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Introduction

Une des problématiques majeures a venir pour notre planéte est de pouvoir subvenir
aux besoins énergétiques grandissants avec I'avénement des pays émergeants comme
I'Inde et la Chine qui souhaitent accéder, eux aussi, au confort que propose le 21"
siécle en terme de technologie et d’énergie. En effet, I'électricité notamment devrait étre
disponible pour tous. Le nombre de centrales thermiques qu’installent la Chine, I'Inde,
les Etats-Unis et méme I’Allemagne est en augmentation. Certes la problématique des
déchets nucléaires ne se posent pas, en revanche la problématique de I'évolution du
climat devient inquiétante car ce type de centrales génére beaucoup de gaz a effet de
serre. Malgré tous les dispositifs mis en place pour limiter le rejet des gaz polluants, cette
technologie de production d’électricité a partir du charbon reste la principale source
d’émission de gaz a effet de serre au monde. Plusieurs méthodes de capture du dioxyde
de carbone sont développées mais toutes ces techniques ont le désavantage de consommer
beaucoup d’énergie et donc de faire chuter le rendement net d’une dizaine de points. En
France, le charbon n’est plus extrait des mines. Du charbon d’importation reste utilisé
pour la production d’électricité d’origine thermique en période de pointe. En 2011, avec
13,4 TWh, il a représenté environ 2,5% de I'électricité produite en France. La figure
1 est assez parlante et permet de voir une réalité en face, "se passer du nucléaire" au
moment o la demande ne cesse de croitre parait improbable.

La part du nucléaire dans la production d’électricité en 2014 en France était de
77% avec aucune émission de COs, tandis que le thermique & combustible fossile repré-
sentait 5% de la production avec 19 Millions de tonnes d’équivalent COy émis [1]. La
France produit également de I'électricité pour 'exportation, et la vend notamment a
ceux qui ont décidé d’arréter le nucléaire dans leur propre pays. On assiste en effet a
un réchauffement de 'atmosphére, une montée et acidification des océans. Les rapports
du Groupe d’experts intergouvernemental sur I’évolution du climat (GIEC) dressent un
tableau sombre de I'évolution de notre climat. Aprés une hausse de 0,85°C en moyenne

entre 1880 et 2012, 'augmentation des températures moyennes a la surface de la planéte
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FIGURE 1 — En haut : le bilan électrique frangais de 2014. En bas : les énergies produites en France
en 2014 [1].

pourrait atteindre 4,8°C a I'horizon 2100 par rapport a la période 1986-2005, dans le
scénario le plus pessimiste, c’est-a-dire si les émissions de gaz a effet continuent a leur
rythme actuel (entre 0,3°C et 3,1°C pour les autres scénarios). Le niveau des océans
en 2100 par rapport a la période 1986-2005 pourrait s’élever de quasiment un meétre,
dans le scénario le plus pessimiste. Selon le dernier rapport du GIEC, les océans se sont
élevés de 19 cm depuis la fin du 19°"¢ siécle. Moins 70% c’est la réduction nécessaire
des émissions mondiales de gaz a effet de serre (CO2 mais aussi méthane et protoxyde
d’azote) en 2050 par rapport a leur niveau de 2010 pour maintenir la hausse moyenne
des températures en dessous de 2°C, selon le dernier rapport. Mais « depuis 2010, les
émissions augmentent plus vite encore que dans les décennies précédentes », a déploré
Rajendra Pachauri, le président du GIEC. La concentration de ces gaz atteint désormais
« des niveaux sans précédent depuis au moins 800 000 ans ». Le protocole de Kyoto,
accord juridiquement contraignant signé en 1997 mais entré en vigueur en 2005 seule-

ment, en raison de ratifications tardives (les Etats-Unis refusant toujours de le ratifier),



INTRODUCTION 7

prévoyait une réduction de 5% des gaz a effet de serre en 2012 par rapport au niveau de
1990. Si I'objectif est loin d’étre atteint au niveau mondial (34% d’augmentation), il a
en revanche été rempli par 'UE, qui avait diminué de 18% ses émissions a ce moment-1a.
De plus, il faut noter I'inertie du changement climatique qui est considérable, de I'ordre
de plusieurs siécles, et elle est due aux émissions de COz passées, actuelles et futures.
Certes il ne faut pas négliger les recherches et les avancées sur les énergies renouvelables
mais le nucléaire compense trés souvent les déficits, sur 'hydraulique notamment. Le
statut de la France est passé d’importateur de I’électricité a exportateur, son solde d’ex-
portation de I'¢lectricité a doublé entre 2009 et 2011. Alors comment ne pas poursuivre
les recherches sur le nucléaire 7 Afin de le rendre encore plus sir et avec le moins de dé-
chets radioactifs possible 7 Pour cela il faut pallier le vieillissement du parc nucléaire en

développant de nouveaux réacteurs comme "EPR?M !

de troisiéme génération, réacteur
utilisant la technologie des REP ? mais améliorée avec un renforcement de la siireté, aug-
mentation de la puissance électrique (1600 MWe). Les membres du forum "Génération
IV" ont sélectionné six concepts de réacteurs nucléaires :
— Les Réacteurs a Neutrons Rapides a caloporteur Gaz (RNR-G ou GFR en an-
glais),
— Les Réacteurs a Neutrons Rapides a caloporteur Sodium (RNR-Na ou SFR en
anglais),
— Les Réacteurs a Neutrons Rapides a caloporteur Plomb (RNR-Pb ou LFR en
anglais),
— Les Réacteurs a sels fondus,
— Les Réacteurs supercritiques refroidis a I'eau,

— Les Réacteurs a trés haute température.

En France, la stratégie s’est orientée vers les RNR-G et les RNR-Na dont le prototype
sera expliqué dans le chapitre suivant. Suite au forum Génération IV en 2000, 10 nations
ont défini, dans le cadre d'une coopération internationale, un programme de recherches
visant a proposer vers 2040 la mise en fonctionnement d’une nouvelle génération de ré-
acteurs nucléaires innovants associés a des solutions de type "développement durable"
aux problémes cruciaux de I’énergie que 'on voit actuellement se dessiner. C’est ce qui
a motivé la création, en 2007, au sein du programme interdisciplinaire PACEN ?, suite
de PACE, d’un nouveau GNR, MATINEX pour MATériaux INnovants en conditions

1. European Pressurized Reactor
2. Réacteurs 4 Eau Pressurisée
3. Programme sur I’Aval du Cycle et la production d’Energie Nucléaire



8 INTRODUCTION

EXtrémes, se situant dans le prolongement du GDR NOMADE, et s’adressant a une
communauté trés voisine. L’achat des matériaux (monocristaux de ZrC et TiC) a été en
partie financé par le GNR MATINEX. Aprés 4 années de fonctionnement, le GNR a été
renouvelé pour la période 2011-2014. Les thématiques développées sont inscrites dans
le cadre des recherches sur les matériaux céramiques pour le combustible des réacteurs
nucléaires de Génération IV. Cette étude est orientée sur les céramiques réfractaires des
métaux de transition envisagées pour leurs caractéristiques de résistance en conditions
extrémes comme le carbure de titane et le carbure de zirconium. Ces céramiques seraient
soumises a différentes sources d’irradiation (les neutrons, les produits de fission, les dés-
intégrations ). Les rayonnements rencontrés en réacteur peuvent étre simulés par des
irradiations externes a l'aide d’accélérateurs de particules, en utilisant des ions variés
dans une large gamme d’énergie. Ces instruments permettent de reproduire en condi-
tions controlées 'endommagement subi par des cibles nucléaires, notamment les dégats
induits par les neutrons, la désintégration a des actinides (émission d’une particule «
de quelques MeV et d’un noyau de recul d’une centaine de keV) ou par les produits de
fission (noyaux lourds d'une centaine de MeV). Dans un tel contexte radiatif, deux pro-
cessus majeurs gouvernent I’endommagement des matériaux : les collisions atomiques
induites par les irradiations avec des ions de faible énergie (comme les noyaux de recul)
et les excitations électroniques intervenant dans les irradiations avec des ions de grande
énergie (comme les produits de fission). La prédominance de 'un ou de P'autre de ces
processus est reliée a la masse et a I’énergie de la particule accélérée. Pour comprendre
la contribution de chaque effet dans les mécanismes d’endommagement des structures
cristallines soumises a des irradiations, nous avons simulé des rayonnements impliquant,
d’une part, des ions de basse énergie, i.e. de quelques MeV et, d’autre part, des ions de
grande énergie, i.e. de quelques centaines de MeV.

Les principaux objectifs de ce travail ont été : (i) d’étudier le comportement de ces deux
carbures sous irradiation, (ii) de déterminer les modifications structurales, chimiques et
meécaniques induites par les effets nucléaires et électroniques, (iii) de comprendre les mé-
canismes d’endommagement dans ces carbures dans le régime nucléaire et (iv) d’essayer
d’expliquer les résultats expérimentaux par les calculs obtenus en simulation. Pour cela,
différentes techniques de caractérisation ont été combinées afin d’expliquer le scénario
de ces carbures sous irradiation avec comme référence, le carbure de silicium SiC trés
étudié par le passé. Ces techniques complémentaires sont : la spectrométrie de rétrodif-
fusion de Rutherford en mode canalisé (RBS-C), la diffraction des rayons X (DRX), la

spectroscopie Raman, la microscopie électronique en transmission (MET) et la nanoin-
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dentation. La combinaison de ces techniques expérimentales a permis de déterminer : (i)
le taux d’endommagement des carbures (RBS-C, Raman, MET), (ii) la cinétique d’ac-
cumulation des dommages (RBS-C), (iii) la nature des défauts d’irradiation (MET),
(iv) la profondeur d’endommagement (RBS-C, MET), (v) les modifications de la micro-
structure (DRX, Raman, MET). La simulation a permis de conforter nos résultats et les
différentes hypothéses formulées. L'intérét de conjuguer plusieurs méthodes d’analyse
et de caractérisation permet de mieux comprendre le comportement sous irradiation de
ces deux types de carbures.

Le premier chapitre présente le contexte et quelques généralités sur les enjeux du
nucléaire comme l'intérét d’utiliser des carbures de titane et zirconium au sein des ré-
acteurs, les processus de création de défauts sous irradiation. Des rappels théoriques
sur I'interaction particule-matiére, les pouvoirs d’arrét nucléaire et électronique et le
modele d’endommagement sont également exposés. Le second chapitre dresse 'état de
I'art sur les carbures de titane et de zirconium sous irradiation. Une description détaillée
de la structure et des propriétés des deux matériaux étudiés est présentée. Le troisieme
chapitre est consacré a la méthodologie expérimentale utilisée pour cette étude. La pré-
paration des échantillons, les conditions d’irradiation et les principes de chaque technique
d’analyse sont exposés. Le quatriéme chapitre présente les résultats des expériences d’ir-
radiation avec des ions de basse et de haute énergies. Enfin, le cinquiéme chapitre discute
les principaux résultats expérimentaux et une comparaison entre les deux carbures et le
SiC est réalisée, ainsi qu'une comparaison monocristal-polycristal. Une tentative d’in-
terprétation des résultats expérimentaux a 'aide de simulations atomistiques clot cette

étude.
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INTRODUCTION




Chapitre 1

Contexte de I'étude

1.1 L’énergie nucléaire

1.1.1 Réacteurs de fission de génération IV

Les populations ne cessant de croitre, I'accés et les besoins en énergie augmentent,
néanmoins il est nécessaire de limiter au maximum I'émission de gaz a effet de serre.
Ce compromis devient une problématique mondiale. En outre, si la production d’élec-
tricité nucléaire génére des déchets radioactifs, elle contribue trés peu a la production
de gaz a effet de serre, contrairement aux centrales thermiques. Alors que la production
d’électricité a triplé en trente ans, les émissions de gaz carbonique du secteur électrique
ont été réduites de moitié [2|. A I'heure on les ressources en pétrole s’amenuisent, les
gisements d’uranium prennent de plus en plus d’'importance. Actuellement, I'essentiel de
la production mondiale est assuré par un petit nombre de pays : I’Australie, le Canada
et le Niger, qui fournissent plus de la moitié de I'uranium consommé chaque année. Se-
lon les estimations des experts, le volume des ressources facilement récupérables serait
compris entre 2.5 et 3,3 millions de tonnes d’'uranium. Si le rythme de la consommation
mondiale ne progressait pas, ce stock permettrait d’alimenter des centrales nucléaires
pendant une cinquantaine d’années. Quant au plutonium produit par les réacteurs, fissile
comme |'uranium, s’il était recyclé, cela permettrait de produire de I’énergie durant des
centaines d’années supplémentaires [2]. Depuis les années 50, trois générations de réac-
teurs se sont succédées : les centrales nucléaires Uranium Naturel Graphite Gaz (UNGG)
de premiére génération; a partir des années 70, une deuxiéme génération de réacteurs
nucléaires voit le jour ce sont les Réacteurs a Eau Pressurisée (REP) qui constituent

aujourd’hui 'intégralité du parc nucléaire francais. Ces réacteurs fonctionnent avec un

11
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combustible UO, & I'uranium enrichi autour de 4% en U?*. En France, EDF assure
grace au nucléaire son autonomie énergétique puisque prés de 75% de D'électricité est
fournie par les 58 réacteurs francais. En 2014, dans le monde il y avait environ 438 réac-
teurs nucléaires en fonctionnement produisant 370 GWe d’électricité. Par anticipation
du vieillissement du parc nucléaire, une troisiéme génération de réacteur a été dévelop-
pée : ce sont les "European Pressurized Reactor" (EPR). Plusieurs améliorations ont été
apportées par rapport a la technologie des REP comme par exemple un renforcement
de la cuve et des enceintes supplémentaires ainsi qu'une augmentation de la puissance
(passage de 1450 MWe! & 1600 MWe pour 'EPR). Le premier réacteur EPR en cours de
construction a Flamanville, en France, sera opérationnel dés 2016. Durant les années 90,
une nouvelle génération de réacteur "génération IV" est envisagée. Un accord interna-
tional (Generation IV International Forum GIF [3]) créé en 2000 a pour but d’encadrer
et d’organiser la Recherche et le Développement nécessaire pour développer ce type de

réacteur dont les principales caractéristiques sont :
1. minimiser la production de déchets
2. ameéliorer la compétitivité économique
3. accroitre la sureté et la fiabilité
4. faire de la cogénération (production d’électricité et d’hydrogéne).

