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INTRODUCTION

L'histoire de l'énergie nucléaire en France commence 2 la fin de la seconde guerre mondiale par la
création en 1945 du Commissariat a I'Energie Atomique (CEA) [1], sous l'impulsion du Général de
Gaulle et de Frédéric Joliot-Curie, physicien frangais, gendre de Pierre et Marie Curie, qui découvrit en
1939 la réaction en chaine et qui recut avec sa femme, Iréne, le prix Nobel de chime pour leur découverte
de la radioactivité artificielle [2-4] ; Joliot sera le premier Haut-Commissaire, nommé par de Gaulle. Le
tole du CEA est alors clair : il doit poursuivre « les recherches scientifiques et techniques en vue de
l'utilisation de 'énergie atomique dans divers domaines de la science, de lindustrie et de la défense
nationale ». Apres la création du site de Saclay en 1947, la premicére pile atomiquel, baptisée « Zoé », est
mise au point par le CEA: cette pile, qui utilise comme combustible de l'oxyde d'uranium naturel,
modéré a l'eau lourde, dégage peu d'énergie mais permet de réaliser des études afin de mieux
comprendre les réactions nucléaires. Un second réacteur de recherche, baptisé « EL2» est ensuite
construit en 1952 afin d'étudier la structure et le comportement des matériaux, mais aussi de créer de
nouveaux radio-éléments. Sur le modéle de EIL2, d'autres réacteurs de recherches seront construits dont
EL3 (1957), Ositis (1966) et Orphée (1980).

La premiere centrale nucléaire a produire de l'électricité a été construite par 'URSS a Obninsk en
1954. Deux ans plus tard, I'Angleterre batit la premicre centrale en Europe alors que la premiére centrale
francaise mise en service par EDF commenca sa production d'électricité en 1963 sur le site de Chinon ;
le premier réacteur de Chinon se nommait « EDF1». En 1967, « Rapsodie », le premier réacteur a
neutrons rapides2 mais aussi le premier a utiliser un métal liquide comme caloporteur (le sodium),
démarre sur le centre CEA de Cadarache ; ce réacteur servit a tester les éléments combustibles (éléments
mixtes composés d'uranium et de plutonium) et le caloporteur, mais aussi a vérifier les calculs et les choix
technologiques. Suites aux résultats obtenus avec Rapsodie, le CEA et EDF s'associ¢rent pour

développer une centrale prototype en 1974 : « Phénix ».

Le 3 mars 1974, a la suite du premier choc pétrolier, le Premier ministre Pierre Messmer annonce le
lancement d'un vaste programme nucléaire qui prévoit de limiter la consommation de pétrole au profit
de l'atome. Entre 1974 et 1975, 13 nouvelles centrales nucléaires, dites de deuxieme génération, seront

lancées par EDFE.

De nos jours, plus de 450 réacteurs nucléaires sont en fonctionnement dans 31 pays du monde. Ces
réacteurs génerent de l'électricité pour pres d'un milliard de personnes ce qui représente environ 17 % de
l'électricité produite dans le monde [5]. La présence d'une telle quantité de réacteurs dans le monde se
justifie par le fait que 1'énergie nucléaire génére, dans ses conditions normales de fonctionnement, de
I'électricité en alliant rendement, stabilité, respect de l'environnement et compétitivité économique tout

en prosctivant 'émission de dioxyde de catbone ou autres gaz nocifs dans l'atmosphere.

Le fort intérét porté actuellement a la gestion des réserves énergétiques, aux changements climatiques,
a la qualité de l'air et a la sécurité de I'énergie laisse penser que le nucléaire aura un role prépondérant
dans l'approvisionnement énergétique du futur. Tandis que les actuelles centrales nucléaires de

Génération II et III (¢ Figure 1) fournissent une électricité économiquement et publiquement

1 Pile atomique : nom donné a I'époque aux réacteurs nucléaires
2 Neutron rapide : neutron dont I'énergie est supérieure a 1 MeV
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acceptable, les avancées dans la conception de nouveaux systemes pourraient voir s'élargir les
opportunités de l'utilisation de I'énergie nucléaire. Pour explorer ces opportunités, l'office de l'énergie
nucléaire du Département américain de I'Energie (US.DoE) a engagé une large discussion avec divers
gouvernements, industries et communautés de chercheurs sur le développement de la prochaine

génération de réacteurs nucléaires connue sous la dénomination « Génération IV » [5].

réacteurs
avancés

premiéres
réalisations

Dominique Hoa rau/0HDe signProd/C EA

M. Brigaud/EDF Médiathiéque
Image & Process/EDF

Gérard Halary/
EDF Médiathéque

L

1950 1970 1990 2010 2030 2050 2070 2090

Figure 1 : Chronologie des différentes générations de réacteurs nucléaires en France [6]

Le Forum International Génération IV (GIF) est un forum de réflexion et de recherche qui comptait
dix pays membres a son lancement en 2001 — Afrique du Sud, Argentine, Brésil, Canada, Corée du Sud,
Etats-Unis, France, Japon, Royaume-Uni, Suisse — auxquels se sont joints la Commission européenne en
2003 ainsi que la Chine et la Russie en 2006. Son objectif est d'explorer l'avenir possible de la filiere
électronucléaire a I'horizon 2030. Les premiers travaux de ce forum ont permis de sélectionner, parmi
d'abondantes pistes technologiques, six systemes (¢f. Tableau 1) répondant au cahier des charges imposé :
amélioration de la compétitivité économique, de la sécurité, utilisation de technologies et procédés
résistants a la prolifération, utilisation efficace des ressources naturelles et réduction drastique des

éléments radioactifs a vie longue dans les déchets ultimes [7].

L'effort de recherche francais se porte prioritairement sur deux des réacteurs a neutrons rapides avec
cycle du combustible fermé (SFR et GFR), et dans une proportion moindre sur les systemes a tres haute
température capables de produire de I'hydrogéne (VHTR).



I- Réacteur a eau légere

Super Critical Water cooled Reactor

Puissance : 1500 MWe
Version 1 : neutrons thermiques avec cycle du

(réacteur thermique a caloporteur gaz a
trés haute température)

SCWR (réacteur a caloporteur eau .
supercritique) combustible ouvert
P 4 Version 2 : neutrons rapides avec cycle fermé
I1- Réacteur a tres haute température refroidi au gaz
Very High Température gas cooled | Puissance : 600 MWth
Reactor Neutrons thermiques
VHTR d

Le VHTR devrait opérer a 1000-1200 °C
Production d'hydrogene, déssalement de l'eau de mer

ITI- Réacteurs

a neutrons rapides

Sodium cooled Fast Reactor

Puissance : 1000-5000 MWth
Evolution des réacteurs Phénix et Superphénix

(réacteurs a sels fondus)

SER (réacteur rapide a caloporteur sodium) | (France) et Monju (Japon)
Cycle du combustible fermé
Puissance : 600 MWth
G R | s ooy | Réacteut refroidi  helium
Hrrap porteut g Cycle du combustible fermé
Lead cooled Fast Reactor Pl:IISSQIlCC : 12(.)_400 MWih
LER (réacteur rapide a caloporteur plomb) Réacteur refroidi au plomb
urrap porteurp Cycle du combustible fermé
IV- Réacteur a sels fondus
Puissance : 1000 MWe
MSR Molten Fast Reactor Neutrons thermiques

Cycle du combustible fermé

Tableau 1 : Principales caractéristiques des 6 projets de réacteurs pré-sélectionnés par le GIF [§]

Le GFR (¢ Figure 2) est un systeme tres innovant qui associe neutrons rapides et haute température,

dans lequel le refroidissement sera assuré par un caloporteur gazeux, ’hélium. I’objectif du GIR est

non seulement de briler de 'uranium, mais aussi de transmuter du plutonium et des mélanges de

plutonium avec certains actinides mineurs. Ainsi, le combustible de ce réacteur devra pouvoir

contenir une forte concentration en noyaux lourds, et par voie de conséquence une forte densité de

puissance. De plus, I'élément combustible devra supporter les fortes températures puisque le GFR

devrait fonctionner a une température nominale d'environ 1000 °C, avec possibilité d'atteindre 1600

a 2000 °C en cas d'accident ; la game du combustible (4. Figure 3) devra notamment pouvoir

contenir les produits de fission a ces fortes températures. Il s’agit donc de trouver un concept

d'élément combustible qui non seulement répondra a ces spécificités, mais aussi les maintiendra dans

une ambiance d’irradiation aux neutrons rapides (au maximum 75 Déplacements Par Atome de la

cible durant l'irradiation).
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Gas-Cooled Fast Reactor Generator Blecrical

Turbine
]

Heat Sink

Rods

aasmoros

Figure 2 : Réacteur a neutron rapide et a caloporteur gaz

Le choix du matériau combustible dans le réacteur GFR s'est porté sur les carbures mixtes
d'uranium et de plutonium. Concernant 1'élément combustible, deux concepts sont envisagés
(¢ Figure 3): le concept aiguille (similaire au gainage du combustible dans les réacteurs de
Génération 1II et I1I) et le concept plaque, également nommé concept « nid d'abeille » [7].

Matrice de

gainage

Concept
Aiguille

Concept
Plaque

Figure 3 : Concepts d'éléments combustibles pour le GFR

D'apres la Figure 3 le combustible est conditionné dans une matrice de gainage qui doit répondre
a un cahier des charges spécifique. D'un point de vue propriétés thermiques, la gaine doit étre
réfractaire (des pics de température de 1200 °C peuvent étre atteints au cceur du réacteur, et la
température peut atteindre 2000 °C en cas d'accident), résistante aux chocs thermiques, et avoir une
conductivité thermique supérieure 2 10 W m™ K dans les conditions de fonctionnement du réacteur
afin d'assurer les échanges thermiques entre le combustible et le caloporteur. D'un point de vue
propriétés mécaniques, elle doit étre rigide et avoir une fragilité limitée afin de supporter les

différentes contraintes de déformation qu'elle subira en réacteur (eg., gradient de pression variable



entre l'intérieur et I'extérieur de la gaine). Enfin, cette gaine doit étre transparente aux neutrons et

étanche aux gaz présents dans le cceur (hélium a I'extérieur, produits de fission a l'intérieur).

Ces spécificités ont guidé le choix du matériau pour cette gaine vers les céramiques non-oxydes et
plus particulicrement des céramiques ductiles ou des composites céramiques a fibres céramiques ; les

métaux réfractaires ont été écartés du fait de leur faible transparence aux neutrons.

Parmi les céramiques étudiées, les phases MAX, et plus particulierement TisS8iC,, présentent des
spécificités intéressantes. En effet, cette céramique a la particularité d'étre a la fois rigide et tenace
(bonne tolérance aux sollicitations mécaniques) tout en ayant une bonne conductivité thermique.
Néanmoins, si de nombreux travaux ont été conduits sur le comportement de ce ternaire sous
différentes conditions [9-14], aucune donnée n'existait avant le commencement de cette these
concernant son comportement sous irradiation. Or la connaissance de sa stabilité chimique
(réaction, transformation allotropique, décomposition, évolution structurale et microstructurale) et
de I'évolution de ses propriétés (conductivité thermique, dureté, ténacité) sous irradiation est

nécessaire pour évaluer son potentiel pour une application dans le GFR [7].

L'objectif de ce travail de thése est par conséquent d'étudier le comportement sous irradiation de
Ti:SiC, dans l'optique d'une utilisation comme élément de gainage du combustible pour le GFR. Pour
atteindre cet objectif, l'idéal serait de caractériser des matériaux irradiés aux neutrons. Cependant, les
irradiations neutroniques provoquent l'activation du matériau, nécessitant des caractérisations en
laboratoires spécialisés avec de fortes contraintes de sécurité. Par conséquent, afin de contourner cet
inconvénient, la simulation des dommages induits par les neutrons a été assurée par des irradiations aux
ions lourds qui ont l'avantage de ne pas rendre le matériau radioactif et donc permettent des

caractérisations sans contrainte de radioprotection.

Ce mémoire de thése est constitué de quatre Chapitres. Le premier Chapitre est consacré au
matériau : il présente tout d'abord un état de l'art non exhaustif concernant Ti:SiCs, suivi d'une
présentation du matériau étudié. Dans le deuxieme Chapitre, I'accent est placé sur les irradiations, d'un
point de vue théotique dans un premier temps en abordant l'aspect interaction ion-matiére, d'un point de
vue pratique dans un second temps avec une présentation des irradiations réalisées. Enfin, les résultats
obtenus lors de ce travail de thése sont exposés dans les deux derniers Chapitres : dans le troisieme sont
expliquées les modifications structurales induites par les irradiations alors que le quatriéme porte sur les

modifications de surface.






CHAPITRE I : MATERIAU

Le ternaire Ti;SiC, est un matériau relativement récent et peu connu. Ainsi, dans ce
Chapitre une présentation non exhaustive de ce matériau est proposée dans la
premiére partie. La seconde partie quant a elle est consacrée a la présentation du
matériau étudié avec notamment une caractérisation pré-irradiation qui permettra de

comprendre comment s'endommage Ti;SiC,.
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Chapitre I : Matériau

I. Qu'est TisSIC, ?

Le ternaire Ti:SiCs fut synthétisé pour la premiere fois en 1967 par Jeitschko et Nowotny a l'université
de Vienne [15]. Peu de temps apres, Nickl ¢f 2/ ont montré que leurs échantillons de Ti;SiC; obtenus par
CVD (Chemical Vapor Deposition) étaient « anormalement mous » par rapport aux autres carbures [16].
Ils ont également révélé une anisotropie de la dureté : mesurée normalement aux plans compacts elle

serait trois fois supérieure a la dureté mesurée parallélement a ces plans.

Néanmoins, peu d'études furent menées sur ce matériau avant le début des années 90. A cette
période, de nombreuses équipes tenterent de synthétiser des échantillons de TisSiC, denses et
monophasés [17-25], sans succes : une proportion non négligeable de TiC, voire de SiC était toujours

présente.

Tout en essayant d'élaborer du TisSiC, pur, Pampuch ez a/. [21-25] ont montré que malgré sa faible
dureté (Hv = 6 GPa), cette céramique est plutédt rigide (E = 326 GPa et G = 135 GPa). De plus, tout
comme Goto et Hirai quelques années auparavant [26], ils ont remarqué que la dureté mesurée sur leur
carbure décroissait lorsque la force appliquée augmentait ; cette propriété les a amenés a qualifier Ti;SiC,

de « céramique ductile ».

Enfin, des 1996 Barsoum e a/. ont débuté une étude intensive de ce matériau [27] et constaté que ses
propriétés sont proches d'autres céramiques ternaires telles que Ti:GeCs et Ti,GeC [28, 29], MaSnC ou M
est Ti, Zt, Hf ou Nb [30], ou TisAIN; [31]. Clest ainsi qu'ils ont regroupé tous ces composés dans une

nouvelle famille de céramiques nanolamellaires : les phases MAX [32].

I.LA. Les phases MAX

Les phases MAX tiennent leur nom de leur composition chimique : M,..AX, ou M est un métal de
transition, A un élément du groupe A et X soit C, soit N, soit les deux (¢ Figure 4). L'indice n vatie de 1
a 3 et les structures MoAX, M3AX, et MyAX; correspondantes sont nommeées respectivement 211, 312 et
413. [32]

1A A A IVA VA VIA VI VIIA

Eﬂ TLAIC  TLAN Hi,PC Cr,GaC  V,AsC  TighnN

M A X NBAIC  (NBTAIC  TiANgsCos NB,GAC  NbpASC  ZnInN

early transition group A . ‘C and/or Ti,GeC Cr,AlC Zr,SC Mo,GaC Ti,CdC HE,InN
metal element N 7L,5nC  TaAIC TihSC Ta;GaC  ScInC  HESNN

HLSNC  VLAIC Nb,SC Ti,GaN ToinC  Ti,TIC

TLSNC  V,PC HI,SC CrGaN  ZninC  Zr,TIC

. NbSnC  Nb,PC Ti,GaC V,GaN Nb,InC  HE,TIC

ZrPbC  TiPbC V,GaC V,GeC HEING  Zo,TIN

BEA . o, 413 JETPTS

TisSiC,

Figure 4 : Localisation dans le tableau périodique des éléments constitutifs des phases MAX et liste des
différentes phases thermodynamiquement stables [33]

Ces matériaux ont la particularité de conjuguer certaines propriétés des métaux aux propriétés
caractéristiques des céramiques. Ainsi, elles sont rigides tout en présentant une faible dureté et en étant
étonnamment tolérantes aux dommages, réfractaires et résistantes aux chocs thermiques, conductrices de

la chaleur et de I'électricité et usinables avec les outils traditionnels pour les aciers (scies, petceuses, etc.)
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sans apport de lubrifiant [27]. L'Annexe A présente les principales propriétés de TisSiCs ; il est a noter

qu'une phase MnriAX, a des propriétés qui présentent souvent des similitudes avec la phase MX

correspondante [34].

[.B. Présentation de TisSiC,
I.B.1.

La Figure 5 représente la maille élémentaire de TisSiC, Clest une structure
hexagonale (groupe d'espace P6s/mmc) constituée d'une alternance de trois plans
compacts de titane (rouge) avec un plan compact de silicium (bleu). Les atomes de
carbone (noir) sont alors localisés dans les sites octaédriques de titane formant des
octaedres CTig. Jeitschko ef a/ ont déterminé les parametres de maille de Ti:SiC,
comme étant a2 = 3,07 A et ¢ = 17,67 A [15], valeurs confirmées par la suite sur des
échantillons élaborés wviz divers procédés et griace a différentes techniques de

caractérisation [17, 29, 35]. La densité théorique de ce matériau est de 4,52.

Kisi e al. ont étudié la nature des liaisons dans TisSiC, via spectrométrie de
photo-électrons X [35] (XPS pour X-ray Photo-electron Spectrometry) ; le Tableau 2
présente un comparatif des liaisons et angles qu'ils ont mesutés lors de leur étude
avec des valeurs théoriques ; les atomes Ti correspondent aux atomes du plan liant
les octaédres CTi et les atomes Tin a ceux des plans bordant les plans de silicium.

Ces résultats indiquent que les atomes de titane sont en coordinence avec les atomes

Cristallographie et liaisons chimiques

Figure 5 : Maille
élémentaire de
Ti:S1C; [33]

de carbone, la longueur moyenne de la liaison Ti-C étant égale a la longueur de la liaison covalente idéale.

De plus, bien que la longueur de la liaison Tin-Si soit supérieure a la longueur idéale, les plans de silicium

sont fortement liés aux plans de titane. Par contre, il est fortement improbable que des liaisons Si-Si ou

Si-C existent [32].

Atomes Longueur de liaison /A Atomes Angle /°
Mesurée Covalente idéale Mesuré Covalent idéal
Ti-C 2,176 2,13 Ti-C-Tip 89,26 90
Tin-C 2,088 2,13 Tii-C-Tiy 88,25 90
Ti-C (moyenne) 2,132 2,13 Tin-C-Tin 94,12 90
Tin-Si 2,681 2,54
Si-Si 3,058 2,36
Si-C 3,596 1,95

Tableau 2 : Longueur des liaisons et angles mesurés dans Ti:51C,, comparés aux covalents idéaux [35]

11 est également intéressant de remarquer la légere distorsion des octaédres CTis qui se manifeste par

une relaxation des atomes de carbone vers les couches de silicium ; cette distorsion résulte des deux

longueurs différentes de la liaison Ti-C.
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Ces résultats peuvent étre complétés par ceux obtenus par Medvedeva e/ a/. qui ont conjugué la
technique XPS avec la méthode FP-LMTO (Full Potential — Linear Muffin Tin Orbital) [36]. Ils ont ainsi
montré que l'interaction interatomique dans les couches formées d'octacdres CTis est une combinaison
de liaisons covalentes, ioniques et métalliques. Enfin, Amer ¢ a/., qui ont travaillé sur les liaisons dans
T1;81C; grace a la spectroscopie Raman [37], ont remarqué que les liaisons Ti-Si sont plus faibles dans la
direction ¢ que les liaisons Ti-C dans la ditection a, laissant paraitre une anisotropie cristallographique. Ils
ont également mis en évidence, graice a un comparatif avec les liaisons dans TiC,, un mode de
cisaillement entre les plans de titane et de silicium impliquant un mécanisme de glissement entre les plans

proche de celui mis en jeu dans le comportement de matériaux lamellaires comme le graphite.

I.B.2. Synthése et phases secondaires

Si la phase TisSiC; de Jeitschko et Nowotny [15] a été obtenue accidentellement en tant qu'impureté
mineure dans un matériau principalement composé de TiCy et TisSi;Cy, synthétisé par réaction entre
TiH,, Si et du graphite 2 2000 °C, celle de Nickl ¢# @/ [16] puis celle de Goto et Hirai [26] ont été
obtenues volontairement par CVD. Cette technique permet d'obtenir des matériaux de grande pureté,
mais pas une élaboration de massifs a I'échelle industrielle ; c'est pourquoi d'autres méthodes ont da étre

envisagées dans les années 90.

D'apres la littérature, la fabrication de massifs de Ti;SiC; se fait majoritairement par deux méthodes :
le frittage d'une poudre de TisSiC, obtenue généralement par SHS (Self-propagating High-temperature
Synthesis) [17, 18, 21, 22, 25, 38-42] et le pressage isostatique a chaud (HIP pour Hot Isostatic
Pressing) [27, 28, 43-45]. En plus de ces deux méthodes, peuvent étre cités le frittage réactif [46-48] et le
SPS ou PDS (Spatk Plasma Sintering ou Pulse Discharge Sintering) [49-52]. Quel que soit le procédé
(hormis la CVD), Ti;SiC, est toujours synthétisé a partir d'un mélange, stcechiométrique ou non, de
poudres tel que, par exemple, Ti/SiC/C [27, 28, 45], Ti/Si/C [25, 42, 43, 47], Ti/Si/'TiC [44, 49-51], ou
Ti/TiSi/TiC [52]. Clest poutrquoi le produit obtenu n'est généralement pas monophasé : des phases
secondaires provenant soit des poudres initiales (généralement TiC,, parfois SiC), soit de composés
intermédiaires (les siliciures de titane TiSi; et/ou TisSis) sont présentes dans le matériau. Il est 4 noter que
El-Raghy et Barsoum ont montré qu'un recuit a une température comprise entre 1450 et 1700 °C
pendant une durée variant de 1 a 8 h permet de densifier le matériau et de diminuer significativement la

proportion en phase secondaire [45].

Lors de leur étude sur Ti;SiC, élaboré via SHS, Morgiel e al. ont caractérisé la forme des grains des
phases secondaires [17] ; leur matériau contenait TiC,, SiC et TiSiz. Ils ont alors remarqué que les grains
de TiC, avaient une forme plutét arrondie alors que ceux de SiC avaient une structure plutot angulaire.
Enfin, ils ont remarqué et conclu que TiSi,, qui est une phase prédite thermodynamiquement dans la
synthese de Ti:SiC, [53], se trouve a l'interface des grains et semble jouer un r6le de phase mouillante lors

de 1'élaboration du ternaire.

La présence de ces phases secondaires a bien souvent un réle important dans les propriétés de ce

matériau, role qui est souligné dans 'Annexe A.
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I.B.3. Microstructure

T1;81Cs, comme toutes les phases MAX, est une céramique dite nanolamellaire. La Figure 6 (a) montre

une micrographie de cette structure sur un faciés de rupture.

(b)

—_—t, -

10 pm (

Figure 6 : Structure nanolamellaire de Ti;5iC; : (a) Déformation des lamelles en kink-band observée sur
une face fracturée [54] ; (b) Analogie avec un jeu de carte déformé par une sollicitation parallele aux
plans des cartes [33]

Cette micrographie présente la structure a lamelle flexibles de ce matériau et montre sa propension a
se délaminer. Cette déformation, appelée déformation en kink bands, peut étre compatrée a celle d'un jeu
de carte déformé comme celui schématisé sur la Figure 6 (b), chaque lamelle visible dans la structure
étant elle-méme composée de feuillets [34]. Ce mécanisme de déformation a déja était évoqué pour
expliquer la déformation de certains monocristaux hexagonaux métalliques [55, 56], de caoutchoucs
lamellaires [57], de bois [58], de fibres de graphite [59, 60], et de roches hautement contraintes [61, 62].

Cependant, ce phénomeéne est rare dans les polycristaux, surtout s'ils ne sont pas fortement contraints.

La structure lamellaire est également observable sur la Figure 7 qui montre une empreinte de
microdureté Vickers effectuée sur un grain de TisSiC, en appliquant une charge de 500 g pendant

10 s [34] ; la dureté correspondant a cette empreinte est de 3,9 GPa.

(= et <
Figure 7 : Empreinte de microdureté a 500 g
montrant la structure lamellaire de Ti3SiC; [34]

Cette propension a se délaminer peut s'expliquer grice a la structure cristallographique de Ti:SiC,
(¢ Figure 5) et aux liaisons entre les plans compacts. En effet, Medvedeva ¢f a/. ont démontré que les
interactions entre les couches de silicium et les octacdres CTis sont relativement insignifiantes par

rapport aux liaisons entre les plans de Ti; et Tin [36]. Les plans de silicium jouent ainsi le réle de plans de
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cisaillement perpendiculairement a l'axe c. La Figure 8 permet de mieux apprécier la structure
nanolamellaire particuliere de TisSiCo, visible grace a l'insertion des plans de silicium entre 3 plans de

titane.

y
<
-
.
+
.
"
.

-t b e
-........!

as AmBAGe -

Figure 8 : Micrographie électronique haute résolution de la structure nanolamellaire de
TisSiCs : les plans compacts sont orientés parallelement au faisceau d'électrons [63]

[.C. Similarités entre TiC et TisSiC,

Comme indiqué lors de la présentation des phases MAX (¢f I.A), une phase M.+1AX, présente

souvent des similitudes avec la phase MX correspondante.

La similarité entre TiC. et TisSiC, est tout d'abord observable en comparant les séquences
d'empilement de leurs plans compacts [64]. Pour x comptis entre 0,50 et 0,97, TiC, a une structure de
type NaCl, ze. une structure cubique a faces centrées de titane ou les atomes de carbone sont logés dans
les sites octaédriques ; cette structure peut également étre décrite comme un empilement d'octaedres
CTis liés par leurs cotés (¢ Figure 9). Pour sa part, Ti;SiC, peut étre déerit comme des empilements de

deux couches d'octaedres CTis distordus liés par leurs cotés, sépatrés par un plan compact de silicium

(¢ Figure 5).

(b)
Figure 9 : Structure NaCl du carbure de titane en représentation atomique (a) et
représentation octaédrique (b) ; les atomes de titane sont en bleu, les carbone en rouge

La Figure 10 présente les séquences d'empilement des plans compacts de TiC, et de TisSiCs ; les
atomes de titane sont représentés par des lettres majuscules, ceux de carbone par des minuscules et ceux
de silicium par des lettres grecques (la lettre O correspond a un silicium en position «a»). Ainsi, la
similarité entre les structures de TiC, et de Ti:SiC; est observable, les fautes d'empilement du dernier par

rapport au premier étant encadrées.
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TiCk: A|lc B|a C b A c¢c B a|C b|Alc B|la C b A c B a|C b
Ti3SiC,: Alb Clg C b A ¢ B ag/B ¢c|/A/b Clg C b A ¢ B g|B c

Figure 10 : Séquences d'empilement des plans compacts dans TiCy et Ti;8iC, [64]

Certainement a cause de cette similitude, les spectres XPS (¢f Figure 103 de I'Annexe A) et Raman
(¢ Figure 12 (a)) de ces deux matériaux sont assez similaires. En effet, lors de leur étude sur la
spectroscopie Raman de Ti:SiC,, Amer ef a/. ont remarqué que le ternaire présentait 5 raies sur 6 en
commun avec TiCoer (ou TisC; : le choix du matériau de comparaison a été fait pour un rapport C/Ti
identique) avec néanmoins un léger décalage vers les nombres d'onde plus faibles pour les raies (b), (c) et
(d) repérées sur le spectre de la Figure 12 (b) et vers les nombres d'ondes plus élevés pour les raies (e) et
(f) [37]. Par la suite, Spanier ¢ a/. ont déterminé les modes de vibration correspondant a chaque raie du

spectre de Ti351Cy, ces modes étant schématisés sur la partie haute de la Figure 12 (b) [65].
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Figure 11 : Spectre Raman de Ti;SiCs : (a) comparaison avec Ti;C; [37] et (b) explicitation des modes de
vibration [65]

La similarité ne se fait pas seulement sur la structure cristalline des deux matériaux. En effet, en
considérant que la formule de Ti5SiC; est peu différente de 3TiC (en remplacant I'atome de silicium par
un atome de carbone), certains auteurs ont remarqué que des propriétés thermodynamiques du ternaire
peuvent étre déterminées approximativement grace a celles de TiC steechiométrique. Cette similitude a
été mise en évidence lors de la détermination de la capacité calorifique de Ti;SiCo (¢ Annexe A). Dans
son article regroupant les connaissances sur les phases MAX en 2000 [32], Barsoum ajoute que cette

caractéristique observée sur Ti;S8iC; et TiC peut étre généralisée aux phases MAX par la formule :
¢, (M, AX,) # (n+1)Xc,(MX) 1)
De plus, il indique que cette approximation est également valable pour l'enthalpie libre de formation :

AG(M,, AX,) # (n+1)XAG?(MX) )
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11 appuie son approximation grace aux résultats des travaux réalisés par Du ef al sur les propriétés
thermodynamiques de Ti:SiCs [66]; ces derniers indiquent que l'enthalpie libre de formation du ternaire

en fonction de la température varie selon I'Expression :
AG;(Ti,SIiC,) = —547,154 + 24,84 X'T ?3)

ot AGY est exprimé en k] mol' et T en K.

Ainsi, entre son approximation et I'Expression déterminée par Du e al, Barsoum calcule une
différence, quasiment nulle a température ambiante, et qui augmente avec la température pour atteindre
un écart d'environ 2,5 % a 1500 K.

I.D. TisSiC, et Génération IV

A ce jour, peu d'études ont été réalisées sur TisSiCy en relation avec Génération IV ; a notre
connaissance, une premiere étude porte sur la corrosion du ternaire dans le plomb liquide, visant ainsi
une application comme gaine dans le LFR (Lead cooled Fast Reactor) [67], alors que deux autres ont

pour optique une application similaire a celle visée par ce travail de these [7, 68, 69].

Pour ce qui est de la premicre étude, I'équipe de Barnes ¢ 2/ a mis au point un test d'exposition grace
auquel il avait déja démontré que SiC est inerte dans le plomb liquide [67]. L'échantillon udlisé pour leur
expérience est un Ti351C, commercial provenant du méme fournisseur que pour notre étude. Dans leur
article, ils concluent que, contrairement a Ti,AlC (une autre phase MAX), Ti;SiC, n'interagit que
faiblement avec le plomb jusqu'a 800 °C. Sur la Figure 11 la zone de réaction entre Ti,AlC et le plomb
est mise en évidence alors qu'aucune zone de réaction n'est visible pour Ti:SiCs ; ces micrographies
optiques ont été obtenues apres une exposition de 1000 h a du plomb liquide a 800 °C circulant autour
des échantillons, suivie par la solidification du plomb puis la section et le polissage de I'ensemble plomb-
échantillon. Enfin, les auteurs signalent que parmi l'ensemble des matériaux qu'ils ont étudiés, seuls SiC

et T1;51C; semblent inertes vis-a-vis du plomb liquide.

reaction zone

Very narrow
. e T Al
reaction zone SiC, sample

Ti,AlC sample

1 mm (a) 50 microns (b)
Figure 12 : Zones d'interactions entre le plomb liquide a 800 °C et (a) TLAIC et (b) Ti:S8iC, [67]

La premicere étude concernant une utilisation potentielle de Ti;SiC, comme gaine a combustible dans
le GFR a été menée par Audubert ez al. [7] en 2006. Cette étude avait pour but premier de caractériser les
propriétés thermomécaniques du méme matériau que celui étudié lors de cette these afin de comparer
ces propriétés avec celles mesurées apres des irradiations aux neutrons. Ainsi, ils ont entre autres mesuré

une conductivité thermique de 40,3 W m" K" a température ambiante décroissant jusqu'a 33,5 W m" K''
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a 1200 °C, un coefficient de dilatation thermique de 10,3x10° K, et un module de Young de 283 GPa.
D'apreés cet atticle, des échantillons ont été placés dans le réacteur expérimental Phénix (France) en 2007
pour une durée d'irradiation d'environ 400 EFPD (Effective Full-Power Day ou jours équivalents a
pleine puissance) ce qui permettrait d'obtenir une dose de 32 dpa (nombre de Déplacements Par Atome
de la cible durant l'irradiation) ; ces échantillons ont été sortis de réacteur en avril 2009 mais n'ont, a ce

jour, toujours pas été caractérisés.

Enfin, la seconde étude en rapport avec la gaine du GER est celle d'un post-doctorant du CEA de
Saclay, Xingmin Liu, qui a travaillé sur le comportement sous irradiation de TisSii«ALCs, avec x = {0,05;
0,07 ; 0,10} [68, 69]; le dopage a I'aluminium serait un moyen efficace d'éliminer TiC de Ti;SiC; [70] tout
en augmentant significativement sa tésistance a l'oxydation [71, 72] et sans modifier ses propriétés
mécaniques. Ce post-doctorat a été réalisé en parallele de cette thése avec pour objectif premier de
caractériser I'évolution des propriétés mécaniques du ternaire sous irradiation (par nano-indentation) et
de les corréler a la création des défauts par Microscopie Electronique en Transmission (MET). Les
résultats obtenus lors de cette étude seront explicités ultérieurement pour agrémenter les discussions sur

les résultats obtenus lors de ce travail de thése.

Lors de cette revue bibliographique succincte sur Ti;SiC,, ont été présentées les qualités de
ce matériau qui en font un candidat prometteur pour une application dans le gainage des
combustibles du futur. En effet, Ti;SiC, répond a un grand nombre de caractéristiques définies
dans le cahier des charges du GFR, et par rapport aux céramiques, il présente la particularité
d'avoir une tolérance a la déformation et une bonne résistance aux chocs thermiques. Il peut
ainsi étre envisagé en tant que céramique monolithique, auquel cas il sera nécessaire d'acquérir
le savoir-faire pour la fabrication de matériaux monophasés, ou en tant que matrice renforcée
dans un composite cer/cet ou constituant d'un composite 4 matrice céramique. Son utilisation
en réacteurs nucléaires nécessite néanmoins 1'évaluation de son comportement sous irradiation.
C'est ce que nous proposons d'étudier, en simulant l'irradiation neutronique par implantation

ionique, et en caractérisant finement le matériau avant et aprés irradiation.
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II. Matériau étudié

Le matériau étudié est un polycristal commercial fourni par la société 3-ONE-2, basée a Vorhees,
New Jersey, Etats-Unis [73]. Ce matériau est vendu sous la dénomination MAXTHAL® 312 : il est
obtenu par frittage naturel, sous atmosphere inerte, d'une poudre de TisSiC, obtenue en faisant réagir des
poudres de titane, carbure de silicium et graphite. Dans cette partie, aprés une breve description des
étapes de préparation des échantillons pour les irradions, les résultats des caractérisations réalisées sur
l'échantillon témoin sont exposés : ils permettront de mieux appréhender les modifications induites par

irradiation.

II.A. Préparation pour irradiation

Le matériau étudié est fourni sous forme de plaques de 100x50x5 mm’ qui sont ensuite découpées en
échantillons d'environ 10x5x5 mm’. Cette taille d'échantillon a été déterminée arbitrairement car elle
permettait d'avoir une surface irradiée par échantillon suffisamment importante tout en fabriquant de
nombreux échantillons dans une méme plaque ; ainsi, tous les échantillons proviennent de la méme
plaque, et un témoin non irradié a été réservé afin de pouvoir comparer les résultats des caractérisations

obtenus sur les échantillons irradiés et comprendre I'endommagement subi.

Les irradiations aux ions provoquant un endommagement sur une épaisseur limitée, il a été nécessaire
de polir la surface des échantillons. Ainsi, chaque échantillon a été poli sur une face (de 10x5 mm?) a
l'aide de suspensions diamantées jusqu'a 1 um. Ce polissage a également l'avantage de permettre des
caractérisations plus rigoureuses, notamment par Microscopie a Force Atomique (AFM pour Atomic

Force Microscopy) ou par Diffraction des Rayons X sous Faible Incidence (DRX-FI).

Ces opérations de préparation de surface induisent inévitablement des défauts dans le matériau : des
contraintes ou des déformations du cristal, voire des défauts ponctuels [74]. C'est pourquoi, afin de
réduire ces défauts qui pourraient masquer ceux induits par l'irradiation, un recuit des échantillons polis a
été réalisé avant la premicre campagne d'irradiation. Cependant, le recuit a engendré l'oxydation des
échantillon, phénomene qui n'a été observé qu'apres irradiation. Des caractérisations ont été réalisées sur
ces matériaux oxydés puis irradiés, et les travaux ont été présentés sous forme d'un poster et d'un atticle
lors de la 10°™ conférence internationale de I'ECerS (European Ceramic Society) a Berlin en 2007 [75] ;
cet article fait I'objet de 'Annexe B. Par la suite, d'autres recuits ont été tentés en changeant notamment
l'atmospheére (argon hydrogéné a 5 %), le temps de purge du four ou la température de recuit, mais sans
succes : une couche d'oxyde se formait toujours sur les échantillons. Par la suite, les échantillons n'ont
pas été recuits avant irradiation, considérant que les défauts induits par les opérations de préparation pré-

irradiation seraient notables sur le témoin.
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II.B. Caractérisation

I1.B.1.

Comme indiqué précédemment (. 1.B.2), les composés TisSiC,, notamment ceux produits a 1'échelle

Composition

industrielle, sont rarement purs. Cest pourquoi il est intéressant de connaitre la composition exacte du
matériau étudié.

La Diffraction des Rayons X (DRX) est une technique rapide a mettre en ceuvre qui permet entre
autres l'identification de phases cristallisées ; des compléments sur cette technique sont fournis en
Annexe C. Pour cette analyse, le diffractomeétre utilisé est un D5000 de Siemens utilisé en configuration
Bragg-Brentano. Le diffractogramme de 1'échantillon témoin est représenté par la Figure 13; il a été
acquis avec un pas de 0,01° et un temps de comptage de 1s. Ainsi, 'échantillon est constitué
majoritairement de TisSiC, avec pour phases secondaires TiC, et TiSk ; les principales caractéristiques
cristallographiques de ces phases sont regroupées dans le Tableau 3. Le carbure de titane, de structure
NaCl, n'est pas un composé défini : il est stable de TiCi a TiCour. Ainsi, la densité et le parametre de
maille a (a = 0,4328 nm pour TiC [76, 77]) décroissent avec le rapport x. D'apres la fiche JCPDS
correspondant a la phase présente dans l'échantillon étudié, le carbure de titane présent est TiCoyp: ; par

souci de clarté, dans le reste du document TiCgo, sera noté TiC.
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Figure 13 : Diffractogrammes en 0-20 de I'échantillon témoin ; (a) balayage large, (b) zoom entre 32 et

44°, (c) zoom entre 65 et 85°
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Grice au parameétre I/I.. il est possible de dosetr semi-quantitativement les trois phases de
'échantillon (¢. Annexe C) ; le Tableau 4 récapitule les résultats obtenus. L'échantillon étudié est donc
constitué a 74 % de Ti3S1Cs, 19 % de TiC et 7 % de TiSi..

Fiche JCPDS Phase Réseau a /nm b /nm c /nm
4-1-6420 Ti381C, HC : P63/mmc(194) 0,3068 0,3068 1,767
4-2-5601 TiCoo2 CFC : Fm-3m(225) 0,4318 0,4318 0,4318
4-7-1144 TiSi, OFC : Fddd(70) 0,8267 0,4800 0,8551

Tableau 3 : Caractéristiques cristallographiques des phases présentes dans 'échantillon étudié ; HC :
Hexagonal Compact ; CFC : Cubique a Faces Centrées ; OFC : Orthorhombique a Faces Centrées

Phase Intensité intégrée /u.a. 1/Teor Fraction massique /%
TisSiC; 98,0 3,7 74

TiC 26.4 38 19

TiSi, 7,8 3,1 7

Tableau 4 : Dosage des trois phases présentes dans l'échantillon étudié

Ces trois phases ont été observées par Microscopie Electronique a Balayage (MEB) (of. Figure 14) ; le
MEB utilisé est un Jeol JSM-840F équipé d'un canon a électron a émission de champ en tungsténe (FEG
pour Field Emission Gun) utilisé sous une tension d'accélération de 15 kV. Ce MEB dispose d'un
détecteur d'électrons rétrodiffusés et d'une diode permettant une analyse par DX (ou EDS pour

Energy Dispersive X-ray Spectroscopy).

L'observation de trois teintes aux travers de la micrographie en électrons rétrodiffusés (¢f. Figure 14
(b)) laisse penser qu'il est possible de discriminer les trois phases du matériau par MEB. Le couplage de
I'EDX a en effet permis de confirmer cette pensée et donc d'identifier les trois phases en fonction de
leur forme et de leur teinte. Ainsi, les grains de Ti:SiC, sont les plus clairs et ont une forme plutot
variable : ils sont soit de forme plutot arrondie, soit sous forme de plaquettes. Pour ce qui est des phases
secondaires, les grains de TiC sont de forme plut6t facettée alors que, comme l'ont remarqué Morgiel e
al. [17], les grains de TiSi, remplissent les espaces entre les grains des carbures, semblant jouer le réle de

phase mouillante.

Une analyse d'image des micrographies obtenues avec les électrons rétrodiffusés aurait permis de
quantifier la proportion surfacique de chaque phase. Malheureusement, cette approche n'a pu étre mise
en place lors de ce travail de thése. Néanmoins, il semble que les proportions sont en bonne adéquation

avec celles calculées par DRX.

La surface polie des échantillons présente peu de contraste sur l'image topographique réalisée avec les
électrons secondaires (¢f. Figure 14 (a)). Néanmoins, cette technique ne permet pas d'obtenir une
information quantitative de la topographie. Au contraire, 'AFM le permet; un descriptif de cette
technique est donné en Annexe D. L'échantillon étudié étant une céramique (dureté de 4-6 GPa,
¢ Annexe A) et en considérant les inconvénients du mode oscillant (¢ Annexe D), le choix s'est porté
sur une analyse en mode contact. Le microscope utilisé est un Nanoscope 1II A de Veeco, et la sonde en

. e . . 1 .
nitrure de silicium a une constante de raideur de 0,12 N m™ et un rayon de courbure nominal de 20 nm.
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Figure 14 : Etat de surface des échantillons avant irradiation par MEB, (a) en électrons secondaires, (b)
en électrons rétrodiffusés ; sur les spectres EDX, I'échelle des énergies est en keV

Sur la Figure 15 se trouvent des micrographies d'une portion de 30x30 um?® de I'échantillon témoin.
Sur les micrographies en mode hauteur (a) et déflexion (b), certains grains se trouvent a une hauteur plus
élevée que les autres ; ce phénomene peut s'expliquer par l'opération de polissage qui induit un retrait de
matiére fonction de la dureté du matériau. D'apres la forme de ces grains et les différences de dureté
entre les différentes phases (28-32 GPa pour TiC [76, 78, 79], 8-10 GPa pour TiSi; [80]), cette
topographie est induite par les grains de TiC. En revanche, les grains de TiSi> ne sont pas différentiables
de ceux de TisSiCs ; la différence de dureté de ces deux phases n'est pas suffisamment importante pour

provoquer une différence de hauteur suite aux opérations de polissage.

La Figure 15 (c) présente une micrographie de cette méme zone en mode friction (cf Annexe D). Par
ce mode, un léger contraste indique la présence des grains de TiC ; néanmoins, comme ceux-ci sont
également visibles en mode hauteur, il est difficile de savoir si ce contraste est da a la topographie ou a
des différences de propriétés de frottement. De plus, la distinction des grains de TiSi, n'est également pas
possible via ce mode. Il semble donc que le mode friction n'apportera pas d'informations
complémentaires par rapport aux deux autres modes dans le cas des échantillons irradiés. Néanmoins,
l'acquisition de cette micrographie, qui est réalisée simultanément 2 celle des modes hauteur et déflexion,

sera tout de méme assurée afin de vérifier si elle apporte ou non d'autres informations.
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Figure 15 : Etat de surface des échantillons avant irradiation par AFM ; scan de 30x30 um” en mode
(a) hauteur, (b) déflexion et (¢) friction, et (d) en 3D ; (e) sections de grains de TiC de I'image (d)

Enfin, sur la Figure 15 (e) sont tracés des profils traversant des grains de TiC: la différence de
hauteur entre TiC et les autres phases peut ainsi étre quantifiée et est généralement comprise entre 10 et

15 nm en fonction des grains considérés.

II.B.2. Texture

D'un point de vue global, l'otientation cristallographique de chacune des trois phases identifiées est
apparue comme aléatoire lors de la comparaison du diffractogramme X du témoin (¢f. Figure 13) avec les
fiches JCPDS sélectionnées (¢f. Tableau 3). Afin de savoir si cette obsvervation est vraie a I'échelle locale,
une analyse par diffraction des électrons rétrodiffusés (LZBSD pour Electron Back-Scattered Diffraction)
a été réalisée ; 'EBSD est une technique permettant la caractérisation de la microtexture et de la
microstructure de matériaux cristallins polyphasés [81]. Elle consiste a enregistrer en chaque point de
l'image obtenue par MEB un cliché de diffraction qui renseigne sur la phase diffractante, mais aussi sur
son otientation cristallographique. L'EBSD utilisée est couplée a un autre MEB équipé d'un FEG, un
Zeiss Supra 55 VP fonctionnant dans une gamme de 17-20 kV pour un courant de sonde d'environ
20 nA.

Pour indexer les clichés de diffraction, la structure cristalline de chaque phase a été recréée grice au

module Twist, en utilisant les positions de Wyckoff du Tableau 5.
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Phase T1:81C, TiC TiSi,
Groupe d'espace P63/mmc(194) Fm-3m(225) Fddd(70)
Atome Ti Tin Si C Ti C Ti Si
Position de Wyckoff 2a 4f 2b 4f 4a 4b 8a 16e

Tableau 5 : Positions de Wyckoff des atomes dans la maille des différentes phases de I'échantillon étudié

Les lignes de Kikuchi typiques de chaque phase, ainsi que l'indexation correspondante, sont
présentées sur la Figure 16. Si la complexité des clichés de diffraction de Ti3SiC; a conduit a des erreurs

lors de l'indexation automatique pour quelques orientations particuliéres, la qualité des micrographies

obtenues est suffisamment bonne pour une analyse fiable.

(Cc)

W Tisi,

Figure 16 : (A) Ligns de Kikuchi typiques de (a) Ti;51C,, (b) TiC et (c) TiSiz ; (B) inexation automatique
par le module Twist et (C) détermination de la phase et de l'orientation du cristal par rapport a la
normale a I'échantillon
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La Figure 17 montre la microstructure de 1'échantillon témoin obtenue par EBSD ; la Figure 17 (a)
permet de juger de la qualité des clichés de diffraction par l'intermédiaire du « contraste de bande’ », alors
que la Figure 17 (b) représente la distribution surfacique des trois phases présentes. Cette dernicre

cartographie permet de distinguer la morphologie de chaque phase confirmant les affirmations découlant

des observations par MEB aux électrons rétrodiffusés.

Figure 17 : Microstructure de l'échantillon témoin par EBSD ; (a) micrographie en contraste de bande et
(b) distribution des phases : T1;8iC; en bleu, TiC en rouge et TiSi; en jaune

Les orientations cristallographiques de chacune des phases sont présentées en Figure 18 ; le code
couleur correspond a la direction cristallographique paralléle a la normale a la surface telle qu'indiquée

par la figure de pole inversée standard associée a chaque phase.

De nombreuses informations cristallographiques peuvent étre tirées de ces cartographies. Tout
d'abotd, en regardant attentivement 'orientation des grains de TisSiCy, il s'avére que la morphologie des
domaines correspond parfaitement a la symétrie hexagonale du cristal. En effet, il est remarquable que
les cristaux sous forme de plaquettes, généralement en bleu ou en vert sur la Figure 18 (a), ont leur axe ¢
perpendiculaire a la longueur de la plaquette. Ces plaquettes correspondent tout a fait aux grains dans
lesquels des nanolamelles (cohérentes avec les plans basaux de la structure hexagonale de Ti;SiCs) sont
observables (¢. Figure 7). D'autres domaines, qui apparaissent en orange ou en rouge, ont leur axe ¢
normal 2 la surface : pour ces domaines facettés, il s'avere que les axes a sont perpendiculaires a chaque

c6té du grain.

Alors que les phases TisSiC; et TiC ne semblent pas étre préférentiellement orientés (confirmant les
résultats de DRX), il s'avére que la phase secondaire TiSi; apparait dans une méme couleur, indiquant

qu'elle est fortement texturée. Ce résultat est confirmé par les figures de pole présentées en Figure 19.

