbbell.
> Deux fois I’énergie de liaison de la configuration pour laquelle le Cu, situé sur un site

en compression, interagit avec le dumbbell.
> L’énergie de liaison du dumbbell Mn — Mn.

Dans son travail de thése, Vincent [VincentO6(a)] a étudié la validité de cette relation
d’additivité pour des configurations complexes constituées d’'un dumbbell et d’au moins trois
atomes de solutés identiques ou différents. L’étude a consisté en une comparaison des
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énergies de liaison obtenues soit directement par calcul ab initio («calcul direct »), soit
indirectement par la relation d’additivité (« calcul indirect »). La Figure II1.30 ci-dessous,
tirée de son travail de these, présente les résultats qu'elle a obtenus pour quelques unes des
configurations étudiées. Ils montrent que la comparaison est satisfaisante, ce qui lui a permis
de confirmer la consistance du modele dans la prédiction de la stabilité des configurations
complexes.
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I I T I T
|  4Cu lnnTens <110> Mn-Mn e, i

&>
0,7 - 28i 1nn""™ 2Cu Lon™™ <110> Mn-Mn ~

0.6
Cu 1nn"™" <110> Mo-Mn
"u

<

<

0,5 — Comp

Si Inn <110> Mn-Mn ]

Energie (eV) (Calcul indirect)

Comp

Ni Inn <110> Mn-Mn
/ _

04

Ka)
- UNi.Si 100%™ <1105 Fe-Mn .

O | | e — 28i 1nn“*™ 2Cu 1nn"*"™ (110) Mn-Mn

04 0,5 0,6 0,7 0.8
Energie (eV) (Calcul direct)

Figure II1.30. Comparaison des énergies d’interaction de complexes composés d'un dumbbell et de plusieurs
atomes de solutés différents, soit déterminées par « calcul direct », soit recalculées en faisant la somme des
énergies de liaison qui composent les complexes qui ont été elles aussi déterminées par calculs ab initio dans
les mémes conditions : « calcul indirect ». Le schéma de droite illustre une des configurations du graphique
de gauche.

Dans ce travail de thése, nous avons étudié la stabilité et/ou la mobilité d’autres
configurations complexes composées d’un ou plusieurs dumbbells en présence ou non
d’atomes de solutés. La premicre section présente les résultats de I’étude de la stabilité des di-
et tri-interstitiels en présence des solutés. Les configurations explorées sont celles pour
lesquelles les dumbbells sont paralleles entre eux (configurations « glissiles »). Dans la
deuxieéme section, nous étudions la stabilité des amas pour lesquels les dumbbells ne sont pas
paralleles (configurations « sessiles »). La mobilit¢é des mono- et des di-interstitiels en
présence des atomes de solutés est abordée dans la derniere section. Dans toute cette étude, les
résultats des calculs ab initio que nous présentons ont été obtenus avec la méthode et les
parametres de calcul décrits dans la Section I.C du Chapitre II. Cette étude se veut d’une part
prédictive parce qu’elle permettra a partir des résultats des calculs ab initio de prédire les
configurations d’amas les plus stables. D’autre part, elle permettra de valider la description
dans notre modele des amas d’interstitiels par la comparaison des résultats des ab initio
(« calculs directs ») aux prédictions de ce dernier (« calculs indirects »).
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IV.A. Stabilité des amas d’interstitiels glissiles

IV.A.1. Stabilité du di-interstitiel glissile en présence des solutés

La Figure II1.31 ci-dessous présente les six configurations que nous avons explorées pour
I'étude de la stabilité du di-interstitiel en présence d’un atome de soluté qui occupe des sites
situés autour ou a I’'intérieur du dumbbell.

(b)

El:nixed (dumb lz':L)Fe — dumb [iex ) E;}mComp (X 2nnComp. __ 2dumeeFe )

(d)

El:mTens (X 3nnTens. __ 2dumeeFe ) E;mTens (X SnnTens. __ 2dumeeFe )

Figure II1.31. Illustration des six différentes configurations considérées pour I’étude de la stabilité du di-
interstiel glissile en présence des solutés. Les sphéres noires représentent les atomes de solutés (Cu, Mn, Ni,
Si, P). Le dumbbell de référence, dont les atomes sont en gris, est celui pour lequel 'atome de soluté est 1¢
voisin. Le dumbbell dont les atomes sont en blanc est celui dont la distance avec I'atome de soluté a servi
pour les notations.

Pour les configurations E""*(X*""" —2dumb,,, ), E}""" (X" —2dumb,,, ), et

Ten: SnnTens. z . 2 . . .
E;W (X" = 2dumb,,, ), le soluté est situé sur un site qui est en tension par rapport aux

deux dumbbells. Il est situé sur un site en compression pour les configurations
E"C (X 2 — 2 dumb,,,, ) et EC" (X " — 2dumb,,,, ), et il forme un dumbbell
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. . . . . mixed i i
mixte avec 1'un des deux interstitiels pour la configuration £, (dumb p, —dumb Fex ) .
Nous avons déterminé les énergies d’interaction correspondant a toutes ces configurations par
calculs ab initio et les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau I11.15.

Cu Mn Ni Si P
E"™ (dumb !, —dumb ] ) -0,21 0,50 -0,12 0,06 0,89
E"Cm (X 2™ _ D dumb,,,,., ) 0,20 0,32 0,17 0,33 0,78
E}"Cm (X 3 2 dumb,, , ) 0,07 0,24 0,04 0,29 0,83
E"Tr (X 2 2 dumb,,, ) 0,25 0,03 -0,02 -0,16 -0,20
E}"e (X TS 2 dumby,,,,, ) 0,20 -0,03 0,01 -0,16 0,32
E}" T (X ™ _ 2 dumb,,, .. ) 0,22 0,09 0,05 -0,16 -0,31

Tableau III.15. Energies de liaison (en eV) du di-interstitiel de fer glissile en présence d’un atome de soluté
(Cu, Mn, Ni, Si, P) qui occupe un site du voisinage selon les configurations de la Figure II1.31. Les calculs
ont été réalisés en considérant des supercellules de 250 atomes avec 27 points k et en utilisant des potentiels
de type PAW.

Pour les configurations que nous avons explorées :

> Comme dans le cas du mono-interstitiel, la configuration pour laquelle le Cu forme un
dumbbell mixte est instable et celles pour lesquelles il est situé sur un site en tension
sont les plus stables (les énergies d’interaction correspondantes sont supérieures ou
égales a 0,20 eV pour les trois configurations étudiées). Les résultats du Tableau I1I.15
indiquent que les configurations pour lesquelles le Cu est situé sur un site en
compression pour les deux dumbbells sont stables : la configuration

Cu’" " —2dumb,,,, est aussi stable que les configurations en tension (0,20 eV), et

plus stable que la configuration Cu™" O~ 2dumbp,p, (0,07 eV).

> Dans le cas du Mn, les résultats confirment que la configuration en dumbbell mixte
(0,50 eV) et les configurations pour lesquelles il est situé sur un site en compression
sont les plus stables (0,32 eV et 0,24 eV). Par ailleurs, les configurations pour
lesquelles le Mn est situé sur un site en tension par rapport au deux dumbbells, méme
si elles ne sont pas aussi instables que dans le cas du mono-interstitiel, le reste
néanmoins.

> Pour le Ni, la configuration pour laquelle il est a I’intérieur d'un des deux dumbbells
du di-interstitiel reste, comme dans le cas du mono-interstitiel, instable (-0,12 eV). La
configuration la plus stable parmi celles que nous avons explorées est la configuration
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+ 2nnComp . . < . . .
Ni "1 =2dumb ., (0,18 eV), ce qui tend a confirmer que les configurations

pour lesquelles le Ni est situé sur un site en compression sont les plus stables, comme
dans le cas du mono-interstitiel.

> Les résultats obtenus dans le cas du Si sont eux aussi cohérents avec ceux du mono-
interstitiel : le dumbbell mixte est tres légerement favorable (0,06 eV); les
configurations les plus stables sont celles pour lesquelles le Si est sur un site en
compression (énergies de liaison autour de 0,30 eV); les configurations pour
lesquelles le Si est sur un site en tension restent instables.

> Le comportement du P dans les amas est similaire a celui décrit lorsqu'il est au
voisinage du mono-interstitiel. Les configurations pour lesquelles le P est situé sur un
site d'un des dumbbells des amas sont tres stables, de méme que celles pour lesquelles
le P est situé sur un site en compression par rapport aux dumbbells. Par ailleurs, les
configurations pour lesquelles le P est situé sur un site en tension ne sont pas stables.

Nous avons dans un deuxieme temps comparé, pour les configurations de la Figure I11.31, les
valeurs ab initio des énergies de liaison rapportées dans le Tableau III.15 aux valeurs prédites
par le modele de cohésion avec la relation d’additivité. Les résultats de cette étude sont
présentés sur la Figure II1.32. Ils montrent un accord satisfaisant entre les deux séries de
résultats, ce qui signifie que notre modele de cohésion, par la regle d’additivité, prédit
correctement les énergies d’interaction des di-interstitiels glissiles en présence des solutés.
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Energies d'interaction (eV)

Energies d'interaction (eV)

-0,1+
02+ B
o3r®%8®@
-0,4 : : : : : w -0,1 : : : : :
() (b) (c) (d) (e) (U] (@) (b) (c) (d) (e) (U]
Bl Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects ») B8 Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects »)
Ab initio (« calculs directs ») Ab initio (« calculs directs »)
Cu Mn

Energies d'interaction (eV)

Energies d'interaction (eV)

-0,1
0,2 : : : : : ‘ : : : : :
() (b) (c) (d) (e) (U] (@ (b) (c) (d) (e) ®
B8 Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects ») B Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects »)
=] Ab initio (« calculs directs ») 3 Ab initio (« calculs directs »)
Ni Si

Energies d'interaction (eV)

04

(@) (b) (c) (d) (e) ®
[ Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects »)
Ab initio (« calculs directs »)

P
Figure II1.32. Comparaison des énergies de liaison du di-interstitiel de fer glissile en présence d’'un atome de

soluté (Cu, Mn, Ni, Si, P) déterminées soit par calculs ab initio (« calculs directs »), soit par MC avec la régle
d’additivité (« calculs indirects »). Les configurations (a) (b) (c) (d) (e) et () sont illustrées sur la Figure II1.31.

IV.A.2. Stabilité du tri-interstitiel glissile en présence des solutés

Nous avons réalisé dans le cas du tri-interstitiel glissile une étude identique a celle du di-
interstitiel glissile : nous avons déterminé les énergies de liaison des configurations explorées
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par calculs ab initio puis nous avons comparé les valeurs obtenues aux prédictions du modele
de cohésion par la regle d’additivité.

En plus du tri-interstitiel de fer pur, cinq configurations, présentées sur la Figure I11.33 ont été
explorées : deux configurations en dumbbell mixte, deux positions du soluté sur des sites en
compression autour des trois dumbbells et une position sur un site en tension.

")

E, (dumb},,, —dumb} ., —dumby,,,) E;"™ (dumby,,, —dumb},, —dumby,p,)

E}:m‘xed (dl/lmb;"ex — dumbfj;eFe - dumbfk“eFe ) E:"C!)rnp (X 2nn2Comp. __ 3dumeng )

E;:nComp (X 3nn3Comp. __ 3dumeeFe ) EnnTenx (X 2nnS5Tens. __ 3dumeeFe )

b

Figure III.33. Illustration des six différentes configurations considérées pour I'étude de la stabilité du tri-
interstiel glissile en présence des solutés (la configuration (a) est celle du tri-interstitiel glissile de fer pur).
Les spheéres noires représentent les atomes de solutés (Cu, Mn, Ni, Si, P). Le dumbbell de référence, dont les
atomes sont en gris, est celui pour lequel I'atome de soluté est 1¢r voisin. Les deux dumbbells dont les atomes
sont en blanc sont ceux dont les distances avec ’'atome de soluté ont servi pour les notations.

Les énergies d’interactions correspondantes sont présentées dans le Tableau II1.16.
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Cu Mn Ni Si P

El:nixed (dumb;eFe - dumbf'{eX - dumb;eFe ) _0’1 1 0’46 _0’07 0’04 0’74

El:mxed (dumb;“eX - dumbl‘]';eFe - dumb;eFe ) _0’27 0’48 _0’15 _0’04 0’78

E"C™ (X " _3dumb,,,) 024 029 020 031 068
El:mComp (X 3nn3Comp. __ 3dumeeFe ) 0,08 0,20 0,04 0,33 0,85
EJ"™ (X "™ _3dumb,. ) 027 0,13 -001 017 -024

Tableau III.16. Energies de liaison (en eV) du tri-interstitiel de fer glissile en présence d’'un atome de soluté
(Cu, Mn, Ni, Si, P) qui occupe un site du voisinage selon les configurations de la Figure II1.33. Les calculs
ont été réalisés en considérant des supercellules de 250 atomes avec 27 points k et en utilisant des potentiels
de type PAW.

Dans le cas du tri-interstitiel de fer pur, 1’énergie de liaison obtenue par calculs ab initio est
égale a 0,84 eV. De facon générale, les résultats du Tableau III1.16 confirment les tendances
déja observées pour le mono et le di-interstitiel. Pour le Cu, les configurations pour lesquelles
il est dans les dumbbells sont les plus instables et celles pour lesquelles il est situé sur des
sites en tension sont les plus stables. Pour le Mn, les configurations pour lesquelles il forme
un dumbbell mixte et celles pour lesquelles il est situé sur un site en compression restent
stables, alors que celles pour lesquelles il est situé sur un site en tension sont instables. La
formation de dumbbell mixte n’est pas favorable pour Ni, et sa tendance a occuper les sites en
compression est confirmée. Dans le cas du Si, les configurations en dumbbell mixte sont peu
favorables, celles pour lesquelles le Si occupe un site en compression sont les plus stables
alors que celles pour lesquelles il se situe sur un site en tension ne sont pas favorables. Les
configurations pour lesquelles le P est situé dans les dumbbells ou sur les sites en compression
sont tres stables, et celles pour lesquelles il occupe un site en tension sont tres instables.

La Figure I11.34 présente, pour chaque soluté, les résultats de la comparaison entre les valeurs
ab initio des énergies de liaison rapportées dans le Tableau III.16 et les résultats prédits par le
modele de cohésion avec la relation d’additivité. Comme pour le di-interstitiel, ils mettent en
évidence un accord satisfaisant entre les deux séries de résultats. Nous concluons donc que
notre modele de cohésion et sa regle d’additivité, prédisent correctement les énergies
d’interaction des tri-interstitiels glissiles en présence des solutés.
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Energies d'interaction (eV)

Energies d'interaction (eV)

-0,27
031
0,4 : : : : ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
(b) (c) (d) (e) (U] (b) (c) (d) (e) (U]
B8 Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects ») BE Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects »)
Ab initio (« calculs directs ») F5] Ab initio (« calculs directs »)
Cu Mn

Energies d'interaction (eV)

Energies d'interaction (eV)

-0,1
0,2 : : ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
(b) (¢ (d) (e) ® (b) (c) (d) (e) ®
BE Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects ») B Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects »)
51 Ab initio (« calculs directs ») E2] Ab initio (« calculs directs »)
Ni Si

Energies d'interaction (eV)

04

(b) (c) (d) (e) U]
B Additivité en Monte Carlo (« calculs indirects »)
Ab initio (« calculs directs »)

P
Figure II1.34. Comparaison des énergies de liaison du tri-interstitiel de fer glissile en présence d’'un atome de

soluté (Cu, Mn, Ni, Si, P) déterminées soit par calculs ab initio (« calculs directs »), soit par MC avec la régle
d’additivité (« calculs indirects »). Les configurations (b) (c) (d) (e) et (f) sont illustrées sur la Figure II1.33

IV.B. Stabilité des amas d’interstitiels sessiles

D'apres les résultats des calculs ab initio, la configuration la plus stable du di-interstitiel
sessile dans le fer pur est identique a la configuration obtenue par Gao et al. [Gao00] par DM.
C’est une configuration en deux dimensions dans laquelle trois atomes partagent le méme site
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atomique en formant un triangle dans le plan de direction (111) apres relaxation des deux

dumbbells initialement non paralleles. Elle est illustrée sur la Figure I11.35 (2dumby, . , ou

CNP = Configuration Non Parallele) et son énergie de liaison est égale a 0,84 eV, une valeur
plus élevée que 1'énergie d'interaction du di-interstitiel de fer glissile (0,70 eV).

Dans le cas du tri-interstitiel, il existe plusieurs configurations sessiles, mais dans ce travail,
nous n'avons exploré que les deux configurations les plus stables, selon les résultats des
calculs ab initio. Elles sont aussi présentées sur la Figure III.35 nous les avons appelées
«perp » et « perp8 » et les énergies de liaison correspondantes sont respectivement égales a
0,67 et 0,97 eV.

e

CNP perp perp8
2dumb.,, 3dumb;;, 3dumb};;,

Figure III.35. Illustration des trois différentes configurations considérées pour I'étude de la stabilité des
amas d’'interstitiels sessiles en présence des solutés.
Les résultats ab initio indiquent que, dans le fer pur, les configurations sessiles sont plus
stables que les configurations glissiles. Les résultas de DM de Gao et al. [Gao00] et le travail
de Terentyev et al. [Terentyev08] sont en accord avec les calculs ab initio.

IV.B.1. Stabilité du di-interstitiel sessile en présence des solutés

Pour cette étude, nous avons considéré les six configurations illustrées sur la Figure I11.36 ci-
dessous. Nous les avons regroupées en deux catégories selon la position du soluté : dans le
premier groupe (configurations avec la notation « nnTens » sur la Figure 1I1.36), I’atome de
soluté occupe des sites en tension par rapport aux deux dumbbells et dans le deuxieéme groupe
(configurations avec la notation « nnComp » sur la Figure I11.36), I’atome de soluté occupe
des sites en compression ou remplace un des trois atomes dans le triangle.

Les énergies de liaison correspondantes sont présentées dans le Tableau III.17. Les valeurs
obtenues montrent que, les sites les plus stables occupés par les atomes de soluté dans le cas
du di-interstitiel sessile suivent les tendances décrites ci-dessous dans le cas des di- et tri-
interstitiels glissiles.
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(d)

nnComp Comp(1). CNP nnComp Comp(2). CNP
E"Cm (X — 2dumb") E"Cm (X — 2dumb ")

)
(e) ®
E[:mComp (X Comp(3). _ Zdeb}?eAge) ) E;}mComp (X Comp(4). _ ZdebIEZ\II;IZ)

Figure III.36. Illustration des six différentes configurations considérées pour I'étude de la stabilité du di-
interstiel sessile en présence des solutés. Les sphéres noires représentent les atomes de solutés (Cu, Mn, Ni,
Si, P) qui occupent des sites équivalents de la méme configuration.

Les configurations pour lesquelles le Cu occupe des sites en tension par rapport aux
dumbbells sont les plus stables et celle pour laquelle il est situé dans le dumbbell reste tres
instable. Les configurations pour lesquelles le Mn occupe un des sites dans les dumbbells ou
un site en compression sont tres stables. En présence du Ni les configurations les plus stables
sont celles pour lesquelles il occupe des sites en compression, tandis que les autres sont
instables. En ce qui concerne le Si, les configurations pour lesquelles il occupe des sites en
compression et en tension restent respectivement les plus stables et instables, tandis que sa
tendance a occuper les sites dans le dumbbell est plus favorable que dans le cas des
configurations glissiles. Enfin, les configurations pour lesquelles le P occupe un des sites dans

les dumbbells ou un site en compression sont tres stables.

Page 128

http://doc.univ-lille1.fr

© 2011 Tous droits réservés.



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 111 : Détermination et validation des mécanismes élémentaires

Cu Mn Ni Si P
E" (XD 2dumb N 0,21 -0,04 -0,03 -0,35 -0,46
E (X T —2dumb i) 0,26 -0,01 -0,01 -0,23 -0,51
E" (X D~ 2dumb Y ) 0,11 0,48 0,08 0,43 1,22
E"Cm (X D _ 2 dumb N 0,19 0,23 0,14 0,15 0,43
E"Cm (X S _ 2 dumb ) 0,04 0,22 0,03 0,17 0,64
E"m (X D —2dumb ) -0,33 0,47 -0,14 0,11 1,08

Tableau III1.17. Energies de liaison (en eV) du di-interstitiel de fer sessile en présence d'un atome de soluté
(Cu, Mn, Ni, Si, P) qui occupe un site du voisinage selon les configurations de la Figure III.36. Les calculs
ont été réalisés en considérant des supercellules de 250 atomes avec 27 points k et en utilisant des potentiels
de type PAW.

IV.B.2. Stabilité du tri-interstitiel sessile en présence des solutés

Nous ne présentons dans cette section que les résultats de I’étude ab initio que nous avons
réalisée pour la configuration la plus stable des configurations sessiles du tri-interstiel de fer
pur, nommée « perp8 ». Sur la Figure 1I1.37, nous avons considéré douze configurations pour
lesquelles le soluté occupe soit un des six sites des trois dumbbells (configurations avec la
notation « mixed »), soit un site en compression par rapport au dumbbell central
(configurations avec la notation « nnComp »), ou soit encore un site en tension pour le
dumbbell central (configurations avec la notation « nnTens »). Le Tableau III.18 présente les
énergies d’interaction obtenues pour chaque configuration et chaque soluté.

D’apres les valeurs des énergies de liaison du Tableau II1.18, les sites les plus stables occupés
par les atomes de soluté dans le cas du tri-interstitiel sessile suivent les tendances décrites
dans toutes les études réalisées précédemment (pour les di- et tri-interstitiels glissiles et pour
le di-interstitiel sessile) : le Cu occupe préférentiellement les sites en tension par rapport aux
dumbbells, le Mn et le P préferent occuper les sites dans les dumbbells ou en compression, et
enfin, en présence du Ni et du Si, les configurations stables sont celles pour lesquelles ces
deux solutés occupent des sites en compression.
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(a) (b) (c)

E;}nixed (XinA(l). _ 3dumbperp8) E;m‘xed (XinA(Z). _ 3dumbperp8) E;}nixed (XinB(l). _ 3dumbperp8)

FeFe FeFe FeFe

’ (@ ‘ e, ’ - ®
E;}mxed (XmB(Z). _ 3dumbperp8) E;mxed (XmC(l). _ 3dumbperp8) E;}mxed (XmC(Z). _ 3dumbperp8)

FeFe FeFe FeFe

€]

nnComp Comp(1). perp8
E"Com (X — 3dumb?**)

)

nnComp Comp(3). __ perp8
E, (X 3dumb},”)

G (k) )

E;:nTenx (X Tens(1). __ 3dumbperp8) E;:nTenx (X Tens(2). __ 3dumbperp8) E;:nTenx (X Tens(3). _ 3dumbperp8)

FeFe FeFe FeFe

Figure II1.37. Illustration des douze configurations différentes considérées pour I’étude de la stabilité du tri-
interstiel sessile (perp8) en présence des solutés. Les sphéres noires représentent les atomes de solutés (Cu,
Mn, Ni, Si, P) qui occupent des sites au voisinage des dumbbells.
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V) Cu Mn Ni Si P
Epied (X MAD- _ 3qymbPeart) 0,26 0,49 -0,10 0,26 1,24
Epied (X MA@ _ 3dymbrert) -0,44 0,47 -0,27 -0,40 0,97
Eed (X "B _ 3yymb et -0,37 0,38 -0,12 -0,29 0,36
Eed (X B _ 3yymblert) -0,01 0,51 0,02 0,34 1,18
Eed (X M0 _ 3dyump ety -0,44 0,47 -0,29 -0,40 0,96
Eied (X M@ _ 3dymprer®y 0,26 0,49 -0,10 0,25 1,24
EMmComr (X Cmr D _ 3ymprert 0,13 0,26 0,09 0,21 0,45
E"Com (X Cm - _ 3y rert) 0,19 0,25 0,17 0,10 0,30
ECom (X Cm O _ 3dyumbPart) 0,13 0,48 0,11 0,42 1,18
E"ens (X T _ 3qymb et 0,34 0,04 0,07 -0,26 -0,45
E;" (X T = 3dumb P 0,26 -0,02 0,02 -0,28 -0,53
E" (X T — 3dumb ) 0,35 0,13 0,20 0,03 0,02

Tableau III.18. Energies de liaison (en eV) du tri-interstitiel de fer sessile (perp8) en présence d’un atome de
soluté (Cu, Mn, Ni, Si, P) qui occupe un site de son voisinage selon les configurations de la Figure II1.37. Les
calculs ont été réalisés en considérant des supercellules de 250 atomes avec 27 points k et en utilisant des
potentiels de type PAW.
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IV.B.3. Stabilité comparée des amas d’interstitiels glissiles et

sessiles

Dans cette section, nous réalisons une étude comparée des stabilités des amas d’interstitiels
dans le fer pur et en présence des solutés. Pour les amas en présence des solutés, nous n’avons
considéré que les configurations les plus stables d’apres les résultats des calculs ab initio.
Comme nous 1’avons montré, pour un soluté déterminé, ces configurations sont toujours de
méme nature, c’est-a-dire sur un site dans les dumbbells ou en compression pour le Mn et le
P, sur des sites en tension pour les dumbbells dans le cas du Cu, et sur des sites en
compression dans le cas du Ni et du Si.

Sur la Figure II1.38, nous avons comparé les énergies d’interaction obtenues dans le fer pur
(Fe) et en présence des solutés (Cu, Mn, Ni, Si, P) pour le di-interstitiel (Figure II11.38 (a)) et
le tri-interstitiel (Figure II1.38 (b)). Les résultats indiquent que, quelque soit la taille de 1’amas
(di- ou tri-interstitiel) et le type de configuration (glissile ou sessile), les amas d’interstitiels en
présence du Si, du Mn, et du P sont, par ordre croissant, les plus stables, et les amas en
présence du Cu et du Ni sont, par ordre croissant, les moins stables, ce qui pourrait traduire le
fait que le P, le Mn, et le Si stabilisent plus les amas d’interstitiels que le Cu et le Ni.

1,6 1,4 —
e~ ® I2 glissile la plus stable - @ 13 glissile la plus stable
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Figure II1.38. Comparaison des stabilités relatives des amas d’interstitiels glissiles et sessiles dans le fer pur
ou en présence de solutés en considérant la configuration la plus stable prédite par calculs ab initio parmi
les configurations explorées.

(a) Di-interstitiel (b) Tri-interstitiel (c) Stabilités relatives.

La Figure II1.38 (c) montre, pour les amas de di- et de tri-interstitiels, les différences
d’énergie entre les configurations sessiles (perp et perp8) les plus stables et les configurations
glissiles les plus stables. Si on ne considere que les configurations « perp8 » dans le cas du tri-
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interstitiel sessile, la Figure II1.38 (c¢) montre clairement que les amas d’interstitiels sessiles
sont plus stables que les amas d’interstitiels glissiles.

IV.C. Migration des interstitiels et de leurs amas

Pour qu’un atome de soluté soit transporté par un mécanisme interstitiel, il est nécessaire
qu’un dumbbell mixte se forme et migre. Comme nous 1’avons décrit au Chapitre 11, I’énergie
d’activation des sauts, dans notre modele est obtenue a partir d’une énergie d’activation de
référence, et des énergies totales du systeme avant et apres le saut.

IV.C.1. Migration du mono-interstitiel en présence des solutés

L’objectif de cette section est d’étudier, dans le cas simple de la migration du mono-
interstitiel, la validité des approximations faites dans le modele. La Figure II1.39 présente le
scénario plausible du transport d’un soluté par mécanisme interstitiel : un dumbbell de fer
migre et se retrouve dans le voisinage d’un soluté avec lequel il interagit. Un dumbbell mixte
se forme alors et migre apres initiation du saut par I’atome de soluté. Nous avons comparé les
barrieres de migration de ce scénario prédites par notre modele avec les résultats de calculs ab
initio a I’aide de la méthode de la bande élastique décrite dans la Section V.F du Chapitre II.

dumb; X 1nncomp )

/ 1nnComp (Fe

dumb, __

mixed(Fe mixed(Fe™™ — X ™™

Figure I11.39. Représentation schématique du scénario pour le transport d’un soluté (cercle rouge) par la
formation et la migration du dumbbell mixte.

Sur la Figure II1.40 nous présentons, pour chaque soluté, les barricres correspondant aux
différents sauts considérés sur la Figure I11.39.

Le Mn est le seul soluté susceptible de migrer par un mécanisme interstitiel, car la formation
d’un dumbbell mixte est trés favorable et son énergie de migration est faible (0,34 eV). Pour
les autres solutés, méme si la migration du dumbbell mixte est plausible pour certains du fait

d’une énergie d’activation faible (Efnl 10>Fe—Cu = 0,32 eV par exemple), le dumbbell mixte
est tellement instable que c’est sa dissociation qui est le plus plausible.
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Les deux séries de résultats montrent un bon accord. Le décalage observé dans le cas du Mn
est simplement dii aux énergies de liaison considérées dans les deux cas. Nous concluons
donc que notre modele de cohésion prédit correctement les barrieres d’activation de la
migration du dumbbell au voisinage du soluté dans le cadre du transport de ce dernier.
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Figure II1.40. Comparaison des énergies de migration (eV) déterminées par calculs ab initio (Section V.F du
Chapitre II) ou avec le modéle de MC (Equation I1.10) pour un dumbbell au voisinage d'un atome de soluté
selon le scénario de la Figure II1.39.

IV.C.2. Migration du di-interstitiel glissile au voisinage des solutés

Dans le cas du di-interstitiel de fer glissile par exemple, nous avons choisi les valeurs 0,7 et
0,48 eV pour les énergies de liaison 1 et 2™ voisins respectivement, ce qui a permis
d’obtenir une énergie de migration de 0,42 eV, en accord avec les résultats ab initio de la
littérature [FuO4] [WillaimeO5]. Dans cette section, nous étudions la validité de notre modele
pour décrire la mobilité du di-interstitiel glissile en présence des solutés. Comme dans le cas
du mono-interstitiel, nous comparons les barrieres d’activation prédites par le modele aux
barrieres déterminées par calculs ab initio. Nous n’avons considéré que le cas du Mn, qui est
le seul soluté pour lequel le dumbbell mixte est tres stable et sa migration plausible. Trois
configurations possibles du di-interstitiel ont été étudiées. Elles sont illustrées sur la Figure
II1.41. Pour deux d’entre elles, un seul des deux dumbbells du di-interstitiel est mixte. Pour la
derniere, les deux dumbbells sont mixtes.
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MIA - SIA

MIA - MIA

Figure III.41. Illustration des configurations considérées pour ’étude de la migration du di-interstitiel
glissile dont un (ou les deux) dumbbell(s) est(sont) un(des) dumbbell(s) mixte(s) (110)Fe-Mn.

Nous présentons sur la Figure II1.42 les barrieres de migration prédites par notre modele ou
déterminées par calculs ab initio en considérant les sauts simultanés ou successifs des deux
dumbbells. Les résultats obtenus indiquent que le modele de cohésion surestime
systématiquement les barrieres de migration du di-interstitiel en présence du Mn, puisque les
énergies de migration prédites sont toujours plus élevées que les énergies déterminées par
calculs ab initio (AE = 0,25 eV dans le cas MIA — MIA par exemple). Au-dela des hypotheses
que nous faisons dans le modele pour déterminer les barrieres de migration du di-interstitiel
(migration par sauts successifs, et utilisation de I’Equation II.10), nous pensons que ces
différences sont surtout dues aux interactions dumbbell — dumbbell 1¥ et 2™ voisins que nous
considérons toujours identiques quelque soit le type de dumbbell. Dans les cas étudiés sur la
Figure 11141 par exemple, les interactions dumbbell — dumbbell 1¢ et 2™ voisins sont toutes
égales a 0,7 et 0,48 eV respectivement comme dans le cas du fer pur. Une des conséquences
de cette surestimation des barrieres de migration dans le modele est la réduction de la mobilité
des amas d’interstitiels, et donc du transport des especes qui diffusent par mécanisme
interstitiel (Mn, P). Une solution envisageable pour pallier a ce probleme serait de paramétrer
les interactions correspondant a chaque configuration possible.
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Figure II1.42. Comparaison des énergies de migration (en eV) déterminées par calculs ab initio (Section V.F

du Chapitre II) ou avec le modéle de MC (Equation II.10) pour un di-interstitiel glissile en présence du Mn,
selon les configurations de la Figure I11.41.

IV.C.3. Migration du di-interstitiel sessile dans le fer pur

Pour terminer 1’étude de la mobilité des amas d’interstitiels, nous avons déterminé par calculs
ab initio, 1’énergie de migration du di-interstitiel de fer sessile. La Figure 1I1.43 présente les
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configurations initiale, intermédiaire et finale que nous avons prises en compte pour 1’étude
de la migration par des sauts simultanés ou successifs des deux dumbbells.

<1105 <1105
______ rea T O .
\/( y | - 1 £>_7 2 :é 5 <-101>
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Figure III.43. Représentation schématique des configurations initiale, intermédiaire et finale de la migration
du di-interstitiel sessile dans le fer pur, par sauts successifs (1+2) ou simultanés (3) des deux dumbbells.
Les résultats montrent que cette énergie est indépendante du type de saut des deux dumbbells,
car elle est égale a 0,55 eV dans les deux cas. La comparaison de cette énergie aux énergies
de migration des DP et de leurs amas dans le modele montre qu’elle est plus élevée que celle
du di-interstitiel de fer glissile (E,,, = 0,42 V), mais un peu plus faible que celle de la lacune

(E,, =062eV).

IV.C.4. Bilan sur I'étude la stabilité et de la mobilité des interstitiels

et de leurs amas

> Nous avons étudié par calculs ab initio la stabilité des amas d’interstitiels pour des di-
interstitiels et tri-interstitiels glissiles et sessiles en présence des solutés (Cu, Mn, Ni,
Si, P). Les résultats confirment les tendances déja observées dans le cas du mono-
interstitiel en présence des solutés. Le Cu est instable dans les dumbbells et les
configurations pour lesquelles il est situé sur un site en tension sont les plus stables.
Le Mn et le P sont les seuls solutés pour lesquels le dumbbell mixte est tres stable
méme dans les amas. Les configurations pour lesquelles les deux solutés sont situés
sur des sites en compression sont aussi stables. Ces configurations restent aussi les
plus stables dans le cas du Ni et du Si.

> L’étude ab initio que nous avons réalisée sur les amas d’interstitiels sessiles indique
que ces nouvelles configurations sont, dans le fer pur et en présence des solutés, plus
stables que les configurations glissiles, mais moins mobiles que ces dernieres. Ces
résultats confirment I’étude de Terentyev et al. [TerentyevO8] par simulation de DM
et pourraient par exemple permettre d’expliquer la mobilité réduite des amas
d’interstitiels voire leur immobilité.

> Dans le modele, les énergies de liaison des amas d’interstitiels sont déterminées par
des relations d’additivité a partir d’interactions élémentaires déterminées par calculs
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ab initio. Nous avons étudié la validité du modele en comparant, pour les di- et tri-
interstitiels glissiles en présence de solutés, les énergies d’interaction déterminées par
calculs ab initio aux énergies prédites par le modele. Dans tous les cas étudiés, les
résultats obtenus par les deux méthodes ont montré un bon accord, confirmant ainsi la
validité du modele et de la regle d’additivité dans la prédiction de la stabilité des amas
d’interstitiels en présence des solutés.

> Nous avons également étudié la validité du modele dans la prédiction des barrieres de
saut en comparant, pour le mono-interstitiel au voisinage des atomes de soluté et pour
le di-interstitiel glissile au voisinage du Mn, les barrieres prédites par le modele a
celles déterminées par calculs ab initio. Les résultats obtenus ont montré que le
modele prédit correctement les barrieres de migration dans le cas du mono-interstitiel,
mais montre déja des limites non négligeables dans le cas des di-interstitiels, en
surestimant systématiquement les barrieres de migration, ce qui contribuera
certainement a réduire de facon plus ou moins importante la mobilit€é des amas
d’interstitiels dans nos simulations d’irradiation.

V. Etude des propriétés thermodynamiques par simulations de

Monte Carlo Metropolis

L'évolution nanostructurale sous irradiation est un phénomene hors-équilibre
thermodynamique. Nous savons aussi que les DP créés en sursaturation peuvent avoir pour
role d'accélérer la diffusion des solutés et par conséquent la précipitation homogene des
phases susceptibles d’€tre observées a I’équilibre thermodynamique. Il en résulte donc que les
amas de solutés qui se forment sous irradiation peuvent €tre soit des phases d'équilibre soit
des phases issues de phénomenes hors-équilibre thermodynamique. Nous avons présenté dans
la Section II.B du Chapitre II I’algorithme de Métropolis qui est le plus approprié pour étudier
les situations d’équilibre. Ainsi, avant de présenter les résultats des simulations de MCC
utilisées pour étudier la formation des amas sous irradiation, nous présentons dans cette
section, les nanostructures prédites par notre modele de cohésion a I'équilibre
thermodynamique. Comme nous le verrons, les résultats nous permettront de prédire en
premiere approche les mécanismes probables par lesquels les amas observés sous irradiation
se forment. Nous présentons les résultats obtenus dans les alliages binaires Fe — Cu, Fe — Mn,
Fe — Ni et Fe — Si, les alliages ternaires Fe — MnNi et Fe — CuMn, l'alliage quaternaire Fe —
CuMnNi, et les alliages complexes.

V.A. Les alliages binaires

V.A.1. L’alliage Fe — Cu

Nous avons considéré cinq alliages pour cette étude : Fe — 0,1 %at. Cu, Fe — 0,15 %at. Cu, Fe
- 0,18 %at. Cu, Fe — 0,4 %at. Cu, et Fe — 1,34 %at. Cu. La Figure II1.44 présente 1’évolution
avec la température de la limite de solubilité du Cu dans le Fe, déterminée par MCM selon la
méthode décrite dans la Section IV.D du Chapitre II.
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Figure III.44. Evolution avec la température de la limite de solubilité du Cu dans le Fe-a, déterminée par
MCM selon la méthode décrite dans la Section IV.D du Chapitre II.