En France, la recherche s’est orientée vers deux types de réacteurs utilisant des neu-
trons rapides : les Réacteurs a Neutrons Rapides caloporteur Gaz (RNR-G) et les Ré-
acteurs a Neutrons Rapides caloporteur Sodium (RNR-Na) ? dont le prototype proposé
par le CEA se nomme Astrid? cf. Fig 1.1 (600 MWe) prévu pour 2020.

1.1.2 Reéacteurs de Fusion

Par rapport aux réacteurs de fission, les réacteurs de fusion devraient fonctionner
avec des flux neutroniques beaucoup plus importants. Plusieurs réactions de fusion de
noyaux légers pourraient étre utilisées en théorie pour produire de I'énergie. La réaction,
comportant un seuil en énergie relativement assez bas pour étre envisagée, est la réaction

entre les noyaux de deux isotopes de I'hydrogeéne : le deutérium (D) et le tritium (7T).

MWe signifie Méga Watt électrique.
en anglais Gas-Cooled Fast Reactor GFR

[FLIN S

en anglais Sodium-Cooled Fast Reactor SFR

=

Advanced Sodium Technological Reactor for Industrial Demonstration.
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")

FIGURE 1.1 — Réacteur a neutrons rapides type ASTRID.

D+ T —* He(3,5MeV) + n(14,1MeV) (1.1)

Le neutron rapide émis de 14,1 MeV induit des transmutations dans la matiére et
la production d’hélium (10 appm ®/dpa®) et d’hydrogéne (40 appm/dpa) par réactions
nucléaires secondaires induites par les neutrons primaires émis. Les atomes doivent étre
complétement ionisés et dés que le D et le T atteignent quelques keV d’énergie cinétique,
la réaction se produit par "effet tunnel" pour produire de 'hélium et des neutrons. Il
faut ensuite maintenir le plasma (D, T et électrons d’ionisation) confiné par un champ
magnétique et suffisamment chaud pour conserver D et T en interaction. Le flux neu-
tronique induira jusqu’a 30 dpa par an dans les matériaux de structure. L’augmentation
de leur température de transition de I’état ductile vers I’état fragile doit étre prise en
compte. Le développement de matériaux adéquats est donc une phase primordiale pour
la réalisation des réacteurs de fusion électrogenes. Les déchets potentiels du processus
sont liés uniquement & l'activation des matériaux de structure du réacteur. La fusion
présente un atout majeur en matiére de non prolifération et constitue un atout en termes
de disponibilité des matiéres premiéres. Le deutérium se trouve en quantité inépuisable
dans les océans. Le tritium, isotope radioactif de I'hydrogéne, non disponible & I'état
naturel, est créé dans le réacteur, grace a l'interaction des neutrons des réacteurs de
fusion et du lithium placé dans les couvertures de 'enceinte de confinement (Fig. 1.2).

La solution d’utiliser la fusion pour produire de I’énergie est donc envisagée, le projet
"ITER" de réacteur expérimental de Fusion est installé au CEA de Cadarache, France.
Beaucoup de partenaires participent a ce projet comme la Russie, les Etats-Unis, le

Japon, la Chine et la Corée du Sud. En effet, I'énergie de fusion est prometteuse car il

D. atomic part per million : partie atomique par million.
6. déplacements par atome.
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o Fécupération ce la chaleur

produtte dans la couverture

Combudibles primaires  Déchets de combustion

FIGURE 1.2 — Réacteur de fusion nucléaire de type Tokamak [4].

n'y a pas de probléme de réserves (deutérium et lithium utilisés sont abondants dans
la nature), pas de production de déchets radioactifs de longue durée et trés actifs, pas
de production de gaz a effet de serre (pas de COz), plus siir car il y a disparition
immédiate du plasma en cas de dysfonctionnement [4]. Concernant les matériaux, les
fluences neutroniques dans ITER restent limitées (<3 dpa), on peut encore utiliser les
aciers austénitiques "classiques”. En revanche, les étapes suivantes dans la poursuite des
recherches sur la fusion imposeront des matériaux capables de résister aux contraintes
d’irradiation trés élevées ainsi qu’a la haute température (1000°C). Exigences tout a fait
supportables pour les céramiques nucléaires avancées telles que TiC, ZrC et SiC. Parmi
les matériaux pour la fusion, on recherche également des matériaux dont la perméabilité
vis a vis du tritium est faible, celui-ci est difficile 4 manipuler et on cherche a prévenir
tous relachements vers I'extérieur. Ces carbures sont particuliérement bien adaptés a
la rétention du tritium également. Ils constituent une bonne barriére de protection a

condition que leur porosité soit la plus faible possible.

1.1.3 Intérét des carbures des métaux de transition dans le nu-

cléaire

Afin de répondre aux exigences imposées par les réacteurs rapides a haute tempé-
rature, de nouveaux matériaux doivent étre envisagés. Les céramiques sont envisagées
comme matériau de structure et de gainage pour les réacteurs de prochaine génération.

Les carbures et les nitrures des métaux de transition (colonne III a IV du tableau de
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Mendeleiev) constituent les candidats prometteurs pour les réacteurs type RNR-G |2, 5]
et comme matériaux de revétement pour les réacteurs RNR-Na [6,7]. En 2007, le GNR
MATériaux INnovants en conditions EXtrémes (MATINEX) a été mis en place afin
d’encadrer les recherches liées au comportement des matériaux envisagés dans le coeur
des réacteurs de génération IV. Le carbure de silicium a été et est encore, largement
étudié depuis ces quarante derniéres années et serait utilisé comme matrice inerte pour
les futurs réacteurs nucléaires [8-10|. Celui-ci va nous servir de référence, tout au long
de ce travail, pour I'étude d’autres carbures envisagés comme le carbure de titane et le

carbure de zirconium [6] qui répondent aux critéres suivants :

1. Matériau réfractaire

2. Bonne résistance mécanique (module d’Young élevé)

3. Bonne résistance a la corrosion

4. Bonne stabilité en température (point de fusion élevé >3000°C)
5. Bonne conductivité thermique

6. Faible section efficace de capture de neutrons

7. Grande résistance a l'irradiation

8. Meilleur confinement des radionucléides dans TiC et ZrC par rapport a SiC.

Des travaux antérieurs [11-14] ont montré I'excellente résistance des matériaux de
type céramique par rapport aux critéres énoncés ci-dessus, et plus particuliérement pour
les deux céramiques choisies pour cette étude : le carbure de titane TiC, et le carbure
de zirconium ZrC. Ces matériaux sont envisagés principalement dans les réacteurs trés
haute température au niveau du combustible (matiére fissile enrobée par une matrice
réfractaire comme SiC ou ZrC appelée aussi Bistructural-isotropic BISO) [15]. Les par-
ticules BISO contiennent deux types de matériaux, un revétement de carbone poreux
pyrolytique (PyC) a faible densité, et un revétement de PyC de densité élevée. Le car-
bone poreux fournit un volume libre afin de limiter la pression des gaz de fission et la
couche extérieure protége contre des dommages de recul. La deuxiéme couche de revéte-
ment isotrope est dense pour retenir les produits de fission. Les particules de combustible
BISO ne font plus partie de la conception du combustible HTR. En effet, la libération
par diffusion de certains produits de fission métalliques par les particules BISO, en par-
ticulier le césium, le strontium et I'argent, se produisant a des températures élevées, avec

une forte contamination en uranium des matériaux lors de la fabrication, a conduit a
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une autre conception de particules appelées TRISO (Tristructural isotrope) envisagées

dans tous les réacteurs haute température.

FIGURE 1.3 — Particule combustible type TRISO enrobée par un revétement céramique

contenant SiC.

La particule de combustible TRISO [2] a été imaginée au Royaume-Uni dans le cadre
du projet DRAGON. Elle se compose d'un noyau microsphérique d’uranium combus-
tible et d'un revétement de pyrocarbone poreux (PyC), appelé le tampon, une couche
intérieure dense de PyC (IPyC), le carbure de silicium (SiC) et une couche de PyC
extérieure dense (OPyC) (Fig. 1.3). La couche tampon poreuse fournit un volume libre
pour les produits de fission gazeux sans causer de pression excessive "build-up" et isole
les revétements structuraux des contraintes mécaniques causées par le gonflement du
noyau qui accompagne 'accumulation des produits de fission. Elle protége également les
revétements structurels en arrétant les fragments de fission ou atomes de recul éjectés du
noyau combustible. La couche de PyC dense intérieure (IPyC) protége la couche de SiC
en arrétant de nombreux produits de fission (éléments de terres rares) qui pourraient at-
taquer chimiquement le SiC. Elle empéche également une réaction entre le noyau d’'UQO,
et les traces de chlore contenu dans SiC lors du dépot. La couche de carbure de silicium
(SiC) ameéliore la stabilité mécanique de la cuve sous pression en retenant les produits
de fission gazeux et constitue la principale barriére de confinement. La couche externe
de PyC (OPyC) permet de travailler & une température plus élevée en empéchant la va-
porisation de la couche de SiC. Elle protége également le SiC de dommages mécaniques
lors de la fabrication du combustible et constitue un obstacle supplémentaire pour les
produits de fission gazeux en cas de rupture de la couche de SiC. Des études plus ré-
centes montrent que I'on cherche de plus en plus a remplacer la couche de SiC par du
ZrC. En effet la structure proposée est montrée sur la figure 1.4.

D’autres études de méme type sur les particules TRISO [16, 17| montrent qu’en
insérant une couche de ZrC on peut réduire des défaillances typiques en diminuant
la quantité d’oxygeéne libre qui est générée lors de la fission d’une particule d’oxyde

combustible tout en réduisant la production de monoxyde de carbone CO. Il a été
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FIGURE 1.4 — Coupe transverse d’une particule combustible type TRISO enrobée par un
revétement, céramique contenant une couche de ZrC. OPyC : Outside Pyrolitic Carbon,
[PyC : Inside Pyrolitic Carbon.

montré aussi que thermodynamiquement la production de zircone ZrQO, est préférentielle
par rapport a SiO; et CO pour des températures jusqu’a 1600°C. ZrC jouerait donc un
role de "piége a oxygene", réduisant ainsi la pression globale et la migration de gaz vers

le coeur de la particule TRISO.