3 Par EBSD, les clichés de diffraction sont de plus ou moins bonne qualité. En quantifiant la qualité de chaque cliché par le
biais d'une échelle en niveau de gris, on obtient une image dite en « contraste de bande » qui permet entre autres de visualiser
les cristaux, les clichés des joints de grains étant généralement de mauvaise qualité.
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Figure 18 : Cartographie des orientations cristallographiques de (a) Ti;5iCs, (b) TiC et (c) TiSi

Fi=0887 Fr=0,029 Fi=0.084
Fp-opss 010> Fr-osos  H0T= Fy=0.130

Fz=0,046 Fz=0,168 Fz=0,785

Figure 19 : Figures de poéle des cristaux de TiSiz de la Figure 18

Cette otientation préférentielle n'est pas notable sur les diffractogrammes X de l'échantillon témoin
(¢ Figure 13). Afin de savoir si ce phénomene est localisé ou généralisable, d'autres zones de I'échantillon
ont été observées et d'autres cartographies de TiSi; ont été réalisées. La Figure 20 présente les
observations réalisées, qui confirment que TiSi, est fortement texturé. Méme sur la Figure 20 (c) ou
figurent deux orientations distinctes (en bleu sur la partie gauche de la cartographie, en rose sur la partie
droite) il est remarquable, d'apres la figure de péle, que ces deux orientations sont liées par une légere
rotation d'environ 25°. Notons que, sur la Figure 20 (c), les grains sont allongés et l'image est de moins

bonne qualité ; ceci est du au fait que les analyses par EBSD sont longues et que l'échantillon, bien que
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conducteur électrique (¢ Annexe A), a subi une accumulation de charges électriques, induisant une

certaine dérive avec le temps.

Fx=0346
Fy=0,294
F2=0,360

(c) f —
Figure 20 : Cartographies de TiSi, par EBSD : la figure de péle (d)
selon la direction <111> est relative a la cartographie (c)

A notre connaissance, cette otientation préférentielle de TiSi; n'a jamais été reportée dans la littérature
et malheureusement aucune explication n'a pu étre trouvée dans le cadre de cette theése. Néanmoins, deux

istes semblent mériter d'étre exploitées :
p p

- Le fait que, lors de la synthese de TisSiCo, un liquide eutectique Si-TiSi» peut se former a
1330 °C [42, 45, 47, 50, 51, 82-84], et que, d'apres Audubert e/ al. [7], ce liquide semble
également se former dans le produit fritté ;

- Le fait que la phase TiSi, fond a 1540 °C [80, 85] et que, comme 'ont indiqué Morgiel ef al. [17],

celle-ci semble jouer le réle de phase mouillante entre les grains de carbures.

Sachant que la température de frittage d'une poudre de TisSiC; est généralement comprise entre 1400
et 1700 °C, les températures de 1330 et de 1540 °C ont probablement été atteintes lors de la fabrication
de ces échantillons ce qui pourrait expliquer l'otientation préférentielle par le passage en phase solide.

Néanmoins, au regard des diffractogrammes, il semble que cette orientation est localisée.

II.B.3. Microstructure et cristallinité

II.LB.3.a. Taille des grains et porosité

Grace aux images obtenues par MEB (¢. Figure 14) et par AFM (¢ Figure 15) la taille des grains des

phases présentes dans I'échantillon étudié peut étre évaluée :
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- Les grains de Ti:SiC; de forme plutot arrondie ont une taille qui varie de quelques microns a
quelques dizaines de microns, alors que ceux sous forme de plaquettes mesurent quelques
microns de largeur pour une longueur variant entre 5 et 10 pm ;

- Les grains de TiC ont une taille avoisinant les 5 pm ;

- Et ceux de TiSi, mesurent quelques microns.

Sur les Figures 14 et 15 des porosités sont observables ; elles peuvent étre inhérentes au matériau
(porosité résiduelle), ou associées a des arrachements de grains intervenus lors des opérations de
polissage. En considérant les densités théoriques de chacune des trois phases (4,52 pour Ti;SiCs, 4,87
pout TiCoy, et 4,08 pour TiSiy), ainsi que les fractions massiques estimées par DRX, l'échantillon étudié a
une densité théorique de 4,61. Par pycnométrie a hélium, une densité de 4,47 a été mesurée, soit un taux
de densification de 97,0 %. Ainsi, le matériau présente des porosités en son sein, mais cela ne signifie pas

que celles visibles en surface ne sont pas associées au polissage.
II.B.8.b. Taille des cristallites et taux de microdéformations

Sachant que Ti:8iC; a une structure cristalline fortement anisotrope (¢f. I.B.1), il est fort probable
qu'une estimation de la taille des cristallites et du taux de microdéformations en étudiant I'élargissement
des raies de diffraction des rayons X wiz la méthode de Williamson et Hall (¢ Annexe C) n'apporte pas
de résultats satisfaisants. Néanmoins, cette méthode étant relativement simple et rapide a mettre en
ceuvre, il peut sembler intéressant d'étudier I'évolution de ces deux parametres pour évaluer l'effet des

irradiations réalisées.

Afin d'évaluer la taille des cristallites de Ti:SiC; et le taux de microdéformations dans cette phase, il
convient tout d'abord de déterminer la fonction de résolution de l'appateillage utilisé (¢f. Annexe C).
Pour cela, une méthode expérimentale a été préférée a une méthode analytique. Ainsi, le diffractogramme
d'un matériau standard de référence [86] a été entegistré. Ce matériau, habituellement utilisé pour la
calibration du diffractometre, est une plaque de corindon (0-ALOs) frittée, constituée de cristallites de
taille suffisamment importante (plusieurs microns) pour ne pas induire d'élargissement, et qui ne contient
pas de microdéformations. Ce diffractogramme a été enregistré dans les mémes conditions que celui du
témoin (¢f. Figure 13). Les raies du corindon ont ensuite été simulées avec des fonctions de Voigt afin
d'en déterminer 'aire et la hauteur au maximum de la raie, et par voie de conséquence la largeur intégrale
Ho. La Figure 21 présente l'évolution du carré de cette largeur intégrale en fonction de tan®. Ainsi, il est
possible d'ajuster les données expérimentales a un polynoéme de degré 2, appelé polynéme de Cagliot,

qui est la fonction de résolution du diffractometre utilisé.

Griace a la fonction de résolution, I'élargissement H. des raies de TisSiC, peut étre évalué : ces raies
ont été simulées par des fonctions de Voigt qui ont permis de déterminer leur largeur intégrale H a
laquelle est retranchée la largeur instrumentale Ho. D'apres les Expressions (63) et (64) de I'"Annexe C, il

est possible de savoir si l'élargissement est dd a la taille des cristallites ou a la présence de

microdéformations. Néanmoins, en tragant I'évolution de I'élargissement en fonction de tan® et de — 5,

les points n'ont pu étre ajustés a une droite passant par l'origine, signifiant que I'élargissement est
certainement fonction a la fois de la taille des cristallites et de la présence de distorsions du réseau. Pour

tenter d'évaluer ces deux parametres, un tracé de Williamson et Hall a été réalisé aprés avoir simulé les
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raies de diffraction de TisSiC; par des fonctions de Lorentz avant d'en déterminer les largeurs intégrales

(¢ Figure 22).
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Figure 22: Tracé de Williamson et Hall pour I'échantillon témoin, non irradié, analysé en 6-26

Sur ce tracé de Williamson et Hall, l'ajustement linéaire est peu convainquant, d'autant plus que sa
pente est négative : par définition le taux de microdéformations ne peut étre négatif. Deux raisons

peuvent étre a l'origine d'un tel tracé (¢ Annexe C). Tout d'abord, il n'est pas rare que les défauts a



28

Matériau étudié

l'origine d'élargissement de raies soient anisotropes, c'est-a-dire fortement dépendants des indices de
Miller des raies observées. Connaissant l'anisotropie ctistallographique de TiSiCo, cette hypothése ne
semble pas dénuée de sens : les cristallites peuvent en effet étre de taille plus ou moins importante en
fonction de lotientation cristallographique (eg., cristallites sous forme de plaques) ou les
microdéformations sont peut-étre plus importantes dans une direction cristallographique donnée. Un
tracé de Williamson et Hall pour les raies d'une méme famille de plans devrait permettre de savoir si cette
cause concerne le matériau étudié. D'apres le diffractogramme du témoin et la fiche JCPDS associée a
Ti3SiCs, seule la famille de plans (00]) peut étre considérée pour ce type de tracé. Les autres familles de
plans ont soit peu de plans diffractants (famille de plans (hh0)), soit des raies de trop faible intensité
(familles de plans (h O h) et (h 0 2h)). Sur la Figure 22, les points relatifs aux plans (00I) ont été colorés en

bleu ; entre 5 et 90° en 20, 7 plans (00]) diffractent, mais les plans (004), (0 0 10) et (00 14) sont
d'intensité trop faible et le plan (0 0 12) diffracte au méme angle que le plan (1 0 10). A la vue de ces
points, ils semblent pouvoir étre ajustés a une droite. Néanmoins, le taux de microdéformations serait
toujours négatif. Ainsi, si 'hypotheése de défauts anisotropes ne semble pas absurde, il semble qu'elle n'est

pas l'unique cause du tracé obtenu Figure 22.

La seconde cause d'un tel tracé provient de lI'hypothese de cette méthode qui peut s'avérer étre trop
réductrice dans certains cas ; il est en effet fortement probable que les défauts structuraux volumiques

induisant I'élargissement ne correspondent pas a des distributions lorentziennes.

Afin de contourner ce probleme de détermination de taille de cristallites et de taux de
microdéformations, le choix s'est porté sur I'étude de I'élargissement de deux raies isolées caractéristiques
de TisSiC; ; ainsi, l'information sera plus restrictive puisqu'elle ne portera que sur les plans diffractants

aux deux angles choisis. Les deux raies choisies sont :

- la raie (104) qui est la raie la plus intense : des mesures sur cette raie permettront de réduire les
erreurs de mesure ;
- la raie (008) qui est la raie la plus intense des plans (00]) : des mesures sur cette raie permettront

de s'intéresser a l'anisotropie des défauts dans Ti;S8iCo.

A la vue des résultats obtenus par le tracé de Williamson et Hall, les raies de diffraction ont été
simulées par des fonctions de Voigt pour l'évaluation des largeurs intégrales, plutét que pat des
lorentziennes. Dans le Tableau 6 sont regroupés les résultats obtenus concernant les mesures
d'élargissement des raies (104) et (008) de TisSiC; ; les largeurs instrumentales ont été déterminées grace

a la fonction de résolution déterminée précédemment (. Figure 21).

Raie Position angulaire /© H /107 rad Ho /107 rad H. /107 rad
(104) 39,604 £ 0,001 167 + 14 110 57
(008) 40,854 * 0,001 131 + 8 112 19

Tableau 6 : Flargissement des raies (104) et (008) de Ti;SiCs ; les positions angulaires sont en 28

Par ces mesures, on retrouve l'anisotropie déja remarquée lors du tracé de Williamson et Hall : il

semble en effet que I'élargissement de la raie (008) est moins important que celui de la raie (104).
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Cette méthode ne permet pas de définir I'origine de I'élargissement. En revanche, l'analyse par EBSD
peut permettre d'évaluer la taille des cristallites. Sur la Figure 23 figurent des clichés de la méme zone que
celle de la Figure 20 (b), obtenus par EBSD.

5 Um

Figure 23 : Diffraction des électrons rétrodiffusés par Ti;SiC; ; (a) micrographie MEB, (b) zone analysée
par EBSD, (c) orientation des cristaux de T1;S81C,

En comparant les trois clichés de la Figure 23, il semble que les grains de Ti;SiC, sont constitués de
plusieurs cristallites ; un exemple de ce type de grain est présenté en rouge sur la Figure 23. Ainsi, si les
grains mesurent plusieurs microns, comme cela fut souligné précédemment (¢f 11.B.3.a), les cristallites de
TisSiC; n'en mesurent que quelques uns, avec une taille n'excédant pas 5 um. Cependant, si cette taille est
relativement petite, il s'avére qu'avec le diffractometre utilisé dans le cadre de cette thése, un
élargissement induit par la taille des domaines cohérents n'est détecté que pour une taille de cristaux
inférieure a 200 nm. Les cristallites de Ti:SiC, sont donc de taille trop importante pour induire un
élargissement détectable, et par conséquent l'élargissement indiqué dans le Tableau 6 est certainement
uniquement da a la présence de microdéformations. Le taux de microdéformations induit par cet

élargissement peut alors étre estimé : 0,16 % pour la raie (104) et 0,05 % pour la raie (008).

Enfin, d'apres la Figure 18, les grains de TiC et TiSiz ne sont constitués que d'une seule cristallite : la
taille des grains déterminée précédemment pour ces deux phases (¢. 11.B.3.a) correspond donc a la taille

des cristallites.

Pour conclure cette partie, un protocole a été¢ mis en place pour évaluer la taille des cristallites et le
taux de microdéformations de l'échantillon témoin. Il consiste tout d'abord a mesurer I'élargissement de
deux raies caractéristiques isolées ; les raies sélectionnées sont celles relatives a la diffraction des plans
(104) et (008). Ensuite, grace 2 I'EBSD, il a été mis en évidence que la taille des cristallites du témoin ne

peut induire d'élargissement dans les conditions d'analyse et que patr conséquent celui mesuré n'est induit
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que par des distorsions locales du réseau. Pour les matériaux irradiés, ce méme protocole sera utilisé :
apres avoir mesuré 1'élargissement des raies, une réflexion en considérant I'état initial de l'échantillon ainsi

que les effets des irradiations sur la structure devrait permettre de déterminer son origine.
I1.B.3.c. Défauts et cristallimité

Par DRX, il semble que le matériau étudié est parfaitement cristallisé, sans aucune phase amorphe
(pas d'élévation de la ligne de base). Afin d'étudier plus en détail la cristallinité de 1'échantillon considéré,
la microscopie électronique en transmission semble tout indiquée ; elle permettra en parallele de vérifier

si I'échantillon contient des défauts avant irradiation.

Le microscope utilisé est un Jeol 2010F de 200 kV, équipé d'un canon a émission de champ,
appartenant a l'Institut de Recherche sur les Matériaux Avancés, regroupant plusieurs laboratoires
normands. Ce microscope est couplé a une diode permettant une analyse par EDX : grice a la faible
épaisseur des échantillons analysés (inférieure a 500 nm), I'EDX couplée au MET permet une analyse
élémentaire plus fine que lorsqu'elle est couplée au MEB, typiquement une vingtaine de nanometre de

résolution spatiale contre environ 1 um, respectivement.

Afin de caractériser 'endommagement subi par le matériau le long du parcours de l'ion, des sections
transverses ont été fabriquées a partit des matériaux irradiés (¢f Annexe E). Dans l'optique d'une

meilleure comparaison des résultats, cette méme technique a été utilisée dans le cas du témoin.

Ainsi, la Figure 24 présente des micrographies MET de I'échantillon témoin non irradié, observé a
faible grossissement ; l'identification des phases a été réalisée grice a la sonde EDX. Les grains de
Ti:81Cy ne présentent aucun défaut avant irradiation (Figure 24 (a) et (b)). Il en est de méme pour les
grains de TiSi,, aisément reconnaissables a leur forme acérée et leur taille avoisinant le micron (Figure 24
(a)). Par contre, dans les grains de TiC des black dots* sont visibles (Figure 24 (b)). Ces défauts peuvent
étre soit dus a la sous-steechiométrie de cette phase, soit induits par la préparation des sections
transverses qui comprend notamment une étape d'amincissement ionique qui peut engendrer des
cascades de collisions induisant un désordre dans le matériau. Ainsi, il sera difficile de savoir si des
défauts dans TiC sont natifs ou dus aux irradiations réalisées. Par contre, le protocole étant le méme pour
chaque échantillon, on pourra considérer que si on observe des modifications par rapport au témoin

dans les grains de Ti3SiC; ou de TiSi,, elles seront induites par les irradiations.

La Figure 25 présente des micrographies haute résolution de grains de TisSiC, non irradiés. Ces
micrographies confirment le fait qu'aucun défaut n'est présent dans le cristal de Ti3SiC, avant irradiation.
En effet, sur la Figure 25 (a) la structure nanolamellaire particuliere évoquée précédemment (¢, 1.B.3) ne
semble aucunement perturbée; cette structure particuliere est également visible sur le cliché de
diffraction qui présente 3 spots moins intenses entre les spots intenses qui témoignent de la périodicité
des plans compacts dans TisSiCo. La Figure 25 (b) permet d'apprécier la structure hexagonale des plans

compacts de cette phase, sans défaut évident.

4 En microscopie électronique en transmission appliquée a I'étude des matériaux sous irradiation, on appelle généralement
«black dots » des défauts mal définis qui apparaissent sous forme de taches noires lors d'une acquisition en champ clair, et
blanches en champ sombre
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Figure 25 : Micrographies haute résolution par MET et leur cliché de diffraction de Ti;SiC; avant
irradiation ; faisceau d'électron otienté parallélement (a) et perpendiculairement (b) aux plans compacts

II1.B.4. La surface

La surface est la premiére partie des échantillons concernée par l'impact des ions. C'est pourquoi il

semble intéressant d'étudier la chimie de surface du matériau étudié.
II.B.4.a. Chimie de surface

La composition chimique en sutface de I'échantillon témoin a été étudiée par XPS : cette technique

permet une analyse des liaisons chimiques sur les 10 premiers nanomeétres.

Le spectrometre utilisé est un Thermo VG Thetaprobe XPS dont la source est la raie Ko de
l'aluminium (énergie : 1486,68 ¢V ; taille du spot: 400 um). Ce spectrométre est équipé d'un analyseur
hémisphérique permettant une acquisition angulaire simultanée, ze. sans que 1'échantillon ou le spot ne
soit incliné. Les analyses ont été réalisées en mode résolution en énergie constante avec une énergie de
passage de 300 eV pour les spectres réalisés sur de larges domaines énergétiques, et de 50 eV pour les
spectres réalisés sut des pics précis ; I'avantage de procéder ainsi est qu'il est possible d'obtenir un spectre

large avec une bonne intensité permettant la détection des différents pics, au détriment de la résolution

31
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en énergie (1 eV), puis de faire des zooms sur certains pics et améliorer la résolution (0,55 eV) avec

l'inconvénient de réduire l'intensité du faisceau électronique récolté.

La Figure 26 présente le spectre XPS obtenu pout l'échantillon témoin, avant irradiation ; 2 l'aide
notamment des travaux de Kisi ¢ 4/ [35], l'identification de tous les pics de ce spectre a été possible.
Ainsi, en plus des éléments Ti, Si et C, I'échantillon contient de I'oxygene, du cuivre, du sodium et du
calcium. D'apres Kisi e al, le cuivte proviendrait d'une contamination due aux piéces en laiton utilisées
lors de la synthése du matériau (il a également noté la présence de zinc pour des énergies de liaison
supétieures a 1000 eV) et le sodium serait une impureté d'une des poudtes servant a sa synthése. Quant

au calcium, son origine reste inconnue.
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Figure 26 : Spectre XPS général de I'échantillon témoin

Sur la Figure 27 sont présentés des zooms des pics caractéristiques de 'échantillon étudié, parmi
lesquels se trouvent trouvent les pics du carbure de titane sur les spectres (b) et (c), ainsi qu'un pic
également mentionné par Kisi ¢f a/, mais non identifié clairement a 'époque : le pic vers 99 eV (d).
D'apres Kisi e al., il ne peut étre une composante du carbure Si-C ; en effet, premiérement le pic du
carbure de silicium se trouve a 100,5 eV, ensuite il est peu probable, connaissant la structure cristalline de
T1381Co, que des liaisons Si-C existent (¢f. 1.B.1). Pour cette méme derniere raison, il ne peut étre da a une
composante du silicium métallique Si-Si (méme si son pic se trouve a 99,5 eV). Lors de leur étude sur le
dép6t de siliciure de titane TiSi, par bombardement ionique de titane sur un substrat de silicium orienté
(111), Lee e# al. ont certainement trouvé l'origine de ce pic [87]. En effet, lors de leurs expériences ils se
sont rendus compte que le pic du silicium métallique se déplace progressivement vers les énergies de

liaison plus faibles. Ils en concluent que, comme TiSi, a été formé en surface, ce pic est di aux liaisons
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du siliciure Si-Ti. Ainsi, connaissant les distances entre les atomes de titane et de silicium dans

T1:S81C; (¢f Tableau 2), il semble fort probable que cette hypothese soit bonne.
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Figure 27 : Zooms sur les pics XPS caractéristiques du témoin
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Hormis les pics caractéristiques de TisSiC,, d'autres sont notables. Tout d'abord les pics de

contamination qui sont souvent observables par XPS: le pic de l'oxygeéne 1s et la composante

graphitique du carbone 1s. Enfin, la présence d'oxygene sous forme d'oxydes de titane (c) et de silicium

(d) n'est pas négligeable : il est fort probable qu'une couche d'oxyde, d'épaisseur inférieure a la dizaine de

nanometres (puisque les pics caractéristiques de Ti;5iC, sont visibles) recouvre les échantillons. Des

observations de la surface par MET devrait permettre de s'en assurer.

II.LB.4.b. Microstructure et cristallinité de la surface

Les observations de la sutface de l'échantillon par MET sont présentées sur la Figure 28;

'observation de la surface est rendue possible grace a la préparation de sections transverses (¢ Annexe

E). Sur ces micrographies, une couche de surface de quelques nanomeétres d'épaisseut est observable
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(¢. Figure 28 (a)), confirmant I'hypothéese d'une couche d'oxydes recouvrant l'échantillon. Cette couche,
qui semble uniforme sur toute la surface du matériau, a été observée sous différentes inclinaisons du
faisceau d'électrons en haute résolution (¢f Figure 28 (b)). S'il n'est pas possible de réaliser un cliché de
diffraction de cette couche de surface pour le prouver rigoureusement (épaisseur de la couche trop

faible), ces observations permettent tout de méme de conclure que cette couche est amorphe.

Figure 28 : Observation par MET d'une couche de surface amorphe sur le témoin

Pour cette méme raison d'épaisseur trop faible, il n'a pas été possible de réaliser une analyse
élémentaire de cette couche par EDX. Néanmoins, les résultats de XPS ont permis de savoir qu'elle est
constituée d'oxydes de titane et de silicium, les deux oxydes qui se forment sur TisSiC; sous l'effet de la
température (¢ Figure 96 de I'Annexe A). La formation d'une telle couche d'oxyde est certainement une
conséquence des opérations de polissage : celles-ci ont pour effet d'activer la surface qui devient alors

trés réactive, vis-a-vis de l'environnement.

Néanmoins, la présence d'une couche nanométrique en surface ne devrait pas nuire aux études

d'irradiations qui, dans le cadre de ce travail de thése, induisent des dégats sur plus de 1 um.

Ce Chapitre a permis de nous familiariser avec le matériau étudié avant qu'il ne soit irradié.
Nous avons tout d'abord pu remarquer, au travers d'un état de 1'art non exhaustif, que Ti;SiC,
présente toutes les caractéristiques requises par le cahier des charges de la gaine a combustible
du GFR, avec certaines particularités qui le distinguent des autres carbures tels que SiC ou TiC.
Ensuite, nous nous sommes intéressé plus en détail au matériau étudié ce qui a permis de
connaitre 1'état du matériau témoin non irradié ; cette partie devrait aider a la compréhension de

I'endommagement subi par Ti;SiC, sous irradiation.



CHAPITRE II : IRRADIATIONS

Les irradiations effectuées dans le cadre de ce travail de thése ont été réalisées avec
des ions lourds ; ce type d'irradiation permet de simuler les interactions se produisant
en réacteur tout en ayant I'avantage de ne pas activer les échantillons, permettant alors
une caractérisation des matériaux sans contrainte de radioprotection. Ainsi, la
premiére partie de ce Chapitre fournit les connaissances sur l'interaction ion-matiére
nécessaires a la compréhension des résultats a venir. La seconde partie porte sur une
présentation des irradiations réalisées avec notamment un comparatif entre les

différentes irradiations.

I. Interaction ion-matiére 37
I.A. Les différents types d'INteraction..........ccceeeveerveerirerieenieenieeieeseeereeeenes 37
LA.1. Collisions NUCIEAITES.........cccveeerreeeiiieeiieeeireeciee e eereeeevee e 38
LLA.2. Collisions €lectrONIQUES..........ceeeveeruieeiueeniieeiieniieeieenereeteesieeereeneeees 40

[.B. Fluence et débit de fTuence...........ceeveeeciieriieiieieeiieeee e 40
[.C. Profil d'Implantation...........cccccoeeveriiniinieiinieeeeseeeee e 40
[.D. Création et répartition des défauts...........occeevviierieniiiinieniieee e, 42
LLE. Modé¢lisation des dOmmages..........cccueeerveeerieeiiiieeiieeeireeeieeesieeesveeenens 43
LE. 1. SRIM ..ottt 43
LE.2. TRIM ittt e 43
[.LE.3. Détermination du nombre de déplacements par atome..................... 44

I1. Irradiations réalisées 46
IT.A. Présentation des irradiations réaliSEes...........ccovvervvrerrierieenieenieerreenneenne 46
II.B. Notation des échantillons irradi€s...........ccceeevveereieeeiieeniieeeeiiiieee e 49
I1.C. Comparaison entre les différentes irradiations..........c.cccoceeveerveneenneennnn. 49
IL.C.1. Profils d'implantation............ccceeeueerieeriienieeieenie e 49
I1.C.2. Pertes EnergetiqUES........ccueeurerueerierienieeieeieenieeteeeestee e e eiee e e 50
I1.C.3. Nombre de déplacements par atome............ccceecueerueerieenieeneeeneeennne. 51
I1.C.4. Comparaison entre Kr67 et Kr74........cccevvviiiiiiiieeiiiiieee e, 52

II.C.5. Comparaison entre Xe92 2 0° et 30°.......ccceevvieeecreeeriiiieee e, 53







Chapitre II : Irradiations

I. Interaction ion-matiere

I.A. Les différents types d'interaction

Lorsqu’une particule chargée pénétre dans un solide, elle interagit avec les atomes de la cible en leur
transférant de I’énergie. Du point de vue du projectile, ce transfert d’énergie provoque le ralentissement
de la particule incidente et entralne soit son éjection du solide soit son arrét dans le solide a une certaine
profondeur ; l'ion s'implante majoritairement en position interstitielle [88]. Du point de vue de la cible, il

engendre des défauts dans le solide et conduit a son endommagement.

11 existe deux types de collisions qui sont traitées indépendamment : les collisions élastiques avec le

noyau de la cible et les collisions inélastiques qui font intervenir les électrons de la cible (¢f Figure 29 ).

- Les collisions élastiques entre I'ion’ et le noyau de l'atome cible : interactions nucléaires de type
chocs entre sphéres dures, dominantes pour de faibles vitesses de projectile (ion d'énergie
inférieure 2 10 keV uma™) ;

- Les collisions inélastiques entre l'ion et le cortége électronique de l'atome cible : interactions
électroniques engendrant essentiellement des excitations électroniques et des ionisations,

dominantes pour de grandes vitesses de projectile (ion d'énergie supérieure a 0,1 MeV uma™).

/
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7 »
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L e o it e .
el i v ',
L, ., N -, | atomes de reculs:
; L . ™ e » Y[ cascade de collisions
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% L >
collisions électroniques collisions nucléaires

Figure 29 : Parcours schématique d'un ion dans la matiere solide [89]

Le pouvoir d'arrét S est défini par la perte d'énergie cinétique de la particule incidente par unité de
distance :

S(E, x) = —3—5 4

. A ;. ., 1 . , . .

Le pouvoir d'arrét est généralement exprimé en keV nm’. Il est fonction de 1'énergie de l'ion et de sa
position dans le matériau. Deux types de pouvoir d'arrét sont généralement définis, associés a chacune
des interactions précédemment définies. Ainsi, le pouvoir d'arrét est la somme du pouvoir d'arrét

nucléaire et du pouvoir d'arrét électronique [88] :

5 Tl est a noter que le terme « ion » est un abus de langage désignant la particule incidente ; en effet, dés qu'il atteint la surface
du matériau, I'ion se décharge et devient atome. Par souci de clarté, ce terme est malgré tout utilisé par la suite.

37
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S——d—E+—d—E =S, +8S 5
- an dXE_n e ()

La pondération du pouvoir d'arrét nucléaire sur le pouvoir d'arrét électronique dépend de I'énergie
initiale de la particule. Pour de faibles énergies (typiquement inférieures a 10 keV uma™), les collisions
électroniques sont trés faibles : l'ion entre ditectement en collision avec les noyaux des atomes cibles et
perd peu d'énergie par des collisions électroniques, juste entre deux chocs nucléaires dans la cascade. Le
pouvoir d'arrét nucléaire est donc dominant par rapport a l'électronique. Inversement, pour de fortes
énergies (supérieures a 0,1 MeV uma’') les interactions électroniques sont dominantes et les interactions
nucléaires s'amenuisent, devenant quasiment nulles pour des énergies trés importantes (supérieures a
1 MeV uma™) ; il en est donc de méme pour les pouvoirs d'arrét. La Figure 30 présente cette évolution
des pouvoirs d'arrét en fonction de 'énergie dans le cas d'irradiations aux ions argon dans une cible de
fer.

Ar— Fe
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r x ¢
, \00

" salre e
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100
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10 o R R i A —
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énergie
Figure 30: Evolution des pouvoirs d'arrét nucléaires et électroniques de I'argon
dans le fer en fonction de I'énergie initiale de l'ion [90]

On définit aussi le pouvoir d'arrét atomique S, ; soit n, la densité atomique, ze. le nombre d'atomes

par unité de volume (pour une cible monoatomique) :

S——dE_i 6
a7 nadx_n ©)

a

Dans un matériau polyatomique, le pouvoir d'arrét est déterminé en suivant la regle d'additivité de
Bragg [88, 91] :

1 n
S = M;nkAk Sk )

ou n est le nombre de constituant, M est la masse molaire de la cible, n, et Ax sont la densité atomique et

la masse molaire de 'atome k.

I.A.1. Collisions nucléaires

Elles sont les plus importantes en fin de parcours de l'ion dans la matiere (¢f. Figure 29). Quand un
ion projectile (de masse Mi, de numéro atomique Z;, de vitesse v et d'énergie Ei) entre en collision avec

le noyau de la cible (de masse M, de numéro atomique Z,, de vitesse v et d'énergie Ey), il transfére une
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quantité d'énergie T et sa trajectoire se trouve déviée d'un angle 0 appelé angle de déviation (¢ Figure

31). Le noyau cible est lui-méme dévié d'un angle ¢ appelé angle d'éjection.

o

M1

. e N8 T f
M |

b : parametre d'impact

Figure 31 : Collision élastique a deux corps

Si I'énergie interne de chaque particule ne varie pas au cours de l'interaction, 1'énergie cinétique du
systeme est conservée et la collision devient élastique. Dans le cas particulier ou la cible est au repos ou

posséde une vitesse négligeable devant celle du projectile (E; = 0), l'énergie transférée T pendant la
collision est donnée par :

4M, M, 2
T=E, = ———=Ecos¢ 8)
(M, +M,)
Cette énergie est alors maximale lors d'un choc frontal entre les deux atomes :
T =g _ 4M M, 9
max 2 max (M1+M2)2 1 ( )
L'énergie conservée par le projectile devient alors :
2 2.2 2
, , VM,—M; sin"0+ M, cosB
E, = E,—-E, = E, = KE, (10
M,+M,
K est le facteur cinématique :
E)
= — (1)
E +E,

L'angle de diffusion 8 dépend du parameétre d'impact b et du potentiel d'interaction V(r) entre les
deux particules :

+o0 b
8=mn2] dr
] 2\/ V(r) b (12)
r 1_ _—2
E t
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ou r est la distance séparant les deux particules, tm la distance minimale d'approche et :

E = F M, 13
o 1M1+M2 ()

Un complément sur la description des collisions nucléaires peut étre trouvé en Annexe E

I.A.2. Collisions électroniques

Elles sont les plus importantes en début de parcours de l'ion dans la matiére (¢ Figure 29). Dans le
cas d'une collision électronique, la perte d'énergie provoquant le ralentissement de lion se fait par
interaction avec les électrons des atomes de la cible. Au cours de ce type de choc, I'énergie cinétique
totale n'est plus conservée car I'état interne des partenaires de la collision est modifié : c'est pourquoi on

parle de collision inélastique. [92, 89, 93]
La relation entre les énergies cinétiques de l'ion avant et apres l'interaction est la suivante :
E, = E,+E,+Q (14)
ou Q représente la mesure de l'inélasticité de la diffusion.

Un complément concernant la création des défauts par les interactions électroniques se trouve en

Annexe E

[.B. Fluence et débit de fluence

La fluence @ est le nombre d'ions qui impactent la cible par unité de surface ; l'unité généralement

e 2
utilisée est le cm™.

Le débit de fluence ou flux, @ est le nombre d'ions qui impactent la cible par unité de surface et de

temps ; I'unité généralement utilisée est le cm™ s

o = 4@
o= 15

I.C. Profil d'implantation

Prenons le cas général d'un ion de masse My, d'énergie E1 et de vitesse vi pénétrant dans un matériau

dont la surface est schématisée par un plan Tt (4. Figure 32).
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e
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Figure 32 : Parcours et straggling d'un ion implanté dans un solide

On définit le parcours réel R comme la distance effectivement parcourue par l'ion dans le solide [88].

Soit s I'abscisse curviligne :

R = [ds (16)
0
0
ds
R =l & dE 17
Eq
dE
_ 18
R {s E) 18)

On appelle alors straggling de parcours AR la racine carrée de la variance du parcours réel [94].

Chaque ion suit une trajectoire particuliére dans le matériau dépendante des collisions effectuées avec
les atomes. Ainsi, la trajectoire d'un ion est fortement aléatoire et la longueur R devient difficilement
exploitable expérimentalement. C'est pourquoi le parcours projeté Rp, également appelé profondeur de
pénétration, est communément utilisé ; ce parametre est défini comme la projection du parcours réel R

sut la normale a la sutface de la cible. D'apres la Figure 32
Rp = IH (19)

La moyenne du parcours projeté, ou parcours moyen projet¢ Rp, est souvent proche de la
profondeur ou la concentration des atomes implantés est maximale. Les ions implantés se répartissent
statistiquement autour de cette profondeur. Quelle que soit la forme de la distribution en ions implantés

n(x), celle-ci peut toujours étre caractérisée par ses quatre premiers moments physiques [88, 93, 95] :
- Le parcours moyen projeté Rp :

Rp = m, = lf x n(x)dx (20)

- Le straggling de parcours projeté ou déviation standard ARp, représentant I'écart-type de la

distribution :

ARp = \m, 1)
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- L'obliquité ou skewness Y, qui mesure l'asymétrie de la distribution, c'est-a-dire le
positionnement du sommet de la distribution par rapport a Rp (Y = 0 pour une gaussienne) :

mj

ARp’

y = (22)

- Le kurtosis correspondant a I'écrasement du pic et a l'extension de la queue de distribution en
volume (3 = 3 pour une gaussienne) :
my

B = ARp' (23)

ou Qest la fluence totale d'ions implantés et les paramétres my les moments d'ordre i définis par :

lC‘D
— X—R dx 24
(pfm p)n(x) (24)

I.D. Création et répartition des défauts

Au cours d'une collision nucléaire, si I'énergie transmise a l'atome cible dépasse une certaine valeur
seuil appelée énergie seuil de déplacement atomique B, I'atome sera éjecté de son site et deviendra a
son tour un projectile. Cet atome est alors appelé « atome primaire » et peut déplacer d'autres atomes.
L'ensemble des déplacements primaires, secondaires, etc. constitue une cascade de déplacements qui

engendre des régions contenant des défauts. [93]

Le nombre Ny d'atomes déplacés par un atome primaire (PAF : Premier Atome Frappé par l'ion
projectile, ou PKA : Primary Knock-on Atom) ayant recu l'énergic T a été modélisé par Kinchin et

Pease [90]. Trois cas de figure se présentent :

- SiT < Eq, 'atome de la cible n'est pas déplacé ;

- Si Eq <T < 2Eq, Ng = 1, le noyau cible est déplacé en position interstitielle, créant une paire de
Frenkel ;

- Si T > 2Ky, l'atome déplacé devient a son tour un projectile qui induit une cascade de

déplacements. On a alors :

N, = (25)

ou E,; est I'énergie de l'ion incident.
Ce nombre Ny permet de connaitre le nombre moyen d'atomes déplacés <N a E1)> :

Nd(T) dcta(ElaT)
(Ny(E,))) = ~ T (26)
do,(E,,T)

Ty

6 Energie scuil de déplacement : énergie minimale 4 transférer 4 un atome pour le déplacer et créer une paire de Frenkel
7  Paire de Frenkel : paire formée d'une lacune et d'un interstitiel placé a proximité du site vacant
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ou d0u(E1,T) est la section efficace totale atomique (¢f. Annexe F).

Pour une dose d'ions implantés donnée, I'endommagement final est le résultat du recouvrement des
cascades de déplacements. Les régions désordonnées se superposent et le nombre de défauts augmente
avec la dose implantée. Comme pour les ions implantés, les défauts ont une distribution statistique avec
un maximum et un écart-type. Ce maximum se situe a une profondeur proche de celle du maximum du

pouvoir d'arrét nucléaire subi par les ions incidents.

Pour une particule incidente et un atome cible par unité de volume, la distribution N(x) du nombre de
lacunes créées est donnée par I'Expression :
Sp(x)

N(x) = 5 27)

ou N(x) est exprimé en unité de surface.

Si on consideére l'envoi de @ions, on obtient la distribution du nombre total de lacunes créées :

Sau(x)
2E,

N (x) = @ (28)

Enfin, pour une densité n, d'atomes cible, la distribution du nombre de lacunes créées par unité de

volume est :

n,S,(x) _ S.(x)

N., = =
v(x) 2E, 2E,

(29)

I.E. Modélisation des dommages

SRIM et TRIM [97] sont deux intetfaces d'un logiciel de simulation adapté aux irradiations par des
ions d'énergies incidentes comprises entre 10 eV uma et 2 GeV uma™ [94]. La limite haute résulte du
fait que les effets relativistes sont négligés et la limite basse du fait que le code repose sut I'approximation

des collisions binaires qui n'est pas adaptée aux faibles vitesses des ions [93, 94, 98].

I.E.1. SRIM

SRIM permet de déterminer, pour un ion et une cible donnée, et en fonction de 1'énergie de l'ion :

- le parcours moyen projeté des ions dans la cible, ainsi que le straggling ;
- le pouvoir d'arrét électronique maximal de la cible ;

- le pouvoir d'arrét nucléaire maximal de la cible.

11 considére uniquement la composition et la densité de la cible.

I.E.2. TRIM

TRIM simule la pénétration du projectile dans un matériau cible constitué d'atomes placés de facon
aléatoire (matériau amorphe). Il est basé sur la méthode de Monte-Carlo, qui consiste a suivre un grand

nombre d'ions ptis individuellement lors de leur parcours dans la cible, dans laquelle les variables
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aléatoires sont la profondeur du premier choc et le parametre d'impact. L'énergie, la position et la
direction initiales de chaque particule sont connues ; la vitesse initiale des atomes cible est supposée nulle.
La particule subit une série de chocs binaires lors desquels elle change de direction, et entre lesquels elle
parcourt un segment de droite A (libre parcours moyen) ; entre deux collisions, les pertes énergétiques ne
se font que par interactions électroniques. Son parcours se termine quand elle sort de la cible ou quand

son énergie devient inférieure a I'énergie seuil de déplacement.

Ce calcul, utilisant une table de pouvoirs d'arrét semi-empiriques établie a4 partir de données
expérimentales, dépend de la composition, de la densité et de 1'épaisseur de la cible, ainsi que de 1'énergie
seuil de déplacement des atomes de la cible et de leurs énergies de liaison et de sublimation. Il permet
d'accéder, en fonction de la profondeur dans la cible, aux disttibutions des ions, a I'énergie déposée par
ionisation, a l'énergie transférée aux noyaux de recul, aux phonons et enfin a la distribution des lacunes.
Cette derniére est notamment déterminée en considérant la formule de Kinchin et Pease (Expression
(25)) modifiée par Norgett ef al. [99] :

0,8E,

N, =
d 2E,

(30)

A partir de la distribution en profondeur des déplacements atomiques générés par les ions incidents,

le nombre de déplacements par atome (dpa) peut étre estimé.

I.E.3. Détermination du nombre de déplacements
par atome

Le nombre de déplacements par atome est une donnée souvent utilisée pour représenter
I'endommagement induit par une irradiation dans un matériau. Ainsi, elle permet de comparer les
irradiations réalisées avec celles de la littérature, et notamment de comparer des irradiations aux ions avec

des irradiations aux neutrons.

En fin de calcul TRIM, un fichiert VACANCY.TXT est créé dans lequel se trouve la distribution des

lacunes créées par chaque atome cible en fonction de la profondeur dans le solide.

Pour déterminer le profil des dpa ctéés, il faut tout d'abord, lorsque la cible est multi-atomique,

déterminer le nombre N(x) de lacunes créées au total en fonction de la profondeur :

N(x) = 3 Ni(x) (1)

ou Ni(x) est le nombre de lacune de I'atome k créées a la profondeur x.

Ensuite, on peut déterminer les dpa par unité de fluence :

¢ I,
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ou l'unité de fluence est le cm™ et n, est la densité atomique volumique en atome par cm’, calculée par
TRIM en fonction de la taille des atomes, de la stoechiométrie et de la densité du matériau. L'unité de

(ém

, 2
p )(x) est par conséquent le cm”.

Ainsi, on peut aisément déterminer, pour une fluence donnée, la distribution des déplacements par

atome en fonction de la profondeur :

dpa

X 33
cp() (33)

dpa(x) = @

Les dpa varient ainsi en fonction de la profondeur. Pour ce qui est des irradiations aux neutrons,
I'endommagement est considéré comme homogeéne dans le matériau et les dpa sont supposés identiques
dans tout le matétiau. A contrario, dans le cas d'irradiations aux ions, les dpa fluctuent fortement en
fonction de la profondeur pour une irradiation donnée (couple ion-énergie) et rares sont les auteurs qui
précisent dans leurs articles comment est obtenue cette valeur ; néanmoins, il semble que lorsque rien

n'est précisé la valeur des dpa indiquée correspond aux dpa maximum.

Lors de cette partie, nous avons pu acquérir certaines connaissances relatives a l'interaction
ion-matiére qui devraient permettre de comprendre comment Ti;SiC, s'endommage sous
irradiation ionique. Ainsi, les ions faiblement énergétiques induisent des chocs élastiques avec
les atomes de la cible, créant des défauts dans la structure pouvant conduire a 1'amorphisation
du matériau. Concernant les ions fortement énergétiques, leur ralentissement induit des
interactions inélastiques avec les électrons de la cible qui s'ionise. Du fait de 1'important apport
énergétique, cette ionisation peut également conduire a un fort endommagement, voire a

I'amorphisation du matériau.
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II. Irradiations réalisées

Afin d'appréhender le comportement général de TisSiC, sous irradiation, des irradiations avec des
ions lourds de différentes masses et énergies ont été réalisées. Ce type d'irradiation a pour but de simuler
les irradiations subies en réacteur tout en évitant d'activer les matériaux, permettant alors de caractériser
les échantillons sans contrainte de radioprotection. La Figure 33 présente les interactions qui peuvent
étre simulées dans TisSiC, avec, par exemple, des ions “Xe en fonction de I'énergie des ions [100] ; ce
graphique, réalisé a l'aide du logiciel SRIM, peut également étre obtenu pour d'autres ions d'autres
masses : les tendances sont alors les mémes, seules les valeurs des pouvoirs d'arrét varient. L'utilisation
d'un large panel de conditions d'irradiation permettra de discriminer les effets des différents modes de
transfert d'énergie (par collisions nucléaires ou ralentissement électronique) mais aussi d'étudier

l'influence du pouvoir d'arrét.
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Figure 33 : Simulation des interactions en réacteur dans Ti:SiC; avec des ions ~ Xe

Une description des accélérateurs utilisés pour les irradiations réalisées pendant cette these, et cités

dans la suite du document, est fournie en Annexe G.

ITI.A. Présentation des irradiations réalisées

D'apres la Figure 33, pour simuler au mieux l'impact des neutrons, il est nécessaire de réaliser des
irradiations avec des ions de faible énergie. C'est pourquoi les échantillons ont été irradiés avec des ions
""Au a 20 keV uma’, soit 4 MeV, fournis par l'accélérateur ARAMIS du CSNSM d'Orsay. Ces
irradiations ont été réalisées sous un vide d'environ 10”7 mbar, avec un flux variant entre 2x10" em™s™ et
3x10" ecm™s”, permettant d'atteindre de fortes fluences sur une durée relativement courte (moins de

1 h 30 min pour atteindre 10" cm™).

Cependant, pour caractériser un endommagement comparable a celui causé par des neutrons, il est

également possible de sonder la fin de patrcours d'ions fortement énergétiques ; en effet, c'est en fin de
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parcours de tels ions que le pouvoir d'arrét nucléaire est le plus important (¢f I.A). L'avantage
d'irradiations avec des ions plus énergétiques est multiple. Tout d'abord elles permettent de simuler, en
plus des neutrons, I'impact des produits de fission. Ensuite, elles induisent une zone endommagée plus
épaisse permettant plus d'aisance lors des caractérisations. Enfin, de telles irradiations induisent des
interactions nucléaires croissantes et des interaction électroniques décroissantes, ce qui peut permettre de
discriminer 'origine de phénomeénes plus ou moins prononcés en fonction de la profondeur. Clest
pourquoi des irradiations ont également été réalisées sur la ligne IRRSUD du GANIL avec des ions de

plus forte énergie ; elles ont été réalisées sous un vide compris entre 10° et 107 mbar.
Trois ions différents ont été utilisés pour irradier les échantillons sur IRRSUD :

- %Kr 20,86 MeV/uma, soit 74 MeV ;
- Xe 20,70 MeV /uma, soit 92 MeV ;
- ®Kr 2 0,86 MeV/uma, soit 67 MeV.

N . L., , . . ., . 86 . P , .

Apres avoir caractérisé les échantillons irradiés avec des ions ~ K, des irradiations complémentaires,
notamment a plus forte fluences, ont été nécessaires. Malheureusement, du temps de faisceau
supplémentaire avec du krypton de masse 86 n'a pu étre obtenu. C'est pourquoi des irradiations aux ions

78 s, , <, . , . . . , s
Kr ont été réalisées. Les différences entre ces deux irradiations seront exposées ultérieurement.

Les flux utilisés pour les irradiations sur IRRSUD varient entre 5 et 6x10” cm™s™ pour les irradiations
a température ambiante, et sont d'environ 10" cm®s” pour les irradiations a haute température.
L'utilisation de flux plus faibles que sur ARAMIS, mais aussi d'un flux plus faible a température ambiante
par rapport aux irradiations a haute température, se justifie par une volonté de ne pas chauffer
l'échantillon lors de lirradiation, ce qui poutrait induire une guérison des défauts créés et donc fausser
l'interprétation. On estime qu'en utilisant de tels flux la température a la surface de I'échantillon (ou les
pertes énergétiques sont les plus importantes) ne dépasse pas 50 °C lors d'irradiations a température
ambiante. De plus, pour les irradiations de longues durées (a partir de 10" cm™), les échantillons ont été

placés sur une plaque refroidie par circulation d'eau.

Les irradiations réalisées sur IRRSUD permettent ainsi de simuler 'impact de produits de fission dans
le matériau. Ces dégits sont essentiellement induits par des interactions électroniques, mais également
pat des chocs nucléaires. Aussi, dans l'optique de mieux discriminer 'effet des interactions électroniques
de celui des interactions nucléaires, des irradiations a plus forte énergie ont été réalisées sur la ligne SME

du GANIL ; elles ont également été réalisées sous un vide compris entre 10° et 107 mbar.

Sur cette ligne, les échantillons ont été irradiés aux ions Xe de 7,5 MeV/uma, soit 930 MeV. Pour
limiter I'échauffement des échantillons, un flux maximum de 5x10° cm™ s a été fixé ; dés que ce débit de
fluence était atteint, une fenétre s'insérait entre le faisceau et I'échantillon, empéchant l'irradiation de
continuer pour des flux trop importants. Sur SME, il est difficile d'estimer un flux moyen tant celui-ci est
fluctuant. Du fait de ce faible flux et de la forte demande sur cet accélérateur de la part de nombreux

autres expérimentateurs, les fluences atteintes sur IRRSUD et ARAMIS ne purent l'étre sur SME.

Le Tableau 7 résume l'ensemble des irradiations réalisées ; dans ce tableau, les irradiations effectuées
avec les ions "Kr de 67 MeV ne sont pas différenciées de celles réalisées avec les ions *“Kr de 74 MeV.
Les irradiations ont été réalisées sur la face polie des échantillons. Concernant les irradiations réalisées a

température ambiante, la plupart des échantillons ont été doublés pour chaque fluence : un échantillon
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entierement irradié, l'autre partiellement ; un cache en aluminium d'une épaisseur supérieure a l'épaisseur
endommagée pour le couple ion-énergie considéré a été positionné sur une partie de I'échantillon. Le
choix d'irradier partiellement des échantillons a été pensé dans l'optique de mesurer un gonflement
éventuel induit par irradiation ; en effet, de nombreux matériaux, dont SiC (¢ Annexe H), gonflent sous
l'effet de l'irradiation et si tel est le cas pour TisSiCo, une marche entre les parties vierge et irradiée devrait
pouvoir étre mesurable grice notamment a la microscopie a force atomique (¢f Annexe D). Pour les
irradiations réalisées a hautes températures, le systéme de maintien, qui assure un bon contact entre les

échantillons et le four, induit forcément une partie non irradiée sur 'échantillon.

5
(]
2 E Ton et Température Angle 2
) .
3 S énergie d'irradiation /°C d'incidence /° EIEEE e
3
= %, 25 0 De 10" 2 10" par décade
2 2 A 500 0 De 10”2 10" par décade
5 2 4MeV
O < 950 0 10"
De 10”2 10" par décade, 1,9x10" et
“Kr 25 0 2.8x10"
74 MeV ” "
500 0 De 1072 10" par décade
a) 10", 10", 2x10", 4x10", 8x10",
2 0 10", 2x10", 4x10", 8x10™, 10",
2 g 25 1,3x10"
Z o 129Xe
5 92 MV 30 2x10", 4x10", 8x10™, 10", 1,2x10"
300 0 De 10”2 10" par décade
500 0 De 10" 2 10" par décade
§ 1245, 25 0 10", 10", 10", 4,5x10"
7 930 MeV 500 0 10", 102, 10", 4,5x10"

Tableau 7 : Résumé des irradiations réalisées sut les trois accélérateuts ; I'angle d'incidence du faisceau est
mesuré par rapport a la normale a la surface de I'échantillon

Pour chaque irradiation, différentes fluences ont été atteintes dans l'optique de comprendre et de
suivre l'apparition des phénomeénes susceptibles d'intervenir. Aussi, afin de mieux comparer les
différentes irradiations entre elles, nous avons tenté d'obtenir les mémes fluences pour chaque

irradiation.