La Figure I11.44 indique qu’a 300 °C, la limite de solubilité du Cu est égale a 0,007 + 0,001
9oat. Cu. Cette valeur est correcte étant donné qu’elle est comprise dans ’intervalle, certes
étendu, des valeurs de la littérature :

0,0002 %at. qui est la valeur a 290 °C obtenue par Mathon et al. [Mathon971%,

0,004 %at. qui est la valeur a 290 °C obtenue par Odette et al. [Odette97],

0,0048 %at. qui est la valeur obtenue par Meslin [Meslin07(a)]3 ,

0,007 %at. qui est I’estimation a 300 °C donnée par Pareige [Pareige94] et Miloudi
[Miloudi97] dans leurs travaux de theses,

0,04 %at. qui est la valeur a 290 °C donnée par Jackson et al. [KenwayJackson93].

YV VVVYVY

Ces résultats indiquent tous que la précipitation du Cu dans les alliages Fe — Cu étudiés est un
phénomene thermodynamiquement favorable et donc si des amas de Cu sont observés sous
irradiation, ils sont susceptibles d’avoir été formés par précipitation homogene accélérée du
Cu qui est en sursaturation.

Notre modele de cohésion reproduit aussi correctement les propriétés du systeme Fe — Cu a
I’équilibre thermodynamique en prédisant la formation d’un systéme biphasé entre 200 et 400
°C, en accord avec les données de la littérature rapportés ci-dessus et le diagramme de phase
Fe — Cu [Massalski96]. 1l présente cependant des limitations non négligeables pour les
alliages faiblement sursaturés en Cu. Dans I’alliage Fe — 0,1 %at. Cu que nous avons étudié
par exemple, nous n’avons observé la précipitation du Cu qu’a 200 °C uniquement. A 300 et
400 °C, les résultats de MCM indiquent que le Cu ne précipite pas a 1’équilibre. Cependant
lorsque le recuit est simulé a ces températures en partant de la microstructure obtenue a 200
°C, les précipités formés a 200 °C restent stables et ne se dissolvent pas. Toutes ces
observations sont résumées sur la Figure I11.45. Elle présente les évolutions avec le nombre de
pas MC de la simulation, des énergies de I’alliage recuit a 200 °C, de I’alliage recuit a 300 °C,
et de I’alliage recuit a 300 °C a partir de la microstructure recuite a 300 °C pendant 2 milliards

? Mathon er al. ont extrapolé les données a hautes températures (690 — 840 °C) de Salje ez al. [Salje77] en
supposant un comportement arrhénien.
? Meslin a utilisé une expression proposée par Christien et al. [Christien04].
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de pas MC. Les résultats indiquent que la phase précipitée a 200 °C reste stable a 300 °C et
I’énergie du systéme, apres une tres 1égere augmentation n’évolue plus et reste comparable a
I’énergie d’équilibre du systeme a 200 °C. La limite de solubilité obtenue est égale a 0,009 +
0,001 %at.

Nous pensons que le fait qu’aucune précipitation n’est observée a partir de 300 °C est lié a la
force motrice de précipitation. Etant donné que 1’alliage est faiblement sursaturé, a haute
température, la taille critique des germes qui peuvent grossir est trop grande pour permettre a
des fluctuations d’hétérophases de croitre. Par ailleurs, en partant de la microstructure recuite
a basse température, nous introduisons dans la boite de simulation des germes (qui sont les
précipités qui se sont formés a 200 °C) dont la taille est supérieure a la taille critique des
germes stables a 300 °C, raison pour laquelle ils ne se dissolvent pas.

Pas MC
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Figure II1.45. Evolution avec le nombre de pas MC de I’énergie totale de I'alliage Fe — 0,1 %at. Cu recuit par
MCM a 200 °C, a 300 °C, et a 300 °C a partir de nanostructure formée dans I'alliage recuit 4 200 °C.

V.A.2. Les autres alliages binaires

D’apres les résultats des travaux de Hansen et al. [Hansen58], les limites de solubilité autour
de 300 °C du Mn, du Ni, et du Si dans le Fe-a sont approximativement égales a 3 %, 7,5 %, et
10 % respectivement. Les diagrammes de phase des trois systemes (Annexe 4) montrent que,
pour les concentrations usuelles dans les aciers de cuve, en supposant que les limites de
solubilité des binaires sont valables dans le cas des alliages plus complexes, les trois solutés
devraient rester en solution solide dans le Fe-a a 300 °C.

Nous avons étudié par MCM les phases prédites a 300 °C par notre modele dans les alliages
Fe — 1,2 %at. Mn, Fe — 0,7 %at. Ni, et Fe — 0,43 %at. Si. En accord avec les données
thermodynamiques, les résultats prédits par le modele indiquent que les solutés restent dans la
solution solide. Ainsi, si des amas de solutés sont observés sous irradiation dans ces alliages,
leur formation n’est pas prédite a 1’équilibre thermodynamique.
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V.B. L’alliage Fe — MnNi

Nous avons comparé sur la Figure I11.46 les évolutions avec la température des fractions de
Mn et Ni en solution solide prédites par simulation de MCM avec notre modele de cohésion, a
des résultats obtenus par Meslin et al. [MeslinO7(a)] par simulation avec le logiciel
Thermocalc® [THERMOCALC].

Les résultats de MCM rapportés bricvement dans la Section V.A.2 indiquent que pour les
alliages binaires, le Mn et le Ni aux concentrations étudiées restent en solution dans le Fe-o a
200, 300, et 400 °C, en accord avec les diagrammes de phases correspondants. Les résultats
de la Figure II1.46 montrent que les deux solutés restent également en solution solide dans
I’alliage ternaire Fe — MnNi qui demeure monophasé. Comme dans les alliages binaires
respectifs, le modele prédit que si des amas de solutés sont observés sous irradiation dans
l'alliage ternaire, leur formation ne peut pas résulter d’un phénomene a 1'équilibre
thermodynamique.

Les prédictions de Meslin montrent, contrairement aux résultats de MCM, une diminution de
la solubilité du Mn et du Ni lorsque la température diminue. A 300 °C par exemple, les
solubilités du Mn et du Ni dans I’alliage ternaire sont respectivement réduites de moitié€ et de
tiers. Meslin a de plus mis en évidence la formation dans l'alliage ternaire d’une seconde
phase enrichie en Mn et Ni [Meslin07(a)]. Ainsi, d’apres les résultats de simulation de Meslin
obtenus avec le logiciel Thermocalc, les amas enrichis en Mn et Ni qui se formeraient sous
irradiation dans 1’alliage ternaire le seraient par un mécanisme thermodynamiquement
favorable.
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Figure II1.46. Comparaison des limites de solubilités du Mn et du Ni dans I'alliage Fe — MnNi, déterminées
soit dans cette étude par simulation de MCM, soit par Meslin [Meslin07(a)] par simulation avec le logiciel
Thermocalc.

Le diagramme de phase ternaire Fe — Mn — Ni n’étant pas connu a basse température, il n’est
pas possible de s’appuyer sur ce dernier pour trancher. Cependant les résultats de nos calculs
ab initio nous poussent a discuter les résultats de simulation de Meslin. En effet, étant donné

* Le logiciel Thermocalc se fonde sur des bases de données thermodynamiques expérimentales ou de simulation
pour prédire, par détermination du minimum de I’énergie libre de Gibbs, les phases susceptibles de se former
dans un systeme et pour un domaine de températures.
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la solubilité importante du Mn et du Ni dans les alliages binaires respectifs, la précipitation
prédite par Thermocalc pour I’alliage ternaire ne peut résulter que d’une interaction Mn — Ni
forte et attractive. C’est effectivement le cas dans la base de données de CALPHAD,
majoritairement utilisée dans Thermocalc. Ces données sur I’interaction Mn — Ni proviennent
de I’extrapolation d’expériences réalisées a hautes températures (T > 400°C) par Dinsdale
[Dinsdale89] dont la fiabilité peut €tre mise en doute au regard des résultats de nos calculs ab
initio qui prédisent que I’interaction Mn — Ni est répulsive.

V.C. Les alliages Fe — CuMn et Fe — CuMnNi

Nous étudions dans cette section les prédictions a 1'équilibre thermodynamique de 1'effet isolé
du Mn et l'effet combiné du Mn et du Ni sur les amas enrichis en Cu. Pour cette étude, nous
avons comparé les caractéristiques (densité, taille moyenne, morphologie) des amas formés
dans les alliages fortement puis faiblement sursaturés en Cu :

V.C.1. Alliages fortement sursaturés en Cu

Pour cette étude nous avons considéré quatre alliages avec les compositions suivantes :
Fe — 0,4 %at. Cu,

Fe — 0,4 %at. Cu — 1,2 %at. Mn,

Fe — 0,4 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni,

Fe — 0,4 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni.

La Figure II1.47 présente la composition des amas qui se sont formés dans tous ces alliages.
Elle montre clairement que quelque soit 1’alliage, les amas formés sont des amas enrichis en
Cu, composés en moyenne de 0,39 %at. de Cu.
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Figure II1.47. Comparaison des compositions moyennes a ’équilibre thermodynamique prédites par MCM a
300 °C dans les alliages Fe — 0,4 %at. Cu, Fe — 0,4 %at. Cu — 1,2 %at. Mn, Fe — 0,4 %at. Cu — 1,2 %at. Mn —
0,7 %at. Ni, et Fe — 0,4 %at. Cu— 1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni.

Par ailleurs, dans 1’alliage ternaire et les alliages quaternaires, 1’enrichissement en Mn et Ni
des amas ne se fait pas au détriment d’un appauvrissement en Cu, puisque dans tous les
alliages composition moyenne en Cu des amas est constante. Les amas formés dans I’alliage
ternaire et les alliages quaternaires sont donc les mémes amas enrichis en Cu que ceux
observés dans I’alliage binaire, qui sont enrichis en Mn (pour 1’alliage ternaire) et en Mn et Ni
(pour I’alliage quaternaire) a leur périphérie, comme le montre la Figure II1.48.
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Figure II1.48. Nanostructures a I'équilibre thermodynamique prédites par MCM a 300 °C dans les alliages
Fe — 0,4 %at. Cu — 1,2 %at. Mn et Fe — 0,4 %at. Cu— 1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni.

D’apres la Figure II1.47, I’enrichissement en Ni dans les amas de Cu augmente avec la
concentration de Ni dans I’alliage. Cependant étant donné les tres faibles concentrations de Ni
des amas, ce résultat est discutable.

Dans un deuxiéme temps, nous avons comparé sur la Figure II1.49 les résultats prédits par
notre modele aux résultats de Odette et al. [Odette97]. Les compositions étudiées par ces
auteurs sont inspirées des aciers de cuve américains. Ils sont plus riches en Mn et Ni que les
alliages que nous avons étudiés : ils contiennent 1,4 %at. Mn et 0,75 %at. Ni pour 1’alliage
quaternaire avec la concentration en Ni la plus faible.

D’apres les résultats obtenus avec notre modele dans 1’alliage ternaire, la périphérie des amas
est enrichie de 10 % de Mn. Si on considere les erreurs relatives dans les résultats (3% pour le
Cu et 2% pour le Mn) et le fait que I’enrichissement augmente avec la concentration du soluté
(vérifié dans le cas du Ni sur la Figure II1.47, et prédictible pour le Mn), nous concluons que
les résultats de notre modele sont en accord avec ceux de Odette et al.. Ces auteurs obtiennent
par ailleurs une morphologie des amas identique a celle que nous avons décrite sur la Figure
II1.48. Les résultats de Odette et al. présentent cependant une différence majeure avec ceux du
modele. Ils prédisent que I’enrichissement en Mn et Ni dans les amas s’accompagne d’un
appauvrissement en Cu du cceur. Notre modele ne prédit pas d’appauvrissement en Cu du
coeur, mais plutot I’enrichissement de sa périphérie.
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Figure II1.49. Comparaison des compostions moyennes des amas a I'équilibre thermodynamique prédites par
MCM dans ce travail ou par Odette et al. [Odette97] dans les alliages Fe — Cu, Fe — CuMn, et Fe -CuMnNi
fortement sursaturés en Cu (0,4 %at.).

D’apres Odette et ses collaborateurs, une concentration élevée de Mn dans 1’alliage entraine
I’enrichissement en Ni des amas et vice versa, et plus la concentration en Mn ou Ni augmente,
plus I'enrichissement de 1’autre soluté dans les amas est importante. Ils concluent que la
formation des amas enrichies en Mn et Ni est favorisée par une température faible, une
concentration en Cu faible, ou une concentration en Mn et Ni élevée. Pour les alliages que
nous avons étudi€s, nous n’avons observé ni la formation d’amas enrichis en Mn et Ni, ni
I’appauvrissement en Cu des amas, ni d’effets synergiques entre le Mn et le Ni. Comme
Meslin, I’interaction Mn — Ni dans le modele de Odette et al. est paramétrée a partir de la base
de donnée de CALPHAD et est donc attractive, ce qui explique les principales différences
avec les résultats prédits par notre modele.

V.C.2. Alliages faiblement sursaturés en Cu

Comme nous 1’avons montré dans les sections précédentes, notre modele ne prédit pas la
formation a 1’équilibre de phases enrichis en Mn et Ni dans 1’alliage ternaire Fe — MnNi. De
plus, aucune phase enrichie en Mn et Ni ne se forment dans les alliages Fe — CuMnNi
fortement sursaturé en Cu. Dans cette section, nous étudions par MCM les phases d’équilibre
prédites dans les alliages Fe — CuMnNi faiblement sursaturés en Cu. Pour cette étude nous
avons considéré les alliages Fe — 0,1 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni et Fe — 0,1 %at. Cu
— 1,2 Yoat. Mn — 1,2 %at. Ni pour étudier le role éventuel du Ni.

Nous avons dans un premier temps comparé sur la Figure III.50 les évolutions avec la
température des solubilités du Cu, du Mn et du Ni prédites par MCM avec notre modele a des
résultats obtenus par simulation par Meslin [Meslin07(a)] avec le logiciel Thermocalc.

Comme pour ’alliage ternaire Fe — MnNi, les résultats de Meslin prédisent dans 1’alliage
quaternaire une évolution identique des limites de solubilités du Mn et du Ni avec la
température et la formation d’une seconde phase enrichie principalement en Mn et Ni (31%
de Fe, 5% de Cu, 35% de Mn, et 29 % de Ni a 300 °C). Les résultats de notre modele
n’indiquent pas, quant a eux, la formation d’amas enrichis en Mn et Ni quelque soit la
température étudiée. Le Cu quant a lui ne précipite qu’a basse température (200 °C), et
I’origine de ce résultat a déja été discutée précédemment dans la section consacrée au Cu.

© 2011 Tous droits réservés. Page 143

http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 111 : Détermination et validation des mécanismes élémentaires

15
n M<— Mn "

0

B 1

2 -

‘Q .

= A A _— A

_g Ni -

s \ *********** _

B Cette étude Cu —_—

— = [Meslin07(a)] / —_
A Cette étude 4%_4_—?
— = [Meslin07(a)] -
® Cetteétude 200 300 400
— = [Meslin07(a)] Temperature (°C)

Figure II1.50. Comparaison des limites de solubilités du Cu, du Mn et du Ni dans I’alliage Fe — CuMnNi,
déterminées soit dans cette étude par simulation de MCM, soit par Meslin [Meslin07(a)] par simulation avec
le logiciel Thermocalc.

La Figure II1.51 (a), qui présente le nombre moyen d’amas détectés dans les alliages ternaires
(sans Cu) et quaternaires (avec Cu), indique que des amas se sont formés dans les alliages
quaternaires : en moyenne deux dans ’alliage Fe — 0,1 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni et
trois dans 1’alliage Fe — 0,1 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni. La différence de densité
pourrait étre due a un effet de la concentration en Ni dans 1’alliage puisque c’est le seul
parametre différent dans les deux cas. La Figure III.51 (b) indique que la taille moyenne des
amas formés dans les deux alliages est identique.
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Figure II1.51 Comparaison du (a) nombre moyen et (b) de la taille moyenne (en nm) des amas a I'équilibre
thermodynamique prédits par MCM a 300 °C dans les alliages ternaires Fe — MnNi et quaternaires Fe —
CuMnNi faiblement sursaturés en Cu.

Sur la Figure II1.52, nous présentons la composition moyenne des amas formés dans les deux
alliages. Elle indique que les amas formés dans les alliages quaternaires sont des amas
enrichis en Mn et Ni puisque la somme des teneurs moyennes de ces deux éléments dans les
amas est supérieure a la teneur en Cu. Ces amas sont par ailleurs majoritairement enrichis en
Mn, et la concentration de Cu est supérieure a celle du Ni.
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Figure II1.52. Comparaison des compostions moyennes des amas a I'équilibre thermodynamique prédites par
MCM dans ce travail ou par Odette et al. [Odette97] dans les alliages Fe — Cu, Fe — CuMn, et Fe —CuMnNi
faiblement sursaturés en Cu (0,1 %at.).

D’apres les résultats de la Figure II1.51 et de la Figure I11.52, a I’équilibre thermodynamique,
le modele prédit la formation d’amas enrichis en Mn et Ni (contenant un peu de Cu) dans
I’alliage quaternaire. Le Cu en faible sursaturation (aucune amas enrichis en Mn et Ni n’ayant
été observé dans 1’alliage fortement sursaturé) dans 1’alliage favoriserait donc la formation
des amas enrichis en Mn et Ni. Cette condition a aussi été évoquée par Odette et al.
[Odette97] qui prédisaient de leurs résultats la formation d’amas enrichis en Mn et Ni lorsque
la concentration en Cu dans 1’alliage est faible. Selon ces auteurs les amas qui se forment dans
I’alliage sont composés de petits noyaux de Cu entourés d’une large couche ordonnée de Mn
et Ni qui contient quelques atomes de Cu. La nanostructure a 1’équilibre dans 1’alliage
quaternaire est représentée sur la Figure II1.53 et les amas obtenus sont loin de ressembler a
ceux de Odette et al.

Le mécanisme de formation de ces amas est basé sur les interactions existant entre les
différents solutés. L’ interaction Mn — Ni est tres répulsive tandis que les interactions Cu — Mn
et Cu — Ni sont attractives. Ainsi, dans I’alliage quaternaire, les atomes de Cu agissent comme
des « germes » autour desquels s’agglomerent de facon indépendante les atomes de Mn et de
Ni. Le Mn est plus « favorisé » étant donné que son interaction avec le Cu est plus forte que
I’interaction Cu — Ni.

Ces résultats sont toutefois a considérer avec précaution. En effet, la concentration en Cu de
I’alliage quaternaire est celle pour laquelle on n’observe pas de précipitation du Cu dans
I’alliage binaire Fe — Cu. Ainsi, nous n’avons aucune garantie que la formation d’amas de Cu
n’aurait pas empéché la formation des amas enrichis en Mn et Ni. Par ailleurs, les amas
formés dans ’alliage quaternaire peuvent étre de simples « embryons » qui résultent des
fluctuations localisées des concentrations en Cu, Mn, et Ni dans la boite de simulation. En
effet, dans une solution solide sous-saturée, des petits amas existent sous la forme d’embryons
qui ne sont pas stables. Ils ne grossissent pas, mais se redissolvent au contraire. Il est donc
indispensable de montrer que les éventuels amas observés dans 1’alliage Fe — 0,1 %at. Cu —
1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni peuvent grossir pour conclure qu’il s’agit bien de germes et non
d’embryons. Pour des raisons de temps, nous n’avons pas pu vérifier cette hypothese dans le
cadre de ce travail de these.
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Figure III1.53. Nanostructure a I'équilibre thermodynamique prédite par MCM a 300 °C dans l'alliage Fe —
0,1 %at. Cu—1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni.

V.D. Alliages complexes Fe — CuMnNiSiP

Nous terminons I’étude des nanostructures d’équilibre prédites par le modele par 1’étude de
I’alliage complexe Fe — CuMnNiSiP. Pour nous affranchir des problemes liés a la
précipitation du Cu évoqués dans les sections précédentes, nous avons choisi d’étudier un
I’alliage Fe — 0,18 %at. CuMnNiSiP, dont les teneurs en %at. de Mn, Ni, Si, et P sont
respectivement 1,38, 0,69, 0,43, et 0,01. Ces concentrations sont proches de celles de chaque
soluté dans les aciers de cuves des REP.

La Figure I11.54 montre les limites de solubilités prédites pour tous les solutés a 200, 300, et
400 °C.

Pour les trois conditions étudiées, on constate que le Cu précipite. De plus, comme dans
I’alliage binaire, la Figure II1.54 met en évidence une évolution linéaire de sa solubilité avec
la température. A 300 °C, la solubilité est égale a 0,009 = 0,001 %at. Cu. Cette valeur est du
méme ordre que a la solubilité obtenue dans I’alliage binaire. Dans notre modele, la solubilité
du Cu n’est donc pas influencée par la présence des autres solutés.

La Figure II1.54 met en évidence une évolution de la solubilité du Mn dans I’alliage et indique
qu’une fraction non négligeable de Mn a précipité : a 200 °C, la solubilité du Mn est égale a
1,34 %at. Mn (ce qui équivaut a une fraction précipitée de 0,04 %at. Mn). A 300 °C, la limite
de solubilité est égale a 1,35 %at. Mn, soit une fraction précipitée de 0,03 %at. Mn. Enfin a
400 °C, la solubilité vaut 1,36 %at. Mn, ce qui signifie que 0,02 %at. Mn a précipité dans les
amas. Sachant que la concentration nominale de Mn dans 1’alliage est élevée, ces fractions ne

sont pas négligeables si on les compare aux fractions précipitées de Cu par exemple (0,17
%at. Cu a 300 °C).
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Figure II1.54. Limites de solubilités du Cu, du Mn, du Ni, du Si, et du P déterminées par MCM a 200, 300, et
400 °C dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,43 %at. Si — 0,01 %at. P. Les
lignes en pointillés sont des repéres qui indiquent les concentrations nominales des solutés dans 'alliage.

La Figure I11.54 ne met en évidence aucune précipitation pour le Ni et le Si, qui restent
solubles dans I’alliage. Enfin, pour le P, la Figure II1.54 indique qu’il précipite dans I’alliage
pour toutes les conditions étudiées. De plus, la précipitation est complete puisque tout le P est
dans les amas pour les trois conditions étudiées, ce qui montre que la solubilit¢ du P dans
I’alliage est tres faible. Rappelons que d’apres les résultats de la Section II, notre modele
prédit une solubilité infinie du P dans 1’alliage binaire Fe — P. Il est donc tres probable que la
précipitation du P dans 1’alliage complexe soit due aux interactions qu’il établit avec le Cu et
le Mn, qui sont les solutés présents dans les amas. Ces résultats sont en contradiction avec les
analyses de SAT de Radiguet [RadiguetO4] qui a recuit un acier de cuve a 350 °C et ont
observé des amas enrichis en CuMnNiSi sans P, ce dernier restant en solution solide ou allant
vers les JDG. Ces résultats, en plus de ceux de la Section II sur le P dans le mod¢le, indiquent
que son paramétrage n’est pas optimal et qu’il nécessite d’étre affiné.

Le Tableau III.19 présente, pour chaque soluté, sa teneur moyenne dans les amas a 1’équilibre
thermodynamique a 200, 300, et 400 °C. Les résultats indiquent que les amas sont
majoritairement composés de Cu, de Mn et de P. Le Cu est majoritaire dans ces amas (environ
80 %) devant le Mn (entre 12 et 18 %) et le P (autour de 5 %).

En conclusion, d’apres les résultats de la Figure 111.54 et du Tableau I11.19, les éventuels amas
qui se formeraient sous irradiation sont susceptibles d’étre des phases stables enrichies en Cu,
Mn, et P.
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Composition moyenne (%at.)
T (°C) X ;
Cu Mn Ni Si P
200 77,07 18,28 0,17 0,18 4,30
300 80,66 14,18 0,25 0,21 4,70
400 80,96 12,72 0,19 0,30 5,58

Tableau III.19. Composition moyenne (en %at.) a I'équilibre des amas formés a 200, 300, et 400 °C dans un

V.E.

alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,43 %at. Si — 0,01 %at. P.

Bilan

Nous avons étudié par MCM, les phases d’équilibre thermodynamiques prédites par notre

modele

de cohésion dans les alliages binaires Fe — Cu, Fe — Mn, Fe — Ni, Fe — Si, et Fe — P,

les alliages ternaires Fe — MnNi, et Fe — CuMn, I’alliage quaternaire Fe — CuMnNi, et un
alliage complexe Fe — CuMnNiSiP :

>

En accord avec les données thermodynamiques du diagramme de phase Fe — Cu, notre
modele de cohésion confirme la solubilité tres faible du Cu dans le Fe o (0,007 +
0,001 %at. Cu), ce qui indique que la précipitation du Cu dans les alliages Fe — Cu et
la formation d’une phase stable riche en Cu sont thermodynamiquement favorables.
Notre n’avons pas observé de ségrégation du Cu a partir de 300 °C dans les alliages Fe
— Cu faiblement sursaturés en Cu (< 0,1 %at. Cu), ce qui montre qu’a ces
températures, la taille critique des germes qui peuvent croitre est trop grande.

En accord avec les données thermodynamiques des diagrammes de phase des alliages
Fe — Mn, Fe — Ni, et Fe — Si, notre modele de cohésion n’indique la formation
d’aucune phase stable dans ces alliages, les solutés restant dans la solution solide.
Ainsi, les éventuels amas qui se formeraient sous irradiation ne le seraient que par des
phénomenes hors-équilibre thermodynamique.

Contrairement aux résultats de simulation de Meslin [MeslinO7(a)] obtenus avec
I’outil Thermocalc, notre modele ne prédit pas la formation de phase stable enrichie en
Mn et Ni dans I’alliage Fe — MnNi. Nous pensons que les résultats obtenus par Meslin
sont dus a un paramétrage différent de 1’interaction Mn — Ni qui est attractive dans la
base de données de CALPHAD qu’elle a utilisée, et négative d’apres les calculs ab
initio que nous avons réalisés. D’apres notre modele, les éventuels amas qui se
formeraient sous irradiation dans [’alliage ternaire ne le seraient que par des
phénomenes hors-équilibre thermodynamique.

Contrairement aux résultats de Odette et al. [Odette97], notre modele prédit que
I’enrichissement des amas en Mn et Ni dans les alliages Fe — CuMn et Fe — CuMnNi
(fortement sursaturés en Cu) ne se fait pas au dépend de leur appauvrissement en Cu,
mais en formant une enveloppe externe autour d’un cceur de méme taille. Par ailleurs,
nous n’avons pas mis en évidence ni la formation de phases enrichies en Mn et Ni, ni
aucun effet synergique entre le Mn et le Ni. Comme pour les résultats de Meslin,
I’interaction Mn — Ni, paramétrée a partir des données de CALPHAD, est attractive
dans le modele de Odette et ses collaborateurs, ce qui pourrait expliquer les
différences observées. Les résultats obtenus dans I’alliage Fe — CuMnNi faiblement
sursaturé en Cu suggerent que la formation de phases stables enrichies en Mn et Ni est
thermodynamiquement favorable et qu’elle est due aux interactions que le Cu établit
avec le Mn et le Ni, cependant ces résultats sont a considérer avec précaution.
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> Le modele prédit la formation a I’équilibre d’amas stables dans 1’alliage complexe Fe
— 0,18 %at. CuMnNiSiP. Ces amas sont des amas de Cu (composition autour de 80 %)
principalement enrichis en Mn et en P.

VI. Conclusion et bilan du chapitre

Dans ce chapitre, nous avons présenté les différentes étapes que nous avons suivies pour
améliorer et valider notre modele. L’amélioration de celui-ci concerne essentiellement la
description des interstitiels et le perfectionnement de la chimie des alliages considérés par
I’introduction de deux nouveaux éléments, le phosphore et le carbone. Chaque section étant
suivie d’un bilan des résultats, nous ne rappelons dans ce dernier paragraphe que les points
essentiels.

L’optimisation de la description des interstitiels s’est appuyée d’une part sur le résultat de
calculs ab initio relatifs a la stabilité des amas d’interstitiels en présence de soluté et leur
mode de migration, d’autre part sur la modélisation de recuits isochrones de la littérature.

La validation du modele a concerné d’une part la vérification des prédictions du modele de
cohésion sur les phases d’équilibre thermodynamiques via des simulations de Monte Carlo
Metropolis, et d’autre part la comparaison des prédictions du modele sur les stabilités et la
migration des petits amas d’interstitiels en présence de soluté avec les résultats de calculs ab
initio.

Au cours de ces différentes étapes nous avons pu proposer de nouvelles interprétations aux
résultats expérimentaux de recuits isochrones. Nous avons également prédit le comportement
des petits amas d’interstitiels en présence de solutés. Enfin, les prédictions du modele sur les
phases d’équilibre nous ont permis de proposer des mécanismes de formation des amas a
I’équilibre thermodynamique, qui nous seront utiles lors de 'interprétation des résultats de
simulation d’irradiations.
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Chapitre IV. Evolution nanostructurale

sous 1rradiation

Les résultats bibliographiques du Chapitre I mettent en évidence la formation sous irradiation
de plusieurs objets nanométriques pouvant contribuer de fagcon plus ou moins importante a la
fragilisation de I’acier de cuve : d’une part les précipités riches en Cu et les amas diffus de
solutés (les amas enrichis en Mn, Ni, Si) qui sont caractérisés expérimentalement par SAT, et
d’autre part les amas de DP et les complexes DP — solutés qui sont caractérisés par MET, AP,
et DNPA.

Nous avons utilisé le modele présenté au Chapitre II et dont le paramétrage est détaillé au
Chapitre III, pour simuler la formation et I’évolution sous irradiation des amas de solutés et
DP a I’échelle nanométrique, pour différentes compositions d’alliages et différentes
conditions d’irradiation. Dans ce chapitre, nous présentons les résultats des simulations
réalisées pour :

> Caractériser de facon précise les objets formés sous irradiation.

> Proposer des mécanismes a 1’échelle nanométrique permettant d’expliquer leur
formation et leur évolution sous flux.

> Etudier I'influence des parametres d’irradiation (flux, température, dose) et de la

composition chimique.

Nous présentons dans la premiere section les résultats obtenus dans le fer pur, utilisés pour
étudier la formation et I’évolution des amas de DP en 1’absence des solutés. Dans les sections
2 et 3, nous avons exploré la formation d’amas dans les alliages modeles binaires Fe — Cu, Fe
— Mn, Fe — Ni, Fe — Ni, et Fe — P. Nous avons ensuite analysé, dans les sections 4, 5, et 6, les
alliages modeles ternaires et quaternaires dans le but d’étudier les différents effets des solutés
entre eux. Nous présentons enfin dans la derniere section les résultats obtenus dans des
alliages complexes dont les compositions sont proches de celles des aciers des cuves des REP.
L’ensemble des alliages et des conditions d’irradiation que nous avons simulés dans cette
étude sont présentés dans 1’Annexe 6. Les simulations ont été effectuées de maniere
incrémentale. La dose maximale atteinte correspond, pour les simulations les plus longues, a 5
simulations d’un mois chacune.
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I. Fepur

I.A. Les amas d’interstitiels

I.A.1. Effet de la dose d’irradiation

Nous avons rapporté au Chapitre I les principaux résultats expérimentaux et de simulation sur
I’évolution avec la dose des amas d’interstitiels et/ou des boucles de dislocations :

> La densité augmente avec la dose d’irradiation et aucune saturation sensible n’est
observée expérimentalement [HernandezMayorallO] [Eldrup02] ni par simulation
[Caturla00] [Soneda03] [Domain04(a)].

> La taille moyenne des boucles de dislocation augmente avec la dose d’irradiation
[HernandezMayoral 10].

Nous avons simulé I’irradiation aux neutrons du fer pur a 300 °C sous un flux de 2,3 X 107
dpa.s™. La Figure IV.1 présente les évolutions avec la dose d’irradiation du nombre et de la
taille moyenne des amas formés.
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Figure IV.1. Formation et évolution des amas d’interstitiels dans le fer pur irradié aux neutrons a 300 °C
sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s®.
(a) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(b) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen d’interstitiels par amas).

Les résultats de la Figure IV.1 (a) montrent qu’il y a formation d’amas d’interstitiels stables
dans I’intervalle de dose analysé (0 — 8 mdpa). Leur nombre augmente linéairement avec la
dose, ce qui est en accord avec les résultats de la littérature. Cette augmentation peut
s’expliquer en premiere approche par I’hypothese d’un taux de production constant de DP au
fur et a mesure de I’irradiation, ce qui augmente la concentration en DP dans la boite de
simulation.

Nous avons comparé sur la Figure IV.1 (a) les résultats prédits par le modele a ceux obtenus
par MET par Eldrup er al. [Eldrup02]. Les densités expérimentales sont pres de cent fois
inférieures aux densités obtenues par simulation. Ce résultat prévisible est dii au fait que nous
considérons comme amas des objets non détectables par MET. A titre d’exemple, a 1 mdpa, la
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taille moyenne des amas détectés par simulation est de 5,9 ce qui correspond a 0,024 nm, une
taille tres inférieure a la limite de détection des amas par MET.

En ce qui concerne 1’évolution avec la dose d’irradiation de la taille moyenne de ces amas, la
Figure IV.1 (b) suggere aussi une augmentation linéaire avec la dose, méme si les incertitudes
importantes pour certains résultats pourraient plutdt indiquer une évolution stationnaire.

I.A.2. Influence du flux d’irradiation

Nous avons rapporté au Chapitre I les résultats de la littérature qui concernent 1’effet du flux
sur la formation et I’évolution des amas de DP. Les résultats de simulation montrent que, dans
le régime de haut flux, lorsque le flux d’irradiation augmente :

> La densité des amas d’interstitiels augmente [Soneda03] [Radiguet04].

> Aucune évolution sensible de la taille moyenne des amas d’interstitiels n’est observée
[Soneda03].
> La concentration des mono-interstitiels augmente [RadiguetO4].

Pour cette étude, nous avons comparé, les évolutions avec la dose du nombre et de la taille
moyenne des amas d’interstitiels pour des simulations d’irradiation aux neutrons dans le fer
pur 2 300 °C sous des flux de 2,3 x 10™® dpa.s™ et 2,3 x 107 dpa.s™, soit un rapport de flux de
1000.

La Figure IV.2 (a) indique que, pour le flux le plus faible comme le flux fort, le nombre
d’amas formés est proportionnel a la dose. De plus, leur taille moyenne varie peu avec la dose
comme le montre la Figure IV.2 (b). Ce résultat est en accord avec I’hypothese d’évolution
stationnaire de la taille des amas évoquée dans la section précédente, mais pourrait aussi
indiquer I’existence, en fonction du flux considéré, de deux régimes différents d’évolution de
la taille des amas d’interstitiels.
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Figure IV.2. Formation et évolution des amas d’interstitiels dans le fer pur irradié aux neutrons a 300 °C
sous des flux de 2,3 x 108 dpa.s! et 2,3 x 105 dpa.s™.
(a) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(b) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen d’interstitiels par amas).

Si on considere que la taille des amas d’interstitiels reste constante dans les deux cas, les
résultats de la Figure IV.2 montrent que, en accord avec les résultats de MCCO de Soneda et
al. [Soneda03], la densité totale des amas formés augmente avec le flux d’irradiation. Le taux
de production des DP est plus élevé pour le flux fort, et donc il y a plus de DP disponibles
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pour former les amas. Le flux de neutrons élevé augmente ainsi, pour la méme dose, la
concentration de DP libres, et ceci a pour effet de stabiliser de petits amas, qui n’auraient pas
pu se former sous un flux plus faible, car les DP auraient eu le temps de s’éliminer sur les
puits. Dans la référence [Radiguet09], les auteurs suggerent qu’un flux élevé augmente le taux
de recombinaisons entre lacunes et interstitiels, ce qui pourrait suggérer que moins de DP sont
disponibles. Cependant, méme si un plus grand nombre de recombinaisons sont attendues
pour le flux le plus élevé, il reste toujours un nombre important de DP libres, si bien que
I’effet produit par ces recombinaisons ne perturbe pas les effets que nous avons évoqués ci-
dessus dans le domaine de dose étudié.

Nous avons dans un deuxieme temps étudié la stabilité des amas supplémentaires qui se
forment dans 1’alliage irradié avec le flux le plus élevée. Pour cela, nous avons simulé le
recuit post-irradiation a 500 °C du fer pur irradié jusqu’a une dose de 7,19 mdpa sous le flux
le plus élevé. Comme le montre la Figure IV.2, a cette dose, 5 amas se sont formés dans la
boite de simulation. Ils contiennent par ailleurs un total de 77 interstitiels. Au bout de 20
secondes (temps MC) de recuit, 3 amas sur les 5 initialement présents subsistent dans la boite
de simulation, et ces derniers ne contiennent plus qu’un total de 42 interstitiels. Les amas
supplémentaires seraient donc des amas « instables » qui ont généralement une tres faible
résistance au recuit post-irradiation. Ce résultat est en accord avec les observations
expérimentales [English02] qui associent par ailleurs ces amas aux objets responsables de la
« sur-fragilisation » pouvant étre observée dans les alliages pour des flux élevées.

I.A.3. Influence de la température

Les résultats de la littérature rapportés Chapitre I indiquent que, lorsque la température
d’irradiation augmente :

> La densité des amas d’interstitiels [Soneda03] (MCCO) ou des boucles de dislocation
[MeslinO7(a)] (expérimentalement) diminue.

> La taille moyenne des amas d’interstitiels diminue [Soneda03] (MCCO).

> La taille moyenne des boucles de dislocation augmente avec la température

[MeslinO7(a)] (expérimentalement).

Nous avons réalisé pour cette étude des simulations d’irradiation aux neutrons du fer pur sous
un flux de 2,3 x 107 dpa.s” pour trois températures différentes : 200 °C, 300 °C, et 400 °C.
La Figure IV.3 compare les évolutions avec la dose, du nombre et de la taille moyenne des
amas d’interstitiels formés.

La Figure IV.3 (a) montre que le nombre d’amas d’interstitiels augmente linéairement avec la
dose pour les trois températures d’irradiation étudiées. On observe par ailleurs a 200 °C la
formation d’un nombre trés important d’amas par rapport aux deux autres températures, la
pente de la droite est respectivement 6 et 22 fois plus élevée a 200 °C qu’a 300 et 400 °C.