SIC a été largement étudié ces derniéres années (plus d’une centaine d’articles pu-
bliés sur le comportement sous irradiation de SiC) et on peut dire que I'on a atteint
un niveau de connaissance trés satisfaisant sur ce sujet. On sait notamment que celui-ci
s’amorphise sous irradiation a température ambiante et jusqu’a environ 200°C par col-
lisions nucléaires (entre neutrons et atomes). Cette amorphisation peut porter atteinte
a l'intégrité du matériau (exfoliation, fragilisation, fractures, gonflement). Certes aux
alentours de 800°C, qui est la température de fonctionnement d’un réacteur REP, SiC
ne s’amorphise pas. Mais en situation d’arrét de tranche ou de maintenance par exemple,
si la température du réacteur chutait en dessous de 200°C, avec I'irradiation rémanante
et inertielle qui régne méme lorsque le réacteur est a l'arrét, SiC pourrait alors s’amor-
phiser. Lors de la remontée en température dans le réacteur, il recristallise. On sait que
ce phénoméne de recristallisation est alors accompagné d’'un phénomeéne d’exfoliation,
c’est-a-dire que le matériau se délite et s'effrite [18-20|. Ce phénoméne peut évidem-
ment nuire a la sécurité de 'enceinte et contribuer aux relachement des radionucléides
depuis le combustible vers I'extérieur de la premiére barriére de confinement [21] et
dans les RNR-G au niveau du combustible (enrobage par carbure/nitrure), des maté-

riaux de ceeur (SiC, TiC et autres céramiques). De méme, la conductibilité thermique
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est altérée par l'irradiation. Dans SiC, elle diminue et semble saturer en dessous de 25
dpa et 1000°C, sans doute par 'accumulation de défauts ponctuels qui est a I'origine
du gonflement a moyenne température, mais le comportement de carbures métalliques
(comme TiC et ZrC) conducteurs n’évolue pas de fagon identique a celui des isolants
comme SiC. A 800°C, la conductivité thermique de TiC est supérieure a celle du SiC [22],
I'ajout de SiC dans une matrice TiC contribue a la diminution de cette conductivité.
La conduction thermique est extrémement sensible a la composition chimique, a la stoe-
chiométrie et aux impuretés, ainsi qu’a la microstructure. Une compréhension détaillée
de 'endommagement (défauts créés sous irradiation) subi par ces matériaux quand ils
sont soumis a de fortes irradiations et des températures extrémes est importante pour
prédire leur comportement a long terme. Les accélérateurs, qui fournissent des faisceaux
d’ions variés dans une large gamme d’énergie, représentent des outils appropriés pour
une telle étude. Dans un premier temps pour simplifier I'étude des phénomeénes mis en
jeu dans les matériaux étudiés, nous avons choisi de travailler sur des monocristaux afin
d’éliminer les effets des joints de grain. Par la suite, nous avons étendu notre étude aux

polycristaux de TiC et ZrC.

1.2 Irradiation des matériaux

Si on envoie un faisceau de particules chargées dans la matiere, des modifications mi-
crostructurales du matériau sont générées. Pour évaluer et comprendre la formation de
défauts, il est important de connaitre les différents transferts d’énergie qui se produisent
entre les particules incidentes et les atomes de la cible. Les particules chargées perdent
leur énergie par chocs électroniques (collisions inélastiques) ou par chocs nucléaires (col-
lisions élastiques). Pour de faibles vitesses des ions incidents, ce sont les chocs nucléaires
qui dominent tandis qu’a grande vitesse, le ralentissement sera essentiellement diu aux
collisions électroniques. D'une maniére générale, une particule de grande énergie se ra-
lentira tout d’abord par collisions inélastiques en début de parcours puis par collisions
élastiques en fin de parcours. Ces deux mécanismes sont décrits dans les paragraphes

suivants ainsi que les dommages qu’ils induisent.

1.2.1 Processus d’interaction ion-matiére et ralentissement

Lorsqu’une particule chargée, soit un ion, de masse M, et de charge Z; et d’énergie

cinétique F traverse un milieu matériel, il se produit plusieurs interactions avec les
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atomes (au repos) de la cible , de masse M; et de charge Z,. On appelle do(T) la section
efficace différentielle de transfert d’énergie de I'ion vers I’atome cible. On considére une
tranche de matiére d’épaisseur Ax relativement faible (Fig. 1.5) et on suppose que tous
les ions incidents ont la méme énergie cinétique E. On appellera AF la perte d’énergie
d’un ion, c’est une variable aléatoire. Le nombre N d’interactions est également une
ariable aléatoire, tout comme les pertes dans les tranches successives T;. D’un ion a
I'autre, la séquence des interactions successives varie, i.e. N varie et donc 7} varie, il est

donc logique que AF résultant de 'accumulation des pertes varie de fagon aléatoire.

E(Z1,M,) BT, .. T\ EAE

- —
(Z21I~"I"...’!I\Irl."/f'm"‘1 }

FIGURE 1.5 — Perte d’'énergie AE d'un ion dans une tranche de matiére d’épaisseur Ax. La perte

d’énergie totale est la somme des pertes successives aléatoires T), en nombre aléatoire N.

En pénétrant dans la matiére, les particules chargées se ralentissent en déposant leur
énergie sur les atomes (noyaux et électrons) du solide selon deux processus différents.
On considére aussi bien les collisions élastiques que les collisions inélastiques des ions
avec la matiére. Ces deux processus, qui sont a I'origine de la création de défauts dans

le solide, dépendent principalement de la nature et de I’énergie des ions incidents :

1. les ions de basse énergie (E < 10 keV/A) se ralentissent principalement par
des collisions élastiques avec les atomes de la cible, conduisant a la mise en
mouvement de ces derniers (atomes de recul). La perte d’énergie est appelée
perte d’énergie élastique ou nucléaire et crée un endommagement du solide via

des effets balistiques. S,, désigne le pouvoir d’arrét nucléaire, S, = — %)n

2. les ions de haute énergie (E > 1 MeV/A) perdent leur énergie par collisions
inélastiques avec les électrons appartenant aux atomes de la cible, des processus
d’excitation et d’ionisation sont alors impliqués dans ces échanges énergétiques.
Cette perte d’énergie est appelée perte d’énergie inélastique ou électronique, et

elle peut également induire des défauts dans les solides. S. désigne le pouvoir
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d’arrét électronique, S, = —(%)e. L’énergie cinétique totale du systéme (ion-

atome) n’est pas conservée puisqu’elle est dissipée par 'ionisation ou I'excitation.

Perte d'énergie Perte d'énergie
nucleaire electronique
fragments
noyau de 7
y fission 100 MeV
recul P
de 100 keV 7N
= / N\
= \
e . / \
€3] particule , \
h"? alpha 7 \
5 MeVv ¢/ N
/ N
N
/7
/ ~ s
’ —
7 ;'/*-» s
- - Fgp—

Energie de la particule incidente

FIGURE 1.6 — Variation du pouvoir d’arrét en fonction de I'énergie de la particule incidente.

Le ralentissement d’une particule dans un solide est représenté par le pouvoir d’arrét,
qui décrit la perte d’énergie de la particule par unité de longueur. En tenant compte

des deux contributions, nucléaire et électronique, le pouvoir d’arrét total d’'une particule

(%) (_%> ' (‘%) (1:2)

La figure 1.6 résume la contribution de chaque processus en fonction de I'énergie de

s’écrit :

la particule incidente. De maniére générale, la perte d’énergie moyenne d’'une particule
pénétrant dans un solide d’épaisseur Ax, processus élastique et inélastique coexistant,

s’exprime par la relation :

AE = N Az [TrLdJTL(T, E) + NjAz [Tﬁfdotf(T, E) (1.3)
ol :
N4 est le nombre d’atomes par unité de volume
do, (T, E) est la section efficace de transfert d’énergie pour les processus
élastique x=n et inélastique x—=e. Ces sections efficaces représentent la pro-
babilité de transférer une énergie 7' a chaque interaction par une particule

d’énergie E.
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On peut associer a cette perte d’énergie moyenne AFE, la variance statistique Q? de

la perte d’énergie (encore appelé écart type ou en anglais "straggling").
0% = NyAx [Trfda,L(T,E) + N, Az [ﬂ?datf(T, E) (1.4)

onl les différentes quantités ont été décrites ci-dessus.

Dans le domaine des grandes énergies, les processus inélastiques dominent le ralen-
tissement des particules; la perte d’énergie de I'ion en fonction de la profondeur est
presque purement électronique (ce sera le cas dans notre étude pour les irradiations
avec les ions plomb de 900 MeV). Elle atteint un maximum lorsque la vitesse de Iion
incident est voisine de la vitesse quadratique moyenne des électrons des atomes cibles
(pic de Bragg). A basse énergie, les processus élastiques prédominent (ce sera le cas par
exemple dans notre étude pour les irradiations avec les ions Au de 1,2 MeV); S, est
proportionnel a la vitesse de la particule et S, devient prépondérant.

Nous allons décrire maintenant les différents processus mis en jeu dans la formation

des défauts induits par irradiation [23,24].

1.2.2 Pouvoir d’arrét nucléaire

Energie de I’ion incident transmise & un atome de la cible dans le référentiel
du laboratoire.

Les transferts d’énergie impliqués dans les collisions élastiques entre deux particules
isolées peuvent étre décrits par les lois de conservation de I'énergie et de I'impulsion
totale. Apres collision entre une particule incidente, le projectile, de masse M, de vi-
tesse vy et un atome-cible de masse M,, de vitesse v, supposé initialement au repos, les
aleurs de la vitesse vy, des énergies cinétiques E; et E; respectives sont déterminées
par I'angle de diffusion # et I'angle d’éjection de I'atome de recul ¢. La figure 1.7 ré-
sume schématiquement l'interaction élastique entre deux particules, dans le repére du
laboratoire.

Avec E| + Ey = Ey, 'énergie E; transférée (notée T de maniére plus générale dans

la suite du texte) a I'atome-cible s’écrit :

AN, M. 0
Ty=Ey=Ey——— _sin?~ (1.5)
(M + My) 2
Quand 6 = 0 I'énergie transmise a 'atome cible est maximale, on a alors :
AN, M.
Tr'rmm' = S (16)

(M + My)2 ™"
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lon diffuseé E,, v,

O
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i)

Noyaude recul E,, v,
FIGURE 1.7 — Représentation schématique d'une collision élastique dans le systéme du laboratoire.
Toutefois, la détermination de la valeur de 7),,, ne suffit pas pour décrire le pro-

cessus élastique, la connaissance des sections efficaces et du potentiel d’interaction est

nécessaire.

(1)

b bt | . A

FIGURE 1.8 — Interaction entre deux corps en fonction du paramétre d'impact b, de I'angle de diffusion
6.

Notion de section efficace générale.

Soit ¢ le flux homogeéne d’ions-projectiles (¢ en ions.cm?®.s™1). Le nombre de particules
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(par unité de temps) qui passe a une distance b (aussi appelé paramétre d’impact) a
db prés du noyau cible s’écrit : ¢ x 2wbdb (voir la figure 1.8. Le nombre de particules
(par unité de temps) diffusées dans I'angle solide d2 est par définition : ¢o (#) dS2 avec
dS) = 2w sin 8df et o (0) la section efficace différentielle pour la diffusion dans la direction
6, qui est la densité de probabilité pour qu'une particule soit diffusée dans la direction

f. La conservation du nombre de particules permet d’écrire : ¢ x 2wbdb = ¢ x o () df2.

b |@
sinf ldf1°

duire d’autres quantités qui seront utilisées dans les expériences d’irradiation, comme

Donc on obtient : o (6) De la section efficace différentielle, on peut dé-
par exemple, la section efficace différentielle en énergie qui représente la probabilité de
transférer a la cible une énergie T a dT prés : do(Ey,T) = o (0) 2w sinfdf. Comme
dT' = T4, sin(0)d6, on obtient la relation :

do (Bo, T) = o (6) ——dT (1.7)
T
Les équations 1.6 et 1.7 sont complétement générales car elles ne font pas intervenir le
type de potentiel d’interaction entre les particules. Ce potentiel d’interaction s’exprime
de facons différentes suivant le modele que I'on considére : sphéres dures, interaction
coulombienne ou coulombien écranté. Pour notre étude nous nous placerons selon le
212

modeéle de Rutherford donc coulombien avec un potentiel égal a V, = avec 7, la

.

charge du projectile de masse M; d’énergie Ey, Z; la charge de la cible supposée au
repos de masse M, et r la distance d’approche entre les deux particules. L’intégrale de
diffusion o (6 lors une solution analytique b = —2%2__ ayec E,= Ey —22_. Or
liffusion o (¢#) a alors une solution analytique 2, tan(Z) avec E, o i ©
17 . 200
do (Ey,T)=0(0) ﬁdT et T' = Thnax sin“(3)
On peut alors déduire immédiatement une expression pour la section efficace diffé-

rentielle énergétique calculée par Rutherford [25].

1\ 7M, (Z:Z,)*
do (B, T) = dT 1.
o (Eo, T) (-_mg) M, E,T? (1.8)

L’évolution de la section efficace de Rutherford est présentée sur la figure 1.9.

Le résultat essentiel est que o est proportionnel a 1/72. o est donc d’autant plus
grand que I'énergie transférée T est petite et donc les faibles valeurs de ¢ sont les plus
probables. L’essentiel des collisions se fera avec des angles de diffusion faibles, quasi nuls.

Cette section efficace différentielle do (Ey,T') permet de calculer le libre parcours

moyen A, la section efficace de déplacements et le nombre moyen d’atomes déplacés N.
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FIGURE 1.9 — Représentation de la courbe de section efficace différentielle donnée par 1'équation 3.5

de Rutherford en fonction du rapport des masses % [26].