Afin de s'approcher au mieux des conditions en réacteur (température de fonctionnement d'environ
1000 °C, ¢ Introduction), des trecuits d'échantillons irradiés a température ambiante auraient pu étre
réalisés. Néanmoins, il a été démontré dans le cas de nombreux autres matériaux que ce type d'approche
en deux étapes (irradiation puis recuit) n'engendre pas les mémes défauts que pour une irradiation
réalisée 2 haute température [93, 101]. C'est pourquoi des irradiations ont été réalisées en température, 2
la température maximale atteinte (950 °C) sur ARAMIS. En revanche, aucun four disponible au GANIL

ne pouvait atteindre de telles températures. La température des irradiations réalisées au GANIL n'a ainsi
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pas dépassé 500 °C, température d'irradiation également utilisée pour les irradiations sur ARAMIS pour
comparaison. Enfin, pour mieux appréhender l'effet de la température d'irradiation, et pouvoir ainsi
émettre des hypothéses concernant I'évolution en température, une série d'irradiations aux ions '*Xe de
92 MeV a 300 °C a également été réalisée.

Une irradiation a été réalisée aux ions '“Xe de 92 MeV a 500 °C pour une fluence de 10" cm™

Cependant, lors de lirradiation un probleme de régulation du four a engendré l'oxydation de

l'échantillon. De ce fait, aucune caractérisation n'a pu étre réalisée sur cet échantillon.

Enfin, le choix de réaliser des irradiations sous un angle décalé par rapport a la normale sera explicité

ultérieurement.

II.B. Notation des échantillons irradiés

Cing caractéristiques permettent de différencier les échantillons irradiés: lion utilisé pour
lirradiation, son énergie, la température d'irradiation, l'angle d'incidence du faisceau et la fluence. Par

souci d'alléger la lecture de ce mémoire, une notation a été adoptée :

Fluence(en 0111'2)-1011E1161g1'e(en MeV)-Température(en °C)

Par exemple, I'échantillon irradié par 4,5x10" cm™ d'ions *Xe de 930 MeV a température ambiante

est noté 4,5e13-Xe930-RT, et 1'échantillon irradié 2 10” cm™ d'ions ""Au de 4 MeV a 950 °C est noté
1lels-Aud-950.

Lorsqu'il n'est pas précisé, I'angle d'incidence du faisceau est sous-entendu égal a 0 par rapport a la

normale 2 la surface de 1'échantillon.

II.C. Comparaison entre les différentes irradiations

Grace au code de calcul TRIM-2008 [97], divers parametres peuvent étre déterminés en fonction de
l'irradiation et du matériau considéré. Dans le cadre de cette étude, l'intérét s'est plus particulierement

porté sur les profils d'implantation, les pertes énergétiques et les déplacements par atome.

Pour effectuer ces calculs, le code a besoin de connaitre les énergies seuil de déplacement (Eq) de
chaque atome dans l'échantillon considéré (¢f. 1.E.2). Dans le cas du carbure de silicium, matériau dont le
comportement sous irradiation est largement étudié, ces valeurs sont variables en fonction du matériau
étudié (polytype, polycristal ou monocristal) et de la technique d'évaluation de Eq (4. Tableau 12 de
'Annexe H). Dans le cas de TisSiC,, dont le comportement sous irradiation a été peu étudié (¢ I.D du
Chapitre I, p. 15), les valeurs des énergies seuil de déplacement n'ont, a notre connaissance, jamais été
déterminées. C'est pourquoi, pour effectuer ces calculs, les valeurs d'énergie seuil de déplacement
fournies par défaut par le code de calcul, a savoir 25 eV pour Ti, 15 eV pour Si et 28 eV pour C, ont été

utilisées.
II.C.1. Profils d'implantation

La Figure 34 présente les profils d'implantation pour les différentes irradiations réalisées. Ainsi, si

l'irradiation aux ions Au de 4 MeV engendre un profil quasiment gaussien (Y#0 et 3 # 3), il n'en est pas

de méme pour les irradiations a plus fortes énergies. Pour ces derniéres, le profil de distribution est tres
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asymétrique avec notamment une augmentation progressive du nombre d'ions implantés avec la

profondeur jusqu'a un maximum suivi d'une diminution brusque, ce qui conduit 4 un straggling (ARp)

relativement plus faible par rapport au parcours moyen projeté (Rp).
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Figure 34 : Distribution statistique des ions dans Ti:SiCs ; les classes mesurent 10 nm pour les ions Au de
4 MeV, 100 nm pour les autres ions

La Figure 35 présente I'évolution des pouvoirs d'arrét électronique et nucléaire de TisSiCz pour les

quatre irradiations réalisées. Ainsi, pour les irradiations réalisées sur IRRSUD, 'énergie des ions Xe de

92 MeV étant plus importante, leur ralentissement électronique sera plus important que pour les ions Kr

de 74 MeV ; il en sera de méme pour les chocs nucléaires en fin de parcours des ions. On peut donc

penser que les dommages résultant de ces irradiations seront plus importants dans le cas du Xe de

92 MeV.
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Figure 35: Pertes énergétiques des ions dans Ti;SiC; par interactions électroniques et chocs nucléaires

Enfin, lorsqu'on compare les valeurs des pouvoirs d'arrét électronique et nucléaire pour les quatre

irradiations, on constate que :

- Pour l'irradiation aux ions Au de 4 MeV, le pouvoir d'arrét électronique est largement inférieur
a ceux des irradiations réalisées au GANIL ;

- Pour l'irradiation aux ions Xe de 930 MeV, le pouvoir d'arrét est exclusivement électronique sur
les 30 premiers microns, les chocs nucléaires étant plus faibles en fin de parcours que pour
l'irradiation effectuée sur ARAMIS ;

- Pour les irradiations réalisées sur IRRSUD, les pertes par excitations électroniques sont
largement dominantes en début de parcours, mais les chocs nucléaires ne peuvent étre
négligées.

C'est pourquoi, les interactions électroniques seront considérées comme négligeables pour les
irradiations réalisées sur ARAMIS (endommagement uniquement par des chocs nucléaires), de méme
que les interactions nucléaires pour celles effectuées sur SME. Enfin, pour les irradiations réalisées sur
IRRSUD, les chocs nucléaires seront au premier abord négligés en début de parcours, et les excitations

électroniques en fin de parcours.

II.C.3. Nombre de déplacements par atome

Les déplacements par atome induits par une irradiation (4. 1.E.3) sont directement liés aux chocs
nucléaires ; c'est pourquoi les profils de dpa de la Figure 36 sont similaires aux profils de pouvoir d'arrét
nucléaire de T1;S1C; de la Figure 35. Sur cette Figure, le nombre de déplacements par atome est indiqué

ar unité de fluence et est donc exprimé en cm?® (¢f. L.E.3).
p p

51



52

8,0x10™°

Irradiations réalisées

T T T T T T T T
197 o 15 "
—~ M\ Au 4 MeV - >TiSiC, 2,0x10™ |- N 4
\ [
o / \\ e S — “g “‘
E eodotf // | ﬁ Kr 74 MeV - >Ti SiC, J |
8 \ 2 1sx10™ L [ B
g \ ) 4 |
2 \ = / |
3 \ 3 S
s _
-  40x107 - / \ 4 © / |
2 \ E 10x10" | / \‘ d
5 / \ 3 /f‘ |
s T _ |
g / e / |
/ g / w‘
© 15 /
2,0x107° | 4 y,
Q 3 ° 16 . |
° 5,0x107" |- /_/ - \‘ 4
ad \
P \
~—_ ~~ — \
00 I I I — 0,0 I 1 | L
0 200 400 600 800 1000 0 2 4 6 8
Profondeur /nm Profondeur /um
35x10™° r r 3,0x10™ . ; ; ;
|
. I
1
3,0x10 250107 |- | 1
"#Xe 92 MeV - >TiSiC [\ g I
e e eV - >Ti SiC, [ g — I\
2 25x10" | [ 4 » Xe 930 MeV - >Ti.SiC, I
3 | 2 20x10™ | “ ‘ ]
[
g s \ 2 “ ‘
2,0x107° | | 4 |
= & | g |
[} | © -15 |
s \ g 1610 | ‘
=2 15x10" | B E /
5 : ||
T 2 10x10™ | | ‘ p
& 1ox0™ b J B 8 /
a / S / ‘
© | /
—~ | 5,0x10™ |- / B
50x10™ | o~ / \‘ 4 ] // ‘
e \ - I
0,0 L L L L 0,0 ] .
0 2 4 6 8 0 10 20 30 40

Profondeur /um Profondeur /um

Figure 36 : Déplacements par atome de Ti3SiC; induits par les irradiations, par unité de fluence

Ainsi, les dommages seront plus importants tout au long du parcours pour l'irradiation aux ions Au
) g p p g p p

de 4 MeV que pour les irradiations a plus fortes énergies pour lesquels ils seront essentiellement localisés
en fin de parcours.

II.C.4. Comparaison entre Kr67 et Kr74

Sur la Figure 37 sont tracées les évolutions du pouvoir d'arrét électronique et du nombre de

déplacements par atome par unité de fluence pour les irradiations réalisées aux ions “Kr de 67 MeV et
*Kr de 74 MeV (0,86 MeV /uma).

Du fait de leur plus faible énergie, les ions *Kr de 67 MeV s'implantent moins profondément dans
TisSiC. (Rp = 7,04 um) que les ions *Kr de 74 MeV. Ainsi, 2 une profondeur donnée les dommages
induits par les ions “Kr de 67 MeV sont plus importants que ceux des ions *Kr de 74 MeV.

En ce qui concerne le pouvoir d'arrét électronique, il différe peu entre les deux irradiations en début
de parcours. Puis, comme l'‘énergie est plus faible pour les ions "Kr de 67 MeV, il décroit plus

rapidement en fonction de la profondeur, induisant un pouvoir d'arrét légerement inférieur a une
profondeur donnée.

Néanmoins, ces différences sont peu significatives compatées, par exemple, aux différences notables
entre l'irradiation aux '"“Xe de 92 MeV et celle aux *Kr de 74 MeV. Clest pourquoi, dans une premiere
approximation, ces deux irradiations seront considérées comme identiques et les valeurs de pouvoir
d'arrét et de dpa utilisées seront celles de l'irradiation aux ions “Kr de 74 MeV.
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Figure 37 : Comparaison de 'endommagement dans Ti;SiC, par des ions “Kr de 67 MeV et
¥Kr de 74 MeV

II.C.5. Comparaison entre Xe92 a 0° et 30°

La Figure 38 permet de comparer les irradiations réalisées avec les ions Xe de 92 MeV en fonction de

l'angle d'incidence par rapport a la normale a la surface de I'échantillon.

Ces deux irradiations étant réalisées avec des ions de méme masse et de méme énergie, les parcours
moyens réels sont identiques. Mais du fait d'une incidence plus faible par rapport a la surface, les ions de
l'irradiation réalisée a 30° s'implantent a une profondeur plus faible (Rp = 6,55 um) par rapport a
l'irradiation sous incidence normale. Ainsi, méme si les dommages engendrés sont identiques, ils se

situent a une profondeur plus faible que pour l'incidence normale.

De méme, les pertes énergétiques par excitations électroniques (S.) sont identiques le long du
patcours réel. Or, par définition, le pouvoir d'arrét se mesure pat rapport au patcours projeté (¢ LA).
Ainsi, pour l'irradiation sous une incidence de 30°, S. sera plus important en début de parcours projeté
que pour l'irradiation sous incidence normale, qui verra son pouvoir d'arrét électronique supétieur en fin

de parcours.
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Figure 38 : Comparaison de 'endommagement dans Ti;SiC: par des ions 'Xe de 92 MeV d'incidence 0°
et 30° pat rapport a la normale a 'échantillon

Lors de cette partie, nous avons pris connaissance des différentes irradiations réalisées ainsi
que des différences entre chacune de ces irradiations. Pour résumer, les irradiations aux ions Au
de 4 MeV induisent essentiellement des interactions nucléaires qui permettent de simuler
I'impact des neutrons. Cependant, ces irradiations présentent l'inconvénient d'induite un
endommagement localisé sur le premier micron, rendant difficile la caractérisation des dégits
d'irradiation. Des irradiations avec des ions plus énergétiques ont par conséquent été réalisées
avec des ions Kr de 74 MeV et Xe de 92 MeV, afin d'obtenir une épaisseur irradiée plus
conséquente. Cependant, ce type d'irradiation engendre également des interactions
électroniques qui ne peuvent étre directement imputées a l'impact de neutrons. Aussi, dans
I'optique de discerner l'effet des interactions électroniques des nucléaires, des irradiations a
plus forte énergie ont été réalisées avec des ions Xe de 930 MeV, qui induisent un ralentissement

exclusivement électronique sur les 30 premiers microns.



CHAPITRE III : MODIFICATIONS

STRUCTURALES ET TEXTURALES

Les échantillons de Ti;SiC, irradiés ont été caractérisés par diverses techniques.
Dans ce Chapitre, l'intérét est plus particulicrement porté sur les modifications
induites sur le cristal de Ti;SiC,, observables notamment par diffraction des rayons X
sous faible incidence et par microscopie électronique en transmission. Ainsi, la
premiére partie présente une caractérisation générale des défauts et du désordre
induits par les différentes irradiations, permettant d'interpréter 1'endommagement
subi par Ti;SiC; du fait des interactions nucléaires et électroniques. Puis les deuxi¢me
et troisiéme parties abordent plus particulierement les modifications propres au cristal
de Ti;SiC, avec tout d'abord une étude sur 1'évolution des paramétres de maille suivie

d'une autre sur les mesures de taille des cristallites et de taux de microdéformations.
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Chapitre III : Modifications structurales et texturales

I. Défauts et désordre

Ia Microscopie Electronique en Transmission (MET) est une technique d'analyse puissante en ce qui
concerne l'observation de la structure d'un matériau: elle permettra entre autres de caractériser le
désordre induit par irradiation ainsi que les défauts créés. Cependant, étant donnée la complexité de
fabrication des sections transverses (¢ Annexe E), tous les échantillons n'ont pas été observés par MET.
Clest pourquoi la complémentarité offerte par la Diffraction des Rayons X sous Faible Incidence (DRX-
FI, o Annexe C) par rapport au MET sera utile : par cette technique plus simple et relativement rapide a
mettre en ceuvre, il est également possible d'apprécier la formation d'un désordre voire I'amorphisation
d'une phase. Ainsi, la DRX-FI permettra de dégager des tendances en fonction des parametres
d'irradiation alors que la MET permettra de comprendre comment le matériau s'endommage sous

irradiation.
I.A. Epaisseur de la zone irradiée

L'observation de sections transverses par MET permet, entre autres, de mesurer I'épaisseur de la zone

irradiée grice a un contraste entre celle-ci et la zone vierge située apres le patcours de l'ion.

La Figure 39 présente une vue générale de la zone endommagée de I'échantillon 1e15-Au4-RT ; pour
la notation des échantillons, se référer au II.B du Chapitre I, p. 49. Sur cette micrographie la zone
perturbée par l'irradiation est clairement différentiable de la zone non irradiée. Ainsi, cette zone mesure

environ 1 pm, ce qui est en parfait accord avec I'épaisseur effectivement calculée par TRIM (¢f. Figure 36,
p. 52).

Trou Surface

Figure 39 : Vue générale par MET de l'échantillon 1e15-Au4-RT

Pour les irradiations réalisées avec des ions de plus forte énergie (Kt74, Xe92 et Xe930) l'épaisseur
endommagée est trop importante pout trouver une zone suffisamment mince qui permettrait d'observer
la surface, I'épaisseur irradiée et le début de la zone vierge. C'est pourquoi des micrographies identiques a

celle présentée pour I'échantillon 1e15-Aud-RT n'ont pu étre réalisées pour ces irradiations. Néanmoins,
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lors des observations il a tout de méme été remarqué que, pout les irradiations réalisées sur IRRSUD
(Kt74 et Xe92) I'épaisseur semble correspondre a celle calculée par TRIM. En conséquence, dans le reste

du document, les épaisseurs calculées par TRIM seront considérées comme correctes.

[.B. Dommages induits par les interactions
électroniques

Les irradiations réalisées sur la lignhe SME avec des ions Xe930 l'ont été dans 'optique de comprendre
les effets induits par les interactions électroniques; en effet, pour ces irradiations, les interactions
peuvent étre considérées comme uniquement électroniques sur les 30 premiers microns (4. 11.C.2 du
Chapitre 11, p. 50).

La Figure 40 présente les diffractogrammes obtenus en fonction de la fluence pour les irradiations
réalisées a température ambiante et pour la plus forte fluence a 500 °C ; les conditions d'analyses sous
faible incidence sont explicitées dans I'Annexe C. Pour ces diffractogrammes, 1'angle d'incidence choisi
est de 3° ce qui correspond a une épaisseur analysée de 760 nm dans Ti;SiCy, épaisseur sur laquelle le
pouvoir d'arrét électronique moyen est de 26,3 keV nm™” et l'endommagement moyen par unité de
fluence de 2,38x10" dpa cm’. Sur cette Figure et dans le reste du document, les diffractogrammes sont
présentés dans la gamme 32-44° en échelle 20, fenétre ou se situent les principales raies des trois phases.
Néanmoins, les diffractogrammes ont été acquis dans une gamme plus large pour une étude plus

rigoureuse des phénomeénes rencontrés.
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Figure 40 : Evolution des diffractogrammes des échantillons irradiés aux ions Xe930
en fonction de la fluence et de la température d'irradiation ; angle d'incidence : 3°

L'observation de ces diffractogrammes n'indique aucune modification du cristal sur chacune des trois
phases, quelles que soient la fluence et la température d'irradiation. Ainsi, il semblerait que les
interactions électroniques n'ont aucun effet sur la structure de Ti;8iC,. Néanmoins, ce résultat sera peut-

étre a reconsidérer car les fluences atteintes pour ces irradiations sont relativement faibles comparées a



Chapitre III : Modifications structurales et texturales 59

celles des autres irradiations : maximum de 4,5x10" cm? pour le Xe930, supérieur ou égal a 10" em™

pour les autres irradiations.

Ce résultat peut étre complété par la microscopie électronique en transmission. Sur la Figure 41 sont
présentées deux micrographies des échantillons 1e11-Xe930-RT et 4,5¢13-Xe930-RT, dans la zone ou les

interactions électroniques sont grandement majoritaires.

Trou

Ions\\“

1 pm ] 200 nm

Figure 41 : Micrographies par MET des échantillons (a) 1e11-Xe930-RT et (b) 4,5¢13-Xe930-RT

Tout comme pour I'échantillon témoin, aucun défaut ne semble présent dans les grains de Ti;SiCs
apres irradiation, quelle que soit la fluence. Par contre, des défauts sont présents dans les grains de TiC
(¢ Figure 41 (b)) ; malheurecusement, il est difficile de savoir si ces défauts sont induits par les

interactions électroniques ou par la préparation des sections transverses (¢f Figure 24, p. 31).

Afin de savoir si des modifications sont notables au niveau du cristal, des micrographies haute
résolution des deux mémes échantillons ont été réalisées (¢f. Figure 42) ; sur ces micrographies les plans
compacts sont paralleles au faisceau d'électrons, permettant l'observation de la structure nanolamellaire
de TlaSlCz

i1 § [ / 10 nm

LIS :
Micrographies haute résolution par MET de Ti:SiC; irradié a (a) 1e11-Xe930-RT et
(b) 4,5¢13-Xe930-RT ; les plans ¢ sont paralléles au faisceau d'électrons

v Figure 42 :

Ainsi, d'aprés ces micrographies, mais également d'apres le cliché de diffraction, la structure

nanolamellaire ne semble pas affectée par ces irradiations et donc par les interactions électroniques.
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Enfin, aucune trace latente n'a été observée lors de I'analyse des sections transverses a faible fluence.
Le fait qu'il n'y ait pas non plus de phase amorphe a plus forte fluence confirme ces observations. Ainsi,
le pouvoir d'arrét électronique seuil de formation des traces latentes dans TisSiCo (¢ Annexe F) est
supérieur a 28 keV nm”', maximum de pouvoir d'arrét électronique induit par les ions Xe930 dans

Ti3S1Co.

En ce qui concerne les irradiations réalisées a haute température, les observations par MET sont
similaires a celles présentées pour les irradiations réalisées a température ambiante: aucun

endommagement n'est induit pat les interactions électroniques a haute température.

I.C. Dommages induits par les chocs nucléaires

Les chocs nucléaires sont généralement la cause principale de la création des défauts et de
l'amorphisation d'un matériau sous irradiation (¢. Annexe H). Lors de la présentation des irradiations,
nous avons conclu que pour les échantillons irradiés aux ions Au4, les interactions électroniques sont
négligeables et donc que l'endommagement peut étre considéré comme uniquement induit par les
collisions nucléaires (¢ I1.C.2 du Chapitre II, p. 50). C'est pourquoi, dans cette pattie, l'intérét est porté

sur les modifications structurales induites par les irradiations aux ions Au4.

I.C.1. Effet de la fluence

D'apres le code de calcul TRIM, les irradiations aux ions Au4 engendrent des dégits sur environ
1 um. Néanmoins, les 200 derniers nanometres sont peu endommaggés par rapport au début du parcours
(¢ Figure 36, p. 52) ; un angle d'analyse de 3° (épaisseur analysée de 760 nm) parait par conséquent trop
important pour l'analyse de ces échandllons. C'est pourquoi, I'analyse de la zone endommagée par les
ions Au4 a été réalisée sous une incidence de 1°: I'épaisseur analysée est de 230 nm dans TisSiCo,
épaisseur sur laquelle 'endommagement moyen par unité de fluence est de 3,84x10™"° dpa cm® et le

pouvoir d'arrét électronique moyen est de 3,72 keV nm'.

La Figure 43 présente l'évolution des diffractogrammes obtenus en fonction de la fluence pour les
irradiations aux ions Au4 réalisées a température ambiante. Les échantillons utilisés pour réaliser ces
diffractogrammes étaient partiellement irradiés (échantillons non doublés, ¢f II.A du Chapitre 11, p. 406)
afin d'avoir une référence sur l'échantillon et de pouvoir mesurer un gonflement éventuel ; la raie (111)

de I'aluminium est due a un cache placé sur la zone épargnée des échantillons pour éviter son analyse.

Ces diffractogrammes présentent une ligne de base qui s'éleve lorsque la fluence augmente
(phénomene notamment observable sur la comparaison entre le témoin et I'échantillon 1e15-Au4-RT sur
la Figure 43) avec l'intensité des raies de chaque phase qui décroit ; il semble néanmoins difficile d'étre
catégorique sur ce dernier point en ce qui concerne TiSi présent en faible proportion dans les
échantillons (¢f. Tableau 4, p. 19). Ces changements témoignent d'une certaine amorphisation® du
matériau, induite par les chocs élastiques noyau contre noyau qui peuvent engendrer des cascades de

collisions et donc un désordre important.

8 Dans ce mémoire, le terme « amorphisation » ne signifie pas forcément que le matériau ou la phase est amorphe, mais qu'un
désordre important est créé induisant un diffractogramme semblable a celui présenté par une phase amorphe.
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Figure 43 : Evolution en fonction de la fluence des diffractogrammes des échantillons irradiés aux ions
Au4 a température ambiante ; angle d'incidence : 1°

Dans le cas du carbure de silicium (¢f. Annexe H), une dose supérieure a quelques dixiémes de dpa,
lors d'irradiations a température ambiante, est suffisante pour rendre amorphe le matériau. Dans le cas de
ces irradiations, la dose moyenne sur la zone analysée est de 0,384 dpa pour 10" cm™ et 3,84 dpa pour
10" cm™. Ainsi, le comportement de Ti;SiC, parait similaire a celui de SiC : des analyses par MET

devraient permettre de le vérifier.

La Figure 44 présente la micrographie MET de deux grains de Ti;SiC, partiellement irradiés de
'échantillon 1e15-Au4-RT, ie. des grains ou la zone d'implantation des ions est observable ; cette
micrographie est un zoom de la Figure 39. Aucun grain des phases secondaires n'a pu étre observé sur
cette lame qui était de mauvaise qualité ; aucune autre lame n'a également pu étre réalisée avec cet
échantillon. Néanmoins, en observant un échantillon irradié avec des ions fournis par IRRSUD a
température ambiante dans la zone ou les ions s'implantent, il sera possible de savoir comment

s'endommagent les phases secondaires sous 'effet de chocs nucléaites.

Interface entre 5 »
zone irradiée et +——Joint de grain

zone vierge

Figure 44 : Micrographies i)“ary MET de deux grains de
Ti:SiCs 1e15-Au4-RT partiellement irradiés
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Au premier abord, lorsque la zone vierge et la zone irradiée sont comparées, il semble qu'en effet
cette derniere est amorphe. Néanmoins, la présence de nombreux petits défauts, apparaissant sous forme
de black dots essentiellement visibles dans le grain de gauche, laisse penser que TisSiC, est peut-étre

encore cristallisé.

Pour le vérifier, deux micrographies haute résolution ont été réalisées sur la partie irradiée des deux
grains de la Figure 44 (¢f Figure 45) ; le grain de gauche de la Figure 44 a été orienté afin que les plans

compacts soient perpendiculaires au faisceau d'électrons (¢f. Figure 45 (a)), alors que celui de droite 1'a été

de facon a ce que les plans compacts lui soient paralleles (¢f. Figure 45 (b)).

10 nm

Figure 45 : Micrographies haute résolution par MET de grains de Ti;SiC, de I'échantillon 1e15-Au4-RT ;
les plans ¢ sont (a) perpendiculaires et (b) paralléles au faisceau d'électrons

Sur la Figure 45 (a), le cristal, qui présentait avant irradiation une structure hexagonale parfaite
(¢. Figure 25 (b), p.31), est fortement perturbé. Ce désordre induit par les chocs nucléaires n'est
cependant pas total comme il peut 'étre dans le cas de SiC pour des doses semblables. En effet, s'il est
moins bien défini qu'avant irradiation, le cliché de diffraction de cette zone démontre que 1'échantillon

est toujours cristallin, confirmant les soupgons précédemment évoqués.

La Figure 45 (b) est également intéressante : sur cette micrographie, la structure nanolamellaire de
Ti3SiC, devrait pouvoir étre observée telle qu'elle est sur la Figure 25 (a), p. 31. Ot si les plans compacts
sont toujours visibles sur la micrographie et sur le cliché de diffraction, la structure nanolamellaire, qui
explique entre autre la plasticité de cette céramique, est entierement perdue suite aux chocs nucléaires.
L'hypothése qui semble la plus probable concernant cette perte de nanostructure serait que les chocs
nucléaires provoquent l'éjection d'atomes de silicium de leut site et leur substitution aux atomes de titane,
et inversement, créant des défauts de type Sin et Tisi Ainsi, 'empilement des plans compacts de la
structure hexagonale compacte ne serait pas modifié (structure de type TisSiC, visible par DRX), mais la
nature des atomes présents dans ces plans (mélanges de silicium et de titane) ne permettrait pas au motif
avant irradiation (alternance de trois plans de titane avec un plan de silicium, ¢ Figure 5) de se répéter de
facon séquentielle le long de l'axe ¢, empéchant ainsi de visualiser la structure nanolamellaire aussi bien
sur les micrographies que sur les clichés de diffraction. Cette hypothése n'a malheureusement pas pu étre
vérifiée. Quoi qu'il en soit, ces fortes perturbations du cristal expliquent les modifications notées sur les

diffractogrammes de la Figure 43.
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La perte de la structure nanolamellaire ainsi que la présence de défauts dans le cristal sont
certainement préjudiciables pour les propriétés mécaniques de I'échantillon irradié. En effet, si la perte de
la structure nanolamellaire diminue le caractere plastique de TisSiCo, elle augmente certainement sa
fragilité et diminue sa ténacité. De plus, la présence de défauts dans le cristal bloque le mouvement des
dislocations lors d'efforts mécaniques et donc augmente certainement la dureté du ternaire [102]. Oz ces
deux propriétés font partie des propriétés intéressantes de TisSiCo, qui différenciaient cette céramique
d'autres candidats pour l'application visée. Cependant, ces irradiations ont été réalisées a température
ambiante alors que le GFR devrait fonctionner a trés haute température. A titre d'exemple, SiC ne
devient plus amorphe pour des températures supérieures a quelques centaines de degrés Celcius
(température critique d'amorphisation, ¢ Annexe H) ; l'augmentation de la température d'irradiation

devrait donc améliorer ces résultats.
I.C.2. Effet de la température d'irradiation

La Figure 46 présente les diffractogrammes obtenus pour les échantillons irradiés aux ions Au4 a de
fortes fluences et a haute température (500 et 950 °C). D'apres ces diffractogrammes, l'augmentation de
la température diminue fortement les effets d'irradiation, améliorant la cristallinité des échantillons par
rapport aux irradiations réalisées a température ambiante. En effet, comparée a celle des
diffractogrammes de la Figure 43, la ligne de base n'est quasiment plus surélevée et l'intensité des raies
augmente lorsque la température augmente. Il semble méme que le diffractogramme de l'échantillon
1e15-Au4-950 est inchangé par rapport a celui du témoin. Enfin, notons la raie visible pour les
échantillons 1e14-Au4-500 et 1e15-Au4-500 entre les raies (104) et (008) ; l'origine de cette raie sera

discutée ultérieurement.
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Figure 46 : Evolution en fonction de la température d'irradiation des
diffractogrammes des échantillons irradiés aux ions Au4 ; angle d'incidence : 1°

Sur la Figure 47 est présenté un grain irradié de TiSiC; de l'échantillon 1lel5-Au4-500; les
micrographies (c) et (d) sont des zooms des micrographies (a) et (b), et les micrographies (b) et (d) ont

été acquises en champ sombre sur les plages des micrographies champ clair (a) et (c).
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50 nm * . 50 nm

Figure 47 : Micrographies par MET d'un grain de Ti;SiC; irradiés a 1e15-Au4-500 ; (a) plan large en
champ clair et (b) en champ sombre, (c) zoom en champ clair et (d) en champ sombre

Sur cette Figure de nombreux défauts apparaissent sous forme de black dots. Les observations par
MET étant difficilement quantifiables, il est difficile de comparer ces black dots, qui apparaissent en
blanc sur les micrographies champ sombre, avec ceux induits par les irradiations réalisées a température
ambiante ; l'analyse d'une autre température d'irradiation viz 'observation de 'échantillon 1el5-Au4-950
permettra d'estimer l'évolution de la taille de ces black dots lorsque la température d'irradiation

augmente.

La Figure 48 présente les défauts visibles dans les trois phases pout I'échantillon 1e15-Au4-500. Tout
d'abotd, concernant TiC, les black dots présents semblent plus gros et moins denses que ceux de Ti5SiCo.
Néanmoins, cette information est a prendre avec précaution. En effet, on a vu précédemment que les
grains de TiC contiennent des black dots avant irradiation. De plus, la différence entre les black dots
dans TiC et Ti;SiC; n'est pas toujours flagrante ; dans certains grains, la tendance est méme inversée. Ceci
est di a la technique d'observation en transmission : en fonction de l'angle d'inclinaison, les défauts sont

plus ou moins gros, voire méme inexistants.

Concernant les grains de TiSiz, la conclusion est plus aisée : en effet, au cours des observations aucun
défaut n'a jamais été observé dans TiSi,. Ainsi, les chocs nucléaires ne semblent pas endommager TiSi; a
500 °C.
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Figure 48 : Micrographie par MET des trois phases
de I'échantillon 1el15-Au4-500

Pour terminer avec l'échantillon lel15-Au4-500, la Figure 49 présente des micrographies haute
résolution de grains de TisSiC,. Comparé a celui des micrographies de la Figure 45 (irradiations a
température ambiante), le désordre induit est beaucoup moins important ; la structure nanolamellaire de
TisSiC; est légerement discernable sur la Figure 49 (b), alors qu'elle était perdue pour la méme irradiation
réalisée a température ambiante. Sachant que la création de défauts par irradiation est athermique, ce
phénomene s'explique par le fait que l'augmentation de la température permet d'augmenter la diffusion

des atomes dans le cristal et donc de guérir les défauts créés par l'irradiation, réduisant le désordre dans le

cristal par rapport a une irradiation a température ambiante.

10 nm >
©

igure 49 Micrographies aute résolution par MET de grains de Ti;8iC, de l'échantillori 1le15-Au4-500 ;
les plans ¢ sont otientés (a) perpendiculairement et (b) parallelement au faisceau d'électrons

Ainsi, I'hypothése d'obtenir un endommagement moins important pour les irradiations réalisées a
haute température qu'a température ambiante est confirmée par les irradiations a 500 °C. Les
micrographies de I'échantillon 1e15-Au4-950 de la Figure 50 permettent de corroborer cette tendance.
Tout d'abotd, sut la Figure 50 (a), peu de défauts sont visibles dans la partie irradiée ; ainsi, lorsque la
température d'irradiation augmente, la taille et le nombre de black dots diminuent. Ceci s'explique

essentiellement par une guérison des défauts créés par lirradiation. Enfin, sur la Figute 50 (b), la

65
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structure nanolamellaire n'est quasiment plus endommagée laissant présager que les propriétés

mécaniques de Ti;SiC, varient peu pour une dose de plusieurs” dpa a 950 °C.

‘f - - : 10‘ him
Figure 50 : Micrographies pat MET de grains de Ti:SiC; de l'échantillon 1e15-Aud-950 ; (a) grain
partiellement irradié et (b) micrographie haute résolution (plans ¢ paralleles au faisceau d'électrons)

100 nm o

I.D. Cas des irradiations réalisées sur IRRSUD

Les irradiations réalisées sur IRRSUD (Xe92 et Kr74), induisent un endommagement nucléaire et
électronique tout au long du parcours (¢ 11.C.2 du Chapitre 11, p. 50). Dans cette partie, les effets induits
par les ions Xe92 sont tout d'abord présentés avant d'étre comparés a ceux induits par les ions Kr74. Les
résultats présentés précédemment permettront de mieux discriminer les effets des chocs nucléaires de

ceux des interactions électroniques.

I.D.1. Irradiations aux ions Xe92

I.D.1.a. Effetde la fluence

Dans le cas des irradiations aux ions Xe92, les diffractogrammes ont été acquis sous une incidence de
3° (¢ Figure 51), ie. une épaisseut analysée de 760 nm dans TisSiCs le long de laquelle les interactions
électroniques (pouvoir d'arrét électronique moyen : 20,7 keV nm™') sont majoritaires face aux nucléaires
(pouvoir d'arrét nucléaire moyen : 6,04x10” keV nm™ ; endommagement moyen par unité de fluence :
1,71x10™ dpa cm?).

Les diffractogrammes de cette Figure mettent en évidence un désordre induit par les ions Xe92 dans
Ti3SiC; alors qu'aucune modification n'est observable pour les deux autres phases. Ce désordre semble

néanmoins moins important que dans le cas d'irradiations aux ions Au4 a fluences équivalentes.

Le second résultat qui peut étre tiré de ces diffractogrammes provient de la raie diffractant
initialement a 40,82° en 20 et relative aux plans (008). En effet, lorsque la fluence augmente, cette raie se

décale vers les 20 plus faibles : ce phénomene témoigne d'une variation des parametres de maille qui sera

exposée dans la prochaine partie de ce Chapitre.

9 Pour les irradiations aux ions Au4, les dpa varient entre 2 et 7 tout au long du parcours.
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Figure 51 : Evolution en fonction de la fluence des diffractogrammes des
échantillons irradiés aux ions Xe92 a température ambiante ; angle d'incidence : 3°

Sur les Figures 52 et 53 sont présentées respectivement des micrographies avec un zoom relativement
large pour apprécier les défauts et des micrographies haute résolution pour l'observation de la structure
nanolamellaire. Sur chaque Figure deux micrographies sont proposées : la premicre a été obtenue en
début de parcours de I'ion, zone ou les interactions électroniques sont majoritaires (dpa compris entre 0,2
et 1), et la seconde en fin de parcours, zone d'implantation ou les chocs nucléaires sont majoritaires (dpa

voisin de 3). Ainsi, I'évolution des dégits le long du patcours de l'ion peut étre suivie.

D'apres la Figure 52 (a), les grains de TisSiC, et de TiC contiennent des black dots. Tout comme
expliqué précédemment (¢f 1.C.2), il est difficile de comparer les black dots de chacune de ces phases,
d'une part parce que TiC en contient aprés préparation des sections transverses, et d'autre part parce que
la MET peut induire des erreurs d'appréciation en fonction de l'inclinaison de l'échantillon. En fin de
patcours (4. Figure 52 (b)), l'endommagement semble similaire a celui observé pour l'échantillon 1el5-

Au-RT : les grains de Ti;S5iC, semblent amorphes mais contiennent une forte densité de petits black dots.

o\ ¥
Figure 52 : Micrographies par MET de I'échantillon 1e15-Xe92-RT (a) proche de la surface et (b) en fin
de parcours des ions
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Cette similarité avec l'échantillon 1el15-Au4-RT peut s'expliquer par le fait que le nombre de
déplacements par atome dans cet échantillon (entre 2 et 7 en fonction de la profondeur) est du méme
ordre de grandeur que celui en fin de parcours des ions dans I'échantillon 1e15-Xe92-RT. Par
conséquent, seules les interactions nucléaires induiraient la création de défauts. Alors, les défauts notables
en début de parcours (4. Figure 52 (a)) seraient dus au fait que les chocs nucléaires n'y sont pas

négligeables.

Comme cela a également été observé pour I'échantillon 1el15-Au4-500, il est intéressant de noter que,
tout au long du parcours des ions, TiSi; ne contient aucun défaut : cette phase semble par conséquent

résistante aux irradiations d'un point de vue structural.

La Figure 53 permet de confirmer les similitudes entre les échantillons 1e15-Au4-RT et 1e15-Xe92-
RT en fin de parcours. En effet, en comparant les Figures 53 (b) et 45 (b), il peut étre remarqué que non
seulement l'endommagement est similaire (perte de la structure nanolamellaire et conservation de

l'empilement de plans compacts), mais qu'en plus les clichés de diffraction sont identiques.

\ & .!;:" \ / \ ;‘,‘ '._ 10r‘|‘m ] ; ¢ § o 10 nm
Figure 53 : Micrographies haute résolution par MET de grains de Ti;SiC, de I'échantillon 1e15-Xe92-RT

(a) proche de la sutface et (b) en fin de parcours des ions (plans c paralléles au faisceau d'électrons)

Enfin, en ce qui concerne la Figure 53 (a), 'endommagement est moindre, confirmant un peu plus le
fait que seules les interactions nucléaires provoquent les modifications du cristal. Ainsi, la structure
nanolamellaire est discernable méme si elle est fortement endommagée ; cet endommagement peut

expliquer la 1égere amorphisation observée par DRX-FI.
LD.1.b. Effet de la température d'rradiation

Comme expliqué au ILLA du Chapitre II, p. 46, 1'échantillon 1e15-Xe92-500 a été oxydé lors de
l'irradiation, certainement a cause d'un dysfonctionnement du systeéme de régulation de la température du
four. Ainsi, celui-ci n'a pu étre exploité.

Sur la Figure 54 sont présentés les diffractogrammes, en fonction de la température d'irradiation, des

échantillons irradiés aux ions Xe92 a fortes fluences.

Lorsque les diffractogrammes des échantillons irradiés a température ambiante sont comparés a ceux
des échantillons irradiés a 300 °C, il ne semble pas y avoir de différence : la 1égére amorphisation ainsi

que le décalage de la raie (008) sont toujours notables. Par contre, le diffractogramme de 'échantillon
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1e14-Xe92-500 semble différent de ceux des échantillons 1e14-Xe92-RT et 1e14-Xe92-300 : en effet, la
raie (008) se trouve moins décalée indiquant un certain effet de la température a partir de 500 °C. Ainsi,

la température minimale de recuit pourrait étre comprise entre 300 °C et 500 °C.
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Figure 54 : Evolution en fonction de la température d'irradiation des
diffractogrammes des échantillons irradiés aux ions Xe92 ; angle d'incidence : 3°

Tout comme précédemment avec l'échantillon 1el5-Xe-RT, les Figures 55 et 56 présentent
respectivement des plans larges et des zooms haute résolution de I'échantillon 1e15-Xe92-300, d'une patt

en début de parcours des ions et d'autre part en zone d'implantation.

Figure 55 : Micrographies par MET de grains de TisSiC, de I'échantillon 1e15-Xe92-300 (a) proche de la
surface et (b) en fin de parcours des ions

Ainsi, d'aprés la Figure 55, apres une irradiation a 300 °C peu de différences sont observables par
rapport a température ambiante. En effet, comme dans le cas des irradiations aux ions Au4 a 500 °C

(¢ 1.C.2), il est difficile de savoir comment évolue la dimension des black dots.
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10 nm

es haute résolution pat MET de grains de Ti;8iC; de 'échantillon 1e15-Xe92-300
(a) proche de la surface et (b) en fin de parcours des ions (plans ¢ paralleles au faisceau d'électrons)

Figure 56 : Micrographi

La Figure 56 est par contre plus éloquente : sur ces micrographies, la structure nanolamellaire est
visible alors que pour les irradiations a température ambiante elle était peu visible en début de parcours et
absente en fin de parcours. Ainsi, une irradiation a 300 °C permet de réduire de facon significative

l'endommagement observé a température ambiante.

Une fois de plus, la structure est plus endommagée en fin de parcours qu'en début, laissant présager

l'importance du réle des chocs nucléaires dans les modifications structurales de T1:SiCo.

[.D.2. Comparaison avec les ions Kr74

Sur la Figure 57 sont tracés les diffractogrammes des échantillons irradiés a fortes fluences a
température ambiante et a 500 °C pour le Kr74 ; le long de l'épaisseur analysée (toujours 760 nm dans
Ti;SiCo) le pouvoir d'arrét électronique moyen est de 15,5 keV nm™ et I'endommagement moyen par

unité de fluence de 8,86x10"" dpa cm’.

La premiere remarque concernant cette Figure est que les diffractogrammes semblent identiques a
température ambiante pour le Xe92 et le Kr74 a fluences équivalentes. Néanmoins, en prétant plus
attention a la ligne de base, le désordre semble moins important dans le cas d'irradiation aux ions Kr74.
Quelle que soit l'origine de I'endommagement observé a partir des diffractogrammes, le pouvoir d'arrét
électronique ainsi que les dpa sont plus importants dans le cas des irradiations aux ions Xe92 ; ainsi, il ne
semble pas dénué de sens d'affirmer que le diffractogramme de l'échantillon 1e15-Xe92-RT est plus
perturbé que celui de I'échantillon 1e15-Kr74-RT.

La seconde remarque concerne l'irradiation a 500 °C: I'échantillon 1e15-Kr74-500 présente un
diffractogramme tres similaire a celui du témoin, confirmant le pouvoir de recuit induit par une
température de 500 °C par rapport a 300 °C. Etant donné que sur IRRSUD il n'a pas été possible de
réaliser des irradiations a plus forte température, l'effet d'une irradiation a 950 ne peut étre que supputé :
en considérant d'une part l'effet de la température sur les irradiations aux ions Au4, et d'autre part le fait
que le diffractogramme de 1'échantillon 1e15-Kr74-500 est peu variant par rapport a celui du témoin, il
semble probable que des irradiations réalisées sur IRRSUD a des températures voisines de 950 °C

n'engendrent aucun dégat sur Ti;SiCo.
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Figure 57 : Fivolution des diffractogrammes des échantillons irradiés aux ions Kr74
en fonction de la fluence et de la température d'irradiation ; angle d'incidence : 3°

Par MET, aucune image de bonne qualité n'a pu étre obtenue a partir des lames confectionnées pour
les échantillons 1e15-Kt74-RT et 1,9¢15-Kr74-RT. En effet, ces lames étaient trop épaisses pour
permettre de bonnes observations en transmission et donc peu de zones étaient observables.

Néanmoins, voici ce qui a pu étre retenu des observations :

- Comme pour les irradiations aux ions Xe92, TiC contient des black dots qui semblent plus gros
et moins denses que ceux présents dans TisSiCs ; une nouvelle fois, nous ne pouvons étre
catégoriques sur ce point (¢ .C.2 et 1.D.1.2) ;

- L'endommagement semble croitre avec la profondeur, suggérant une dépendance vis a vis des

chocs nucléaires ;

- De maniere générale, les grains de TisSiC, semblent moins endommagés dans l'échantillon

1,9¢15-Kr74-RT que dans I'échantillon 1e15-Xe92-RT.

I.E. Discussion : origine des défauts et du désordre

Tout au long des résultats précédemment présentés, nous avons fait I'hypothése que les interactions
électroniques n'engendrent pas de désordre dans la structure de Ti:SiCs et donc que les défauts et dégits

engendrés pat les irradiations réalisées sur IRRSUD ne sont dus qu'aux chocs nucléaires.
Cette hypothese est fondée sur deux faits :

- L'endommagement dans les échantillons irradiés sur IRRSUD augmente avec la profondeur
laissant sous entendre une dépendance des dégats aux dpa (¢ Figure 36, p. 52) ;

- Les micrographies réalisées en fin de parcours sur l'échantillon 1e15-Xe92-RT (¢ Figure 53 (b))
et celles de l'échantillon 1e15-Au4-RT (¢ Figure 45 (a)), qui engendrent des dpa du méme

ordre de grandeur, sont semblables.

Mais qu'en est-il vraiment des dégats engendrés en début de parcours de I'échantillon 1e15-Xe92-RT ?
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On peut en effet se poser la question car dans cette zone proche de la surface les interactions
électroniques sont importantes. Dans la partie I.B portant sur l'effet des irradiations aux ions Xe930,
nous avons conclu que les excitations électroniques n'engendrent aucun dégit. Néanmoins, si le pouvoir
d'arrét électronique est supétrieur dans le cas des irradiations aux ions Xe930, la fluence maximale atteinte
pour cette irradiation est bien inférieure a celle des ions Xe92 (4,5x10" et 10" cm™ respectivement) ; ceci
ne permet donc pas de conclure sur l'effet des interactions électroniques pour de fortes fluences.
Cependant, sachant que dans d'autres matériaux sensibles aux interactions électroniques [103-105], de
faibles fluences induisent de fortes modifications structurales, et qu'une fluence de quelques 10" cm™
peut induire une amorphisation du matériau, I'éventualité d'un effet des interactions électroniques a plus

forte fluence semble peu probable.

Pour lever cette incertitude, une section transverse de 1'échantillon 1e14-Au4-RT a été confectionnée ;
en effet, cette irradiation engendre un nombre de déplacements par atome (entre 0,2 et 0,7 dpa) du
méme otdre de grandeur que pour le début de parcours des ions dans I'échantillon 1e15-Xe92-RT (entre

0,2 et 1 dpa).

La Figure 58 présente une micrographie haute résolution d'un grain de Ti;SiC; de I'échantillon 1el4-

Au4-RT dont les plans compacts ont été otientés parallélement au faisceau d'électrons.

N N
& /i

Figure 58 : Micrographie haute résolution par MET de grains de T1;5iC, de
l'échantillon 1e14-Au4-RT (plans c paralleles au faisceau d'électrons)

En comparant cette micrographie avec celle de 'échantllon 1e15-Xe92-RT en début de parcours
(¢ Figure 53 (a)), l'endommagement est similaire : la structure nanolamellaire est fortement perturbée
mais toujours visible. Ainsi, notre hypothése de départ semble confirmée : les dégats observés sur les
micrographies et sur les diffractogrammes des échantillons irradiés sur IRRSUD sont uniquement dus
aux chocs nucléaires, les interactions électroniques n'induisant apparemment pas de modifications

structutales pour les fluences et pouvoirs d'arrét électroniques considérés.

Dans cette premiére partie, nous avons montré que les dégits provoqués par les irradiations
réalisées sur Tis;SiC, sont directement imputables aux chocs nucléaires. Ainsi, ces chocs
induisent de nombreux défauts, et par voie de conséquence un désordre important qui

augmente avec le nombre de déplacements par atome. Enfin, ils provoquent la perte de la
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structure nanolamellaire du ternaire, résultat qui peut étre dommageable concernant ses
propriétés mécaniques. Cependant, la guérison dynamique des défauts permet de réduire ces
effets lorsque les irradiations sont réalisées a haute température. En ce qui concerne les
interactions électroniques, elles semblent n'avoir aucun effet sur la structure de Ti;SiC,,

indiquant que le seuil de formation des traces latentes dans ce matériau est supérieur a
28 keV nm™.
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II. Variation des parametres de maille

Les parametres de maille sont relativement difficiles a évaluer par MET : d'une part l'imagerie n'est
pas suffisamment précise pour remarquer des écarts de quelques milliemes de nanometre, d'autre part les
clichés de diffraction n'ont pas été acquis dans l'optique de réaliser de telles mesures (conditions
d'obtention non relevées). Par conséquent, I'étude de la variation des paramétres de maille a été réalisée
uniquement zia la diffraction des rayons X, grice a l'outil Tune Cell du logiciel Diffract™ EVA (version
14) de chez Bruker [106] ; I'évaluation de l'erreur de mesure a été effectuée en considérant que l'erreur la
plus importante est induite par le décalage du diffractogramme, di a I'analyse sous faible incidence

(¢ Annexe C), supposant alors les autres erreurs comme négligeables.