La Figure IV.3 (b) indique qu’a 400 °C, la taille des amas ne montre aucune évolution
sensible, alors qu’a 200 °C, elle augmente linéairement avec la dose. Comme nous ’avons
indiqué précédemment, 1’évolution a 300 °C est difficile a identifier clairement a cause des
incertitudes importantes sur certains résultats.
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A dose constante, 1’effet de la température se caractérise par une augmentation de la cinétique
de formation des amas lorsque la température diminue, étant donné que les amas se forment
plus vite a basse température. En accord avec les résultats de MCCO de Soneda er al
[Soneda03] et les résultats de MET de Meslin [Meslin07(a)] (a2 plus grande échelle sur les
boucles de dislocation), le nombre et la taille moyenne des amas d’interstitiels augmente

lorsque la température diminue.
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Figure IV.3. Formation et évolution des amas d’interstitiels dans le fer pur irradié aux neutrons a 200, 300,
et 400 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s™.
(a) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(b) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen d’interstitiels par amas).

La Figure IV.4 ci-dessous résume les principaux résultats que nous avons obtenus dans les
sections ci-dessus. Elle présente 1’influence combinée des trois conditions d’irradiation (dose,
flux et température) sur les distributions d’amas d’interstitiels. Les résultats montrent entre
autres, qu’a la fin de la simulation, les interstitiels sont tous dans les amas puisqu’on
n’observe pas la présence d’interstitiels isolés, et par ailleurs les amas sont de taille > 6 pour
toutes les conditions étudiées.
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Figure IV.4. Comparaison des distributions en nombre (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm'3)
et en taille (en nombre d’interstitiels par amas) des amas d’interstitiels formés dans le fer pur irradié aux
neutrons pour différentes conditions de flux et de température jusqu’a (a) 3,5 mdpa et (b) 7 mdpa.
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I.B. Les amas de lacunes

I.B.1. Conditions de formation d’amas de lacunes stables

Parmi les études que nous avons réalisées, les seules conditions pour lesquelles nous avons
observé la formation d’amas de lacunes stables sont :

> Sous un flux d’irradiation élevé (typiquement > 1 x 10 dpa.s™).
> Pour une température d’irradiation faible (typiquement < 200 °C).

Ces conditions sont globalement en accord avec les prédictions théoriques et les résultats
expérimentaux. En effet, comme nous 1’avons rapporté au Chapitre I, la densité d’amas de DP
stables est plus importante pour un flux élevé et une température faible. Le flux élevé
augmente dans la boite de simulation la fréquence d’introduction des cascades ce qui favorise
une accumulation plus importante du dommage puisque les petits amas de DP ont moins de
temps entre deux cascades pour diffuser et s’annihiler sur les puits ou se recombiner. Le flux
élevé augmente donc la concentration de DP dans la boite de simulation. Ces derniers
s’accumulent de facon continue, ce qui favorise la formation d’amas qui n’auraient pas pu étre
observés pour un flux faible. Une température basse joue le méme rdle qu'un flux élevé
puisqu’elle favorise aussi I’accumulation de DP dans la boite de simulation en limitant leur
diffusion vers les puits.

Ces deux parametres (flux et température) jouent donc un rdle important pour la formation
d’amas de DP stables, c’est-a-dire qui ont une durée de vie largement supérieure au temps
entre deux cascades.

En ce qui concerne les amas de lacunes, notre modele prédit qu’il s’en forme pour un flux > 1
x 10™ dpa.s'1 et une température < 200 °C. Les seuils obtenus ne sont cependant pas en accord
avec les résultats expérimentaux, puisque des amas de lacunes ont été expérimentalement
observés pour des températures plus élevées et des flux plus faibles [LambrechtO8]
[Lambrecht09] [BergnerO8] [Bergner10] [HernandezMayoral10]. Sachant que les conditions
expérimentales qu’il nous intéresse de simuler sont des températures autour de 300 °C et des
flux autour de 1 x 107 dpa.s™, ces limites du modele pourraient avoir des conséquences plus
ou moins importantes : sans la présence des lacunes libres ou des amas de lacunes, la
diffusion des solutés tels que le Cu est limitée, il ne peut pas se former de complexes lacunes
— Cu, et enfin toute ségrégation induite sur les amas de lacunes devient impossible. Ces
conclusions ne sont bien siir valables que si I’on consideére que la présence des solutés
n’influence pas les amas de lacunes, ce qui n’est pas le cas comme 1’indiquent les résultats
expérimentaux que nous avons rapportés au Chapitre I [Lambrecht08] [Lambrecht09].

I.B.2. Formation et évolution des amas de lacune a 70 °C

Nous avons simulé I'irradiation aux neutrons du fer pur a 70 °C et sous un flux de 1 X 10°
dpa.s™ qui sont les conditions d’irradiation de I’expérience d’Eldrup et al. [Eldrup02]. Nous
présentons sur la Figure IV.5 I’évolution du nombre et de la taille moyenne des amas de
lacunes formés dans la boite de simulation. La Figure IV.6 montre les distributions d’amas
pour les différentes doses simulées. De la méme facon que les amas d’interstitiels, le nombre
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des amas de lacunes augmente linéairement avec la dose et cette augmentation est liée a la
production continue des DP dont la concentration augmente dans la boite de simulation au fur
et a mesure de I’irradiation. Au moment de la rédaction de ce manuscrit, les doses atteintes
dans notre simulation ne donnent malheureusement pas la possibilité d’une comparaison
simulation — expérience.
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Figure IV.5. Formation et évolution des amas de lacunes dans le fer pur irradié aux neutrons a 70 °C sous
un flux de 1 x 106 dpa.s'.
(a) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(b) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen de lacunes par amas).
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Figure IV.6. Distribution en nombre (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm™3) et en taille (en
nombre de lacunes par amas) des amas de lacunes formés dans le fer pur irradié aux neutrons a 70 °C sous
un flux de 1 x 10€ dpa.s’L.
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I.C. Formation des amas de défauts ponctuels a 200 °C

Nous avons comparé les cinétiques de formation des amas d’interstitiels et de lacunes
obtenues pour une irradiation aux neutrons a 200 °C sous un flux de 2,3 x 107 dpa.s™. Les
résultats de la Figure IV.7 indiquent que les amas d’interstitiels sont plus nombreux et de
taille moins importante que les amas de lacunes. Les résultats de simulation (MMCO) de la
littérature que nous avons rapportés au Chapitre I [Caturla00] [Soneda03] ont été obtenus
pour des températures plus faibles (entre 77 et 90 °C). Ils indiquent des tendances contraires :
les amas d’interstitiels sont moins nombreux et de taille plus importante que les amas de

lacunes.
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Figure IV.7. Comparaison des cinétiques de formation des amas d’interstitiels et de lacunes dans le fer pur
irradié aux neutrons a 200 °C sous un flux de 2,3 x 10’5 dpa.s1.
(a) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(b) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen de DP dans ’'amas).
(c) Distribution en taille et en nombre des amas de DP formés a 7,74 mdpa.

L’explication de cette différence de comportement est trés certainement la différence de
température. En effet, les températures des simulations de [CaturlaO0] [Soneda03] sont, par
rapport a la température simulée, plus proches de la température du niveau III du recuit
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isochrone (autour de -50 °C), qui correspond a la migration des lacunes. Ainsi, dans les
simulations des deux groupes d’auteurs, les lacunes diffusent et forment par agglomération un
grand nombre de petits amas qui ne peuvent pas coalescer pour former des amas de taille plus
importante puisque les températures des niveaux pour lesquels les amas diffusent ne sont pas
atteintes. A I’opposé, bien avant le niveau III, les petits amas d’interstitiels ont diffusé et se
sont agglomérés pour former des amas de taille plus importante. Pour notre part, nous avons
étudié la formation des amas de DP a 200 °C qui est la température la plus proche de la
température de fonctionnement des aciers de cuve des REP pour laquelle les amas de lacunes
formés sont stables. A cette température, les lacunes comme les interstitiels sont mobiles dans
le matériau.

II. Alliages modeéles Fe — Cu

Dans la Section V.A.1 du Chapitre III, nous avons étudié¢ par MCM les propriétés a 1’équilibre
thermodynamique du systeme Fe — Cu. Les résultats prédisent, en accord avec les résultats de
la littérature, une solubilité faible du Cu dans le Fer-a (~ 0,007 %at. a 300 °C), ce qui sous-
entend donc la formation d’un systeme biphasé dans les alliages Fe — (= 0,007 %at.) Cu par
précipitation homogene du Cu dans le fer. Cependant, ces résultats sont des prédictions a
I’équilibre thermodynamique et ne sont pas suffisants pour rendre compte de facon compléete
de la précipitation du Cu sous irradiation. Comme nous 1’avons indiqué au Chapitre I (Section
II.A.2), il apparait que c’est le niveau de sursaturation en Cu qui définit la frontiere entre les
deux mécanismes mis en jeu (a savoir la précipitation homogene pour les alliages fortement
sursaturés et la ségrégation induite sur les amas de DP pour les alliages faiblement sursaturés)
pour expliquer la formation des précipités riches en Cu sous irradiation dans les alliages
modeles Fe — Cu. Dans cette section, nous étudions par MCC les conditions dans lesquelles
on observe la formation de ces précipités riches en Cu ainsi que tous les mécanismes mis en
jeu. Les cinétiques sont étudiées en termes d’évolution avec la dose d’irradiation de la fraction
précipitée de Cu (pourcentage de Cu dans les amas), du nombre d’amas formés et de leur
taille moyenne (en nombre moyen d’atomes de Cu par amas).

II.A. L’alliage Fe — 0,1 %at. Cu

L’alliage Fe — 0,1 %at. Cu a été largement €tudié dans la littérature [Akamatsu94] [Auger(00]
[Radiguet04] [MeslinO7(a)] car sa teneur en Cu est proche des teneurs nominales mesurées
dans les aciers de cuve des REP francais comme CHOOZ-A (0,08 %pds Cu), DAMPIERRE-4
ou FESSENHEIM-2 (0,07 %pds) notamment. Nous avons réalisé une simulation d’irradiation
aux neutrons dans cet alliage pour analyser les objets fragilisants qui se forment et notamment
les amas enrichis en Cu. L’irradiation a été réalisée a 300 °C sous un flux de 2,3 X 107 dpa.s'l.
Les cinétiques sont présentées sur la Figure IV.8 ci-dessous. La Figure IV.8 (a) montre que le
Cu reste trés majoritairement en solution solide dans I’intervalle de dose étudié, puisque la
fraction précipitée de Cu reste tres faible. Pour la dose la plus élevée (6,48 mdpa), seulement
3 % des atomes de Cu initialement introduits dans la boite de simulation se trouvent dans les
précipités. La Figure IV.8 (b) montre qu’a cette dose, un seul amas de Cu s’est formé dans la
boite de simulation, ce qui correspond certes a une densité proche des résultats expérimentaux
de Meslin [Meslin07(a)] ou Auger et al. [Auger00] reportés sur la méme figure, mais aucune
comparaison directe ne peut réellement étre faite puisque d’une part les doses atteintes par
simulation sont plus petites que les doses expérimentales, et que d’autre part, les conditions
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d’irradiation des études sont différentes. La Figure IV.8 (c) montre la composition de tous les
amas qui se sont formés a cette dose. Comme dans toute la suite de ce chapitre, la répartition
caractérise le nombre d’atomes de chaque espece dans les différents amas observés. Elle
indique qu’il s’est aussi formé un complexe lacune — Cu composé de 13 lacunes et de 4
atomes de Cu, et un nombre important d’amas d’interstitiels (5 amas) de taille moyenne égale
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Figure IV.8. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans un alliage Fe — 0,1 %at. Cu irradié aux
neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s’L.
(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.
(b) Evolution avec la dose du nombre d’amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(c) Composition des amas formés a 6,48 mdpa.

Les intervalles de dose de notre étude sont certes inférieurs a ceux des travaux de Meslin et
Auger et al. (1a dose la plus élevée de notre étude est 4 fois inférieure a la dose expérimentale
la plus faible), mais leurs études, comme plusieurs autres, nous donnent des informations
importantes pour comprendre les phénomenes qui ont lieu a plus faible dose. D’apres les
résultats de la littérature rapportés au Chapitre I, I’avancement de la précipitation du Cu est
tres rapide et pour des doses autour de 20 mdpa, la phase de germination des amas est
terminée. Les résultats expérimentaux tendent par ailleurs a montrer la saturation a partir de
cette dose, des propriétés telles que la fraction volumique des amas [Bergner10], leur densité
[MeslinO7(a)], qui n’évoluent plus de fagon sensible. Pour étre en accord avec les résultats
expérimentaux, entre 0 mdpa et une dose autour de 20 mdpa, 1’évolution de la fraction
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précipitée de Cu devrait saturer également dans nos simulations, ce qui n’est pas le cas.
Plusieurs raisons peuvent €tre a ’origine de ce désaccord :

> Les résultats expérimentaux de Meslin [Meslin07(a)] et Auger ef al. [AugerOO] ont été
obtenus pour des flux respectivement 160 et 900 fois plus faibles que le flux que nous
avons simulé. Les résultats bibliographiques du Chapitre I indiquent qu’un flux faible
accélere la précipitation du Cu. Notre flux, trop élevé peut donc conduire a un
ralentissement de la précipitation.

> La force motrice de la précipitation du Cu, comme nous I’avons déja discuté dans la
Section V.A du Chapitre III sur 1’étude des propriétés d’équilibre thermodynamique
de I’alliage Fe — Cu.

Une autre possibilité aurait aussi pu étre le critere de taille minimal que nous considérons pour
définir un amas, car il est tres restrictif. Cependant, comme nous 1’avons montré dans la
Section IV.C du Chapitre II, considérer une taille inférieure a 5 pour définir un amas n’a pas
d’effet vraiment significatif sur les résultats. Enfin, il est aussi tout a fait probable que, dans
notre modele, la précipitation hétérogeéne sur les amas de DP soit sous-estimée.

Nous avons envisagé trois solutions pour résoudre ce probléeme, en rapport avec les
hypotheses présentées ci-dessus :

> Réduire le flux simulé pour nous rapprocher des conditions expérimentales.

> Diminuer la température d’irradiation puisque selon Radiguet et al. [Radiguet09], les
effets d’un flux élevé, dans un alliage sous-saturé, peuvent €tre compensés par
I’augmentation de la température.

> Augmenter la concentration de Cu dans 1’alliage pour augmenter la force motrice de la
précipitation du Cu afin de permettre sa précipitation dans des proportions en accord
avec les cinétiques expérimentales.

Nous avons exploré ces trois solutions, et présentons les résultats obtenus dans les
paragraphes qui suivent.

II.A.1. Réduction du flux simulé

Nous avons comparé sur la Figure IV.9 les cinétiques obtenues apres une irradiation aux
neutrons a 300 °C de I’alliage sous deux flux : 2,3 x 10~ dpa.s™ (précédemment étudié), et un
flux quatre fois plus faible, a savoir 5,8 X 10° dpa.s’l. Comme le montre, la Figure IV.9 (a),
contrairement a ce qui est attendu, la réduction du flux diminue la fraction précipitée de Cu. A
10,06 mdpa, la Figure IV.9 (b) et la Figure IV.9 (c) indiquent que seulement un amas de Cu
s’est formé dans la boite de simulation qui contient par ailleurs trois amas d’interstitiels et
aucun complexe lacune — Cu.

Ces résultats se comprennent assez aisément, les amas de Cu se forment par agglomération du
Cu qui diffuse via les lacunes ou par ségrégation du Cu sur les amas de lacunes, et nous avons
vu dans la Section I.B qu’une des conditions pour lesquelles les lacunes introduites dans la
boite de simulation sont efficaces est lorsque le flux est élevé.

Nous concluons donc que la réduction du flux ne résout pas, dans nos simulations, le
probléme de la précipitation dans ce contexte précis de I’alliage Fe — 0,1 %at. Cu.
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Figure IV.9. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans un alliage Fe — 0,1 %at. Cu irradié aux
neutrons a 300 °C sous des flux de 2,3 x 105 (haut flux) et 5,8 x 106 dpa.s? (bas flux).
(a) Evolution avec la dose d'irradiation de la fraction précipitée de Cu.
(b) Evolution avec la dose du nombre d’amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(c) Composition des amas formés dans I’alliage irradié sous un flux de 5,8 x 10°¢ dpa.s jusqu’a 10,06 mdpa.

II.A.2. Augmentation de la température simulée

Nous avons simulé Iirradiation a 300 et 400 °C de I’alliage Fe — 0,1 %at. Cu sous un flux de
5,8 x 10° dpa.s™’. Les résultats obtenus sont présentés sur la Figure IV.10. La fraction
précipitée de Cu dans I’alliage irradié a 400 °C est de nouveau faible, encore plus faible que
dans les deux cas précédemment étudiés. Tous les atomes de Cu sont restés en solution solide,
et aucun amas de Cu ne s’est formé dans la boite de simulation, qui contient, a 12,36 mdpa,
uniquement des amas d’interstitiels.

L'effet de la température sur les amas de lacunes a aussi été étudié dans le fer pur. Les lacunes
introduites dans la boite de simulation sont d'autant plus efficaces pour la formation des amas
de Cu que la température d’irradiation est faible. Nous concluons a nouveau que
I’augmentation de la température ne peut résoudre, dans nos simulations, le probleme de la
précipitation dans 1’alliage Fe — 0,1 %at. Cu.
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Figure IV.10. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans un alliage Fe — 0,1 %at. Cu irradié
aux neutrons sous un flux de 5,8 x 10 dpa.s'! & 300 (basse température) et 400 °C (haute température).
(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

(c) Composition des amas formés dans I'alliage irradié a 400 °C jusqu’a 12,36 mdpa.

II.A.3. Augmentation de la concentration de Cu

L’ objectif visé par cette solution est d’augmenter la force motrice de la précipitation du Cu en
trouvant une concentration simulée de Cu qui reproduise les résultats expérimentaux dans
I’alliage Fe — 0,1 % Cu, en restant toutefois dans les limites de saturation en Cu acceptables.
Pour cela, nous avons analysé, en plus de 1’alliage Fe — 0,1 %at. Cu, les résultats obtenus pour
cinq alliages (contenant 0,12 %at. Cu — 0,15 %at. Cu — 0,18 %at. Cu — 0,2 %at. Cu — 0,25
Yoat. Cu) irradiés dans les mémes conditions de flux et de température.

Sur la Figure IV.11, nous montrons les cinétiques obtenues dans chaque alliage. Méme si les
doses simulées au moment de la rédaction de ce manuscrit restent faibles, les résultats obtenus
montrent bien qu’augmenter de facon judicieuse la concentration de Cu dans les alliages peut
étre une solution au probleme dans le modele de la précipitation du Cu dans les alliages
faiblement sursaturés. Par ailleurs, une extrapolation « grossiere » des résultats de la Figure
IV.11 permet de conclure qu’une concentration simulée de Cu entre 0,15 et 0,18 %at. est
suffisante pour reproduire au mieux les résultats expérimentaux dans I’alliage Fe — 0,1 %pds
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Cu (et en particulier de la densité des amas qui, entre 0 et ~ 20 mdpa doit étre, pour
correspondre a la phase de germination, plus élevée que la densité au palier de saturation).
Nous avons donc adopté cette solution. Nous supposons dans toute la suite de ce travail
qu’une concentration expérimentale de 1’ordre de 0,1 % est équivalente dans notre modele a
une concentration entre 0,15 et 0,18 % pour étre représentatif de la situation expérimentale.
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Figure IV.11. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans les alliages Fe — 0,1 %at. Cu, Fe —
0,12 %at. Cu, Fe — 0,15 %at. Cu, Fe — 0,18 %at. Cu, Fe — 0,2 %at. Cu, et Fe — 0,25 %at. Cu irradiés aux
neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s’L.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

II.B. Influence de la température d’irradiation

Au Chapitre I, nous avons rapporté les principaux résultats expérimentaux sur 1’influence de
la température. Il apparait qu’aucun effet de la température sur la formation des amas de Cu
n’est clairement établi [NagaiO1] [HempelOO], probablement a cause des effets antagonistes
de la température sur la diffusion des lacunes. Par ailleurs Xu et al. [Xu07] ont montré dans
leur étude que les complexes lacunes — Cu ne sont pas stables a température élevée.

Nous avons simulé I’irradiation aux neutrons dans I’alliage Fe — 0,18 %at. Cu sous un flux de
2.3 X 107 dpa.s'1 a 300, 400, et 500 °C. En accord avec les résultats de Xu et al., ni aucun
amas stable de Cu, ni aucun complexe lacunes — Cu ne se sont formés dans les alliages
irradiés a 400 et 500 °C. Ceci s’explique de la facon suivante : a ces températures (comme
nous 1’avons montré dans le fer pur), les amas de DP et en particulier les amas de lacunes ne
sont pas stables, ce qui rend toute ségrégation induite du Cu sur ces amas improbable. D’autre
part, la diffusion des DP est tres rapide a ces températures, de sorte qu’a peine introduits dans
la boite de simulation par la cascade, ceux-ci diffusent tres vite vers les puits et s’annihilent
sans contribuer de facon efficace a la diffusion et I’agglomération des atomes de Cu.

II.C. Influence du flux d’irradiation

D’apres les résultats expérimentaux d’ Akamatsu [Akamatsu94], Pareige et al. [Pareige02], et
Meslin [Meslin07(a)] rapportés au Chapitre I, la diminution du flux d’irradiation a pour effet
d’augmenter I’avancement de la précipitation du Cu, ce qui se traduit par une augmentation, a
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dose constante de la fraction précipitée de Cu et de la taille moyenne des amas dans 1’alliage
irradié a flux faible.

Nous avons comparé pour cette étude, les cinétiques de précipitation obtenues dans 1’alliage
Fe — 0,8 %at. Cu irradié aux neutrons 2 300 °C sous des flux de 2,3 x 10 dpal.s'1 et 2,3 %107
dpal.s'1 (soit un rapport de 1000 entre les deux flux). Les résultats sont présentés sur la Figure
IV.12. Elle montre clairement, en accord avec les résultats expérimentaux, que la fraction
précipitée de Cu et la taille des amas sont plus élevées dans 1’alliage irradié a flux faible. Par
ailleurs, la Figure IV.12 (b) indique que le nombre d’amas dans 1alliage irradié 2 2,3 x 10®
dpal.s'1 diminue a partir de 3 mdpa alors qu’il continue d’augmenter de facon linéaire dans
I’alliage irradié a 2,3 x 10™ dpa.s™. A partir de cette méme dose, la Figure IV.12 (c) montre
que la taille moyenne des amas augmente plus vite dans 1alliage irradié a 2,3 x 10® dpa.s™
que dans D’alliage irradié a 2,3 X 107 dpa.s'l. Ces résultats confirment 1’accélération de la
précipitation du Cu a flux faible, puisqu’ils suggerent qu’a 3 mdpa, la phase de croissance des
amas a déja commencé dans Dalliage irradié a 2,3 x 10® dpa.s™ alors que jusqu’a 10 mdpa,
les amas continuent de germer dans I’alliage irradié a 2,3 X 107 dpa.s'l.
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Figure IV.12. Etude de l'influence du flux d’irradiation sur la précipitation du Cu et la formation des amas
enrichis en Cu dans un alliage Fe — 0,8 %at. Cu irradié aux neutrons a 300 °C sous des flux de 2,3 x 108 et
2,3 %105 dpa.s™.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

(c) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen de Cu par amas).

Notre modele de cohésion reproduit donc correctement 1’influence du flux sur la cinétique de
précipitation du Cu et la formation des amas. Cependant, dans 1’hypothese que ce sont les
lacunes qui contribuent a la formation des amas de Cu, c’est dans 1’alliage irradié avec le flux
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le plus haut que I’avancement devrait étre le plus élevé puisque les résultats obtenus dans le
fer pur indiquent que c’est pour ces conditions que la concentration de lacunes est élevée dans
I’alliage (condition pour la précipitation accélérée) ou encore que les amas de lacunes sont
stables (condition pour une ségrégation induite). Il apparait donc que le niveau de
sursaturation dans I’alliage est aussi, comme nous allons le voir dans la section suivante, un
facteur qui influence I’efficacité des lacunes dans la précipitation du Cu et la formation des
amas riches en Cu. Dans les alliages fortement sursaturés en Cu comme 1’alliage Fe — 0,8 %at.
Cu que nous avons étudié, les lacunes introduites par I’irradiation ont une probabilité élevée
de rencontrer des atomes de Cu pendant leur diffusion vers les puits, ce qui augmente le
nombre d’échanges lacunes — Cu avant annihilation des lacunes.

II.D. Influence de la concentration de Cu

Nous avons étudié I’influence de la teneur en Cu sur la cinétique de formation des amas de Cu
en simulant I’irradiation aux neutrons d’alliages Fe — Cu contenant 0,18, 0,2, 0,8, et 1,34 %at.
Cu irradiés a 300 °C sous un flux de 2,3 x 10™ dpa.s™ 2 I’exception de I’alliage Fe — 1,34 %at.
Cu qui a été irradié sous un flux de 5,8 X 10 dpa.s”. D’apres les résultats expérimentaux du
Chapitre I, lorsque la concentration en Cu dans l’alliage augmente, le nombre d’amas
augmente [Pareige94] [Auger95], leur taille moyenne augmente [Akamatsu94] [Bergner10],
et ils sont plus riches en Cu [Pareige04].

La Figure IV.13 compare les cinétiques obtenues dans les quatre alliages. Elle montre que la
fraction précipitée de Cu (Figure IV.13 (a)) et le nombre d’amas de Cu (Figure IV.13 (b))
augmentent avec la concentration de Cu dans 1’alliage. Ces résultats sont en accord avec les
résultats expérimentaux et indiquent que la cinétique de précipitation du Cu et de formation
des amas enrichis en Cu sont d’autant plus élevées que le pourcentage de Cu dans 1’alliage est
grand. Ce résultat est assez logique puisque lorsque la concentration en Cu augmente, la
distance moyenne entre atomes de Cu diminue et le transport du Cu par les lacunes issues des
cascades de déplacements est plus rapide a nombre de sauts constant. Autrement dit, au cours
de leur diffusion vers les puits de la microstructure, les lacunes qui sont créées par les
cascades ont une probabilité d’autant plus grande de rencontrer des atomes de Cu que sa
concentration est élevée. Puisque la lacune interagit avec le Cu, ceci a pour conséquence
d’augmenter le nombre d’échanges lacunes — Cu, ce qui contribue efficacement a la diffusion
des atomes de Cu et la formation des amas de Cu.

La Figure IV.13 (c) indique que la taille des amas varie peu d’un alliage a 1’autre. Les
résultats expérimentaux disponibles montrent une tendance contraire, mais ils ont tous été
obtenus pour une dose tres €levée.

Il est par ailleurs a noter que, thermodynamiquement, I’augmentation de la concentration de
Cu produit les mémes effets que ceux cités ci-dessus dans le cadre des simulations
d’irradiation. En effet, lorsque la concentration de Cu augmente, la force motrice de la
précipitation augmente aussi. Pour étudier les effets réels de I'irradiation, il est donc
nécessaire de comparer les cinétiques obtenues sous irradiation aux cinétiques obtenues pour
des expériences de recuit thermique, étude que nous avons réalisée dans la Section IL.F.
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Figure IV.13. Etude de I'influence de la teneur en Cu de I'alliage sur la précipitation du Cu et la formation
des amas enrichis en Cu dans des alliages Fe — 0,18 %at. Cu, Fe — 0,2 %at. Cu, Fe — 0,8 %at. Cu, et Fe —
1,34 %at. Cu irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 10 dpa.s’! (Palliage Fe — 1,34 %at. Cu a
été irradié sous un flux de 5,8 x 106 dpa.s’).

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

(c) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen de Cu par amas).

II.LE. Influence du Cu sur la formation des défauts ponctuels

Les résultats de MET [MeslinO7(a)] [HernadezMayorall0] et de AP [Verheyen06]
[Lambrecht08] [Lambrecht09] obtenus dans le cadre du programme expérimental du projet
PERFECT pour le fer pur et les alliages Fe — Cu indiquent que 1’addition du Cu a pour effet
de réduire la taille des boucles de dislocation et des amas de lacunes. Les auteurs observent la
formation d’une densité plus importante de petits amas dans 1’alliage binaire par rapport au
fer pur.

Pour cette étude, nous avons simulé le recuit isochrone a la vitesse de 3 K / 300 s dans le fer
pur et I'alliage Fe — 0,18 %at. Cu aprés qu’ils aient été irradiés jusqu’a une dose de 5,8 x 10™
dpa. Nous avons utilisé le recuit isochrone parce qu’il permet de suivre de facon indépendante
le comportement des amas d’interstitiels et de lacunes étant donné que les intervalles de
températures associés a la migration des deux types de DP ne sont pas identiques. Nous
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savons par ailleurs que les amas d’interstitiels et de lacunes qui se forment dans I’intervalle de
température du recuit isochrone (0 — 500 K) sont stables.

Sur la Figure 1V.14 ci-dessous, nous avons comparé, dans les deux matériaux, les
distributions d’amas d’interstitiels et de lacunes calculées a des températures spécifiques du
recuit isochrone : 94 K (avant le niveau Ip), 112 K (apres le niveau Ip et avant le niveau Ig),
160 K (a la fin du niveau Ig et avant le niveau II), 190 K (a la fin du niveau II et avant le
niveau III), 250 — 280 K (apres le niveau III), et deux températures supplémentaires, 301 et

340 K.

Fer pur Fe — 0,18 %at. Cu

Nombre d’amas
Nombre d’amas

340 K
1000 301 K
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Figure IV.14. Comparaison des distributions en nombre (1 amas équivaut 4 une densité de 1,01 x 1017 ¢cm'3)
et en taille (en nombre de DP par amas) des amas d’interstitiels et de lacunes formés dans le fer pur et
lalliage Fe — 0,18 %at. Cu qui ont subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s aprés avoir été irradiés
jusqu’a 5,8 x 104 dpa. (La configuration initiale « Fer pur » correspond a celle de I'alliage Fe — Cu o tous les
atomes de Cu ont été transformés en Fe).

La Figure IV.14 montre, en accord avec les résultats expérimentaux, que les amas de lacunes
et d’interstitiels sont plus nombreux et plus petits dans 1’alliage binaire par rapport au fer pur :

> Les tailles maximales des amas d’interstitiels et de lacunes ne sont respectivement que
de 10 et 6 dans 1’alliage binaire alors qu’elles atteignent respectivement 14 et 10 dans

le fer pur.
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> Les densités moyennes d’amas d’interstitiels et de lacunes (par boite de simulation)
sont respectivement égales a 27,7 et 21,5 dans I’alliage binaire alors qu’elles sont
respectivement égales a 17,6 et 9 dans le fer pur.

Le Cu a donc pour effet de réduire la taille des amas de DP dans notre modele, en accord avec
les résultats expérimentaux de MET et AP. Cela est di au fait que le Cu interagit fortement
avec la lacune et piege efficacement I’interstitiel.

II.LF. Etude des mécanismes de précipitation dans I'alliage Fe — Cu

D’apres les résultats bibliographiques rapportés au Chapitre I, deux mécanismes peuvent
expliquer la formation des amas de Cu : la précipitation accélérée et la ségrégation induite sur
les amas de DP. Méme si aucune conclusion n’est clairement établie aujourd’hui, il semble
que le niveau de sursaturation du Cu soit le facteur qui détermine le mécanisme mis en jeu :
les amas de Cu se forment par précipitation accélérée dans les alliages fortement sursaturés et
par ségrégation induite dans les alliages faiblement sursaturés. L’objectif de cette section est
d’explorer les mécanismes a la base de la formation des amas de Cu, et d’analyser les effets
éventuels du niveau de sursaturation.

Dans son travail de these, Vincent [VincentO6(a)] a mis en évidence la formation par
précipitation accélérée d’amas de Cu dans les alliages fortement sursaturés en Cu (pour des
teneurs en Cu comprises entre 0,6 et 1,4 %at. Cu), en simulant par MC des expériences de
recuit thermique ou d’irradiations aux électrons et aux neutrons. Nous ne ferons donc pas une
étude détaillée sur la précipitation accélérée puisque nous savons qu’elle est bien prédite par
le modele. Nous avons cependant voulu savoir si le modele met en évidence un effet
quelconque du niveau de sursaturation en Cu. Pour cela, dans deux boites de simulation avec
des surfaces absorbantes sur les deux faces opposées dans la direction z et contenant 0,18 %at.
Cu et 0,8 %at. Cu, nous avons distribué de facon homogene 50 lacunes libres. Nous avons
ensuite simulé le recuit a 300 °C des deux alliages et avons analysé les nanostructures
obtenues apres élimination des lacunes sur les surfaces. Dans la boite de simulation
correspondant a I’alliage Fe — 0,18 %at. Cu, tous les atomes de Cu sont restés dans la solution
solide et aucun amas de Cu n’a été observé, alors que dans I’alliage Fe — 0,8 %at. Cu, 11 amas
de Cu se sont formés. Le modele prédit donc la formation des amas de Cu par précipitation
accélérée dans les alliages fortement sursaturés et montre par ailleurs que ce n’est pas par ce
mécanisme que les amas de Cu se forment dans les alliages faiblement sursaturés.

Pour tester I’hypotheése de la formation des amas de Cu par ségrégation induite, nous avons
considéré deux boites de simulation (avec surfaces absorbantes sur les deux faces opposées
dans la direction z) contenant chacune 0,18 %at. Cu. Nous avons ensuite introduit des amas
de lacunes dans 1’une des boites et des amas d’interstitiels dans 1’autre’, et avons simulé un
recuit a 300 °C. La Figure IV.15 présente les compositions des amas formés dans les deux
boites de simulation, c’est-a-dire les nanostructures initiale (« Début »), intermédiaire
(« Milieu »), et en fin de recuit (« Fin ») avant 1'élimination de tous les DP. Elle montre que
des amas riches en Cu se sont formés uniquement dans la boite contenant des amas de
lacunes. La Figure IV.16 suggere que ces amas se forment par ségrégation du Cu sur les amas
de lacunes. Dans leur migration, les atomes de Cu ségréguent sur les amas de lacunes et

! Les amas de DP introduits dans les boites de simulation des alliages ont été obtenus en simulant dans le fer pur
le recuit isochrone d’une population de 50 lacunes ou de 50 interstitiels dans les intervalles de température
correspondant a la migration de chaque type de DP.
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enrichissent la région périphérique de ces derniers. Il se forme alors des complexes lacunes —
Cu qui peuvent aussi devenir des amas de Cu apres annihilation des lacunes sur les surfaces.
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Figure IV.15. Composition des nanostructures initiale (« Début »), intermédiaire (« Milieu »), et en fin de
recuit (« Fin ») dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu contenant initialement des amas de DP (lacunes ou
interstitiels) et recuit a4 300 °C.
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Figure IV.16. Nanostructure intermédiaire (« Milieu ») obtenue dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu contenant
initialement des amas de lacunes et recuit a 300 °C.

II.G. Bilan: alliages modéles Fe — Cu

Nous avons étudié par MCC la formation des amas enrichis en Cu dans les alliages binaires
Fe — Cu et les mécanismes a qui en sont a 1’origine.
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> Nous avons montré qu’avec le modele, ce sont des concentrations simulées entre 0,15
et 0,18 %at. Cu qui reproduisent correctement les résultats expérimentaux dans
I’alliage Fe — 0,1 %pds Cu.

> Le modele reproduit correctement les effets de la température, du flux d’irradiation, et
de la concentration en Cu dans 1’alliage sur la cinétique de précipitation du Cu et la
formation des amas enrichis en Cu. Une température d’irradiation élevée empéche la
formation des amas de DP stables et accélere la diffusion des DP libres, ce qui a pour
effet de ralentir la cinétique. Dans les alliages fortement sursaturés en Cu, un flux
faible accélere la cinétique. Plus la concentration en Cu dans 1’alliage est élevée, plus
les probabilités d’échanges lacunes — Cu sont élevées, les lacunes sont plus efficaces
pour la précipitation du Cu et donc pour la formation d’amas enrichis en Cu.

> Parce qu’il possede des interactions fortes avec les lacunes et les interstitiels, le Cu
stabilise les petits amas de DP et entraine la diminution de la taille des DP formés
dans I’alliage Fe — Cu par rapport au fer pur.

> Le modele met en évidence deux mécanismes qui sont a I’origine de la formation des
amas enrichis en Cu sous irradiation. Ces mécanismes dépendent du niveau de
sursaturation en Cu dans I’alliage. Dans les alliages fortement sursaturés en Cu, les
amas de Cu se forment par précipitation accélérée du Cu alors que, c’est un
mécanisme de type ségrégation induite qui explique la formation des amas dans les
alliages faiblement sursaturés. Nous avons par ailleurs montré que cette ségrégation a
exclusivement lieu sur les amas de lacunes.

ITII. Alliages modeles Fe — X

Apres avoir analysé les amas enrichis en Cu et étudié les mécanismes qui expliquent leur
formation sous irradiation dans I’alliage Fe — Cu, nous considérons dans cette section les
alliages binaires Fe — Mn, Fe — Ni, Fe — Si, et Fe — P. D’apres les données thermodynamiques
[Hansel58] [Massalski96] (pour les alliages Fe — Mn, Fe — Ni, et Fe — Si) et les résultats des
simulations de MCM (pour les alliages Fe — Mn, Fe — Ni, Fe — Si, et Fe — P) que nous avons
réalisées au Chapitre III (Section V.A), les concentrations nominales de chacun de ces quatre
solutés dans I’acier de cuve sont en dessous de leurs limites de solubilité respectives, de sorte
qu’aucune précipitation d’origine thermodynamique n’est attendue dans ces quatre alliages
binaires. Rappelons le cas particulier du P qui, comme nous 1’avons vu dans le Chapitre III,
pour notre modele, montre une solubilité infinie dans I’alliage binaire (en désaccord avec les
résultats expérimentaux) et une solubilité nulle dans un alliage complexe de type Fe —
CuMnNiSiP. Ainsi, d’apreés notre modele, tous les éventuels amas de solutés qui se
formeraient sous irradiation dans quatre alliages binaires Fe — Mn, Fe — Ni, Fe — Si, et Fe — P
le seraient par ségrégation induite.

Dans cette section, nous étudions par MCC I’irradiation dans les alliages binaires Fe — Mn, Fe
— Ni, Fe — Si et Fe — P. Nous analysons particulierement la formation des amas de solutés et,
dans les alliages dans lesquels ils sont observés, nous les caractérisons et identifions les
mécanismes par lesquels ils se forment. Comme pour I’alliage Fe — Cu, les cinétiques sont
étudiées en termes d’évolution avec la dose du nombre et de la taille des amas, ainsi que de la
fraction précipitée de soluté.
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IIILA. L’alliage Fe — Mn

Les résultats de SAT de Loyer et al. [Loyer10] rapportés au Chapitre I indiquent que des amas
enrichis en Mn sont observés dans 1’alliage Fe — 1 %at. Mn irradié€ aux ions a 400 °C jusqu’a
2 dpa. D’apres les auteurs, ces amas se sont probablement formés par ségrégation induite du
Mn sur des puits tels que les JDG ou les amas de DP.