Perte d’énergie nucléaire

Lors d'une collision élastique, il y a transmission d’énergie cinétique et partage de
cette énergie entre I'ion incident et I'atome percuté. L’énergie transmise en moyenne est
déduite des sections efficaces o(6), qui sont liées au potentiel d’interaction, et de I’énergie
transmise maximale 7},,.. Pendant la collision, I'interaction noyau-noyau est répulsive.
Cette répulsion est toutefois partiellement écrantée par les électrons des atomes en inter-
action. Par conséquent, on utilise un potentiel d’interaction répulsif ion-atome de type
coulombien avec une fonction d’écran, de maniére analogue au modele de 'atome de
Thomas-Fermi. Ce modéle suppose un écrantage par les électrons du champ de force
exercé par les deux partenaires de la collision : projectile et cible. On consideére alors un
modele atomique simplifié pour lequel le détail des forces de liaison de chaque électron
est négligé, et on se limite & une estimation de la distribution électronique du noyau
selon une procédure statistique; les électrons se comportent localement (a la distance a
du noyau) comme un gaz de Fermi. Ce modéle est valable pour la condition vy < -vBZf / 3,
ot vp est la vitesse de Bohr. L’intérét principal de cette description est que 'on peut
traiter tous les atomes de maniére semblable & un facteur d’échelle prés donné par : Z1/3

et seul change le rayon d’écrantage. Ce potentiel s’exprime selon I'équation :
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2
Ey(r) = 2120 Qrp (E) (1.9)

dmegr a
ol :
7y est la charge de I'ion incident ;
Z5 est le numéro atomique de I'atome-cible ;
P est la fonction d’écran de Thomas-Fermi ;

o= 15

r est la distance entre I'ion et le noyau.

- ) est le rayon d’écrantage et ap le rayon de Bohr;

Lindhard et ses collaborateurs en 1968 |27 ont estimé une approximation du transfert
d’impulsion pour des collisions de petits angles qui permet d’extrapoler les calculs de la
section efficace pour un angle quelconque. Afin de connaitre la perte d’énergie des ions
dans la matiére et la distribution en énergie des atomes de recul, on est amené a utiliser
des sections efficaces différentielles do,, (T) qui tiennent compte des transferts d’énergie
de T'ion vers 'atome-cible au cours des collisions. De plus, la description de Lindhard,
Scharff et Schiott (LSS) |28], dans laquelle les transferts d’impulsion aux petits angles de

diffusion sont extrapolés a tout angle en utilisant des variables réduites (sans dimension),

permet d’exprimer une section efficace différentielle universelle, qui s’écrit :
_ o f(VR)
do,(T) = —ma Wdt (1.10)
ol :
Vi=¢ LfT est le transfert d’énergie réduite, proportionnel a T';

a est le rayon d’écran

D’apres la théorie LSS, le pouvoir d’arrét nucléaire devient :
dE de Ey p
Sp=(-—) =(-5) (= (—) 1.11

_ i‘l/.fz fi'rr(.[;a 12 . . . .
- (M’I—HHZ) ( 7 ZZ(_,zEG) est I'énergie réduite ;

ou :

€

a

b
b= (222 est le diamétre de la collision ;
= \Ine B, ) ©5U le diametre de la collision ;

p = NaAzrma? {%} est I’épaisseur réduite.

La courbe typique (‘fi—‘:‘)n (E) présente un maximum appelé pic de Bragg. Ce pic
existe pour chaque type d’irradiation. Les pertes d’énergie nucléaire sont illustrées sur
la figure 1.10 dans TiC et cela pour chaque irradiation : basse énergie (ions Au de 1,2

MeV) et haute énergie (ions Pb de 900 MeV et ions Xe de 91 MeV).
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FIGURE 1.10 — Pouvoir d’arrét nucléaire pour des ions Au, Xe et Pb dans TiC simulé dans le code
de calcul SRIM [29].

1.2.2.1 Endommagements par processus élastiques

Les matériaux susceptibles d’étre utilisés comme matrices d’enrobage du combus-
tible ou de confinement des radioéléments produits en réacteur seront soumis a un en-
vironnement radiatif intense, dont le parcours et les dommages créés par les principaux
rayonnements sont illustrés sur la figure 1.11. Ces rayonnements proviennent essentielle-
ment des produits de fission et de la désintégration a des actinides. Les faisceaux d’ions
permettent de reproduire expérimentalement, de maniére controlée, I'endommagement
subi par ces matériaux. L’énergie incidente des ions peut notamment étre ajustée afin
d’étudier spécifiquement les effets nucléaires (ions de quelques centaines de keV) ou élec-

troniques (ions de quelques centaines de MeV).

Meécanisme de base

Les processus élastiques conduisent a la mise en mouvement des atomes de la cible.
Lorsque I'énergie transférée par la particule incidente a un atome de la cible est inférieure
a I'énergie-seuil de déplacement atomique Ej; (i.e. I’énergie minimale nécessaire pour
déplacer de maniére définitive un atome-cible de son site, dont la valeur est de I'ordre de
quelques eV), ce dernier, appelé atome de recul ou PKA (de anglais Primary Knock-on

Atom), ne quitte pas son site mais oscille autour de sa position d’équilibre, I’énergie
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FIGURE 1.11 — Parcours des ions et dommages créés par a) des particules o de 5 MéV b) des noyaux
de recul d'une centaine de keV et ¢) des produits de fission d'une centaine de MeV, dans ZrC simulés
avec SRIM [29].

est dissipée par les vibrations du réseau (phonons thermiques). Si au contraire I'énergie

transmise est largement supérieure a £, alors trois cas se présentent :

1. L’énergie T transmise a I'atome primaire est insuffisante pour déplacer d’autres
atomes, il se placera en position interstitielle, laissant une lacune sur son site
initial : on a ainsi créé une paire de Frenkel. Pour que celle-ci soit stable, il faut
que l'interstitiel soit suffisamment loin de sa lacune pour sortir du volume de

recombinaison.

2. L’énergie T transmise a 'atome primaire est grande (dizaine de keV), le pri-
maire pourra alors lui-méme éjecter d’autres atomes de la cible et engendrer des

cascades de collisions. = Cascade de déplacements.

3. L’énergie T transmise a 'atome primaire est trés grande, les primaires pourront
céder une partie de leur énergie a des atomes secondaires qui engendreront eux-

mémes une cascade de collisions. = Chapelets de cascades de déplacements.

La figure 1.12 présente les différents type de défauts créés dans un matériau constitué
d’atomes volumineux et d’atomes plus petits. Si un atome est absent du réseau, ce défaut
est appelé lacune. Si celui-ci occupe un type de site différent de celui qu’il occupait a
I'origine, on parle de défaut auto-interstitiel ou antisite suivant qu’il s’agit d’un atome
petit ou volumineux respectivement. Une lacune et un interstitiel s’assemblant créent
une paire de Frenkel. Tout cela constitue les défauts ponctuels usuels présents dans les
cristaux réels. Selon les distorsions qu’ils créent dans les matériaux, ces défauts sont

classés en 4 catégories :
1. les défauts ponctuels qui affectent quelques atomes isolés de la structure,

2. les défauts linéaires qui s’étendent selon une ligne avec quelques colonnes ato-

miques déplacées : dislocations,
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FIGURE 1.12 — Nature des défauts créés lors de collisions élastiques dans un matériau constitué

d’atomes volumineux tels que Zr ou Ti et d’atomes de tailles plus petites tels que le carbone.

3. les défauts plans qui affectent un ou plusieurs plans du cristal : fautes d’empile-

ment, joints de grain,
4. les défauts volumiques qui affectent des agrégats d’atomes : précipités et cavités.
Les défauts ponctuels peuvent s’agglomérer et former des défauts plus complexes :
1. deux lacunes recombinées forment une bilacune,

2. une lacune anionique et une lacune cationique s’associent et forment une paire
de Schottky,

3. un interstitiel et un atome déplacé de son site peuvent former des défauts de type

haltére ou dumbbell en anglais.

Parmis les défauts plus étendus, on trouve les dislocations. Ce sont des défauts li-
néaires correspondant a des discontinuités de la structure cristalline. Les dislocations
coin et les dislocations vis sont les deux types les plus fréquemment observés du fait de
leur métastabilité énergétique. La figure 1.13 représente ces deux types de dislocations.
On a soit un glissement paralléle de deux plans du cristal (coin), soit un glissement
perpendiculaire de deux plans (vis). Ces dislocations peuvent soit diffuser vers la sur-

face du cristal, soit rester dans la matrice et interagir entre elles. La propagation et la
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Réf. littérature Ve I Vo Izy Vi ITi VSchottky Méthode

Li [30] pour ZrC 1, 16 eV B, BO eV —_——— B, 33 eV ab-initio \-"ASPT

Li [30] pour ZrC 1,51 eV - == 5, B0 eV - == - - = - == 4, B4 ey potentiel semi-empirique interatomique
Kim [31] pour ZrC 0,93 eV 3,56 eV 8,83 eV 8,72 eV ab initio
Harris [32] pour TiC 1,50 eV 2,37 eV

TABLE 1.1 — Energie de formation des défauts dans TiC et ZrC obtenues selon différents modes de
calcul.

multiplicité de celles-ci forment ensuite des boucles de dislocations. Suivant I’orientation
du vecteur de Burgers par rapport au plan de résidence de ces boucles, celles-ci peuvent
étre de type purement coin (on parle de boucle prismatique) ou partiellement coin et
vis avec des segments mixtes intermédiaires entre coin et vis. A forte concentration de

boucles, on obtient des murs de dislocations lorsqu’il y a des joints de grain uniquement.

vecteur de
Burgers

vecteur de >
Burgers

dislocation coin dislocation vis

FIGURE 1.13 — Représentation des deux types de dislocations. A gauche, une "dislocation coin" et
son vecteur de Burger perpendiculaire i la ligne de dislocation. A droite, une "dislocation vis" et son

vecteur de Burger paralléle  la ligne de dislocation.

Cas de ZrC et TiC

Ces carbures sont constitués de deux sous-réseaux : un composé d’atomes métalliques
(Zr ou Ti) et d’atomes de carbone. Des calculs en dynamique moléculaire dans ZrC
réalisés par Li ef al. ont permis de déterminer les énergies de formation de lacunes de
carbone Ve et de Zirconium Vz et d’'une paire de Schottky Vschottky. Le tableau 1.1
renseigne sur I’énergie de formation des défauts.

On remarque d’aprés les données de Li et Harris que la lacune de carbone est énergé-
tiquement plus favorable a créer qu'une lacune de zirconium, de titane ou méme qu’une
paire de Schottky. La formation de deux lacunes isolées est également moins probable
qu’une paire de Schottky. Les défauts les plus probables présents dans ZrC et TiC seront
donc les lacunes de carbone. Apreés sa formation, un défaut peut devenir mobile dans

le réseau cristallin. Quelques données de la littérature donnent des valeurs de migra-
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Réf. littérature Ve v, v

Li [30] for ZrC 186 6V — -

Sarian |33| for ZrC entre 1350°C et 2150°C 4,904 eV~ — —
Sarian [34,35] for TiC entre 1920°C et 2215°C — — 7,642 eV
Harris [32] for TiC 2,66 eV 4,16 eV

TABLE 1.2 — Energie de migration des défauts dans TiC et ZrC obtenues selon différents modes de
calcul.

tion de ces défauts C et Ti dans TiC ainsi que C et Zr dans ZrC. Le tableau 1.2 nous
renseigne sur les différentes valeurs obtenues par Li, Harris et Sarian [30,32-35].

Pour déterminer ces énergies de migration, Li et al. , Harris et al. ont supposé que la
lacune de carbone migrait selon une diagonale dans le sous-réseau carbone. Les valeurs
de migration sont assez élevées, on peut donc conclure que la formation de ces lacunes
est énergétiquement favorable, en revanche leur migration ne 'est absolument pas. Van
Brutzel et al. [36] ont permis de simuler des cascades de collisions dans ZrC (a I'aide des
potentiels empiriques en dynamique moléculaire) et de modéliser le type de dommages
induits par chocs nucléaires. Il a été mis en évidence que les deux types de défaut créés
sont principalement :

— les défauts de type haltére : deux interstitiels de la méme espéce C ou Zr sont

formés a proximité,

— les boucles de dislocations : deux interstitiels de nature différente C et Zr (ou Ti)
sont formés proche I'un de I'autre, ces deux interstitiels forment I'embryon d’une
boucle de dislocations.

Apres avoir lister les différents types de défauts que 'on peut créer, nous allons
nous interroger sur la distance que les ions incidents vont parcourir avant leur premiére
interaction : le libre parcours moyen, puis sur la probabilité de déplacer les atomes de
la cible : section efficace de déplacement. Enfin, nous déterminerons le nombre moyen
d’atomes cibles déplacés selon I'énergie qu’ils recoivent par rapport a I’énergie minimale

requise pour déplacer ces mémes atomes (Eq).

Libre parcours moyen
C’est la distance moyenne entre deux chocs successifs entre la particule incidente et

les noyaux de la cible.