Dans cette partie, les différents résultats obtenus sont présentés afin de remarquer dans un premier
temps l'effet de la fluence, et dans un second temps celui de la température. Enfin, une discussion

permettra de comprendre l'origine de la variation des parameétres de maille.

II.A. Effet de la fluence

Sur la Figure 59 sont tracées les évolutions des parameétres de maille a et ¢ en fonction de la fluence
pour les irradiations aux ions K74, Xe92 et Xe930 : les pourcentages indiqués sur l'ordonnée de droite
ont été déterminés par rapport aux valeurs initiales (du témoin) des parameétres de maille et les lignes
reliant les points n'ont été tracées que pour faciliter la lecture des graphiques. A ces deux graphiques ont
été ajoutées les variations du rapport c/a et du volume unitaire V, toutes deux déterminées grace aux
valeurs mesurées pour a et c. L'Expression du volume unitaire en fonction de a et ¢ a été déterminée en
considérant la maille de Ti;51C; (¢ Figure 5, p. 10) :

34

N|®

Sur ces graphiques, les valeurs déterminées pour les échantillons irradiés avec des ions Kr de 67 MeV
(¢ I1.A du Chapitre 11, p. 46) n'ont pas été ajoutées : étant donné que ces valeurs différent de la tendance
obtenue pour le K74, il semble que contraitement a ce qu'indique TRIM (¢f. Figure 37, p. 53) ces deux
irradiations n'engendrent pas exactement les mémes dommages sur 1'épaisseur analysée. De méme, les
valeurs concernant les irradiations aux ions Au4 ne sont pas présentées : ce choix est motivé par le fait
qu'il ne semble pas y avoir de variation des patametres de maille pour les faibles fluences, et par la
mauvaise définition des raies (fort désordre) qui ne permet pas de mesures précises pour les fortes

fluences.

De cette Figure peuvent étre tirés les enseignements suivants. Lorsque la fluence en ions des
irradiations aux ions Kr74 et Xe92 augmente, la maille cristalline de Ti;SiC, commence a se dilater

: N : 13 -2
suivant l'axe ¢ a partit de 107 cm

, 4 paramétre a constant. Cette dilatation s'accompagne tout
naturellement d'une augmentation du rapport ¢/a ainsi que du volume unitaire. Puis, lorsque la fluence
continue d'augmenter, la maille commence a se contracter selon l'axe a a partir de 10" cm?, tout en
continuant a se dilater suivant c. A ce moment, le rapport c/a augmente brusquement, alors que la
contraction suivant a n'est pas suffisamment importante pour permettre une diminution du volume

unitaire. Enfin, en augmentant un peu plus la fluence le comportement des parametres varie en fonction
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du couple ion-énergie utilisé pour l'irradiation (Kr74 ou Xe92). En effet, si les parameétres a et ¢ et le
rapport ¢/a semblent continuer a varier de fagon identique pour les deux irradiations, il n'en est pas de
méme pour le volume unitaire. Tout d'abord, concernant les irradiations aux ions Xe92, le volume atteint
un maximum compris entre 2 et 8x10" cm™ puis décroit ; une fluence critique peut alors étre définie
comme la fluence au-dela de laquelle la dilatation suivant ¢ par rapport a la contraction suivant a est telle
que le volume de la maille diminue. Pour ce qui est des irradiations aux ions Kr74, cette fluence critique
ne semble pas étre atteinte 2 10" cm™; en considérant les différences en terme de pouvoir d'arrét
électronique et de dpa entre les irradiations aux ions K74 et Xe92 (¢ I1.C du Chapitre 11, p. 49), il peut

étre supposé que la tendance observée pour les ions Xe92 sera notable pour de plus fortes fluences en

ions Kr74. Cette supposition sera discutée ultérieurement.
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Figure 59 : Variation des parameétres de maille de T1;51C; en fonction de la fluence pour les irradiations

réalisées a température ambiante

Enfin, en ce qui concerne les irradiations aux ions Xe930, aucune variation des parametres de maille
n'est remarquable. Ceci peut étre di au fait que les fluences atteintes pour ces irradiations sont trop
faibles pour avoir une quelconque variation de paramétre. De ce fait, les variations en fonction de la
température, qui font l'objet du prochain paragraphe, ne sont pas présentées concernant ces irradiations ;
elles ont tout de méme été évaluées et confirment les résultats obtenus pour les irradiations réalisées a

température ambiante.
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II.B. Effet de la température d'irradiation

Tout comme pour la Figure 59, la Figure 60 présente les graphiques concernant l'évolution des
parameétres a et ¢, du rapport ¢/a et du volume unitaire en fonction de la fluence et de la température
d'irradiation pour les irradiations aux ions Xe92 ; il est rappelé que l'échantillon 1e15-Xe92-500 n'a pu
étre exploité lors de ce travail de these (¢f 1I.A du Chapitre 11, p. 46).
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Figure 60 : Variation des parametres de maille de Ti;51C, en fonction de la fluence et de la température
d'irradiation pour les irradiations aux ions Xe92

D'aprés ces graphiques, une augmentation de la température d'irradiation de I'ambiante a 300 °C
induit, a fluences équivalentes, une diminution des variations des parametres de maille par rapport au
témoin. Ainsi, des 300 °C, la contraction suivant a ainsi que la dilatation suivant ¢ sont moindres. Par voie
de conséquence, a fluences équivalentes le rapport ¢/a est moins important pout les irradiations 2 300 °C
que pour celles a température ambiante. Par ailleurs, ces variations se font a volume variable : au-dela de
la fluence critique déterminée précédemment (¢ IL.A), le volume unitaire continue a augmenter en
suivant la tendance de celui des échantillons irradiés aux ions Kr74 a température ambiante. 1l se peut
donc que cette fluence critique augmente lorsque la température d'irradiation augmente, tout comme la
fluence critique d'amorphisation pour les irradiations, par exemple, de SiC (¢ Annexe H). Cette
supposition ne peut étre confirmée ; pour cela, il aurait fallu irradier des échantillons a 300 °C a plus
forte fluence, voire analyser I'échantillon 1e15-Xe92-500. Enfin, il est difficile d'étre catégorique

concernant l'effet d'une température de 500 °C concernant les irradiations aux ions Xe92. Néanmoins, il
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semble que la vatiation des paramétres a et ¢ est moins importante a 500 °C qu'a 300 °C ; 'étude de

l'effet de la température sur l'irradiation aux ions Kr74 permettra certainement d'en savoit un peu plus.

A la maniére des deux Figures précédentes, la Figure 61 présente les résultats concernant les
irradiations aux ions Kr74 a température ambiante et a 500 °C. D'aprés ces graphiques, une irradiation a
500 °C provoque une forte diminution des variations de parametres de maille par rapport a la
température ambiante, voire une annihilation des variations ; cette diminution est bien plus importante

que celle observée pour les irradiations aux ions Xe92 entre la température ambiante et 300 °C.

0,3065 ’7_'7/ T T T T ’T_'/ T T T T
102 1,790 |
0.30%0 1°
T [ ,,,l,,, 1785 Kr 74 MeV
—_— e . 400
0,305 J t B
£ J[ < g "¥r  [mRT <
= = < —®—500°C S
© 402 3
© 03050 [ 2 © 1775 1 2
s RoRT § £ 170 8
& 03045 - | @500 404 s [ o
Paramétre a 1,765 - _
03040 |- Kr 74 MeV i
406 —
1,760 |-
0,3035 Ly/t L L L Ly L
0 10% 10" 10" 10" 0 10" 10"
Fluence /cm” Fluence /cm”
5.88 v/ /1 T T ™ 20 01445 v/ T T T
586 |- c Volume u re
Rapport c/a 0,1440 | Kr 74 MeV
Kr 74 MeV :
584 |-
e =
© R £ 01435 |- o
G 58 ——RT © 2 K]
5 @500 °C| ° g Z
& 8_ =] [0
] o 01430 |
& 580 9 £ _ 5
o 3 IS S
O R 2
578 |- —_— —00
0,1425 -l J
576 E’.i
IR} L L L 0,1420 Wu// L L L L
0 10% 10" 10" 10 0 10" 10" 10" 10"
Fluence /cm” Fluence /cm”

Figure 61 : Variation des parametres de maille de Ti;S1C, en fonction de la fluence et de la température
d'irradiation pour les irradiations aux ions K74

Ce dernier résultat est en accord avec la supposition évoquée dans le cas des irradiations aux ions
Xe92 : il semble en effet que lorsque la température d'irradiation augmente, non seulement la maille se
contracte moins suivant a et se dilate moins suivant c¢, mais aussi la fluence critique augmente.
Néanmoins, cette hypothese mérite d'étre validée par des mesures réalisées sur des échantillons irradiés a
différentes températures (notamment inférieures a I'ambiante afin que le gonflement du volume unitaire
intervienne a plus faible fluence) et différentes fluences (plus particulierement des fluences supérieures

. N 15 -2 : [ PN IR PO
ou égales a 10~ cm™ pour les irradiations déja réalisées).
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II.C. Discussion : origine de la variation des
parametres de maille

Dans cette partie, nous allons tenter de déterminer l'origine de la variation des patametres de maille

notamment en étudiant les facteurs qui en sont responsables.

Pour commencer, étudions l'effet du pouvoir d'arrét électronique. En effet, d'apres les
diffractogrammes présentés précédemment (¢f. I), il semble que la variation des parameétres de maille est
induite par les interactions électroniques ; cette affirmation a pour origine le fait que les raies semblent

décalées uniquement pour les irradiations réalisées sur IRRSUD (K174 et Xe92).

Cependant, un doute subsiste. En effet, si l'on compare les pouvoirs d'arrét électroniques des
irradiations aux ions Kr74, Xe92 et Xe930 le long de I'épaisseur analysée (15,5, 20,7 et 26,3 keV nm’

respectivement), deux zones d'ombre apparaissent. Tout d'abord, en considérant I'écart entre les pouvoirs

d'arrét électroniques du Kr74 et du Xe92 (AS. = 5,2 keV nm™'), une plus grande différence d'évolution
des parametres de maille aurait pu étre attendue, surtout si cette évolution est uniquement induite par les
excitations électroniques. Ensuite, il a été remarqué que l'expansion de la maille suivant I'axe ¢ débute des
10" cm™ dans le cas de lirradiation aux ions Xe92, irradiation pour laquelle des fluences intermédiaires
entre 10" et 10" cm™ ont été atteintes. Ainsi, pour l'échantillon 4,5e¢13-Xe930-RT, une dilatation de la
maille, voire méme une dilatation plus importante que pour le Xe92 (a fluences équivalentes), aurait pu
étre attendue. Toutefois, il n'en est rien. Il se pourrait donc qu'un autre facteur soit a l'origine de ces

variations.

Pour savoir de quel facteur il est question, un retour sur les diffractogrammes des échantillons irradiés

aux ions Au4 est nécessaire.

En effet, une raie d'origine inconnue a été observée sur deux diffractogrammes d'échantillons irradiés
aux ions Au4 (¢ raie a gauche de la raie (008) de la Figure 62). Une recherche de phase a donc été
réalisée a partir de cette raie, mais n'a donné aucun résultat cohérent. En y regardant de plus pres, cette
raie, également discernable sur le diffractogramme de I'échantillon 1e13-Au4-RT de la Figure 62, semble
se décaler en fonction des parametres d'irradiation, tout comme le fait la raie (008) lors des irradiations
sur IRRSUD. De méme, la raie (105) de Ti;SiC; de ces diffractogrammes semble déformée et légerement
décalée par rapport au témoin. Ces constatations amenent a penser que sous une incidence de 1°
l'épaisseur analysée est plus importante que les 230 nm déterminés grace a 'Expression (82) de I'Annexe
C; ceci pourrait étre da par un défaut de positionnement de l'échantillon par rapport au plan de
référence (échantillon légérement trop haut malgré le contrdle post-positionnement), et/ou a une
hypothese trop restrictive quant au calcul de 'épaisseur analysée (l'intensité du faisceau X diminue d'un
facteur e a cette profondeur). Ainsi, les diffractogrammes des irradiations aux ions Au4 seraient
constitués non seulement de la contribution de la zone irradiée (observable notamment au travers de la
raie (008) de gauche), mais également en partie de la contribution de la zone vierge située a environ 1 um
de la surface (raie (008) de droite). En prenant en compte ces considérations, il est fort probable que les
chocs nucléaires induisent la variation des parametres de maille observable pour les échantillons irradiés

sur IRRSUD, mais qui, pour les irradiations aux ions Au4, n'est notable que sur 3 diffractogrammes.



Chapitre III : Modifications structurales et texturales 79

1400 T T T T T T T T T T T T T
| —— Témoin 1
1200F | 1e13-Au4-RT s B T
I 1e14-Au4-500 e A 1
1000 | —— 1e15-Au4-500 2 2 -
- |_ l_ -
& gool 4
P I ]
o
3
S 600 - -
400 - E
200 -
0

28 /°

Figure 62 : Décalage des raies sur les diffractogrammes des échantillons irradiés aux ions Au4

Pour vérifier la validité de cette hypothese, les mesures des parameétres de maille de chaque échantillon
ont été tracées pour chaque fluence sur la Figure 63 en fonction du pouvoir d'arrét électronique moyen

. . . . R 2 10
de chaque irradiation sur I'épaisseur théoriquement analysée .

L'analyse de ces graphiques ne permet pas de déterminer une relation directe de cause a effet entre le
pouvoir d'arrét électronique et les variations de parametres de maille, surtout lorsque les points relatifs
aux ions Au4 sont ajoutés. En effet, si pour une fluence de 10> cm™ aucune variation n'est notable, une
forte dilatation de la maille suivant ¢ est observable a 10" cm™ pour de faibles pouvoirs d'arrét
uniquement. Lorsque la fluence est de 10" em™, une dilatation progressive suivant ¢ est observable.

Néanmoins :

- Pour les irradiations réalisées sur IRRSUD, il a été montré qu'une augmentation de la fluence
implique une augmentation des variations des parametres a et ¢ (¢f. Figure 59) ;
- Pour les irradiations aux ions Au4 réalisées a 500 °C, le décalage de la raie (008) est plus

important pour une fluence de 10" cm™ que pour une fluence de 10" cm™ (¢ Figure 46).

Clest pourquoi il est fort probable qu'entre 10" et 10" em” le parametre a de I'échantillon irradié aux
ions Au4 a température ambiante décroit et que le parameétre ¢ augmente, modifiant ainsi les tendances
notables a2 10" cm™ sur la Figure 63. Ce raisonnement, également applicable pour les courbes de la
fluence 10" cm”, permet de confirmer que les excitations électroniques n'engendrent pas les variations

de parametres de maille de Ti;SiCo.

10 Sil'on considére que I'épaisseur analysée théoriquement en DRX-FI est effectivement inféricure 4 celle analysée réellement,
le pouvoir d'arrét électronique moyen serait inférieur a celui calculé pour la Figure 63. Néanmoins, dans une premicre
approximation, cette différence peut étre considérée comme suffisamment faible pour pour ne pas nuire a l'analyse d'une
relation entre le pouvoir d'arrét électronique et la vatiation des parameétres de maille. Ce raisonnement est également valable
concernant le nombre moyen de déplacements par atome de la Figure 64.
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Figure 63 : Variation des parametres de maille de TisSiC, en fonction du pouvoir d'arrét électronique
pour les irradiations réalisées a température ambiante

Comme nous savons que les interactions électroniques n'induisent pas les variations de parametres de
maille, il est nécessaite de vérifier que les chocs nucléaires en sont a l'otigine. Pour cela, 'évolution des
parameétres de maille en fonction des dpa pour chaque échantillon a été tracée sur la Figure 64. Sur ces
graphiques, les données relatives aux irradiations aux ions Au4 ainsi que celles relatives aux irradiations
avec des ions Kr67 ont été ajoutées ; concernant les irradiations aux ions Au4, si l'estimation du
parameétre ¢ est relativement aisée du fait du décalage des raies (00), une forte incertitude existe sur

l'évaluation du parametre a.

Au regard des graphiques présentant l'évolution des parametres a et ¢ en fonction du nombre de
déplacements par atome de la cible, il semble y avoir une relation directe de cause a effet. Pour mettre en
évidence cette relation, les points expérimentaux ont été ajustés a des fonctions choisies arbitrairement,
en fonction de l'allure du nuage de points. En ce qui concerne le parameétre a, le choix s'est porté sur une
fonction linéaire décroissante passant par le point relatif au témoin lorsque les dpa sont nuls. Pour ce qui
est du parametre ¢, l'ajustement a été réalisé a l'aide d'une fonction puissance d'exposant comptis entre 0

et 1, et passant également par le point relatif au témoin lorsque les dpa sont nuls.

Ainsi, les coefficients d'ajustement de ces deux fonctions (0,87 et 0,92 respectivement) étant corrects,

il semble que les chocs nucléaires sont la seule et unique cause des variations de parameétres de maille.

A partir de ces deux fonctions, les relations du rapport ¢/a et du volume unitaire en fonction des dpa
ont été déterminées et tracées sur les graphiques de la Figure 64. Ainsi, les tendances observées

précédemment en fonction de la fluence se vérifient. Tout d'abotd, le rapport ¢/a ne cesse d'augmenter



Chapitre III : Modifications structurales et texturales 81

du fait de l'augmentation du parameétre ¢ et de la diminution du parameétre a. Ensuite, concernant le
volume unitaire, il est intéressant de remarquer la présence d'un maximum 2a environ 0,1 dpa: il existe

donc une dose critique au-dela de laquelle le volume de la maille décroit.
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Figure 64 : Variation des parametres de maille de T1;51C; en fonction des dpa pour les irradiations
réalisées a température ambiante

Ce résultat est en accord avec les données expérimentales. En effet, pour une irradiation aux ions
Xe92, la fluence correspondant a cette dose critique est de 6,3x10" cm”, fluence comprise entre 2 et
8x10" cm?, comme constaté précédemment (¢f. Figure 59). Par contre, concernant les irradiations aux
ions Kr74, cette fluence est de 1,2x10" ecm™, expliquant ainsi que le maximum n'ait pas été observé sur la
Figure 59 pour cette irradiation ; a titre indicatif, la fluence critique serait de 2,8x10" cm™ dans le cas des
irradiations aux ions Au4, et de 4,5x10" cm™ pour le Xe930. Enfin, concernant la dose critique de
0,1 dpa, il semble qu'elle augmente lorsque la température d'irradiation augmente, tout comme la dose

critique d'amorphisation dans le cas de l'irradiation du carbure de silicium (¢ Figure 123 de I'Annexe H).

Pour terminer cette discussion, essayons de comprendre comment de telles variations de parametres
de maille sont possibles. Il est maintenant établi que dans Ti;SiC, cette variation est induite par les chocs
nucléaires. 11 est rappelé que les chocs nucléaires provoquent majoritairement la création de paires de
Frenkel (¢ I.D du Chapitre II, p. 42), Ze. la création d'une lacune et d'un interstitiel. Si la création d'une
lacune provoque indéniablement une diminution des paramétres de maille a et ¢, qu'en est-il de la
création d'un interstitiel ? Pour répondre a cette question, considérons la maille cristalline de Ti:SiC; :
cette maille hexagonale est constituée de plans compacts de titane et de silicium, les atomes de carbone

étant localisés dans les sites octaédriques formés par les atomes de titane (¢f. Figure 5, p. 10). Ainsi, les
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atomes des plans compacts étant fortement liés (¢f. LB.1 du Chapitre I, p. 10), I'endroit ou la probabilité
qu'un atome éjecté s'implante est la plus élevée se situe dans les sites tétraédriques et octaédriques formés

par les plans compacts (¢f. Figure 65), engendrant forcément une dilatation de la maille suivant l'axe c.

Figure 65 : Sites tétraédriques et octaédriques présents entre
les plans compacts d'une structure hexagonale compacte

Par conséquent, le scénario le plus probable lors de chocs nucléaires, Ze. la création d'une paire de
Frenkel, provoquerait une dilatation de la maille suivant I'axe ¢ ainsi qu'une contraction suivant l'axe a.
Pour terminer, dans ce scénario l'augmentation de la température d'irradiation induirait une guérison des
défauts et par conséquent une diminution des variations provoquées a température ambiante, ainsi

qu'une augmentation de la dose critique, phénomenes obsetvables sur les Figures 60 et 61.

Dans cette deuxiéme partie, nous avons montré que les chocs nucléaires induisent la
variation des paramétres de la maille hexagonale de TisSiC,. Ainsi, pour un nombre de
déplacements par atome compris entre 0 et 0,25, lorsque les dpa augmentent, le parametre a
décroit de fagon linéaire et le parameétre ¢ augmente en suivant une loi puissance d'exposant
compris entre 0 et 1. Par conséquent, le volume de la maille unitaire augmente brusquement
avec les dpa, pour atteindre un maximum pour une dose critique évaluée a 0,1 dpa pour les
irradiations a température ambiante ; au-dela, ce volume décroit progressivement. Nous avons
enfin montré que la guérison dynamique des défauts, qui se produit lors d'irradiations a haute
température, réduit ces variations de paramétres de maille, induisant une augmentation de la

dose critique.
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ITII. Taille des cristallites et taux de
microdéformations

Dans le Chapitre I, une étude de la taille des cristallites et du taux de microdéformations présents
dans TiSiCs a été menée, permettant par la suite de dégager un protocole pour I'étude de I'évolution des
largeurs de raies de diffraction (¢ I1.B.3.b du Chapitre I, p.26). Néanmoins, avant d'appliquer ce
protocole aux diffractogrammes obtenus, des hypothéses doivent étre définies ; c'est pourquoi un
préambule est proposé pour commencer cette derni¢re partie portant sur les modifications structurales
et texturales induites par irradiation. Par la suite, les résultats obtenus en fonction de la fluence et de la
température d'irradiation sont présentés avant de terminer, tout comme pour les parties précédentes, par

une discussion portant sur l'origine des évolutions observées.

III.A. Préambule

III.A.1. Fonction de résolution sous faible
incidence

Lors de I'é¢tude des largeurs de raie du diffractogramme du témoin, la fonction de résolution du
diffractometre en configuration Bragg-Brentano a été déterminée expérimentalement. Cependant, pour
les échantillons irradiés, l'acquisition des diffractogrammes est réalisée sous faible incidence, a 1° et 3° ; il
est donc nécessaire, pour déterminer 1'élargissement induit par irradiation, de connaitre les fonctions de

résolution sous ces deux angles d'étude.

La Figure 66 présente la fonction de résolution du D5000 pour une incidence de 3°. A partir de cette
fonction, il est possible de déterminer 1'élargissement des raies du témoin, et plus particulicrement des
raies (104) et (008) qui ont été sélectionnées pour mener a bien cette étude ; les résultats de cette mesure

son présentés dans le Tableau 8.
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Figure 66 : Fonction de résolution du diffractometre
D5000 pour une incidence de 3°
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Taille des cristallites et taux de microdéformations
Raie Position angulaire /° H /107 rad H, /10” rad H. /10° rad
(104) 39,610 + 0,003 255+ 7 262 -7
(008) 40,855 * 0,004 258 £ 9 265 -7

Tableau 8 : Evaluation de I'élargissement des raies (104) et (008) de Ti;SiC, avant irradiation, sous une
incidence de 3°; les positions angulaires sont en 20

D'apres ce tableau, aucun élargissement n'est notable sur les raies du témoin avant irradiation. Ce
résultat contraste avec ceux présentés dans le Chapitre I (¢f. Tableau 6, p. 28) qui avaient permis de
conclure sur la présence de microdéformations du réseau. Cette différence s'explique par le fait que sous
faible incidence les raies sont plus larges qu'en configuration Bragg-Brentano (¢ Annexe C); c'est
pourquoi un élargissement aussi faible que celui du témoin est difficilement mesurable lors d'une analyse
sous faible incidence. Dans la suite de cette étude, le témoin sera donc considéré comme exempt de
microdéformations et I'élargissement des raies sera directement mesuré a partir des raies du témoin. Une

méme analyse pour une incidence de 1° a conduit aux mémes conclusions.

ITII.A.2. Hypothéses sur les causes de
I'élargissement

Comme cela a été expliqué précédemment (¢f I1.B.3.b du Chapitre I, p. 26), le choix s'est porté sut
I'étude de 1'élargissement de deux raies isolées caractéristiques de TisSiCs : la raie (104) et la raie (008).
Toutefois, cette méthode ne permettant pas de connaitre 'origine de I'élargissement, des hypotheses a ce

sujet doivent étre formulées.

Tout d'abotd, il est important de rappeler que pour l'échantillon témoin les cristallites de Ti;SiCs sont

de taille suffisamment importante pour ne pas induire d'élargissement (¢f. Figure 23, p. 29).

Ensuite, pour les irradiations réalisées aux ions Xe930 aucune modification de la structure n'a été
observée par MET pour les fluences considérées (¢f. Figure 42) ; ainsi, il est fort probable qu'aucun

élargissement ne soit mesurable pour ces irradiations.

Pour ce qui est des irradiations aux ions Kr74 et Xe92, des dommages ont été observés par MET
(¢ Figure 53), mais en début de parcours (épaisseur analysée par DRX-FI) il ne semble pas y avoir de
formation de nanodomaines. Par conséquent, dans une premicre approximation 1'élargissement induit
par ces irradiations sera considéré comme uniquement dG a une augmentation du taux de

microdéformations.

Enfin, concernant les irradiations aux ions Au4, les diffractogrammes enregistrés étant constitués de
la contribution de la zone irradiée et de celle de la zone vierge sous la zone irradiée (4. I11.C), seuls les
diffractogrammes des échantillons 1e14-Au4-500 et 1e15-Au4-500 peuvent étre exploités, et uniquement
au niveau de la raie (008). L'évolution de 1'élargissement en fonction de la fluence et de la température ne
pouvant étre connue, les mesures réalisées pour les irradiations aux ions Au4 ne serviront qu'a enrichir la

discussion.
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ITI.B. Effet de la fluence

Sur la Figure 67 sont présentées en fonction de la fluence les évolutions du taux de
microdéformations mesuré sur les raies (104) et (008) pour les irradiations réalisées a température
ambiante ; sut ces graphiques ainsi que sur les suivants, les lignes ne servent qu'a aider 2 la lecture. Sut
cette Figure, les mesures réalisées sur les diffractogrammes des échantillons irradiés sur SME ont été

ajoutées, et permettent de confirmer l'absence d'élargissement pour ces irradiations.

Concernant les valeurs mesurées sur la raie (008), il est important de souligner que l'incertitude est
plus importante que pour la raie (104). Cette incertitude provient du fait que la raie (008) est moins
intense que la raie (104) et par conséquent moins bien définie. De méme, généralement plus la fluence
augmente, plus les diffractogrammes sont affectés par les irradiations (¢f. I) et moins les raies sont bien

définies. C'est pourquoi l'incertitude de mesure augmente généralement avec la fluence.
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Figure 67 : Evolution du taux de microdéformations en fonction de la fluence pour les raies (104) et
(008) de Ti3SiC, pour les irradiations réalisées a température ambiante

D'aprés les graphiques de la Figure 67, les irradiations induisent un élargissement des raies (104) et
(008) en fonction de la fluence a partir d'environ 10" cm™. Au regard des incertitudes sur les mesures de
la raie (008), il est difficile d'étre catégorique concernant les différences entre les deux raies :
l'augmentation du taux de microdéformations peut aussi bien étre considéré comme isotrope que comme
anisotrope. Par contre, il est aisé de remarquer que les irradiations aux ions Kr74 engendrent moins de

microdéformations que celles aux ions Xe92.

Pour terminer, il s'avére que les valeurs de taux de microdéformations présentées sut ces graphiques
sont du méme ordre de grandeur que celles déterminées par Xingmin Liu lors de son post-doctorat pour
les méme séries d'irradiation (environ 0,5% de microdéformations pour 10" cm™ d'ions Kr74 a
température ambiante [69]) ; ses valeurs ont été déterminées aprés un affinement de Rietveld. Ainsi,
I'hypothése que 1'élargissement induit par ces irradiations est uniquement di 2 une augmentation des

microdéformations semble confirmée.
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ITII.C. Effet de la température d'irradiation

Les Figures 68 et 69 présentent l'évolution du taux de microdéformations en fonction de la

température d'irradiation pour les ions Xe92 et K174 respectivement.

Concernant le graphique relatif a la raie (008) pour le Xe92, aucune tendance ne peut étre réellement
définie, d'une patt parce que l'incertitude concernant l'échantillon 1e15-Xe92-300 est trop impottante,
d'autre part parce que l'échantillon 1e15-Xe92-500 n'a pu étre exploité (¢ II.A du Chapitre II, p. 46). Par
contre, pout le K74 une température d'irradiation de 500 °C semble réduire considérablement le taux de
microdéformations suivant la direction <008> ; cette remarque est également valable concernant la

direction <104>, méme si la différence est moins importante.
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Figure 68 : Evolution du taux de microdéformations en fonction de la fluence et de la température
d'irradiation pour les raies (104) et (008) de Ti;SiC; irradié aux ions Xe92
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Figure 69 : Evolution du taux de microdéformations en fonction de la fluence et de la température
d'irradiation pour les raies (104) et (008) de Ti:SiC; irradié aux ions Kt74

Enfin, concernant la direction <104> pour les irradiations aux ions Xe92, un effet notable de la
température est observé dés 300°C; en effet, pour une fluence de 10° cm? le taux de

microdéformations diminue de moitié. Ainsi, sachant que les irradiations a 500 °C aux ions Kr74
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n'engendrent quasiment pas de microdéformations, il est probable que, pour I'échantillon 1lel5-Xe92-

500, le taux de microdéformations est également proche de zéro.

ITII.D. Discussion : origine de I'élargissement

Sur les micrographies réalisées sur les échantillons irradiés aux ions Xe930, aucun champ de
déformation n'a pu étre observé sur la structure cristalline. Ainsi, il est fort probable que I'élargissement
des raies de diffraction est induit pat les chocs nucléaires. Pour le vérifier, nous avons tracé l'évolution du

taux de microdéformations en fonction du nombre de déplacements par atome (¢ Figure 70).
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Figure 70 : Evolution du taux de microdéformations en fonction des dpa pour les raies (104) et (008) de
Ti:SiCs irradié a température ambiante et 500 °C

A la vue de ces graphiques, il semble effectivement y avoir une relation directe entre les dpa et le taux
de microdéformations. Ainsi, plus les interactions nucléaires sont importantes et plus le taux de

microdéformations est important.

Pour expliquer ce phénomeéne, revenons sur la définition des microdéformations. D'apres I'Annexe C,
ces défauts sont des déformations locales de la maille cristalline qui peuvent étre importantes, bien qu'en
moyenne les parameétres de maille puissent étre égaux a ceux du cristal sans microdéformation. Ainsi,
étant donné que les chocs nucléaires induisent une variation des parametres de maille (¢ I1.C), il ne

semble pas dénué de sens qu'ils induisent également des microdéformations.

Néanmoins, pour de forts endommagements, il est fort probable que des nanodomaines soient

formés (¢ Figure 45). En effet, une cristallite est une zone de cohérence cristallographique, ou

87



88

Taille des cristallites et taux de microdéformations

l'orientation du cristal est identique en tout point. Lorsqu'un choc nucléaire suffisamment énergétique
intervient entre un ion et un atome, une cascade de collisions peut se créer, induisant un désordre
important dans le matériau. Ce désordre perturbe la cohérence des cristallites dont la taille diminue. On

patle alors de formation de nanodomaines de cohérence.

Dans cette troisiéme partie, nous avons tout d'abord montré que 1'élargissement des raies de
diffraction, mesurable sur les échantillons irradiés, est provoqué par les chocs nucléaires. Aussi,
pour de faibles endommagements (inférieurs a 0,25 dpa), 1'élargissement peut étre considéré
comme uniquement dii a une augmentation du taux de microdéformations ; celle-ci serait le
fruit des variations des paramétres de maille mesurées dans la partie précédente. Enfin, du fait
de la mauvaise définition des raies de diffraction pour de forts endommagements, nous n'avons
pu mesurer leur élargissement. Néanmoins, a la vue des résultats obtenus par microscopie
électronique en transmission, il est fort probable qu'au-dela d'un certain endommagement la

formation de nanodomaines provoque également un élargissement de raie.
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IV. Conclusion du Chapitre

Dans ce Chapitre, la complémentarité de la diffraction des rayons X et de la microscopie électronique
en transmission a été utilisée dans l'optique de comprendre l'endommagement de TisSiC; sous l'effet
d'interactions nucléaires et électroniques en fonction de la fluence mais également de la température

d'irradiation.

Tout d'abord, il apparait que ce matériau est relativement résistant aux interactions électroniques, au
moins jusqu'a 28 keV nm’. En effet, ces interactions ne semblent induire ni désordre, ni défauts dans
Ti3SiCy. Par ailleurs, aucune trace latente n'a été observée dans les sections transverses étudiées, indiquant
que le pouvoir d'arrét électronique seuil de formation de traces d'ions dans Ti:SiC, est supérieur a
28 keV nm™.

En revanche, les interactions nucléaires ont un effet non négligeable sur la structure du ternaire. En
effet, les collisions entre les ions et les atomes, qui deviennent eux-méme projectiles si I'énergie transmise
lors de la collision est suffisante, induisent un désordre trés important dans la structure, avec notamment
la perte de la structure nanolamellaire, ainsi que la formation de nombreux défauts, non identifiés dans le
cadre de cette these. Néanmoins, il a été montré que méme pour de forts endommagements (au
maximum 7,1 dpa pour l'irradiation aux ions Au4) le matériau n'est pas enticrement amorphe alors que
d'autres carbures tels que SiC (¢, Annexe H) le seraient. La formation des défauts a pout conséquence
directe la variation des parameétres de la maille de TiSiCy: en effet, en fonction du nombre de
déplacements par atome, le volume de la maille augmente en se dilatant suivant l'axe ¢ et en se
contractant suivant l'axe a. Cependant, au-dela d'une dose ctitique évaluée a 0,1 dpa, le volume de la
maille décroit méme si le rapport ¢/a continue d'augmenter ; les données disponibles pour cette étude ne
sont pas suffisantes pour connaitre le comportement de la maille du ternaire au-dela de 0,25 dpa. La
variation des parametres de maille induit directement la formation de microdistorsions dans le réseau qui
augmentent avec le nombre de déplacements par atome. Enfin, il a été souligné que pour de forts dpa la

création de nanodomaines liés aux chocs nucléaires est fortement probable.

L'ensemble de ces effets est préjudiciable pour Ti:SiCo. Tout d'abord, d'un point de vue propriétés
mécaniques, il est probable que la perte de la structure nanolamellaire de ce matériau augmente sa
fragilité, et que la création de black dots augmente sa dureté. Cette hypothese est en accord avec les
résultats obtenus par Xingmin Liu lors d'essais de nano-indentation sur des échantillons irradiés aux ions
Kr74 (¢ Figure 71). Il a en effet montré un durcissement de son matériau (Ti:811.ALCs) en fonction de
la fluence. Il semble néanmoins qu'aucune fissure n'apparait lors des indentations pour I'échantillon
irradié¢ 2 10" cm® a température ambiante (endommagement en surface : 0,07 dpa), suggérant que le

matériau démontre toujours une certaine tolérance aux dommages malgré le durcissement.

De plus, les variations de parametres de maille [107], mais également la création de défauts (¢ Annexe
H) sont souvent a l'origine de gonflements macroscopiques, impliquant une instabilité dimensionnelle ;

ce point sera discuté dans le prochain Chapitre.

Pour parfaire la connaissance du comportement de Ti;SiC; sous irradiations, des essais a différentes
températures ont également été réalisés. Ainsi, il a été remarqué que l'ensemble des dégats est d'autant

micux annihilé que la température d'irradiation augmente. En effet, dés 300 °C les effets d'irradiation
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sont sensiblement moins prononcés qu'a température ambiante, et a 500 °C ils sont peu significatifs ; par
ailleurs, d'apres la Figure 71, Liu a également montré qu'a fluence équivalente, la dureté est plus faible
apres une irradiation réalisée a 500 °C qu'apres une irradiation a température ambiante. Enfin, a plus
forte température (950 °C), la structute nanolamellaire est conservée et les parametres de maille
inchanggés, pour une dose maximale comprise entre 2 et 7 dpa.
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Figure 71 : Variation de la dureté de Ti3(SiosAlogs)Cz en fonction de la fluence (a gauche) et empreinte

d'indentation a forte fluence (2 droite) [69]

Enfin, il est intéressant de noter que grace a l'utilisation d'un large panel d'énergies pour l'irradiation
de TisSiCs, il a été possible de discriminer l'effet des excitations électroniques de celui des chocs
nucléaires. Pour cela, les irradiations réalisées sur IRRSUD se sont avérées trés utiles. En effet, étant
donné que les fluences atteintes sur SME sont relativement faibles, elles ont dans un premier temps
permis de confirmer l'absence d'effet des interactions électroniques. Dans un second temps, elles ont
permis de remarquer le phénomene de variation des parameétres de maille : ce phénomene, engendré par
les chocs nucléaires, n'aurait certainement pas été relevé en considérant uniquement les irradiations aux

ions Au4.

Cependant, cette étude peut étre enrichie. Tout d'abord, il serait intéressant de savoir comment
s'endommage Ti;SiC, pour des dpa plus importants. En effet, 'amorphisation n'a pas été atteinte pour
les doses considérées, et bien que celles-ci soient importantes, le désordre engendré ne semble pas avoir
atteint de saturation. Aussi, il ne semble pas inconcevable que le désordre créé par les chocs nucléaires
dans Ti;SiC; puisse encore étre augmenté avec la dose, affirmation qui semble nécessaire de vérifier. Par
ailleurs, en augmentant la fluence sur IRRSUD, il serait certainement possible de compléter I'étude sur
I'élargissement des raies (création de nanodomaines a plus forte fluences ?) et celle sur les parametres de
maille (est-ce que la maille diffracte encore pour de fortes doses ?). Enfin, nous avons soumis une
hypothése concernant la perte de la nanostructure de Ti;SiC, (création de défauts de type Siv et/ou Tis)

qu'il serait intéressant de confirmer par une étude de l'environnement des atomes aptes irradiation.



CHAPITRE IV : MODIFICATIONS DE SURFACE

La caractérisation de la surface des échantillons irradiés a essentiellement été
réalisée par microscopie a force atomique. Lors des observations, deux phénomenes
majeurs ont été observés. Ainsi, la premiere partie de ce dernier Chapitre présente une
étude portant sur la formation de monticules a la surface de Ti;SiC,. Lors de cette
étude, des techniques de caractérisation complémentaires, telles que la spectrométrie
de photo-électrons X ou la microscopie électronique en transmission, ont été utilisées
dans l'optique de comprendre ce phénomene. Enfin, dans la seconde partie est abordé

le phénoméne de gonflement induit par irradiation.
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I. Formation de monticules

La caractérisation par Microscopie a Force Atomique (AFM) de I'échantillon 1e15-Xe92-RT a permis
de mettre en évidence une révélation de la microstructure par lirradiation (¢ Figure 72 (a)) ; pour la
notation des échantillons, se référer au IL.B du Chapitre II, p. 49. Cette microstructure est également
observable par Microscopie Electronique a Balayage (MEB) haute résolution (¢ Figure 72 (b)). Le
couplage d'une analyse DX (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) au MEB, a permis d'identifier
chacune des phases et de constater que cette microstructure est due a un comportement différent sous

irradiation des phases présentes dans le matériau.

— e : i
Figure 72 : Révélation de microstructure et identification des phases de I'échantillon 1e15-Xe92-RT,
(a) par AFM et (b) par MEB

La Figure 73 présente un grossissement de 1'état de surface de chacune des trois phases par AFM qui
révele la formation de monticules a la surface de Ti;S8iC; et de TiC ; en revanche, TiSi ne semble pas
affecté d'un point de vue microstructural par cette irradiation. La différence entre les monticules présents
sur les deux carbures permet de distinguer ces deux phases : les monticules formés sur TiC ont un

diamétre et une hauteur inférieurs a ceux de Ti;SiC, dont la densité'" est plus faible.

L'objectif est de caractériser finement ces monticules et de définir leur mode de formation. Ainsi,
apres la caractérisation de leur structure et de leur composition, l'effet des différents paramétres
d'irradiation, mais également des défauts de surface est présenté. Enfin, une discussion est menée afin de

dégager une hypothése concernant l'origine de ce phénomene.

11 Dans cette partie, le terme « densité » désigne le nombre de monticules par unité de surface
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Figure 73 : Micrographies par AFM en mode hauteur des trois phases de I'échantillon 1e15-Xe92-RT

[.LA. Structure et composition

Afin d'étudier la structute et la composition des monticules présents sur I'échantillon 1e15-Xe92-RT,
des observations en section transverse ont été réalisées par Microscopie Electronique en Transmission
(MET) (¢ Figure 74). Pour les raisons présentées précédemment lors de la caractérisation de la couche
d'oxyde de sutrface sur I'échantillon témoin (¢f I1.B.4.b du Chapitre I, p. 33), il n'a pas été possible
d'obtenitr un cliché de diffraction relatif aux monticules. Néanmoins, 'observation de la lame sous
différentes inclinaisons, et notamment en axe de zone par rapport a la matrice, permet d'affirmer que les

monticules sont amorphes.

Monticules

i
F 10 nm
kS

vue générale et (b)

E o | St gl
Figure 74 : Micrographies par MET de la surface de I'échantillon 1e15-Xe92-RT'; (a)
micrographie haute résolution

L'analyse EDX couplée au MET permet de constater la présence d'oxygéne en proportions non

négligeables : alors que Ti;8iC, ne contient pas d'oxygene, la colle polyépoxyde en contient 6 % et les
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monticules 14 % ; la quantification n'ayant pas été calibrée avec des échantillons témoins, ces résultats

numériques ne sont que qualitatifs mais montrent néanmoins qu'il y a plus d'oxygene dans les monticules

que dans la matrice.

Afin de compléter ces observations, une analyse par spectrométrie de photo-électrons X (XPS) a été
réalisée : la Figure 75 présente les résultats obtenus. Tout d'abord, en comparant le spectre général
(¢ Figure 75 (a)) a celui du témoin (4. Figure 20, p. 32), les pics relatifs aux impuretés de l'échantillon
étudié (cuivre, sodium et calcium) n'apparaissent plus. Mais le résultat le plus surprenant est que ceux
relatifs a TisSiC, (¢of Figure 27 (b), (¢) et (d), p. 33) non plus: l'épaisseur sondée par XPS n'est pas
suffisamment importante pour atteindre le matériau sous les monticules. Par contre, les pics relatifs aux
oxydes de titane et de silicium sont toujours présents : le pic relatif au carbone 1s étant certainement da a

du carbone de contamination, les monticules sont composés d'oxydes de titane et de silicium amorphes.
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Ainsi, suite 4 une irradiation a température ambiante avec 10" cm™” d'ions Xe de 92 MeV, la couche
amorphe d'oxyde native de I'échantillon se transforme en des monticules amorphes de méme

composition, et d'épaisseur supérieure a celle de la couche d'oxyde native.

Une étude paramétrique a été réalisée dans l'objectif de définir les causes de la formation de ces

monticules en surface.

I.B. Effet des différents parametres d'irradiation

I.B.1. Préambule

La formation des monticules est observable d'un point de vue morphologique par AFM, et d'un point
de vue composition par XPS. L'idée est par conséquent de combiner ces deux techniques avec des

observations au MET afin de caractériser la formation de ces monticules.
I.LB.l.a. Analyse par AFM

D'apres la Figure 73, les monticules peuvent étre caractérisés par leur diametre et leur hauteur, mais
également par leur densité. Un moyen efficace de déterminer la densité et le diametre serait de réaliser
une analyse d'image. Cependant, les différences de contraste entre les différents monticules (plus ou
moins élevés), ainsi que la proximité de certains par rapport a d'autres, n'ont pas permis de mener a bien
cette analyse. De plus, celle-ci ne permet pas de mesurer la hauteur. C'est pourquoi une analyse de

sections réalisées par AFM a été privilégiée.

En effet, par AFM il est possible de réaliser des sections sut les images en mode hauteur. Ce mode
d'acquisition étant calibré en X, Y et Z, il devrait étre possible, moyennant certaines hypotheses, de

déterminer le diamétre, la hauteur et la densité des monticules.

Pour chaque échantillon, une vingtaine de profils a été réalisée afin d'avoir une distribution
représentative de chacun des parameétres a déterminer ; ces profils ont été acquis sur des images de
2 . . , . . . ,
1x1 pm”. La démarche est illustrée par la Figure 76 ; sur cette figure, les monticules paraissent démontrer

une certaine périodicité qui ne sera pas abordée dans ce mémoire.

Sur chacun des profils, le nombre N de monticules a été calculé en considérant les maxima dont la
valeur est supétieure a l'origine (¢ Figute 76). Ce choix restrictif a été fait en remarquant que la majorité
des bosses d'une faible hauteur sont accolées a des monticules plus imposants : en les excluant du
comptage, les valeurs obtenues sont plus représentatives du nombre réel de monticules. En procédant
ainsi, les résultats obtenus sont entachés d'une certaine erreur qui est néanmoins inférieure a 'écart-type

de la distribution statistique obtenue.

Pour estimer la taille de la base des monticules, deux hypothéses ont été émises. La premiere est que la
largeur de la base est isotrope sur le plan de la surface de 'échantillon : la base des monticules est donc
circulaire, représentée par son diametre D. La seconde est que tous les monticules sont reliés, ze. que les
N monticules comptés sur une longueur L ont pour diametre D :

D= (35)

7|
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Figure 76 : Caractérisation des monticules d'une section de l'échantillon 1e15-Xe92-RT réalisée par
AFM ; les fleches bleues indiquent les monticules comptés, les magenta ceux exclus

D'apres le profil de la Figure 76, cette seconde hypothese peut sembler trop restrictive du fait que le
troisiéme monticule marqué d'une fleche magenta (en partant de l'origine) n'est pas compté. Néanmoins,
il peut également étre observé que le premier monticule compté n'apparait pas enticrement sur ce profil,
compensant l'espace ignoré lors de l'estimation de N. Clest pourquoi, l'erreur commise lors de
I'évaluation du diamétre D des monticules est considérée comme faible devant l'écart-type de la

distribution statistique obtenue.

La densité d de monticules par unité de surface peut ensuite étre estimée :

d_4

=—= 36
. (36)

ou l'unité de D détermine l'unité de référence de la densité.

La hauteur moyenne des monticules est déterminée par la différence entre une valeur haute et une

valeur basse a définir.

D'apres la microstructure des monticules des grains de Ti;SiCy (¢f Figure 73), la hauteur n'est pas
identique pout chaque monticule. Aussi, pour estimer la valeur haute, il serait judicieux de réaliser une
moyenne des sommets de chaque monticule. Cependant, les profils réalisés ne traversent pas forcément
les monticules en leur sommet. Ainsi, en calculant une valeur haute basée sur la moyenne des maxima
des N monticules comptés, la hauteur calculée sous-estimera forcément la hauteur réelle. Malgré cela, la

valeur haute a été estimée en considérant cette moyenne.

Concernant la valeur basse, il est remarquable d'apreés la Figure 76 que les minima délimitant les
monticules sont trés variables ; cette forte disparité est due a la superposition des monticules. Ainsi, en
considérant la moyenne de ces minima comme valeur basse, la hauteur estimée est extrémement variable
d'un profil a l'autre et surtout rarement représentative de la hauteur estimable par observation des profils.

Aussi, en considérant les micrographies de la Figure 74, la valeur basse a été estimée en supposant que
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pour chaque profil il existe au moins un minimum qui atteint la base réelle des monticules, ze. la surface

avant irradiation. Par conséquent, la valeur basse est le minimum du profil (¢f. Figure 76).
IB.1.b. Analyse par XPS

D'apres les pics XPS relatifs au titane 2p de la Figure 27 (c) p. 33 et de la Figure 75 (c), il semble
possible d'évaluer la formation des monticules en fonction de la fluence en s'intéressant a l'évolution des

pics Ti 2ps2. La méthodologie employée dans le cadre de cette étude est explicitée en Annexe 1.

Afin d'évaluer l'aire d'un pic XPS, il convient de réaliser une décomposition spectrale ; cette
décomposition a été réalisée grice au logiciel CasaXPS [108]. La Figure 77 présente un exemple de

décomposition pour I'échantillon 1e13-Xe92-RT.
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Figure 77 : Décomposition du spectre XPS de I'échantillon 1e13-Xe92-RT

Dans un premier temps, la ligne de base des spectres doit étre définie. Pour cela, la méthode la plus
courante est la méthode de Shitley [109] : elle considére que le fond en tout point est uniquement da a

des électrons d'énergie cinétique plus élevée ayant subi des chocs inélastiques [110].

La ligne de base définie, les pics sont décomposés par des fonctions choisies afin de permettre un
bon ajustement avec les pics expérimentaux. Le but de cette étude étant de suivre l'évolution de la
couche d'oxyde en fonction des parametres d'irradiation d'un point de vue qualitatif, une décomposition
rigoureuse n'est pas nécessaire. C'est pourquoi, la fonction proposée par défaut par le logiciel, qui s'avere
donner des résultats satisfaisants, a été sélectionnée ; celle-ci est une pseudo-Voigt de facteur de Lorentz
égal 2 0,3 (¢ Expression (68) de I'Annexe C).
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Dans le cadre de cette étude, les aires choisies pour l'évaluation de la formation des monticules
concerne les pics Ti 2psy, relatifs a 'oxyde et au carbure. Cependant, suivre cette formation par le rapport
de la concentration atomique d'oxyde sur celle de carbure ne semble pas approprié : par exemple, pour
'échantillon 1e15-Xe92-RT (¢ Figure 75 (c)) ou le pic relatif au catbure n'apparait pas, ce rapport
tendrait vers l'infini et ne permettrait pas de tracer des graphiques. C'est poutrquoi, la proportion d'oxyde
pat rapport au catbute sur 'épaisseur analysée a été évaluée. En considérant les approximations

explicitées dans I'"Annexe I, cette propottion peut étre estimée par un rapport d'aires :

N 1

oxyde

+ N

% Oxyde = e (37)

oxyde carbure onyde + Icarbure

Concernant l'épaisseur analysée par XPS, d'aprés 'Expression (134) il est possible de montrer que

95 % du signal provient d'une épaisseur z inférieure ou égale a :
Zpos =3 A sin© (38)

ou 0 est I'angle mesuré entre le faisceau d'électrons analysé et la surface de I'échantillon.