Nous avons simulé I’irradiation neutronique a 300 °C dans I’alliage Fe — 1,2 %at. Mn, sous un
flux de 2,3 x 107 dpa.s™. D apres les résultats de la Figure IV.17 (a), la fraction précipitée de
Mn augmente avec la dose d’irradiation de sorte qu’a 14,38 mdpa, pres de 1,5 % du nombre
d’atomes de Mn introduits dans la boite de simulation se trouvent dans des amas, ce qui
correspond a une teneur en Mn restant dans la matrice irradiée égale a 1,18 %at.
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Figure IV.17. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans un alliage Fe — 1,2 %at. Mn irradié
aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s.
(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Mn.
(b) Evolution du nombre d’amas d’interstitiels (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm’3).
(c) Composition des amas formés a 14,38 mdpa.
(d) Agrandissement de 'amas n° 9.

Nous remarquons par ailleurs que le nombre d’amas d’interstitiels présenté sur la Figure
IV.17 (b) a une évolution avec la dose semblable a celle de la fraction précipitée de Mn :
lorsque le nombre d’amas d’interstitiels présents dans la boite de simulation augmente ou
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diminue, la fraction précipitée de Mn se comporte de la méme fagon. Ceci suggere donc que
les amas riches en Mn sont étroitement liés aux amas d’interstitiels. Cette hypothese est
confirmée par la Figure IV.17 (c) qui montre la composition de tous les amas qui se sont
formés a 14,38 mdpa. Mis a part 3 amas purs de Mn, tous les autres amas enrichis en Mn sont
associés a des amas d’interstitiels de taille généralement plus importante. La Figure IV.17 (d)
présente par exemple un agrandissement de 1’amas n°® 9 qui est composé d’un cceur de 25
interstitiels et de 14 atomes de Mn a la périphérie. Ces résultats sont cohérents avec
I’hypothese de ségrégation induite proposée par Loyer et ses collaborateurs. Nos résultats
montrent par ailleurs qu’a cette dose, 60 % des interstitiels dans les amas sont des dumbbells
mixtes (110)ge.vm, €t 40 % des dumbbells de fer.

Nous avons vérifié I’hypotheése de ségrégation induite en simulant le recuit a 300 °C de
l'alliage Fe — 1,2 %at. Mn qui contient des amas de DP, selon la procédure décrite dans la
Section ILLF de ce chapitre pour I’alliage Fe — 0,18 %at. Cu. Le but de cette étude est de
confirmer d’une part que la ségrégation du Mn sur les amas d’interstitiels est envisageable
dans le modgele, et d’autre part de vérifier si elle I’est aussi sur les amas de lacunes étant donné
que le modele prédit une liaison forte entre les lacunes et le Mn, mais que les conditions
d’irradiation ci-dessus ne favorisent pas la formation d’amas de lacunes stables.
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Figure IV.18. Composition des nanostructures initiale (« Début »), intermédiaire (« Milieu »), et en fin de
recuit (« Fin ») dans un alliage Fe — 1,2 %at. Mn contenant initialement des amas de DP (lacunes ou
interstitiels) et recuit a 300 °C.

D’apres la Figure IV.18 (a), la ségrégation du Mn sur les amas d’interstitiels est tres claire.
Elle s’effectue par un enrichissement progressif en Mn de la périphérie des amas d’interstitiels
pour former des complexes interstitiels — Mn stables. La Figure IV.18 (b) indique par ailleurs
que la ségrégation du Mn sur les amas de lacunes est aussi plausible, mais que cependant, les
complexes lacunes — Mn qui se forment ne sont pas aussi stables que les complexes
interstitiels — Mn. Nous concluons donc que les amas enrichis en Mn observés sous irradiation
sont essentiellement formés par ségrégation du Mn sur les amas d’interstitiels.
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III.B. L’alliage Fe — Ni

Pour cette étude nous avons simulé 1’irradiation a 300 °C de I’alliage Fe — 0,7 %at. Ni sous un
flux de 5,8 x 107 dpa.s'l. Comme le montre la Figure IV.19 (a), la fraction précipitée de Ni
reste tres faible (entre 0,05 et 0,25 %) dans I’intervalle de dose analysé. Par ailleurs, la Figure
IV.19 (b) indique qu’aucun amas enrichi en Ni ne s’est formé dans la boite de simulation au
bout de 11,12 mdpa. Les amas observés sont uniquement des amas de DP sur lesquels se sont
greffés quelques atomes de Ni. Notre modele ne prédit donc pas de formation d’amas enrichis
en Ni dans I’alliage binaire Fe — Ni, en accord avec les résultats de SAT de Loyer et al.
[Loyer10]. Ce résultat suggere par ailleurs que si les amas de solutés observés sous irradiation
dans les alliages complexes contiennent du Ni, son enrichissement est probablement dii a son
entrainement par un ou plusieurs autres solutés.
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Figure IV.19. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans un alliage Fe — 0,7 %at. Ni irradié
aux neutrons a 300 °C sous un flux de 5,8 x 105 dpa.s.
(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Ni.
(b) Composition des amas formés a 11,12 mdpa.
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ITI.C. L’alliage Fe — Si

Nous avons étudié la formation sous irradiation d’amas enrichis en Si en simulant I’irradiation
aux neutrons d’un alliage Fe — 0,43 %at. Si a 300 °C sous un flux de 5,8 X 10° dpa.s'l. La
distribution des amas formés a 2,09 mdpa et leur composition sont présentées sur la Figure
IV.20. A cette dose, une fraction non négligeable (comprise entre 0,5 et 1%) d’atomes de Si a
précipité dans les amas. Les amas enrichis en Si sont essentiellement associés aux amas de
lacunes, ce qui indique que la ségrégation du Si serait induite sur les amas de lacunes. Nous
expliquons ce résultat par la liaison forte entre la lacune et le Si dans le modele. Le Si étant en
sous-saturation dans I’alliage, la formation des amas de Si par un mécanisme de type
précipitation accélérée n’est pas envisageable, et c’est donc par un mécanisme induit que le Si
ségrégue sur les amas de lacunes.

25
§20*
D
@
3157 O SIA
(V]
o OVac
c *
:.g 10 - | Si
b=
1]
Qo
‘0
o H H H H

07 T T T T T T T T

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16

Numéro de I'amas

Dose : 2,09 mdpa

Figure IV.20. Composition des amas formés a 2,09 mdpa dans un alliage Fe — 0,43 %at. Si irradié aux
neutrons a 300 °C sous un flux de 5,8 x 106 dpa.s’L.
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recuit (« Fin ») dans un alliage Fe — 0,43 %at. Si contenant initialement des amas de DP (lacunes ou
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Comme pour le Cu et le Mn, nous avons vérifié I’hypothese de ségrégation induite en
simulant le recuit a 300 °C de I’alliage Fe — 0,43 %at. Si qui contient des amas de DP, selon la
procédure décrite dans la Section ILF de ce chapitre pour 1’alliage Fe — 0,18 %at. Cu. La
Figure IV.21 présente les résultats obtenus.

Elle confirme d’une part la ségrégation plausible du Si sur les amas de lacunes et d’autre part
qu’aucune ségrégation induite sur les amas d’interstitiels n’est attendue. Nous concluons que
les amas enrichis en Si qui se forment sous irradiation le sont trés probablement par
ségrégation induite du Si sur les amas de lacunes et par agglomération sur les petits amas de
lacune mobiles.

III.D. L’alliage Fe — P

Méme si 1’alliage binaire n’a pas été analysé expérimentalement, les résultats de
caractérisation par SAT de nombreux alliages irradiés contenant du P [Pareige94] [Auger00]
[Radiguet04] [MeslinO7(a)] [Radiguet09] ont montré une ségrégation importante de cet
élément en volume ou sur les puits de DP. Nous avons montré au Chapitre III que notre
modele de cohésion reproduit qualitativement la ségrégation du P sur les puits de type JDG,
dislocations, ou surfaces que nous les assimilons dans notre modele aux surfaces absorbantes
des boites de simulation. Dans cette section, nous analysons la possibilité de ségrégation
induite par I’irradiation du P sur les amas de DP.

Nous avons simulé I’irradiation neutronique a 300 °C de I’alliage Fe — 0,03 %at. P sous un
flux de 2,3 x 10™ dpa.s”. La Figure IV.22 ci-dessous présente pour la dose de 2,32 mdpa, la
distribution et la composition des amas formés.
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Figure IV.22. Composition des amas formés a 2,32 mdpa dans un alliage Fe — 0,03 %at. P irradié aux
neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s’L.

Bien que la concentration en P dans 1’alliage soit tres faible, la fraction précipitée de P est tres
importante a la dose analysée, puisque 16,3 + 1,1 % des atomes de P initialement introduits
dans la boite de simulation se trouvent dans des amas. Nous interprétons ce résultat par les
interactions fortes que le P établit avec les lacunes et les interstitiels : la liaison lacune — P est
tres forte et le dumbbell mixte (110)g.p est treés stable mais peut étre piégé, comme les
dumbbells de Fe, par des atomes de P isolés. Ainsi, la diffusion des atomes de P par
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mécanisme lacunaire et interstitiel est plausible, de méme que leur ségrégation sur les amas de
lacunes comme d’interstitiels, ce qu’illustre tres bien la Figure 1V.22. De cette étude, nous
concluons aussi que les interactions fortes entre le P et les DP dans notre modele contribuent a
stabiliser de facon plus importante les amas de DP par le P, en comparaison avec les autres
solutés.

III.E. Bilan : alliages modéles Fe — X

Nous avons étudié par MCC les prédictions de notre modele en ce qui concerne la formation
sous irradiation d’amas riches en solutés dans les alliages binaires Fe — Mn, Fe — Ni, Fe — Si,
et Fe — P, pour des concentrations en soluté proches, dans chaque alliage, de celles mesurées
dans les aciers de cuve des REP.

> Notre modele de cohésion prédit la formation d’amas enrichis en Mn dans 1’alliage Fe
— 1,2 %at. Mn. Ces amas se forment majoritairement par ségrégation induite du Mn
sur les amas d’interstitiels. La ségrégation du Mn sur les amas de lacunes est
plausible, mais les complexes formés sont instables.

> Aucune formation d’amas enrichis en Ni n’est prédite par le modele dans I’alliage Fe
— 0,7 %oat. Ni.

> Dans I’alliage Fe — 0,43 %at. Si, le modele prédit la formation d’amas enrichis en Si
par ségrégation du Si sur les amas de lacunes uniquement.

> Malgré sa teneur faible dans 1’alliage Fe — 0,03 %at. P, une fraction importante de P

précipite dans les amas. Le modele prédit que les amas enrichis en P se forment par
ségrégation induite a la fois sur les amas lacunes et les amas d’interstitiels.

> Les teneurs étudiées étant toutes en dessous des limites de solubilité respectives de
chaque soluté, les résultats indiquent que seul un mécanisme de type ségrégation
induite peut expliquer la formation de ces amas.

IV. Alliages modeéles Fe — CuX

L’objectif de cette section est d’étudier I'influence du Mn, du Ni, du Si, et du P sur la
cinétique de précipitation du Cu et la formation des amas riches en Cu. Nous avons réalisé
cette étude dans des alliages fortement sursaturés en Cu pour deux raisons :

> Les résultats de la littérature rapportés au Chapitre I concernent les alliages fortement
sursaturés en Cu. Cependant, sachant que les mécanismes de précipitation dépendent
du niveau de sursaturation, nous n’avons donc aucune garantie que ces résultats soient
les mémes dans les alliages faiblement sursaturés.

> Les cinétiques étant plus rapides dans ces alliages que dans les alliages faiblement
sursaturés (Section IL.D), nous nous attendons a ce que les effets éventuels de
I’addition des solutés soient plus rapidement visibles.

Dans cette section, nous présentons pour chaque soluté, les résultats de la comparaison des
cinétiques obtenues dans 1’alliage binaire Fe — 0,9 %at. Cu et I’alliage ternaire Fe — 0,9 %at.
Cu - X dont la concentration en soluté X est proche de la concentration nominale dans 1’ acier
de cuve.
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IV.A. Influence du Mn

Les résultats expérimentaux de Glade et al. [Glade05] ainsi que Miller et al. [Miller03] que
nous avons rapportés au Chapitre I indiquent que le Mn retarde la cinétique de précipitation
du Cu. En effet en présence du Mn, les amas formés dans 1’alliage ternaire sont plus
nombreux et plus petits que ceux formés dans 1’alliage binaire.

Nous avons simulé I’irradiation aux neutrons, a 300 °C et sous un flux de 2,3 X 107 dpa.s'l,
des alliages Fe — 0,9 %at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 1 %at. Mn. Les résultats de I’étude sont
présentés sur la Figure 1V.23.

~ 40 300

&2 @ FeCu 2 ® FeCu

8 30 ,,,E‘fe,c,u,M,n ,,,,,,,,,,,,,,,,,, & ~~ @ ___ _ % @ FeCuMn m (] a

P =

S ° “ o 200 - m B

2 . o = @ e

B2 e g m_° .

8 s = ! ) . 3

£ S © 100 | ad

o B! Py )

€ 10 - - BF - 5

g « 2 -

E m 2 (E’

w o T T T 0 T T T

0 5 10 15 20 0 5 10 15 20
Dose (mdpa) Dose (mdpa)
(a) (b)
20 100

3 @ FeCu % —e—e

(%] —0 —

@ @ FeCuMn T —o_ & &

E 15 >-o 8L 75 g0 T

P % Eo @ Cu

H . o o @ © =

T 9 m m B—m a g = Mn

25106 - _—mB- T g 50T

c 9 BE— @ S

] Lo

> =

o 5 S a

E B oo 835 25 e -

g g- = (] [} B 0 @ &)

= E

'- 0 T T T O 0 T T T

0 5 10 15 20 0 5 10 15 20

Dose (mdpa) Dose (mdpa)
(c) (d)

Figure IV.23. Etude de I'influence du Mn sur sur la précipitation du Cu et la formation des amas enrichis en
Cu dans des alliages Fe — 0,9 %at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 1 %at. Mn irradiés aux neutrons a 300 °C sous
un flux de 2,3 x 105 dpa.s™.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

(c) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen de solutés par amas).

(d) Evolution avec la dose de la composition des amas dans I'alliage ternaire.

D’apres la Figure IV.23 (b), le nombre d’amas augmente linéairement avec la dose dans les
deux alliages. Par ailleurs, on constate clairement que le nombre des amas formés est plus
élevé dans I’alliage ternaire. D'autre part, comme le montrent respectivement la Figure IV.23
(c) et la Figure IV.23 (a), les amas formés dans 1’alliage binaire ont une taille moyenne plus
importante et sont plus enrichis en Cu que dans I’alliage ternaire. Les résultats de simulation
sont donc tout a fait en accord avec les observations expérimentales et indiquent clairement
que le Mn influence la cinétique de précipitation du Cu et la formation des amas. La Figure
IV.23 (d) indique que ces amas sont, dans 1’alliage ternaire, principalement enrichis en Cu.
Leur teneur en Cu oscille autour de 75 % et augmente avec la dose d’irradiation, ce qui a pour
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effet de diminuer la teneur en Mn (sur la Figure IV.23 (d), la teneur en Mn initialement autour
de 30 % a 1,16 mdpa, n’est plus que de 17 % a 14,52 mdpa).

Sur la Figure IV.24 sont illustrées les nanostructures obtenues dans les deux alliages pour des
doses proches. Elle montre que dans 1’alliage ternaire, les amas formés restent des amas tres
enrichis en Cu, et que les atomes de Mn sont principalement situés a leur périphérie. Ces
résultats peuvent s'expliquer de la maniere suivante: la précipitation du Cu a lieu par
l'intermédiaire des lacunes. Dans I’alliage binaire Fe — Cu, les interstitiels introduits par
l'irradiation forment des amas de taille importante, se recombinent avec des lacunes ou
s'annihilent sur les surfaces. En présence de Mn, la situation est différente : les interstitiels
interagissent avec les atomes de Mn (formation de dumbbells mixte (110)ge.mn), ce qui conduit
a la formation d'une densité plus importante d'amas d'interstitiels. Le nombre d'interstitiels
présent pour une dose donnée est ainsi plus grand en présence de Mn (les amas mixtes de
dumbbells — Mn étant stabilisés et moins mobiles). Par conséquent, la recombinaison des
lacunes est plus importante, le transport du Cu pour former des amas est moins efficace et
l'enrichissement des amas en Cu est ralenti.

Fe - Cu

Dose : 11,82 mdpa

Fe — CuMn

Dose : 11,60 mdpa

@Cu TwMn

Figure IV.24. Comparaison des nanostructures obtenues pour des doses proches dans les alliages Fe — 0,9
%at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 1 %at. Mn irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s’.

La Figure IV.24 montre par ailleurs dans 1’alliage binaire des complexes lacunes — Cu, alors
qu’aucun ne s’est formé dans 1’alliage ternaire. Le nombre de Cu de ces complexes étant tres
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élevé (deux complexes de 10 lacunes — 49 Cu et 24 lacunes — 28 Cu se sont formés), nous
concluons donc que les amas de lacunes sont stabilisés dans des complexes trés enrichis en
Cu. Or, la formation de gros amas de Cu étant ralenti dans I’alliage ternaire par le Mn, il est
donc prévisible que de tels complexes ne soient pas observés.

IV.B. Influence du Ni

Si on se base sur les résultats de Buswell et al. [Buswell90] et Edwards et al. [Edwards99]
rapportés au Chapitre I, I’effet du N1 est difficile a mettre en évidence, car les deux études
indiquent des tendances différentes. Edwards et ses collaborateurs n’ont identifié aucun effet
du Ni sur la formation des amas de Cu, mais n’excluent pas qu’il puisse inhiber la
précipitation du Cu, comme I’ont indiqué Buswell et ses collaborateurs, qui ont par ailleurs
montré qu’il prend une part importante dans la composition des amas.

Pour cette étude, nous avons simulé I’irradiation aux neutrons a 300 °C et sous un flux de 2,3
x 107 dpa.s'l, d’alliages Fe — 0,9 %at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 0,7 %at. Ni. Les résultats sont
présentés sur la Figure IV.25.
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Figure IV.25. Etude de I'influence du Ni sur la précipitation du Cu et la formation des amas enrichis en Cu
dans des alliages Fe — 0,9 %at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 0,7 %at. Ni irradiés aux neutrons a 300 °C sous un
flux de 2,3 x 10°% dpa.s™.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

(c) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen de solutés par amas).

(d) Evolution avec la dose de 1a composition des amas dans 'alliage ternaire.
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La Figure IV.25 (a) indique clairement que la fraction précipitée de Cu est identique dans les
deux alliages, ce qui montre que, contrairement aux résultats de Buswell et al, le Ni
n’influence pas la quantité de Cu précipité.

Cependant, a partir d’une fluence autour de 5 mdpa, d’apres la Figure IV.25 (b) et la Figure
IV.25 (c), dans I’alliage ternaire, la densité des amas formés devient plus élevée et leur taille
moyenne plus faible que dans 1’alliage binaire. La Figure IV.25 (d) indique par ailleurs, en
accord avec les résultats de Buswell et ses collaborateurs que le Ni est bien présent dans les
amas, méme si sa teneur n’est pas aussi élevée que les auteurs semblent 1’indiquer (la teneur
en Ni des amas dans nos simulations varie entre 6 et 11 %).

Les résultats de simulation indiquent donc que le Ni influence de fagon sensible la distribution
en nombre et en taille des amas de Cu a partir d’une dose d'environ 5 mdpa. Comme le Cu, le
Ni interagit avec la lacune. Par ailleurs, les deux solutés interagissent mutuellement.
L’efficacité des lacunes dans le transport du Cu est donc réduite dans 1’alliage ternaire par
rapport a 1’alliage binaire puisque ces dernieres contribuent en plus au transport Ni, alors que
seul le Cu était concerné dans 1’alliage binaire. Le nombre de germes stables dans 1’alliage Fe
— CuNi est donc plus important et la distribution en taille des amas de soluté est différente de
celle obtenue dans le systéme binaire Fe — Cu.

IV.C. Influence du Si

Pour cette étude, nous avons simulé I’irradiation aux neutrons a 300 °C et sous un flux de 2,3
x 107 dpa.s”, d’alliages Fe — 0,9 %at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 0,43 %at. Si. La Figure IV.26
présente les résultats obtenus.

Comme le Ni, la présence du Si n’influence pas la fraction précipitée de Cu puisque celle-ci
est identique dans les deux alliages. Cependant, on peut observer que les évolutions de la
densité et de la taille des amas formés dans les deux alliages sont proches de celles observées
précédemment dans le cas des alliages Fe — Cu et Fe — CuMn : les amas sont plus nombreux
et plus petits dans I’alliage ternaire. Comme le Mn et le Ni, le Si interagit avec la lacune, mais
contrairement au Mn, il ne forme pas de dumbbells mixtes (110)g..si. Nous interprétons donc
les résultats de la Figure IV.26 en considérant I’interaction lacune — Si qui, parce qu’elle est
plus forte que I’interaction lacune — Ni, influence la distribution en taille et en nombre des
amas des les doses faibles. La présence du Si a donc une influence plus importante que le Ni
sur I’efficacité des lacunes dans le transport du Cu.
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Figure IV.26. Etude de l'influence du Si sur sur la précipitation du Cu et la formation des amas enrichis en

Cu dans des alliages Fe — 0,9 %at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 0,43 %at. Si irradiés aux neutrons a 300 °C sous

un flux de 2,3 x 105 dpa.s™.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(c) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen de solutés par amas).

(d) Evolution avec la dose de 1a composition des amas dans 'alliage ternaire.

IV.D. Influence du P

Nous avons étudié I’influence du P sur la cinétique de précipitation du Cu et de formation des
amas en simulant ’irradiation aux neutrons a 300 °C et sous un flux de 2,3 x 107 dpas™, &
alliages Fe — 0,9 %at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 0,03 %at. P. La Figure IV.27 présente les
résultats obtenus.
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Figure IV.27. Etude de I'influence du P sur sur la précipitation du Cu et la formation des amas enrichis en
Cu dans des alliages Fe — 0,9 %at. Cu et Fe — 0,9 %at. Cu — 0,03 %at. P irradiés aux neutrons a 300 °C sous

un flux de 2,3 x 105 dpa.s™.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.
(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(c) Evolution avec la dose de la taille moyenne des amas (en nombre moyen de solutés par amas).
(d) Evolution avec la dose de la composition des amas dans I'alliage ternaire.

Ils montrent que le P n’a aucune influence sur la cinétique de précipitation du Cu et la
formation des amas, puisque les évolutions avec la dose de la fraction précipitée de Cu, du
nombre et de la taille moyenne des amas sont similaires dans les deux alliages.

Ces résultats sont cependant a prendre avec précaution pour deux raisons principales :

> La dose atteinte dans notre étude reste encore faible pour donner une conclusion

définitive sur I’influence

du P.

> Ces résultats ne sont valables que pour la concentration de P considérée, a savoir 0,03
%at. Nous n’avons pas réalisé d’études pour des concentrations plus élevées car elles
sortent du cadre de ce travail de theése puisque nous ne nous intéressons qu’a des
concentrations de solutés proches des concentrations nominales dans les aciers de
cuve. Nous ne pouvons donc pas conclure sur l’influence du P pour d’autres
concentrations. Cependant, sachant que comme le Mn, le P établit des interactions tres
fortes avec d’une part les DP et d’autre part le Cu, nous n’excluons pas la probabilité
que le P puisse avoir, comme le Mn, un effet sur la cinétique de précipitation du Cu.

Bien que la concentration de P soit faible dans 1’alliage, la Figure IV.27 (d) montre par
exemple qu’a 4,64 mdpa, les amas sont composés de 5 % de P, ce qui représente un nombre
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tres important d’atomes de P (80 atomes sur 279 soit ~ 27 % des atomes de P introduits dans
la boite de simulation).

IV.E. Bilan : alliages modéles Fe — CuX

Nous avons étudié par MCC I’influence du Mn, du Ni, du Si, et du P, sur la cinétique de
précipitation du Cu et la distribution des amas.

> En accord avec les résultats expérimentaux, les résultats de simulation indiquent que
le Mn ralentit la cinétique de précipitation du Cu, et qu’a dose donnée, les amas sont
plus nombreux et plus petits dans 1’alliage ternaire que dans 1’alliage binaire. Ces
résultats sont dus aux interactions entre le Mn et les interstitiels. En présence du Mn,
ces derniers sont stabilisés et contribuent a I’élimination des lacunes, ce qui ralentit la
précipitation du Cu.

> Les résultats de simulations montrent que, dans I’intervalle de dose étudié, le Ni
n’influence pas la fraction précipitée de Cu. A partir de 5 mdpa, le Ni a le méme effet
que le Mn sur les distributions d’amas, mais moins marqué. Cet effet est di a
I’interaction entre le Ni et la lacune qui, dans 1’alliage ternaire, réduit I’efficacité des
lacunes dans le transport du Cu.

> Le Si comme le Ni n’influence pas la fraction précipitée de Cu, mais contribue des les
doses faibles, a la formation dans 1’alliage ternaire d’amas plus nombreux et plus
petits que dans I’alliage binaire. Nous interprétons ce résultat par 1’interaction Si —
lacune, qui parce qu’elle est plus forte que 'interaction Ni — lacune, contribue a une
influence plus importante du Si sur la distribution des amas.

> Dans l’intervalle de dose étudié, le P n’a aucune influence sur la cinétique de
précipitation du Cu et la formation des amas. Cependant, ces résultats sont a
relativiser car ils ne sont valables que pour la concentration en P étudiée, et n’ont été
obtenus que pour des doses faibles.

V. Alliages modeéles Fe — MnNi

Les résultats des études réalisées sur les alliages Fe — MnNi dans le cadre du programme
expérimental du projet PERFECT ont mis en évidence la formation d’amas de solutés. Les
résultats de I’étude que nous avons réalisée au Chapitre III pour prédire par MCM les phases
qui sont susceptibles de se former a 1’équilibre indiquent qu’aucune phase stable enrichie en
Mn et/ou Ni n’est attendue, le Mn et le Ni restant dans la solution solide. D’apres notre
modele, les amas de solutés observés expérimentalement sous irradiation ne se sont donc pas
formés par un mécanisme thermodynamiquement activé, mais par un phénomene induit par
I’irradiation, probablement la ségrégation induite comme nous 1’avons mise en évidence dans
le cas de l’alliage binaire Fe — Mn. Dans cette section, nous étudions par MCC les
caractéristiques, lorsqu’ils sont observés, des amas enrichis en Mn et Ni formés dans 1’alliage
Fe — MnNi, ainsi que les mécanismes a l’origine de leur formation. Nous analysons par
ailleurs I’influence du flux d’irradiation et de la concentration en Ni sur les cinétiques, ainsi
que I'influence de la présence du Mn et du Ni sur la formation des amas de DP.
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V.A. L’alliage Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni

Nous avons dans un premier temps simulé 1’irradiation aux neutrons d’un alliage Fe — 1,2
Joat. Mn — 0,7 %at. N1 a 300 °C et sous un flux de 2,3 x 107 dpa.s'l. Les teneurs en Mn et en
Ni sont identiques a celles de I’alliage ternaire Fe — MnNi analysé dans le programme
expérimental du projet PERFECT apres une irradiation aux neutrons a 300 °C sous un flux de
1,4 x 107 dpa.s, soit environ 160 fois plus faible que le flux simulé. Les évolutions avec la
dose des fractions précipitées de Mn et de Ni, et de la densité des amas de solutés formés sont

présentées sur la Figure IV.28.

En accord avec les résultats expérimentaux [Meslin07(a)] [RadiguetO9] [BergnerlO], les
résultats de la Figure IV.28 indiquent que des amas riches en Mn et Ni se forment dans
I’alliage ternaire Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni. Ces amas se forment dans la boite de
simulation mé&me pour des doses faibles, contrairement aux résultats expérimentaux de SAT
de Meslin [Meslin07(a)] qui n’indiquent aucune formation d’amas de solutés avant 50 mdpa.
Néanmoins, comme nous [’avons rapporté au Chapitre I, les analyses détaillées
complémentaires réalisées dans les volumes irradiés jusqu’a 26 et 52 mdpa, montrent que les
distributions du Mn et du Ni (uniquement a 52 mdpa) sont cependant hétérogenes et qu’il
existe des corrélations de paires Mn/Mn et Ni/Ni (uniquement a 52 mdpa). D’autre part, les
résultats des mesures des propriétés mécaniques [LambrechtO8] montrent que 1’évolution de
la limite élastique dans 1’alliage Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni est identique a celle de
I’alliage Fe — 0,1 %at. Cu irradié dans les mémes conditions et pour lequel nous savons que
des amas de Cu se forment des les doses faibles. Ces résultats expérimentaux semblent donc
indiquer qu’il existe des prémisses de la formation d’amas que nous mettons en évidence par
les résultats de nos simulations. Soit la taille de ces amas est trés petite pour qu’ils puissent
étre observés expérimentalement par SAT (surtout si on considere les rendements faibles et
les aberrations de trajectoire), soit nos résultats de simulation sont simplement accélérés par
rapport a ce qui est attendu expérimentalement.

La Figure IV.28 (b) indique une tendance a la croissance sans saturation du nombre d’amas
formés, ce qui indique que ces derniers continuent de germer dans 1’intervalle de dose étudié.
D’apres la Figure IV.28 (a), ils s’enrichissent de fagon continue en Mn, alors que
I’enrichissement en Ni qui est de I’ordre de 0,25 % n’évolue pas, ou du moins est trop lent
pour étre observable dans I’intervalle de dose étudié. Ce résultat est cohérent avec les résultats
de SAT de Meslin [MeslinO7(a)] qui indiquent que le facteur d’enrichissement en Mn des
amas a augmenté entre 100 et 200 mdpa alors qu’il est resté constant pour le Ni. Le Mn est
donc parmi les deux solutés, celui dont la concentration est la plus importante dans les amas
formés. A 24,33 mdpa par exemple, les résultats de MCC indiquent qu’il y a
approximativement 9 fois plus d’atomes de Mn dans les amas que d’atomes de Ni.
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Figure IV.28. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans un alliage Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at.
Ni irradié aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s®.
(a) Evolution avec la dose d’irradiation des fractions précipitées de Mn et de Ni.
(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(c) Composition des amas formés a 24,33 mdpa.

La Figure IV.28 (c) montre qu’a cette dose comme pour les autres, deux familles d’amas se
forment :

> La premiere est uniquement enrichie en Mn et concerne approximativement la moitié
des amas formés.
> La deuxieme est enrichie en Mn et Ni et constitue 1’autre moitié des amas formés. Mis

a part ’amas n° 4, la concentration en Mn dans tous les amas de cette famille est plus
importante que la concentration en Ni.
Ces résultats sont en accord avec les résultats de SAT de Meslin [Meslin07(a)] qui indiquent
la formation de ces deux familles d’amas dans les alliages irradiés jusqu’a 100 et 200 mdpa.

V.B. Mécanismes de précipitation dans I'alliage Fe — MnNi

La Figure IV.28 (c) révele que, quelque soit la famille concernée, les amas formés sont
associés a des amas d’interstitiels de taille généralement plus importante. Ce résultat, comme
nous I’avons montré dans I’alliage binaire Fe — Mn, est cohérent avec I’hypothese d’un
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mécanisme de ségrégation induite sur les amas d’interstitiels. Le Mn, qui diffuse par les
interstitiels ségrégue sur les amas d’interstitiels et enrichit progressivement leur périphérie.
D’apres les résultats obtenus dans 1’alliage binaire Fe — Ni, nous savons que la ségrégation
induite du Ni n’est pas plausible, ce qui nous avait amené a conclure que seul un mécanisme
d’entrainement par un autre soluté ou une interaction forte soluté — Ni peut expliquer
I’enrichissement des amas en Ni dans I’alliage ternaire. Le Mn et le Ni se repoussant
mutuellement lorsqu’ils sont en substitution, la formation des amas enrichis en Mn et Ni dans
I’alliage Fe — MnNi n’est donc possible qu’en présence d’un dumbbell. Ceci est confirmé par
le fait qu’a une dose donnée, les amas enrichis en Mn et Ni qui ne sont pas associés a un
dumbbell disparaissent au cours de I’évolution. C’est donc via un entrainement initi€ par son
interaction avec les dumbbells que le Ni enrichit les amas.

V.C.

Influence du flux d’irradiation

Nous avons rapporté au Chapitre I les résultats de SAT de Meslin [Meslin07(a)] dans I’alliage
Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni irradié a 300 °C sous des flux de rapport 60. Ils indiquent que
la réduction du flux augmente la cinétique de précipitation du Mn et du Ni puisque des amas
sont détectés a partir de 20 mdpa pour le flux faible.

Pour cette étude nous avons simulé I’irradiation aux neutrons a 300 °C d’un alliage Fe — 1,2
%at. Mn — 0,7 %at. Ni sous des flux de 5,8 x 10° dpa.s™ et 2,3 x 10 dpa.s™ (soit un rapport
de 4 entre les deux flux). Les résultats sont présentés sur la Figure IV.29.
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Figure IV.29. Etude de l'influence du flux d’irradiation sur la précipitation du Mn et du Ni et la formation
des amas enrichis en Mn et Ni dans un alliage Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni irradié aux neutrons a 300 °C
sous des flux de 5,8 x 106 et 2,3 x 10® dpa.s’®.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Mn et de Ni.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

Les résultats de la Figure IV.29 (b) ne nous permettent pas de conclure sur I’effet du flux sur
le nombre d’amas formés, qui n’a pas évolué de facon sensible entre les deux flux dans
I’intervalle de dose étudié. En ce qui concerne 1’enrichissement en Mn et Ni des amas, la
Figure IV.29 (a) indique que la concentration en Mn est plus élevée dans 1’alliage irradié a
faible flux, alors qu’aucun effet sensible sur la teneur en Ni dans les amas n’est observé. Ces
résultats indiquent, au moins dans le cas du Mn, que sa cinétique de précipitation est plus
élevée a flux faible, en accord avec les observations expérimentales de Meslin [Meslin07(a)]
dans un intervalle de dose plus élevé (entre 100 et 200 mdpa). Les résultats obtenus pour le Ni
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sont sans doute dus au fait que sa présence dans les amas est liée a la présence du Mn, étant
donné que le Ni seul ne peut précipiter.

V.D. Influence de la concentration de Ni dans I'alliage

D’apres les résultats de la Section V.B, notre modele prédit la ségrégation du Ni dans 1’alliage
ternaire Fe — MnNi par un mécanisme d’entrainement. Le Ni faisant partie des éléments
fragilisants dans I’acier de cuve des REP [Guionnet82] [Little84] [Odette86] [Odette90], nous
avons étudié I’effet de sa concentration dans 1’alliage sur sa précipitation et la formation des
amas de solutés. Pour cette étude, nous avons irradié¢ aux neutrons a 300 °C des alliages Fe —
1,2 %at. Mn — 0,7 %at. N1 et Fe — 1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni sous un flux de 5,8 X 10 dpa.s'l.
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Figure IV.30. Etude de I'influence de la teneur en Ni sur la formation des amas enrichis en Mn et Ni pour les
alliages Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni et Fe — 1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni irradiés aux neutrons a 300 °C sous
un flux de 2,3 x 105 dpa.s™.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Mn et de Ni.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

La Figure IV.30 présente les cinétiques obtenues dans les deux alliages. Aucune influence de
la concentration en Ni n’apparait clairement : le nombre d’amas formés dans les deux alliages
n’évolue pas, I’enrichissement en Mn n’est pas affecté par une concentration élevée de Ni, et
I’enrichissement en Ni est similaire dans les deux alliages et n’évolue pas, bien que la
concentration en Ni soit plus élevée dans I’alliage Fe — 1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni.

V.E. Influence du Mn et du Ni sur la formation des amas de défauts

ponctuels

D’apres les résultats de MET de Meslin [MeslinO7(a)] et Hernadez-Mayoral et al.
[HernadezMayoral10], 1’addition du Mn et du Ni a pour effet, comme 1’addition du Cu, de
réduire la taille des boucles de dislocation par rapport au fer pur. Par ailleurs, le méme effet de
a ét¢ mis en évidence sur les amas de lacunes par AP [Verheyen06] [LambrechtOS8]
[Lambrecht09].

Nous avons utilisé la procédure de recuit isochrone décrite dans la Section IL.E pour étudier

par MCC I’effet du Mn et du Ni sur les amas de DP. Les résultats sont présentés sur la Figure
IV.31.

© 2011 Tous droits réservés. Page 188 http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010

Chapitre 1V : Evolution nanostructurale sous irradiation

Fer pur

Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni

340 K

Nombre d’amas

301 K
280 K

Nombre d’amas

Amas d’interstitiels

340 K

1000 301K 1000
280 K )
3 £

£ 100 & 100
o -
° o

Qo

= 10 -g 10
£ o
[} =z

4 1 1

1 4 7

Taille des amas

10

Amas de lacunes

© 2011 Tous droits réservés.

Figure IV.31. Comparaison des distributions en nombre (1 amas correspond a une densité de 1,01 x 1017 cm’
3) et en taille (en nombre de DP par amas) des amas d'interstitiels et de lacunes formés dans le fer pur et
Talliage Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni qui ont subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s aprés avoir
été irradié jusqu’a 5,8 x 10" dpa. (La configuration initial « Fer pur » correspond & celle de 1'alliage Fe —
MnNi ot tous les atomes de Mn et de Ni ont été transformés en Fe).

On constate bien, en accord avec les résultats de MET et de AP, que les amas d’interstitiels et
de lacunes ont une taille plus petite dans 1’alliage ternaire que dans le fer pur. Ceci se
comprend assez simplement par le fait que les deux solutés interagissent avec les DP, jouant
ainsi le role de germes possibles, méme si les énergies d’interaction sont assez faibles. Cet
effet est encore plus élevé que celui causé par le Cu, puisque la taille maximale des amas
d’interstitiels était de 10 dans I’alliage binaire, alors qu’elle n’est que de 5 dans 1’alliage
ternaire.