1
A=— 1.12
Natg (Eg) ( )
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avec o (Eg) = [, do (Ey, T) dT

Section efficace de déplacements
La section efficace de déplacements ou la probabilité pour quun premier atome frappé

par un ion incident d’énergie E; soit déplacé de son site s’écrit :

Tm,u:r
o4 (Ey) = / Nydo (Ey, T)dT (1.13)
J1y
Nombre moyen d’atomes déplacés
Kinchin et al. ont modélisé le nombre moyen d’atomes déplacés Ny par un atome

animé d’une énergie Ey [37]. Ils distinguent trois cas :

1.Ey<E;, Ny=0 'atome cible n’est pas déplacé;

2. B4 < Ey<2E;, Na=1 I'atome cible est éjecté de son site, il se
place en interstitiel ou se recombine avec le site vide d'un autre atome man-
quant. Une lacune est créée, et si 'atome cible est en position interstitielle,
une paire de Frenkel est formée ;

3. By > 2E;, N; = %, l'atome cible est éjecté de son site et
devient a son tour projectile, conduisant a une cascade de collisions.

Ce nombre Ny donne des renseignements sur la taille de la cascade et sur la répar-
tition des défauts créés par collisions nucléaires. A partir de Ny, nous pouvons définir
le nombre moyen d’atomes déplacés par un primaire (PKA). La concentration d’atomes

déplacés s’exprime souvent en déplacements par atome ou dpa :

dpa = oqpt (1.14)

avec o4 la section efficace totale de déplacements en barns (10~%*'cm?), ¢t la fluence
avec ¢ le flux en (ions/cm?/s) et t la durée de l'irradiation. Par exemple si le nombre
de dpa= 10, les atomes ont été en moyenne déplacés dix fois etc...Une paire de Frenkel,
i.e. une lacune et un interstitiel, peut alors étre créée. Si I'énergie cinétique transmise
est suffisamment grande par rapport a Ey, les atomes de recul peuvent induire un en-
semble de déplacements d’autres atomes, dans un volume limité, formant une cascade
de collisions. Les processus élastiques entrainent, via les cascades de collisions, des mo-
difications importantes de la microstructure d’'un solide irradié, allant de la création de
défauts a I'échelle microscopique, i.e. paires de Frenkel (lacune-interstitiel), défauts de

Schottky (lacune), centres F, jusqu’a la formation de défauts étendus, i.e. boucles de
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Nature du matériau Amorphisation par chocs nucléaire
Purs En général NON
Meétaux .
Alliages En général OUI
Toniques (type NaCl) NON
[solants | Iono-covalents OUTI si tres Covalents
Covalents (type diamant) | OUI
Semi-conducteurs OUI ou NON

TABLE 1.3 — Amorphisation des matériaux due aux défauts créés par chocs nucléaires en fonction de

la nature des matériaux

dislocation, dislocations, voire I'amorphisation partielle ou totale de la région irradiée,
c’est a dire un désordre total ou tous les atomes ne sont plus a leur place initiale. Cette
amorphisation dépend fortement de la nature de la cible. Le tableau 1.3 indique pour

différents matériaux s’il peut y avoir amorphisation ou non.

1.2.2.2 Simulations des dommages nucléaires a I’aide du logiciel SRIM

Le code TRIM pour TRansport of Ions in Matter 38| est inclus dans un logiciel
de simulation SRIM [29]. Ce logiciel est basé sur une méthode de calcul type Monte-
Carlo. Il permet de simuler les interactions créées par un flux de particules incidentes
énergétiques au sein d'un matériau constitué d’atomes au repos. Pour cela on entre
plusieurs données dans le programme, tout d’abord les données relatives a la particule
incidente : sa nature, son énergie, 'angle d’incidence sur la cible. Ensuite, on définit
la constitution de la cible : nature des atomes présents, la densité, la stoechiométrie,
I’épaisseur, les énergies seuil de déplacement des atomes présents dans la cible. Toutes ces
données permettent ensuite d’établir, grace aux courbes de pouvoirs d’arrét nucléaire et
électronique (semi-empirique) de Ziegler [38], allure des parcours de toutes les particules
incidentes dans ce matériau. Nous avons alors accés a plusieurs informations en fonction
de la profondeur de pénétration des ions incidents : leurs différentes trajectoires, la taille
des cascades, la position finale des particules. On peut également estimer le nombre de
dpa créés dans I'échantillon par la relation :

Nrgiv % 10% x ¢

dpa = 1.15
pa ‘f?\;rat,/r_"r'J":.:'1 ( O)

avec Ntrpv le nombre de lacunes/ Ax ions, le facteur 10% permettant le passage des

angstroms au cm, ¢ la fluence en ions x em™2 et N, /ems la densité atomique du matérian
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soit le nombre d’atomes par cm?.

On peut alors comparer les valeurs de dpa créés (nombre sans dimension) pour
différents ions de nature et d’énergie différente. Ce nombre reste une estimation car
SRIM ne prend pas en compte tous les phénoménes de recombinaison (thermiques ou
athermiques) dépendant des caractéristiques de la cible. Il ne prend pas non plus en
compte les phénoménes de canalisation (possible dans les monocristaux) car il suppose
des cibles amorphes. C’est pourquoi ce chiffre est en général surestimé par rapport
a l'expérience. Au demeurant cet outil est trés adapté pour déterminer des courbes de
pouvoirs d’arrét avec la part du nucléaire et de I’électronique et ce pour chaque matériau
et chaque irradiation. Il est bien adapté aussi pour définir la profondeur a laquelle les
ions sont implantés et répartis (straggling) au sein de I’échantillon. On utilisera aussi
SRIM pour évaluer le nombre de dpa créés au sein de I’échantillon.

En revanche, un des parameétres a inclure dans le code de calcul, difficile a déterminer
si il n’est pas disponible dans la littérature, est I'énergie de seuil de déplacement des
atomes de Zr et C dans ZrC ou de Ti et C dans TiC. C’est a dire I’énergie minimale
requise pour déplacer définitivement ces atomes de leur site initial dans la matrice.
L’exemple donné sur la figure 1.14 est issu de la simulation de I'irradiation de SiC par
des ions Au de 1,2 MeV. La densité de SiC retenue est de 3,21 g/cm?® et les énergies
seuil de déplacement sont de 25 et 35 eV pour Si et C, respectivement, dans SiC [39] (les
raleurs par défaut dans SRIM étant sous-estimées : 15 et 28 eV respectivement pour Si
et C).

1.2.3 Pouvoir d’arrét électronique

A grande vitesse, le ralentissement des ions incidents est largement dominé par les
collisions inélastiques. L’ion incident perd son énergie & travers des interactions avec les
électrons des atomes-cibles qui atteignent des états excités ou sont éjectés de 'atome.
Comme I'état des éléments mis en jeu dans la collision est modifié, I'énergie cinétique
totale du systéme n’est plus conservée, d’on le terme "inélastique".

Le traitement théorique des collisions inélastiques entre les particules chargées et les
atomes de la cible dépend principalement de la comparaison entre la vitesse de I'ion
incident et la vitesse orbitale moyenne des électrons du cortége électronique de chaque
atome, i.e. la vitesse quadratique moyenne de ses électrons : v. =< v2 >1/2= v 2" ot

vp = ¢2/(4meoh) est la vitesse de Bohr.
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FIGURE 1.14 — Exemples de résultats obtenus par SRIM [29] pour des ions Au de 1,2 MeV dans
du SiC. a) un profil d'implantation des ions, b) une vue en coupe longitudinale de la distribution
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correspondant au parcours des ions, ¢) Distribution du nombre de lacunes créées Nrrmv en fonction
de la profondeur, nombre utile dans le calcul des dpa, d) idem que b) mais avec un calcul plus détaillé

prenant en compte les cascades de collisions.

1.2.3.1 Ions de grande vitesse

. . . N . . . . 2/3
Lorsqu’un ion est animé d’une trés grande vitesse (i.e. vitesse de I'ion v;,,, > 'UBZI/ ),

ce dernier est totalement épluché de ses électrons et peut étre assimilé a une charge
ponctuelle. Plus exactement, la charge effective de I'ion Z// correspond alors a la charge
de son noyau Z;. De plus, au lieu de considérer l'interaction d’un ion avec tout le
cortege électronique d’un atome-cible, on considére 'interaction de I'ion avec un électron
particulier d'un atome.

Le calcul classique coulombien sous estime la perte d’énergie moyenne par interac-
tions inélastiques et ne suffit pas pour décrire les interactions ion-matiére a trés grande

vitesse. Un calcul réaliste est obtenu par un traitement quantique en perturbation au
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premier ordre (PWBA, Plane Wave Born Approzimation)®. Ce traitement suppose des
interactions violentes, i.e. des collisions dans lesquelles I'énergie transférée est supérieure
a I’énergie de liaison de I’électron considéré de la cible. Il y a alors ionisation. En consi-
dérant une diffusion purement coulombienne, la perte d’énergie électronique a grande

L]

vitesse s’écrit, dans le cas non relativiste, selon la formule de Bethe :

dE AnZy [ Z1e2\?% . [ 2m.0?
. = [ ——— | = NjAx In{ ——— 1.16
S ( dx ) . A Tm(_,vz (47:'(0) . <I> ( )

onu :

m. est la masse de I'électron ;
v est la vitesse de I'ion incident ;
<[> est un potentiel moyen d’ionisation de I'atome-cible. Une approximation

de I est donnée par la relation empirique : Iz, ~ 10 x Z; (avec I en V)

L’équation (1.16) est valide : (i) quand I'ion incident est "nu" dans la matiére, (ii) quand
la vitesse de I'ion est supérieure a celle des électrons de la cible, au moins pour la majorité
d’entre eux, (iii) si I'hypothése de collisions binaires sur des atomes est valable. Souvent,
pour prédire le comportement d’un ion a trés grande vitesse, on utilise I’approximation :
S, o Z2.

1.2.3.2 Ions de vitesse intermédiaire

Lorsque la vitesse d'un ion devient du méme ordre de grandeur que la vitesse de ses
électrons (i.e. Vipn =~ 'L‘BZT’{S), il est partiellement "habillé" car son temps de présence
au voisinage des électrons des atomes du milieu traversé augmente et la probabilité de
capturer un de ces électrons augmente aussi. Mais avant 'arrét total de I'ion incident,
étant donné qu’il a encore une certaine énergie cinétique, la probabilité qu’il perde a
nouveau un électron est non nulle. Et ainsi de suite jusqu’a I'arrét total de I'ion c’est-a-
dire que son énergie cinétique devient nulle. On parle alors de "charge effective” celle-ci
est plus faible que la charge initiale, et surtout, elle diminue beaucoup plus vite que la
rapport 1/v2 = augmente au fur et & mesure que la particule ralentit. Le pouvoir d’arrét

Se est alors inférieur a celui prévu par la formule de Bethe (cf. Equation (1.16)).

8. Le traitement en perturbation au premier ordre (Born I), dans 'approximation PWBA (Plane
Wave Born Approzimation), consiste a représenter les états non liés (mouvement des noyaux et des

électrons arrachés) par des ondes planes.
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A ces vitesses, les traitements théoriques sont plus complexes car il faut tenir compte
de la compétition entre les processus de perte et de capture d’électrons, appelé aussi
phénomeéne d’échange de charge. Le noyau de I'ion est en partie écranté par ses propres
électrons. La validité de la formule de Bethe s’étend a des ions de vitesses intermédiaires

si la charge effective phénoménologique, Z¢//, satisfait a :
Zy—-N <z < 7 (1.17)

on :
Nj est le nombre moyen d’électrons de I'ion

En plus de la diminution de la charge de I'ion quand v;,,, diminue, le transfert maxi-
2

mum 71,.. = 2m.v;,, diminue aussi, de sorte que de plus en plus d’électrons de la
cible ne peuvent plus étre ionisés. Il en résulte que S., au lieu d’augmenter indéfiniment
quand v diminue, passe par un maximum (le pic de Bragg). Dans ce domaine de vi-
tesse, 'état de charge fluctue beaucoup (échange de charge). C’est un domaine difficile a
prédire sur le plan théorique, qui nécessite de s’appuyer essentiellement sur les mesures

expérimentales.