Considérant que le libre parcours moyen des électrons est identique pour les liaisons Ti 2ps/» relatives

a l'oxyde et au carbure (A # 1,5 nm, ¢ Annexe I), I'épaisseur analysée peut étre supposée constante quelle

que soit I'épaisseur de la couche d'oxyde : elle avoisine 5 nm pour une analyse normale a la sutface.

Ainsi, en suivant ce raisonnement, la proportion d'oxyde sur les 5 premiers nanomeétres de
l'échantillon 1e13-Xe92-RT (¢ Figure 77) est de 60 %.

I.B.2. Effet de la fluence

D'aprés les observations réalisées par AFM, la formation des monticules est un phénomeéne qui
apparait 2 une fluence comprise entre 2 et 4x10" cm”® pour les irradiations réalisées a température
ambiante avec des ions Xe92: la Figure 78 présente I'évolution microstructurale des monticules en
fonction de la fluence, a partir de 4x10' cm™. Ainsi, les monticules apparaissent tout d'abord petits en

diameétre et en hauteur puis croissent dans les trois dimensions avec la fluence.

Les résultats de la caractérisation des monticules telle que décrite précédemment (¢ 1.B.1.a) sont
regroupés dans le Tableau 9. La premiére remarque qui peut étre effectuée concernant les valeurs de ce
Tableau est que, pour l'échantillon 1e15-Xe92-RT, la hauteur moyenne calculée est en accord avec les
mesures qui peuvent étre effectuées sur les images MET de la Figure 74. Deuxiémement, la densité
calculée pour ce méme échantillon est en adéquation avec celle qui pourrait étre estimée par une
méthode non automatisée (entre 100 et 150 um™ [111]). Enfin, il s'avére que plusieurs auteurs ont
également observé des monticules sur d'autres matériaux irradiés par des ions fortement
énergétiques [112-116]. Pour ces matériaux, la densité des monticules est du méme ordre de grandeur
que la fluence atteinte : dans ce cas, chaque monticule serait engendré par le passage d'un ion. Sur nos
échantillons, les densités calculées étant bien inférieures a la fluence (¢f Tableau 9), on peut conclure que

la formation d'un monticule n'est pas le fruit d'un ion, mais celui de plusieurs ions.
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Figure 78 : Evolution en fonction de la fluence de la microstructure des monticules sur Ti;SiC; irradié
aux ions Xe92 a température ambiante

Fluence /cm®  Diamétre moyen /nm  Hauteur moyenne /nm  Densité /um”  Densité /10" cm™
4x10™ 375+ 5.1 2,06 + 0,28 910 + 120 9,1+1.2
8x10" 60,0 £9,5 2,26 £ 0,47 354 + 56 3,54 £ 0,56
10" 97 + 14 9,5+ 1,7 136 £ 20 1,36 £ 0,20
1,3x10" 98 + 12 11,6 £ 1,7 133 + 16 1,33 £ 0,16

Tableau 9 : Description des monticules sur Ti;SiC; en fonction de la fluence, pour les irradiations aux
ions Xe92 réalisées a température ambiante

Pour les fluences considérées, la croissance des monticules semble s'effectuer en 3 étapes :

- Entre 4 et 8x10" cm”: augmentation du diamétre et diminution de la densité, a hauteur
constante ;

- Entre 8x10" et 10" cm™”: forte augmentation de la hauteur alors que le diamétre continue
d'augmenter et la densité de diminuer ;

- Au-dela de 10" cm?: augmentation moindre de la hauteur a diametre et densité constants.

L'évaluation de la croissance de la couche d'oxyde dans I'épaisseur analysée par XPS est présentée sur

la Figure 79.
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Figure 79 : Variation en fonction de la fluence de la proportion d'oxyde, évaluée par les pics
Ti 2ps/2 de XPS pour les irradiations aux ions Xe92 réalisées a température ambiante

D'aprés cette Figure, I'épaisseur de la couche d'oxyde est stable jusqu'a une fluence de 10" cm™ puis
augmente légérement entre 10" et 10" cm™® avant d'atteindre 100 % de I'épaisseur analysée par XPS pour
10" cm™. Ainsi, I'épaisseur de la couche d'oxyde augmente sous irradiation avant qu'il y ait formation des

monticules.

[.B.3. Effet de I'angle d'incidence du faisceau
d'ions

Afin de savoir si l'angle d'incidence du faisceau d'ions a un impact sur la formation des monticules —
dans l'optique éventuelle d'obtenir des indices concernant leur origine — des échantillons ont été irradiés

a diverses fluences sous un angle de 30° par rapport a la normale (¢f Tableau 7, p. 48).

La Figure 80 (a) présente un exemple de micrographie de 1x1 um® réalisée par AFM sur un grain de
Ti;SiC; de 'échantillon 1e15-Xe92-RT irradié sous une incidence de 30°. A partir de telles micrographies,
des profils ont été réalisés et l'inclinaison des monticules a été estimée zia le calcul de l'angle réel de la
bissectrice de I'angle formé par les bords du monticule par rapport a la normale a la surface ; du fait du
changement d'échelle opéré pour réduire les incertitudes de mesure, les angles mesurables sur les Figures

80 (¢), (d) et (e) sont différents des angles réels calculés et notés sur ces Figures.

11 semble ainsi qu'une légeére inclinaison peut étre mesurée sur certains monticules, dans la direction
opposée au faisceau d'ions. Néanmoins, des mesures ont également été réalisées sur des monticules de
I'échantillon 1e15-Xe92-RT irradié sous incidence normale et il est également possible d'observer une
certaine inclinaison, du méme ordre de grandeur (¢ Figure 76). C'est poutquoi il semble probable que

l'angle d'incidence du faisceau d'ions n'a pas d'effet significatif sur l'inclinaison des monticules.



102 Formation de monticules

Inclinaison :

(a) Faisceau d'ions J(b)  !30°Faisceau d'ions 1(c) e

20.0nm

Hauteur fim

Hauteur /im

G.0n

1000 n

Inclinaison : Inclinaison :

11,22

Hauteur fim

Hauteur /im

1000 nm

180 B

Section inm Section jnm

Figure 80 : Monticules sur Ti;8iC; par AFM pour I'échantillon 1e15-Xe92-RT irradié sous une incidence
de 30°; (a) micrographie en 3D, (b) section repérée sur la micrographie (a), et (), (d) et (¢) zooms de
trois monticules

Par contre, il a un effet sur leur taille. En effet, si le diameétre moyen des monticules (et par voie de
conséquence leur densité, ¢/ Expression (30)) est du méme ordre de grandeur que celui des monticules
formés sous incidence normale (100 + 11 nm, densité de 127 + 14 um™), leur hauteur est presque deux
fois inférieure : 4,9 + 1,2 nm. Une irradiation sous un angle différent de la normale a I'échantillon aurait

donc pour conséquence de réduire la hauteur des monticules.

I.B.4. Effet de la température d'irradiation

Sur la Figure 81 sont présentées des micrographies des monticules de 1'échantillon 1e15-Xe92-300
réalisées par AFM et par MET (section transverse). Au premier abord, la température semble avoir
favorisé la croissance des monticules: par rapport aux monticules de l'échantillon 1e15-Xe92-RT
(¢ Figures 73 et 74), ceux-ci paraissent plus gros par AFM et plus grands par MET, justifiant l'absence
des pics de TisSiCs sur les spectres XPS (proportion d'oxyde égale a 1 dans la zone analysée par XPS).

(a)
20.0 nm

0.0 ni

1000 nm

/1]

Colle

o

Figure 81 : Micrographies des monticules sut Ti;SiC; de I'échantillon 1e15-Xe92-300, (a) par AFM et
(b) par MET

Apres traitement des profils de micrographies AFM, la premiére constatation est confirmée : le

diamétre moyen est de 114 +17 nm, correspondant a une densité de 98 + 1.5 um™. En revanche, en ce
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qui concerne la hauteur, le résultat est étonnant : par le calcul, la hauteur moyenne est de 7,2+ 1,9 nin,
témoignant d'une légére diminution de la hauteur. Ce résultat peut étre expliqué par l'augmentation du
diametre des monticules qui induit certainement un chevauchement plus important, modifiant la hauteur
de référence (surface avant irradiation). Par conséquent, I'hypothese émise précédemment pour évaluer la
hauteur des monticules (pour chaque profil, la surface avant irradiation est atteinte au moins une fois,
¢ 1.B.1.a) est certainement erronée pour cet échantillon, expliquant que la hauteur calculée est inférieure

a la hauteur réelle.

I.B.5. Effet du pouvoir d'arrét électronique

Des monticules apparaissent sur les échantillons irradiés aux ions Xe92 a partir de 4x10" cm™ Ces
ions induisent un pouvoir d'arrét électronique proche de 21,2 keV nm™ en surface. En caractérisant la
microstructure des échantillons irradiés d'une part aux ions Kr74 (S. = 15,6 keV nm™) et d'autre part aux
ions Xe930 (S.= 26,3 keV nm'l), il devrait étre possible de comprendre l'effet des excitations

électroniques sur la formation des monticules.
LB.5.a. Irradiations aux ions Kr74

D'apres la Figure 82 (a), qui présente 1'état de surface d'un grain de TisSiC, de l'échantillon 1lel5-
Kt74-RT par AFM, les irradiations aux ions K74 n'induisent pas la formation de monticules a une
fluence de 10" cm® Afin de savoir si ce phénoméne peut se manifester a plus forte fluence, cet
échantillon a de nouveau été irradié (augmentations successives de la fluence totale pour atteindre
2,8x10" cm™). Cependant, comme expliqué précédemment (of I1.A du Chapitre 11, p. 46), des ions Kr74
n'ont pu étre fournis par le GANIL lors de cette these ; par conséquent, les irradiations complémentaires
ont été réalisées avec des ions Kr de 67 MeV. Néanmoins, en surface, les pouvoirs d'arrét électroniques et
nucléaires sont identiques pour ces deux irradiations (¢ I1.C.4 du Chapitre II, p. 52).

200 nm 200 nm

(b)

0.0n 0.0n

1000 nm 1000 nm

Figure 82 : Micrographies AFM de la surface de grains de Ti;8iC, des échantillons (a) 1e15-Kr74-RT et
(b) 2,8¢15-Kr74-RT

Ainsi, si I'échantillon 1,9¢15-Kr74-RT ne présente pas de monticules non plus, la microstructure des
grains de Ti;:SiC; de l'échantillon 2,8e15-Kt74-RT (¢ Figure 82 (b)) est perturbée, voire similaire a celle
de l'échantillon 4e14-Xe92-RT (¢. Figure 78). Cependant, si cet état de surface est induit par des
monticules, ceux-ci sont moins bien définis que pour I'échantillon 4¢14-Xe92-RT, empéchant une analyse

rigoureuse des profils sur cet échantillon.
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S'il n'est pas évident que la microstructure visible sur la Figure 82 (b) est induite par des monticules, il
est certain que la formation de monticules n'est pas associée aux chocs nucléaires ; en effet, pour
l'échantillon 2,8¢15-Kr74-RT le nombre de déplacement par atome en surface (0,20 dpa) est identique a
celui de I'échantillon 1,3e15-Xe92-RT pour lequel les monticules sont les plus élevés (¢f. Figure 78). Ainsi,
il semble que la formation de monticules est induite par les excitations électroniques. Une analyse des

échantillons irradiés aux ions Au4 devrait permettre de vérifier cette hypothese.

Tout comme la formation de traces latentes (¢ Annexe F), la formation de monticules pourrait
intervenir au-dela d'un certain pouvoir d'arrét électronique seuil Sca, qui serait alors comptis entre 15,6 et
21,2keV nm"  (pouvoirs d'arrét électroniques en surface induits par les ions Kr74 et Xe92
respectivement). Dans ce cas, quelle que soit la fluence, les irradiations aux ions Kr74 n'induiraient pas
de monticules, hypothése qui est vérifiée pour la plupart des fluences considérées. Cependant, il est
difficile de savoir si des monticules se sont formés ou non sur I'échantillon 2,8¢15-K+74-RT. Si tel était le
cas, ce phénoméne pourrait étre expliqué par un seuil proche de 15,6 keV nm™. En effet, les valeurs de
pouvoir d'arrét électronique calculées par simulation avec TRIM (¢ 1.E.2 du Chapitre 11, p. 43) sont les
valeurs moyennes obtenues a partir d'un grand nombre d'ions. Ainsi, lors de l'irradiation avec des ions
K174, il est possible que certains ions (environ 4x10" cm™, fluence a partir de laquelle le phénoméne est
observable pour les irradiations aux ions Xe92) ont pu présenter un ralentissement électronique
supérieur 4 Sen et par conséquent provoquer ce phénomene. Cette hypotheése sera rediscutée

ultérieurement.

La micrographie réalisée par MET de la Figure 83 confirme I'absence de monticules pour I'échantillon
1,9¢15-Kt74-RT. Cependant, la couche d'oxyde native, qui mesurait quelques nanométres avant
irradiation (environ 3 nm, ¢. Figure 28), est plus épaisse sur cet échantillon : cette constatation confirme
la croissance de la couche d'oxyde, observée pour les irradiations aux ions Xe92 (¢f. Figure 79), avant la

formation des monticules.

20 nm

Figure 83 : Micographie MET de la sutface de I'échantillon 1,9¢15-Kt74-RT

La croissance de la couche d'oxyde a également été évaluée par XPS. En effet, pour I'échantillon
1e15-Kr74-RT, les pics relatifs a Ti;SiC; sont toujours visibles, et dans la zone analysée par XPS la
proportion d'oxyde est de 91 %. Sur la Figure 84 est présentée l'évolution de la proportion d'oxyde dans
la zone analysée par XPS en fonction du pouvoir d'arrét électronique pour une fluence de 10" cm™:

quand bien méme le nombre de points sur cette Figure est faible, et les calculs pour les obtenir sont
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entachés d'erreurs relativement importantes (notamment induites par les hypothéses formulées et la
décomposition spectrale, ¢. I.B.1.b), il est intéressant de remarquer qu'il semble y avoir une relation de
cause a effet entre I'épaisseur de I'oxyde et le pouvoir d'arrét électronique a une fluence donnée, relation
symbolisée par l'ajustement linéaire sur la Figure 84. Ainsi, la croissance de la couche d'oxyde serait

également due aux excitations électroniques.
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Figure 84 : Evolution du rapport des aires des pics Ti 2ps/2 en fonction du pouvoir d'arrét électronique
pour les irradiations réalisées a température ambiante pour une fluence de 10" cm™

I.B.5.b. Irradiations aux ions Xe930

Pour les irradiations réalisées aux ions Xe930, aucun monticule n'a été observé suite aux observations
par AFM (¢ Figure 85). Néanmoins, la fluence maximale atteinte pour ces irradiations est environ dix
fois plus faible que la fluence a laquelle ce phénomene intervient pour les irradiations aux ions Xe92
(4x10" cm™).

20.0 nm 20.0 nm
(a) (b)

C0n 0.0n

1000 nm 1000 nm

Figure 85 : Micrographies AFM de grains de T1;5iC; des échantillons (a) 1e11-Xe930-RT et
(b) 4,5¢13-Xe930-RT
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Il est également intéressant de remarquer qu'aucun «hillock'”» ni crevasse ne sont observables,
confirmant que le pouvoir d'arrét électronique seuil de formation des traces latentes dans Ti;SiC, est
supérieur au pouvoir d'arrét électronique maximal de cette irradiation (28 keV nm’, ¢ LB du
Chapitre 111, p. 58).

Tout comme pour les irradiations aux ions Kt74, s'il n'y a pas formation de monticules sur
I'échantillon 4,5¢13-Xe930-RT, les micrographies réalisées par MET (¢ Figure 86) permettent de

Lo . . 13 14 -2
constater que l'épaisseur de la couche d'oxyde native a augmenté avec la fluence entre 10 et 10" cm™,

confirmant la croissance de la couche d'oxyde avant la formation des monticules.

i LR T -

Figure 86 : Micrographie MET de la surface de I'échantillon 4,5¢13-Xe930-RT

[.B.6. Cas des irradiations aux ions Au4

Pour les irradiations réalisées aux ions Au4, aucun monticule n'a été observé par AFM, méme pour
5 2 . : . . L
une fluence de 10 cm™. Cette constatation est en accord avec les micrographies de la Figure 87 réalisées

par MET ; la formation des monticules est par conséquent uniquement induite par les excitations

électroniques.

20 nm

, Flgure 87: Micrographie MET de la surface des échantillons (a) 1e14-Au4-RT et (b) 1e15-Au4-RT

12 Dans la littérature, des bosses appelées « hillocks » se forment généralement a proximité des crevasses laissées par le passage
des ions fortement énergétiques. Ils seraient dus a I'éjection puis au dépot en surface de la matiére fondue par les excitations
électroniques [115].
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Sur ces micrographies, il est remarquable que I'épaisseur de la couche d'oxyde pour les deux fluences
est identique a celle avant irradiation: ces micrographies confirment donc que l'augmentation de

I'épaisseur de la couche d'oxyde est également uniquement induite par les excitations électroniques.

I.C. Effet des défauts de surface

D'apreés les Figures 72 et 73 qui ont permis l'observation du phénomeéne de formation de monticules
par AFM, la hauteur et le diametre des monticules sont plus importants aux joints de grains que dans les
grains ; ce fait est non seulement observable entre deux grains de T1;8iC, mais également entre les grains

de Ti;SiC; et ceux des autres phases.

La Figure 88 présente des micrographies réalisées par MEB équipé d'un FEG (¢f. ILB.1 du Chapitre 1,
p. 18) dans des porosités pour diverses irradiations réalisées sur IRRSUD. Concernant les irradiations aux
ions Xe92 (4. Figures 88 (a) et (b)), les monticules semblent plus gros pour l'irradiation a température
ambiante que pour celles a 300 °C. Ce résultat contraste avec les observations tréalisées par AFM
(¢ 1.B.4). Néanmoins, lors des observations il a été constaté que la taille des monticules varie d'une
porosité a l'autre ; les informations sur la morphologie des monticules découlant de ces deux Figutes ne

sont donc pas pertinentes.

Figure 88 : Formation de monticules dans les porosités des échantillons (a) 1e15-Xe92-RT,
(b) 1e15-Xe92-300, (c) 1,9¢15-Kr74-RT et (d) 2,8¢15-Kr74-RT
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Par contre, d'apres les Figures 88 (c) et (d), il est intéressant de constater la formation de monticules
dans les porosités pout les échantillons 1,9¢15-Kt74-RT — pour lequel aucun monticule n'est observable
par AFM — et 2,8¢15-Kt74-RT — pour lequel la formation de monticules en surface n'est pas certaine
(¢ Figure 82 (b)). Ainsi, en fonction de la fluence, on assiste a la formation de monticules
préférentiellement dans les porosités. Par conséquent, il semble que la cinétique de croissance de

monticules est accélérée par les défauts de surface (joints de grain et porosités).

Enfin, sur cette Figure des trainées sont observables de la base des monticules vers les profondeurs
de la porosité. Ces trainées semblent suggérer la formation d'une phase liquide lors des irradiations a
température ambiante. Cette phase serait alors maintenue a I'état liquide sur une durée suffisamment
importante pour lui permettre de couler. Nous ne savons malheureusement pas comment expliquer un

tel phénomene.

I.D. Discussion : hypothese sur la formation des
monticules

A la lueur des résultats obtenus sur la caractérisation des monticules, leur origine n'a pu étre
déterminée avec certitude. Néanmoins, en s'appuyant sur un état de l'art non exhaustif relatif 2

l'apparition de reliefs en surface, certaines pistes peuvent étre avancées.

Tout d'abord, nous savons que les monticules ne sont pas provoqués pat les chocs nucléaires : d'une
part les irradiations aux ions Au4 n'induisent pas de monticules ni de croissance de la couche d'oxyde,
d'autre part pour un méme nombre de déplacements par atome les monticules sont a peine discernables
pout les irradiations aux ions Kr74 alors qu'ils sont de taille importante pour l'irradiation aux ions Xe92.

Ainsi, seules les interactions électroniques sont a l'origine de ces monticules.

Les interactions électroniques sont connues pout provoquer bon nombre de phénomenes, impliquant
les électrons, les ions et les atomes dans le solide, dont le résultat ultime est une modification locale ou

non du solide [117]. Parmi ces phénomeénes, peuvent étre cités :

- l'amorphisation du matériau, explicable notamment par les modéles de I'explosion
coulombienne ou de la pointe thermique (¢. Annexe F) ;

- la pulvérisation électronique [117-119] ;

- la désorption d'espéces volatiles telles que les molécules H, et N, [120] ;

- le mélange d'atomes aux interfaces [121-123] ;

- la formation de nanocristaux dans les matériaux amorphes [124-120] ;

- la séparation de phases telles que Si et SiO; dans des couches de SiOy [127].

Tous ces phénomenes ont pour origine des transferts énergétiques des ions vers les atomes de la
cible [117].

Dans notre cas, avant irradiation, l'échantillon est constitué en surface d'une couche amorphe
d'environ 3 nm, composée d'oxydes de titane et de silicium. D'aprés la littérature, le pouvoir d'arrét
électronique seuil S, de formation de traces latentes serait de l'ordre de 6 keV nm" dans l'oxyde de

titane [128], et inférieur a 5 keV nm™ dans l'oxyde de silicium [118, 129, 130]. Ainsi, pour les irradiations
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réalisées au GANIL, des traces latentes devraient étre observables. 1l n'en est pourtant rien. Par

conséquent, tachons tout d'abord de comprendre pourquoi.

I.D.1. Présence de traces latentes ?

L'appatition de traces latentes induites par les excitations électroniques peut étre observée soit via des
sections transverses par microscopie électronique en transmission, soit par microscopie a force atomique.
Concernant le cas des sections transverses, aucune trace n'a été observée : 'observation de traces
amorphes dans une phase amorphe est difficile [131, 132], d'autant plus que 1'épaisseur de la couche est
faible.

Pour ce qui est de 'observation de la topographie par AFM, d'aprés la littérature, l'appatition pour de
basses fluences de collines isolées appelées « hillocks » témoigne de la présence de traces. En fait, au-dela
du seuil Sen, des hillocks émergent de la surface du fait des contraintes mécaniques provenant de
l'expansion thermique provoquée par la fusion de la maticre induite par les excitations
électroniques [133] ; ces contraintes peuvent étre suffisamment importantes pour provoquer 1'éjection de
la matiére des traces, telle la lave d'une cheminée de volcan, provoquant alors la formation de cratéres
proches des hillocks sur certains matériaux [112, 115]. Ainsi, pour des fluences inférieures a quelques
10" cm?, des hillocks, dont la densité serait équivalente a la fluence, devraient étre observables pour les
irradiations réalisées au GANIL.

Cependant, comme en témoigne la Figure 85 (a), aucun hillock n'a été observé lors de cette étude.
Cette absence de hillock est certainement due a la faible épaisseur de la couche d'oxyde. En effet, tout
d'abord, ce type de relief est généralement observé sur des massifs [113-116] ou sur des couches minces
de plusieurs dizaines de nanometres [112, 125, 126, 134-137]. Ensuite, de telles collines mesurent
plusieurs nanometres de hauteur (typiquement 2 a 5 nm), nécessitant un apport de matiére conséquent
pat rapport a l'épaisseur de notre couche d'oxyde. Enfin, dans le cas ou il y a formation de crateres,
I'épaisseur au-dela de laquelle la matiére est éjectée des traces est de l'ordre de plusieurs dizaines de
nanomeétres [115]. C'est pourquoi l'éventualité d'une épaisseur minimale nécessaire a la formation de

hillocks semble probable.

Ainsi, si la preuve de la présence de trace latente n'est pas faite, il est tout de méme probable, en
considérant les pouvoirs d'arrét électroniques seuil de formation donnés par la littérature, que celles-ci
existent. L'absence de preuve ne remet cependant pas en question l'effet des excitations électroniques sur

l'augmentation de I'épaisseur de la couche d'oxyde et la formation de monticules.

I.D.2. Augmentation de I'épaisseur de la couche
d'oxyde

De notre point de vue, 'augmentation de I'épaisseur de la couche d'oxyde sous I'effet des interactions
électroniques peut étre engendrée par sa croissance ou son gonflement. Cependant, ce dernier cas
semble peu probable. En effet, le gonflement induit par les interactions électroniques est généralement
engendré par l'amorphisation du matériau. Aussi, la couche native étant amorphe, il est difficilement
concevable qu'apres irradiation le désordre créé soit tel que 1'épaisseur de la couche augmente. Enfin, il

s'avere que l'épaisseur de la couche double quasiment avant la formation des monticules, sans qu'il n'y ait
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formation de cavité. Or, a notre connaissance, un gonflement induit par irradiation proche de 100 % n'a
encote jamais été mesuré pour d'autres matériaux. C'est pourquoi nous pensons que l'augmentation de

I'épaisseur de la couche d'oxyde est certainement due a sa croissance.

De par la forte quantité d'énergie échangée entre les ions et le matériau irradié, les interactions
électroniques sont source d'accroissement de la diffusion des especes dans le matériau. Ainsi, Avasthi ez
al. ont montré que l'oxygeéne adsorbé sur leurs films de fer diffuse dans le film lorsque le pouvoir d'arrét
électronique des ions est supérieur au seuil de formation de traces latentes dans le fer [138]. De plus, la
sutface des films de fer de Roller ¢ a/. se recouvre d'une couche d'oxyde pout des irradiations similaires a
celles de Avasthi ¢ /. [139]: ils montrent ainsi que, sous l'effet de ces interactions électroniques,

l'oxygene résiduel dans la chambre d'irradiation provoque l'oxydation active de leur matériau.

Ainsi, l'augmentation de 1'épaisseur de la couche d'oxyde sur les échantillons étudiés pourrait étre le
fruit d'une oxydation par l'oxygéne résiduel dans l'enceinte d'irradiation (pression entre 10 et 107 mbar)
générée par les excitations électroniques. Une telle oxydation peut également étre observée sur du
zitconium soumis 2 des flux de produits de fission [140] ou d'ions fournis par la ligne IRRSUD [141,
142].

Le mécanisme d'oxydation ne peut alors qu'étre supposé. Roller ef a/ ont mis en évidence deux
mécanismes en fonction du pouvoir d'arrét électronique [139]. Lorsque celui-ci est supérieur au seuil Sew
dans l'oxyde et dans le fer, l'oxydation serait controlée patr la diffusion de l'oxygene dans les traces
latentes. Par contre, sile seuil n'est pas atteint dans le fer mais l'est dans l'oxyde, le front réactionnel serait
a l'interface entre le fer et 'oxyde, l'oxygene diffusant dans les traces formées dans l'oxyde. Etant donné
qu'aucune trace latente n'a été observée dans TisSiCs et que le seuil S est certainement dépassé pour la
couche d'oxyde, si I'oxydation induite par irradiation est avérée pour notre matériau il est probable qu'elle

se produise en suivant ce second mécanisme.

I.D.3. Formation de monticules

Comme expliqué précédemment, la formation d'un monticule n'est pas induite par le passage d'un
ion, mais par celui de plusieurs. Aussi, ce phénoméne ne semble pas avoir été observé dans d'autres

matériaux irradiés dans des conditions similaires.

D'aprés Hedler e al. [143], dans le silicium amorphe irradié a quelques 10" cm” d'ions de pouvoir
d'arrét électronique supérieur a 15,8 keV nm™, une déformation plastique peut étre observée ; une telle
déformation est également notable dans d'autres matériaux amorphes [144-1406] et peut étre expliquée
pat le modéle visco-élastique du martélement i1onique («ion hammering» ou «effet
Klaumitnzer ») [147, 148]. Ce modele prévoit une croissance anisotrope du matériau amorphe, ze. une
expansion perpendiculaire et une contraction parallele au faisceau d'ions qui martelent I'échantillon ; ce
phénomeéne n'aurait jamais été observé dans les matériaux cristallins, ou maintenant une structure
cristalline lors de l'irradiation, mais semble intervenir dans tous les matériaux amorphes considérés par

Klaumitnzer, incluant des métaux, des céramiques et des polymeéres [144, 149, 150].

Les caractéristiques de cette croissance anisotrope sont les suivantes [148] :
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- Au-dela d'une certaine fluence dite d'incubation @, les modifications dimensionnelles
augmentent avec la fluence ;

- Cette fluence d'incubation diminue lorsque le pouvoir d'artét augmente [151] ;

- Le taux de déformation est faible pour de faibles pouvoirs d'arrét électronique et augmente
linéairement au-dela d'un pouvoir d'arrét électronique seuil ;

- Les modifications dimensionnelles décroissent lorsque la température augmente.

Trinkaus montre que ce phénomeéne a pour origine un effet de contraintes thermiques induites par les
interactions électroniques [148]. Dans la région autour de la trajectoire d'un ion, celles-ci permettent une
relaxation des contraintes. Néanmoins, le brusque refroidissement de cet état relaxé induit une trace
fortement contrainte qui représente un défaut mésoscopique responsable de la croissance de la zone

affectée, perpendiculairement au faisceau d'ions.

Ainsi, en suivant ce modéle, une hypothese concernant la formation des monticules serait que le
martelement ionique de la couche d'oxyde induit de fortes contraintes, opposées a la croissance de cette
couche. Celles-ci pourraient alors, dans un mécanisme qui n'est pas encore compris, étre accommodée
pat la formation de monticules en sutrface. Cette accommodation s'effectuerait alors au-dela d'une
fluence @. qui diminue lorsque le pouvoir d'arrét électronique augmente, expliquant que, pour les
irradiations aux ions K74, les monticules ne sont visibles qu'a trés forte fluence. Enfin, la hauteur des
monticules augmenterait avec la fluence toujours pout que la couche d'oxyde s'accommode des

contraintes, et leur chevauchement induirait une augmentation de leur diameétre.

En prenant en compte ce modele, I'hypothése d'un pouvoir d'arrét électronique seuil de formation
des monticules, émise précédemment pour expliquer la formation de monticules par les ions Xe92 et
non par les ions Kr74 (¢ 1.B.5.a), tombe en désuétude. Cependant, le modele visco-élastique du
martelement ionique n'est également qu'une hypotheése : il se peut en effet que les ions Kr74 n'induisent

pas la formation de monticules et que ceux-ci se forment au-dela d'un pouvoir d'arrét électronique seuil.
Quelle que soit 'origine de la formation des monticules, deux questions restent en suspens :

- Pourquoi les monticules se forment-ils préférentiellement sur les défauts de surface ?
- Pourquoi la hauteur des monticules diminue lorsque l'angle du faisceau par rapport a la normale

a I'échantillon augmente ?

Ne connaissant pas exactement les mécanismes de formation des monticules, il est difficile de
répondre a la premiere question. Néanmoins, on sait que les joints de grains et les porosités sont des
zones ou les énergies de surface sont différentes des autres régions de la surface. 1l est alors probable que

ce fait soit une cause du phénomene observé.

[.D.4. Effet de I'angle d'incidence du faisceau d'ion

Deux hypothéses pourraient expliquer l'effet de l'angle d'incidence du faisceau sur la hauteur des
monticules. Tout d'abord, Hedler ¢# a/. ont montré que l'effet de martélement ionique induit par les ions
de forte énergie sur de la silice amorphe est plus important lorsque le faisceau n'est pas normal a la
surface [143]. Ainsi, un faisceau d'ion incliné de 30° par rapport a la normale a l'échantillon aurait pour

effet d'aplanir les monticules pendant leur croissance.
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La seconde hypothese, qui n'est pas incompatible avec la premicre, prend en considération le
phénomeéne de pulvérisation électronique [117-119]. D'apres le modéle de Sigmund (4. Annexe F), le
taux de pulvérisation est directement proportionnel aux pouvoir d'arrét nucléaire. Néanmoins, il a été
montré qu'un faisceau d'ions fortement énergétique (dont le ralentissement nucléaire est négligeable
devant le ralentissement électronique) présentant une faible incidence par rapport a la surface induit une
forte pulvérisation, appelée pulvérisation électronique. D'apres Arnoldbik e a/, le taux de pulvérisation
de la silice sous un faisceau d'ions dont la proportion de pouvoir d'arrét nucléaire est inférieure a 0,35 %
atteindrait 1200 atomes d'oxygéne par ion sous un angle de 7° [117]. Aussi, le taux de pulvérisation
électronique augmente lorsque l'incidence © du faisceau par rapport a la normale a l'échantillon

augmente [152] :

Y(0) =Y(0)Xcos "0 (39)

ou n est un nombre compris entre 1 et 2, fonction de l'irradiation réalisée, notamment du rayon des

traces et du pouvoir d'arrét électronique.

Par conséquent, le taux de pulvérisation électronique induit par une irradiation aux ions Xe92 est
certainement plus important sous une incidence de 30° que sous une incidence normale, ce qui pourrait

expliquer la diminution de hauteur des monticules.

Dans cette premiére partie, nous avons mis en évidence la formation de monticules a la
surface des grains de Ti;SiC,. Ces reliefs, dont I'origine n'a pu étre déterminée, sont engendrés
par la présence d'une couche d'oxyde native sur les échantillons. Ainsi, sous l'effet des
interactions électroniques, on assiste tout d'abord a4 une augmentation de 1'épaisseur de la
couche d'oxyde native qui pourrait étre le fruit d'une oxydation du matériau par 1'oxygéne
résiduel de la chambre d'irradiation. Ensuite, les contraintes dans cette couche, qui peuvent étre
notamment induites par un effet de martélement ionique, s'accommoderaient par la formation
des monticules par un mécanisme qui n'a pu étre précisé. Enfin, la formation des monticules
interviendrait soit au-dela d'un pouvoir d'artét électronique seuil compris entre 15,6 et
21,2 keV nm”, soit au-dela d'une fluence d'incubation qui augmenterait lorsque le pouvoir

d'arrét électronique décroit.
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II. Mesure du gonflement induit par
irradiation

Lors du Chapitre 111, il a été montré que les chocs nucléaires induisent de nombreux défauts
observables par microscopie électronique en transmission (black dots), mais également une augmentation
du volume de la maille cristalline de Ti:S8iC,. Ces deux phénomenes sont connus dans la littérature pour
provoquer un gonflement macroscopique. C'est pourquoi cette partie présente une étude relative au
gonflement induit par irradiation, avec tout d'abord la mise au point d'un protocole de mesure. Apres la
présentation de ce protocole, les résultats des mesures sont exposés en fonction des interactions
majoritaitement induites par les irradiations, avant une discussion pour comprendre l'origine du

gonflement mesuré.

II.LA. Mise en place d'un protocole de mesure

D'apres la littérature, les irradiations ioniques induisent un gonflement linéaire le long de la direction
des ions [153-155]. Ainsi, dans une premiére approximation, le gonflement volumique peut étre estimé

par le gonflement linéaire :

Av # % (40)

0 0

Gonflement =

ou Al est le gonflement linéaire mesuré et 1y I'épaisseur responsable du gonflement.

Ainsi, en mesurant sur un échantillon I'épaisseur entre une partie irradiée et une partie épargnée, il
devrait étre possible d'évaluer le gonflement. Cependant, il reste a estimer l'épaisseur induisant le

gonflement.

II.A.1. Epaisseur responsable du gonflement

II.A.1.a. Cas des irradiations réalisées sur ARAMIS

D'apres la littérature, pour des irradiations réalisées avec des ions de faible énergie, 1'épaisseur Il
induisant le gonflement peut étre estimée soit par le parcours moyen projeté (¢f. I.C du Chapitre 11,
p. 40) [156], soit par I'épaisseur totale endommagée [157]. Au regard de la distribution en ions implantés
et des dpa induits par les irradiations aux ions Au4 (¢ Figure 89), le parcours moyen projeté est de
525 nm et I'épaisseur totale endommagée est d'environ 1 pm dans Ti:SiCs: ainsi, en fonction de la

donnée choisie pour estimer lo, il peut y avoir un facteur 2 entre les valeurs de gonflement estimées.

Pour les irradiations réalisées, la concentration en ions implantés a forte fluence (~160 ppm pour
10" cm™) n'est pas suffisamment importante pour induire un gonflement significatif [103] ; ainsi, pour

cette étude, l'estimation de Iy par le parcours moyen projeté ne semble pas appropriée.
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Figure 89 : Définition d'une zone d'endommagement significatif pour les irradiations aux ions Au4 ; les
classes concernant la distribution en ions implantés mesurent 10 nm

Dans la majorité des cas, le gonflement est induit par les chocs nucléaires (¢f Annexe H). D'apres la
Figure 89, ces collisions vatrient fortement tout au long du profil, jusqu'a ce qu'elles soient peu
importantes lors des 200 derniers nanomeétres. C'est pourquoi, en considérant que la fin de la zone
endommagée n'induit pas un gonflement significatif par rapport au début, une zone d'endommagement
significatif a été définie arbitraitement comme 1'épaisseur le long de laquelle l'endommagement est
supérieur ou égal a 5 % de l'endommagement maximal. Ainsi, I'épaisseur induisant le gonflement dans le
cas des irradiations aux ions Au4 est estimée 2 760 nm, le long de laquelle 'endommagement moyen est

de 4,3 dpa pour une fluence de 10" cm™.
II.A.1.b. Cas des irradiations réalisées au GANIL

Pour les irradiations réalisées sur IRRSUD, les interactions sont majoritairement électroniques en
début de parcours et nucléaires en fin de parcours (¢ Figure 35, p. 51). Les excitations électroniques
peuvent induire une amorphisation du matériau (¢f Annexe F) et par conséquent un gonflement
(augmentation du volume provoquée par la transition ordre — désordre). Cependant, il a précédemment
été constaté que pour les irradiations réalisées dans le cadre de ce travail de these, aucune phase amorphe
n'est induite par les interactions électroniques (¢f. I.B du Chapitre III, p. 58). C'est pourquoi il est fort

probable qu'en cas de gonflement pour ces irradiations, celui-ci soit associé aux chocs nucléaires.

Néanmoins, en considérant au premier abord que le gonflement est provoqué par les interactions
électroniques et par les chocs nucléaires qui suivent, I'épaisseur induisant le gonflement peut étre estimée

par I'épaisseur endommagée, ze. 8,5 pm pour les irradiations aux ions Kr74 et 8,3 pm pour les ions Xe92.

Enfin, en ce qui concerne les irradiations réalisées aux ions Xe930, si un gonflement est mesurable, il

serait directement imputable aux interactions électroniques qui ont lieu sur 39,5 um.
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II.A.2. Protocole de mesure

D'aprés I'Expression (40), il est possible d'estimer le gonflement macroscopique en mesurant la
marche induite par le gonflement entre le matériau irradié et la partie épargnée. En conséquence, des

échantillons ont été partiellement irradiés (¢f II.A du Chapitre II, p. 46) : en scannant l'interface entre les

zones vierge et irradiée avec la pointe de I'AFM, une marche Al devrait pouvoir étre mesurée.

Au regard des épaisseurs irradiées, cette marche sera mesurée sur un grain pour les irradiations aux
ions Au4 (épaisseur irradiée inférieure a la taille des grains de Ti;SiCy), sur quelques grains pour les autres
irradiations. Enfin, cette hauteur de marche sera rapportée a I'épaisseur induisant le gonflement définie
précédemment (¢f 11.A.1).

II.B. Gonflement induit par les chocs nucléaires

Dans cette partie, le gonflement est tout d'abord estimé sur I'échantillon 1el15-Au4-RT pour lequel il
devrait étre maximal (dommages maximum, ¢. Chapitre III), avant d'étre confronté aux résultats de la
littérature afin de vérifier la pertinence du protocole de mesure mis en place, et le cas échéant de
I'améliorer. Enfin, I'évolution du gonflement induit par les chocs nucléaires est étudiée en fonction des

parametres d'irradiation.
II.B.1. Echantillon 1e15-Au4-RT

Une micrographie de linterface entre les zones vierge et irradiée de I'échantillon lel5-Au4-RT,
réalisée par AFM, est présentée en Figure 90 (a). D'apres cette micrographie, la microstructure apres

irradiation est fortement perturbée, et semble a une hauteur plus élevée qu'avant irradiation (couleur plus

claire).
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Figure 90 : Mesure du gonflement induit par irradiation sur I'échantillon 1e15-Au4-RT ; (a) micrographie
par AFM en mode hauteur de l'interface entre la zone vierge et la zone irradiée et (b) profils des sections
repérées sur la micrographie (a)



116 Mesure du gonflement induit par irradiation

A partir de plusieurs micrographies similaires a cette Figure, une vingtaine de profils ont été tracés en
considérant des grains partiellement irradiés, tels que présentés par les sections 1 et 2 représentées sur la
micrographie. Puis, en considérant la hauteur moyenne de chacune des deux zones (¢f Figure 90 (b)), une

hauteur de marche a été calculée.

Sur l'ensemble des mesures réalisées pour cet échantillon, une marche moyenne de 16,8 # 6,3 nm a
été mesurée. Rapportée a I'épaisseur induisant le gonflement, cette marche correspond a un gonflement

mactroscopique moyen de 2,2 + (0,8 %.
II.B.2. Pertinence du protocole

Comme expliqué précédemment (¢f LD du Chapitre I, p. 15), hormis une étude post-doctorale
réalisée en parallele de cette theése, le comportement sous irradiation de TisSiC, n'a jamais été étudié ;
aucune valeur de gonflement n'est par conséquent disponible dans la littérature pour permettre une

comparaison avec celle obtenue pout l'échantillon 1e15-Au4-RT.

Aussi, pour valider le protocole, une méme irradiation (10" cm™ d'ions Au4 a température ambiante)
a été réalisée sur un échantillon de carbure de silicium ; cette irradiation provoque un endommagement
moyen de 3,1 dpa sur une épaisseur de 800 nm. Le matériau irradié est un polycristal de Q-SiC fourni par
Saint Gobain sous la dénomination Hexoloy. 1l est obtenu par frittage naturel avec ajout de carbure de
bore (B4C). D'aprés une analyse semi-quantitative par diffraction des rayons X au moyen de la méthode
RIR (¢ Annexe C), cet échantillon est constitué a 89 % de 6H-SiC, 6 % de 15R-SiC, de 4 % de 4H-SiC
etde 1 % de SiO».

La Figure 91 présente une micrographie par AFM de l'interface entre les zones vierge et irradiée de
I'échantillon de carbure de silicium irradié, ainsi qu'un exemple de profil ; sur ce profil, une pente est

observable, indiquant qu'a I'évidence les deux faces ne sont pas paralleles.

400 nm (a) (b)

80 [ o jem i

Marche : 136 nm

Hauteur /nm
o

Zone Vierge Zone irradiée

" I . 1 . ! . I .
0 10 20 30 40 50

Section /um

50 pm
Figure 91 : Mesure du gonflement induit par irradiation sur SiC irradié a 10" cm” d'ions Au de 4MeV a
température ambiante ; (a) micrographie AFM en mode hauteur de l'interface entre la zone vierge et la
zone irradiée et (b) profil de la section repérée sur la micrographie (a)
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Sur les profils réalisés sur cet échantillon, les grains ne sont pas discernables et la hauteur de marche a
été mesurée directement a la jonction, tel que présenté sur la Figure 91 (b). Pour étre plus rigoureux, il
aurait fallu déterminer la hauteur de la marche en prenant en compte la pente induite par 1'échantillon.
Néanmoins, l'échelle des ordonnées étant bien inférieure a celle des abscisses, il n'est pas aisé de
déterminer la hauteur de marche réelle. C'est pourquoi il a été considéré que l'erreur commise en
estimant la hauteur de marche tel que présenté sur la Figure 91 (b) n'est pas suffisamment significative.
Ainsi, la hauteur de marche est en moyenne de I31 # 10 nm ce qui cortespond a un gonflement

macroscopique moyen de 10,4 + 1,3 %.

D'apres le Tableau 13 de I'Annexe H, pout une irradiation réalisée 2 température ambiante, au-dela de
la dose critique d'amorphisation (quelques dixiemes de dpa), le carbure de silicium présente un
gonflement macroscopique important compris entre 10 et 20 % du fait de I'amorphisation du matériau.
Ainsi, avec un gonflement estimé a 16,4 % pour 3,1 dpa, il semble que le protocole mis en place fournit
une bonne estimation du gonflement volumique. On rematrquera qu'en déterminant la hauteur de marche
réelle (en considérant la pente de l'échantillon), celle-ci aurait été légerement inférieure a celle
effectivement mesurée sur la Figure 91 (b) et aurait par conséquent conduit a un gonflement légerement

inférieur, mais toujours en accord avec la littérature.

II.B.3. Effet des parameétres d'irradiation

Sur la Figure 92, des scans AFM de 30x30 um’, réalisés sur la partie irradiée des échantillons, sont
présentés en fonction de la fluence et de la température d'irradiation ; ces micrographies n'ont pas été

réalisées a la jonction entre les zones vierge et irradiée.

Ainsi, il est remarquable que la microstructure observable pour I'échantillon 1el15-Au4-RT, et induite
par le gonflement de I'échantillon, disparait lorsque la fluence est plus faible ou que la température
d'irradiation est plus élevée. En conséquence, pour les échantillons irradiés aux ions Au4 a une fluence
inférieure 2 10" cm™ et/ou une température supérieure a I'ambiante, la marche entre les zones vierge et
irradiée est faible voire inexistante. C'est pourquoi aucun gonflement n'a pu étre estimé sur ces

échantillons.
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Figure 92 : Evolution de la microstructure des échantillons, sur la partie irradiée aux ions Au4, en
fonction de la température et de la fluence

II.C. Gonflement induit par les interactions
électroniques

Tout comme pour les irradiations réalisées aux ions Au4, afin de savoir si TisSiC; gonfle sous 'effet

des interactions électroniques, des sections ont été réalisées sur des échantillons irradiés a forte fluence.

Concernant les échantillons irradiés aux ions Xe930, les fluences sont trop faibles pour repérer les
zones vierge et irradiée sur les échantillons, aussi bien a I'ceil nu (variation de couleur induite par
irradiation), que par microscopie (eg., microscopie optique et MEB). Ainsi, pour connaitre 'effet des
excitations électroniques, il a été nécessaire de réaliser des mesures sur les échantillons irradiés sur la ligne
IRRSUD.
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Par exemple, la Figure 93 (a) présente une micrographie réalisée par AFM pour I'échantillon lel5-
Xe92-RT ; les observations et résultats découlant de cette Figure sont identiques pour les irradiations aux
ions Kr74.
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Figure 93 : Mesure du gonflement induit par irradiation sur I'échantillon 1e15-Xe92-RT ;
(a) micrographie AFM en mode hauteur de l'interface entre la zone vierge et la zone irradiée et (b) profil
de la section repérée sur la micrographie (a)

Sur cette micrographie, il n'y a pas de différence flagrante de hauteur entre la zone vierge et la zone
irradiée. Pour illustrer cette constatation, un profil est représenté (¢f Figure 93 (b)) : aucune marche
significative ne peut étre mesurée pour les échantillons irradiés, méme a forte fluence sur IRRSUD. Ainsi,

il semble que les interactions électroniques n'induisent aucun gonflement.

II.D. Discussion : origine du gonflement

Lors de cette partie, un gonflement a pu étre estimé pour I'échantillon 1e15-Au4-RT, mais pas pour
les autres échantillons. Ainsi, pour les pouvoirs d'arrét électroniques considérés pour cette étude, le

gonflement de Ti;S8iC; n'est provoqué que par les chocs nucléaires.

En considérant pour modele le gonflement de SiC sous irradiation en fonction de la dose et de la
température (¢ Figure 124 de I'Annexe H), modéle qui a également été décrit pour d'autres céramiques
de type oxyde [158] ou nitrure [159], il est probable qu'a température ambiante Ti;SiC, soit dans le
régime de saturation (ou de domination des défauts ponctuels ou petits amas). Cette hypothese est

déduite de quatre observations :
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- Tis8iC; n'est pas amorphe et contient de nombreux défauts pour la plus forte dose étudiée (en
moyenne 4,3 dpa) alors que SiC, qui a température ambiante est dans le régime
d'amorphisation, est amorphe a partir de quelques dixiemes de dpa ;

- Aucun défaut étendu (e.g., cavité) n'a été observé par MET, suggérant que Ti;SiC; n'est pas dans
le régime d'insaturation (ou de domination des défauts étendus) ;

- Le gonflement augmente avec la fluence et diminue lorsque la température d'irradiation
augmente, variations typiques du régime de saturation ;

- Par rapport a la dose subie, le gonflement mesuré est relativement faible, du méme ordre de
grandeur que celui d'autres matériaux irradiés dans le régime de saturation : ALO; irradié dans
des conditions similaires [153], ou SiC (¢f Annexe H), MgO [158], AIN [107, 159] ou

Si:N, [160] irradiés a plus forte température.

Par conséquent, la température critique d'amorphisation de Ti:SiC, serait inférieure a la température
ambiante, expliquant qu'aucune phase amorphe n'ait été observée par MET sut les échantillons de cette
these. Un résultat également important a souligner est que pour l'échantillon 1el5-Au4-950 aucun
gonflement n'est mesurable. Ainsi, 2 950 °C TisSiCz ne serait pas dans le régime d'insaturation : la
température n'est pas suffisamment élevée pour permettre une agglomération des défauts (résultat en
accord avec les observations MET, ¢. Figure 50, p. 66) qui provoquerait non seulement un gonflement

important qui augmente avec la fluence et la température, mais aussi la fragilisation du matériau.