V.F. Bilan : alliages modéles Fe — MnNi

Nous avons étudié par MCC la formation des amas de solutés dans les alliages ternaires Fe —
MnNi et les mécanismes qui en rendent compte.
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> Notre modele prédit la formation d’amas de solutés enrichis en Mn et Ni. D apres nos
résultats, ceux-ci se forment des les faibles doses et 1’on distingue deux catégories : la
premiere est enrichie en Mn uniquement et la deuxieme en Mn et Ni.
L’enrichissement en Mn augmente de fagon continue avec la dose, alors que
I’enrichissement en Ni n’évolue pas de facon sensible.

> Notre modele prédit également la formation de ces amas par ségrégation induite du
Mn sur les amas d’interstitiels et par entrainement du Ni du fait des interactions de ce
dernier avec le dumbbell.

> Notre modele permet d’expliquer 1’effet du Mn et du Ni sur la formation des amas de
DP qui sont plus petits et plus nombreux dans 1’alliage ternaire que dans le fer pur.
> L’effet du flux est bien reproduit : a flux faible la cinétique de précipitation du Mn est

plus élevée, alors qu’aucun effet du flux sur la cinétique de précipitation du Ni n’est
mis en évidence. Notre modele ne prédit par ailleurs aucune influence sensible de la
concentration en Ni dans ’alliage sur la formation des amas et leur enrichissement en
Mn et Ni.

VI. Alliages modéles Fe — CuMnNi

Dans les sections précédentes, nous avons réalisé I’étude par MCC des alliages binaires Fe —
Cu et des alliages ternaires Fe — MnNi sous irradiation. Nous avons mis en évidence la
formation d’amas de solutés dans les deux alliages par des mécanismes différents. Dans cette
section, nous nous intéressons aux alliages Fe — CuMnNi. La comparaison des cinétiques
obtenues dans cet alliage aux cinétiques obtenues dans les alliages Fe — Cu irradiés dans les
mémes conditions nous permet de conclure sur I’influence du Mn et du Ni sur la cinétique de
précipitation du Cu et la formation des amas enrichis en Cu. La comparaison des cinétiques
obtenues dans les alliages Fe — CuMnNi et les alliages Fe — MnNi irradiés dans les mémes
conditions nous permet de conclure sur I’'influence du Cu sur la cinétique de précipitation du
Mn et du Ni et la formation des amas enrichis en Mn et Ni.

VI.A. L’alliage Fe — 0,15 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni

Nous avons simulé I’irradiation aux neutrons de 1’alliage Fe — 0,15 %at. Cu — 1,2 %at. Mn —
0,7 %at. Ni a 300 °C et sous un flux de 2,3 X 107 dpa.s’l. Nous rappelons, comme nous
I’avons montré dans la Section II.A, que la concentration simulée de Cu est équivalente a une
concentration réelle autour de 0,1 %. La Figure IV.32 présente les évolutions avec la dose des
fractions précipitées de Cu, Mn, et Ni (Figure IV.32 (a)), I’évolution avec la dose du nombre
d’amas formés (Figure 1V.32 (b)), et la composition des amas formés a la dose de 18,09 mdpa
(Figure IV.32 (¢)).
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Figure IV.32. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans un alliage Fe — 0,15 %at. Cu — 1,2
%at. Mn — 0,7 %at. Ni irradié aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s™..
(a) Evolution avec la dose d’irradiation des fractions précipitées de Cu, de Mn et de Ni.
(b) Evolution avec la dose du nombre d’amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).
(c) Composition des amas formés a 18,09 mdpa.

Au cours de la simulation on observe la formation d’amas enrichis en solutés (Figure IV.32
(b)). Leur nombre augmente linéairement avec la dose d’irradiation dans ’intervalle de dose
étudié. Comme le montre la Figure IV.32 (a), ces amas s’enrichissent de facon continue en
Cu, Mn, et Ni. La fraction de Cu quittant la solution solide est la plus grande, suivie du Mn
puis du Ni. Ces résultats sont qualitativement en accord avec les résultats de SAT de Meslin
[MeslinO7(a)] réalisés dans le méme alliage irradié sous un flux 160 plus faible.

En termes d’especes présentes dans les amas, ces derniers sont plus enrichis en atomes de Mn
qu’en atomes de Cu ou de Ni. A 18,09 mdpa par exemple, I’ensemble des amas formés dans
la boite de simulation contient en moyenne 88,1 + 1,2 atomes de Cu, 180,4 + 4,6 atomes de
Mn, et 27,9 + 1,6 atomes de Ni. La Figure IV.32 (c) indique que ces atomes sont répartis dans
des amas de différentes natures :

> Des amas principalement enrichis en Cu, au nombre de 11. Dans cette catégorie, 1 des
amas est un amas de Cu pur, un autre est composé d’un cceur riche en Cu décoré
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d’atomes de Ni, 3 sont composés d’un ceeur riche en Cu décoré d’atomes de Mn, et 6
sont composés d’un cceur riche en Cu décoré a la fois d’atomes de Mn et de Ni.

> Des amas principalement enrichis en Mn et Ni qui sont plus nombreux que les amas
enrichis en Cu. Par ailleurs ils sont, soit des amas de Mn purs, soit des amas composés
d’un cceur de Mn décorés de quelques atomes de Cu, soit des amas enrichis en Mn et
Ni uniquement, soit des amas enrichis en Mn et Ni et décorés par quelques atomes de
Cu.

La Figure IV.33 ci-dessous montre la nanostructure observée dans la boite de simulation a
18,09 mdpa, pour laquelle nous présentons aussi un agrandissement des deux amas les plus
gros (les amas 3 et 21).

@cu EmMn @H Clac Oint

Figure IV.33. Nanostructure obtenues a 18,09 mdpa dans I'alliage Fe — 0,15 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7
%at. Ni irradié aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 10 dpa.s’!, avec un agrandissement des amas 4
et 21 de la Figure IV.32 (c).

Toutes les catégories d’amas citées ci-dessus ont été observées par Meslin [Meslin07(a)] dans
son étude par SAT sur le méme alliage. Cependant, dans son cas, la catégorie d’amas enrichis
en Mn et Ni ne se forme pas avant une dose autour de 50 mdpa, alors que nous les observons
pour des doses plus faibles. Comme dans 1’alliage ternaire Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni
(Section V.A), les analyses détaillées complémentaires réalisées par Meslin dans les volumes
irradiés jusqu’a 26 et 52 mdpa montrent que les distributions du Mn et du Ni (uniquement a
52 mdpa) sont hétérogenes et 'analyse de 1’environnement local montre des corrélations de
paires Mn/Mn et Ni/Ni (uniquement a 52 mdpa). Par ailleurs, aux doses pour lesquelles elle
les a observés, les résultats de SAT de Meslin montrent que la densité des amas enrichis en
Mn et Ni est plus importante que celle des amas enrichis en Cu, ce que nous avons mis en
évidence dans nos simulations pour des doses plus faibles.
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VI.B. Influence du Cu sur la précipitation du Mn et du Ni et la

formation des amas riches en Mn et Ni

Pour cette étude, nous avons comparé sur la Figure V.34 ci-dessous les résultats obtenus dans
les alliages Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni et Fe — 0,18 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni
irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 107 dpa.s'l.
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Figure IV.34. Etude de I'influence du Cu sur la cinétique de précipitation du Mn et du Ni et la formation des
amas enrichis en Mn et Ni pour des alliages Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni et Fe — 0,18 %at. Cu — 1,2 %at.
Mn — 0,7 %at. Ni irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 10 dpa.s’L.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Mn et de Ni.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

La Figure 1V.34 (a) montre que les fractions précipitées de Mn et Ni dans les deux alliages
ont une évolution similaire et ne varient pas, ce qui signifie que le Cu n’a pas d’influence
sensible sur I’enrichissement en Mn et Ni des amas formés dans ’intervalle de dose étudié.
D’apres les résultats de SAT de Meslin [MeslinO7(a)] obtenus a des doses plus élevées,
typiquement apres de 50 mdpa, aucune influence du Cu sur la précipitation du Mn et du Ni
dans les amas n’a été mise en évidence. La Figure IV.34 (b) présente les évolutions avec la
dose d’irradiation des densités totales d’amas formés dans les deux alliages. Elle montre que
les amas formés dans 1’alliage quaternaire sont plus nombreux que dans 1’alliage ternaire.
D’autre part, comme nous 1’avons déja mentionné, il se forme, dans le quaternaire, des amas
enrichis en Cu, en plus des amas enrichis en Mn et Ni. Nous avons étudié les distributions des
amas formés dans les deux alliages pour des doses proches. Les résultats présentés sur la
Figure IV.35 montrent que la densité des amas uniquement enrichis en Mn et Ni est similaire
dans les deux alliages, ce qui indique que le Cu n’a pas non plus d’influence sur la formation
de ces amas.

En conclusion, le Cu n’a aucune influence sur la formation des amas enrichis en Mn et Ni.
L’explication est la suivante : nous avons montré dans la section consacrée aux alliages
ternaires Fe — MnNi, que les amas enrichis en Mn et Ni se forment par ségrégation induite du
Mn sur les amas d’interstitiels et entralnement du Ni du fait de sa forte interaction avec les
dumbbells. Le Cu n’interagissant que trés peu avec les dumbbells, il n’influencera donc pas
ou peu ces mécanismes.
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Figure IV.35. Comparaison des distributions des amas formés pour des doses proches dans les alliages Fe —
1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni et Fe — 0,18 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni irradiés aux neutrons i 300 °C
sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s™.

VI.C. Influence du Mn et du Ni sur la précipitation du Cu et la

formation des amas riches en Cu

Nous avons comparé les cinétiques de précipitation du Cu et de formation des amas riches en
Cu dans les alliages Fe — 0,18 %at. Cu et Fe — 0,18 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni. Ces
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deux alliages ont été irradiés dans les mémes conditions: a 300 °C et sous un flux
neutronique de 2,3 X 107 dpa.s'l.

Sur la Figure 1V.36 (a) qui montre les évolutions de la fraction précipitée de Cu dans les deux
alliages, nous constatons que 1’enrichissement en Cu des amas est plus élevé dans 1’alliage
binaire que dans 1’alliage quaternaire. Autour de 5 mdpa par exemple, les amas sont pres de 3
fois plus riches en Cu dans I’alliage binaire que dans I’alliage quaternaire. Ces résultats
indiquent que la présence du Mn et du Ni dans I’alliage a pour effet de réduire la cinétique de
précipitation du Cu. Ils sont en accord avec les résultats de SAT de Meslin [Meslin07(a)] qui
a observé les mémes effets dans les mémes alliages irradiés sous un flux plus faible. La Figure
IV.36 (b) présente les évolutions dans les deux alliages du nombre d’amas formés, qui, dans
tout I’intervalle de dose étudié est plus élevée dans 1’alliage quaternaire. Cependant comme
nous I’avons évoqué dans la section précédente, si nous voulons comparer les cinétiques de
formation des amas riches en Cu uniquement, il est nécessaire de séparer les densités des deux
catégories d’amas qui se sont formés dans la boite de simulation.
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Figure IV.36. Etude de I'influence du Mn et Ni sur la cinétique de précipitation du Cu et la formation des
amas enrichis en Cu pour des alliages Fe — 0,18 %at. Cu et Fe — 0,18 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 1,2 %at. Ni
irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de 2,3 x 105 dpa.s’L.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation de la fraction précipitée de Cu.

(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

Nous présentons sur la Figure IV.37 les distributions des amas qui se sont formés dans les
deux alliages pour une dose similaire. En plus de confirmer les résultats ci-dessous a propos
de la fraction précipité de Cu plus importante dans I’alliage binaire, la Figure IV.37 montre
que les amas de Cu dans I’alliage binaire sont en moyenne plus gros et plus nombreux par
rapport a I’alliage quaternaire. Ainsi, la présence du Mn et du Ni, en plus de réduire la
cinétique de précipitation du Cu, influence la formation des amas riches en Cu. En nous
basant sur les résultats obtenus dans les alliages ternaires, il apparait que I’effet du Mn est
plus marqué que I’effet du Ni.
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Figure IV.37. Comparaison des distributions des amas formés pour des doses proches dans les alliages Fe —
0,18 %at. Cu et Fe — 0,18 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de
2,3 x 105 dpa.s™.

VI.D. Evolution des amas de Cu et des amas enrichis en Mn et Ni

Dans la Section V consacrée a 1’étude des alliages ternaires Fe — MnNi, les résultats que nous
avons montrés prédisent la formation des amas enrichis en Mn et Ni des les doses faibles. Ces
résultats sont en désaccord avec les résultats de SAT de Meslin [Meslin07(a)] qui, dans le
méme alliage, n’a pas observé la formation de tels amas avant une dose autour de 50 mdpa.
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De plus, les résultats de Meslin apportent une explication de 1’origine de I’incrément de
fragilisation supplémentaire qui affecte les propriétés mécaniques des aciers : il est dii a la
formation tardive dans les alliages de cuve des phases enrichies en Mn, Ni, et Si («late
blooming phase »).

Dans 1’alliage quaternaire, nos résultats prédisent une fois de plus la formation des phases
enrichies en Mn et Ni des les faibles doses, contrairement aux résultats de SAT de Meslin qui,
pour les mémes alliages, n’a pas observé la formation de ces phases avant une dose autour de
50 mdpa. Cependant, Meslin [Meslin07(a)] a présenté des résultats d’études complémentaires
qu’elle a réalisées dans les volumes irradiés jusqu’a 26 et 52 mdpa, qui montrent que les
distributions du Mn et du Ni sont hétérogenes et que I’environnement local montre des
corrélations de paires Mn/Mn et Ni/Ni. Ce résultat peut a nouveau étre interprété comme
I’indication des prémisses de la formation de phases enrichies en Mn et Ni qui n’ont pas pu
étre détectées par I’algorithme de détection de la SAT.

Sur la Figure IV.38, nous avons présenté les évolutions avec la dose d’irradiation du nombre
d’amas formés dans 1’alliage binaire Fe — 0,18 %at. Cu, I’alliage ternaire Fe — 1,2 %at. Mn —
0,7 %at. Ni, et I’alliage quaternaire Fe — 0,18 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni.
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Figure IV.38. Evolution avec la dose d’irradiation du nombre d’amas formés dans les alliages Fe — 0,18 %at.
Cu, Fe — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni, et Fe — 0,18 %at. Cu — 1,2 %at. Mn — 0,7 %at. Ni irradiés a 300 °C sous
un flux de 2,3 x 105 dpa.s™.

Les amas de solutés qui se forment dans 1’alliage quaternaire sont des amas enrichis en Cu ou
des amas enrichis en Mn et Ni. Nous avons par ailleurs vu que la distribution des amas
enrichis en Mn et Ni ne varie pas entre 1’alliage ternaire et 1’alliage quaternaire. La Figure
IV.38 montre que le nombre d’amas enrichis en Mn et Ni dans I’alliage ternaire ne varie pas
dans I’intervalle de dose étudié, et nous pouvons faire I’hypothese que les variations de leur
nombre dans 1’alliage quaternaire sont négligeables. Ainsi, I’augmentation du nombre d’amas
que nous observons dans I’alliage quaternaire est uniquement due aux amas enrichis en Cu.
Cette hypothese est par ailleurs encore plus consistante en observant que le nombre d’amas
dans les alliages binaire et quaternaire montrent clairement une évolution identique, I’écart
étant sans doute di a la densité d’amas enrichis en Mn et Ni.

A partir de ces résultats, nous pouvons donc faire I’hypothese qu’a faible dose, méme si des
amas enrichis en Mn et Ni se forment, toute 1’évolution de la nanostructure de 1’acier est due
aux amas de Cu jusqu’a la saturation observée expérimentalement, et que nous observerons
dans nos simulations pour des intervalles de dose plus élevés que ceux que nous avons

© 2011 Tous droits réservés.

Page 197

http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 1V : Evolution nanostructurale sous irradiation

étudiés. D’autre part, les résultats obtenus dans I’alliage ternaire indiquent que le nombre
d’amas enrichis en Mn et Ni n’évolue sensiblement qu’a partir de doses comprises entre 30 et
50 mdpa, ce qui correspond aux doses pour lesquelles I’évolution de la nanostructure due aux
amas de Cu sature [Meslin07(a)]. Ainsi, a partir de ces doses, I’évolution de la nanostructure
sera liée aux amas enrichis en Mn et Ni, en accord avec la théorie des «late blooming
phase ». Rajoutons enfin que ces phases ne sont pas «tardives » dans leur formation
puisqu’elles apparaissent des les doses faibles, mais qu’elles le sont dans leur rdle sur
I’évolution nanostructurale dans 1’alliage.

VI.E. Bilan : alliages modéles Fe — CuMnNi

Nous avons étudié par MCC la formation des amas de solutés dans les alliages quaternaires Fe
— CuMnNi.

> Notre modele prédit la formation de deux grandes catégories d’amas de solutés qui se
forment des les faibles doses : des amas enrichis en Cu et des amas enrichis en Mn et
Ni. L’enrichissement des amas en Cu est le plus important, mais dans I’absolu, ce sont
les atomes de Mn qui composent en majorité les amas formés.

> Notre modele prédit que ces deux catégories d’amas se forment par ségrégation
induite les amas de DP : de lacunes pour les amas enrichis en Cu et d’interstitiels pour
les amas enrichis en Mn et Ni, I’enrichissement en Ni étant majoritairement dii a son
entrainement du fait des interactions de ce dernier avec le dumbbell.

> En accord avec les résultats expérimentaux, notre modele ne prédit aucune influence
du Cu sur la cinétique de précipitation du Mn et du Ni, ainsi que sur la formation des
amas enrichis en Mn et Ni. Par contre, le Mn et le Ni ont pour effet de réduire la
cinétique de précipitation du Cu et influencent la formation des amas enrichis en Cu.

> Nous avons montré que la formation des amas enrichis en Mn et Ni prédits par notre
modele n’est pas contradictoire avec la théorie des «late blooming phase ». Nous
pensons cependant que les amas enrichis en Mn et Ni ne sont pas des phases tardives
dans leur formation, mais des phases tardives dans leur influence sur I’évolution de la
nanostructure observée dans 1’alliage.

VII. Alliages complexes

Apres avoir analysé les alliages modeles binaires, ternaires, et quaternaires dans les sections
précédentes, nous terminons ce chapitre par I'étude de la formation des amas de solutés et DP
dans les alliages complexes. Dans cette section, les alliages étudiés sont composés de Cu, Mn,
Ni, Si, et P dont des teneurs respectives sont proches de celles des aciers de cuve des REP.

VIL.A. L'alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn — 0,69 %at. Ni —
0,47 %at. Si— 0,01 %at. P

Nous avons commencé notre étude par 1’analyse de 1’alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at.
Mn - 0,69 %at. Ni — 0,47 %at. Si — 0,01 %at. P dont nous avons simulé l'irradiation aux
neutrons 2 300 °C sous un flux de 5,8 x 10” dpa.s”. La Figure IV.39 présente les évolutions
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avec la dose des fractions précipitées de chaque soluté et du nombre d’amas de solutés
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Figure IV.39. Etude de la précipitation et de la formation d’amas dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38
%at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,47 %at. Si — 0,01 %at. P irradié aux neutrons sous un flux de 5,8 x 10% dpa.s! et

une température de 300 °C.

(a) Evolution avec la dose d’irradiation des fractions précipitées de Cu, Mn, Ni, Si, et P.
(b) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

Sous irradiation, il se forme dans la boite dans la boite de simulation des amas de solutés et
des complexes solutés — DP dont le nombre augmente linéairement avec la dose d'irradiation,
comme le montre la Figure IV.39 (b). D’apres la Figure 1V.39 (a), les amas formés sont
enrichis en Cu, Mn, Ni, Si et P. La Figure IV.39 (a) montre par ailleurs que les amas
s’enrichissent de facon continue en Cu, Mn, Ni, et Si, puisque les fractions précipitées de ces
solutés augmentent linéairement dans I’intervalle de dose étudié.
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Figure IV.40. Composition des amas formés a 18,53 mdpa dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn
— 0,69 %at. Ni— 0,47 %at. Si — 0,01 %at. P irradié aux neutrons a 300 °C sous un flux de 5,8 x 10% dpa.s’™.
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Il est a noter que la concentration en P étant tres faible, la présence de quelques atomes de P
dans les amas conduit a une fraction précipitée élevée. Pour les quatre autres solutés, c’est la
fraction précipitée de Cu qui est plus importante, suivies des fractions précipitées de Mn et Si
qui évoluent de facon similaire, et enfin de la fraction précipitée de Ni qui n’atteint pas 1 %.
En analysant I’enrichissement en termes de nombre total d’atomes de chaque soluté présents
dans les amas, on constate qu’ils sont enrichis majoritairement en Mn. La Figure IV.40
montre la distribution et la composition des 80 amas formés a 18,53 mdpa dans I’alliage. A
cette dose, en moyenne 231,3 + 7,6 atomes de Mn sont répartis dans les amas, contre 51,4 *
1,8 atomes de Cu, 66,5 £ 4,4 atomes de Si, 33,8 £ 3,8 atomes de Ni, et seulement 9,9 + 0,2
atomes de P.

Nous avons classés les amas formés en trois catégories: les amas enrichis en solutés
uniquement, les complexes lacunes — solutés, et les complexes interstitiels — solutés.
L’analyse de ces trois catégories d’amas indique que :

> Les amas de solutés les plus gros sont systématiquement associés a des amas de DP.
Ces résultats sont en accord avec I’hypothese de ségrégation induite pour expliquer les
mécanismes a 1’origine de la formation des amas de solutés. Lorsque les amas ne
contiennent pas de DP ils sont en général petits, il y a en moyenne 5,3 * 0,6 solutés
par amas. Ils sont majoritairement enrichis en Cu, Mn, et Si, en Ni en proportion plus
faible, et ne contiennent pas d’atomes de P.

> Les solutés associés aux amas de lacunes dans les complexes lacunes — solutés sont
principalement le Si et le Cu, puis le Mn, et en proportion plus faible le Ni. Ces
résultats vont dans le sens de ceux que nous avons présentés dans les sections relatives
aux alliages modeles binaires qui indiquent d’une part que le Cu et le Si sont les deux
solutés dont les amas se forment uniquement par ségrégation induite sur les amas de
lacunes, et d’autre part que la ségrégation du Mn sur les amas de lacunes est plausible.

> Les solutés associés aux amas d’interstitiels dans les complexes interstitiels — solutés
sont principalement le Mn, et en faibles proportions le Ni puis le P. Ces résultats sont
en accord avec les conclusions que nous avons tirées sur les mécanismes a 1’origine de
la formation des amas dans les alliages Fe — Mn, et Fe — MnNi qui indiquent que les
amas enrichis en Mn et Ni se forment par ségrégation induite du Mn sur les amas
d’interstitiels et par entrainement du Ni du fait des interactions de ce dernier avec le
dumbbell.

> Le nombre des complexes interstitiels — solutés est beaucoup plus élevée que celui des
complexes lacunes — solutés formés, puisqu’on compte respectivement 43 et 10 amas
des deux catégories. Ils sont en moyenne moins gros que les complexes lacunes —
solutés, les tailles moyennes étant respectivement 10,9 £ 4,5 especes par complexe
interstitiels — solutés contre 16,6 £ 3,5 especes par complexe lacunes — solutés.

L’évolution avec la dose de la teneur des amas formés en solutés (Cu, Mn, Ni, Si, P) est
représentée sur la Figure IV.41. Sur cette figure, aucune distinction sur la nature des amas n’a
été faite, ce qui signifie que les résultats que nous présentons sont des évolutions globales
pour tous les amas et non des évolutions spécifiques a un type particulier d’amas de la Figure
IV .40.

Quelque soit la dose étudiée, les amas sont majoritairement composés de Mn. Ces résultats
sont en accord avec les analyses de SAT réalisées par Meslin [Meslin07(a)] dans un acier de
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type 16 MNDS (0,056 %at. Cu — 1,31 %at. Mn — 0,71 %at. Ni — 0,385 %at. Si — 0,013 %at.
P), ou les analyses par SAT réalisées par Pareige [Pareige94] dans un acier de méme type, et
par Carter [CarterO1] dans un acier Linde80 (0,26 %at. Cu — 1,64 %at. Mn — 0,55 %at. Ni —
1,2 9oat. Si — 0,03 %at. P). Ce résultat est 1ié a la présence d’une densité tres importante
d’amas d’interstitiels (comme nous 1’avons indiqué ci-dessus) qui sont stables et sur lesquels
les atomes de Mn ségréguent de facon continue.
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Figure IV.41. Evolution avec la dose d’irradiation de la composition en Cu, Mn, Ni, Si, et P des amas formés
dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,47 %at. Si — 0,01 %at. P irradié aux
neutrons a 300 °C sous un flux de 5,8 x 105 dpa.s’L.

La Figure IV.41 indique par ailleurs que les teneurs des amas en Ni et P, initialement autour
de 15 et 10 % respectivement, diminuent lorsque la dose d’irradiation augmente, et a 20
mdpa, elles ne sont plus que de 10 et 3 % respectivement. L.’appauvrissement relatif des amas
en Ni et P est compensé par un enrichissement en Mn qui est sans doute li€¢ a la densité des
amas d’interstitiels qui augmente avec la dose.

La Figure IV.41 montre enfin que les teneurs des amas en Cu et Si sont stationnaires pendant
I’irradiation dans I’intervalle de dose étudié.

VII.B. Stabilité thermique des amas de solutés et des complexes

défauts ponctuels — solutés.

Nous avons montré dans la section précédente que les amas formés sous irradiation dans
I’alliage complexe Fe — CuMnNiSiP le sont probablement par ségrégation induite sur les amas
de DP et non précipitation homogene accélérée des solutés. Pour vérifier cette hypothese,
nous avons étudié la stabilité de ces amas de solutés et des complexes DP — solutés. Nous
avons ainsi simulé I’irradiation aux neutrons a 300 °C de I’alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38
Poat. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,47 %at. Si — 0,01 %at. P sous un flux de 5,8 x 107 dpa.s'l, jusqu’a
la dose de 9,03 mdpa. Nous avons ensuite simulé un recuit post-irradiation a 500 °C de
I’alliage pendant quelques secondes durant lesquelles nous avons suivi les évolutions avec le
temps MC du nombre d’amas et de leur composition en solutés indépendamment du type
d’amas. Les résultats de cette étude sont présentés sur la Figure IV .42.
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La Figure IV.42 (b) montre qu’au bout de quelques secondes de recuit (autour de 5 s), les
amas qui s’étaient formés dans 1’alliage pendant I’irradiation disparaissent progressivement.
En quelques secondes le nombre d’amas est passée de 70 a pres de 20, soit une diminution de
plus du tiers des amas formés sous irradiation. D’apres la Figure IV.42 (a), la teneur des amas
en solutés diminue dans le cas du Cu, Mn, Ni, Si, alors qu’elle est stationnaire dans le cas du
P et semble méme augmenter au cours du recuit.
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Figure IV.42. Etude de la stabilité thermique des amas formés dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at.
Mn - 0,69 %at. Ni— 0,47 %at. Si — 0,01 %at. P irradié aux neutrons a 300 °C sous un flux de 5,8 x 10¢ dpa.s!
jusqu’a la dose de 9,03 mdpa, puis recuit a 500 °C.

(a) Evolutions avec le temps MC des fractions précipitées de Cu, Mn, Ni, Si, et P.

(b) Evolution avec le temps MC du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm’3).

Pour mieux caractériser 1’effet du recuit sur les amas et mettre en évidence le type d’amas
formés apres recuit, nous avons analysé la composition des amas formés apres 1’irradiation
(c’est-a-dire avant le recuit), et apres le recuit. Les résultats sont présentés sur la Figure IV.43.
Elle indique que les complexes lacunes — solutés formés sous irradiation ont completement
disparus apres le recuit. Les amas de lacunes n’étant pas stables a 500 °C, ils se dissocient par
émission des lacunes qui diffusent rapidement vers les surfaces. Les solutés associés a ces
amas regagnent la solution solide apres dissociation de ces derniers, ce qui indique que les
amas de solutés associés aux amas de lacunes ne sont pas stables.

D’autre part un certain nombre des amas interstitiels — solutés ont résisté au recuit post-
irradiation, mais leur composition a évolué. Apres le recuit ils sont principalement enrichis en
P alors qu’ils étaient majoritairement enrichis en Mn apres irradiation. A 500 °C, les amas
d’interstitiels et de lacunes sont instables et se dissocient. Cependant, les interactions tres
fortes entre I’interstitiel et le P amene ce dernier a piéger efficacement les dumbbells dans des
complexes interstitiels — P tres stables qui résistent au recuit a 500 °C.

La Figure IV.43 montre enfin la présence apreés le recuit post-irradiation d’une densité
importante de petits amas de solutés plus riches en Mn que les amas de solutés observés apres
irradiation. Au cours du recuit, le mouvement des DP a entrainé une réorganisation des
solutés, réorganisation qui n’est sans doute pas terminée puisque les amas observés apres le
recuit ne sont pas ceux prévus a I’équilibre thermodynamique (Section V.D du Chapitre III).
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Figure IV.43. Comparaison des distributions des amas formés avant et aprés le recuit post-irradiation dans
lalliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn — 0,69 %at. Ni— 0,47 %at. Si— 0,01 %at. P irradié aux neutrons a
300 °C sous un flux de 5,8 x 104 dpa.s’! jusqu'a la dose de 9,03 mdpa, puis recuit a 500 °C.

VII.C. Influence de la teneur de I’alliage en Cu

Nous avons étudié I’influence de la concentration de Cu dans I’alliage complexe sur la
cinétique de formation des amas et leur composition. Pour cette étude nous avons irradié aux
neutrons 2 300 °C sous un flux de 5,8 x 10” dpas” quatre alliages dont seules les
compositions en Cu different. Ces alliages contiennent 1,31 %at. Mn, 0,68 %at. Ni, 0,43 %at.
Si, et 0,02 %at. P, et leurs compositions en Cu sont de 0,055 %at. Cu, 0,1 %at. Cu, 0,15 %at.
Cu, et 0,18 %at. Cu. La Figure 1V.44 présente 1’évolution avec la dose d’irradiation du
nombre d’amas de solutés formés et du nombre moyen de solutés de solutés dans ces amas
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pour I’intervalle de dose de 1’étude. Nous rappelons que la composition des amas n’évolue pas
avec la dose, comme nous I’avons montré sur la Figure 1V .41.
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Figure IV.44. Etude de l'influence de la teneur en Cu de 'alliage sur la formation des amas de solutés dans
des alliages contenant 0,055 %at. Cu, 0,1 %at. Cu, 0,15 %at. Cu, 0,18 %at. Cu, et par ailleurs 1,31 %at. Mn —
0,68 %at. Ni — 0,43 %at. Si — 0,02 %at. P, irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de 5,8 x 105 dpa.s.
(a) Evolution avec la dose du nombre d'amas (1 amas correspond & une densité de 1,01 x 1017 cm3).

(b) Composition moyenne des amas de solutés formés.

La Figure IV.44 (a) indique que 1’évolution avec la dose du nombre d’amas de solutés formés
est similaire d’une part dans les alliages contenant 0,055 %at. Cu et 0,1 %at. Cu et d’autre
part dans les alliages 0,15 %at. Cu et 0,18 %at. Cu, ce qui est contraire aux résultats
expérimentaux. Ces résultats suggerent soit que le modele n’est pas sensible a des variations
de concentration de Cu de I’ordre 0,04 %at., soit que les doses étudiées sont trop faibles pour
mettre en évidence des différences entre les alliages des deux groupes. La comparaison de
I’évolution des densités entre les deux groupes montre que la cinétique de formation des amas
de solutés augmente avec la concentration de Cu dans 1’alliage. La Figure 1V.44 (b) indique
par ailleurs indique par ailleurs qu’entre les deux groupes d’alliages, il y a plus de solutés en
amas dans les alliages plus concentrés en Cu. D’apres la Figure IV.45, la teneur en Cu
n’influence pas le nombre d’amas d’interstitiels et il est difficile de conclure sur son influence
sur le nombre d’amas lacunaires. Par ailleurs, il est aussi important de noter que les résultats
que nous présentons pour les alliages 0,055 %at. Cu et 0,1%at. Cu nécessitent d’&tre
approfondis pour évaluer leur consistance puisque, comme nous 1’avons montré dans la
Section 11, leurs teneurs en Cu sont en dessous des limites de sensibilité du modele.

© 2011 Tous droits réservés. Page 204 http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010
Chapitre 1V : Evolution nanostructurale sous irradiation

30
K]
2
k] X
8 20 - """ """ """~
£
E= &
(%]
< +
X
s (a)
T 10+------X_X=X ~KX—_ ___________________
] *0,055%at.Cu
£ +0,1 %at Cu
2 *0,15% at Cu
<018 % at Cu
0 + T .
0 3 6 9
Fluence (mdpa)
12
#0055 %at.Cu
" +0,1%at Cu X
Q %0,15 % at Cu X
% 9 T ¢od8%atCu ~ O
S
Q
o
8 6
5 (b)
o
2
) |
e 3
)
z +
0
0 3 6 9
Fluence (mdpa)

Figure IV.45. Etude de I'influence de la teneur en Cu de 'alliage sur la formation des amas de solutés dans
des alliages contenant 0,055 %at. Cu, 0,1 %at. Cu, 0,15 %at. Cu, 0,18 %at. Cu, et par ailleurs 1,31 %at. Mn —
0,68 %at. Ni — 0,43 %at. Si — 0,02 %at. P, irradiés aux neutrons a 300 °C sous un flux de 5,8 x 105 dpa.s.
Evolution avec la dose d’irradiation du nombre d’amas (a) d’interstitiels et (b) de lacunes.

VIIL.D. Réle de la cascade sur la formation des amas de solutés

L’irradiation aux neutrons produisant des cascades de déplacements en plus des paires de
Frenkel, nous avons étudié dans cette section le role joué par ces cascades sur la formation des
amas de solutés. Nous avons comparé les cinétiques et les compositions d’amas obtenues pour
des doses équivalentes dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn — 0,69 %at. Ni —
0,47 %at. Si — 0,01 %at. P irradié a 300 °C sous un flux identique (5,8 x 10” dpa.s™)
d’électrons (flux de PF) ou de neutrons (flux de PF et de cascades de déplacements).
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Figure IV.46. Etude de l'influence du type d’irradiation sur la teneur en Cu, Mn, Ni, Si, et P des amas
formés dans un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,47 %at. Si — 0,01 %at. P irradié a
300 °C sous un flux de 5,8 x 10°% dpa.s’l, jusqu’a une dose de 18,53 mdpa.

Les résultats de 1’alliage irradié aux neutrons ont été présentés dans la Section VIL.A. A 18,53
mdpa, 80 amas se sont formés dans 1’alliage dont une trentaine d’amas de solutés purs, et une
cinquantaine de complexes DP — solutés. L analyse de 1’alliage irradié aux électrons a mis en
évidence la formation a cette dose de 27 amas. Nous avons comparé sur la Figure IV.46 les
concentrations des amas en Cu, Mn, Ni, Si, et P pour les deux irradiations. Il apparait
clairement que la teneur des amas dans I’alliage irradié aux neutrons est plus importante : 2
fois plus d’atomes de Cu et de Ni sont présents dans les amas, 5 fois plus d’atomes de Mn et
de Si, et 4 fois plus d’atomes de P.

La Figure IV.47 présente la composition des amas formés pour les deux irradiations. Une fois
de plus, la différence est claire. Contrairement a 1’alliage irradié aux neutrons dans lesquels
toute une variété d’amas de solutés et de complexes DP — solutés apparaissent, seuls des petits
amas de solutés de taille 5 ou 6 se sont formés dans 1’alliage irradié aux électrons.

Les cascades de déplacement jouent donc un rdle important dans la formation des amas de
solutés dans les alliages modeles et complexes. Elles produisent les amas de DP sur lesquels
les solutés vont ségréguer de facon continue pour former des amas dont la taille augmente au
fur et a mesure de I’irradiation. Ceci est en accord avec le mécanisme de ségrégation induite
que nous avons mis en évidence pour expliquer la formation des amas dans la majorité des
alliages étudiés dans ce chapitre.
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Figure IV.47. Comparaison des distributions des amas formés avant et aprés le recuit post-irradiation dans
un alliage Fe — 0,18 %at. Cu — 1,38 %at. Mn — 0,69 %at. Ni — 0,47 %at. Si — 0,01 %at. P irradié a 300 °C sous
un flux (5,8 x 105 dpa.s'!) de neutrons ou d’électrons.

VIII. Discussions et conclusions

En conclusion de ce chapitre nous présentons dans le Tableau IV.1 I’ensemble des résultats
que nous avons obtenus d’une part sur la nature, lorsqu’ils ont été observés, des amas de
solutés qui se sont formés dans les alliages ainsi que les mécanismes qui expliquent leur
formation, et d’autre part I'influence de la composition et des différents parametres de
I’irradiation. Le tableau met en évidence plusieurs points importants :

> Seul un mécanisme de type ségrégation induite peut expliquer la formation des amas
de solutés dans les alliages irradiés a 300 °C et dont les teneurs en solutés sont proches
de celles des aciers de cuves.

> Nous avons par ailleurs montré que les amas de Cu se forment principalement par
ségrégation induite sur les amas de lacunes. Les amas de Mn se forment
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essentiellement par ségrégation induite sur les amas d’interstitiels, méme si la
ségrégation du Mn sur les amas de lacunes est aussi possible. Les amas enrichis en Si
se forment par ségrégation de ce dernier sur les amas de lacunes. En ce qui concerne
le P, nous avons montré qu’il peut ségréguer aussi bien sur les amas de lacunes que les
amas d’interstitiels. L’enrichissement en Ni dans les amas n’est pas dii a un
phénomene de ségrégation, mais a son entrainement du fait de son interaction avec le

dumbbell.

> Par ailleurs, la mobilité des petits amas de DP peut conduire a l'agglomération de
quelques solutés et ainsi contribuer a la formation des amas.

> Les tendances indiquées dans le Tableau IV.1 sont en accord avec la majorité des

résultats expérimentaux, ce qui indique que le modele reproduit correctement les
effets des compositions d’alliages et des conditions d’irradiation.

> Le modele indique également que les amas enrichis en Mn et Ni se forment dans les
alliages des les faibles doses. En revanche, leur densité est faible et constante au début
(jusqu'a 30 mdpa par exemple pour I’alliage ternaire Fe — MnNi) et croit par la suite.