1.2.3.3 1Ions de basse vitesse

Lorsque l'ion est animé d’une faible vitesse (i.e. v, < 'UBZf / 3), il possede la plus
grande partie de son cortége électronique. Les interactions entre les électrons des atomes-
cibles et de 'ion incident doivent étre considérées. Leur nuage électronique respectif se
recouvre pour former une quasi-molécule et des réarrangements temporaires des orbitales
électroniques se produisent au cours de I'interaction. La charge effective tend peu a peu
vers zéro et devient nulle, son énergie cinétique aussi et 'ion incident s'implante dans la

L]

matiére. Le pouvoir d’arrét électronique est proportionnel a la vitesse de I'ion et s’écrit,

selon le modéle de Lindhard [28] :

dE .2 z°z v
S, = (_E> = Nalasr—r; L (1.18)
x /., 0 (Zf:/a n Zzz/g) B

 Amwep K2

oll rp—""52 est le rayvon de Bohr.
€ Mg o

Dans cette gamme de vitesse, le pouvoir d’arrét électronique est négligeable par

rapport au pouvoir d’arrét nucléaire.
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1.2.3.4 Endommagements créés par excitation électronique, processus in-

élastiques a trés haute énergie

L’apparition d'un endommagement induit par les processus inélastiques dépend for-
tement de la structure électronique du matériau-cible : les isolants sont beaucoup plus
sensibles aux processus d’ionisation et d’excitation induits par des ions lourds de haute
énergie que les semi-conducteurs ou les métaux.

Lors de leur passage dans le matériau, les ions lourds rapides déposent de I'énergie
par interactions inélastiques (plusieurs keV par nm). Avec une telle densité de dépot
d’énergie, une grande partie des électrons est excitée le long de la trajectoire de I'ion,
ce qui induit la formation d’un cylindre électrostatique instable et ’émission d’électrons
secondaires. Cette forte densité d’ionisation conduit a la création d’un volume fortement
endommagé, dont la morphologie dépend du pouvoir d’arrét électronique des ions, c¢’est-
a-dire principalement leur masse et leur vitesse. On peut mentionner 'exemple décrit
dans l'article de Toulemonde [40] sur Y3Fe;0;2 irradié avec des ions d’une énergie égale
a 12 MeV/A :

- pour S, < 4,5 keV.nm !, aucune trace n’est formée ;

-pour 4,5 < S, < 7TkeV.nm™!, des défauts sphériques sont créés, d’un rayon
de I'ordre de 1,5 nm;

- pour 7 < S, < 20 keV.nm ™!, les défauts sphériques percolent pour former
des défauts cylindriques discontinus, d’un rayon de I'ordre de 1,5 nm;

- pour S, > 20 keV.nm ™!, des traces cylindriques et continues sont observées

en microscopie, avec un rayon augmentant avec S..

Ces résultats peuvent étre généralisés a un grand nombre de matériaux irradiés avec
des ions de haute énergie. Toutefois, la nature du coeur de la trace formée pour des
grandes valeurs de S. dépend du type de matériau considéré. Ce coeur peut présenter
une structure proche de celle du matériau vierge (plus ou moins désordonné), ou peut
avoir subi une transformation structurale importante telle que I'amorphisation.

Différentes approches ont été développées pour expliquer les réarrangements ato-
miques qui conduisent a la formation de traces latentes par excitation électronique.

D’aprés le modéle de ’explosion coulombienne [41], I'ionisation produite le long
de la trajectoire de la particule incidente entraine localement une forte répulsion élec-
trostatique entre les atomes, ce qui induit une désorganisation structurale.

Dans le modéle de la pointe thermique [42], énergie des électrons est dissipée

sous forme d’énergie thermique, ce qui aboutit a la fusion locale du matériau. Cette
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augmentation brusque de la température s’effectue en deux étapes : (1) la thermalisation
de Iénergie déposée le long de la trajectoire wvia les excitations électroniques et (2)
le transfert de chaleur au réseau atomique par les interactions électrons-phonons. Un
refroidissement brutal, assimilable a une trempe rapide, conduit aux transformations
structurales observées, c’est-a-dire la création d’une zone désordonnée, qui peut, sous
certaines conditions, étre amorphe.

Les temps caractéristiques d’interaction des particules rapides avec la matiére sont de
I'ordre de 10~'° s. La création de défauts résultant de cette interaction intervient sur une
échelle de temps comprise entre 107 s et 107° s. Les principes de la thermodynamique

ne peuvent généralement pas étre appliqués pour des temps si courts.

1.2.3.5 Simulations des dommages électroniques a I’aide du logiciel SRIM

L’exemple donné sur la figure 1.15 est issu d’une simulation des ions plomb de 900
MeV dans SiC, la densité de SiC retenue est de 3,21 g/cm? et les énergies seuil de
déplacement sont de 25 et 35 €V pour Si et C respectivement dans SiC [39] et 20 et 35
eV pour Si et C selon Debelle [43].

En résumé, les processus élastique et inélastique conduisent a des modifications a
I’échelle microscopique (défauts ponctuels) et macroscopique (polygonisation, gonfle-
ment, transitions de phase, fracture...). Les défauts formés, activés thermiquement,
peuvent migrer et conduire a la création de défauts étendus (telles les dislocations).
Le stade d’endommagement le plus important est atteint avec I’amorphisation du ma-
tériau. Par ailleurs, chaque défaut élémentaire (interstitiel ou lacune) est entouré d’une
zone a l'intérieur de laquelle la présence de tout défaut antagoniste (lacune ou intersti-
tiel) conduit & une recombinaison spontanée. Ce mécanisme limite le taux de production
de défauts, méme a température ambiante. Ce phénomeéne de guérison spontanée peut
étre accéléré quand l'irradiation est réalisée a haute température. Un matériau qui ne
s’amorphise pas a la température ambiante, ne s’amorphisera donc pas a plus a haute

température.

1.2.4 Les modéles d’endommagement

De nombreux modéles phénoménologiques ont été développés pour rendre compte
de 'endommagement observé expérimentalement dans les solides irradiés. La premiére

description (et la plus générale) a été proposée par Gibbons [44], qui suppose que la
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détaillé prenant en compte les cascades de collisions.

variation de la quantité de défauts accumulés pendant I'irradiation (fp) en fonction de

la fluence (@) suit I’équation générale :

(0®)*
!

o= fo(o0) | 1= 30 T2 exp(-o) (119
k=0

fp(oo) est la valeur de fp mesurée a saturation, i.e. pour de fortes fluences
d’ions (par exemple fp = 1 dans le cas on 'irradiation méne a I'amorphisa-
tion de la couche irradiée) ;

o est la section efficace de création de défauts;
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n est le nombre d’impacts d’ions nécessaire pour créer un endommagement

dans le matériau.

En fait, les résultats prévus par le modeéle de Gibbons reposent principalement sur
la valeur du paramétre n. Les deux cas extrémes sont schématisés sur la figure 1.16.
Pour n=1, qui correspond au modéle d’impact direct (DI : Direct Impact), chaque ion
incident crée un désordre permanent dans un volume limité de la cible (pouvant étre
une cascade de collisions dans le cas d’irradiations avec des ions de basse énergie ou une
trace cylindrique avec des ions de haute énergie). Dans ce cas, 'équation générale 1.19
se réduit a :

fp = fp(o0)[l — exp(—0®)] (1.20)

Cette équation a été utilisée par de nombreux auteurs pour rendre compte des ré-
sultats expérimentaux obtenus plus particuliérement dans le domaine de I'excitation
électronique.

Pour n > 1, qui correspond au modéle d’accumulation de défauts (DA : Defect
Accumulation), la formation de défauts est controlée par la probabilité qu'un trés grand
nombre d’ions atteigne un volume non perturbé du cristal, de sorte que la cinétique
d’endommagement est trés retardée par rapport au processus DI.

D’autres modeéles ont ensuite été établis pour rendre compte des cinétiques expéri-
mentales d’endommagement conduisant a 'amorphisation d’un matériau irradié |45,46].
Plus complexes que la description de Gibbons, ces modéles tiennent compte de méca-
nismes multiples qui interviennent dans le processus d’amorphisation et sont générale-
ment, basés sur une combinaison des descriptions DI et DA. Les deux modéles les plus

utilisés sont décrits ci-dessous et illustrés sur la figure 1.16 :

- le modéle de recouvrements de cascades (CO : Cascade Overlap)
implique qu’un certain nombre de recouvrements de cascades est nécessaire
pour créer localement une concentration critique de défauts au-dessus de
laquelle se produit 'amorphisation [46]. Le cas spécifique d'un double re-
couvrement de cascades est souvent utilisé. Il permet en effet de simuler les
cinétiques expérimentales pour un grand nombre de matériaux dont I'évo-

lution de la fraction amorphe en fonction de la fluence présente une forme

sigmoidale. L’équation qui régit ce modele s’écrit :
olP?
fa=1—|1+0P+ t2 exp(—o; D) (1.21)

on :
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fo est la fraction amorphe ;

o, est la section efficace d’endommagement total ;

On peut noter que ce modele se rapproche de celui de Gibbons avec n=2.

- le modéle d’impact direct et de transformation stimulée par les
défauts (DI/DS : Direct-Impact/Direct-Stimulated) [45], ot 'amor-

phisation se produit a la fois par un processus d’impact direct et par la

production de défauts a l'interface cristal/amorphe. Cette derniére descrip-

tion rend compte de la croissance de 'amorphisation du matériau stimulée

a linterface cristal/amorphe par les défauts induits, les recouvrements de

cascades et les ions implantés. L’équation régissant ce modéle s’écrit :

(00 + %)

(0 +o,expl(oy + 04)P]) (1.22)

fa:]-_

o, est la section efficace d’amorphisation stimulée ;

o, est la section efficace d’amorphisation.
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1.2.5 Multi-Step Damage Accumulation

Pour rendre compte des résultats expérimentaux obtenus lors des irradiations a basse
et haute énergie pour les matériaux étudiés dans ce travail de thése, nous avons utilisé
un nouveau modéle nommé Multi-Step Damage Accumulation (MSDA) [47,48| qui se
démarque notamment des modéles décrits précédemment, dans cette section. Les ré-
sultats obtenus avec le modele MSDA ont été comparés avec ceux obtenus en utilisant
le modéle DI-DS dans cette étude pour la cinétique d’endommagement du carbure de
silicium.

Les nombreux modéles phénoménologiques antécédent & MSDA reposent généralement
sur I’hypothése que 'endommagement d’un volume donné d’un cristal irradié résulte
du passage d’un ou plusieurs (n) ions dans ce volume particulier [44]. En outre, 'inté-
gralité de ces modéles suppose que I'accumulation des défauts suit un processus en une
seule étape, continue sur tout le déroulement de I'irradiation, quel que soit le nombre de
mécanismes de création de défauts impliqués. Par ailleurs, ces modéles considérent que
les processus d’endommagement se produisent a une échelle microscopique (de la taille
d’une cascade de collisions a basse énergie ou d’une trace a haute énergie), ce qui im-
plique que la formation des défauts serait indépendante des propriétés macroscopiques
du matériau. Cependant, il a été fréquemment observé que I'endommagement généré
dépend fortement des caractéristiques globales du matériau, telles que I'épaisseur de la
région endommagée ou la taille des grains pour les polycristaux, ce qui n’est pas pris en

compte dans les modéles précédents [49, 50].

Le modele MSDA tente de remédier aux objections formulées ci-dessus. Il repose sur
I’hypothése que la création de défauts résulte d’une série de réorganisations atomiques
déclenchées par des sollicitations d’ordre microscopique et /ou macroscopique. Chaque
nouvelle étape se produit lorsque la structure du matériau irradié est déstabilisée par les
défauts accumulés, c’est-a-dire lorsque cette structure devient énergétiquement moins
favorable quune autre configuration atomique. Notons que I’énergie d’un cristal endom-
magé est généralement toujours supérieure a celle d’'un cristal vierge. Néanmoins, parmi
toutes les configurations atomiques possibles des défauts, I'une d’entre elles présente
une énergie libre plus basse que les autres. Ainsi, le modéle suppose que chaque impact
d’ion conduit a la transformation d’un volume du cristal vers une nouvelle configuration
atomique qui, en dépit d’étre métastable, présente une énergie libre minimale dans les
conditions d’irradiation. Le concept de ce modéle ne se limite pas seulement a la descrip-

tion du processus d’amorphisation |45, mais peut s’étendre aux autres transformations
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structurales qui se produisent durant I'irradiation. Ce modéle est en outre basé, dans
une version simplifiée, sur le mécanisme d’impact direct, qui suppose que chaque impact
d’ion entraine le réarrangement des atomes dans le volume de matiére traversé. Dans les
régimes de pouvoir d’arrét étudiés, le volume transformé par I'impact d’une particule
correspond a une cascade de collisions pour les ions de basse énergie et "correspondrait"
a une trace pour les ions de grande énergie. La migration des défauts a courte distance
peut également influencer le résultat, en augmentant de maniére significative, le volume
de matiere transformée.

Selon les hypotheses décrites ci-dessus, I'équation représentant les séquences d’accu-
mulation de défauts dans les cas les plus complexes, ¢’est-a-dire impliquant des processus
a plusieurs étapes, peut s’exprimer de la facon suivante. La premiére étape, qui décrit la
transformation d’'un cristal sans défaut vers une structure partiellement endommagée,
s'écrit :

m = "1 — exp(—o,P)| pour 0 < ® < P (1.23)
ou :

m est le taux d’endommagement (représenté dans notre étude par fp ou CN)

dans la premieére étape;

nsat
1

oy est la section efficace d’endommagement ;

est le taux d’endommagement a saturation dans la premiere étape ;

® est la fluence d’irradiation.