Notons que ce modele de gonflement en fonction de la dose d'irradiation et de la température, décrit
pour certaines céramiques, ne semble pas applicable aux métaux. En effet, d'apres la littérature, il semble
que les aciers, quelle que soit leur composition [161-165], mais également divers alliages [166, 167], ne
deviennent pas amorphes lors d'irradiations a forts dpa, dans la gamme de températures étudiée dans
cette these. Aussi, le gonflement des métaux ne sature pas a un nombre de déplacements par atome
donné, mais augmente linéairement avec les dpa du fait de l'agglomération des défauts ponctuels en
défauts étendus, quelle que soit la température d'irradiation. Enfin, I'évolution du gonflement des métaux
en fonction de la température est variable en fonction du matériau considéré : le gonflement peut croitre
avec la température [167], diminuer [166, 167] ou présenter un maximum pour une température
donnée [164]. Ainsi, comme TisSiC; n'est pas amorphe et que son gonflement ne semble pas avoir atteint
de saturation, il est possible que le comportement du ternaire vis-a-vis du gonflement induit par
irradiation soit similaire a celui des métaux. Nous n'avons pas suffisamment de données pour conclure a

ce sujet.

Concernant les irradiations réalisées sur IRRSUD, il est difficile de mesurer un gonflement : le seul
gonflement qui pourrait étre mesuré serait celui induit par les chocs nucléaires en fin de parcours.

Néanmoins, il ne semble pas suffisamment important pour étre évalué par AFM.

Enfin, nous avons remarqué que le gonflement par les ions Au4 engendre une microstructure
caractéristique sur nos échantillons (¢f Figure 92); sur la Figure 94 une comparaison entre la
microstructure observée par AFM pour l'échantillon 1e15-Au4-RT et celle observée par EBSD pour

l'échantillon témoin non irradié est présentée.
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Figure 94 : Comparaison entre (a) une micrographie par AFM en mode hauteur de I'échantillon
1e15-Au4-RT et (b) une micrographie par EBSD en contraste de bande du témoin non irradié

D'apres ces deux micrographies d'échelle comparable, il est remarquable que les grains révélés par
l'irradiation sont de méme forme et taille que les cristallites observés par EBSD. Ainsi, I'hypotheése serait
que le gonflement mesuré pour cette irradiation est fonction de l'orientation des cristallites et par
conséquent anisotrope. Cette hypothése s'appuie également sur le fait que TisSiC; présente une structute
anisotrope et que la variation des parameétres de maille (¢f II du Chapitre 111, p. 74) fait apparaitre une

anisotropie de dilatation : expansion de la maille suivant l'axe ¢ et contraction suivant l'axe a.

Ce genre de gonflement anisotrope induit pat irradiation n'est pas propre a TisSiCo. Il a en effet été

observé sur d'autres matériaux présentant une structure cristalline anisotrope telle que la structutre

rhomboédrique de 0-ALO; [158, 159, 168] ou B4C [169], hexagonale de AIN [107, 159] ou quadratique
centrée de ZrSiO4 [170]. Par ailleurs, ce type de gonflement peut induire dans le matériau des
microfissures aux joints de grains [107, 158]. De telles microfissures ont été observées aux joints de grain
de Ti5SiC; par MEB équipé d'un FEG (¢ I1.B.1 du Chapitre I, p. 18) sur la surface de I'échantillon 1el5-
Au4-RT (o. Figure 95); elles seraient associées a l'accommodation des contraintes induites par le
gonflement anisotrope. Par cette derniére observation, I'hypothese d'un gonflement anisotrope semble

confirmée.

L'origine du gonflement induit par irradiation n'est pas encote trés bien comptise pat la communauté
scientifique. En effet, le volume qu'on associe au gonflement est généralement inférieur au gonflement
mesuré. Par exemple, Yano ¢f a/ ont tenté de corréler le gonflement de leurs échantillons de nitrure
d'aluminium et d'oxyde d'aluminium a la variation des parametres de maille [107, 159]. Ainsi, si pour de
faibles doses le gonflement de la maille est du méme ordre de grandeur que le gonflement
macroscopique, la différence entre ces deux gonflement augmente avec la dose. De méme, certains
auteurs qui ont irradié leurs matériaux avec des ions hélium pour de fortes doses observent la formation
de nanobulles. Cependant, le volume occupé par ces bulles est généralement inférieur au gonflement
macroscopique [171]. Enfin, en suivant le modele de gonflement de SiC présenté en Annexe H, la
formation de défauts pourrait également expliquer le gonflement. Cependant, il semble encore une fois

difficile de corréler la variation de volume induite par ces défauts au gontlement macroscopique.
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Figure 95 : Micrographie par MEB (FEG) en électrons rétrodiffusés de I'échantillon 1e15-Au4-RT

Concernant Ti;SiC,, nous savons que sa maille cristalline gonfle de facon anisotrope. Aussi, si la
valeur de gonflement macroscopique obtenue est une moyenne, et par conséquent ne tient pas compte
de l'anisotropie du gonflement, elle reste bien supérieure aux volumes de maille maximum déduits
précédemment (inférieure a 1 %, ¢f Figure 64, p. 81). Le gonflement macroscopique évalué ne peut ainsi
étre expliqué uniquement par ces variations de parameétres de maille. Ainsi, considérant que, lors des
irradiations, T1:51C; se trouve dans le régime de saturation, il est probable que la formation de petits amas
de défauts, observés par microscopie électronique en transmission (black dots), explique une partie du

gonflement du matériau ; cette affirmation ne peut néanmoins pas étre vérifiée de maniere quantitative.

Dans cette seconde partie, aprés avoir mis en place un protocole d'évaluation par AFM du
gonflement induit par irradiation, nous avons mis en évidence un gonflement de Ti;SiC, sous
I'effet des interactions nucléaires, qui augmente lorsque le nombre de déplacements par atome
augmente ou lorsque la température d'irradiation décroit. Tout comme pour d'autres matériaux,
il est probable que ce gonflement soit associé a la création de défauts et aux variations de
paramétres de maille de Ti;SiC,. A partir des observations par microscopies, nous avons
également montré que le gonflement du ternaire est anisotrope, induisant notamment la
formation de microfissures aux joints de grains. Enfin, 1'ensemble des irradiations réalisées
n'ont pas permis d'obtenir suffisamment de données pour associer le gonflement de Ti;SiC, au

comportement d'une céramique ou d'un métal.
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CoNCLUSION

Le travail décrit dans ce mémoire de these s'inscrit dans un programme de recherche international
concernant la quatrieme génération de réacteurs nucléaires. Dans ce contexte, le Forum International
Génération IV a sélectionné six systemes dont le réacteur a neutrons rapides et caloporteur gaz, plus
particulierement étudié en France. Les conditions de fonctionnement prévues pour ce réacteur (fortes
pressions en hélium et hautes températures) ont conduit a sélectionner les céramiques non-oxydes
comme matériau de gainage autour du futur combustible. Parmi les candidats potentiels étudiés, Ti:SiC,
se distingue par son originalité a conjuguer les propriétés des céramiques a celles généralement attribuées
aux métaux, lui conférant ainsi une certaine propension a s'accommoder aux sollicitations mécaniques.
Cependant, son comportement sous irradiation n'avait jamais été étudié avant le commencement de cette

these.

L'objectif de ce travail était I'étude des modifications engendrées par des irradiations sur la structutre
et la microstructure de T1;SiC, dans l'optique d'une utilisation comme élément de gainage du combustible

pour le réacteur a neutrons rapides et caloporteur gaz.

Pour approcher au mieux les conditions d'irradiations en tréacteut, les polyctistaux commerciaux
étudiés auraient da étre irradiés avec des neutrons rapides a haute température. Néanmoins, les
irradiations aux neutrons sont longues et nécessitent des précautions vis-a-vis de la radioactivité des
matériaux irradiés. Aussi, pour s'affranchir de telles contraintes, des irradiations ioniques ont été
privilégiées : en fonction de I'énergie et de la masse de l'ion, elles permettent de simuler diverses

interactions intervenant en réacteur sans activer le matériau irradié.

Ainsi, les échantillons ont été irradiés avec des ions Au de 4 MeV, fournis par l'accélérateur ARAMIS
du CSNSM (Orsay), qui induisent essentiellement des chocs nucléaires, dommages attribuables aux
neutrons. Cependant, les défauts créés par ces irradiations sont localisés sur une faible épaisseur, rendant
délicate la caractérisation de la zone irradiée. Sachant que les irradiations avec des ions de plus forte
énergie provoquent des dommages sur une zone plus importante, des irradiations avec des ions Kr de
74 MeV et Xe de 92 MeV, fournis par la ligne IRRSUD du GANIL (Caen) ont été également réalisées : si
ces irradiations provoquent le long du parcours des ions un endommagement plus proche de celui induit
par des produits de fission (notamment au travers des interactions électroniques), les dommages
occasionnés en fin de parcours peuvent étre associés a un endommagement neutronique. Afin de
discriminer l'effet des interactions électroniques de celui des interactions nucléaires, des irradiations aux
ions Xe de 930 MeV de ligne SME du GANIL, dont les interactions peuvent étre considérées comme

purement électroniques, ont également été réalisées.

Les échantillons irradiés ont ensuite été caractérisés essentiellement par trois techniques. Pour
appréhender les modifications structurales, des sections transverses ont été fabriquées et observées par
microscopie électronique en transmission, et I'ensemble des échantillons a été analysé par diffraction des
rayons X sous faible incidence. Pour évaluer les altérations de la microstructure, la surface des
échantillons a été observée par microscopie a force atomique. Un échantillon témoin non irradié a
également été analysé par ces techniques. Enfin, pour compléter les résultats obtenus, des analyses par

microscopie électronique a balayage, spectrométrie de photo-électrons X et diffraction des électrons
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rétrodiffusés ont été réalisées. La complémentarité de I'ensemble de ces techniques a permis d'évaluer

l'endommagement de Ti;8iC;, sous l'effet d'interactions nucléaires et électroniques.

Tout d'abord, il est rapidement apparu que les excitations électroniques n'induisent aucun dommage
dans Ti:SiCz pour les pouvoirs d'arrét électroniques considérés (maximum 28 keV nm™). Ainsi, s'il existe
un seuil de formation de traces latentes dans TisSiCs, celui-ci n'a pas été atteint lors de ce travail. De ce
fait, aucun défaut structural n'a été observé dans Ti;5iC; expliquant notamment 'absence de gonflement
quelle que soit la fluence. En revanche, ces interactions induisent la formation de monticules en surface :
ils seraient associés a la présence d'une fine couche d'oxydes de titane et de silicium (d'environ 3 nm) se
formant en surface du matériau apres polissage. L'origine de ces monticules n'a pu étre clairement établi.
Néanmoins, en considérant tout d'abord le fait que le pouvoir d'arrét électronique seuil de formation de
traces latentes dans l'oxyde de titane et I'oxyde de silicium est amplement dépassé pour les irradiations
réalisées au GANIL, il se peut que l'oxygene résiduel dans la chambre d'irradiation, apres s'étre adsorbé
en surface, diffuse le long des traces et provoque 'oxydation de TisSiC,, expliquant ainsi l'augmentation
de I'épaisseur de la couche d'oxyde avec la fluence. D'autre part, en considérant le modele visco-élastique
de martelement ionique, des contraintes dans la couche d'oxyde pourraient étre induites par les
excitations électroniques. L'oxyde pourrait alors s'accommoder de ces contraintes en formant des
monticules en surface au-dela d'une fluence dite d'incubation, monticules dont la hauteur et le diamétre

augmentent avec la fluence.

A contrario, les chocs nucléaires provoquent d'importantes modifications dans TisSiCa Ces
modifications sont tout d'abord observables d'un point de vue structural. En effet, il a été remarqué que
les chocs nucléaires induisent de nombreux défauts dans la structure conduisant, pour de fortes fluences,
a un important désordre allant jusqu'a la perte de la structure nanolamellaire du carbure, voire la
formation de nanodomaines. Ces défauts sont dommageables pour les propriétés mécaniques du
ternaire, et lors de son Post-Doctorat Xingmin Liu a montré qu'effectivement la dureté de ce matériau
augmente avec la fluence [68, 69]. En plus de ce désordre, une variation anisotrope des parametres de
maille (expansion selon c¢ et contraction selon a) a été mise en évidence. Cette variation anisotrope
conduit a une augmentation du volume de la maille hexagonale de Ti:SiCy jusqu'a un nombre de
déplacements par atome proche de 0,1 ; au-dela, si les paramétres a et ¢ continuent d'évoluet, le volume
de la maille décroit. De plus, il a été mis en évidence que les chocs nucléaires induisent des
microdéformations imputables aux vatiations de parametres de maille. D'un point de vue
microstructural, les échantillons irradiés avec des ions Au de 4 MeV présentent d'une part une
microstructure différente en fonction de l'orientation des cristallites, et d'autre part des microfissures aux
joints de grains de TisSiCs. Ces altérations sont le fruit d'un gonflement anisotrope estimé a 2,2 % pour
un endommagement de 4,3 dpa; ce gonflement est certainement provoqué par les changements

structuraux (création de défauts et variation des parametres de maille) di aux chocs nucléaires.

Pour parfaire nos connaissances sur le comportement sous irradiation de Ti;S1Co, des irradiations en
température ont également été réalisées. Nous avons ainsi pu constater que l'ensemble des dégats induits
pat les chocs nucléaires est d'autant plus annihilé que la température d'irradiation est importante. 1l
s'avere ainsi que lors d'irradiations a 950 °C, aucune modification significative n'a été observée : Ti;SiCs
ne gonfle pas et sa structure nanolamellaire reste intacte. Ces résultats sont induits par l'effet positif de la

température qui permet de guérir les défauts créés par les irradiations.
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Pour conclure, cette étude est une premiere approche dans la compréhension des dégats d'irradiation
dans le ternaire Ti;SiCo. Elle a permis de mettre en évidence une faible sensibilité de Ti:SiC, vis-a-vis des
interactions électroniques, résultat également notable dans la majorité des métaux [172-174], mais
également dans SiC [175-178], matériau de référence concernant les applications en réacteurs

fonctionnant a haute température.

Dans le domaine des interactions nucléaires, le comportement du ternaire s'éloigne en revanche de
celui de SiC, qui devient amorphe pour des endommagements relativement faibles (typiquement 0,5 dpa)
ce qui provoque un gonflement macroscopique important, généralement compris entre 10 et 20 %.
Ainsi, Ti;SiC, se comporterait davantage comme les carbures ZrC [179-184] ou TiC [182, 183] : pour des
irradiations similaires a celles réalisées lors de cette étude en termes de dpa et de température, ces
carbures ne présenteraient pas de phase amorphe, et leur gonflement saturerait a une valeur de 1 a 3 %.
Ces affirmations sont confirmées par I'étude de la phase TiCog, présente dans nos échantillons, toujours
cristallisée apres irradiation, qui ne semble pas exhiber de gonflement plus important que Ti;SiC, a
température ambiante ; il convient tout de méme de souligner que, dans le cas d'une irradiation réalisée a
500 °C, une image obtenue par AFM, non présentée dans ce mémoire, permet d'évaluer un gonflement
de TiC d'environ 10 nm (équivalent a un gonflement de 1 a 2 %) sur 'échantillon 1e15-Au4-500 alors
que dans ce méme échantillon Ti;SiC; ne gonfle pas, suggérant que la température de recuit des défauts
d'irradiation de TiSiC, est inférieure a celle de TiC. Les métaux présentent également de faibles
gonflements pour des conditions similaires, avec la différence qu'a température ambiante leur
gonflement augmente linéairement avec la dose. Ne sachant pas si le gonflement de Ti:SiC; a atteint une
saturation, des irradiations a plus fortes doses seraient nécessaires pour savoir quel modéle de

gonflement suit le ternaire.

Enfin, les variations de parametres de maille de Ti;8iC; ne peuvent étre comparées a celles de ZrC et
TiC, qui présentent une structure cubique de type NaCl et par conséquent une dilatation isotrope. Elles
ne peuvent pas non plus étre comparées a celles de la phase hexagonale 6H-SiC, qui d'aprés Pramono e
al. se dilaterait de facon isotrope selon a et ¢ : environ 0,6 % dans chaque direction pour 2,8x10*" cm™ de
neutrons rapides a 300 °C [185]. Par contre, par rapport a ces évolutions de parameétres de maille, il
semble que TisSiC; se comporte davantage comme l'alumine qui présente une expansion suivant ¢ sans
grande variation du parameétre a [159], une température d'amorphisation inférieure a l'ambiante [153]
ainsi qu'un faible gonflement anisotrope a température ambiante [158, 159, 168]. Ainsi, suivant le
matériau considéré, il semblerait que les mailles hexagonales ont des comportements différents sous
l'effet des chocs nucléaires. Par exemple, le nitrure d'aluminium présente une variation des parametres
inverse a celle de Ti;S1C; (dilatation suivant a et contraction suivant ¢) tout en montrant également une
augmentation du volume unitaire avec la dose jusqu'a un maximum [159]. A l'opposé, la maille du nitrure

de silicium ne semble pas exhiber de variation des parametres de maille [186].

Ainsi, sur l'ensemble des résultats présentés, il semble que le comportement sous irradiation de

TisSiC; s'apparente relativement bien au comportement des céramiques.

Concernant l'évolution des propriétés mécaniques sous irradiation, la création de défauts ainsi que la
disparition de la structure nanolamellaire nous ont permis de suggérer une augmentation de la dureté
(diminution de la mobilité des dislocations) et de la fragilité de Ti;SiCs, hypotheses en partie confirmées

grace aux premiers essais de nano-indentation réalisés par Xingmin Liu sur des échantillons irradiés aux
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ions Kr de 74 MeV. Ces essais mériteraient d'étre poursuivis en étudiant notamment des matériaux
irradiés dans d'autres conditions, similaites a celles entrevues lors de cette thése, permettant alors de
mettre en relation l'évolution des propriétés mécaniques avec l'endommagement structural. Il semble
également capital pour l'application visée d'étudier 'évolution des propriétés thermiques. Sachant qu'une
méthode de mesure, la radiométrie infrarouge photothermique, a été mise au point sur des matériaux
irradiés en surface [187, 188] ; cette technique pourrait étre utilisée sur Ti3SiC; pour évaluer la variation

de sa conductivité thermique apres irradiation ionique.

Par ailleurs, il est intéressant de noter qu'aucune différence n'a été mise en évidence entre les
différentes nuances de Ti:SiC; dopé a l'aluminium (de 5 a 10 % d'Al a la place de Si) étudiées par
Xingmin Liu et le matériau considéré lors de cette étude. Il semble alors intéressant de poursuivre ce
travail soit en étudiant d'autres nuances de Ti;SiC, (amélioration de certaines propriétés ou de la pureté
du matériau), soit en étudiant directement d'autres phases MAX qui pourraient avoir un réle important
dans la conception de la gaine du combustible du réacteur a neutrons rapides et caloporteur gaz, mais

également dans d'autres applications du domaine du nucléaire.

Des irradiations neutroniques devront enfin étre envisagées. Ces irradiations longues et complexes a
mettre en ceuvre pourront alors ctre réalisées uniquement sur les matériaux présentant les meilleurs
comportements sous irradiation ionique ; elles permettront ainsi de valider les résultats obtenus apres

irradiation ionique.
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Annexe A : Principales propriétés de TisSiC;

Comme indiqué précédemment (¢f I.A du Chapitre I, p. 9), TisSiC, a des propriétés remarquables
dans le sens ou ce matériau combine des propriétés classiques des céramiques a certaines propriétés
généralement attribuées aux métaux. De plus, de par sa structure particulicre, cette céramique est

isotrope thermiquement et anisotrope mécaniquement [32].
Propriétés thermiques

Les propriétés thermiques de TisSiC, sont souvent sujettes a discussion. Afin de présenter ces
divergences, cette section est divisée en trois parties. Une premiére est consacrée a la stabilité thermique
de ce matériau alors que la seconde porte sur sa résistance a l'oxydation. Enfin, dans la troisieme partie

seront abordés les propriétés thermiques générale de cette céramique.
Stabilité thermique de TisSiCs

La question de la stabilité thermique de Ti:5iC, trouve des réponses extrémement variées dans la
littérature. Ainsi, Racault e/ a/. puis Tong e# al. ont remarqué que ce matériau se décompose des 1400 °C
sous vide ou sous atmosphere d'argon [18, 189], alors que d'autres auteurs indiquent une température de
décomposition de 1700 °C sous atmospheére inerte [27, 64, 190], et que Du ¢# 4/. mentionnent que TisSiC,
est thermodynamiquement stable jusqu'a 2300°C [66]. Quelle que soit cette température, tous sont
d'accord sur le fait que Ti;8iC; ne fond pas mais se décompose a haute température en silicium gazeux et

TiC, ou x serait égal 2 2/3:

Ti,SiC, = Ti,C, + Si(g) (41)

Ces différences de valeurs de température de décomposition s'expliquent généralement par le fait
u'elle serait extrémement sensible a la présence d'impuretés dans les échantillons ainsi qu'a
q

I'environnement.

Pour ce qui est de la présence d'impureté, il semble que le principal facteur soit la présence de la
phase secondaire TiC.. En effet, Tzenov ¢/ al, qui ont travaillé sur l'effet d'impuretés de fer et de
vanadium en substitution du titane dans Ti:SiC; [191], ont démontré que plus la proportion en fer ou
vanadium est grande (dés 1% atomique), plus la proportion en TiC, dans leurs échantillons est
importante et plus la température de décomposition est faible. Il est a noter que la présence d'atome
d'oxygene dans Ti;SiC; le rendrait instable au-dessus de 1450 °C [32].

Pour ce qui est de l'environnement, on peut remarquer que, considérant l'équilibre (41), la présence
d'especes réagissant avec TiCy ou Si(g) accélere la réaction de décomposition et surtout diminuerait sa
température d'activation [9]. Ainsi, Racault ¢f 4/ ont remarqué qu'en présence de graphite la température
de décomposition diminuait de 1400 a 1300 °C [18] ; cette diminution a également été reportée par
Radhakrishnan e a/. avec une diminution de 1800 a 1600 °C [190]. Ce comportement a également été
reporté pour des atmospheres telles que O, ou N3 [9] ou des réactifs comme l'aluminium [192]. Enfin,
Gao ¢t al. ont montré que la stabilité de TisSiC; était également fonction de la pression partielle en

silicium [9].
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Résistance a I'oxydation

Les premiéres recherches consacrées au comportement de Ti;51C, sous atmosphere oxydante semble
étre le fruit de la thése de Cathy Racault, soutenue en 1993 [19]. Lors de son étude, elle a pu mettre en

évidence une oxydation en quatre étapes distinctes en fonction de la température :

- L'oxydation de Ti3S8iC; débute dés 400 °C avec la formation de TiO; sous forme d'anatase ;

- Entre 650 et 850 °C, la couche formée est constituée de TiO, sous formes d'anatase et de
rutile ; cette couche devient rapidement protectrice, ralentissant la formation de TiO- ;

- Lorsque la température est augmentée, il y a disparition de I'anatase au profit de la phase rutile,
et formation de SiO; amorphe ;

- La réaction d'oxydation est quasiment totale entre 1050 et 1250 °C, le produit étant du rutile et

de la silice cristallisée sous forme de cristobalite.
La réaction d'oxydation se fait donc suivant deux régimes :

- Un régime réactionnel : formation d'une importante couche de TiO» ;
- Un régime de diffusion : diffusion de l'oxygene a travers la couche d'oxyde jusqu'a l'interface

avec T1:S1C,, formant une couche composée de TiO; et de SiOo.

La couche d'oxyde formée est dense, adhérente et résistante aux cycles thermiques [10], et la cinétique
d'oxydation de Ti;SiC, suit une loi parabolique® avec une énergie d'activation E, d'environ 350 k] mol”
[9, 10, 193] ; c'est pourquoi Barsoum ef a/. indiquent que TisSiCs a une bonne tésistance a l'oxydation

jusqu'a 1400 °C [10, 32, 64]. Ils ont par ailleurs proposé l'équation bilan d'oxydation suivante [10] :

Ti;SiC, + %OZ = 3TiO, + SiO, + 2CO(g) (42)

Suite a la theése de Cathy Racault [19], quelques précisions ont été apportées sur la formation de
l'oxyde en fonction de la température. Grice a la Diffraction des Rayons X (DRX) en température, Gao
¢t al. ont confirmé la présence d'anatase a de faibles températures et indiqué que cet oxyde se transforme
en rutile a2 900 °C [9]. Ils ont également confirmé la présence de deux couches d'oxyde distinctes par
microsonde de Castaing (¢f Figure 96). Barsoum ¢ a/. ont également confirmé la présence de rutile et de
silice amorphe a 900 °C [10]. De plus, ils ont observé 'apparition de la couche d'oxyde stratifiée (rutile en
périphérie, rutile + SiO; en interne) a partir de 1000 °C. IIs ont également mis en évidence une zone de
forte porosité entre les deux couches que Gao e al. [9] expliquent par la différence de coefficient de
dilatation thermique entre les deux couches d'oxydes. Par contre, un résultat est en contradiction avec les

résultats de Racault [19] : d'apres Barsoum ez a/. [10], la cristobalite n'apparaitrait qu'a 1250 °C.

Enfin, il semblerait que, tout comme pour la stabilité de Ti3S8iCs, le role de TiCy est important lors de
l'oxydation du ternaire. En effet, Cathy Racault a remarqué que TisSiC; a une meilleure tenue a
l'oxydation que TiCy et explique ce comportement par la présence de silicium dans le ternaire [19]. De
plus, Barsoum ez a/. ont démontré que plus la proportion en TiCy est importante, plus le gain de masse
est important en fonction du temps et plus I'énergie d'activation de la réaction d'oxydation est faible : elle
diminuerait de 370 + 20 pour un échantillon quasiment monophasique a 320 £ 5 k] mol’ pour un
échantillon contenant 2 vol% de TiC, [10].

13 La masse d'oxyde formée par unité de surface et de temps augmente de maniére parabolique en fonction de la température
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Figure 96 : Composition, obtenue par EPMA, de la couche d'oxyde en sutface de
TizSiC, oxydé a 1300 °C pendant 2h sous un débit d'air de 8,33x107 m’s™ [9]

Propriétés thermiques générales

Les autres propriétés thermiques de TisSiC; sont moins sujettes a discussion. Ainsi, il a été
régulicrement indiqué que cette céramique est résistante aux chocs thermiques [11, 27, 33]. Pour
quantifier cette résistance, El-Raghy e a/ [11] ont réalisé des essais de flexion quatre points sur des
échantillons ayant subi des trempes a l'eau a température ambiante depuis plusieurs températures ; ils
caractérisent ainsi la résistance aux chocs thermiques par le gradient AT au-dela duquel la trempe influe
sut la résistance a la flexion. Leurs résultats, présentés sut la Figure 97 en fonction de la trempe AT subie,
sont surprenants puisque pour des échantillons a gros grains (coarse grains, CG), la résistance a la flexion
est invatiante pour des trempes de 1400 °C. Par contre, lorsque la taille des grains diminue la résistance
aux chocs thermiques diminue également et est comprise entre 750 et 1000 °C pour des échantillons a
grains fins (fine grains, FG). Néanmoins, elle reste élevée puisque la résistance aux chocs thermiques est

généralement comprise entre 200 et 500 °C pour les céramiques [27].
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Figure 97 : Résistance aux chocs thermiques de T1;81C; estimée par flexion quatre points en fonction de
la taille des grains ; grains fins (fine grains) : 3-5 um ; gros grains (coarse grains) : 100-200 um [11]

Ti:SiC; est également un bon conducteur thermique : sa conductivité thermique k se situe autour de
35 W m" K" qui est une valeur comparable a a celle de SisN4 (25 W m™ K), de ALO; 32 W m™" K) ou
méme du titane métallique (31 W m" K') [34]. Barsoum ef a/. ont présenté une étude sur les propriétés
thermiques de Ti:SiCs [64]. Dans cette étude, ils ont mesuré la conductivité thermique du ternaire en
fonction de la température (¢f. Figure 98 (a)) : elle est de 37 W m"' K' a température ambiante et diminue

linéairement avec l'augmentation de la température .
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Figure 98 : Fivolution en fonction de la température de (a) la conductivité thermique k (le coefficient de
régression linéaire : 0,80) et de (b) la capacité calorifique de Ti;S1Cs, de TiC et de 3xTiC [64]

L'évolution de la capacité calotifique ¢, de TisSiC; en fonction de la température est présentée sur la

Figure 98 (b). La courbe de régression tracée sur ce thermogramme a pour équation :
c, = 1644———7— (43)

On peut également remarquet, qu'en premicre approximation :
¢, (Ti,SiC,) # 3Xc,(TiC) (44)
Ainsi, la capacité calorifique de Ti;SiC; 2 température ambiante est de 110 ] mol™ K.

Enfin, Barsoum ez /. [64] ont déterminé, grace a la diffraction des neutrons et des rayons X a haute

température, le coefficient de dilatation thermique O (TEC pour Thermal Expansion Coefficient) de la
maille de Ti;SiC, suivant les directions a et ¢ ainsi que le TEC du volume de la maille (¢f. Figure 99 (a)) :

a, = 8,6(£0,1)x10° K
a. = 9,75(x0,1)x10° K

Olimaie = 8,9(+0,1)x10° K!
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Figure 99 : Dilatation thermique de Ti:SiC, [64] déterminée par (a) diffraction des neutrons (ND) et des
rayons X (XRD) a haute température et par (b) dilatométrie. La régression linéaire des résultats obtenus
par HTND est tracée sur les deux Figures et la dilatation thermique de TiC est tracée sur la Figure (b)

Lors de cette étude, ils ont également mesuré le TEC par dilatométrie (¢f Figure 99 (b)) : il est de

9,12x10° K, valeur en accord avec d'autres travaux [9, 20, 28].



Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques de Ti3SiC, sont généralement anisotropes. Les premiers auteurs 4 avoir
mentionné cette caractéristique sont Nickl ez a/ en 1972 [16] : ils ont remarqué, sur leurs échantillons
obtenus par CVD, que la dureté mesurée perpendiculairement aux plans compacts était trois fois
supérieure a celle mesurée parallélement a ceux-ci. Ce constat a été approuvé plusieurs années plus tard
par Pampouch ¢f a/ qui ont mesuré des duretés Vickers de 3-4 GPa et de 12-15 GPa parallélement et
perpendiculairement aux plans compacts respectivement [21]. Pour un polycrystal, la valeur généralement
admise dans la littérature est une dureté Vickers de 4-6 GPa. Enfin, de nombreux auteurs ont remarqué
que la dureté du ternaire diminue lorsque la charge appliquée augmente, se stabilisant pour une certaine
charge fonction du mode d'élaboration et des impuretés présentes dans les échantillons [21, 22, 26, 27,
194, 195] ; c'est pourquoi Goto ¢ al. puis Pampuch ¢ a/. ont qualifié cette céramique de ductile [21, 26]. 11
est a4 notet que, contrairement a la majorité des céramiques, aucune fissuration macroscopique n'est

visible aux quatre coins de l'empreinte Vickers [190].

Comme indiqué précédemment (¢f LA du Chapitre I, p. 9) Ti:SiC, est aisément usinable avec les
outils habituellement utilisés pour les aciers, sans apport de lubrifiant. La Figure 100 illustre parfaitement
cette propriété remarquable : elle présente un boulon entiérement usiné en TisSiC,. L'usinage de ce
matériau ne se fait pas avec une déformation plastique préalable comme pour les métaux, mais par un
processus similaire au graphite [27, 28] par cassure et enlévement de particules microscopiques en forme
de paillette [34].

Figure 100 : Boulon de 3 cm de long usiné en Ti;SiC; [33]

Comme toutes les céramiques, ce carbure a une bonne tenue mécanique : a température ambiante, il
possede un module de Young E de 325 GPa et un module de cisaillement G de 140 GPa [21, 22, 27, 32,
197], ainsi qu'un coefficient de Poisson V de 0,20 [32]. Comme pour la plupart des solides, E et G
décroissent linéairement avec l'augmentation de la température, décroissance quantifiée par Barsoum ez

al. pour une température supérieure a 125 K [32] :

Ei = 1—08%X10 " (T —298) (45)
RT

Gi = 1—14X10 " (T — 298) (46)
RT

Les céramiques sont connues pour étre fragiles : leur ténacité Kic avoisine 4 MPa m"? soit environ 50
fois moins que celle des métaux. La ténacité de Ti;SiC, a 'ambiante est plus élevée que celle de la plupart
des céramiques : Kic = 9 MPa m'” [32, 198]. Gilbert ¢ al. explique cette meilleure ténacité par la bonne
tolérance de Ti;S8iC; a la présence de défauts ainsi que par les différents modes de dissipation de I'énergie

que lui confere sa structure lamellaire [198].
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En compression, El-Raghy e a/. ont démontré que Ti;SiC, présente une transition fragile-ductile vers
1200 °C quelle que soit la taille des grains [11].Par ailleurs, Barsoum e7 /. ont noté que la déformation des
grains de ce carbure est plastique a température ambiante [199]. Ainsi, méme si ce ternaire est fragile a

'ambiante (faible ténacité), il semble démontrer une certaine plasticité.

Cette plasticité est également remarquable en traction. En effet, Radovic ¢f 4/ puis Barsoum ef a/. ont
démontré que, en traction, Ti:SiC, présente une transition fragile-ductile lorsqu'on augmente la
température ou qu'on diminue la vitesse de sollicitation [12, 200]. La Figure 101 présente le
comportement d'échantillons a grains fins en traction : pour une vitesse de sollicitation de 1,37x10*s™,

on note une transition fragile-ductile entre 1100 et 1200 °C. On peut également remarquer que :

- La limite a la rupture diminue lorsque la température augmente ;
- Lorsque le matériau présente un comportement ductile, I'UTS' diminue rapidement lors de
l'augmentation de température ;

- A T'opposé, l'allongement 4 la rupture augmente rapidement.
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Figure 101 : Coutbes typiques d'essais de traction sur Ti;SiC; en fonction de la
température 2 une vitesse de sollicitation de 1,37x10* s [12]

Sur la Figure 102 (a) on peut remarquer la dépendance de la plasticité de TisSiC; a la vitesse de
sollicitation. Ainsi, les échantillons testés présentent une transition ductile-fragile a 1200 °C lorsqu'on
augmente la vitesse de sollicitation de 1,37x10™* 2 6,85x10* s, 1l est a noter que, d'aprés Barsoum ef al,
ce comportement n'est pas propre qu'a ce matériau [200] : en effet, I'eau a I'état solide présente cette

méme transition (4. Figure 102 (b)).

Lors des essais de tractions réalisés par Radovic e/ 4/ [12], un fort allongement a la rupture a été
observé en fonction de la vitesse de sollicitation : en effet, pour une vitesse de 1,37x107 s, I'appareillage
n'a pas permis la rupture et l'essai a du étre stoppé a un allongement de 22 % (¢ Figure 102 (a)),
comparable a l'allongement a la rupture de beaucoup de métaux. De plus, notons que l'allongement

apparait comme uniforme le long de I'éprouvette de traction : aucun col n'appataitrait avant rupture.

Enfin, si le comportement en flexion de Ti;SiC; est fonction de la taille des grains (¢f. Figure 97, p. 3),
lors de leurs essais, Radovic ¢f a/. n'ont pas remarqué d'influence de ce paramétre sur le comportement en

traction de leurs échantillons [12].

14 UTS : Ultimate Tensile Strength ; c'est la contrainte maximale applicable avant rupture d'un matériau ductile
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Figure 102 : (a) Courbes de traction a 1200 °C en fonction de la vitesse de sollicitation [12] ; (b)
comparaison avec le comportement de la glace [200]

Propriétés électriques

Ti:SiCs a la particularité d'étre un trés bon conducteur électrique, meilleut que le titane métallique ou
que TiC, [27]. De nombreux auteurs ont mesuré une conductivité @ comprise entre 4,5x10° [27, 201] et
4,8x10° Q"' m™ [9, 35] correspondant a une résistivité P de 0,21 2 0,22x10° Q m. Cette conductivité est le

double de celle du titane (0 = 2,3x10° Q" m™) et le triple de celle de TiC, (0 = 1,6x10° Q"' m™) [27].

Pour expliquer les différences de conductivité entre Ti:SiC; et TiCy, Kisi ef a/ [35] se sont appuyés sur
les spectres réalisés par XPS pour ces deux matériaux (4. Figure 103). Ils ont ainsi remarqué que les pics
C 1s et Ti2p de TisSiC, apparaissent a des énergies plus faibles que pour TiCy ce qui implique des
longueurs de liaison Ti-C plus faible dans Ti:SiC, et pourrait donc expliquer une meilleur conductivité.
Ils ont par ailleurs ajouté que, connaissant les distances entre les atomes de silicium dans Ti;SiC,

(¢ Tableau 2, p. 10), les plans de silicium ne jouent pas de role dans la conductivité électrique du ternaire.
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Figure 103 : Spectres XPS haute résolution des pics (a) C 1s et
(b) Ti 2p de Ti5S8iC,, TiC et SiC [35]

Medvedeva e al. ont également travaillé sur les liaisons dans TiSiC, et, hormis le fait qu'ils ont
montré que dans les octaedres CTis les liaisons sont entre autres métalliques (¢f I.B.1 du Chapitre 1,
p. 10), ils ont démontré que la forte conductivité électrique de cette céramique est due a la présence d'une
forte densité d'états électroniques au niveau de Fermi: 4,8 états par électronvolt et par maille
unitaire [306].
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Enfin, plusieurs auteurs ont remarqué que la résistivité de TisSiC, augmente linéairement avec la
température jusqu'a 650 °C [9, 28, 202, 203].

Propriétés chimiques

A ce jour, peu d'études ont été menées sur la résistance a la corrosion de Ti;SiCs [13, 14, 204-207).

Néanmoins, en parcourant cette littérature, quelques conclusions peuvent déja étre tirées.
Résistance a la corrosion en milieu acide

Lorsqu'il est immergé dans un acide, Ti;SiC; se passive via un processus de dissolution du titane et
une oxydation du silicium. La formation de cette couche passivante ainsi que la perte de masse résultant

de la corrosion dépendent de l'acide considéré ainsi que de sa concentration (¢ Tableau 10). [13, 14, 204]

Acides HNO; HCI H.SO, HF

Concentration /% 70 11,6 6,4 38 7,6 95 13,6

b b b

8,2

>

Vitesse de corrosion /um an’ 20 300 200 #0 <2 #0 <1 <5

Tableau 10 : Vitesse de corrosion de Ti3SiC, dans les acides communs

La Diffraction des Rayons X a permis de conclure que la couche de passivation est amorphe. D'apres
une analyse EDX, elle est constituée d'oxygene et de silicium, mais la limitation de cette technique n'a pas
permis de déterminer si cette couche contient du carbone voire de I'azote. Enfin, cette couche serait
perméable ; en effet, pour la plupart des tests réalisés la perte de masse continue d'augmenter au cours

du temps, méme apres 6 mois d'immersion.

De maniére générale, la vitesse de corrosion dans les acides concentrés est moins importante que
dans les acides dilués. Ceci peut s'expliquer par une différence de perméabilité des couches de passivation
formées. Ainsi, la perte de masse atteindrait rapidement un palier dans le cas des acides concentrés alors

qu'elle est en constante augmentation avec le temps dans le cas d'acides dilués.
Résistance 2 la corrosion dans en milieu basique

Seuls deux auteurs ont travaillé sur la résistance a la corrosion de Ti:8iC; dans la soude. Travaglini ez
al., qui ont travaillé sur une solution diluée a 2,5x10” M, n'ont pas mesuré de perte de masse significative
ni observé de couche de passivation par MEB [13]. Par la suite, Jovic ef a/. ont effectué des essais sur une
solution plus concentrée, a2 1 M : leurs travaux stipulent la formation d'une couche de passivation sans en

indiquer la composition ni la vitesse de croissance [14].
Révélation de microstructure par attaque chimique

Dans leur premier article sur Ti;SiC,, Barsoum ef a/. ont indiqué que la révélation de microstructure
de ce matériau peut se faire par un contact de 20 s de la surface a observer avec une solution préparée
avec de l'eau, de l'acide nitrique et de I'acide fluorhydrique dans un rapport volumique de 1 [27]. Cette

technique semble avoir été validée et appliquée par un grand nombre d'auteurs par la suite.
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Figure 104 : Microstructure (a) FG et (b) CG de Ti:SiC; aprées une attaque chimique,

observée par microscopie optique [34]

- .

Suite a une attaque chimique par ce procédé, les grains de TiC,, qui ne réagissent pas avec le
révélateur, apparaissent en blanc comme en témoigne la Figure 104 obtenue par Alexandra Souchet lors
de sa these [34].
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sous irradiation de la couche d'oxyde [75]
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Abstract

The concept of the fuel for the IV™" generation reactors should consist of fuel pellets surrounded with a matrix
that must contain fission products. Thanks to their interesting thermo-mechanical properties, carbides are
sensed to become this matrix. Among the studied carbides, Ti;SiC, can be distinguished; actually, its nano-
laminated structure confers to it some softness as well as a better toughness than classical carbides like SiC or
TiC. However, before to use this remarkable carbide, a study of its behaviour under irradiation must be led.
Thus, some characterisations were performed on 75 MeV Kr irradiated specimens. They allowed to underline
that TiO, (formed on the surface of Ti;SiC, during the surface preparation) seems to be sputtered by irradiation,
and that the unit cell of Ti;SiC,; is dilated along c axis.

Keywords: Ti;SiC,, irradiation, heavy ions, krypton, Scanning Electron Microscopy, Atomic Force
Microscopy, Low-Incidence X-Ray Diffraction

Introduction

Within the framework of Generation IV International Forum, new nuclear power plants are studied, as well
from the reactor point of view as from the fuel cycle one. They are characterised by an increased security level,
a better economic competitiveness, and an ability to recycle all the fuel in order to upgrade fissionable material,
and to minimize the long-lived wastes production by the transmutation process. Among the six systems
considered, the Gas Fast Reactor (GFR) is studied in France; it is designed for an under helium-pressure, and
high-temperature nominal working.

The concept of the fuel for this kind of reactor consists of fuel pellets surrounded with a matrix that must
contain the fission products. Taking into account the working conditions of the GFR, carbides are sensed to
become this matrix; actually, they have remarkable thermo-mechanical properties, and are neutrons transparent
(contrary to metals). However, their behaviour under irradiation is little known nowadays.

Ternary Ti;SiC, seems to get away from other studied carbides. Actually, in 1972 Nickl et al. [1] noted that this
material, which was synthesised for the first time in 1967 [2], is abnormally soft for a carbide. At the beginning
of the 90’s, Pampuch, Lis and co-workers [3-8] led works on synthesis of pure bulk Ti;SiC,. Their best samples
were 80-90 % pure, the residue being TiC. During their works, they showed that Ti;SiC, is elastically quite stiff
(Young’s modulus of 325 GPa) and confirmed its softness (Vickers hardness of 6 GPa). So they labelled
Ti;S1C; as a “ductile ceramic”.

At the end of the 90’s, Barsoum et al. understood that Ti;SiC, forms part of a family of ternary layered
compounds with the general formula: M,:;AX,, where n is 1, 2 or 3, M is an early transition metal, A is an A-
group element, and X is C and/or N [9, 10]. Compounds of this family are all elastically stiff, thermally and
electrically conductive, readily machinable, relatively soft, thermal shock resistant and unusually damage
tolerant. More specifically, pure Ti;SiC, seems to be stable to at least 1,700 °C in inert atmospheres [11, 12],
and can be quenched from 1,200 °C to room temperature and remained intact [10]. Some others properties of
Ti;SiC; are gathered in table 1.
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Table 1: Properties of Ti;SiC,

Properties References

Density 4.5 [9, 13]
Molar mass 195.71 g mol

Young’s Modulus 325 GPa [13, 14]
Hardness 6 GPa [9]
Toughness 8 MPa m'? [14]
Thermal conductivity 37 W m' K [15]
Heat capacity 110 J mol! K! [15]
Thermal expansion 9.2x10° K [15,16]

Therefore, the aim of this study is to better grasp the behaviour under irradiation of Ti;SiC,, of which the
mechanical properties offer a real alternative to brittle carbides.

Experimental

Samples preparation

First, samples are polished in order to obtain a smooth surface. Then, they are annealed at 800 °C for 4 hours
under argon atmosphere in order to release internal stresses due to polishing. Eventually, specimens are
irradiated with heavy ions in order to simulate the impacts of fission products, of recoil atoms of alpha decays,
and to a lesser extend of neutrons. In first approximation, we can consider that the stresses observed are only
due to irradiation.

Specimens and irradiations

Samples were obtained by pressure sintering of Ti;SiC, powder. This material is rarely pure: indeed synthesis
of TisSiC, implies a non-negligible proportion of powder that is not transformed. Thus, our samples are made
of about 75 % of Ti;SiC,, 20 % of TiC and 5 % of TiSi,.

Specimens were irradiated with *Kr ions at Grand Accélérateur National d’lons Lourds (GANIL) Caen,
France. The energy of ions was of 75 MeV, and the average flux of 9x10° cm™?s™'. Two parameters varied for
irradiations: dose and temperature. Thus, three different irradiations were performed; table 2 recapitulates these
parameters.

Table 2: Irradiation parameters of specimens

Temperature of irradiation /°C Dose /cm™
25 10"
25 10"
500 10"

SRIM software allows to evaluate some parameters relative to this irradiation. Thus, the projected range is
7.9 um, the electronic stopping power is 1.6x10* keV pm™, and the nuclear stopping power is 66 keV pm™.

Characterization techniques

In order to understand the noticed phenomenon, the characterisations of the samples are compared with the
ones performed on a control sample; it is prepared in the same conditions, and no irradiated.

The surface of the materials was observed through Scanning Electron Microscopy (SEM) and Atomic Force
Microscopy (AFM). SEM is a Jeol JSM 6400 used with an acceleration voltage of 15 kV and with a secondary
electrons detector. AFM is a Nanoscope III A used in contact mode with a 0.12 N m™ stiffness-constant probe
made in silicon nitride.

The structure in the irradiated area of Ti;SiC, was analysed by Low-Incidence X-Ray Diffractometry (LI-
XRD). The diffractometer is a Siemens D5000 with a copper anticathode.



Results and discussion

During the post-polishing annealing, a white layer has formed on the surface of our samples; this layer could be
due to oxidation of Ti;SiC,. Actually, this material is easily oxidable and it is likely that an oxide would be
forming despite argon atmosphere. Moreover, according to literature [17], oxidation of Ti;SiC, is beginning by
a TiO, layer formation before the formation of a TiO,+SiO, layer at the Ti;SiC,/TiO, interface; so, the white
colour of the surface can lead to suppose the TiO, presence.

Therefore, materials were irradiated in the presence of an oxide layer on their surface. Thereof, characterisation
of irradiation damages will have to take into account this oxide presence.

Scanning Electron Microscopy

The images obtained by SEM for the four samples are gathered in figure 1. We can notice the control sample is
made of relieves on a smooth surface. EDX analysis allowed to detect oxygen presence on the whole surface of
the sample, as well on the smooth area as on relieves; this confirms the oxide presence.

20 pm

Fig. 1: SEM images, x2000 magnification: (a) control sample, (b) 10" cm™? and room temperature irradiation,
(c) 10" cm™ and room temperature irradiation, (d) 10" cm™ and 500 °C irradiation

Irradiation of the surface of Ti;SiC, wasn’t null and void. Actually, the higher the dose, the lower the relief;
oxide seems to be sputtered by a room temperature irradiation. On the other hand, the high temperature
irradiation led to a different behaviour: relieves stay intact whereas the smooth area seems to be damaged. So,
oxide would stand up more to a high temperature irradiation than to a room temperature one.

Atomic Force Microscopy

Firstly, AFM (¢ fig.2) allows to confirm the observations made by SEM regarding the behaviour of the oxide
under irradiation.

Secondly, this microscopy allows to evaluate the roughness of the specimens thanks to a calibration of the
height (z axis). Thus, roughness is estimated by the R, parameter, defined by the ISO 4287 norm:

‘

I |z(x)|.dx (1)
0

where £ is the length on which z(x) is measured.

The table 3 presents the average roughness of each sample.

R =

a

~ |-



Annexe B: Formation et comportement sous irradiation de la couche d'oxyde [75]

10 10

10 1o
Fig. 2: AFM images, scan of 45x45 um?: (a) control sample, (b) 10" cm™ and room temperature irradiation,
(c) 10" ¢m™ and room temperature irradiation, (d) 10'* cm? and 500 °C irradiation

Table 3: Average roughness measured by AFM

Temperature of irradiation /°C Dose /cm™ Roughness: R, /nm
Control sample 360
25 10" 310
25 10" 130
500 10" 360

These measures quantitatively confirm the changes noticed by the microscopies. Thus, at room temperature the
higher the dose, the lower the roughness; relieves are sputtered up to obtain an almost smooth surface. On the
other hand, an irradiation at 500 °C doesn’t lead to a decrease of the roughness even though the surface state is
slightly different than the control sample one.

Low-Incidence X-Ray Diffraction

First LI-XRD should allow to resolve the doubt about the nature of the white layer formed after annealing.
Second it should allow to characterise the structural changes in the irradiated area. Figure 3 presents the
diffractograms performed at 1° and 3° incidence angles. The penetration depth of X-rays in Ti;SiC, is estimated
at 230 nm for a = 1°, and at 720 nm for o = 3°; as the projected range is of 7.9 um, the analysed zone for both
angles is a damaged zone.

The first remark is about the oxide: it’s TiO,, in its rutile form, which was formed on the specimens before
irradiation.

Then, we can notice the sputtering of the oxide layer at room temperature: this one is wearing off with the dose
increase, like observed with microscopies. We can conclude that the formed rutile doesn’t stand up at this
irradiation, especially for high doses.