> Nous avons mis en évidence le role déterminant des cascades de déplacements dans la
formation des amas de solutés via les amas de DP sur lesquels les solutés ségrégent.
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. Densité | Densité | Aucun amas
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Tableau IV.1. Tableau récapitulatif des différents résultats de simulation sur la précipitation et la formation des amas de solutés et de DP dans les alliages modéles et
les alliages complexes irradiés.
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La Figure IV.48 indique le nombre moyen d'especes par amas dans les complexes DP —
solutés et les amas de solutés formés pour cinq catégories d’alliages : les alliages binaires Fe —
Cu et Fe — Mn, I’alliage ternaire Fe — MnNi, I’alliage quaternaire Fe — CuMnNi et 1’alliage
complexe Fe — CuMnNiSiP.
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(e) Amas de solutés par SAT [Meslin07(a)]

Figure IV.48. Comparaison simulation — expérience des espéces contenues dans les amas pour différents
alliages.

Nombre moyen par amas

Les complexes lacunes-solutés, interstitiels-solutés et les amas de solutés purs obtenus par
MCC sont représentés séparément sur les Figure 1V.48 (a), (b), (c). La Figure 1V.48 (d)
montre quant a elle la moyenne faite sur tous les amas de solutés sans distinction entre les
différentes catégories, pour permettre la comparaison avec les résultats de SAT présentés sur
la Figure 1V .48 (e). Pour évaluer le nombre de solutés dans les amas de SAT, nous n'avons
pas pris en compte le Fe?. Les amas observés dans nos simulations sont 2 a 4 fois plus petits
que ceux observés expérimentalement.

? Pour déterminer le nombre d’atomes d’une espece S dans les amas a partir des résultats de SAT, on suppose les
amas sphériques de volume V . A partir du diametre de 1’amas (tiré de la référence [Meslin07(a)]), et en
considérant un volume atomique V,, = 11 A3 , le nombre d’atome dans 1’amas de I’espece S est (Vmas/ Var) X $%,
avec s% la teneur du soluté S dans 1’amas.
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En ce qui concerne la composition des amas, la Figure IV.48 met en évidence le bon accord
entre les résultats de simulation et les résultats expérimentaux. Cependant d’aprés nos
simulations, la composition differe suivant que les solutés sont associés a des lacunes ou a des
interstitiels, alors que la SAT ne met en évidence qu’une seule population d'amas. Il est
possible que cette différence s'estompe avec le temps, les mesures de SAT ayant été faites
pour des doses plus grandes. Il est également possible que les especes retournent en solution
solide dans la mesure ol, comme I’ont montré les résultats du recuit post-irradiation, une
grande majorité de ces amas ne sont pas stables lorsque I’on arréte le flux.

Les évolutions du nombre d’atomes de soluté dans les amas pour les différents alliages sont
globalement assez similaires. Lorsque la complexité de 1’alliage augmente :

> Le nombre d'atomes de Cu dans les amas diminue.
> Le nombre d'atomes de Mn diminue (moins par simulation qu'expérimentalement).

D’autre part, les amas contiennent moins d'atomes de Ni que de Mn et cette répartition est
indépendante de 1'alliage considéré.

La Figure 1V.49 compare les densités d'amas observé dans nos simulations aux densités
expérimentales de SAT et AP. Les mesures expérimentales ayant une fois de plus ayant été
faites a des doses plus grandes que celles simulées, la densité expérimentale devrait étre plus
grande que la densité simulée. Cependant, notre modele prédit le contraire, puisque les
densités sont plus grandes que celles obtenues par SAT, en particulier dans le cas de 1'alliage
complexe. Cette différence pourrait €tre due a la faible statistique en SAT.
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Figure IV.49. Comparaison simulation - expériences de SAT et AP des densités d'amas pour différents
alliages.
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Les densités obtenues avec notre modele sont cependant trés comparables avec les densités
expérimentales puisqu’elles ont le bon ordre de grandeur. D’autre part, on constate que la
densité tend a augmenter avec la complexité chimique de l'alliage considéré aussi bien par
simulation qu’expérimentalement.

Nous avons également comparé la densité de complexes lacunes-solutés avec les résultats de
mesures d'AP. L'évolution des densités avec la complexité de 1'alliage est bien reproduite. Nos
densités sont toutefois inférieures aux densités expérimentales. La sensibilité des mesures
faites par AP pourrait expliquer en partie cette différence puisque nous n’avons considéré que
les amas de taille supérieure a 5.

Pour conclure, notre modele reproduit bien les tendances expérimentales et en particulier le
fait que lorsque le nombre de solutés dans 1’alliage augmente les amas sont plus petits et plus
nombreux. Lorsque la dose augmente, le nombre d'amas croit linéairement (excepté pour les
amas enrichis en Mn et Ni), leur taille est quasi constante (dans les cas analysés pour lesquels
la taille a pu étre déterminée assez précisément), et leur composition n’évolue pas.

Il est a noter que nos simulations sont restreintes dans l'intervalle des faibles doses (~ 20
mdpa), et sont bien en deca des seuils de saturation observés expérimentalement.
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Les travaux présentés dans ce manuscrit font partie des projets européens PERFECT et
PERFORMG60 et s’inscrivent dans une démarche de modélisation numérique par approche
multi-échelles de 1'évolution microstructurale de l'acier de cuve. L’objectif visé était de
modéliser a I’échelle mésoscopique les effets du dommage d’irradiation sur les aciers des
cuves des réacteurs nucléaires francais. A cette échelle, le dommage se traduit par I’évolution
de la microstructure de I’acier causée par la diffusion des défauts ponctuels (DP) créés
pendant les cascades et les nombreuses interactions de ces derniers avec les solutés. On
observe ainsi la formation de boucles interstitielles et de nano-cavités, la formation de
précipités ou d’amas diffus enrichis en solutés, et la ségrégation d’atomes de solutés aux
joints de grains.

Pour atteindre 1’objectif fixé, nous avons utilis€ un modele de Monte Carlo Cinétique
Atomique (MCCA) développé par Vincent dans le cadre de sa these. Ce modele prend en
compte de facon explicite les interactions entre les solutés et les DP (lacunes et interstitiels),
et est paramétré en utilisant a la fois des résultats de calculs ab initio et ceux d’expériences
ciblées. Nous avons amélioré et étendu ce modele.

Le premier axe d’amélioration a concerné la description des interstitiels et de leur amas dans
le modele. L’interaction et la migration des complexes interstitiels — solutés sont décrits par
une trentaine de parametres déterminés par calculs ab initio : 6 pour chaque soluté (Cu, Mn,
Ni, Si) au voisinage de I’interstitiel, et 3 pour le mono- et le di-interstitiel de fer. Nous avons
basé 1’optimisation de ces parametres sur la simulation des expériences de recuits isochrones,
suivis par résistivité électrique, du fer pur et d’alliages binaires préalablement irradiés aux
électrons. La simulation de I’expérience de recuit isochrone dans le fer pur nous a permis
d’optimiser les parametres pour le mono- et le di-interstitiel. La simulation du recuit
isochrone des alliages dilués binaires nous a permis d’optimiser, lorsque nécessaire, certains
parametres interstitiels — solutés, en préservant toutefois la nature positive ou négative des
valeurs ab initio. Par ailleurs, I’analyse des évolutions des populations de DP et de leurs amas
dans nos simulations a permis de proposer des interprétations des comportements observés
qui, pour la majorité, étaient en accord avec les interprétations expérimentales, tandis que
dans certains cas, nous avons réinterprété les comportements observés. Les exemples les plus
seyants concernent entre autres 1'absence de dumbbells mixtes (110)pe.cy, (110)peNi, €t {(110)pe.
si dans notre modele, ou encore 1’effet du Mn sur les recombinaisons corrélées.

Le deuxieme axe d’amélioration a concerné la description plus fine de la chimie des alliages
considérés, par I'introduction du phosphore (P) et du carbone (C), qui sont deux éléments
dont I'importance est primordiale dans I’étude de la fragilisation sous irradiation : le P, en
ségréguant sur les joints de grain, est le principal soluté responsable de la fragilisation
intergranulaire. Parce qu’il interagit avec les DP, le C est susceptible de piéger ces derniers,
ce qui peut modifier leur diffusion et par conséquent celle des solutés. Le P étant un soluté en
substitution dans le Fe-a, il a été paramétré dans le modele de la méme facon que le Cu, le
Mn, le Ni, et le Si. Les résultats obtenus montrent qu’il interagit fortement avec la lacune et
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que le dumbbell mixte (110)g.p est tres stable, de sorte que sa diffusion est plausible autant
par mécanisme lacunaire qu’interstitiel, méme si cette derniere est plus favorisée. Nous avons
présenté des résultats préliminaires de la ségrégation du P sous irradiation, qui montrent que
le modele reproduit correctement le phénomene et I’ attribue majoritairement au transport du P
par les interstitiels.

Le C et sa diffusion par des sauts entre sites octaédriques proches voisins sont maintenant pris
en compte et traités dans le modele de MCC. Positionné sur le réseau des sites octaédriques,
le C interagit avec les autres atomes de C situés sur des sites 1%, 2™, 3% et 4° voisins
uniquement, et le paramétrage des énergies de liaison C — C a mis en évidence la formation de
précipités de C que nous avons assimilé improprement a des « carbures ». Dans le modele, la
liaison entre I’interstitiel et le C est possible, mais les deux especes interagissent uniquement
lorsqu’elles sont 7° voisins 1’une de I’autre. L’interaction entre la lacune et le C est elle aussi
attractive et les deux espéces interagissent lorsqu’elles sont 1 et 2" voisins uniquement.
Nous avons montré I’influence de cette interaction, qui en réduisant la diffusion de la lacune,
contribue a modifier I’évolution des nanostructures dans les alliages par la réduction des
cinétiques de précipitation. Nous avons enfin paramétré dans le modele les interactions entre
les solutés et le C, dont la portée est limitée aux interactions 1% et 2" voisins. D’apres les
résultats des calculs ab initio, seule l'interaction Mn — C est attractive, en accord avec les
données thermodynamiques.

Pour étudier le comportement des amas d’interstitiels au voisinage des solutés, nous avons
déterminé par calculs ab initio un nombre important d’énergies de liaison et de migration des
amas d’interstitiels glissiles et sessiles de taille 2 et 3 en présence des solutés. Ces énergies de
liaison ont été comparées aux valeurs que prédit notre modele en additionnant des interactions
élémentaires interstitiels — solutés. Dans tous les cas étudiés, les résultats obtenus par les deux
méthodes ont montré un bon accord, attestant ainsi de la validité de la regle d’additivité du
modele dans la prédiction de la stabilité des amas d’interstitiels en présence de solutés. Nous
avons également comparé les énergies de migration ab initio aux valeurs des énergies
d’activation prédites par notre modele. Les résultats obtenus ont montré que le modele
surestime les barrieres de migration des amas d’interstitiels, ce qui peut favoriser la réduction
la mobilité de ces derniers dans les simulations d’irradiation.

En préambule aux simulations d’irradiation, nous avons étudié€ par simulation de Monte Carlo
Metropolis les phases d’équilibre thermodynamique prédites par le modele dans les alliages
étudiés sous irradiation, afin d’identifier les cas pour lesquels la formation des solutés sous
irradiation est susceptible d’étre liée a un processus a 1’équilibre, simplement accéléré par
I’irradiation. En accord avec les données thermodynamiques de leurs digrammes de phases
respectifs, nous avons montré qu’a 300 °C, seul le Cu est treés peu soluble dans le Fe-a. Le
modele ne prédit pas la formation de phases stables enrichies en Mn et Ni dans I’alliage Fe —
MnNi. Dans I’alliage Fe — CuMnNi fortement sursaturé en Cu (> 0,4 %at. Cu), le modele
prédit que l’enrichissement des amas en Mn et Ni ne se fait pas au dépend de leur
appauvrissement en Cu, mais par la formation une enveloppe externe autour d’un cceur riche
en Cu dont la taille moyenne est identique a celle des amas de Cu dans 1’alliage binaire. Les
résultats obtenus dans 1’alliage Fe — CuMnNi faiblement sursaturé en Cu (< 0,1 %at. Cu)
suggerent que la formation de phases stables enrichies en Mn et Ni est thermodynamiquement
favorable et qu’elle est due aux interactions que le Cu établit a la fois avec le Mn et le Ni. Ces
résultats sont cependant a prendre avec précaution.
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Nous avons finalement simulé par MCC [I’irradiation sous flux dans les alliages de complexité
chimique croissante, du fer pur aux alliages complexes de type Fe — CuMnNiSiP, pour
I'essentiel a 300 °C et un flux de 5,8 x 107 dpa.s'l. Les doses atteintes sont de 1'ordre de 10 a
30 mdpa suivant les cas, ce qui correspond aux premiers stades de la formation et de
I’évolution des amas de solutés et DP. Les conclusions principales de ces simulations sont :

> Dans les alliages irradiés a 300 °C de composition proches de celles des aciers de
cuves, les amas de solutés se forment par ségrégation induite. Plus précisément,
I'enrichissement des amas en Cu et de Si a principalement lieu par ségrégation induite
sur les amas de lacunes. L'enrichissement en Mn et P se produit essentiellement par
ségrégation induite sur les amas d’interstitiels, mais aussi sur les amas de lacunes.
L’enrichissement en Ni dans les amas n’est pas dii a un phénomene de ségrégation,
mais a son entrainement du fait de son interaction avec le dumbbell. Par ailleurs, la
mobilité des petits amas de DP peut conduire a 'agglomération de quelques solutés et
ainsi contribuer a la formation d’amas.

> En fonction du nombre croissant d'especes dans 1'alliage, le nombre moyen de solutés
par amas diminue et la densité d’amas augmente. En fonction de la dose, le nombre
d'amas croit linéairement alors que leur taille reste quasiment constante.

> La comparaison d'irradiations aux neutrons et aux €lectrons nous a permis de mettre
en évidence le role déterminant des cascades de déplacements et de la formation
d'amas de DP dans celle des amas de solutés.

> Enfin, dans tous les alliages contenant du Ni et du Mn, la formation d'amas riches en
Ni et Mn est observée des le début de I'irradiation.

Une des perspectives de ce travail concerne I’optimisation du modele. Certaines des
simulations ont déja nécessité plusieurs semaines en mode séquentiel pour n’atteindre que des
doses encore faibles. L’optimisation du code serait donc nécessaire a la fois sur le plan
algorithmique pour éviter les séquences de sauts « inutiles » dues au piégeage des lacunes ou
des interstitiels lorsqu’ils sont en amas ou trop fortement liés a des solutés. Une solution
pourrait étre l'adaptation de I'algorithme de dynamique accélérée développé par Voter
[Voter02]. Par ailleurs, la parallélisation du code de MCCA, actuellement séquentiel, pourrait
permettre d’utiliser les machines paralleles disponibles aujourd’hui et que nous avons utilisées
pour effectuer les calculs ab initio par exemple. Une troisieme piste serait le couplage du
MCCA avec une approche MCCO lorsque les amas deviennent assez gros.

Ces optimisations du code devraient permettre d’améliorer les modeles physiques et les
phénomenes décrits, par exemple en considérant un modele énergétique plus compliqué pour
déterminer plus finement les énergies de migration en fonction de 1'environnement local. Par
ailleurs ces optimisations permettront également de simuler des doses plus importantes avec
des flux plus faibles et plus proches des flux utilisés pour les expériences réalisées dans les
réacteurs expérimentaux ou des conditions de fonctionnement des centrales.

Enfin le carbone ayant été€ introduit tardivement dans le modele, il faudra étudier son role sur
la formation et I’évolution des amas sous irradiation.
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Annexe 1 : Les méthodes expérimentales

I. La Sonde Atomique Tomographique

La SAT [Blavette86] [MillerO0] [Meslin07(a)] permet de suivre au cours de I’irradiation la
I’évolution des cinétiques de ségrégation des solutés. Elle est connue pour étre la plus efficace
en matiere d’analyses chimiques a 1’échelle nanométrique des amas enrichis en solutés formés
dans 1’alliage, car elle permet de caractériser avec précision leur densité, leur taille, et leur
composition chimique, et par ailleurs de déterminer la composition de la matrice. Pour avoir
acces a ces informations, 1’échantillon analysé, mis sous forme de pointe (par polissage
électrolytique), est reconstruit en volume par évaporation des atomes : la pointe est évaporée
par effet de champ, couche atomique par couche atomique, sous la forme d’ions chargés n
fois, n étant la charge de I'ion. Les ions arrachés, passent par 1’amplificateur ou ils se
transforment en un nuage électronique qui bombarde un détecteur mesurant leurs positions et
leurs temps de vol. Il est impératif que le champ électrique continu soit inférieur au champ
d’évaporation de chaque type d’atome pour que chacun soit identifié. Chaque ion est reconnu
par son rapport masse sur état de charge (M/n), et la mesure du temps de vol donne acces a la
nature de 1’atome évaporé. La direction des ions évaporés passe par un point de projection
unique qui est le centre de la courbure de la pointe. Grace a cette propriété, par projection
stéréographique inverse, la position des impacts sur le détecteur permet de reconstruire
I’échantillon dans son volume. La résolution latérale de détection est de 1’ordre du parametre
cristallin car les atomes au voisinage de 1’ion évaporé influent sur sa trajectoire modifiant son
site d’origine apparent de quelques A. La résolution en profondeur est, en revanche,
atomique. Les volumes analysés étant petits, pour que les propriétés obtenues soient
représentatives du matériau, il faut que les solutés soient répartis de facon homogene. Par
ailleurs, le rendement de détection n’est que de 50 % typiquement et il peut exister un certain
nombre d’artéfacts techniques, telles que le recouvrement spatial des charges lorsque deux
faisceaux d’électrons arrivent en méme temps et au méme endroit sur le détecteur, ou les
phénomenes d’évaporation ou de rétention préférentielles. Notons enfin que cette technique
ne permet d’avoir acces a aucune information sur les amas de DP. De nombreuses
améliorations sont constamment apportées sur cette technique. Aujourd’hui, I’impulsion laser
a remplacé les impulsions électriques d’affiner les pics des spectres et d’éviter les
recouvrements, et par ailleurs, les volumes analysés sont de plus en plus grands (typiquement
entre 5 x 10° et 5 x 10° nm?) en placant les détecteurs de plus en plus pres de I’échantillon.

II. L’Annihilation des Positons

Les positons sont les antiparticules des €lectrons. Ils sont attirés par les électrons et repoussés
par les noyaux des atomes. Par conséquent ils sont tres sensibles a tous les types d’amas de
lacunes et les complexes lacunes — solutés dans lesquels les répulsions sont faibles [NagaiOl ]
[Eldrup97] [LambrechtO8] [Lambrecht09]. Ces objets jouant un rdle important dans la
fragilisation sous irradiation des aciers de cuve des REP, I’AP devient alors une technique de
choix pour analyser leur comportement. Les positons sont émis par une source radioactive qui
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est généralement du Na®%. Ils pénétrent dans I’échantillon jusqu’a des profondeurs variant de
10 a 500 pm avant de s’annihiler par collisions ionisantes avec des électrons liés ou par
collisions élastiques avec des électrons de conduction. Lorsqu’un positon et un électron
s’annihilent, deux rayons y de 511 keV sont émis dans des directions pratiquement opposées.
Les intensités diffusées et I’orientation des rayons y sont fonction de la nature de 1’électron
avec lequel le positon s’annihile (nature de I’atome auquel appartient 1’électron) et le temps
de vie du positon est fonction des densités électroniques qu’il rencontre. De plus, du fait des
différences d’affinités entre les positons et les différents solutés du matériau, les positons
s’annihilent avec des probabilités différentes dans les précipités, permettant ainsi de
caractériser la nature des solutés dans les complexes. L’ AP permet de détecter des objets de
taille > 0,1 nm méme a tres faible concentration (> 1 ppm). C’est une technique a nature
« auto — chercheuse » non destructive. Cependant, la mesure du temps de vie des positons est
extrémement sensible a la taille des amas de lacunes lorsque ceux-ci sont petits : a partir
d’environ 50 lacunes, le temps de vie sature rendant impossible 1’évaluation de la taille de
I’amas. D’autre part, pour les complexes de type lacunes — solutés, le temps de vie du positon
n’est pas influencé par le nombre d’atomes de solutés, et il peut étre associé a plusieurs types
de solutés. Ainsi, I’AP est bien adaptée pour les alliages modeles, mais les interprétations sont
difficiles dans le cas des aciers industriels.

III. La Diffusion des Neutrons aux Petits Angles

L’analyse des matériaux par DNPA [Akamatsu94] [English96] est capable de caractériser la
distribution en taille des objets nanométriques induits par I’irradiation dans les alliages
modeles et les aciers de cuve. Pour cela, un faisceau de neutrons est envoyé sur 1’échantillon a
analyser, et 'intensité et I’angle de diffusion apres leurs interactions avec la matiere sont
mesurés. Pour des matériaux ferromagnétiques, I'intensité diffusée est composée d’une
contribution nucléaire et d’une contribution magnétique. La diffusion nucléaire est
caractérisée par une interaction a trés courte portée avec les noyaux, par I’intermédiaire des
forces atomiques. La diffusion magnétique a pour origine une interaction entre les spins des
neutrons et le moment magnétique des atomes. Cette technique permet de détecter des objets
de taille > 0,5 nm. Elle offre la possibilité de caractériser des volumes de quelques dizaines de
mm’ dans lesquels quelques millions d’objets peuvent étre analysés. Par ailleurs, elle permet
d’obtenir des informations sur la composition moyenne des amas en utilisant le ratio entre les
contributions magnétique et nucléaire. Grace a la faible absorption des neutrons dans les
métaux, la méthode est non destructive et applicable a des échantillons massifs. La taille des
objets détectés permet 1’analyse d’objets, non accessibles par MET, par exemple. Cependant,
pour interpréter les mesures des intensités diffusées, il est nécessaire de faire des hypotheses
sur la forme, la nature chimique et la structure cristallographique des objets diffusants.
D’autre part, la DNPA ne fournit aucune information fiable sur la nature du dommage
matriciel. Ainsi, les boucles de dislocations, par exemple, sont mal détectées par cette
méthode.

IV. La Microscopie Electronique en Transmission

La MET [Edington65] [JenkinsO1] est une technique capable de détecter des amas de DP
(lacunes et interstitiels) induits par 1’irradiation, qui ont une taille > 1,5 nm. Il s’agit d’une
technique d’analyse permettant d’obtenir I’image projetée en deux dimensions de la structure
interne d’un matériau préparé sous la forme d’une lame mince de quelques centaines de nm
d’épaisseur. Pour cela, un faisceau d’électrons est envoyé sur la zone a analyser. Il est
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transmis a travers 1’“echantillon et/ou diffracté par les plans réticulaires proches ou en
conditions de Bragg. Les images obtenues permettent d’obtenir des informations quantitatives
sur la densité et la taille des boucles de dislocation et des cavités.
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Annexe 2 : Les interactions de paires lacune -

solutés

Epry | 0611 | Ehey | 0163 | Eecy | 0,102 | Eb | 0365
gég—m -0,611 ‘9((2—1“) -0,163 8((12_0‘) -0,180 g(%)‘_Mn) 20,621
Eerey | 0126 | Efcy | 0480 | Elewy | 0213 | €bs | -0.611
€2 b | 0014 | €20 | 0571 | €2, | 0193 | €25 | -0566
Ebcy | 0414 | €5 | 0651 | €l | 0038 | €h.v, | -0.540
€2 . | 0611 | €2, | 059 | €2, | 0203 | €2, | -0576
E(Nini 0,626 | Eny | -0.446 Eloesi) 0,344 | €op | -0,695
8((1%73—1\/1‘) -0,611 g((?’Z—Mn) -0,631 5((12._30 -0,248 8((3_},) -0,681
Evay | 0271 | €hg | 0683 | e, | 0398 | €My | -0,366
Eim | 0611 | &r_gy | 0656 |  Epp) 0341 | €2 | 0,496
‘9((3—&‘) -0,549 8<(11v)e—1>> -0,696 '5'((11\31‘—31‘) -0,723
e? 0,611 | &rp | -0,651 £2 0,521
Ep-p) -0,611 Evp | 0,866
Erlp -0,611 Emp 0,616

Eqmsy | 0488

Emsy | 0,316

Er | 0,681

Emm | 0,621

Ep | -0448

eslp | -0,566

Tableau 2.1. Tableau récapitulatif des interactions de paires (en eV) utilisées dans ce travail pour
déterminer ’énergie du systéme Fe — CuMnNiSiP avec des lacunes.
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Annexe 3 : Etude paramétrique des énergies

de liaison et de migration dumbbells - solutés

L’étude a été faite dans le fer pur et des alliages Fe — X (ou X représente un soluté modele)
irradiés jusqu’a une dose de 2,31 x 10™ dpa et recuit par paliers de 3 K toutes les 300 s. Nous
avons étudié sept cas différents pour lesquels nous avons considéré toutes les interactions
nulles a part I’interaction étudiée :

Cas 1 : Influence isolée de la formation d’un dumbbell mixte (110)g.x dont 1’énergie de
migration est identique a celle de I'interstitiel de fer. Il s’agit donc de I’étude de I’influence de

Iinteraction E;"* (Fe™"" — X “") et de la condition E""”Fe—X = E!""Fe—Fe.

Cas 2 : Influence isolée de la formation d’un dumbbell mixte (110)g.x dont 1’énergie de
migration est inférieure a celle de I’interstitiel de fer, c’est-a-dire 1’étude de 1’interaction

E)"™ (Fe™™ — X ™) et de la condition E{""” Fe— X < E""Fe—Fe.

Cas 3 : Influence isolée de la formation d’un dumbbell mixte (110)g.x dont I’énergie de
migration est supérieure a celle de I’interstitiel de fer (E"'"” Fe— X > E!"'”Fe - Fe).

Cas 4 : Influence isolée du piégeage d’un dumbbell mixte (110)r.x par un atome de soluté X
situé sur un site en compression (interaction E " (X """ — dumb,,, ) ).

Cas S : Influence isolée de la formation d’un hétéro-interstitiel mixte (110)x_x. représentée par
le terme E;"! (X " — X @y

Cas 6 : Influence isolée du piégeage d’un dumbbell de fer par un atome de soluté X situé sur
un site en compression, caractérisée par le parametre E*" (X """ — dumb,,, ).

Cas 7 : Influence isolée du piégeage d’un dumbbell de fer par un atome de soluté X situé sur

un site en tension, soit le terme E;™ (X """

—dumb,,,) .

Pour chaque cas, nous avons considéré six concentrations différentes du soluté X dans
I’alliage : 0,005 %at. — 0,01 %at. — 0,04 %at. — 0,1 %at. — 1 %at. — 3 %at.

V. Formation du dumbbell mixte (110)Fe-x

V.A. Casl: EMNFe—X = ENYF¢— Fe

m m

Pour cette étude, nous avons considéré un dumbbell mixte (110)g.x avec une énergie de
liaison égale a 0,37 eV, comme la valeur de 1’énergie de liaison du dumbbell mixte (110)ge
obtenue par Vincent. Par ailleurs, le dumbbell mixte diffuse avec une énergie de migration
égale a celle du dumbbell de fer, soit 0,31 eV. La Figure 3.1 présente les spectres de recuit
isochrone obtenus.
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Figure 3.1. Spectres simulés du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — X : étude de I'influence
de la formation de dumbbells mixtes (110)rex qui diffusent avec une énergie de migration identique a celle
de linterstitiel de fer. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s
dans des boites de taille 150 x 150 x 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 x 104

dpa (290 PF introduites dans la boite).

Elle montre que, lorsqu’un dumbbell mixte est stable et diffuse avec une énergie de migration
identique a celle de I'interstitiel de fer, plusieurs effets sur les pics des niveaux I et II sont

envisageables :

> La diminution de I’amplitude du pic Ip pour les alliages 1 et 3 %at.

> La suppression progressive du pic Ig a concentration croissante du soluté X dans
I’alliage.

> La suppression du pic Ig est directement suivie par la formation du pic appelé II(1) sur

la figure. Ce pic se déplace vers les basses températures et son amplitude augmente
lorsque la concentration de soluté augmente.

> La disparition du pic II des 0,04 %at. de soluté et I’apparition a une température 100 K
plus élevée d’un pic, que nous avons appelé I1(2), qui n’est pas influencé par la
concentration de soluté dans I’alliage.
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V.B. Cas2: E!'""Fe—X < E"”Fe-Fe

Nous avons considéré dans cette étude un dumbbell mixte qui diffuse avec une énergie de
migration égale a 0,21 eV, une valeur inférieure de 0,1 eV a I’énergie de migration de
Iinterstitiel de fer. Les spectres de la Figure 3.2 montrent que cette condition n’a que deux
effets : on observe une augmentation sensible de 1’amplitude du pic Ip pour les alliages Fe — 1
%at. X et Fe — 3 %at. X, et la suppression progressive du pic Ig a partir de 0,01 %at. de soluté
dans I’alliage.

Augmentation
de 'amplitude
du pic lp
_d[an
dT \ n,
(%/K) 1
Suppression
du pic I
A M

M —+ Fe—1%X
A \*0/\\ oes Fe—0,1%X

)
J o
J
/
J

¢ Fe—-3% X

fa oore-sse=2-2= Fo _ 0,01% X

e esss Fe—0,005%X

r T T T T T r ad Fe - pur
80 100 120 140 T(K) 160 180 200 220
Figure 3.2. Spectres simulés du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — X : étude de I'influence
de la formation de dumbbells mixtes (110)rex qui diffusent avec une énergie de migration inférieure a celle
de l'interstitiel de fer. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s
dans des boites de taille 150 x 150 X 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 x 104
dpa (290 PF introduites dans la boite).
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V.C. Cas3: E!""Fe—X > E"”Fe-Fe

Nous avons choisi pour cette étude le méme dumbbell mixte que dans les deux précédents
cas, qui diffuse cette fois avec une énergie de migration égale a 0,41 eV.
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80 100 120 140 T(K) 160 180 200 220

Figure 3.3. Spectres simulés du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — X : étude de 'influence
de la formation de dumbbells mixtes (110)rex qui diffusent avec une énergie de migration supérieure a celle
de linterstitiel de fer. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s
dans des boites de taille 150 x 150 x 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 x 104

dpa (290 PF introduites dans la boite).

La Figure 3.3 met en évidence les effets qui en résultent sur les pics des niveaux I et II :

> Au niveau I, on observe une diminution de 1I’amplitude du pic Ip pour les alliages Fe —
1 %at. X et Fe — 3 %at. X, et la suppression progressive du pic Ig lorsque la
concentration de soluté augmente dans I’alliage.
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> Au niveau II, on observe la suppression totale du pic II a partir de 0,04 %at. de soluté
et ’apparition de deux pics appelés II(1) et I1(2) sur la Figure 2.3. A concentration
croissante de soluté, I’amplitude de ces deux pics augmente, mais par contre, ils se
déplacent dans des directions opposées, le pic 1I(1) vers les basses températures et le
pic II(2) vers les températures €levées.

VI. Cas 4 : Piégeage du dumbbell mixte (110)re-x par le soluté X sur

un site en compression

Apres avoir étudié I'influence de 1’énergie de migration du dumbbell mixte, nous nous
intéressons dans cette section a I’influence de son piégeage par un soluté sur un site en
compression. Nous avons considéré que le dumbbell mixte a une énergie de liaison égale a
0,37 eV, une énergie de migration égale a 0,36 eV, et une énergie de piégeage de 0,15 eV.
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_i & \ 'amplitude du
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Apparition d’'unpicli(2)
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/ & ' Fe—3%X
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‘ ‘ ‘ ‘ \\-‘— ‘ *Fe— pur
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Figure 3.4. Spectres simulés du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — X : étude de 'influence
du piégeage des dumbbells mixtes (110)re-x par les atomes de soluté X situés sur des sites en compression
pour les dumbbells. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s
dans des boites de taille 150 x 150 x 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 x 104
dpa (290 PF introduites dans la boite).
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Pour ces conditions, la Figure 3.4 met en évidence au niveau I des comportements déja
observés précédemment :

> La diminution de I’amplitude du pic Ip pour les deux alliages les plus concentrés en
soluté et la disparition progressive du pic Ig lorsque la concentration de soluté
augmente dans I’alliage.

> Le niveau II est caractérisé par la disparition du pic II des 0,04 %at. soluté, et
I’apparition de trois pics que nous avons appelés II(1), II(2), et 1I(3). Le pic II(1), qui
est observé a partir de 0,04 %at. de soluté dans I’alliage, se déplace vers les basses
températures et son amplitude augmente a concentration croissante de soluté. Le pic
II(2) a le méme comportement que le pic II(1) (au moins en ce qui concerne sa
I’évolution de sa position), et n’est observé qu’a partir de 1 %at. de soluté dans
I’alliage. Le pic II(3) qui n’est observé que dans les alliages Fe — 0,04 %at. X et Fe —
0,1 %at. X semble étre un pic de transition entre deux comportements entre les
alliages dilués et les alliages concentrés.

VII. Cas 5 : Formation de I'hétéro-interstitiel mixte (110)x-x

La formation d’un hétéro-interstitiel mixte (110)x.x est envisageable lorsqu’un dumbbell
mixte (110)g.x, au préalable formé, rencontre pendant sa diffusion un autre atome du soluté
X. Nous avons donc pour cette étude favoriser la formation de dumbbells mixtes stables (avec
une énergie d’interaction égale a 0,37 eV) qui diffusent avec une énergie de migration de 0,36
eV, et peuvent former des hétéro-interstitiels stables avec une énergie d’interaction égale a
0,47 eV (comme dans le cas du Mn).

La Figure 3.5 montre que ces conditions influencent aussi les spectres du recuit isochrone des
alliages binaires. On observe principalement :

> La diminution de I’amplitude du pic Ip pour les alliages Fe — 1 %at. X et Fe — 3 %at.
X.

> La suppression progressive du pic Ig a concentration croissante de soluté dans
I’alliage.

> La disparition du pic II a partir de 0,04 %at. de soluté dans I’alliage au niveau II, et
I’apparition de trois nouveaux pics appelés II(1), I1(2), et II(3) sur la Figure 2.5. Le pic
II(1), qui n’est visible que sur les spectres des alliages Fe — 1 %at. X et Fe — 3 %at. X,
se déplace vers les basses températures. Les pics II(2) et II(3), méme s’ils ne sont pas
observés dans les mémes intervalles de températures, ont le méme comportement : ils
sont observés a partir de 0,01 %at. de soluté, se déplacent vers les températures
élevées et leur amplitude augmente avec le pourcentage de soluté dans I’alliage.
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Figure 3.5. Spectres simulés du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — X : étude de I'influence
de la formation des hétéro-interstitiels mixtes (110)x-x. Les spectres ont été obtenus en simulant le recuit
isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc préalablement

VIII.

irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 x 104 dpa (290 PF introduites dans la boite).

Cas 6 : Piégeage du dumbbell de fer par le soluté X sur un

site en compression

D’apres le Tableau III.1, trois solutés peuvent piéger le dumbbell de fer lorsqu’ils sont situés

sur un site en compression :

le Si, le Mn, et le Ni par ordre décroissant de la valeur de

I’énergie de liaison. Nous avons considéré pour cette étude un dumbbell de fer qui interagit
avec le soluté X selon une énergie de liaison de 0,15 eV. Cette valeur est plus faible que les
valeurs prédites pour le Si, et le Mn (pour les « propriétés d’entrée ab initio » de cette étude),
et plus élevée que les valeurs prédites dans le cas du Ni. Les spectres de recuit isochrone
obtenus sont présentés sur la Figure 3.6.
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Figure 3.6. Spectres simulés du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — X : étude de l'influence
du piégeage des interstitiels de fer par les atomes de soluté X situés sur des sites en compression. Les
spectres ont été obtenus en simulant le recuit isochrone 4 la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille
150 x 150 X 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 x 10 dpa (290 PF introduites
dans la boite).

Les résultats montrent que Dinteraction E;"" (X" —dumb,,, ) a une influence
considérable sur tous les pics des deux niveaux de restitution :

> Au niveau I, le piégeage du dumbbell de fer par le soluté X est responsable de la
diminution de I’amplitude du pic Ip pour les alliages Fe — 1 %at. X et Fe — 3 %at. X,
et entraine la suppression progressive du pic Ig lorsque la concentration du soluté
augmente dans I’alliage.
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> Au niveau II, on observe la disparition du pic II du fer deés 0,01 %at. de soluté, et
I’apparition de quatre nouveaux pics que nous avons appelés II(1), II(2), II(3), et 11(4).
Les pics II(1) et II(2) sont observés uniquement sur les spectres des alliages Fe — 1
Jat. X et Fe — 3 %at. X. A concentration croissante du soluté dans I’alliage, ils se
déplacent vers les basses températures et ne montrent aucune évolution sensible de
leur amplitude. Les pics II(3) et II(4) ne sont observés que dans les quatre autres
alliages (Fe — 0,005 %at. X, Fe — 0,01 %at. X, Fe — 0,04 %at. X, et Fe — 0,1 %at. X).
Contrairement aux pics II(1) et I1(2), ils se déplacent vers les températures élevées et
leur amplitude augmentent lorsque la concentration du soluté croit dans 1’alliage.

IX. Cas 7 : Piégeage du dumbbell de fer par le soluté X sur un site en

tension

Les résultats du Tableau III.1 montrent que le Cu est le seul soluté qui, situé sur un site en
tension, peut piéger le dumbbell de fer avec une énergie de liaison égale a 0,07 eV d’apres les
résultats obtenus par Vincent ou 0,19 eV selon les résultats de notre étude. Nous avons
considéré pour cette étude la valeur intermédiaire de 0,15 eV pour [I’interaction

ES"™ (X "™ — dumb,,,, ) . Nous avons fait ce choix dans le but de comparer le piégeage du

dumbbell par le soluté sur un site en tension au piégeage par le soluté sur un site en
compression étudié dans la précédente section.

Les résultats obtenus montrent que les deux piégeages ont une influence identique sur les
spectres de recuit isochrone, puisque les comportements observés sur la Figure 3.7 aux
niveaux I et II sont identiques a ceux de la Figure 3.6, décrits précédemment.
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Figure 3.7. Spectres simulés du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — X : étude de l'influence
du piégeage des interstitiels de fer par les atomes de soluté X situés sur des sites en tension. Les spectres
ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 x 150
x 150 mailles cc préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,36 x 10 dpa (290 PF introduites dans la
boite).