L’endommagement généré par I'impact d’ions supplémentaires méne a la déstabi-
lisation de la structure désordonnée initiale et conduit & une nouvelle transformation
structurale, qui marque la deuxiéme étape. La seule différence avec la transformation
précédente est que le paramétre décrivant le taux de défauts cumulés varie de ;" a n3*,
c’est-a-dire de la saturation a la fin de I'étape 1 vers la saturation a la fin de 'étape 2.

L]

Cette équation s’écrit alors :
e =" 4 (" — ™) [1 — exp(—02(® — @y))] pour &1 <& <0y  (1.24)

D’une maniére générale, on peut étendre la représentation ci-dessus a une expression

plus globale qui décrit la transformation de 'étape i — 1 vers I'étape i :
mi =12+ (0 = 7)1 — exp(—0i(2 — 0;-1))] pour ®; ; <® <®; (1.25)

L’équation finale, qui définit une série de transformations se produisant en plusieurs

étapes, est ainsi la somme de chaque étape individuelle m décrite par les équations 1.23
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a1.25:

1T

n=Y_ (" = n")G[1 — exp(—0i(® — B; 1)) (1.26)
i=1

on :

G est une fonction ad hoc qui transforme les valeurs négatives en 0 et laisse

les valeurs positives inchangées.

Il est important de noter que, dans cette nouvelle approche, les paramétres clés des
processus déterminants, c’est-a-dire les forces déclenchant les transformations structu-
rales et modifiant la structure du matériau a la fin de chaque étape, peuvent étre expé-
rimentalement identifiés et reliés au modéle. En outre, n varie en fonction de (¢ — ®;),
ce qui implique que I'endommagement suit un processus discontinu dans lequel des mé-
canismes variés peuvent se produire aux différentes étapes de 'irradiation, c’est-a-dire
au-dessus de fluences-seuil (®;). Bien que I'équation 1.26 reproduise bien la cinétique
d’accumulation des dommages dans plusieurs cas, son principal inconvénient est qu’elle
repose sur I’ensemble de I'endommagement et non sur la contribution individuelle de
chaque étape. Pour répondre a cette attente, Jagielski et Thomé ont proposé une exten-

sion du modéle MSDA, que I'on notera MSDA2 [51] qui obéit a la loi :

m—1 i—1
n o= > {m"G —exp(—oi(® — @:)] x [ [lexp(—ors1(® — ri1))]
i—1 k=1
‘f'??:;ﬁ:t(;[l - f.‘.Xp(—O'”.L((I) - (I)m))] (127)

Nous avons utilisé ce modéle pour reproduire les cinétiques d’endommagement dans
les carbures. Les modéles de Gibbons et DI/DS présentent une dépendance continue ¢
avec la fluence d’irradiation. Ce comportement implique que chaque mécanisme décrit
par ces modeéles opére dés le début de l'irradiation. Au contraire, le modéele MSDA2
est basé sur le concept d’une dépendance par rapport a I'accumulation de dommages
discontinue en proposant (® — ®;) o ®; est la fluence seuil au-dela de laquelle une

nouvelle configuration de défauts est mise en évidence.



Chapitre 2

Les carbures de zirconium et de titane

2.1 Propriétés des carbures

2.1.1 Structure cristallographique

Sont présentées ici, les différentes caractéristiques cristallographiques des carbures
considérés dans ce document TiC et ZrC. Ces composés sont des carbures des métaux de
transition du groupe IV du tableau de Mendeleiev et cristallisent en une structure cu-
bique face centrée type NaCl (encore appelé Rocksalt structure, groupe d’espace Fm3m).
Les gros atomes métalliques forment un réseau compact et les plus petits atomes de car-
bone occupent les sites octaédriques comme le montre la figure 2.1. Si on substitue les
atomes de Zr par Ti, on a la méme structure pour TiC.

Les phases stables de ZrC, existent dans une grande plage de stoechiométrie jusqu’a
50% de lacunes ZrCoss a ZrCoos comme le montre la figure 2.2 [52|. Les composés
purement stoechiométriques Métal-C n’existent pas en général. Le sous-réseau carbone
est tres souvent partiellement lacunaire.

La plus courte distance entre les atomes métal-métal est environ 30% plus grande
que dans les métaux purs Zr ou Ti. De maniére générale, on peut voir sur la figure 2.2
que le paramétre de maille augmente avec le rapport C/Zr, avec un maximum pour la
aleur ZrCy s puis une décroissance jusqu'a ZrCj o. Ramqvist [53| a expliqué de maniére
qualitative ce phénoméne d’augmentation puis décroissance par la compétition entre
cette expansion due a 'augmentation de la concentration en interstitiels de carbone et
I'espace nécessaire pour les accueillir et la contraction de la maille par une augmenta-
tion des forces de liaison due a la liaison métal-C partiellement covalente. Samsonov

et al. [54] explique ce comportement par une modification des liaisons chimiques dans
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Lattice parameter {AJ

Zr

C

FIGURE 2.1 — Structure cristallographique de ZrC stoechiométrique.
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FIGURE 2.2 — Evolution du paramétre de maille en fonction du rapport C/Zr [52].
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FIGURE 2.3 — Evolution du paramétre de maille de TiC,, en fonction de la teneur en C

notée y [55].

le réseau en fonction de la teneur en carbone, sur les courbes avant le maximum, les
liaisons métalliques Zr-Zr prédominent sur les liaisons covalentes Zr-C. Au-dela de ce
maximum, les liaisons covalentes sont majoritaires et il se produit une contraction de la

maille.

Les phases stables TiC, existent également dans une grande plage de stoechiomé-
trie jusqu'a 50% de lacunes (TiCp5 a TiCgo7). Les rapports de taille des atomes (car-
bone/métal) varient de 0,48 a 0,52. En effet, les rayons des atomes sont pour le car-
bone de 0,772 A, le titane 1,467 Aet le zirconium 1,597 A. On obtient alors des pa-
ramétres de maille respectifs de 4,326 Apour TiC et de 4,698 Apour ZrC. Ces valeurs
ont été redéterminées par diffraction des rayons X dans le chapitre 4, on trouve pour
TiC vierge ap;c—=4,32923 A(correspondant a une steechiométrie meilleure que TiCy g5
d’aprés la figure 2.3 et az,=4,70125 Apour ZrC vierge (correspondant & une stceechio-
métrie meilleure que ZrCy o5 d’aprés la figure 2.2). Les composés de TiC et ZrC sont alors
des réseaux métalliques cubique face centrée ou les atomes de carbone se placent dans
des sites interstitiels pour former un sous-réseau non métallique. Les lacunes de carbone

natives sont alors percues comme des lacunes sur le sous-réseau métalloide, influant trés
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peu le sous-réseau métallique. Pour chaque stecechiométrie I'atome métallique posséde
des environnements cristallins différents. Cela implique une modification des énergies de

liaison dans ces matériaux et donc modifie de fagon notable leurs propriétés physiques.

2.1.2 Liaison chimique et structure électronique

La nature des liaisons chimiques dans TiC, et ZrC, n’est pas complétement com-
prise. En effet, ces carbures bénéficient d’une combinaison de liaisons chimiques a la fois
ioniques, covalentes et métalliques qui leur confére des propriétés physiques particuliéres.
Le carbone (C) dont les électrons de valence occupent les orbitales s- et p- et les métaux
M (Ti et Zr) dont les électrons de valence occupent les orbitales d- peuvent participer
aux liaisons et contribuer aux liaisons solides M-C ainsi qu’aux liaisons M-M, favorisées
quand le carbone interstitiel céde un de ses électrons aux atomes de métal [56]. L’exis-
tence de liaisons M-C conduit a I'apparition d’octaédres qui constituent la structure
élémentaire de ces solides et contribuent au renforcement de ces liaisons M-M d’on un
module d’'Young et un point de fusion élevés. Les différentes liaisons chimiques ci-apres
sont décrites briévement :

— Les liaisons ioniques se forment par le transfert d'un électron de valence entre
deux atomes. I en résulte un ion positif et un ion négatif d’ott une attraction
électrostatique entre ces ions de charge opposée. Une large différence en électro-
négativité (tendance pour un élément de capturer un électron pour former un ion
négatif) favorise les liaisons ioniques. On a comme valeur pour Ti (1,5) ; Zr(1,4)
et pour le C(2,5) soit une différence en électronégativité pour les composés TiC
égale a 1 soit 18% de liaisons ioniques d’aprés Pierson et al. [57] et pour ZrC
égale a 1,1 soit environ 20% de liaisons ioniques d’aprés le méme auteur.

— Les liaisons covalentes sont, quant a elles, formées par un partage entre élec-
trons (plutot qu'un transfert). Typiquement deux atomes proches se partagent
un électron pour former une paire d’électrons. Ce sont des liaisons solides. C’est
a ce type de liaisons que TiC et ZrC doivent entre autre leur grande dureté.

— Dans le cas des liaisons métalliques, on considére les atomes comme ionisés,
avec un ion positif dans le réseau cristallin. Les électrons sont délocalisés et
sont donc susceptibles de se déplacer librement a travers le réseau. Les liaisons
métalliques sont prépondérantes dans les carbures interstitiels. La présence de ces
liaisons expliquent pourquoi les propriétés électriques, magnétiques et optiques

sont tres proches de celles des métaux.
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Z 1s 282p 3s3p 3d 4s 4p 4d 4f 5s

Si 14 2 8 4

Ti 22 2 8 8 2 2

Zr 40 2 8 8 10 2 6 2 2
Cc 6 2 4

TABLE 2.1 — Structure électronique des différents éléments Si, Ti, Zr et C

Cas de ZrC
La configuration électronique de la couche de valence d’un atome isolé de Zr est Hs?4d?.
En phase cristalline, les électrons s peuvent s’échanger avec les orbitales p (du car-
bone) et d du métal pour occuper des états liés avec les électrons des atomes voisins.
Dans les configurations "cubique face centrée (cfc)" de ZrC, 'hybridation des orbitales

s, p et d méne a des configurations liantes e, et anti-liantes {2, représentées sur la figure
24 :

eg pdo t2; pdn

FIGURE 2.4 — Type de liaisons dans du ZrC, cfc pur [30].

Une indication sur la force des liaisons nucléaires dans ZrC est la grande énergie de
formation de ZrC, en effet il faut 2,14 eV /paire pour réaliser la réaction suivante :
hep Zr -+ graphite— ZrC cfc.
Par comparaison, I'énergie de formation de SiC n’est que de 0,64 eV/paire. Ces va-
leurs plus les changements dans les contraintes élastiques données dans la référence de
Li et al. |30] suggerent la présence de liaisons fortes et trés dépendantes des angles
entre le zirconium et le carbone. ZrC (cfc) est principalement constitué de liaisons co-
ralentes fortes, type pdo mais aussi de liaisons légérement métalliques type pdw, dans
une moindre mesure, comme montré dans la figure 2.4. Les liaisons ioniques ainsi que

les liaisons métalliques ddo sont tres faibles dans ZrC.
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Composés (structure) Si 6H-5iC (hex.) Ti (hex.) TiC (eub.) Zr (hex.) ZrC (cub.)
Densité (g/em”) 2,32 3,21 4,54 4,03 6,51 6,9
Point de fusion en °C 1414 2545 1660 3067 1850 3420
Conductivité thermique 4 20°C (W/m.K) 148 41,0 21,9 21,0 22,7 20,5
Thermal expansion & 20°C (x10~5 /) 512 8,5 7,4 5,85 6,7
Chaleur spécifique 4 298 "K (J/mole. K) 19,78 27,69 25,05 33,8 25,36 37,8
Module d’Young (GPa)a 20°C 107 475 114 410-510 68 350-440
Tenacité (Ml-’a.m%) 5 3,1 2,5

TABLE 2.2 — Propriétés thermiques des différents éléments Si, Ti, Zr et leurs carbures respectifs.

Cas de TiC

La configuration électronique de la couche de valence d’un atome isolé de Ti est
4523d%. Dans TiC, les liaisons de type pdo entre le C et Ti sont purement covalentes.
Les liaisons pdm entre C et Ti sont légérement métalliques ce qui explique le fait que
TiC soit conducteur. Les liaisons métalliques Ti-Ti ddo jouent un role mineur dans
la conductivité électrique. L’influence de ces liaisons métalliques augmente seulement

quand le carbone diminue (TiC sous-stoechiométrique).