Behaviour under irradiation of our sample at 500 °C is also interesting. Microscopies showed a no-sputtered
oxide layer. LI-XRD on the one hand confirms this observation, on the other hand gives information about this
oxide composition: it isn’t only composed of rutile. Actually, anatase, the low temperature stable phase of TiO,,
is also present.

Anatase to rutile transformation occurs at about 600-700 °C but the rutile to anatase transformation is not
spontaneous. So, temperature doesn’t seem to be the reason of anatase formation. There isn’t a lot of paper
about the behaviour of TiO, under irradiation. Furthermore, the anatase to rutile transition is more often
observed: after having irradiated then annealed some anatase specimens, Sumita et al. then Nakao et al. [18, 19]
noticed a rutile formation. This would be due to the formation of Ti*" and Ti*" in anatase lattice; the unstable
state of Ti** and/or Ti** would probably act as “seeds” for rutile in anatase, and so would lower the
crystallisation temperature of rutile to anatase. However, a paper mentions a rutile to anatase transformation
after an ions irradiation [20]; this phenomenon would be explained by a partial relaxation of the internal stress
and strain caused by collision events with implanted atoms. But these irradiations were performed at room
temperature, and our result is only for the high temperature irradiation. Another track comes from Dalmasso
works about Al,Os;, MgO and MgAl,O, oxides [21, 22]. Actually, these materials were irradiated almost at the
same experimental conditions, and it results that a partial amorphisation was remarked. Moreover, Kim et al.
[23] noted an amorphous to anatase phase transition due to an ion beam. Actually, they made TiO, amorphous
thin films by a reactive DC magnetron sputtering method, with and without Argon ion-beam assistance. Then,
after annealing at 400 °C, they noticed that anatase is formed only for films deposited with ion-beam
assistance, others staying amorphous. Therefore, our hypothesis is that irradiation may have caused a rutile to
amorphous phase transformation. Then, either the high temperature or the internal stress and strain caused by



(0)

collision events or both have allowed an amorphous to anatase transformation. Anyway, according to
microscopies, it seems that either the temperature avoid the TiO, sputtering or anatase protects rutile against
sputtering.
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Fig. 3: Diffractograms for o = 1° and a = 3°

A last remark is about the 20 = 40.9° line of Ti;SiC,. Indeed, this one, which characterises the diffraction of the
008-plan, is highly shifted as a function of irradiation parameters. This shift is due to a lattice parameter
change. Table 4 presents an assessment of the Ti;SiC, lattice parameter for each specimen and each incidence
angle.

Thus, we can notice that the ¢ parameter is highly changing. This can be explain by the fact that Ti;SiC, has a
hexagonal structure, and so a strong sensibility along the c axis. Thus, we can assume that the insertion of
krypton atoms (and perhaps oxygen atoms from TiO,) in this material is preferentially carried out along this
axis. Eventually, we can notice that the higher the temperature, the smaller the change in ¢ parameter. A
diffusion of inserted atoms or an annealing of the defects can explain this phenomenon. But these hypotheses
are to be confirmed.

Table 4: Lattice parameters of Ti;SiC, as a function of irradiation parameters

Lattice parameters

Incidence angle Dose /cm™ Irradiation temperature /°C a/A c /A
Control sample 3.065 17.65

1o 10" 25 3.065 17.68

10" 25 3.058 17.89

10" 500 3.061 17.76

Control sample 3.065 17.66

30 10" 25 3.065 17.71

10" 25 3.061 17.89

10" 500 3.064 17.78
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Conclusions

This study about the irradiation damages in Ti;SiC, is beginning and characterisations are mostly about the
TiO, oxide that had been formed after an annealing of the samples. However, these first results are interesting.

First of all, rutile seems not to stand up to a 75 MeV Kr room temperature irradiation; it is indeed sputtered by
the ion beam.

On the other hand, a 500 °C irradiation would allow the formation of anatase. This irradiation led to a no-
sputtered oxide; this phenomenon is due to either the temperature or anatase that would protect oxide layer.

Eventually, about Ti;SiC,, its unit cell is dilating along the ¢ axis, certainly because of insertion of krypton,
verily oxygen, atoms, and of the moving of atoms in the damaged zone.
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Principe de la diffraction des Rayons X

Loi de Bragg

L'interaction d'un faisceau de rayons X avec la matié¢re donne naissance a une émission dans toutes les
directions d'un rayonnement de méme longueur d'onde et de phase cohérente [208]. Contrairement a la
diffusion par un électron ou un atome, qui conduit a des ondes d'amplitude tres faible, la diffusion par la
matiere, Ze. un ensemble d'atomes, entraine une interférence des ondes cohérentes diffusées par chaque
atome. Cette onde, dite diffractée, dépend de la structure atomique de la matiere. Les directions pour

lesquelles les ondes émises sont en phase sont régies par les conditions de Laue [209-211].

Sir William Henri et William Lawrence Bragg (pere et fils) [212-214] remarquérent que dans le cas
d'un cristal constitué d'un ensemble de familles de plans formés d'atomes, chaque famille étant une série
de plans paralleles entre cux (désignés par les indices (hkl) de Miller) et séparés d'une distance
interréticulaire d, le phénomeéne d'interférence mis en évidence par Laue peut s'interpréter comme la

réflexion des faisceaux X sur les plans cristallins (¢f Figure 105).

R
Figure 105 : Géométrie expliquant la loi de Bragg par analogie a la réflexion [208]
Par simple trigonométrie, on a les relations :

AB + CB = 2dsin© et AB + CB = nA (47)

ou d est la distance interréticulaire séparant deux plans de méme famille (hkl), A est la longueur d'onde

du rayonnement diffracté, et n est l'ordre de diffraction (nombre entier).

Ainsi, les ondes réfléchies ne peuvent interférer que si la longueur d'onde et l'angle entre le faisceau
incident et le plan de la famille (hkl) considérée vérifie la loi de Bragg, relation fondamentale de la

diffraction des rayons X :

2d,,sin® =nA (48)

Les directions des faisceaux diffractés dépendent donc des dimensions du réseau cristallin et par
conséquent grace a la positions des raies de diffraction il est possible de remonter 4 la phase cristalline

qui diffracte.
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Intensité des raies diffractées

Les intensités des raies diffractées peuvent étre calculées pour une structure cristalline connue. Elle

sont données par le produit des contributions suivantes [208] :

- L'intensité diffusée par un électron, comprenant le facteur de polatisation P,

- Le facteur de Lorentz L, fonction de la géométrie du montage expérimental,

- Le facteur de structure F, calculé a partir de la position des atomes,

- Le facteur de température ou de Debye D, da a l'agitation thermique des électrons autour de
leur position d'équilibre,

- Le facteur de multiplicité p, di aux symétries présentes dans un cristal,

- Le facteur d'absorption des faisceaux incident et émergent lors de leur traversée dans le cristal.

Sous 'hypothése de validité de la théorie cinématique, les intensités relatives correspondant aux raie
apparaissant sur les diffractogrammes sont calculées a I'aide de 'Expression (49), prenant en compte les
contributions citées précédemment :

1 g 1V
IOCELP|F|DPF? (49)

ou R est le rayon du diffractomeétre, V le volume irradié de I'échantillon, v le volume de la maille unitaire

et w* le coefficient d'absorption linéaire.
Identifications des phases

L'identification des phases est sans conteste I'application la plus importante en diffraction des rayons
X. Comme indiqué précédemment (¢ Loi de Bragg), il est possible d'identifier une phase grice a la
position des raies de son diffractogramme. En effet, sauf exceptions tres rares, deux phases distinctes
possédent des diffractogrammes différents. L'identification de phases consiste alors 2 compater le
diffractogramme d'un échantillon d'origine inconnue (notamment la position des raies et leur intensité
relative) a ceux de matériaux de référence, répertoriés dans un fichier depuis 1968" par le Joint Comittee
on Powder Diffraction Standards (JCPDS). Ce comité a pris le nom d'International Center for
Diffraction Data (ICDD) en 1977 et gére un fichier (PDF pour Powder Diffraction File) qui contient

environ 70 000 fiches en ce qui concerne les phases inorganiques [215].

Analyse quantitative

Lorsque la nature des phases présentes dans le matériau étudié a été identifiée, il est possible de
déterminer la proportion volumique de chacune des phases i présentes grice a l'intensité intégrée (aire
entre la courbe de la raie diffractée et le font continu) de chaque raie qui est, d'aprés 'Expression (49),

directement proportionnelle a la quantité volumique V; de cette phase [208] :

Vi
1,0 (50)

15 Avant la création de ce comité, les diffractogrammes de références était collectés par Hanawalt (Dow Chemical Company),
puis constitués en fichiers par I'American Society for Testing and Materials (ASTM) entre 1941 et 1968.



ou I est lintensité intégrée d'une raie de la phase i, et u* est le coefficient d'absorption linéaire de

l'échantillon.
11 est généralement coutumier de déterminer la fraction massique C; de chaque phase i [210] :
P R*

i €
ou P; est la masse volumique de la phase i et Ki le coefficient d'étalonnage de la phase i dans la matrice

qui est notamment fonction de l'appateillage.

La réalisation du dosage de phase par diffraction de rayons X est particulicrement délicate [217,

218] et nécessite des précautions expérimentales détaillées ci-apres.
Problémes expérimentaux

Nombre de grains diffractants et orientation préférentielle

Dans un polycristal irradié par un faisceau monochromatique, seuls les cristaux en position de Bragg
diffractent. Afin de pouvoir quantifier rigoureusement une phase, il est donc nécessaite que l'échantillon
comporte un grand nombre de cristaux de cette phase et que ces cristaux aient une orientation aléatoire.
De maniere générale, on peut considérer que pour la plupart des diffractometres le nombre de grains est
suffisant si leur taille n'excede pas 10 um [215]. De plus, afin de réduire l'effet d'orientation
préférentielles, il est possible de faire tourner le porte-échantillon continiment autour d'un axe @ normal

a la surface analysée, augmentant ainsi pour chaque cristal la probabilité qu'il soit en position de Bragg.
Absorption différentielle

Comme l'indique les Expressions (50) et (51), l'intensité du faisceau diffracté par les grains de la phase
a doser est modifiée par l'absorption de la matrice qui entoure ces grains ; en effet, les phases présentes
dans la matrice ayant des coefficients d'absorption différents, ce phénomene perturbe les mesures. Ainsi,
cet effet est d'autant plus important que les proptiétés d'absorption, et donc les numéros atomiques des

constituants de chacune des phases présentes sont tres éloignés [215].

Les corrections des effets de matrice consistent donc a éliminer ou a estimer le phénomeéne
d'absorption, sauf pour les échantillons polymorphes ou les phases présentent les mémes coefficients
d'absorption [208].

Méthodes par étalon externe et interne

Ces méthodes sont les plus précises, mais nécessitent de préparer plusieurs échantillons a analyser.

La méthode de 'étalon externe s'appuie sut des courbes d'intensité en fonction de la concentration,
obtenues avec des échantillons étalons de méme types que les échantillons inconnus. L'effet d'absorption

est alors comptis dans la droite d'étalonnage.

La méthode de 1'étalon interne nécessite d'avoir des échantillons pulvérulents. Dans un premier
temps, elle consiste a ajouter une quantité C. connues d'un étalon e a l'échantillon et de mesurer, pour
deux raies caractéristiques et isolées de chacune des phases, le rapport d'intensités intégrées qui permet

de s'abstraire de l'effet d'absorption :
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Ensuite, il suffit de mesurer ce méme rapport d'intensité pour divers échantillons dans lesquels on a

0

ajouter une quantité (C); connue de la phase i (ou j vatie de 1 a n, le nombre total d'échantillons

analysés) :
- K~ C,
L) K (C) (G y
Ie |_ I<c Ce 0 Ce j ( >

Enfin, en tragant la courbe Ii/1. = f(Ci/C.), en prenant une origine arbitraire, on obtient une droite de

coefficient directeur Ki/K. et on détermine aisément la concentration C; grace au tapport (Ii/Lo)o.
Méthode RIR

La méthode RIR (pour Rapport d'Intensité¢ de Référence ou Reference Intensity Ratio) est une
technique de dosage semi-quantitatif qui permet de simplifier d'une part l'étude de systémes multi-
composants, d'autre part I'étude d'échantillons massifs. Elle consiste a considérer les rapports d'intensités
intégrées des phases a analyser avec un étalon dans un mélange phase/étalon de concentrations connues.

On a alors, pour chaque phase i :

1.

L= Ki><ci = RIR 55
I. K. C, i (53)

ou RIR; est le rapport d'intensité de référence de la phase i par rapport a I'étalon.

En général, 'étalon de référence est le corindon (A-ALOs3) pour un mélange 50/50 en masse des deux
phases. Le corindon est choisi comme étalon car la qualité du produit commercial répond aux impératifs
de pureté, de granulométrie et de cristallinité, qu'il ne présente pas d'effets de texture et que les intensités

mesurée correspondent a 1 % pres a celles calculées [208]. Ainsi, 'Expression (54) peut étre simplifiée :
L

1

K,

1

=S o RR =2 =
I K, C. K,

cor

s
| 56

cor

cor
ou l'indice « cor » se rapporte au corindon.

Ainsi, dans la littérature, en fonction des orientations préférentielles, on peut trouver les coefficients
1/ pour la phase i . ceux-ci sont déterminer a partir des raies 100 de la phase i et du corindon. A partir
de ce coefficient, il est possible de doser les différentes phases d'un échantillon quelconque. En prenant

pour exemple les phases i et j d'un échantillons contenant n phases :

% I<c0r % Ci - (I/Icor)i % Ci 57
K, ~ ¢ (UL,),” C S

cor j j

L K, _C_ K

= X — =
L K'~C K

]




La correction de l'effet d'absorption se base également sur le calcul de rapports d'intensités intégrées.
En calculant les rapports deux a deux pour les n phases, on extrait n-1 équations indépendantes pour n
inconnues. Pour résoudre le systeme, une hypothése supplémentaire est nécessaire : soit on connait la
concentration en une des phases, soit on consideére que toutes les phases présentes dans I'échantillon ont

été considérées et donc que la somme des concentrations est égale a 100 % [219].

Pour calculer les intensité intégrées, il est nécessaire que les raies soient isolées (pas de superposition
de raies). Sila raie 100 d'une phase n'est pas isolée, on peut néanmoins la doser a partir d'une autre raie

d'intensité relative x ; dans ce cas, il suffit de diviser le coefficient I/Ic: pat x [219].
Cas des échantillons polymorphes

Si un échantillon comporte deux phases i et j d'un méme composé chimique, mais de différente

cristallographie, on peut alors écrire la relation suivante [208] :

1
C.

PR (L) (8)

La concentration est obtenue en mesurant le rapport d'intensité intégrée des raies 100 des deux
phases et en connaissant la constante K. Celle-ci peut étre déterminée a partir d'étalons ou calculée a
l'aide de l'équation fondamentale de l'intensité de diffraction (49). Il est également fréquent de la trouver

dans la littérature.
Profil de raies

Quel que soit le matériau analysé par diffraction des rayons X, la largeur des raies dépend de trois
parametres : l'instrumentation qui a permis l'acquisition du diffractogramme, la taille des cristallites et la
présence éventuelle de distorsions de réseau plus communément appelées microdéformations. Dans
cette partie sont décrites chacune des composantes de la largeur des raies ainsi que la méthode de

Williamson et Hall qui permet d'estimer la taille des cristallites et les microdéformations d'un échantillon.
Largeur instrumentale

Quelle que soit la qualité des réglages réalisés, la géométrie des montages de diffraction introduit un
certain nombre d'aberrations qui conduisent a 'obtention de raies plus ou moins symétriques, plus ou
larges et plus ou moins décalées par rapport a l'angle de diffraction attendu [215]. Ses aberrations
proviennent des différents éléments de l'appareillage et constituent ce qu'on appelle la Jargeur
mstrumentale H, Cette largeur instrumentale peut étre décrite comme la convolution d'un certain
nombre de contributions élémentaires hi(€) plus ou moins complexe, décrivant l'incidence de chaque

élément d'appareillage sur Ho ; certaines de ces contributions sont déctites ci-apres.

La composante principale hi de la largeur instrumentale est due a la source de rayon X. D'une

manicre générale le profil du faisceau issu d'un tube correspond approximativement a une gaussienne et

la fonction hi(€) s'écrit [215] :

\\4
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(59)

ou H est la largeur a mi-hauteur de la gaussienne.

Une autre composante importante de la largeur instrumentale est la divergence axiale ou verticale h.
Elle caractérise la divergence des faisceaux dans un plan normal au plan de diffraction qui est défini par
la direction du faisceau incident et celles des faisceaux diffractés [215]. La déformation du profil de raie
dl a cet effet est trés importante aux trés faibles angles, et diminue lorsque 0 augmente pour devenir

quasiment nulle pour 90° < 0 < 120° et augmenter ensuite.

Le coefficient d'absorption d'un échantillon n'étant jamais infini, les rayons X pénétrent dans
l'échantillon jusqu'a une certaine profondeur. Ainsi, le détecteur recoit pour chaque angle de Bragg un

faisceau pouvant étre décrit comme une somme de rayons diffractés a des profondeurs vatiables,

induisant une déformation des raies décrite par la fonction hs(€) :

hy(g) = € (60)
ou k dépend du montage considéré.

Un autre élément d'appareillage induisant des aberrations est la fente située entre la source de rayons
X et l'échantillon, qui permet de limiter l'ouverture du faisceau incident. Cette aberration est décrite par
une fonction hy qui correspond a un profil rectangulaire centré sur l'axe du faisceau dont la largeur est

égale a I'angle sous-tendu entre la fente et le centre du goniometre [215].

Une derniere aberration est due a la largeur spectrale du faisceau X utilisée pour les analyse. Lorsque

le faisceau ne comporte qu'une seule raie, par exemple K0, la fonction hs(€) décrivant cette aberration

A . : 16
peut étre approchée par une lorentzienne * :

1

h:(g¢) = ——
5(€) 1+ K€

(61)

Ces aberrations sont souvent fonction de l'angle de diffraction ; la forme des raies de diffraction varie
donc avec B. Si tous les éléments d'appareillage sont connus, on peut @ priori déterminer la largeur
instrumentale d'un montage par le calcul. Néanmoins, cette démarche analytique étant complexe, une
démarche expérimentale est généralement préférée: clle consiste a enregistrer le diagramme de
diffraction d'un échantillon supposé parfait, n'engendrant aucun élargissement de raie, et de mesurer la
largeur intégrale des raies (rapport de l'aire de la raie par sa hauteur maximale) en fonction de l'angle de
diffraction pour déterminer ce qu'on appelle la fonction de résolution. Cette fonction est généralement
croissante avec l'angle de diffraction et peut étre approchée par un polynéme de degré 2 en tangente 6,

connu sous le nom de polynome de Caglioti [220] :

H(0)=U tan’0 + V tan0+W 62)

16 Fonction lorentzienne : elle peut étre trouvée dans la littérature sous la dénomination « fonction de Cauchy »



ou les parametres U, V et W sont des grandeurs intrinseques au diffractometre concerné.

Comme indiqué précédemment, la largeur d'une raie dépend de linstrumentation (largeur
instrumentale), de la taille des cristallites et des microdéformations. La largeur instrumentale est fonction
uniquement de l'appareillage ; quel que soit I'échantillon analysé, les raies de diffraction ont une largeur
minimale Ho. Par conséquent, en fonction de I'échantillon, les raies peuvent étre plus larges que Ho: on
patle alors d'élargissement de raie He. Les deux parties suivantes décrivent les élargissements provoqués

par la taille des cristallites et les microdéformations
Elargissement di a la taille des cristallites
Dans cette partie, on considérera que l'échantillon ne comporte pas de microdéformations.

Un cristal de taille idéalement infinie n'engendre pas d'élargissement de raie, mais plus la taille des
cristallites diminue et plus la largeur des raies augmente. Ainsi, si la taille des cristallites est suffisamment
petite pour engendrer un élargissement Hi. de la largeur intégrale des raies, il est possible de déterminer

cette taille grace a la formule proposée par Scherrer [221] :

HL(G) = A

= — 63
1.XcosO ©)

ou A est la longueur d'onde du faisceau, 0 l'angle de diffraction de la raie considérée et L. la taille des

cristallites. A et L sont de méme unité (généralement en nm) et Hy est en radian.

La taille limite mesurable dépend de la résolution angulaire de l'appareillage utilisé. Pour les
diffractometres conventionnels de laboratoire, la dimension limite généralement admise est de l'ordre de

la centaine de nanometres [215].

Le terme « taille de cristallite » est relativement ambigu. En effet, les cristallites n'ont pas une taille
unique mais une distribution de tailles. De plus, ils peuvent étre de forme anisotrope, par exemple
allongée sous forme de plaques. En fait, dans la formule de Scherrer, L est la dimension moyenne des
cristaux dans la direction définie par la normale aux plans diffractants, rapportée au volume de ces
cristaux. Ainsi, en fonction des raies considérées, il est possible de remonter a la forme des cristallites en

mesurant les élargissements des raies caractéristiques de chaque direction cristallographique.
Elargissement dii aux microdéformations

Dans cette partie, on considérera que l'échantillon est constitués de cristaux de taille suffisamment

importante pour ne pas engendrer d'élargissement.

Considérons un réseau cristallin imparfait que l'on peut décrite comme une répétition
tridimensionnelle de mailles identiques ayant été soumises a des déplacements par rapport a leur position
d'origine (¢ Figure 100). Ces déplacements induisent des distorsions de téseau qui correspondent a des
déformations locales (microdéformations) importantes bien que les valeurs moyennes des parametres de

maille puissent étre égales a celles du cristal exempt de défauts.
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Figure 106 : Déformations locales d'un réseau cristallin [215]

Les microdéformations induisent des variations de distances interréticulaires et par voie de

conséquence des décalages de raies, vers des 0 plus faibles dans le cas d'une expansion, plus élevés dans

le cas d'une compression. Ainsi, si chaque cristallite est soumise a une déformation différente, on assiste
a une superposition de raies juxtaposées induisant un élargissement Hy, décrit par la Figure 107.
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Figure 107 : Elargissement du 4 la présence de microdéformations [219]
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L'élargissement induit par les microdéformations est également fonction de 0 :

H, (8) =nXtan® (64)

ou I est le taux de microdéformations (sans unité, généralement exprimé en %) et Hy est exprimé en

radians

11 est important de noter que le calcul du taux de microdéformations ne permet aucune distinction

entre expansion et compression de la maille ; N donne une indication sur la déformation moyenne de la

maille par rapport a une maille non déformée.
Fonctions de simulation des raies de diffraction

Précédemment, nous avons remarqué que la largeur instrumentale est due a différentes aberrations.
D'une maniére générale, ces aberrations instrumentales, lorsqu'elles conduisent a des élargissements
symétriques, induisent des profils pouvant étre assimilés a des gaussiennes ou a des lorentziennes. Les

profils résultants sont donc comptis entre ces limites gaussienne et lorentzienne [215].

C'est pourquoi, les radiocristallographes ont imaginé déctrire les profils de raies comme des produits
de convolution de gaussiennes et de lorentziennes. Ces produits, nommés fonction de Voigt, sont de la
forme [215] :



V(8) =G (8)*1(8) 65)

V(28) = H—xﬂ? erfe —|29 29\+1H o (66)

ou [ est la partie réelle d'une fonction complexe, etfc la fonction erreur complémentaire, Hg et Hy les

largeurs intégrales des composantes gaussienne et lorentzienne et 0y est la position angulaire du sommet

de la fonction, c'est-a-dire la position de la raie considérée.

La fonction de Voigt est connue pour étre une trés bonne description des pics de diffraction. Elle est
cependant difficile a programmer et est souvent remplacée soit par une fonction Pearson VII, soit par

une pseudo-Voigt.

La fonction Pearson VII utilisée généralement pour simuler un profil de raie a pour

Expression [215] :

[—m

~(26-26,)* (67)

2Vmr(2"™—1) l+4(2“‘“ 1)

Py (2 e) =
mlr (m—0,5) FWHM FWHM”

ou FWHM est la largeur a mi-hauteur (Full Width at Half Maximum) et m un parametre de forme qui
varie continiment : lorsque m = 1 Py est une lorentzienne et lorsque m tend vers l'infini, Pvi tend vers

une gausienne.

Les pseudo-Voigt sont des combinaisons linéaires de gaussiennes et de lorentziennes :

pV(26)=n L(26,FWHM)+(1—n) G(26,FWHM) (68)
avece
 _ 74%1022<2 ~28,)
G(20,FWHM) = L\/ln—z e VM (69)
FWHM \ 1t
-1

2—1
L(26,FWHM) = 2 (\/ )(26 20,)° (70)

TIFWHM FWHM

Lorsque le paramétre N de la pseudo-Voigt varie, on passe continiment d'une fonction gaussienne
b

(N = 0) a une fonction lorentzienne (N = 1).
Méthode de Williamson et Hall

Comme indiqué précédemment, la largeur intégrale d'une raie H dépend de la largeur instrumentale

Ho (indépendante de I'échantillon), de la contribution de la taille des cristallites H. et de la contribution

des microdéformations Hy. Ces deux derniéres contributions, qui sont fonction de I'échantillon, forment

ce qui est généralement appelé I'élargissement de raie He.

H(8) = H,(6) + H.(6) %
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Afin de savoir si I'élargissement mesuré est du aux cristallites ou aux microdéformations, il suffit de

2

suivre son évolution en fonction de o~

et tanB. D'apres les Expressions (63) et (64), si on obtient une

droite croissante passant pat l'origine dans l'un des cas, alors la pente de cette droite renseigne sur
l'inverse de la taille des cristallites ou le taux de microdéformations respectivement. Dans le cas contraire,

les deux effets interviennent simultanément ; ce fait est observable dans la plupart des cas réels.

La méthode de Williamson et Hall [222] est une méthode qui permet de s'affranchir de ce probléme
et d'évaluer a la fois la taille des cristallites et les microdéformations. L'hypothése de départ consiste a
considérer que la taille limitée des cristallites et la présence de microdéformations induisent des
distributions d'intensité correspondant a des fonctions lorentziennes. Si cette hypothése est tres
réductrice elle permet de traiter simplement le probleme. En effet, le produit de convolution de deux
fonctions lorentziennes est une fonction lorentzienne dont la largeur intégrale est la somme des largeurs

intégrales des deux fonctions a l'origine du produit de convolution. On peut alors écrire :
H.(8) = H, () + H,(8) 72

En insérant les Expressions (63) et (64) on obtient :

A
H(B)=——+nXx 0 73
{(8) I.XcosB > tan )
Ou encore :
H (8)Xcos® 1 sin©
— = —4nX 74
X . th X (74)

(B)X cosB

. . , . H, . sin @ . .
Ainsi, si on trace l'évolution de en fonction de 3= on obtient une droite dont la pente

) )
donne le taux de microdéformations et 'ordonnée a l'origine l'inverse de la taille des cristallites. Ce tracé

est connu sous le nom de tracé de Williamson et Hall [215].

11 se peut néanmoins que cette méthode ne permette pas de déterminer la taille des cristallites et le
taux de microdéformations. Deux causes peuvent étre a l'origine de cet échec. Tout d'abotd, les défauts
structuraux volumiques induisent des élargissements qui ne correspondent généralement pas a des
distributions lorentziennes : 'hypothése de Williamson et Hall peut donc étre trop restrictive. Dans ce
cas, il est possible de déterminer la taille des cristallites et le taux de microdéformations par d'autres
méthodes plus complexes telles que la méthode de Williamson et Hall modifiée suggérée par
Langford [223] qui propose de simuler les raies de diffraction par des fonctions de Voigt. L'échec de la
méthode de Williamson et Hall peut également provenir de l'échantillon : celui-ci peut présenter une
anisotropie de défauts traduite par un élargissement fonction des familles de plans diffractants. Par
exemple, cette situation peut correspondre au fait que les nanocristaux diffracants sont non sphériques
ou que le tenseur des microdéformations est anisotrope [215]. Dans ce cas, Langford e a/ [224, 225] ont
montré qu'il est possible de remonter aux tailles de cristallites et aux taux de microdéformations en
fonction des familles de plans diffractant en réalisant des tracés de Williamson et Hall pour les raies des

plans de méme famille.
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Etude sous faible incidence

Comme expliqué précédemment (¢f. II.C du Chapitre II, p. 49), les irradiations n'affectent qu'une
faible épaisseur, allant d'environ 1 um pour I'Au de 4 MeV a prés de 40 pm pour le Xe de 930 MeV. Or,
d'aprés le Tableau 11, 'épaisseur analysée varie fortement en fonction de l'angle d'analyse; ces
estimations ont été calculées a partit de la loi d'absorption de Beer-Lambert en considérant une
configuration de Bragg-Brentano (également appelée configuration 0-28), une anticathode de cuivre
A\ = 1,54 A) et que 90 % du faisceau détecté provient de cette épaisseur. Ainsi, dans le cas de l'irradiation
aux ions Au de 4 MeV il est impossible d'obtenir dans ces conditions un diffractogramme de la zone
endommaggée, et pour les irradiations réalisées sur IRRSUD (Kr de 74 MeV et Xe de 92 MeV), en
fonction de l'angle de Bragg la zone analysée ne devrait pas présenter le méme type de défaut : aux
faibles angles, analyse de l'endommagement induit principalement par les interactions électroniques,
lorsque l'angle augmente, contribution de I'endommagement induit par les chocs nucléaires, et pour les

grands angles, contribution de la zone non irradiée.

Angle de Bragg (26) /° 5 20 40 60 90
Epaisseur analysée /um 0,7 2.8 5,5 8,0 11,3

Tableau 11 : Epaisseur analysée en configuration 0-20 dans Ti:SiC; en fonction de I'angle de Bragg
(anticathode de cuivre) ; I'épaisseur est estimée en considérant 90 % de l'intensité du faisceau

Dans l'optique d'analyser l'endommagement induit par les irradiations (élargissement de raies,
variation de parameétres de maille, changement de phase, amorphisation), une configuration dite sous
faible incidence a été privilégiée. Elle consiste a fixer l'angle d'incidence du faisceau a un angle 0 qui
permet d'analyser une épaisseur donnée fixe, et de faire varier la position du détecteutr de photons X d'un
angle 20. Néanmoins, il faut noter que cette configuration induira des aberrations sur les
diffractogrammes. Tout d'abord, du fait de la réfraction du faisceau au sein de l'échantillon analysé, les
diffractogrammes obtenus seront nécessairement décalés en 20 par rapport a une configuration de
Bragg-Brentano : les diffractogrammes peuvent étre aisément recalés si les parameétres de maille des
phases présentes dans les échantillons ne varient pas. Ensuite, pour un temps de comptage identique, le
nombre d'atome analysé est beaucoup moins important sous faible incidence, induisant un rapport signal
sut bruit plus faible rendant souvent difficile l'exploitation des diffractogrammes : un temps de comptage
plus important que pour une configuration Bragg-Brentano permet d'améliorer la qualité des
diffractogrammes,. Enfin, du fait de la configuration, la largeur instrumentale sera plus importante et

donc les raies de diffraction aussi.
Appareillage et conditions d'analyse

Le diffractometre utilisé est un D5000 de Siemens; la Figure 108 présente un schéma du

diffractometre en configuration sous faible incidence. La source de rayons X utilisée est un tube de
Coolidge en verre d'une puissance de 1200 W, équipé d'une anticathode de cuivre (A = 1,54 A). Afin de

filtrer la raie K du cuivre, un filtre de nickel est placé en sortie du tube.
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Afin de limiter la divergence verticale du faisceau, une série de fentes de Soller est placées avant. Ces
fentes'”, constituées de plaques paralléles régulierement espacées, permettent au faisceau d'étre divisé en

plusieurs faisceaux peu divergents.

Dans l'optique d'analyser une surface d'échantillon constante en fonction de 8 (ce qui permet d'avoir
des intensités relatives correctes), une premicre fente dite de divergence est placée entre les fentes de
Soller et I'échantillon : elle a pour but de limiter 'ouverture du faisceau incident. Etant donné que la
surface analysée croit lorsque 0 décroit, lors d'une étude sous faible incidence on peut diminuer la largeur
de la fente de divergence [215]. Ainsi, dans cette configuration la fente de divergence utilisée est de

0,2 mm alors que pour une configuration Bragg-Brentano elle est de 1 mm.

Monochromateur

Bloc de fentes
de Soller

Tube de

Coolidge Fentcs

de Soller
Figure 108 : Diffractometre D5000 de Siemens en configuration sous faible incidence

Aptes l'échantillon, l'ensemble fente d'antidiffusion / fentes de Soller / fente de tésolution que l'on
peut trouver en configuration Bragg-Brentano est remplacé par un bloc de fentes de Soller secondaires a
divergence hotizontale ; ce type de composant permet de récupérer un maximum d'intensité de faisceau

avant le monochromateut.

Enfin, le systéme de détection est constitué d'un monochromateur (ctistal LiF (100)), d'une fente dite
détecteur (0,6 mm), et du détecteur de photons X. Celui-ci est un photomultiplicateur a scintillation : il
permet de convertir un signal lumineux en signal électrique en transformant les photons X récoltés en

photons lumineux puis en électrons par l'intermédiaire d'une photocathode.

Lors d'une acquisition, il faut programmer le pas angulaire auquel se déplace le détecteur ainsi que le
temps de comptage des photons X entre chaque pas. Dans la configuration sous faible incidence, le
volume diffractant étant faible le détecteur recoit peu de signal. Aussi, pour avoir des diffractogrammes
exploitables, un temps de comptage relativement important de 12 s a été choisi. Considérant ce temps de
comptage, afin d'obtenir un bon compromis entre durée d'analyse et qualité du diffractogramme, un pas

angulaire de 0,04° a été adopté.

17 D'une maniére générale, les fentes, de quelque type qu'elles soient, sont réalisées en matériaux absorbants (éléments lourds)
tels que le tantale ou le molybdene [215].



Profondeur de pénétration des rayons X sous faible incidence

En considérant les principes de la réfraction, on peut estimer 1'épaisseur analysée En fonction de

l'angle a. L'indice de réfraction complexe d'un solide pour les rayons X de longueur d'onde A peut se

mettre sous la forme [220] :

n=1+n"+n" (75)
avec [226, 227] :
, N NaZp
e VI )
2MTM m_c

A
n"=--—up (77)

41U

ou :
- Na est le nombre d'Avogadro : Na = 6,022x10> ;
- e est la charge de I'électron en esu' : e = 4,80x10™" esu ;
- m. est la masse de I'électron : m. = 9,11x10% g ;
- c est la vitesse de la lumiére : ¢ = 2,998x10" em s™ ;

- A estla longueur d'onde du faisceau X d'analyse : A = A =154 A;

Ka(Cu)

- Z est le numéro atomique moyen du matériau ; la moyenne est calculée grice aux pourcentages

massiques des éléments du matériau ;
- M est la masse atomique moyenne du matériau ; méme calcul que pour Z ;

- P est la densité du matériau ;

- H/p est le coefficient d'absorption massique moyen du matériau exptimé en cm? g’l.

En considérant un faisceau incident de rayons X d'intensité I, et dont la direction la direction de

propagation fait un angle Of avec la surface, l'angle O, entre la surface et la direction de propagation de

l'onde transmise est lié a O pat la loi de Descartes [226] :

sin(g—a)=nsin(]2—-[—at) (78)

L'indice n étant inférieur a 1, I'équation (78) n'admet pas de solution réelle pour des angles a inférieurs

a l'angle critique de réflexion totale :

o =V-2n' (79)

Cc

Apres application des lois de Fresnel, l'intensité I, de l'onde transmise a une profondeur z est donnée

par [228] :

V4

L=1]A(0)f e " (80)

18 esu : unité gaussienne telle que 1 esu = 1 dyne'? et 1 C = 3x10° esu



Annexe C: Diffraction des rayons X

Alo) = 20[R () + af + F(a) (81)
_ A
e = s () 2

ou U(a) et L(0) sont respectivement les parties réelle et imaginaire de :

7'=vVa’ + 2n' + 2in" (83)

L'onde transmise s'atténue donc en e ', Ze son intensité diminue d'un facteur e = 2,72 a une
profondeur z = T(Q) ; cette profondeur est souvent considérée comme la limite de I'épaisseur analysée

sous faible incidence.

Pour déterminer I'Expression de U(Q), en accord avec I'Expression (83), posons :

Z'=vVa+ib=a'+ib' (84)
avec
-a=0o’+2n';
_b=2n";
- () =b".

L'Expression Z' peut également s'écrire :

71 = \/Aeie — \/Keiwz (85)

D'ou:
b'=VA sing (86)
a=AcosB < cose=% (87)

Par trigonométrie, on obtient :

0 1—cosB 1 a
mn—=4| ——— =4/ —— — 88
sin > A\ 5 \/2 oA (88)
. o |1—=cos® _ [A—a _ 122 39
b'= VA | — _\/ . —\/2[\/a+b al (89)

Par conséquent :

D'ou:
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I(a)= \/15[\/(a2+2n')2+4n"2—a2—2n' (90)

L'angle O étant exprimé en radian, la grandeur LI() est également adimensionnelle.

11 faut toutefois noter que dans cette approche on considere un matériau dense a 100 %. Or il n'est
pas rare d'avoir, pat exemple, des porosités de taille importante qui induise une profondeur effective de
pénétration de l'échantillon plus importante que celle calculée. De ce fait, on veillera a sélectionner un
angle d'incidence généralement plus faible que celui permettant, par exemple, d'analyser une couche
entierement irradiée. Ainsi, dans le cadre de cette étude, un angle d'incidence vatiant de 0,5 a 3° a été

choisi, ce qui correspond a une épaisseur analysée variant de 100 a 720 nm dans T1;S1Co.
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Annexe D : Microscopie a force atomique

Instrumentation

Le principe de 'AFM est de balayer la surface d'un échantillon avec une pointe, fixée a l'extrémité
d'un cantilever”, s'apparentant a un stylet profilométrique afin d'obtenir une image de la topographie de

la sutface a l'échelle atomique (. Figure 109).

Signal
d'intégration

-

Image topographique

Photodiode idia de la surface

4 cadrans

Eservissement

*

Pointe

ou sonde Cantilever 4

Atomes
de la pointe
t Force
haea
BHe038088

Atomes de surface

X Y

Céramique piezoélectrique
(Balayage XYZ)
Figure 109 : Principe et instrumentation du Microscope a Force Atomique

En réalité, la pointe ne touche pas et ne balaye pas I'échantillon. Elle est maintenue a une distance fixe
des atomes de I'échantillon grice a une boucle d'asservissement reliée a une céramique piézoélectrique :
pat le biais d'un faisceau laser se reflétant au dessus de la pointe vers une photodiode 4 cadrans, les
forces entre les atomes de la pointe et les atomes de la surface sont mesurées et maintenues constantes.
Le balayage en XY est également assuré par cette céramique piézoélectrique (sur laquelle se trouve

l'échantillon).

Le cantilever et la pointe, qui constituent une partie essentielle de l'instrument, sont des pieces
complexes a fabriquer car d'une grande précision. Les critéres de sélection d'une pointe sont son rayon
de courbure (plus il est fin et meilleure est la résolution latérale), sa constante de raideur (plus elle est
faible et moins 1'échantillon risque d'étre endommagé lors de l'acquisition) et sa fréquence de résonance

si on travaille en mode oscillant [229].

19 Cantilever : terme anglo-saxon désignant une pointe suspendue en porte a faux [229]
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Principaux modes d'analyse

Différents modes d'analyse peuvent étre utilisés pour l'observation d'échantillons par AFM.
Néanmoins, avant d'aborder les deux principaux modes, il est nécessaire de comprendre les phénomenes

intervenant lors de l'approche d'une pointe vers une surface™.
Interaction pointe-surface

L'interaction entre pointe et surface donne lieu a une grande variété de forces que l'on peut classer en

fonction de leur caractere répulsif ou attractif.

Les principales forces de répulsion sont les forces d'origine quantique induites par le principe
d'exclusion de Pauli [230], qui peut étre schématisé pat le modéle atomique des sphéres dures [231]. Ces

forces répulsives sont de courtes portées (quelques Angstrom).
Les principales forces d'attraction sont :

- Les forces de capillarité, dues a la présence d'une fine couche de liquide en sutface ; ces forces
sont surtout importantes lors du retrait de la pointe ;

- Les forces d'adhésion, qui peuvent apparaitre notamment lors de la création de molécules entre
la pointe et I'échantillon ;

- Les forces ¢électromagnétiques qui peuvent intervenir lorsque les éléments sont
ferromagnétiques (forces de tres longue portée) ;

- Les forces de polarisation dites de van der Waals, qui s'opposent par définition aux forces

quantiques.

En considérant que les conditions d'analyse sont telles que les forces de capillatité, d'adhésion et
électromagnétiques sont inexistantes, le potentiel d'interaction entre les atomes de 1'échantillon et ceux de
la pointe peut étre décrit par un potentiel de type Lennard-Jones [231] :

A B
Ulr) == -7 1)
t r
ou A et B sont des constantes du systéme « pointe-échantillon » et r la distance entre I'atome au bout de
la pointe et l'atome de l'échantillon. Dans cette Expression, le premier terme représente les forces

répulsives d'origines quantiques, alors que le second correspond aux forces attractives de van der Waals.

La variation de la force associée au potentiel de Lennard-Jones (dérivée du potentiel) en fonction de
la distance r entre les deux atomes concernés (extrémité de sonde et échantillon) est présentée en Figure
110 (a). Ainsi, lorsqu'on approche une pointe, fixée sur un cantilever de raideur k., d'un atome de la
surface (A), elle va rencontrer une premiére instabilité (J) au-dela de laquelle elle sera subitement attirée

vers l'échantillon (J-B) ; ce saut est appelé jump to contact [231].

Sur la Figure 110 (b) est représentée I'évolution de la force induite par I'approche de la pointe sur le
cantilever. Ainsi, lors de ce début d'approche cette force est nulle (A-]) puis devient négative (J-B) : le

cantilever présente une courbure convexe.

20 Comme expliqué précédemment, méme si on patle d'approche de la pointe vers I'échantillon, dans la majorité des cas c'est
I'échantillon qui s'approche de la pointe grice a la céramique piézoélectrique.
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Figure 110 : Coutbes d'approche-retrait de la pointe sur I'échantillon ; (a) force d'interaction de Lennard-
Jones entre les atomes de la pointe et de I'échantillon, (b) force induite sur le cantilever

En continuant I'approche, la courbure du cantilever diminue jusqu'a étre nulle (B-1o) : a cette distance
to de la sutface de l'échantllon (de l'ordre de grandeur de paramétres de muaille), les deux atomes
concernés par l'interaction sont en équilibre. Si on approche d'avantage la pointe de l'échantillon (C), les
forces de répulsions sont supérieures aux forces d'attraction et le cantilever présente une courbure

concave.

Lotsque la pointe est retitée de la surface, on assiste tout d'abord 2 une diminution du rayon de
courbure du cantilever jusqu'a ce qu'il soit nul (C'-1), puis les forces attractives deviennent plus fortes et
le cantilever reprend une forme convexe. Arrive alors la seconde instabilité (S') au-dela de laquelle la
pointe est retitée brusquement de I'échantllon (§'-D"), permettant au cantilever de retrouver sa forme
d'origine ; ce phénomeéne est communément appelé jump off contact. On observe alors un phénomene
d'hystérésis entre l'approche et le retrait puisque les deux sauts n'interviennent pas a la méme distance ¢

de I'échantillon : la pointe est plus attirée par 1'échantillon lors du retrait que lors de I'approche.

Suite a cette approche sur l'interaction pointe-sutface, deux remarques peuvent étre formulées. Tout
d'abotd, il est intéressant de constater que les sauts induits par les instabilités peuvent étre réduits si la
constante de raideur du cantilever est augmentée (¢. Figure 110 (a)). La seconde remarque porte sur les
forces de capillarité : dans le cas ou elles ne sont pas négligeables (manipulation a l'air libre), si la courbe
d'approche teste inchangée, pour la courbe de retrait l'adhésion devient plus forte (eau formant un

ménisque autour de la pointe) et le jump off contact intervient a une distance r plus importante.
Mode contact

Comme son nom l'indique, le mode contact est un mode d'analyse ou la pointe est « en contact » avec
l'échantillon. La pointe utilisée est fixée sur un cantilever ayant la capacité de fléchir, avec une constante
de raideur comprise entre 0,01 et 1N m". Ce type de cantilever est alors approché de la surface de
I'échantillon jusqu'a ce que les forces de répulsion soient majoritaites (¢f Figure 110). Il est alors
maintenu par asservissement a une distance fixe de I'échantillon, permettant ainsi d'obtenir la

topographie de sa surface.



Ce mode d'analyse induit I'application d'une force relativement importante (de l'ordre de 1 nN [231])
a la surface de l'échantillon. Aussi, les échantillons a observer doivent étre relativement durs: les

polymeres et cellules vivantes ne peuvent pas étre imagés par ce mode.

En mode contact, on peut obtenir trois types d'images lors du balayage ; c'est ce qu'on appelle les
modes d'acquisition. Ces trois modes sont les mode hauteur ou topographique, le mode déflexion ou

signal d'erreur, et le mode friction.

En mode hauteur, I'image est réalisée a partir de la hauteur de la pointe en chaque point du balayage,
mesurée grace aux variations de la céramique piézoélectrique, par rapport a la hauteur a laquelle se
trouvait la pointe lors de l'engagement. Avec ce type d'image, on obtient une information quantitative sur

la topographie de I'échantillon car la céramique piézoélectrique est calibrée en Z.

Lotsque le spot laser dévie en hauteur du centre de la photodiode, la boucle d'asservissement permet
de le centrer de nouveau. L'acquisition de I'image en mode déflexion se fait par l'enregistrement des
variations du laser sur la photodiode. Ainsi, on obtient une image qui correspond a la dérivée du signal
en mode hauteur. Ce mode n'a aucun intérét d'un point de vue quantitatif car I'image obtenue n'est pas
calibrée en Z. Par contre il a un grand intérét visuel : il permet d'observer les structures fines qui sont
généralement peu visibles en mode hauteur ; la vatiation de couleurs informant sur l'altitude des reliefs

est imposée par I'échelle maximale et permet rarement de différencier deux couleurs correspondant a une

marche de quelques nanometres.

Signal de friction

e sl
Direction

de balayage

Figure 111 : Principe de mesure de la torsion du
cantilever par la photodiode 4 cadrans [229]

Le balayage de l'échantillon peut étre réalisé soit par un mouvement « avant-arriére » dans la direction
du cantilever, soit par un mouvement latéral, perpendiculaire a cette méme direction. En choisissant un
balayage latéral, il est possible d'acquérir une troisiéme image simultanément aux deux précédentes :
l'image en mode friction. Un tel balayage implique une torsion du cantilever qui induit un déplacement
horizontal du spot laser sur la photodiode (¢, Figure 111). A partir de ce déplacement, il est possible de
remonter qualitativement aux propriétés de frottement de l'échantillon. Néanmoins, la torsion du
cantilever peut étre également induite par la topographie de l'échantillon, c'est pourquoi il est important

de comparer les images en mode hauteur et en mode friction avant de tirer des conclusions hatives.

Annexe D: Microscopie a force atomique



Mode oscillant

L'inconvénient majeur du mode contact est que la force appliquée relativement élevée ne permet pas
d'analyser des échantillons de faible dureté (dégradation de 1'échantillon lors de l'analyse). Le mode
oscillant, également appelé mode Tapping™ ou mode contact intermittent, permet de contourner ce
probleme grace a l'application d'une force de l'ordre de 100 pN [231], soit environ 10 fois moins

importante qu'en mode contact.

L'idée est de faire entrer le cantilever en résonance grace a une céramique piézoélectrique située sur le
porte sonde afin d'assurer un contact intermittent entre la sonde et I'échantillon. Ainsi, contrairement au
mode contact ou le cantilever doit pouvoir subir une flexion, en mode oscillant le cantilever doit étre
rigide.

Le cantilever en résonance, l'approche de la pointe est identique a celle en mode contact. L'amplitude
initiale de résonance étant connue, il suffit que la pointe soit dans la zone ot les forces de répulsions sont
dominantes (¢ Figute 110) pour que cette amplitude décroisse. Ainsi, l'image en mode hauteur est

obtenue en asservissant 'amplitude de la pointe a un certain pourcentage de l'amplitude initiale.

En mode oscillant, il est possible d'obtenir une image en mode hauteur et une image en mode
déflexion, mais pas d'image en mode friction. Néanmoins, un autre mode d'acquisition est disponible : le
mode contraste de phase. Ce mode permet d'obtenir un contraste induit par les propriétés visco-
élastiques de I'échantillon. Lors du balayage, il y a un déphasage entre la consigne d'oscillation imposée
au cantilever et l'oscillation effective de celui-ci. Or plus le matériau aura une faible dureté, plus il
absorbera 1'énergie cinétique de la pointe et plus le déphasage sera important. Ainsi, en tracant le
déphasage en fonction du balayage en XY on obtient une image qui peut renseigner sur la composition

de 1'échantillon.

Sile mode oscillant semble avantageux pour I'étude d'échantillons mous, il présente un inconvénient
majeut : la durée de l'analyse. En effet, pour obtenir une image de bonne qualité, il faut appliquer
plusicurs amplitudes par point et les moyenner. Aussi, 'augmentation de la durée de l'analyse peut causer
des problémes de dérive (thermique ou de temps) du signal. C'est poutquoi, généralement, si un matétiau

supporte une charge de 1 nN il est préférable d'utiliser le mode contact.
Artéfacts potentiels

L'analyse de surface par AFM n'est pas toujours aisée et différents artéfacts peuvent s'immiscer lors

de l'acquisition d'une image.