X. Syntheése des résultats

L’étude paramétrique montre que chaque parametre du Tableau III.1, indépendamment des
autres, a une influence plus ou moins considérable sur les niveaux I et II des spectres de recuit
isochrone. Plusieurs tendances ressortent de ces résultats :

> Dans tous les cas étudiés, on observe une influence des parametres sur le pic Ip
uniquement dans les deux alliages les plus concentrés (Fe — 1 %at. X et Fe — 3 %at.

X). A I’exception du cas 2 (E\"""Fe— X < E"'”Fe— Fe) pour lequel I’amplitude du

pic Ip est plus importante dans les alliages concentrés que dilués, les autres cas
montrent une diminution plus ou moins importante de I’amplitude.
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> Tous les cas étudiés mettent en évidence la suppression progressive du pic Ig. Le
modele prédit ainsi que la recombinaison des mono-interstititiels avec les lacunes, qui
est le mécanisme a 1’origine de ce pic, est limitée dans les alliages binaires tres dilués
et absente dans les alliages plus concentrés. La syntheése des résultats expérimentaux
du Tableau 1.4 indique que cette interprétation est correcte, puisqu’il ressort de ce
tableau que, quelque soit I’alliage binaire étudié, le pic Ig disparait progressivement
lorsque la concentration du soluté concerné augmente dans 1’alliage.

> A T’exception du cas E\"" Fe— X < E"”Fe— Fe, le niveau II est caractérisé par la

disparition du pic II de la migration des di-interstitiels et I’apparition d’une série de
deux, trois, ou quatre pics selon les cas.

> Enfin, les résultats de I’influence du piégeage de I’interstitiel de fer semblent indiquer
qu’il est le méme indépendamment de la position en tension ou en compression du
soluté qui piege, puisque les spectres obtenus présentent les mémes caractéristiques a
tous les niveaux.
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Annexe 4 : Diagrammes de phase des alliages
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XIII. Fe-—Ni
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XV. Fe-P
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Annexe 5 : Simulation du recuit isochrone des

alliages binaires Fe — Cu, Fe — Ni, et Fe — Si1

XVII. Alliages Fe — Cu
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Figure 5.1. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — Cu : étude de l'influence de
concentration de Cu. Les spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en simulant le recuit
isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc préalablement
irradiées aux électrons jusqu’a 4,2 x 10’5 dpa (284 PF dans la boite). Pour comparaison, les spectres
expérimentaux (traits en pointillés et symboles vides) de Maury et al. [Maury90], obtenus pour des
conditions d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés.
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Cette étude est basée sur les résultats expérimentaux de Maury et al. [Maury90] que nous
avons présentés dans la Section III.B.3.a du Chapitre 1. La Figure 5.1 présente les spectres
simulés et expérimentaux des évolutions avec la température de la restitution de la résistivité
dans le fer pur et des alliages avec différentes concentrations de Cu.

Pour les deux séries de résultats, les matériaux ont été irradié€s aux électrons jusqu’a une dose
de 4,2 x 107 dpa puis recuits a la vitesse de 3 K /300 s.

XVII.A. Niveau I de la restitution

Les résultats expérimentaux montrent que, jusqu’a 0,04 %at. Cu, 1’addition du Cu n’a aucune
influence sur les pics Ip : leur amplitude et leur position ne changent pas. Les spectres simulés
reproduisent aussi correctement ce comportement, comme le montre la Figure 5.1.

La conséquence la plus visible sur les spectres expérimentaux de 1’addition de Cu est la
disparition progressive du pic Ig lorsque la concentration en Cu dans I’alliage augmente. Pour
Maury et ses collaborateurs, cette disparition du pic Ig est due au piégeage des interstitiels par
les atomes de Cu. Les résultats de nos calculs ab initio (Tableau III.1) confirment bien un
piégeage plausible du dumbbell (110)g. . par les atomes de Cu situés sur les sites en tension,
via Dinteraction E,™ (Cu'""" —dumb,,,). Par ailleurs, dans le cas des résultats de

simulation, les évolutions des populations de mono-interstitiels présentées sur la Figure 5.2
mettent bien en évidence une augmentation, dans I’intervalle de température du pic Ig, des
mono-interstitiels piégés lorsque la concentration de Cu dans 1’alliage croit, le piégeage étant
illustré par la présence des paliers observés entre 120 et 140 K. Ces résultats confirment ainsi
les interprétations proposées par Maury et ses collaborateurs pour expliquer la disparition du
pic Ig. Le bon accord entre les spectres expérimentaux et les spectres simulés de la Figure 5.1
a été obtenu en optimisant la valeur ab initio de 1’énergie de piégeage pour une valeur égale a

0,13 eV.
100 -
—e—Fe pur
—4&— 0,005 %at. Cu
75+ - ——— - M- ——0,01 %at. Cu N

—4—0,02 %at. Cu
—%—0,04 %at. Cu

Population des mono-interstitiels
(% du nombre total de PF)

80 100 120 140 160 180 200 220

Figure 5.2. Evolution avec la température de recuit de la population de mono-interstitiels dans le fer pur et
des alliages dilués Fe — Cu ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s, aprés avoir été irradiés
aux électrons jusqu’a la dose de 4,2 x 10°® dpa.

Méme si le modele de MCC reproduit qualitativement bien les principaux comportements
expérimentaux observés pour les pics Ip et Ig, deux différences qualitatives peuvent Etre
observées sur la Figure 5.1 : premierement un décalage de 8 K, déja discuté dans la Section
I.A du Chapitre III, entre la position du pic Ig du spectre simulé et du spectre expérimental du
fer pur. Deuxiemement, lorsque la concentration en Cu dans I’alliage augmente, la
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suppression du pic Ig est plus marquée sur les spectres simulés. Il n’est pas évident de donner
la cause exacte de cet effet que nous pensons étre probablement di a la combinaison de
plusieurs sources d’erreurs comme par exemple la surestimation de I’efficacité de piégeage du
Cu dans ces alliages, ou le fait d’avoir négligé d’autres contributions a la restitution de la
résistivité, voire méme d’autres causes plus complexes.

XVII.B. Niveau II de la restitution

D’apres les résultats de Maury et al., 1a disparition du pic Ig est suivie par 1’apparition de deux
nouveaux pics appelés Il¢, (pour le pic autour de 145 K) et I’ ¢, (pour le pic autour de 160 K),
qui caractérisent respectivement la migration des interstitiels dépiégés et la migration des
dumbbells mixtes (110)pe.cy. Les auteurs rapportent aussi l’apparition d’un pic dans
I’intervalle de température 170 — 200 K qu’ils ont attribué aux impuretés résiduelles dans les
alliages.

Les spectres simulés de la Figure 5.1 mettent en évidence un pic avec le comportement du pic
IIc, observé par Maury et ses collaborateurs. Une analyse fine de I’évolution de la population
des mono-interstitiels dans ’intervalle de température du pic nous a conduit a une
interprétation de son comportement en accord avec I’interprétation expérimentale. Celui-ci est
bien di a la migration des interstitiels piégés au niveau Ig. Par ailleurs, a partir des résultats de
MCC, nous proposons une explication plus affinée du comportement de ce pic, qui se base sur
la population croissante d’interstitiels piégés au niveau Ig. Sachant que I’amplitude d’un pic
est reliée au nombre de défauts restitués, il apparait logique que I’alliage possédant le plus
grand nombre de défauts dépiégés possede le pic de plus haute amplitude, ce qui est observé
sur les spectres expérimentaux et simulés. Concernant le décalage du pic Ilg, vers les
températures €levées, il peut €tre attribué a une énergie « effective » de dépiégeage qui
augmente avec le nombre d’interstitiels piégés dans I’alliage, méme si le processus de
dépiégeage est activé a la méme température dans tous les alliages.

Les résultats de nos calculs ab initio du Tableau III.1 ne prédisent pas la formation de
dumbbells mixtes stables (110)pe.cy,. Cependant, étant donné que les spectres simulés
présentent des pics semblables aux pics expérimentaux, nous proposons une nouvelle
interprétation des événements observés dans I’intervalle de température apres les pics Ilcy.
Tout d’abord, si nous supposons comme Maury et al. que les pics observés dans I’intervalle
de température 170 — 200 K sont dus aux impuretés résiduelles, il devient logique de douter
de la consistance de tous les pics qui ont une amplitude inférieure, comme les pics II’c,. Par
ailleurs, des pics semblables aux pics II’c, n’ayant pas été clairement observés sur les spectres
simulés, nous pensons que la caractéristique la plus importante commune aux deux séries de
spectres est, comme le montre la Figure 5.3, la remarquable asymétrie présentée par le pic
IIcy, c’est-a-dire I’étirement de sa moitié droite lorsque la concentration en Cu dans 1’alliage
augmente. Nous attribuons ce comportement a un processus de « re-piégeage temporaire » des
interstitiels dépiégés, étant donné qu’ils rencontrent a nouveau des atomes de Cu pendant leur
migration. Le phénomene serait donc plus prononcé pour 1’alliage avec la concentration en Cu
la plus élevée, ce qui est effectivement observé. Nous utilisons le terme « re-piégeage
temporaire » parce qu’il s’agit plutot d’un ralentissement des interstitiels et non d’un piégeage
au sens propre, étant donné que 1’énergie thermique au niveau Ilc, est suffisante pour libérer
les interstitiels piégés par les atomes de Cu.
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Figure 5.3. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — Cu : étude de 'influence de la
concentration de Cu. Les spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en simulant le recuit
isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc préalablement
irradiées aux électrons jusqu’a 4,2 x 10’5 dpa (284 PF dans la boite). Pour comparaison, les spectres
expérimentaux (traits en pointillés et symboles vides) de Maury et al. [Maury90], obtenus pour des
conditions d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés.

Les spectres simulés de la Figure 5.3 mettent en évidence des pics dans D'intervalle de
température des pics attribués par Maury et ses collaborateurs aux impuretés résiduelles. Nous
proposons aussi pour ces pics une nouvelle interprétation, basée sur les résultats de
simulation. Ces pics, que nous avons appelés II"’¢, sur la Figure 5.3, sont les pics II de la
migration des di-interstitiels. Ils apparaissent a des températures plus élevées que les pics 11
du fer pur parce que les di-interstitiels formés pendant la migration des interstitiels au niveau
IIcy, ont aussi été piégés par les atomes de Cu et leur dépiégeage n’intervient qu’a des
températures plus €élevées, comme le montre la Figure 5.4 qui présente les évolutions de la
population des di-interstitiels dans tous les alliages.
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Figure 5.4. Evolution avec la température de recuit de la population de di-interstitiels dans le fer pur et des
alliages dilués Fe — Cu ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s, aprés avoir été irradiés aux

électrons jusqu’a la dose de 4,2 x 105 dpa.

XVIII. Alliages Fe — Ni

Nous avons présenté dans la Section II.B.3.c du Chapitre I les résultats expérimentaux de
Maury et al. [Maury86] [Maury90]. Nous avons utilisé pour notre étude les résultats de la
référence [Maury90] en simulant le recuit isochrone du fer pur et de quatre alliages Fe — Ni
(0,01 %at. Ni — 0,1 %at. Ni — 1 %at. Ni et 3 %at. Ni), irradié€s jusqu’a une dose de 4.2 X 107
dpa puis recuits par paliers de 3 K toutes les 300 s. La Figure 5.5 présente les spectres simulés
et expérimentaux des évolutions avec la température de la restitution de la résistivité pour tous
les matériaux étudiés.
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Figure 5.5. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — Ni : étude de I'influence de la
concentration de Ni. Les spectres simulés (en traits et symboles pleins) ont été obtenus en simulant le recuit
isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc préalablement
irradiées aux électrons jusqu’a 4,2 x 10’5 dpa (284 PF dans la boite). Pour comparaison, les spectres
expérimentaux (traits en pointillés et symboles vides) de Maury et al. [Maury90], obtenus pour des
conditions d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés.

XVIII.A. Niveau I de la restitution

Les spectres expérimentaux de la Figure 5.5 montrent que 1’addition du Ni dans 1’alliage
produit les mémes effets sur les pics Ip et Iz que ceux observés sur les spectres expérimentaux
des alliages Fe — Mn : le pic Ig disparait progressivement lorsque le pourcentage en Ni dans
I’alliage augmente et on observe une forte diminution de 1’amplitude du pic Ip pour les
alliages Fe — 1 %at. Ni et Fe — 3 %at. Ni. Selon Maury et al., la diminution de I’amplitude du
pic Ip est due a un phénomene qui empéche la recombinaison des paires corrélées. Quant au
pic Ig, ces auteurs expliquent sa suppression par le piégeage des interstitiels par les atomes de
Ni.
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Sur la Figure 5.5, les spectres obtenus par simulation reproduisent les deux phénomenes
observés expérimentalement, pour le pic Ig qui est supprimé des 0,01 %at. Ni et pour le pic Ip
dont I’amplitude a fortement diminué pour les alliages Fe — 1 %at. Ni et Fe — 3 %at. Ni. Les
résultats des calculs ab initio du Tableau III.1 prédisent 1’éventualité du piégeage des
interstitiels de fer par les atomes de Ni lorsque ces derniers sont sur des sites en compression,

par Uinteraction E;”"” (Ni'""“" — dumb,,, ). En accord avec les interprétations de Maury et

ses collaborateurs, I’étude de 1’évolution de la population des interstitiels présentée sur la
Figure 5.6 confirme bien que le piégeage de ces derniers par les atomes de Ni est a 1’origine
de la suppression du pic Ig. De plus, la Figure 5.6 met en évidence, pour les alliages Fe — 1
%at. Ni et Fe — 3 %at. Ni, un piégeage des interstitiels qui est déja observé dans I’intervalle de
température du niveau Ip, empéchant progressivement aussi la recombinaison des paires
corrélées, phénomene a I’origine de la diminution de I’amplitude du pic Ip pour ces alliages.
Les spectres simulés de la Figure 5.5 ont été obtenus en optimisant la valeur de I’énergie de
piégeage (nous avons choisi la valeur 0,15 eV) pour un meilleur accord avec les résultats
expérimentaux.

100 PUBB:
X —e—Fe pur

—&— 0,01 %at. Ni
—-0,1 %at. Ni

—o—1 %at. Ni
—*— 3 %at. Ni

~
(3]
|
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Figure 5.6. Evolution avec la température de recuit de la population de mono-interstitiels dans le fer pur et
des alliages dilués Fe — Ni ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s, aprés avoir été irradiés
aux électrons jusqu’a la dose de 4,2 X 105 dpa.

XVIII.B. Niveau II de la restitution

Selon Maury et al., I’intervalle de température du niveau II est caractérisé par 1’apparition de
deux pics : un pic Ily; observé entre 130 et 150 K et dii a la migration des dumbbells mixtes
(110)pe-ni, €t un pic II’y; a la fin du niveau II, di a la migration des amas de dumbbells mixtes.
Les spectres simulés de la Figure 5.5 mettent en évidence, pour chaque alliage, une série de
pics dont le comportement dépend de la concentration de Ni. A I’exception de 1’alliage Fe —
0,1 %at. Ni, on observe une bonne reproduction des pics et des comportements
expérimentaux. Cependant, il nous apparait difficile de regrouper les pics observés selon les
deux séries Ily; et II'y; comme 1’ont proposé Maury et ses collaborateurs, car les résultats de
nos calculs ab initio (Tableau III.1) ne prédisent pas la formation de dumbbells mixtes
(110)pe.n; stables. La formation de ces pics doit donc étre liée a d’autres phénomenes. Afin
d’identifier ceux-ci et proposer de nouvelles interprétations, nous avons réalisé une analyse
qualitative des évolutions des populations d’interstitiels des résultats de simulation.
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Sur les spectres simulés des alliages Fe — 1 %at. Ni et Fe — 3 %at. Ni, un pic apparait a la fin
du niveau Ig, vers 130 K. Son amplitude est plus importante dans 1’alliage le plus concentré et
on n’observe aucune évolution sensible de sa position. D’apres notre analyse, ce pic est di a
la recombinaison des paires corrélées dont I’interstitiel avait été instantanément piégé par les
atomes de Ni au niveau Ip, d’out le nom Ipn; que nous lui avons donné. C’est donc ce piégeage
des paires corrélées qui cause la réduction de 1I’amplitude du pic Ip.

La deuxieme série de pics, que nous avons appelés Ily; sur les spectres simulés, est observée
entre 140 et 180 K. L’amplitude de ces pics augmente avec la concentration de Ni et ils se
décalent vers les températures élevées. Ce comportement, déja commenté dans le cas des
alliages Fe — Cu (Section XVII.B), caractérise un phénomene de dépiégeage comme le montre
la Figure 5.6, en I’occurrence celui des interstitiels piégés au niveau Ig par les atomes de Ni.
Cependant, nous avons observé ce qui nous apparait comme deux anomalies par rapport aux
spectres expérimentaux : un décalage de 15 a 20 K entre le pic expérimental et le pic des
spectres simulés pour I’alliage Fe — 0,1 %at Ni, et I’amplitude du pic pour I’alliage Fe — 1 %at
Ni compensée par son large étalement. Nous n’avons aucune explication physique pour
interpréter cet étalement plutét inattendu, et pensons par ailleurs que le décalage observé pour
I’alliage Fe — 0,1 %at Ni montre I’existence d’un seuil de concentration qui caractérise la
limite entre les comportements dans les alliages plus dilués et les alliages plus concentrés. Ce
seuil serait autour de ~ 0,1 %at. Ni, ce qui expliquerait I’incertitude observée sur la position
du pic pour cet alliage.

La troisieme série de pics, observée dans le fer pur et les alliages jusqu’a 0,01 %at. Ni, est due
a la migration des di-interstitiels de fer, comme 1’indique la Figure 5.7. La raison de son
décalage vers les températures élevées a concentration croissante de Ni a déja été commentée
dans le cas des alliages Fe — Cu (Section XVIL.B).

Nous avons enfin observé des pics, qui apparaissent typiquement directement apres le pic Ily;,
soit avant le pic de la migration des amas d’interstitiels. Nous attribuons ces pics a la
recombinaison des interstitiels qui étaient piégés par plusieurs atomes de Ni simultanément,
ce qui a eu pour effet d’augmenter « I’énergie de piégeage effective ».

10
—o—Fe pur

—A—0,01 %at. Ni
8 1 —=-0,1 %at. Ni
——1 %at. Ni
| —%3%at. Ni

Population des di-interstitiels
(% du nombre total de PF)

80 100 120 140 160 180 200 220

Figure 5.7. Evolution avec la température de recuit de la population de di-interstitiels dans le fer pur et des
alliages dilués Fe — Ni ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s, aprés avoir été irradiés aux
électrons jusqu’a la dose de 4,2 x 10 dpa.

Revenons finalement aux interprétations des spectres expérimentaux proposées par Maury et
ses collaborateurs qui évoquent un piégeage des interstitiels par les atomes de Ni au niveau Ig
(et voir Ip), et la migration de dumbbells mixtes (110)r.ni. Le piégeage dont parlent les
auteurs devrait étre suivi par une phase de dépiégeage une fois que la température aurait été

Page 262

© 2011 Tous droits réservés.

http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010

suffisamment élevée pour libérer les interstitiels. Or aucun pic attribué au dépiégeage n’est
observé sur les spectres expérimentaux.

XIX. Alliages Fe — Si

Pour les alliages Fe — Si, nous avons basé notre étude sur les résultats des travaux de Maury et
al. [Maury85] et Abe et al. [Abe99] pour deux raisons : d’une part la combinaison des deux
études permet d’explorer un spectre d’alliages plus large (entre 0,005 %at. Si et 0,4 %at. Si),
et d’autre part nous pourrons étudier le recuit isochrone des alliages Fe — Si irradiés a des
doses proches mais recuits dans deux conditions différentes (3 K / 300 s [Maury85] et 3 K /
180 s [Abe99]).

XIX.A. Niveau I de la restitution

La Figure 5.8 présente, dans I’intervalle de température du niveau I, les spectres simulés et
expérimentaux du recuit isochrone dans les deux expériences. En accord avec les résultats
expérimentaux, les spectres simulés ne montrent aucune modification importante du pic Ip,
méme si une légere diminution de son amplitude est observée sur le spectre de 1’alliage Fe —
0,4 %at. Si.
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Figure 5.8. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — Si : étude de I'influence de la concentration de Si. Les spectres simulés (en traits et symboles
pleins) ont été obtenus en simulant le recuit isochrone 4 la vitesse de 3 K/ 300 s (a) et de 3 K/ 180 s (b) dans des boites de taille 150 X 150 X 150 mailles cc
préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,5 X 105 dpa (200 PF dans la boite). Pour comparaison, les spectres expérimentaux (traits en pointillés et symboles
vides) de Maury et al. [Maury85] (a) et de Abe et al. [Abe99] (b), obtenus pour des conditions d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés.
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En ce qui concerne le pic Ig, I’addition du Si dans 1’alliage entraine sa suppression. Cette
suppression est progressive sur les spectres de I’expérience de Maury et al. alors qu’elle est
complete des 0,017 %at. Si dans I’expérience de Abe et al. Les interprétations proposées par
les deux groupes d’auteurs pour expliquer le comportement du pic Ig sont différentes : Maury
et al. pensent que la disparition du pic Ig est due au piégeage des interstitiels par les atomes de
Si, et Abe et al. pensent qu’elle est due a la formation des dumbbells mixtes (110)g.si. La
suppression du pic Ig en accord avec les résultats des deux groupes d’auteurs est aussi
reproduite par simulation, et nous savons a partir des résultats obtenus précédemment dans les
alliages Fe — Mn ou Fe — Ni et Fe — Cu que cette suppression peut effectivement étre due a la
formation des dumbbells mixtes (110)g.s; ou au piégeage des interstitiels. Le Tableau III.1
montre que, en accord avec Maury et ses collaborateurs, la disparition est liée au piégeage des
interstitiels par les atomes de Si situés sur des sites en compression puisque la valeur de

interaction E” (Si""“™ — dumb,,,, ) est trés élevée, tandis que la formation de dumbbells

mixtes (110)g.s; stables est peu plausible. Ce piégeage est clairement illustré sur la Figure 5.9
qui présente I’évolution de la population de mono-interstitiels dans les deux expériences.
Nous avons légerement diminué I’énergie de piégeage et avons utilisé une énergie optimisée
de 0,19 eV, pour assurer le bon accord avec les résultats expérimentaux.
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Figure 5.9. Evolution avec la température de recuit de la population de mono-interstitiels dans le fer pur et
des alliages dilués Fe — Si ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s (a) et 3 K/ 180 s (b),
apreés avoir été irradiés aux électrons jusqu’a des doses proches de 2,5 X 105 dpa.
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XIX.B. Niveau II de la restitution

La Figure 5.10 présente, pour les deux expériences, les spectres simulés et expérimentaux du
recuit isochrone dans I'intervalle de température du niveau II. Pour mieux mettre en évidence
les pics formés, nous avons normalisé les résultats par le nombre de DP encore présents au
début du niveau II du fer pur (ny) et non par le nombre initial de DP introduits (ny).

Quelque soit I’expérience, les spectres expérimentaux mettent en évidence deux séries de pics
dans I’intervalle de température du niveau II. Nous avons rapporté dans la Section 11.B.3.d du
Chapitre I les interprétations données par les différents groupes pour expliquer les
comportements observés. Maury et ses collaborateurs les attribuent I’un a des phénomenes
liés a la présence du Si, et I'autre a la migration des dumbbells mixtes (110)g.s;. Abe et ses
collaborateurs n’ont certes pas fait explicitement allusion a la présence de deux pics
(n’évoquant qu’un pic apparaissant vers 180 K), mais une observation fine des spectres
expérimentaux de la Figure 5.10 montrent bien la présence de pics qui apparaissent comme
des épaulements avant ou apres les pics principaux selon les cas. Les auteurs ont attribué le
pic a 180 K a Ia migration des dumbbells mixtes (110)ps;.

Sur les spectres simulés, nous avons observé la formation, selon la concentration de Si dans
I’alliage, de deux séries de pics avec des comportements différents. Ces pics sont
effectivement tous liés a la présence de Si mais d’apres les résultats de nos calculs ab intio
(Tableau III.1) nous ne pouvons expliquer aucun d’eux par la présence de dumbbells mixtes
(110)pesi- Nous proposons donc une nouvelle interprétation des comportements observés sur
la base de 1’étude de I’évolution des populations des mono-interstitiels de la Figure 5.9 et des
populations de di-interstitiels de la Figure 5.11.
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Figure 5.10. Spectres du recuit isochrone du fer pur et d’alliages dilués Fe — Si : étude de I'influence de la concentration de Si. Les spectres simulés (en traits et
symboles pleins) ont été obtenus en simulant le recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s (a) et de 3 K/ 300 s (b) dans des boites de taille 150 x 150 X 150 mailles cc
préalablement irradiées aux électrons jusqu’a 2,5 X 105 dpa (200 PF dans la boite). Pour comparaison, les spectres expérimentaux (traits en pointillés et symboles
vides) de Maury et al. [Maury85] (a) et de Abe et al. [Abe99] (b), obtenus pour des conditions d’irradiation et de recuit identiques, sont aussi présentés. Tous les spectres
ont été normalisés par la population de DP & la fin du niveau Ik.
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Figure 5.11. Evolution avec la température de recuit de la population de di-interstitiels dans le fer pur et des
alliages dilués Fe — Si ayant subi un recuit isochrone a la vitesse de 3 K/ 300 s (a) et 3 K/ 180 s (b), aprés
avoir été irradiés aux électrons jusqu’a des doses proches de 2,5 x 105 dpa.

Comme dans le cas des alliages Fe — Ni, le premier pic est dii a la recombinaison des paires
corrélées dont I’interstitiel a été piégé par des atomes de Si au niveau Ip. Ce phénomene ne
devient important que pour des concentrations élevées du soluté dans I’alliage, raison pour
laquelle ce pic n’est pas observé pour les alliages Fe — 0,005 %at. Si et Fe — 0,01 %at. Si des
expériences de Maury et al., et commence a étre observé vers 145 K sur le spectre de I’alliage
Fe — 0,04 %at. Si, comme un épaulement du pic principal qui apparait autour de 160 K. Les
alliages étudiés par Abe et al. étant plus concentrés en Si, ce pic est visible des 0,11 %at. Si
dans I’alliage, et apparait méme comme pic principal sur le spectre de 1’alliage Fe — 0,4 %at.
Si. L’amplitude de ce pic augmente donc avec la concentration en Si dans 1’alliage, du fait
d’un piégeage d’un nombre de plus en plus important d’interstitiels.

Le deuxieme pic est présent dans tous les alliages étudiés. Nos résultats indiquent qu’il est dG
a la migration des interstitiels piégés au niveau I, et non a la migration des dumbbells mixtes
(110)ge.si. Cette interprétation se base sur les arguments que nous avons déja évoqués dans le
cas des alliages Fe — Ni. Par ailleurs, si ce pic était effectivement relié a la migration des
dumbbells mixtes (110)g.s;, on aurait dii observer un décalage plus important de ce pic
(comme le décalage de 40 K observé dans le cas des alliages Fe — Mn), et non le tres faible
décalage (inférieur a 10 K) observé dans les deux expériences. Concernant I’amplitude de ce
pic, les spectres simulés de la Figure 5.10 montrent qu’elle diminue pour les alliages dont la
concentration en Si est la plus importante (Fe — 0,11 %at. Si et Fe — 0,4 %at. Si), et qu’un
troisieme pic tend a se former a la suite. Ce pic peut étre dii a plusieurs phénomenes : la
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migration des interstitiels piégés par plusieurs atomes de Si (comme nous 1’avons évoqué dans
le cas des alliages Fe — Ni) ou une nouvelle phase de dépiégeage des interstitiels, qui ont été
re-piégés pendant leur migration par les atomes de Si (rappelons que la valeur de I’énergie de
piégeage, 0,19 eV, est tres élevée). Enfin, dans le cas du fer pur et des alliages faiblement
concentrés en Si (de 0,005 %at. Si a 0,04 %at. Si), les pics apparaissant a la fin du niveau II
sont dus a la migration des amas de di-interstitiels, comme le montre les évolutions de leurs
populations présentées sur la Figure 5.11.
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Annexe 6 : Alliages et conditions d’irradiation

étudiés

Dose maximale atteinte (mdpa)

Familles d'alliage Composition (%at.) Flux (dpa/s) | T(°C)
Simu 1 | Simu 2 | Simu 3 | Simu 4 | Simu 5
231%10® 200 7,74 | 7,74 | 7,74 | 774 | 7,74
_ 348 | 348 | 534 | 7,43 | 882
=3
o 231x10° | 200 | 348 | 534 | 696 | 951 | 11,37
w
400 || 18,78 | 25,97 | 26,44 | 26,67 | 27,84
995%10° | 70 | 650
5,79 % 10° 3,03 | 491 | 10,07 | 10,30 | 11,70
0,1Cu 231x10° 509 | 509 | 532 | 671 | 7,41
5,79%10° | 400 [ 22,94
0,12Cu 231x10° | 300 § 372
231x10° 21,34
0,15Cu —{ 300
23110 4,88
300 6,26
0,18Cu 231x10° | 400 [ 16,47
Fe-Cu
500 J 33,40
8 0,2Cu 231%10° | 300 1,62
§ 0,25Cu 231x10° | 300 | 1,16
0,3Cu 231x10° | 300 | 5,11
231x10° 1,78 | 14,78 | 17,78 | 17,78
0,8Cu 300
231x107° 6,26 | 7,88 | 858 | 997 | 11,36
0,9Cu 231x10° | 300 § 417 | 7,19 | 9,97 | 11,82
1,34Cu 5,79x10° | 300 | 584 | 584 | 7,47 | 1352 | 17,94
Fe-Mn 1,2Mn 231x10° | 300 | 812 | 1484 | 15,78
Fe-Ni 0,7Ni 5,79%10° | 300 [ 11,12
Fe-Si 0,43Si 579x10% | 300 | 397 | 444
Fe-P 0,03P 231x10° | 300 | 232 | 255 | 2,78
Fe-CuMn 0,9Cu1,0Mn 231x107 | 300 580 | 11,60 | 13,69 | 17,18
Fe-CuNi 0,9Cu0,7Ni 231x10° | 300 § 881 | 10,44
2 Fe-CuP 0,9Cu0,03P 231x10° | 300 | 325 | 464 | 464
g Fe-Cusi 0,9Cu0,43Si 231x10° | 300 5,33
(o}
kS
5,79 % 10° 15,00 | 15,00 | 15,00 | 15,00 | 15,00
1,2Mn0,7Ni
231x10° | 300 | 19,50 | 25,99 | 30,62 | 33,63
1,2Mn1,2Ni 579%10° 6,05 | 9,08 | 10,95 | 15,13 | 15,13
0,15Cu1,2Mn0, 7Ni 231%107° 18,32
Quaternaires 300
0,18Cu1,2Mn0,7Ni 231%107° 8,35
0,55Cu1,31Mn0,69Ni0,43Si0,02P 579x10° | 300 533 | 6,49
” 0,1Cu1,31Mn0,69Ni0,43Si0,02P 5,79%x10° | 300 | 486 | 579 | 811
Q
3 0,15Cu1,31Mn0,69Ni0,43Si0,02P 579x10° | 300 7,18
3 Fe-CuMnNiSiP
8 0,18Cu1,31Mn0,69Ni0,43Si0,02P 579%10° | 300 | 232 | 7,19
5.79%10” 556 | 14,36 | 19,69
0,18Cu1,38Mn0,68Ni0,47Si0,01P 300
5.79x 10 9,03 | 11,11 | 15,05

Tableau 6.1. Tableau récapitulatif des alliages et des conditions d’irradiation (température, flux, dose)
simulées dans ce travail pour ’étude de I’évolution nanostructurale sous irradiation.
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ABSTRACT

The evolution of the microstructure of dilute Fe alloys under irradiation has been modelled using a mul-
tiscale approach based on ab initio and atomistic kinetic Monte Carlo simulations. In these simulations,
both self interstitials and vacancies, isolated or in clusters, are considered. Isochronal annealing after
electron irradiation experiments have been simulated in pure Fe, Fe-Cu and Fe-Mn dilute alloys, focusing
on recovery stages I and II. The parameters regarding the self interstitial - solute atom interactions are
based on ab initio predictions and some of these interactions have been slightly adjusted, without mod-
ifying the interaction character, on isochronal annealing experimental data. The different recovery peaks
are globally well reproduced. These simulations allow interpreting the different recovery peaks as well as
the effect of varying solute concentration. For some peaks, these simulations have allowed to revisit and
re-interpret the experimental data. In Fe-Cu, the trapping of self interstitials by Cu atoms allows exper-
imental results to be reproduced, although no mixed dumbbells are formed, contrary to the former inter-
pretations. Whereas, in Fe-Mn, the favorable formation of mixed dumbbell plays an important role in the

Mn effect.

© 2010 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

In nuclear power plants, reactor materials may undergo degra-
dation in physical and mechanical properties due to severe in-ser-
vice irradiation. However, understanding how microstructures and
thus the mechanical properties evolve under irradiation is a chal-
lenging task as the materials are maintained in nonequilibrium
conditions, for which the existing theoretical frameworks are not
yet fully established as the situations are very complex. In particu-
lar, in the irradiated pressure vessel steels, weakly alloyed, the for-
mation of clusters enriched in Cu, Ni, Mn and Si [1,2] under
neutron irradiation is an intriguing phenomenon with significant
consequences in terms of the observed hardening.

To tackle this problem, we use an Atomic Kinetic Monte Carlo
(AKMC) model based on the diffusion of point defects. Its aim is
to simulate the medium term formation of the Cu-Ni-Mn-Si en-
riched clusters under irradiation. The model has as a first step been
parameterized on thermal ageing experiments of alloys of growing
complexity [3,4]. This first step insured that the interactions be-
tween vacancies and solute atoms were correctly treated. As a sec-
ond step, we introduce interstitials in the model and here present
the procedure adopted to assess the validity of the AKMC parame-

* Corresponding author.
E-mail address: charlotte.becquart@univ-lille1.fr (C.S. Becquart).

0022-3115/$ - see front matter © 2010 Elsevier B.V. All rights reserved.
doi:10.1016/j.jnucmat.2010.07.004

ters related to these interstitials. The method consists in the simu-
lation of isochronal annealing of dilute Fe model alloys for which
detailed experiments exist as points of comparison.

In the first part, the AKMC model is presented. The second part re-
calls the basic ingredients of isochronal annealing experiments. In
the third part, the AKMC modelling of recovery experiments are pre-
sented for Fe, dilute Fe-Cu then dilute Fe-Mn alloys. Based on these
results, we then discuss the validity of the model and the possible re-
interpretations of the experimental results from the literature.

2. The Monte Carlo model

The Monte Carlo code, LAKIMOCA, developed at EDF [5], has
been improved to treat complex alloys (Fe—-CuNiMnSi) as well as
interstitials that are introduced in a large amount during irradia-
tion [6]. The motive for introducing interstitials in the vacancy
AKMC was twofold: first of all, interstitials, formed under irradia-
tion, move very quickly and can recombine with vacancies,
decreasing the amount of vacancies available for diffusion. Second,
solute atoms interact with interstitials, e.g. ab initio results indicate
that Mn is very likely to be able to diffuse via mechanisms involv-
ing interstitials [7] as well as vacancies, while the other solutes (Cu,
Ni and Si), which establish strong bonds with vacancies, are more
likely to diffuse via vacancies only [8]. Previous calculations [7]
indicate that even when a solute lies in the vicinity of a dumbbell,
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the dumbbell remains oriented along the (11 0) direction. Thus,
only (11 0) dumbbells are treated in our code.

The model is based on the residence time algorithm [9]. Both
vacancy and interstitial diffusion is determined by the calculation
of the probabilities to jump to a first nearest neighbour site. This
probability is obtained for each solute atom X as follows:

EX
I'y = vexp (k%) (1)

where v is the attempt frequency, chosen equal to 6 x 10251 (a
value close to the atomic vibration frequency of 1 x 10'3s~1), and
EX is the activation energy of the jump.

The activation energy EX is obtained using an environment-
dependent model, which satisfies the detailed balance rule:
EX — E +—Ef;E" 2)
where E; and Ef are the system energies, respectively, before and
after the jump of the vacancy or of the interstitial. Recombination
between an interstitial and a vacancy takes place as soon as they be-
come second nearest neighbours.

The reference activation energy EX depends only on the type of
the migrating atom: it is equal to

- the ab initio vacancy migration energy in pure Fe when a
vacancy jumps towards an Fe atom (0.62 eV);

- the ab initio solute migration energy in pure Fe when a vacancy
jumps towards a solute atom (0.54 eV for Cu and 1.03 eV for
Mn);

- the ab initio migration-60° rotation energy of the migrating
atom in pure Fe when a dumbbell migrates (0.31 eV).

E; and Erare determined using pair interactions, according to the
following equation:

E= Z ZS(U (Sj - sk) + Edumb (3)

i=1.2 j<k

where i equals 1 or 2 and corresponds respectively to first or second
nearest neighbour interactions, j and k to the lattice sites and S;
(resp. Sk) is the species occupying site j (resp. k): S; in {X, V} where
X = Fe, Cu, or Mn.

When the mobile element is a vacancy, the interactions due to
the interstitials are not taken into account, and Egymp, is taken as 0.
When an interstitial jumps,

(110)
for

ZE;nnComp (Xdumb,- _ X}nncomp) + ZE;nnTens (dumee—Fe _ le nnTens>

J J
+ :
d;), Eped (X4mb —yeumen) 4 57 B, (dumb; — dumby)

J<i

Edumb = NdumbE

4)

where X;, X; et X, can be Fe, Cu, or Mn. E{!” is the (1 1 0) dumbbell
formation energy in pure Fe. The meaning of the terms in Eq. (4) is
represented in Fig. 1.

The interactions between two dumbbells E,(dumb-dumb) are
taken into account for 1st and 2nd nearest neighbours and are con-
sidered identical whatever the dumbbell orientation is. This choice
in the AKMC model is motivated by the fact that nor our ab initio
calculations, nor literature results on interstitial clusters have re-
vealed a clear influence of dumbbell orientation on the binding en-
ergy. The interaction values are chosen to be 0.7 eV and 0.48 eV
when the two dumbbells are 1st or 2nd nearest neighbours,
respectively. We assume furthermore that the type of the two
dumbbells ((1 1 0)ge_pe or mixed (1 1 0)ge_x dumbbells) does not
influence either 1st or 2nd nearest neighbour interaction values.
In the KMC model, the migration of the di-interstitial, described

in Fig. 2, is achieved by successive jumps of the two dumbbells,
which go through a configuration where they are 2nd nearest
neighbours. These considerations about di-interstitial interaction
and migration do not mean that, in the model, a di-interstitial con-
taining (1 1 0)g._x mixed dumbbells migrates with the same energy
as a di-interstitial containing only (1 1 0)g._ge dumbbells. Fig. 2 and
Eq. (2) indicate that a difference in activation energies would arise
from the term E even if the cohesive term 2 is the same in both
cases. With the interaction data described above and using Eq. (2),
the activation barrier to overcome is 0.41 eV, which is in good
agreement with the ab initio barrier calculated by Fu et al.
(0.42 eV) [10]. Moreover with this model for interstitials, intersti-
tial clusters of size ranging from three to six are also mobile.

The pair interactions &(S; — S;) necessary to determine E; and
Ey, have been obtained using a set of equations relating properties
such as mixing, cohesive, surface energies and so on, that take into
account first and second neighbour pair interactions. The energies
used in this set of equations have been determined using ab initio
calculations [4,7,8,11]. However, because ab initio calculations do
have limitations and uncertainties, the ab initio values used in
the parameterisation were compared to experiments or thermody-
namical data, when they were available, and sometimes readjusted
accordingly. This adjustment was made by simulating age harden-
ing of binaries, ternaries and more complex alloys and comparing
the obtained results with experimental ones. A detailed description
of the parameterisation of the Fe-Cu system can be found in [12].
During this procedure some of the values obtained ab initio had to
be slightly modified so as to obtain a set of values more in agree-
ment with experiments and phase diagrams as well as with other
ab initio data. The energy difference between the original ab initio
data and the adjusted data was less than 0.1 eV which corresponds
roughly to the ab initio uncertainty. The final values of the pair
interaction parameters &(S; — S;) after the adjustments can be
found in [6]. In [6], the data related to the motion of the SIA, thus
used to determine Egump in Eq. (4), were ab initio data (no adjust-
ment of these data has been made).

In the next paragraph, we present the procedure adopted to
check the validity of these parameters, which consists in the sim-
ulation of isochronal annealing experiments of dilute Fe model
alloys.

3. Isochronal annealing experiments of pure Fe and dilute Fe
model alloys

In this kind of experiments, the materials are first irradiated at
very low temperatures. Most of the time, the irradiations carried
out are electronic, limiting the damage to simple Frenkel Pairs
(FP). The irradiated materials are then isochronally annealed at a
specific rate and their recovery is analysed either by electrical
resistivity, magnetic after-effect or internal friction measurements.

In the case of pure Fe, the recovery experiments of Takaki et al.
[13] are often cited as reference. The authors analysed by electrical
resistivity the recovery of high-purity electron-irradiated Fe with
irradiation doses ranging from 5.6 x 107! to0 588.9 x 1071 Qm,
corresponding to doses close to 2-200 x 107 in displacements
per atom (dpa).

For dilute binary Fe alloys, Maury et al. [14-16] electron-irradi-
ated Fe-X (X = Cu, Ni, Mn and Si) binary alloys that they analysed
by electrical resistivity measurements. Abe and Kuramoto [17]
made the same experiments for the Fe-Si binary alloys. Hasiguti
[18] neutron-irradiated Fe-Ni binary alloys and analysed them
using internal friction techniques. Blythe et al. [19] electron and/
or neutron-irradiated Fe-X (X = Cu, Mn, Ni, Si, Co, and Au) binary
alloys that were examined by magnetic after-effect measurements.

In the present work, we demonstrate the validity of the ab initio
based KMC model by simulating recovery experiments of Fe, Fe-Cu
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Fig. 1. Schematic description of the interaction terms taken into account in the activation energy determination when the moving object is a dumbbell.
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Fig. 2. Schematic representation of the migration path of a di-SIA in the KMC model by successive jumps of the two dumbbells. The di-SIA passes through an intermediate

configuration for which the two dumbbells are 2nd nearest neighbours.

and Fe-Mn dilute alloys. The experimental results of Takaki et al.
[13] have been used to investigate the model for pure Fe. For the
Fe-Cu and Fe-Mn model alloys, we have used the results of Maury
et al. [14,15]. These authors irradiated with 3 MeV electrons six di-

lute Fe-Mn model alloys (with compositions ranging from
0.01 at.% Mn to 3 at.% Mn) as well as four dilute Fe-Cu alloys (with
compositions ranging from 0.005 at.% Cu to 0.04 at.% Cu). They ana-
lysed the recovery of the materials by electrical resistivity.
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During isochronal annealing experiments, the pertinent prop-
erty is the evolution of the differential isochronal resistivity recov-
ery — & (AA—f;) (with Ap the difference p — po between the resistivity
measure(f at a given temperature and the residual resistivity of the
material and Apy the difference between the measured resistivity
after irradiation and the residual resistivity) versus temperature.
The spectra obtained exhibit a certain number of peaks, which
can be associated with several processes, implicating the different
point defects and their clusters. As the SIA migration energy is
much lower than the vacancy migration energy, the events taking
place at low temperatures (below 200K) are associated with
events involving only interstitial-type defects and their clusters.

These events have been classified into two main stages: stage I
which, for pure Fe, ranges from 20 to 150K, and stage II, which
covers the range from 150 to 200 K. Fig. 3 represents the isochronal
annealing spectra of pure Fe. In this figure, both KMC simulated
spectra (in full lines and solid symbols) and Takaki et al. [13]
experimental data (in dashed lines and open symbols) for two dif-
ferent doses are presented. An examination of the experimental
spectra indicates that stage I consists of several peaks, three of
which are relevant: Ipy, Ip, and Ig. The Ip; and Ip, peaks are exper-
imentally observed at 101 and 108 K. They are attributed by the
authors to close-pair recovery and to the correlated recombination
of FP, respectively (SIAs and vacancies from the same FP). This
event thus takes place after a short-range migration of the SIA.
The Iz peak position ranges from 123 K for the highest dose
(2.36 x 10~*dpa) to 135K for the lowest dose (4.27 x 107> dpa).
This peak corresponds to the uncorrelated recombination of FP
due to long-range migration of SIAs that generally recombine with
a vacancy from another FP. Stage II consists of a single peak, de-
noted II, which, because it is also dose dependent, can be observed
in a temperature range from 164 K (highest dose) to 175 K (lowest
dose). Peak II is attributed to the migration of di-SIAs that are
formed during the long-range migration of SIAs. In the case of di-
lute alloys, stage Il may reveal several other peaks than the peak
Il of pure Fe. These peaks are generally related to processes due
to the presence of solute atoms.

I, peak

I peak shift

4. Kinetic Monte Carlo simulations of recovery experiments

The KMC simulations start by introducing a fixed number of FP
in a 7.9 x 10* nm> box (150 x 150 x 150 bcc lattice units) with
periodic boundary conditions applied in all directions. This step
is equivalent to the experimental irradiation step, and the initial
irradiation damage depends on the number of FP introduced.

To take into account the space correlation between the V and
SIA of a given FP produced by a single electron (Ip, peak), the
two elements are introduced in the simulation box within a certain
distance range from each other. Furthermore, because there are no
close-pairs introduced in the simulation box, the recovery stages
from 0K to Ip; due to close-pair recombination do not appear in
the simulated spectra. We found that by choosing a distance be-
tween 3 and 6 A, the characteristics of the defect population recov-
ery for both close-pairs and correlated FP are well reproduced, i.e.,
the total recovery at the end of the simulated Ip peak falls in the
50-70% recovery range observed experimentally at the end of the
Ip2 peak.

All the isochronal annealing simulations have been carried out
by increasing the temperature by steps of 3 K every 300 s. As the
evolution of the electrical resistivity is correlated to the evolution
of the defect population, the recovery has been analysed by follow-
ing the evolution of all point defect populations and their clusters.
In this scheme, we assume that each point defect (isolated or in
cluster) has the same contribution to the electrical resistivity.
Therefore the experimental differential isochronal resistivity
recovery, —%(f—,ﬁ;), has been replaced for the simulated spectra
by the differential isochronal recovery of the total number of de-
fects introduced in the simulation boxes, i.e., f%(%), where n is
the total number of FP remaining in the simulation box at a given
temperature and ng is the initial number of FP introduced in the
box.

The derivative at each temperature of the number of defects
was obtained using a sliding average in order to smooth out possi-
ble short-term fluctuations with a constant subset size of four tem-
perature steps (6 K). Finally, all the simulated spectra presented

Il peak shift
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Fig. 3. Differential isochronal recovery spectra of pure Fe: influence of irradiation dose. The simulated results (full lines and solid symbols) were obtained for 150 x 150 x 150
(in lattice units) simulation boxes, irradiated at 4.3 x 10~°>dpa (290 FP in the simulation box) and 2.36 x 10~*dpa (1593 FP in the simulation box), which were then
isochronally annealed at a rate of 3 K/300 s. For comparison, the corresponding experimental results (dashed lines and open symbols) of Takaki et al. [13], obtained for

identical annealing conditions and dose, are also shown.
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in the next sections are averaged spectra on three different simu-
lations obtained with different random seeds. We have investi-
gated the statistical error arising from the use of only three seeds
and the results have shown that this consideration is enough to
cancel statistical disturbances since the error generated with three
and a higher number of replicas (between 4 and 10) lies between
0% and 6%.

4.1. AKMC recovery in pure Fe

This section presents the AKMC simulation recovery results ob-
tained in pure Fe. Their consistency has been investigated in sev-
eral steps. After the correct reproduction of the experimental
stages was checked, a qualitative and quantitative analysis of the
results was carried out, followed by a study of dose effect.

The simulated isochronal recovery spectra displayed in Fig. 3
exhibit three distinct stages with the same features as the experi-
mentally observed Ip, I, and II stages described above. Moreover,
as demonstrated in Fig. 4, the evolution of the different populations
of point defects at each stage is in good agreement with Takaki and
co-workers [13] interpretation of the corresponding experimental
data.

The Ip peak appears in the simulated spectra for both doses
around 105K, 2.5 K below the experimental Ip, peak and is due
to correlated recombinations of FP. A corresponding recovery of
~55% of the initial number of FP is observed in simulated spectra
at the end of stage Ip. On the highest dose spectrum, the peak ob-
served at 121 K (against 123 K experimentally) is the I peak which
is due to the migration of SIAs, as shown in Fig. 4. This temperature
difference is more pronounced for the lowest dose case, as the sim-
ulated I peak is observed 6 K below the experimental peak. This
observation may suggest that there is an increasing quantitative
limitation of the AKMC model with decreasing dose in reproducing
the temperature of appearance of Iz peak. This can be due to the
fact that very low doses imply introducing a very small amount
of FP in the simulation box, which may be nonrepresentative to
simulate an isochronal annealing experiment. However for the
dose range of Fig. 3 this discrepancy still remains very low. The
good agreement observed for peaks Ip and Iz has been obtained
by lowering the ab initio value of the SIA migration energy from
0.37 eV to 0.31 eV, which agrees not only with the value deduced
by the authors from the experimental spectra (0.27 = 0.04 eV),
but also with the results of ab initio calculations [10,20]. The last
peak, which appears around 165 K for the highest dose case, corre-
sponds to the peak II experimentally observed by Takaki and co-

Thése de Raoul Ngayam Happy, Lille 1, 2010

R. Ngayam-Happy et al./Journal of Nuclear Materials 407 (2010) 16-28

workers at 164 K. It is indeed due to the di-SIAs, formed during
the long-range migration of SIAs, that migrate with an activation
energy of 0.41 eV.

Another quantitative dissimilarity between simulated and
experimental results is about the amplitude of Ip, Ig, and II peaks
which appears generally to be higher for the simulated spectra
than the experimental ones. This may come from the assumption
we have made by equating electrical resistivity and defect popula-
tions. As we have demonstrated, this assumption is certainly worth
it, since we have been able to reproduce qualitatively all the char-
acteristics of experimental peaks. However, neglecting all the other
contributions to electrical resistivity has probably led to an over
estimation of the recovery.

A little shoulder can be observed in the simulated spectra at the
end of the Iz peak. This peak is due to the migration of tri-SIAs
formed during stage I (Fig. 4), since they have the same activation
energy as the SIAs in our AKMC model.

The AKMC model for pure Fe was further validated by investi-
gating the dose effect on the isochronal annealing spectra as this
study is available in [13]. The experiments indicate that no modi-
fications of the I, peaks appear with the dose; these peaks are thus
dose-independent. Contrary to the I, peaks, the Iz and Il peaks are
dose dependent and shift towards lower temperatures when the
irradiation dose increases. As can be seen in Fig. 3, the dose effect
is correctly reproduced, since the experimentally observed shifts of
the I and II peaks and absence of dose dependence for the Ip peak
have also been observed on simulated spectra.

4.2. AKMC recovery of dilute Fe—Cu alloys

The experimental [15] and simulated spectra of the evolution
with temperature of the differential isochronal recovery in dilute
Fe-Cu alloys are represented in Figs. 5a and 5b. Both results were
obtained in pure Fe and alloys isochronally annealed at a rate of
3 K/300 s after being initially irradiated at a dose of 4.2 x 10~° dpa.
The consistency of the KMC results was studied by checking for the
reproduction of experimental peaks, the effect of the addition of
Cu, and the qualitative and quantitative worth of these results.

4.2.1. Stage |

The experimental spectra indicate that the addition of Cu up to
0.04 at.% has no influence on Ip peaks whose amplitude and posi-
tion do not change. This issue is also well reproduced by the spec-
tra obtained in KMC simulations. The most significant effect of the
addition of Cu experimentally observed in stage I is the gradual
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Fig. 4. Defect population evolution with annealing temperature for pure Fe isochronally annealed at a rate of 3 K/300 s after being electron-irradiated at 2.36 x 10~ dpa.
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Fig. 5a. Differential isochronal recovery spectra of Fe and Fe-Cu alloys: influence of Cu content. The simulated results (full lines and solid symbols) were obtained for
150 x 150 x 150 (in lattice units) simulation boxes, initially containing 284 FP (corresponding to an initial irradiation dose of 4.2 x 107> dpa), which were isochronally
annealed at a rate of 3 K/300 s. For comparison, experimental results (dashed lines and open symbols) of Maury et al. [15], obtained for identical conditions, are also shown.

suppression of the Iz peak with increasing concentration of solute
atoms. According to Maury and co-workers, this disappearance of
peak Ig is due to an efficient trapping of SIAs by the Cu atoms.
The set of ab initio data used to parameterise the KMC model indi-
cates that a Cu atom in a tensile position can indeed trap a
(11 0)pe_re dumbbell [21]. Moreover, the study of the evolution
of the population of SIAs with annealing temperature (Fig. 6)
clearly shows an increasing amount of trapped SIAs with increas-
ing Cu concentration in the temperature range of peak Iz The
KMC results confirm therefore the explanation of Maury and co-
workers to account for the suppression of the I; peak. Note that a
slight increase in the value of X1nn™"_(1 1 0)g._. (from the ab ini-
tio value of 0.07 eV to the adjusted value of 0.13 eV, see Table 1) is
enough to obtain a good agreement between the simulated and
experimental spectra.

Although the main features of stage I are qualitatively well
reproduced by the model, two quantitative differences with the
experimental results have to be mentioned. In pure Fe first of all,
a 8 K shift from the experimental position is observed for the sim-
ulated I peak. This peculiarity, due to some AKMC limitations at
very low doses, has been commented on previously in the pure

Fe section. Second of all, with increasing amount of Cu, the sup-
pression of Ir peak is more marked on the simulated spectra. It is
not obvious to give an accurate explanation of this effect since it
may originate from a combination of different sources of errors
including for instance an over estimation of the trapping efficiency
of Cu in these alloys, the neglect in the model of other contribu-
tions to the isochronal recovery, the statistical distribution of Cu
atoms in the simulation box, or other complex cases.

4.2.2. Stage Il

According to Maury and co-workers, the suppression of the Ig
peak is followed by the appearance of two new peaks labelled Ilc,
for the peak around 145K, and Il for the one around 160 K. The
authors have also observed the appearance of a peak situated be-
tween 170 and 200 K, which they attributed to residual impurities.

With increasing concentration of Cu in the alloy, the Il¢, peak
shifts slightly towards higher temperatures and its amplitude in-
creases. According to Maury and co-workers, this behaviour, typical
of de-trapping, is due to the migration of the SIAs previously
trapped. The KMC spectra also show a peak with the same features,
and a close analysis of the SIAs population results in an interpreta-
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Fig. 6. SIA population evolution with temperature for pure Fe and Fe-Cu alloys isochronally annealed at a rate of 3 K/300 s after being electron-irradiated at 4.2 x 10> dpa.
The results are represented in percentage of the 284 FP initially introduced in the simulation box.

tion in agreement with experiment. Moreover, an attempt to build a
more refined explanation of the behaviour of this peak can be done,
based on the results provided by the KMC simulations. Indeed, the
simulations indicate that an increasing amount of trapped SIAs is
enough to account for this behaviour. As the amplitude of a peak
is related to the amount of defects recovered, it appears straightfor-
ward that the alloy with the greatest concentration of de-trapped
SIAs would have the highest amplitude, which is what is observed
for both experimental and simulated recovery spectra. The shift of
the IIc, peak to higher temperatures can be attributed to an increas-
ing “effective” de-trapping energy with increasing concentration of

trapped SIAs, even if the de-trapping process is activated at the
same temperature for all the alloys.

Concerning the I, peak observed by Maury and co-workers,
the evolution of its height is similar to that of Il¢,, but contrary
to Ilg, this peak shifts to low temperatures when the Cu content
increases. According to these authors, this behaviour is character-
istic of the migration of mixed Fe-Cu dumbbells that have formed
during stage Ir. However, ab initio calculations do not predict the
formation of stable mixed dumbbells in dilute Fe-Cu alloys [21],
therefore we propose a different explanation for the events occur-
ring in the temperature range after stage Ilc,.
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Table 1

Summary of the changes in the energies used to calculate Eqymp (EQ. (4)). The ab initio calculations were performed within density functional theory using ultra soft pseudo-

potentials and the Generalized Gradient Approximation approach with the VASP code [6].

Cu

Mn

Ab initio value (eV)

Adjusted value (eV) Ab initio value (eV) Adjusted value (eV)

E?;llgom,x 0.32
Ebind 53—/\ -0.46
(110)pe_x e
B s ®
-
B 0
O "')/
Bt s A

X1nn™"_(1 1 0)pe_re

% ? ; 0] 0.07

X1nn%™ (1 1 0)pe_re ~0.01

X1nn™_(1 1 0ype_x ~0.28

= 0.34 0.38
- 0.37 0.39
- 0.47 0.41
0.13 —0.36 -
- 0.10 0.02
- —-0.08 -

First of all, if we assume like Maury that the peaks observed be-
tween 170 and 200 K are due to residual impurities, the relevance
of any smaller peak, like II,, would be dubious. Moreover, because
such a peak has not been clearly identified in the simulated spectra,
we think that the most important feature, common to both simu-
lated and experimental spectra, is the remarkable asymmetry ob-
served for the Il¢, peak as the Cu concentration increases (shift of
the right part of the peak to higher temperature as observed in
Fig. 5b). This is due to a “temporary” re-trapping process of the

migrating SIAs as they can still encounter Cu atoms. This phenome-
non would then be more pronounced for the alloy with the highest
Cu concentration, which is what is observed. The term temporary
is used here because the re-trapping process should rather be con-
sidered as a slowing-down process for the migrating SIAs, as the
temperature is enough to overcome the trapping of Cu atoms.
Second, the simulated spectra point out the formation of recov-
ery peaks in the temperature range of the peaks Maury et al. attrib-
uted to residual impurities. On the basis of the simulated results,
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Fig. 7. Di-SIA population evolution with temperature for pure Fe and Fe-Cu alloys isochronally annealed at a rate of 3 K/300s after being electron-irradiated at
4.2 x 1075 dpa. The results are represented in percentage of the 284 FP initially introduced in the simulation box.
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another explanation related to the Cu atoms is proposed. These
peaks, that we have labelled II}, on Fig. 5a, are connected to the
stage Il peak (like in pure Fe) due to the migration of di-SIAs. As
the activation energy for di-interstitial is higher than the activation
energy for mono-interstitial, these peaks appear at higher temper-
atures, compared to peak II for pure Fe, simply because the di-SIAs
that formed during the free migration of SIAs are also trapped by
Cu atoms and only overcome the trapping in this temperature
range, as indicated by the di-SIAs population evolution in Fig. 7.

To conclude on this section on Cu, the higher amplitude ob-
served for the simulated peaks may be attributed, like previously
discussed in the pure Fe section, to an over estimation of the
recovery.

4.3. AKMC recovery of dilute Fe-Mn alloys

The experimental [14,15] and simulated spectra of the evolu-
tion with temperature of the differential isochronal recovery in di-
lute Fe-Mn alloys are represented in Fig. 8a. They both result from
the isochronal annealing, at a rate of 3 K/300s, of pure Fe and
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alloys irradiated at 4.2 x 107> dpa. The consistency of the results
was analysed in the same way described above for Cu.

4.3.1. Stage |

The addition of Mn has a similar influence as Cu on the Iz peak:
it disappears when the Mn content of the alloy increases. Another
important effect of Mn is the decrease in height of the I peak for
the highest Mn concentrations in the alloy (1 and 3 at.% Mn alloys).

Maury et al. propose that the suppression of the I peak is due to
the formation of stable mixed (1 1 0)ge_mn dumbbells during the
migration of the SIAs. The higher the Mn content, the earlier the
formation of these mixed (11 0)ge_mn dumbbells. Furthermore,
according to the authors, these mixed (1 1 O)ge_vn dumbbells are
more mobile than the SIAs, and as soon as they form, they annihi-
late with vacancies or form mixed poly-interstitials and particu-
larly mixed di-(1 1 O)pe_mn, Which are the only species left above
stage I, meaning that no single-interstitial (SIAs or mixed
(11 0)pe_vn dumbbells) has survived.

Concerning the decrease of the height of the Ip peak, Maury and
co-workers proposed that this can be related to some phase trans-
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Fig. 8a. Differential isochronal recovery spectra of Fe and Fe-Mn alloys: influence of Mn content. The simulated results (full lines and solid symbols) were obtained for
150 x 150 x 150 (in lattice units) simulation boxes, initially containing 284 FP (corresponding to an initial irradiation dose of 4.2 x 10~*dpa), that were isochronally
annealed at a rate of 3 K/300 s. For comparison, experimental results (dashed lines and open symbols) of Maury et al. [15], obtained for identical conditions, are also shown.
An enlargement factor of 3 has been applied to the experimental spectra in (b) to point out the behaviours observed in stage II.
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Fig. 8b. Zoom of Fig. 8a.

formations, i.e., to Mn atoms in a crystallographic environment dif-
ferent from the o-phase of the dilute alloys.

Both modifications on Ip and Iz peaks with increasing Mn con-
tent have been observed in the simulated spectra. Moreover, ab ini-
tio calculations [8] do indeed predict that mixed (11 0)ge_mn
dumbbells may form and are stable in Fe-Mn alloys. Fig. 9 shows
that in the temperature range of stage Iz, more and more mixed
(11 0)pe_mn dumbbells appear in the simulation box when the
Mn content increases, concurrently with a decrease in the number
of pure (1 1 0)e_re SIAs. A slight increase of the value of the binding
energy of the mixed (1 1 0)ge_vn, dumbbells from 0.37 to 0.39 eV

was enough to insure a good agreement with experimental results
as can be seen in Fig. 8a. Another change with respect to the ab ini-
tio data was the limitation of the trapping possibility of (1 1 0)ge_pe
SIAs by Mn atoms, by lowering the value of X1nn“°™_(1 1 0)pe_e
to 0.02 eV instead of the initial ab initio value of 0.10 eV. Concern-
ing the Ip peak modification, as our KMC simulations are per-
formed on a rigid lattice, we cannot test the hypothesis of Maury
and co-workers that it is due to an o — y phase transformation.
However, we propose an alternative explanation on the basis of
the evolution of the defect population observed in the simulations.
At these concentrations (1-3 at.%), the density of Mn atoms is such
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Fig. 9. SIA (full lines and solid symbols) and mixed (1 1 0)re-mn dumbbell (dashed lines and open symbols) population evolution with temperature for pure Fe and Fe-Mn
alloys isochronally annealed at a rate of 3 K/300 s after being electron-irradiated at 4.2 x 107> dpa. The results are represented in percentage of the 284 FP initially introduced

in the simulation box.
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Fig. 10. Di-interstitial defect (di-SIA and/or mixed di-(1 1 0)ge_mn dumbbell) population evolution with temperature for pure Fe and Fe-Mn alloys isochronally annealed at a
rate of 3 K/300 s after being electron-irradiated at 4.2 x 107> dpa. The results are represented in percentage of the 284 FP initially introduced in the simulation box.

that there is a very high probability for the SIAs to have Mn atoms
at the closest neighbouring sites. The probability of correlated
recombination is thus lowered since, during their short-range
migration, the SIAs have more chances to encounter Mn atoms
and form mixed (1 1 0)ge_nn dumbbells in the high content Mn al-
loys rather than to meet a vacancy. Since the migration energy of
these mixed (11 0)ge_mn dumbbells is higher than the migration
energy of the SIAs, the mixed dumbbells will perform fewer jumps
than the SIAs would have done in the same amount of time. Fig. 9
indicates indeed that for the highest Mn content (1 and 3 at.%), all
the interstitial-type defects are mixed (1 1 0)ge_m, dumbbells after
110K

4.3.2. Stage Il

At the scale of Fig. 8a, the observation of the recovery in the
temperature range of stage Il is not obvious on experimental spec-
tra. An enlargement factor of 3 has therefore been applied to these
spectra in Fig. 8b to better highlight the recovery peaks formed.

The experimental spectra show the appearance of a new peak in
the temperature range 145-175 K, whose amplitude increases and
position shifts to lower temperatures with increasing Mn content.
Maury et al. attributed this peak to the migration of di-mixed
(11 0)pe_vn dumbbells that were formed in stage 1. They also ob-
served a stage of negative recovery for the 1 and 3 at.% alloys
which, similarly for the case of the I peak, they explained by crys-
tallographic phase change issues.

As illustrated in Fig. 8b, a peak with the same features is also
visible in the simulated spectra. A good agreement on the temper-
atures of appearance of this peak with the Mn content is obtained
for all the Mn content investigated. This agreement has been ob-
tained after a slight increase of the mixed (1 1 O)ge_\n dumbbell
migration energy (from 0.34 eV to 0.38 eV). Nevertheless, a careful
examination of the evolution of the defect populations in Figs. 9
and 10 is necessary to provide an interpretation of the experimen-
tal spectra based on simulated recovery results. For the 0.01 at.%
Mn alloy, the concentration of mixed (11 0)pe_vn, dumbbells at
the end of stage I¢ is almost 10% higher than the number of remain-
ing SIAs. We expect therefore the events taking place in stage II for
this concentration to be related in majority to single mixed
(11 0)pe_vn dumbbells and their clusters and only to a smaller ex-
tent to SIAs.

For the 0.1 at.% Mn alloy, the proportion of mixed (1 1 O)ge_mn
dumbbells is much higher (there are 10 times more mixed
(11 0)pe_vn dumbbells than SIAs in the simulation box). This sug-

gests that for this concentration, all events are related to mixed
(11 0)pe_mn dumbbells. For the 1 and 3 at.% Mn alloys, as was sta-
ted previously, the formation of mixed (11 0)ge_mn dumbbells,
which has started very early on (at the beginning of stage Ip), leads
to the total disappearance of SIAs. The events occurring in the tem-
perature range (110-200 K) are thus related to mixed (1 1 0)ge_mn
dumbbells and/or eventually their clusters as these are the only
types of defects present in the simulation box.

At this point, we have identified several events that can occur in
stage II, depending on the concentration of the alloy: migration of
SIAs or di-SIAs for pure Fe and dilute Mn alloy (typically the
0.01 at.% Mn), formation and migration of mixed (11 0)pe_mn
dumbbells or their clusters already observed to a smaller extent
in dilute alloy, and exclusively in more concentrated alloys (typi-
cally from 0.1 at.% Mn).

The recovery spectrum of pure Fe has been previously dis-
cussed. The peak observed around 185 K (190 K on the experimen-
tal spectrum) is related to the migration of di-SIAs formed during
SIAs migration at stage Ig.

The recovery spectra of the dilute alloys exhibit a single peak.
As stated previously, according to Fig. 9, this peak is most likely re-
lated to the motion of mixed (11 0)re_mn dumbbells principally,
against the interpretation of Maury and co-workers. The interpre-
tation of these authors is that mixed (1 1 0)pe_mn dumbbells recom-
bine with vacancies or aggregate as clusters as soon as they form,
which means that stage II peak is due to mixed (1 1 0)pe_nvp, dumb-
bells clusters exclusively. Furthermore in our analysis, we show
that this peak corresponds to two kinds of events depending on
the distance travelled by the mixed (1 1 0)g_mn dumbbells. For
the 0.01 at.% Mn and 0.1 at.% Mn alloys, the peak, that we denoted
Iy in Fig. 8a, stems from the long-range migration of the mixed
(110)pe-mn dumbbells. We attribute the shift observed to a
decreasing “effective” migration energy with increasing concentra-
tion of mixed dumbbells in the alloy.

For the 1 and 3 at.% Mn alloys, the concentration of the mixed
dumbbells at the end of I is so large that the “effective” energy
necessary for their motion becomes very low and the probability
of finding a vacancy at neighbouring sites is very high, which re-
sults in a shortening of the trajectory before recombination. The
resulting peak has therefore been labelled Ipy, as we can attribute
it to the short-range migration of the mixed (11 0)pe_mn
dumbbells.

To conclude on this section on Mn alloys, the simulation results
highlight a good qualitative reproduction of the experimental
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Fig. 11. Differential isochronal recovery spectra of Fe and Fe-Cu alloys: influence of Cu content. The simulated results were obtained for 150 x 150 x 150 (in lattice units)
simulation boxes, initially containing 284 FP (corresponding to an initial irradiation dose of 4.2 x 10~> dpa), which were isochronally annealed at a rate of 3 K/300 s. Spectra
in full lines and solid symbols were obtained after adjustment; whereas spectra obtained with the raw ab initio data are represented in dashed lines and open symbols.

spectra, despite some quantitative differences already observed
and discussed in the pure Fe and Cu alloys sections. We have also
shown that it is possible to provide new tentative interpretations
of the experimental observations. The model needs however to
be further tested on simple irradiation cases.

4.4. Concluding remarks on the adjustment procedure

From the discussions presented in the previous three sections,
we note that the parameterization of the AKMC model to repro-
duce experimental isochronal annealing results has been achieved
trough the adjustment of some of the raw ab initio data in the mod-
el. These data are: the SIA migration energy, the di-SIA migration
energy trough the adjustment of the 1st and 2nd nearest neighbour
interaction energies of the two dumbbells, and finally the solute-
dumbbell migration and interaction energies as summarized in Ta-
ble 1. The adjustment concerns a total of eight ab initio data over
the 15 involved: three for pure Fe, one for Fe-Cu, and four for
Fe-Mn. The adjustment method was based on modifications, with-
in the inherent 0.1 eV range of uncertainty for ab initio calcula-
tions, that only preserve the original character of the data

adjusted. The resulting changes range from 80% reduction
(0.10 eV changed into 0.02 eV) to 86% increment (0.07 eV changed
into 0.13 eV) of the original values, but this result has to be taken
with caution for two main reasons: these uttermost changes con-
cern only two data over the eight (the major changes ranging from
20% reduction to 5% increment) and the small values of the quan-
tity involved explain the “large” impact caused by any change. In-
deed going from 0.10 eV to 0.02 eV corresponds to a decrease of
0.08 eV only. Besides these quantitative aspects, we would like to
emphasize how necessary the data adjustment was, and this is
illustrated in Fig. 11. This figure presents, in the case of isochronal
annealing simulations of Fe-Cu alloys, results obtained before (i.e.,
with the raw ab initio data) and after the adjustment. It shows the
significant differences on the temperature of appearance as well as
the behaviour of all the recovery peaks.

5. Conclusions

We have shown how ab initio based KMC simulations can real-
istically mimic isochronal resistivity recovery experiments of elec-
tron-irradiated materials considering simple but motivated
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assumptions and using limited input parameters. The materials
here considered were pure Fe and dilute Fe-Cu and Fe-Mn alloys.
The model parameters were based on ab initio predictions, but had
to be readjusted slightly to better reproduce the results of resistiv-
ity recovery experiments on similar materials and for similar con-
ditions. The experimental results of Takaki et al. [13] for pure Fe
and Maury et al. [14,15] for Fe-Cu and Fe-Mn alloys were used
for comparison.

The resulting model describes qualitatively well the experimen-
tally observed behaviour under isochronal annealing and allows
for precise interpretations of the defect-solute interactions and de-
fect activation energies. Most of the previous experimental inter-
pretations of the recovery spectra were verified and confirmed.
In the cases where ab initio predictions of simulated results were
in disagreement with the interpretations in the literature, the here
proposed model has been used to identify, with access to atomic
detail, new interpretations of the mechanisms involved:

(i) Contrary to Maury and co-workers, we do not expect the for-
mation of any stable mixed (1 1 0)ge_c, dumbbells in Fe-Cu
alloys. The efficient trapping of SIAs by Cu atoms is enough
to account for the behaviour observed in the spectra.

(ii) The peak in Fe-Cu observed in the temperature range 170-
200 K is not due to residual impurities but stems from the
migration of di-SIAs previously trapped by Cu atoms.

(iii) We have been able to observe in the Fe-Mn spectra the
decrease in height of the Ip peak for higher Mn content,
which we relate to an earlier transformation of SIAs to mixed
(11 0)pe_mn dumbbells, instead of the crystallographic issues
proposed by Maury and co-workers.

(iv) Contrary to these authors, we expect the behaviour observed
in the temperature range of stage Il in Fe-Mn to be essen-
tially due to single-interstitial defects (SIAs and/or mixed
(110)pe_mn dumbbells) and not exclusively mixed poly-
interstitials.

On the other side, although the model is very satisfactory in
reproducing qualitatively experimental recovery results, some lim-
itations still remain. Nonetheless, we believe that these limitations
are not strong enough to prevent the validation of this AKMC mod-

el which can now be used with confidence for simulations of med-
ium term evolution of the microstructure under irradiation, such as
the irradiation induced and/or accelerated precipitation of Cu and
Mn in bcc Fe.
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Prévisions de I’évolution microstructurale sous irradiation d’alliages ferritiques par
simulations numériques a I’échelle atomique

Dans ce travail, nous avons amélioré un modele de diffusion des défauts ponctuels (lacunes et interstitiels) en
introduisant les hétéro-interstitiels. Ce modele permet ainsi de simuler par Monte Carlo cinétique (MCC) la
formation d’amas riches en solutés observés expérimentalement dans des alliages modeles ferritiques irradiés de
type Fe — Cu MnNiSiP - C.

Des calculs de structure électronique nous ont permis de caractériser les interactions existant entre les interstitiels
et les différents atomes de solutés et aussi le carbone. Le P interagit avec les lacunes et tres fortement avec
l'interstitiel, le Mn interagit également avec l’interstitiel pour former un dumbbell mixte. Le C, en position
octaédrique, interagit fortement avec la lacune et plus faiblement avec l'interstitiel. Les énergies de liaison, de
migration ainsi que d’autres propriétés a 1’échelle atomique, déterminées par calculs ab initio, nous ont conduits
a un jeu de parametres pour le code de MCC. Dans un premier temps, ces parametres ont été optimisés sur des
expériences, de la littérature, de recuits isochrones d’alliages binaires préalablement irradiés aux électrons. Les
simulations de recuit isochrone, en reproduisant les tendances observées expérimentalement, nous ont permis
d'associer précisément un mécanisme a chacune des évolutions de la résistivité au cours du recuit. Par ailleurs,
les limites de solubilité des différents éléments ont été déterminées par Monte Carlo Metropolis. Dans un second
temps, nous avons simulé 1’évolution a 300 °C de la microstructure sous irradiation dans des alliages de
complexité croissante : fer pur, alliages binaires, ternaires, quaternaires, et enfin alliages complexes de
compositions proches de celle de I'acier de cuve. L'ensemble des simulations montrent que le modele reproduit
globalement les tendances des résultats expérimentaux, ce qui a permis de proposer des mécanismes pour
expliquer les différents comportements observés.

Mots clés : calculs ab initio, Monte Carlo Cinétique atomique, dommage d’irradiation, défauts ponctuels, recuit
isochrone, irradiation aux neutrons, alliages de Fe

Previsions of the microstructural evolution of ferritic alloys under irradiation by
numerical atomic scale simulations

In this work, we have improved a diffusion model for point defects (vacancies and self-interstitials) by
introducing hetero-interstitials. The model has been used to simulate by Kinetic Monte Carlo (KMC) the
formation of solute rich clusters that are observed experimentally in irradiated ferritic model alloys of type Fe —
CuMnNiSiP - C.

Electronic structure calculations have been used to characterize the interactions between self-interstitials and all
solute atoms, and also carbon. P interacts with vacancies and strongly with self-interstitials. Mn also interacts
with self-interstitials to form mixed dumbbells. C, with occupies octahedral sites, interacts strongly with
vacancies and less with self-interstitials. Binding and migration energies, as well as others atomic scale
properties, obtained by ab initio calculations, have been used as parameters for the KMC code. Firstly, these
parameters have been optimized over isochronal annealing experiments, in the literature, of binary alloys that
have been electron-irradiated. Isochronal annealing simulations, by reproducing experimental results, have
allowed us to link each mechanism to a single evolution of the resistivity during annealing. Moreover, solubility
limits of all the elements have been determined by Metropolis Monte Carlo. Secondly, we have simulated the
evolution at 300 °C of the microstructure under irradiation of different alloys of increasing complexity: pure Fe,
binary alloys, ternaries, quaternaries, and finally complex alloys which compositions are close to those of
pressure vessel steels. The results show that the model globally reproduces all the experimental tendencies, what
has led us to propose mechanisms to explain the behaviours observed.

Key words: ab initio calculations, atomic Kinetic Monte Carlo, radiation damage, point defects,
isochronal annealing, neutron irradiation, Fe alloys.
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