Tout d'abord, l'environnement a un tdle trés important et l'analyse doit étre réalisée dans un endroit
5 Y
dépourvu de toute vibration, aussi bien mécanique que sonore. Si tel n'est pas le cas, la sonde risque de

vibrer et le signal enregistré peut ne pas refléter la topographie réelle de I'échantillon.

11 existe aussi un probléme lié aux interférences lumineuses. En effet, sur le schéma de principe de
I'AFM (4. Figure 109) la représentation du faisceau laser est fausse : le spot est beaucoup moins focalisé
et des rayons atteignent la surface de I'échantillon. Or, les échantillons étant généralement polis miroir,
ces rayons sont également réfléchis, et sur la photodiode arrivent deux ondes monochromatiques

cohérentes ayant deux parcours différents ce qui peut créer des interférences sur la photodiode et par
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voie de conséquence des franges périodiques sur l'image acquise. Pour savoir si des reliefs pétiodiques
proviennent réellement de I'échantillon ou sont liés a des interférence, il suffit de tourner I'échantillon et

de relancer une acquisition.

Le rayon de courbure de la pointe induit également des artéfacts. En effet, celui-ci n'étant pas nul, la
pointe ne peut atteindre tous les endroits de la surface de I'échantillon si celui-ci présente une certaine
rugosité. Cet artefact est illustré par la Figure 112 : lors du passage de la pointe par un obstacle, celle-ci
touche le haut de la rugosité et de ce fait contourne l'obstacle. Ainsi, le signal acquis n'est pas
représentatif de la réalité du relief. 11 est possible de déconvoluer l'image en connaissant le rayon de
courbure de la pointe ; néanmoins, aucune information ne sera disponible sur les zones ou la pointe n'est

pas effectivement passée.
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(a) déformation de la marche (b) trajet de la pointe

Figure 112 : Artefact induit par la convolution de pointe ; (a) lors de la descente de la marche, (b) lors de
sa montée

Enfin, l'utilisation d'une céramique piézoélectrique induit inévitablement un certain nombre
d'aberrations sur l'image obtenue. Ceci est da tout d'abord au fait que la relation liant la déformation de
la céramique a la tension peut ne pas ctre exactement linéaire : elle présente généralement une hystérésis.
De plus, le balayage en XY ne peut étre réellement plan : comme l'illustre la Figure 113, il effectue en
réalité un balayage selon une portion de sphere induisant des variations incohérentes du relief entre
certaines parties de l'image. Enfin, il s'avere que la relation entre tension et sollicitation mécanique vatie

au cours du temps.

-

-+

Figure 113 : Illustration du balayage par
céramique piézoélectrique suivant Y [232]
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Annexe E : Préparation des sections
transverses pour microscopie électronique
en transmission

Afin d'observer l'étendue des dommages d'irradiation le long du parcours de l'ion et ainsi comprendre
les mécanismes d'endommagement en fonction des différentes interactions, des sections transverses ont
été fabriquées pour étre observées par microscopie électronique en transmission ; l'observation de
sections transverses par MET est souvent désignée par le sigle X-TEM pour Cross-sectional
Transmission Electron Microscopy. Afin de réaliser de telles observations, les échantillons doivent subir
une préparation 2 la fois longue et complexe ; c'est pourquoi tous les échantillons n'ont pas été observés
par X-TEM. Dans cette Annexe, les différentes étapes de préparation sont présentées dans le cas
d'échantillons irradiés ; une section transverse du témoin (non irradié) aprés polissage a également été

fabriquée afin de savoir si cette préparation induit ou non des défauts.

(a) surface irradiée 5 (b)
5, <0, 4 polyépoxyde
5‘ _> <0,B‘

(c) - A/
|0 ="
@ A A )

W

Coupe AA
(e) 08, ()
emplacement
échantillon
3
_>

Figure 114 : Préparation des sections transverses pour MET ; les dimensions indiquées sont en mm
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Sur la Figure 114 sont présentées les différentes étapes de la préparation des sections transverses pout
MET. Sur la surface irradiée (ou polie dans le cas du témoin), 2 parallélépipedes de 2 mm de largeur et
d'environ 380 pm d'épaisseur sont découpés a la scie diamantée le long de la largeur de I'échantillon (a).
Ces deux parallélépipedes sont ensuite collés face irradiée contre face irradiée (b) avec une colle
polyépoxyde (Araldite®). Apres séchage, il est positionné dans une fourche en laiton (c) de 800 um
d'espacement. L'échantillon est maintenu dans la fourche avec du polyépoxyde et l'ensemble est collé
dans un cylindre de 3 mm de diameétre externe (d), diametre des lames minces de MET. Lorsque
l'assemblage est sec, des rondelles d'environ 600 pm d'épaisseur sont coupées dans la tranche du cylindre
(e). Ces rondelles sont ensuite polies miroir sur les deux faces avec du papier SiC (dernier papier : grain
de 5pm) pour atteindre une épaisseur d'environ 100 um. Cette lame est ensuite dimplée (f); cette
opération consiste a retirer de la matiére au centre de la lame avec de la pite diamantée (6 puis 3 pum)
grace a une double rotation (¢f. Figure 114). Ce retrait de maticre est effectué sur les deux faces de la lame
jusqu'a obtenir une épaisseur comprise entre 5 et 10 um au centre de la lame. Enfin, cette lame est placée
dans un amincisseur ionique (PIPS pour Precision Ion Polishing System) sous 2 faisceaux d'ions Argon
de 5keV (de chaque coté de la lame) pendant un temps variable (plusieurs heutes), jusqu'a ce qu'un trou

soit formé a l'interface entre les deux morceaux d'échantillon de la lame.
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Annexe F : Compléments sur l'interaction
ion-matiere

Collisions nucléaires

Lors d'une collision élastique, le role des électrons se limite a un écrantage du champ de force exercé
par le noyau de I'atome-cible. 11 est alors justifié de considérer un modéle atomique simplifié pour lequel
le détail des forces de liaison de chaque électron est négligé et de se limiter a une estimation de la
distribution électronique du noyau selon une procédure statistique. Le modele de référence est celui de

I'atome de Thomas-Fermi.

L'application de la statistique de Fermi-Dirac permet de déterminer la densité de charge des électrons
d'un atome neutre, qui satisfait a I'équation de Poisson de 'électrostatique. Sa résolution conduit 2 une

solution de la forme [233] :

Z,e 1
(r) = 2 D, L avec app = %
4TUE, 1 arp

a2, " 92)

I3

11 s'agit d'un potentiel coulombien, pondéré par une fonction d'écran de Fermi (Do( a'”-) de rayon d'écran
arr, OU 4o est le rayon de Bohr.

Pour décrire enticrement la collision entre deux atomes, il faudrait calculer la fonction d'écran des
nuages électroniques en présence puisque la charge de lion perturbe fortement le potentiel
interatomique. Mais une description globale de 'écrantage des électrons s'avere suffisante, et puisque la
perte d'énergie élastique est négligeable a grande vitesse, on peut se limiter 2 un traitement statistique et

considérer qu'une quasi-molécule est formée lors de l'interaction [234].On obtient alors une Expression

de I'énergie potentielle de la méme forme que celle du potentiel atomique :

E () = @q,(z) 03

4TIE 1 a

La fonction d'écran utilisée est la fonction de Fermi atomique pour laquelle on modifie la valeur du

rayon d'écran a :

r r 1
CD(;) = ¢°(a_L) avec a, = 7

L'approximation la plus simple de la fonction de Fermi est le potentiel « standard » de Lindhatd [98] :

2/3
3T

4

£

(Zf/3+zi/3)1/2 (94>

r r
o L) = 1-—1 95
(aL) ViP+C*al 3
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ou C? est une constante que l'on prend généralement égale a 3.
Défauts créés par les interactions électroniques

Comme indiqué dans la partie I.A.2 du Chapitre I, lors d'une collision inélastique, I'énergie cinétique
totale du systeme n'est plus conservée. Les phénomeénes qui entrent en jeu dans ce type d'interaction
sont essentiellement la capture électronique par le projectile, I'excitation de I'atome cible et du projectile
ainsi que l'ionisation de l'atome cible. Ces processus coexistent généralement dans chaque collision
inélastique mais leur contribution relative dépend des parametres initiaux tels que la nature du projectile

et de la cible ou la vitesse relative de la collision [93].

Les types de défauts qu'un ion lourd rapide peut induire dans un solide par excitation électronique
sont déterminés par la nature du solide et notamment par la structure électronique du matériau [235].
Ainsi, les collisions électroniques induisent des défauts structuraux dans les isolants et les semi-
conducteurs alors que l'énergie est dissipée sous forme d'énergie thermique dans les métaux, sans qu'il

n'y ait création de défauts [230].

Dans le cas de céramiques, ce type d'interaction engendre majoritairement la formation de traces
linéaires, appelées également traces latentes ou tracks, le long de la trajectoire des ions [101]. Pour rendre
compte de la formation de ces traces, différents modeéles ont été développés dont les plus courants sont
le modele de l'explosion coulombienne (ou pointe d'explosion ionique) et le modéle de la pointe

thermique.
Modeéle de l'explosion coulombienne

Ce modele a été proposé par Fleischer ¢ a/. en 1965. 11 est basé sur le fait qu'un ion de grande énergie
qui pénetre dans la matiere éjecte beaucoup d'électrons et crée ainsi un cylindre d'ions positifs le long de
sa trajectoire. Ces ions positifs subissent une forte répulsion coulombienne pouvant aboutir a une
véritable explosion locale et sont éjectés avec une énergie cinétique de plusieurs dizaines d'électronvolts
trés souvent supérieure a 'énergie de déplacement des atomes voisins. Les atomes cibles éjectés de la
trajectoire de l'ion incident laissent des lacunes pour occuper des positions interstitielles. Apres relaxation
de la zone perturbée, il subsiste une zone désordonnée moins dense que le matériau initial qui forme ce

qu'on appelle les tracks.

Pour que ce phénomene se produise, il faut que différentes conditions soient réunies [101] :
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- La premiere stipule que les forces de répulsion entre atomes ionisés doivent étre suffisantes
pour vaincre les forces de liaison de la maille cristalline. Par conséquent, les traces se formeront
plus facilement dans les matériaux possédant des forces de liaison et des distances
interatomiques faibles ;

- Le second critére est que l'ion incident produise au moins une ionisation par atome cible
percuté ;

- Il ne faut pas que les électrons éjectés par le projectile soient remplacés par d'autres avant que
les atomes ionisés ne se déplacent de leur site initial (temps caractéristique d'une vibration
atomique, 107 s). Cette condition est vérifiée dans les matériaux possédant une faible mobilité
électronique ce qui est le cas des isolants ;

- Le dernier critére est la faible mobilité des trous. En effet, les trous créés dans la zone ionisée
ne doivent pas se déplacer trop rapidement afin de ne pas supprimer la trace en cours de

formation.
Modele de la pointe thermique

Le modele de la pointe thermique a été proposé pour la premiere fois par Dessauer en 1923 [237], et
appliqué aux métaux en 1956 par Seitz et Kohler [238]. Il a ensuite été adapté pour les ions lourds au
début des années 90 par Toulemonde ¢f a/. [239, 240]. Ce modele consiste 2 supposer que 'énergie de la
particule incidente, cédée aux électrons, est convertie en énergie thermique lors des interactions
électrons-phonons dans un temps compris entre 107° et 107 s [101, 235]. Les atomes proches du trajet
du projectile peuvent alors atteindre une température supérieure a la température de fusion du matériau,
créant ainsi une région cylindrique fluide autour du passage de l'ion pouvant atteindre quelques
nanometres de diameétre. En fonction de la diffusivité thermique du matériau et du diametre du cylindre,
cette température est maintenue pendant 10'% 2 107" s avant de se refroidir brusquement et revenir a la
température ambiante dans une phase différente de celle initiale, généralement amorphe, menant ainsi a
la création d'une trace latente. De nombreuses études ont montré que de telles traces ce forment au-dela

d'une certaine valeur seuil du pouvoir d'arrét électronique [101].

Les deux modéles précédemment décrits ne sont pas contradictoires. Ils considerent seulement des
parametres physiques différents: la création d'ions positifs pout l'explosion coulombienne, les
interactions électrons-phonons pour la pointe thermique. Néanmoins, le modele de l'explosion
coulombienne n'est pas un modele prédictif et quantitatif comme le modéle de la pointe thermique qui

permet d'estimet, par exemple, le rayon des traces [235].

Quel que soit le modele, le nombre d'électrons libres et leur mobilité jouent un réle important. En
effet, une faible mobilité électronique (., dans les matériaux isolant) va correspondre a un fort couplage
électron-phonon dans le cas de la pointe thermique, et va augmenter le temps pendant lequel la force de

Coulomb va agir dans le cas de I'explosion coulombienne.
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Sections efficaces
Définitions

Considérons l'interaction entre des ions de masse M; et un atome cible de masse M, décrite par la

Figure 115. Les ions arrivés dans la couronne définie par les cercles de rayon b et b+db émergent dans

I'angle solide dQ = 27Tsin® d. [88]

IR L
—— i
. C e g

dQ = 21isin® de/’ \
Figure 115 : Section efficace d'interaction

Soit dn(Q) le nombre de particules qui émergent dans l'angle solide dQ par unité de temps. Ce

nombre dépend du débit de fluence mais également d'un parameétre nommé section efficace

diftérentielle angulaire 0o(Q) :

dn(Q) = 0,(Q) @dQ avec 0,4(Q) = )

d—"(n)) 6)

On peut alors calculer le nombre de particules déviées par unité de temps dans Q ; en considérant le

débit de fluence comme constant dans l'angle solide Q et en définissant O, comme la section efficace

totale
410 °4T[d0' DU. R
n = fdn(Q) =] —(Q)dQ = (pfdo =00, © 0 = = o7
0 o dQ 0 (0]

La section efficace totale représente le rapport du nombre de particules déviées par unité de temps
ramené au débit de fluence, c'est a dire le nombre de particules incidentes par unité de surface et de
temps. Ainsi, O, est la probabilité d'interaction d'une particule incidente artivant sur la cible, rencontrant

de front les n, particules cible par unité de surface.

On peut également définir une section efficace totale atomique O.. Soit n, la concentration atomique

volumique d'atome cible et 1 la longueur de la cible :

n, = n,l et o, = O,n, 98)

O, = — 99)
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Libre parcours moyen

On appelle libre parcours moyen A\ de la particule incidente dans la cible la distance moyenne entre

deux collisions successives. Soit 1 I'épaisseur de la cible. Lorsque 1 = A, la probabilité d'interaction 0, = 1.

D'aprés l'équation (99), on obtient 'Expression du parcouts moyen :

1
A =
Yo (100)

a ta

Loi1 d'absorption en profondeur

La loi d'absorption donne l'évolution du débit de fluence en fonction de la profondeur. Soit 1

I'épaisseur de la cible et x une coordonnée sur la longueur 1. Deux cas sont alors distingués :

- Le cas ou ] est inférieur A : alors le débit de fluence est constant quelque soit | ;

- Le cas ou | est supérieur a A. O est la probabilité de collision d'une patticule incidente par unité

de surface avec les n; atomes cible vus de front. Cette probabilité ramenée a un atome cible est

O.. Plus on est profond dans le solide et plus le débit de fluence est faible. On a donc :

do(x) = —@(x)0, n,dx (101)
dp(x) “ag) _
23 = _gonds = [ SR = (g nds (102)
O(x) 5 0(x) 0
O(x) = Qe (103)

On peut alors définir un coefficient d'absorption :

K =n,0 (104)

a —ta

Distribution des ions implantés dans le solide

La fonction de distribution la plus utilisée pour décrire la concentration en ions implantés dans la

cible est la distribution gaussienne dont 'Expression analytique est [88, 95] :

= P
_|x= Rp
|:\52ARp

alx) = —2 . 105
0= (105)

Six = Rp alofs n(x) = fmw. On obtient donc :

_ Q
n, = ——0 106
V2T ARp (19)
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Pulvérisation
Définition

Lorsque des cascades de collisions ont lieu suffisamment proche de la surface, des atomes peuvent

étre éjectés du matériau : c'est ce qu'on appelle la pulvérisation ou sputtering; [88] Pour quantifier la
pulvérisation induite par une irradiation, on défini le taux de pulvérisation :

_  Nombre d'atomes pulvérisés
Y= Nombre de particules incidentes (107)

En définissant r comme le nombre d'atomes pulvérisés par unité de surface, on obtient :

Y = (108)

_eolr—go

r
¢
ou t estle débit de pulvérisation en cm™,

Soit d I'épaisseur de substrat pulvérisée au cours de l'irradiation et n, la densité volumique d'atomes
cible :

o o £ 21 a
f=dxa, O Y=4=50 (109)
() ()
On définie ainsi la vitesse d'érosion vencm s :
v=d=v2 (110)
n

a

Ainsi que l'épaisseur de substrat pulvérisée en fonction de la fluence :

d=dxt = y2 (111)
n

Modification du profil d'implantation

Lots d'une irradiation, s'il y a pulvérisation de la sutface, l'origine de cette sutrface se décale en
profondeur ainsi que le profil d'implantation ; on obtient donc un profil d'implantation « élargi », que I'on

peut considérer comme l'enveloppe d'une infinité de profils décalés. Ainsi, I'Expression (105) est
modifiée en fonction du temps.

Lorsqu'il n'y a pas de pulvérisation, la distribution a l'issue du temps t pendant lequel dure l'irradiation
est:

_|x=Rp
n(x,t) = —b—c [MRP (112)
\/ETARp

Lorsqu'il y a pulvérisation, au début de l'irradiation, la distribution par unité de temps vaut :



2

0 _[x—R*E

o ' (p \r'EARp
n(x,t') = ———e
V2TIARp

(113)
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Au bout d'un temps t', la surface ayant progressé de vt' (ou v est la vitesse d'érosion), la distribution

ne sera plus centrée en Rp mais vt' plus loin, soit en (Rp + vt).La quantité 0 vaut alors :

° | x—=(Rp+vt') i
(0] V2 ARp

a(x,t') = ——e
V2TIARp
La contribution a n(x,t) pendant un intervalle dt' vaut :

dn(x,t') = a(x,t')xdt’

(op _[ X i:t' - Rin :
dn(x,t') = ————-e | 8% Jg¢
V2TARp
La répartition volumique vaut par définition :
n(x,t) = fdn(x,t')
0
o _p ]
V2ARp
a(x.) = —2 [ dr’
2TARp {
Sachant que la fonction d'erreur a pour Expression :
2 .2
erf (z) = —=| e du
\/T[ 0
Posons comme changement de variable :
_ x—vt'—Rp
V2ARp
Y a0 de = Y28Rey,
V24 Rp v

Soit up et u; les valeurs extrémes pour t' = 0 et t' = t respectivement :

u, = X_R_p ct u, = 7x—vt—R_p
’ V2ARp ‘ V2ARp

Avec ce changement de variable, I'Expression (118) devient :

ug

e "du

— _(op \/EARP K —u’ —_ (°p
I‘I(X,t) = \/;'[ARP v {C du = \/;[V )

En introduisant la fonction d'erreur définie en (119) :

(114)

(115)

(116)

(117)

(118)

(119)

(120)

(121)

(122)

(123)
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n(x,t) = jiTp[_ {j e du — f euzdu} = \/_irl:_ [%T erf (u,) — %[ erf(ut)} (124)

D'ou I'Expression, lorsque l'origine est fixée a la surface non pulvérisée :

<~ Rp < —vi—Rp
f|—= —etf | —————
er [\/ZARpl er[ \/EARp

a(x,0) = 5

(125)

Enfin, prenons pour origine la surface réelle apres irradiation d'un temps t, située a d = vt de l'origine

avant irradiation. Soit X la nouvelle variable :

x = X+d = X+ vt (1206)

0 X + vt — Rp X—Rp
,t) = —/— —— | —etf 127
n(x,t) . er \/EARp er \/EARp (127)

Cette relation peut également s'exprimer en fonction du taux de pulvérisation défini par
'Expression (108) :

0 XYl -Rp X—Rp (128)
n(x,t) = % erf \/ET —erf \/EAR
p p

Pulvérisation en fonction du pouvoir d'arrét nucléaire

Cette Expression du taux de pulvérisation est issue du modéle de Peter Sigmund [241].

Considérons 1'énergic AE fournie a la cible lors de la pulvérisation d'une épaisseur d. D'aprés

Sigmund, le taux de pulvérisation est proportionnel a cette perte d'énergie et au libre parcours moyen A,

et inversement proportionnel a I'épaisseut pulvérisée :

X X
Y o« AEd A U Y =K ALXA (129)
ou K est homogeéne a l'inverse d'une énergie.
La pulvérisation ayant lieu lors des chocs nucléaires sur 'épaisseur d, on peut écrire :

AE

—= = S,(E) (130)
d

Y = KAS,(E) (131)

ou S,(E) est le pouvoir d'arrét nucléaire.

Le libre parcours moyen n'étant fonction que de I'énergie initiale, on peut définir une constante K'

égale au produit K A et on obtient :

Y = K'S,(E) (132)
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Ainsi, le taux de pulvérisation est directement proportionnel au pouvoir d'arrét nucléaire. Par
conséquent, la pulvérisation est un phénomene essentiellement observable lors d'irradiations a de faibles

énergies.
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Annexe G : Présentation des lignes
d'irradiation

Une grande majorité des irradiations ont été réalisées au Grand Accélérateur National d'lons Lourds
(GANIL) basé a Caen (¢ Figure 116). Le GANIL est un groupement d'intérét économique géré
conjointement par le CEA et le CNRS. Ce laboratoire dédié aux irradiations ainsi qu'a la caractérisation

de matériaux irradiés est au service de la communauté scientifique nationale, européenne et

internationale depuis 1983 [242].

GANILL

GRAND ACCELERATEUR NATIONAL D'IONS LOURDS
LABORATOIRE COMMUN DSM/CEA-NZPUCHNRS

Figure 116 : Vue aérienne du GANIL

Le GANIL est constitué de deux cyclotrons injecteurs (CO1 et C02) équipés d'une source ECR
(Electron Cyclotron Resonance) et de deux cyclotrons a secteurs séparés (CSS1 et CSS2) accélérant en
cascade les ions fournis par le cyclotron injecteur. Un éplucheur solide constitué d'une mince feuille de
carbone située entre les deux cyclotrons augmente 1'état de chatge des ions sans réduire notablement leur
vitesse, permettant ainsi une accélération supplémentaire dans CSS2 (4. Figure 117). Par ce dispositif, le
GANIL produit des faisceaux d'ions allant du carbone a l'uranium, d'énergie pouvant atteindre

24 MeV /uma pour les ions les plus lourds avec un flux variant entre 10° et 107 s cm™ [101]
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Annexe G: Présentation des lignes d'irradiation
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Figure 117 : Accélérateurs et aires expérimentales du GANIL

Pour ce qui est des irradiations dites « basses énergies », elles ont été réalisées au Centre de
Spectrométrie Nucléaire et de Spectrométrie de Masse (CSNSM) a Orsay. Le CSNSM est une Unité
Mixte de Recherche relevant de I'Institut National de Physique Nucléaire et de Physique des Particules
(IN2P3), du CNRS et de l'Université Paris Sud. Les recherches de ce laboratoire se veulent
pluridisciplinaires, couvrant un large éventail de themes tels que la structure du noyau, l'astrophysique ou

encore l'irradiation de matériaux. [243]

IRRSUD

Lors de la production des faisceaux de haute énergie, seul un cyclotron injecteur (CO1 ou C02) est
utilisé. Partant de ce constat, IRRSUD a été congu pour utiliser les faisceaux de basse énergie (de 0,3 a
1 MeV/uma) issus de l'injecteur hors ligne (¢f. Figure 118). Cette ligne d'irradiation est en service depuis
octobre 2002.

Du fait de sa forte disponibilité, une grande majorité des irradiations ont été réalisées sur IRRSUD.
Cette ligne a également la particularité de permettre d'atteindre des fluences relativement élevées en peu

de temps (typiquement 10" cm” en 50 h).

Figure 118 : Ligne d'irradiation IRRSUD


http://www.u-psud.fr/
http://www.u-psud.fr/
http://www.u-psud.fr/
http://www.cnrs.fr/
http://www.in2p3.fr/
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ARAMIS

ARAMIS (Accélérateur pour la Recherche en Astrophysique, la Microanalyse et 'Implantation dans
les solides) est I'accélérateur du CSNSM d'Orsay. 1l est composé d'un accélérateur de type Van de Graaff
2 MV (soutce d'ions positifs) couplé a un accélérateur de type Tandem 2 MV (source d'ions négatifs) qui
permettent, par une accélération en deux étapes, d'atteindre des énergies de 4 MeV (¢f. Figure 119). Le
couplage permet également de réaliser de la RBS 7 situ : le Tandem irradie pendant que le Van de Graaff

analyse.

microseope
eleatronique

Source negative
Middleton

ligne Irma
Source positive
Panring

ligne agrégats

—

-
|

0,25 = _ L
2My T00KY

ligne implantation

7
ligne caractérisation 1 m

=
Figure 119 : Représentation schématique de l'accélérateur ARAMIS

ARAMIS, tout comme IRMA (I'implanteur 190 kV du CSNSM, ¢ Figure 119) font parti depuis 2008
de la plateforme JANNUS (Jumelage d'Accélérateurs pour les Nano-sciences, le NUcléaire et la
Simulation). Cette plateforme a été créée afin de rassembler les équipements et compétences de la région
Tle-de-France concernant les irradiations avec pour objectifs principaux la modification contrélée de
matériaux, la simulation de 'endommagement des matériaux du nucléaire, I'enseignement et la formation.

Cette plateforme est basée sur deux sites. [244]

Le premier, au CEA de Saclay, est constitué de trois accélérateurs (¢f. Figure 120) permettant des
irradiations monofaisceau, double faisceau et triple faisceau. La chambre d'irradiation triple faisceau a été
congue afin de simuler au mieux les irradiations neutroniques. En effet, ces irradiations s'effectuent dans
une large gamme d'énergie ; il est donc nécessaire d'utliser plusieurs ions de différentes énergies pour
simuler au mieux lirradiation en réacteur. Cependant, des irradiations successives ne sont pas

équivalentes a des irradiations simultanées, d'ou l'idée de cette chambre triple faisceau.
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Tandetron 2,25 MV
(tandem)

W
JANNUS
Yvette2,5 MV

Q© 1rradiation triple faisceau

O Irradiation double faisceau

0 Irradiation monofaisceau — Epiméthée 3 M]

5m
Source ECR
Figure 120 : Plateforme JANNUS basée au CEA de Saclay

-

Le second site est basé au CSNSM d'Orsay. Outre une chambre double faisceau, ce site posséde la
particularité de disposer d'un Microscope Electronique en Transimission 200 kV permettant des études

de cinétique d'irradiation 7 situ.

Deux types de faisceaux sont disponibles simultanément au GANIL : les faisceaux de haute énergie et
ceux de moyenne énergie. Les faisceaux d'irradiation utilisés dans le cadre de cette étude sont des
faisceaux de moyenne énergie, accélérés uniquement par CSS1, qui sont délivrés en continu dans la salle
SME (Sortie Moyenne Energie). Les domaines d'énergie des faisceaux disponibles en SME s'étendent de
4213,6 MeV/uma. [101]
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Annexe H : Le carbure de silicium

Le carbure de silicium a été découvert accidentellement pour la
premicre fois en 1824 par le suédois Jons Jacob Berzelius alors
qu'l tentait de fabriquer du diamant [245]. Plus tard, Edward
Goodrich Acheson découvrit des cristaux brillants et hexagonaux
apres avoir fait fondre du carbone avec des silicates d'aluminium ;
il pensait alors avoir fabriqué un carbure a base d'alumine, le
corundum, et appela donc ce nouveau matériau carborundum.
Acheson découvrit rapidement les propriétés mécaniques
remarquables de ce nouveau composé et développa son procédé
de fabrication (le procédé Acheson 246, 247]) afin de le vendre
comme abrasif (¢ Figure 121); il garda d'ailleurs le nom de

Figure 121 : SiC vendu comme

b B 1d du abrasif par la Carborundum

carborundum comme nom commercial de son produit. Company fondée par A.G. Acheson
Le carbure de silicium existe également a 1'état naturel, mais les

conditions de températures et de pressions pour sa synthése sont tellement extrémes qu'il en existe peu.

Clest en 1904 que Henri Moisson découvtit pour la premiére fois SiC sous forme naturelle en faisant des

recherches sur la météorite de Meteor Crater dans le Cafion Diablo en Arizona [248, 249]. En I'honneur

de son découvreur, les minéralogistes ont nommé SiC la moissanite, nom toujours utilisé par les joailliers.

En 1907, Henry Joseph Round remarque les propriétés électroniques de SiC. Il fabriqua alors la
premiére diode électroluminescente : elle était bleue et en carbure de silicium [250]. C'est ainsi que SiC

est devenu un des premiers semi-conducteurs connu.

Mais le développement de SiC comme semi-conducteur est freiné par la difficulté d'obtenir des
monoctistaux de grande pureté. Cette difficulté a commencé par étre franchie grice aux travaux de Lelly
en 1955 qui développa une nouvelle méthode de fabrication par croissance [251] ; cette méthode porte

de nos jour le nom de méthode de Lely modifiée suite aux apports de Tairov et Tsvetkov en 1978 [252].

Les polytypes de SiC

La particularité de SiC est qu'il se présente sous diverses variétés cristallographiques stables a
température ambiante : on appelle cette particularité polytypisme. De nos jours, plus de 200 polytypes

sont recensés.

Les polytypes du carbure de silicium peuvent étre décrit par un empilement régulier suivant I'axe ¢ de
bicouches de plans compacts de silicium et de carbone ; l'empilement de ces bicouches forment des
tétracdres de silicium au centre desquels se logent les atomes de carbone. Ces tétra¢dres CSiy s'agencent

alors soit tous dans le méme sens, soit par des rotations de 180° par rapport a I'axe c.

Diverses notations permettent de différencier les différents polytypes ; parmi elles, la notation de

Ramsdell est la plus usitée [253]. Cette notation consiste en un nombre N suivit d'une lettre X :
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- N est le nombre de bicouches dans la maille élémentaire ;
- X représente la symétrie de cette maille: C pour cubique, H pour hexagonale et R pour

rhomboédrique.

La Figure 122 présente l'empilement de trois des principaux polytypes : comme pour identifier les

couches d'un empilement compact, les bicouches de SiC sont désignées par une lettre A, B ou C.

> W o » O w >» w O > 0w

> W >» O > W > O

Figure 122 : Empilement suivant l'axe ¢ des bicouches de trois des principaux polytypes de SiC ; les
liaisons en rouge mettent en évidence la séquence d'empilement des bicouches

Notons que deux autres polytypes sont également souvent rencontrés : le polytype 2H dont la
séquence d'empilement est AB et le 15R de séquence ABCBACABACBCACB.

Dans la littérature, sont souvent évoquées les phases O et [3: la phase B représente en fait la seule

phase cubique existante (3C) alors que toutes les autres phases sont concernées par la désignation .
Proprietés génerales

Parmi les propriétés de SiC, seul le gap est fonction du polytype : il vatie de 2,39 eV pour la phase B 2
3,33 eV pour le 2H, en passant par 3,02 eV pour le 6H [8].

De fagon générale, ce matériau d'une densité de 3,2 se caractérise par une tres grande dureté, proche
de celle du diamant [254]; sa dureté Vickers varie en fonction des matériaux entre 20 et 30 GPa [255,
256]. Comme la plupart des céramiques, SiC possede également une grande rigidité — module de Young
avoisinant les 500 GPa — et une faible ténacité — de I'ordre de 3-4 MPa m'"* [255-257].

Le carbure de silicium possede la particularité d'étre stable a haute température : il se décompose vers
2300-2800 °C [8, 254, 250]. Sous air, SiC se recouvte d'une couche de silice protectrice jusqu'a 1500 °C
(fusion de SiO») [254]. Sous des pressions plus faibles, l'oxydation de SiC n'est plus passivante ; la silice

formée est directement réduite en SiO et CO gazeux [256]. On patle alors d'oxydation active.

D'un point de vue propriétés thermique, sa conductivité thermique est fonction de la pureté du
matériau et de la taille des grains ; ainsi, d'aprés Snead [255], 2 300 K elle varie de 90 W m™ K pour un
matériau a grain fin 2 340 W m"' K' pour un cristal dense de haute pureté a grains larges. En ce qui

concerne son coefficient de dilatation thermique, il avoisine 45x10° K' [255, 257].



BG

Comportement sous irradiation

Depuis le début des années 90, de nombreux travaux ont étés conduits sur le comportement sous
irradiation — et implantation — de SiC pour des domaines variés tels que la microélectronique, le spatial et
le nucléaire. Mais, contrairement a cette étude, la plupart des travaux ont été réalisés sur des matériaux
modeles, des monocristaux de grande pureté, afin d'acquérit des données fondamentales sur

l'endommagement sous irradiation.

Cette partie tente de synthétiser les principaux résultats que l'on peut rencontrer dans la littérature.
Energie seuil de déplacement

Cette donnée, utile notamment pour simuler les dégats d'irradiation dans les matériaux, a été calculée
ou mesurée par de nombreux auteurs. Si cette valeur semble étre fonction du polytysme voire de
l'otientation du monoctistral, force est de constater que les résultats sont extrémement disperses [258].
Clest la raison pour laquelle lors des simulations réalisées pendant de ce travail de these les valeuts

proposées par le code de calcul TRIM-2008 [97] n'ont pas été modifiées.

Le Tableau 12 présente quelques exemples de valeurs rencontrées dans la littératures.

Energie seuil de déplacement /eV

Polytype S c Détermination Référence
i
- 35 22 Luminescence [259]
3C [001] 35 40 Dynamique 1260]
3C [011] 85 30 Moléculaire
Moyenne 38 19 Ab Initio [261]
4H 24 18 Photoluminescence et 262
6H 19 18 MET [262]

Deep Level Transient

6H > 30 20
Spectroscopy

[263]

Tableau 12 : Valeurs des énergies seuil de déplacement dans SiC
Amorphisation

Le premier résultat important concernant le comportement sous irradiation de SiC est qu'il devient
amorphe pour de faibles taux d'endommagement a température ambiante. Ainsi, suivant les auteurs, il
deviendrait amorphe entre 0,1 et 0,5 dpa [264-272]. Cette dose, appelée dose critique damorphisation,
dépend de la masse et de I'énergie de la particule incidente [267, 273-277]

- plus la masse est faible, plus la dose critique d'amorphisation est forte ;

- plus I'énergie est forte, plus la dose critique d'amorphisation est faible.

La dose critique d'amorphisation est généralement indépendante de la température lorsque celle-ci est
inférieure a 300 K [278-282]. Par contre, tout comme pour d'autres matériaux cristallins [283-287],
lorsque la température d'irradiation augmente, la dose critique d'amorphisation de SiC augmente

rapidement jusqu'a tendre vers l'infini ; la température a laquelle ce dernier phénomene se produit est
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appelé température critique damorphisation (T.). La températute critique d'amorphisation est fonction
de la particule incidente, de son énergie et du matériau (¢f Figure 123); dans le cas de SiC, elle est
généralement comprise entre 400 et 650 K [265, 273, 278, 280, 281, 288, 289].

——
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Figure 123 : Evolution de la dose d'amorphisation en

fonction de la température dans A-SiC [273]

La dépendance de la dose critique d'amorphisation a la température est généralement expliqué par
une guérison thermiquement activé des défauts induits par irradiation [273, 280, 288, 290]. Lors d'une
irradiation a température ambiante, les défauts créés sont stables et conduisent a I'amorphisation de SiC.
A contrario, si l'irradiation se produit a haute température les défauts sont peu stables : il existe alors un
équilibre entre création et guérison des défauts. Ce phénomene est appelé guérison dynamique des

défauts.

Ainsi, en fonction de la dose d'irradiation, Harbsmeier ¢z a/. [157] déctivent la formation du désordre

dans SiC :

- Pour des doses inférieures a la dose critique d'amorphisation, les chocs nucléaires engendrent la
nucléation et l'accumulation de défauts et/ou de petites zones amorphes dans un
environnement cristallin ; c'est ce qu'on appelle le régime de nucléation ;

- A la dose critique d'amorphisation, une couche amorphe se forme au maximum de pouvoir
d'arrét nucléaire ;

- Pour des doses supérieutes a la dose critique d'amorphisation, la couche amorphe croit aussi
bien vers la surface du matériau cible que vers l'intérieur ; ce régime est appelé régime de

Croissance.

11 est a noter que le polytysme ne semble influer ni sur la dose critique d'amorphisation de SiC [265,

273], ni sut sa température critique d'amorphisation [280, 281, 291].
Gonflement

De nombreux auteurs ont remarqué que, comme beaucoup d'autres matériaux, SiC gonfle sous
irradiation. Ce gonflement est généralement attribué a la création de défauts ou d'agrégats de défauts
(black dots en Microscopie Electronique en Transmission), et par voie de conséquence a I'amorphisation
du matériau. Cependant, il faut également signaler que dans le cas d'irradiations avec des ions de gaz
rares a4 de trés fortes fluences (> 10'°-10" cm™®), la formations de nanobulles entraine également un

gonflement conséquent aussi bien dans SiC [292, 293] et que dans d'autres matériaux [156, 294-300] ; ce



cas ne sera pas abordé par la suite car les fluences utilisées dans le cadre de cette thése (fluences

maximales de I'ordre de 10" cm™) ne permettent pas la formation de nanobulles.

En fonction de la température d'irradiation, Snead ¢# /. [255] ont distingué 3 régimes de gonflement ;

la Figure 124 illustre ces trois régimes.
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Figure 124 : Gonflement a saturation de SiC induit par irradiation en
fonction de la température [255]

Lorsque la température est inférieure a la température critique d'amorphisation (régime
damorphisation), le gonflement est fonction de la dose d'irradiation. Dans le régime de nucléation, un
léger gonflement dd a un exces de volume des défauts agglomérés est rapidement observable [157] ; ce
gonflement augmente de facon logarithmique avec la fluence [171] jusqu'a atteindre une saturation
induisant une forte augmentation de contraintes en compression [157]. Celles-ci se stabilisent a la dose
critique d'amorphisation jusqu'a ce que la couche amorphe atteigne la surface (régime de croissance) ;
alors le gonflement augmente fortement induisant une diminution des contraintes en compression.
Enfin, lorsque la couche amorphe cesse de croitre, le gonflement a atteint son maximum et sature ; il en

est de méme pour les contraintes qui sont alors quasiment nulles [157].

Au-dela de la température critique d'amotphisation, tout se passe comme lors du régime de nucléation
pour des températures plus faibles. En effet, le gonflement augmente également de facon logarithmique
avec la dose jusqu'a saturation et est du a l'agglomération des défauts ; ce régime est appelé régime de
saturation ou de domination des défauts ponctuels ou petits amas. Le gonflement 2 saturation est
fonction de la température : il diminue lorsque celle-ci augmente [301]. L'absence de formation de
couche amorphe apres cette saturation induit une chute du gonflement par rapport au régime
d'amorphisation [255]. De plus, la dose nécessaire pour atteindre la saturation est moins importante
lorsque la température d'irradiation est élevée. La variation du gonflement en fonction de la température
est généralement attribué a la recombinaison des paires de Frenkel créées dans les cascades de collisions

par la température [255] qui induit une diminution de la stabilité des agrégats de défauts ponctuels [153].

Enfin, lorsque la température est plus élevée (supérieure a 1200-1300 K dans le cas de SiC [255, 302-
304]) les lacunes sont suffisamment mobile pour créer des clusters de lacunes, pouvant alors former des
cavités dans le matériau [255], ou autres défauts tels que des boucles de dislocation [302, 305, 306]. Ainsi,
pour de fortes doses (plusieurs dpa [307]), ces défauts étendus deviennent la cause majeur du
gonflement ; celui-ci n'atteint donc plus de saturation est devient dose dépendant. C'est pourquoi ce

régime est nommé régime dinsaturation ou de domination des défauts étendus. La température

BI
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favorisant la formation de ces défauts étendus, le gonflement augmente également lorsque la température

d'irradiation augmente [255].

La présence d'impuretés, d'écart a la steechiométrie et de défauts dans SiC détériore sa tolérance aux
irradiations, notamment en ce qui concerne le gonflement [308-310]. Ajouté a cela le fait qu'il existe des
techniques différentes de le mesurer, il est donc difficile de trouver des valeurs absolues pour le
gonflement de SiC. Le Tableau 13 résume quelques valeurs de gonflement disponibles dans la littérature
dans le régime d'amorphisation. D'apres une étude bibliographique réalisée par Snead [255], au-dela de la
température critique d'amorphisation, le gonflement a saturation chute fortement pour atteindre
quelques pout-cents, puis décroit lorsque la température d'irradiation augmente devenant inférieur a 1 %.
Enfin, dans le régime d'insaturation, le gonflement est fonction de la dose et augmente lorsque la

température augmente.

Matériau Irradiation Gonflement Référence
2 I;Zgzzzzlljlﬁ Neutrons rapide 12 Z;Z [311]
6H monocristallin Neutrons rapide 11 % [312]
6H monocristallin 50 keV Ne et Na 17 % [157]
6H monocristallin 155 keV Na 15 % [313]
6H monocristallin 360 keV Ar 22% [282]
B monocristallin 360 keV Ar 20 % [314]

Tableau 13 : Gonflement a saturation de SiC en régime d'amorphisation
Cristallisation athermique mduite par excitation électromque

Lorsque SiC n'est pas entietement amorphe, il a été remarqué que le désordre induit par irradiation
peut étre guéri par les interactions électroniques d'ions de forte énergie [175-178]: ce phénomene est
appelé crstallisation athermique nduite par excitation électronique [175]. Dans sa thése de

doctorat [93], Aurégane Audren explique cette cristallisation :

En début de parcours, les ions échangent leur énergie avec les électrons des atomes de la cible. Cette
énergie est ensuite fournie aux noyaux par des interactions électron-phonon [315]. Ainsi, selon le modéle
de la pointe thermique [240], la température augmente de fagon rapide, brutale et transitoire le long du
passage de l'ion ce qui équivaut a un traitement thermique conventionnel induisant la guérison des

défauts.
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Annexe I : Analyse quantitative par
spectrométrie de photo-électrons X

Bases de |'analyse quantitative

Dans le cas d'un échantillon homogéne dans le volume analysé, et de surface plane, le taux de
comptage dI des photo-électrons recus par le détecteut, issus d'une couche électronique k d'un élément |
dont la concentration atomique est Nj et émis dans la direction 8 (par rapport a la surface) d'un élément
de volume d'épaisseur dz a la profondeut z, s'exprime par [316-318] :

—z

e Asin (l 33)

do Tdz
dek=(|)1Qj d—Q Q( —

).
sin®
N .. do .

ou @ est le flux de photons, T le facteur de transmission de l'analyseur, 75 la section efficace

différentielle de photo-ionisation, Qo l'angle solide d'acceptance de l'analyseur et A le libre parcours

moyen des électrons.

Ainsi, l'aire du pic de I'élément j se trouvant sur une épaisseur z a pour Expression :

I7=I< N]O.T(l _e)\sine) <134)

ou K est un facteur caractéristique de l'appareillage et du flux de photons incidents et O est la section

efficace totale de photo-ionisation.

Et pour une épaisseur z infinie :

IL=KNOAT (135)

Lors d'une analyse quantitative par XPS, la concentration absolue des éléments n'est pas déterminée
car certains parameétres tels que le flux de photons sont difficilement accessibles [318]. Aussi, s'intéresse-
t-on généralement a l'aire relative d'un pic comparée a celle d'un autre pic du méme échantillon enregistré

simultanément.
L |
X 111 (136)

Par ce rapport d'aire, le facteur K est évincé (uniquement fonction des conditions d'analyse) et la

concentration atomique relative peut étre évaluée si 0, A et T sont connus pour chaque élément.

Estimation de la proportion d'oxyde

La Figure 125 présente la variation des sections efficaces totales de photo-ionisation calculées par

Scofield [319] pout la raie KO de l'aluminium ; ces valeurs sont généralement utilisées pour l'analyse

quantitative en admettant une incertitude absolue de 20 % [318].
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Figure 125 : Sections efficaces totale de photo-ionisation calculées pour la raie KO de l'aluminium par
rapport au C 1s pour tous les éléments [318]

La section efficace totale de photo-ionisation est donc fonction de 'atome analysé. Dans cette étude,
le pic considéré est celui du Ti 2ps/; telatif a l'oxyde et au carbute. Ainsi, les sections efficaces peuvent

étre simplifiées dans le rapport (1306).

Le libre parcours moyen des électrons varie de 0,5 2 5 nm dans un domaine d'énergie cinétique allant
de 10 a 1500 eV [317]. Néanmoins, il est difficile a déterminer avec précision ; il dépend, autre autres, de
l'énergie cinétique des photo-électrons, de la nature du matériau traversé, de sa composition chimique, de
sa structure et de sa densité [318]. Ainsi, pour une méme énergie, une grande dispersion de valeurs

expérimentales peut étre observée suivant le matériau (¢f. Figure 126).
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Figure 126 : Libre parcours moyen des électrons en fonction de leur énergie cinétique [318]

Dans cette étude, 1'énergie cinétique des photo-électrons est proche de 1030 eV pout les deux pics
considérés. Aussi, le libre parcours moyen associé peut étre considéré comme identique pour la
contribution de l'oxyde et celle du carbure, et proche de 1,5 nm d'apres la loi empirique tracée sur la
Figure 126.
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Enfin, le facteur T de transmission de l'analyseur est fonction de 'énergie cinétique des photo-
électrons et de l'énergie de passage de l'analyseur” [318] ; cette derniére dépend de la configuration de
l'ensemble optiques d'entrée, fentes et analyseur. Aussi, si le calcul théorique du facteur de transmission
est complexe, dans le cadre de cette étude, les énergies cinétiques étant proches, ce terme peut également

étre évincé de I'Expression (130).

Ainsi, les rapports de concentrations atomiques pour les pics Ti 2ps/. relatifs a I'oxyde et au carbure
peuvent étre considérés comme équivalents aux rapports des aires de ces pics. Cependant, 'ensemble des
formules précédentes ont été établies dans le cas d'un échantillon homogéne dans le volume analysé, et
de surface plane. Or les échantillons étudiés ne sont ni homogenes (couche d'oxyde en surface et
matériau en dessous), ni plan (formation de monticules). Néanmoins, I'objectif n'étant pas de réaliser une
étude quantitative mais de suivre l'évolution de la proportion de couche d'oxyde, l'échantillon sera

considéré comme homogene et plan pour cette étude.

21 L'analyseur permet une sélection en énergie des photo-électrons : seuls les électrons ayant une énergie cinétique comptise
dans un intervalle centré sur I'énergie de passage de l'analyseur arrivent au détecteur [317].
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Abstract :

Among the six new systems of nuclear reactors considered by Generation IV International
Forum, the gas fast reactor is studied in France. Its working conditions (both high temperature
and pressure) led to select non-oxide ceramics for the cladding material. Among these ceramics,
T1;81C,; is distinguishable by its particularity to combine some properties of metals with those of

ceramics. Howevert, its behaviour under irradiation is not known.

The goal of this PhD is so to characterize the damages induced by irradiations in Ti;8iC, by

using ionic irradiations to simulate the effect of neutron irradiations.

Some specimens were irradiated by different ion-energy couples (4 MeV Au, 74 MeV K,
92 MeV and 930 MeV Xe) at several fluences and temperatures. After irradiation, the structural
changes were characterised by low incidence X-ray diffraction and transmission electron
microscopy whereas atomic force microscopy allowed the microstructural change study. Thus,
whatever the performed irradiations are, Ti;SiC, remains crystallized (up to 7 dpa of damages)
and no latent track was noticeable (28 keV nm™ of maximal electronic stopping power).
Moreover, as a function of irradiation parameters, an expansion of the hexagonal close-packed
unit cell of Ti;SiC, is noticed along the ¢ axis, leading notably to microstrains. Eventually, from
the point of view of the microstructure, the 92 MeV Xe ion irradiations induce the formation

of hills on the surface whereas a slight swelling is noticed by the 4 MeV Au ion irradiations.
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Résume :

Parmi les six nouveaux systemes de réacteurs nucléaires envisagés par le Forum International
Génération 1V, le réacteur a neutrons rapides et a caloporteur gaz est étudié en France. Ses
conditions de fonctionnement nominal (haute température et pression d'hélium) ont conduit a la
sélection de céramiques non-oxydes pour la gaine de combustible. Parmi ces céramiques, T1;SiC,
se distingue par sa particularité a combiner certaines propriétés des métaux a celles des

céramiques. Cependant, son comportement en réacteur n'est pas connu.

L'objectif de cette thése est ainsi de caractériser l'endommagement de Ti;SiC, sous

irradiation, en utilisant les irradiations ioniques pour simuler l'effet des irradiations neutroniques.

Des échantillons ont été irradiés par différents couples ion-énergie (Au de 4 MeV, Kr de
74 MeV, Xe de 92 MeV et de 930 MeV) a différentes fluences et températures. Apres irradiation,
les modifications structurales ont été caractérisées par diffraction des rayons X sous faible
incidence et par microscopie électronique en transmission de sections transverses alors que la
microscopie a force atomique a permis I'étude des modifications microstructurales. Ainsi,
quelles que soient les irradiations réalisées TisSiC, reste cristallisé (jusqu'a 7 dpa
d'endommagement) et aucune trace latente n'est observable (28 keV nm™ de pouvoir d'arrét
électronique maximal). De plus, en fonction des parametres d'irradiation, une dilatation de la
maille hexagonale compacte de Ti;SiC, suivant l'axe ¢ est observée, induisant notamment des
microdéformations. Enfin, d'un point de vue microstructure, les irradiations aux ions Xe de
92 MeV induisent la formation de monticules en surface alors qu'un léger gonflement est

observé pour les irradiations aux ions Au de 4 MeV.
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