2.1.3 Propriétés thermiques et mécaniques

Nous avons vu que les carbures, envisagés pour le nucléaire de demain, se devaient
d’étre résistants a haute température (avoir un point de fusion élevé > 2000°C), avoir
une conductivité thermique adéquate (> 10 W/m.K) et une ténacité importante pour
supporter les contraintes mécaniques (12 MPa.m'?2), ainsi qu'une résistance suffisante
face aux défauts induits par les hauts flux de neutrons (gonflement limité <2 % sur
toute la durée de vie d'un réacteur ~80 dpa). Nous avons tenté, dans les paragraphes
suivants, de détailler ces différentes propriétés. De maniére générale, les carbures des
métaux de transition du groupe IV ont toujours un point de fusion supérieur a celui du
métal pur considéré. Nous avons présenté a titre comparatif les différentes propriétés
thermiques pour Ti, Zr et méme Si dans le tableau 2.2.

Toutes ces céramiques monolithiques SiC, TiC et ZrC présentent une bonne conduc-
tivité thermique et des points de fusion élevés. Elles possédent des caractéristiques de
résistance aux hautes températures intéressantes. Ces céramiques possédent également
des sections efficaces de capture neutronique faibles c’est-a-dire qu’elles seraient transpa-
rentes aux neutrons (trés peu d’interaction) pendant le fonctionnement du réacteur. Un
des défauts de ces céramiques est leur ténacité qui est relativement faible 3,1 MPa.m?
pour TiC et 2.5 MPa.m? pour ZrC (a titre comparatif celle du zircaloy varie de 15 a
45 MPa.m3? selon I'AIEA). Ces céramiques sont donc fragiles, elles se cassent bruta-

lement sans déformation plastique. Une maniére d’améliorer leur résistance mécanique
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serait d’envisager des céramiques nanostructurées ou des composites a matrice céra-
mique CMC (SiC-SiCy). En effet ces CMC de SiC possédent une ténacité multipliée par
6 par rapport au SiC monolithique. En revanche, le probléeme des CMC est leur porosité
(parfois plus de 15%) qui diminue la conductivité thermique et 'étanchéité aux produits
de fission. En effet, aprés irradiation aux neutrons le SiC-SiC; perd sa conductivité ther-
mique [58,59] essentiellement a cause de amorphisation du SiC. Afin de réduire cette
porosité et ainsi d’augmenter la conductivité thermique, les services matériaux (du CEA
entre autres) explorent de nouveaux concepts d’élaboration (matériau fibré). Il est aussi

envisagé d’utiliser d’autres céramiques monolithiques telles que TiC et ZrC.

2.2 Etat de lart sur le comportement des carbures

sous 1rradiation

2.2.1 TiC

Des couches minces de TiCg g3 orientées 100> ont été irradiées aux électrons de 100
keV a température ambiante et a un flux de 10' électrons/cm? /s pendant 215 minutes
(0,002 dpa/s) |60|. Cette irradiation a induit apparition d’une superstructure ordonnée
cubique TiCp 5 ainsi que du graphite. La premiére irradiation aux ions de TiC a été réali-
sée par Hojou et ses collaborateurs [61-63]. Un faisceau d’ions de faible énergie (20 keV-
25 kéV) d’hydrogéne et deutérium a été utilisé & une température de 18K, I'évolution
de la microstruture a été suivie par des observations in-situ en Microscopie Electronique
en Transmission (MET). L’irradiation a la fluence 10*"cm ™2 aux ions hydrogene réveéle
une amorphisation du TiC tandis que celle avec le deutérium a la fluence 4,5 x 1017
cm 2 n’amorphise pas le matériau. Ceci est probablement di & la difficulté de créer des
liaisons Ti-D et /ou C-D. En effet, les liaisons créées Ti-H et C-H empéchent la recombi-
naison des défauts d’irradiation ce qui favorise une amorphisation du matériau [61,62).
Des irradiations aux ions hélium de 20 keV ont été menées depuis la température am-
biante jusqu’a 1423K, apres une pré-implantation d’hydrogéne de 25 keV ou avec un
double faisceau d’ions simultané (He+H). La fluence d’ions hélium variait de 1,5 a
9 x 10'7 jons/cm? avec un flux de 2,5 x 10'* ions/cm?/s. Aucune amorphisation n’est
détectée. En revanche des bulles d’hélium se forment mais la croissance des bulles est li-
mitée a 1-2 nm a température ambiante et 7-8 nm a 1423K. Des irradiations aux protons

ont été conduites a trois doses différentes (0,17 , 0,34 et 0,80 dpa) et a trois tempéra-
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tures (600°C, 800°C, et 900°C), des observations apreés irradiation ont été faites au MET
pour évaluer les dégats d’irradiation et les changements de microstructure [13]. Ils ont
observé la formation d’aggrégats de défauts principalement des boucles de dislocations
de Frank non fautées. De plus, 'évolution de la taille des boucles et leur densité en
fonction de la température suggére un accroissement de la mobilité des lacunes au dela

de 800°C a cause du réarrangement des lacunes de carbone dans le sous-réseau Ti.

2.2.2 ZrC

La premiére irradiation de ZrCjgs a été réalisée avec des neutrons rapides (E > 1
MeV) par Taubin [64,65] jusqu’a la fluence de 4 x 10 n/cm? . Deux flux différents
avaient été choisis : 4,8 x 10 and 3,3 x 10'® n/cm?/s. La température des échantillons
n’excédait pas 7T00K. La conductivité thermique, 'expansion thermique, la capacité ca-
lorifique et la résistivité spécifique électrique ont été simultanément mesurées pendant
Iirradiation. Taubin a noté que la conductivité thermique augmentait tandis que ’ex-
pansion thermique, la capacité calorifique ainsi que la résistivité électrique diminuaient
lorsque la fluence des neutrons augmentait et cela pour les deux valeurs de flux. De plus,
une forte recombinaison des défauts est atteinte aprés un temps tres court d’irradiation
(moins de 5 min) essentiellement due a la mobilité des défauts.

Gosset et ses collaborateurs ont mené des irradiations avec des ions Au de 4 MeV dans
des polycristaux de ZrC avec des fluences allant de 10' a4 5 x 10" ions/cm? & tempé-
rature ambiante [66]. Trois étapes d’endommagement sont mise en évidence utilisant
les observations MET : (i) a faible fluence (<10'% ions/cm?), trés peu de modifications
sont observées; (ii) a fluence intermédiaire, des micro déformations apparaissent avec
des boucles de dislocations fautées; (iii) a plus haute fluence (>10'* ions/cm?), micro-
déformations saturent et les boucles de dislocations coalescent et forment un réseau
dense de dislocations. Une légére augmentation du paramétre de maille est observée,
correspondant a un gonflement de 0.6% en volume. Ces résultats montrent un compor-
tement de ZrC sous irradiation identique & celui des métaux cubiques.

Jian Gan et al. |67] ont mené deux types d’irradiation sur ZrC : (i) avec des ions Kr
de 1 MeV a des doses de 10 et 30 dpa a 27°C et 10 a 70 dpa a 800°C avec un taux de
dommages de 3.0 x 107% dpa/s, (ii) avec des protons de 2,6 MeV a 800°C a la fluence
de 2,75 x 10* em™2, correspondant a 0,71 dpa. Dans le cas des irradiations aux ions
Kr aucune amorphisation n’est observée et ils obtiennent une expansion du réseau de

7% & 800°C apres une dose de 70 dpa. Dans le cas des irradiations aux protons aucun
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changement au niveau du réseau n’est observé. L’expérience d’irradiation aux protons de
ZrC a 1,8 dpa présente moins de dommages au niveau de la structure du réseau que les
irradiations aux ions krypton. De plus, les boucles fautées sont absentes dans ZrC irradié
avec des ions Kr alors qu’ils en observent dans ZrC irradié aux protons. Des irradiations
aux neutrons rapides ont été mises en ceuvre dans ZrCp s a des doses comprises entre 1
et 10x10% n/m? (E > 0.1 MeV) et des températures comprises entre 635 et 1480°C [68].
Le résulat principal est que cette céramique est relativement stable sous irradiation aux
neutrons dans la gamme de température et de dose étudiées. De petites boucles ont été
observées a 670°C évoquant des boucles de Frank aux alentours des 1280°C et se trans-
forment en boucles prismatiques autour de 1480°C. Reynolds et ses collaborateurs |69)
ont irradié quatre particules de combustible type TRISO avec une base de carbure de
zirconium recouverte de carbone poreux et une couche dense de pyrocarbone (PyC),
sous haute température. Les particules ont été irradiés a 1200°C avec des neutrons ra-
pides a une fluence de 5 x 10%' n/cm? (E, > 0,18 MeV). Des examens stéréoscopiques,
métallographiques et au microscope électronique a balayage des particules irradiées ont
montré que le carbure de zirconium posséde une résistance exceptionnelle aux attaques
chimiques des produits de fission et une bonne stabilité mécanique sous irradiation.

Une étude ab initio des défauts ponctuels dans ZrC a été réalisée par les chercheurs
de I'Université du Wisconsin (Madison, USA) dans laquelle il a été démontré que les
lacunes de C peuvent facilement se former et que les interstitiels de C sont les défauts
observeés les plus stables car ils forment des triméres le long de la direction <101> [12].
A Topposé, les défauts type antisites, lacunes et interstitiels de Zr se sont révélés étre
dramatiquement moins stables.

De récents articles ont été publiés concernant le comportement de ZrC sous irra-
diation dans la thématique du combustible nucléaire |68, 70, 71|. Les expériences d’ir-
radiation méme a basse température (<20K)ont montré clairement que ZrC est trés
résistant a 'amorphisation, probablement grace au désordre chimique difficile & intro-
duire dans le réseau cristallin. Les expériences de résistance au fluage (thermique et
sous irradiation) & haute température, pertinentes pour les applications du combus-
tible, sont parmis les propriétés physiques qui font le plus défaut dans la littérature. Le
profil de conductivité thermique en profondeur d’un polycristal de ZrC, o, irradié aux
protons de 2,6 MeV a été mesuré directement par microscopie thermique scannée par
Jensen et ses collaborateurs |70]. Cette méthode a été utilisée afin de déterminer une
cartographie de la conductivité thermique k, profil réalisé sur une section tranchée de

ZrC irradié aux protons. Ils ont trouvé une valeur de k réduite de plus de 66% entre la
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zone endommagée et la zone vierge. La valeur de k est tout a fait corrélée avec le profil
d’endommagement. Ces variations sont dues essentiellement a la diffusion des porteurs
de chaleur des larges boucles de dislocation. L’effet de la stoechiométrie sur I’évolution
des dommages dans ZrC, irradié aux protons a 800°C jusqu’a 3 dpa a été étudié dans
une gamme allant de £=0,9 a 1,2 |71]. Une forte densité de boucles de dislocation a été
mise en évidence par MET. La densité et la taille des boucles sont dépendentes de la
dose et de la stoechiométrie. ZrC,, montre un comportement différent des valeurs de
C/Zr plus faibles. Cependant, aucune cavité n’est induite par 'irradiation pour tous
les échantillons. Hobbs et ses collaborateurs [72| ont trouvé plusieurs critéres respon-
sables de 'amorphisation comme le type de structure, I'ionicité, le point de fusion et la
température de cristallisation (passage de I’état amorphe a cristallin) pour prédire une

éventuelle amorphisation du matériau.



Chapitre 3

Démarche expérimentale

3.1 Echantillons utilisés

L’objectif de cette étude est de comparer les effets d’irradiation entre le cas déja
bien connu du carbure de silicium et les carbures de titane et de zirconium. Nous avons
choisi dans un premier temps d’étudier ces effets dans des monocristaux afin d’élimi-
ner les éventuels effets dis aux joints de grain. Par la suite, nous avons étendu notre
étude aux polycristaux et réalisé le méme type d’analyse post-irradiation tant que cela
était possible (par exemple la rétrodiffusion RBS-C impossible a utiliser pour des poly-
cristaux). Les échantillons référence de SiC sont des monocristaux de polytype 6H soit
hexagonal qui proviennent de chez CREE®. La technique de réalisation est la croissance
épitaxiale ; cette méthode ne sera pas décrite ici. Les échantillons monocristallins cu-
biques de TiC et ZrC utilisés dans cette étude proviennent de chez MaTecK Industry
(Allemagne). Les échantillons polycristallins, quant a eux, ont été fabriqués au CEA par
la méthode du frittage de poudre sous haute température (au Laboratoire des Technolo-
gies des Matériaux EXtrémes : LTMEX). Les techniques de synthése sont décrites dans

ce chapitre.

3.1.1 Techniques de synthése des monocristaux : Fusion de Zone

ou Floating Zone

Le processus de fabrication chez MaTecK est confidentiel mais nous avons pu obtenir
I'appellation exacte du procédé, celui de la zone fondue ou "floating zone". Nous allons
définir cette technique uniquement a I'aide de documents trouvés dans la littérature car

aucune information précise ne nous a été révélée par les fournisseurs, ceux-ci préférant

]
[
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préserver leur procédé confidentiel. Les carbures croissent dans une ambiance de gaz
hélium sous une pression de 20 atm. Le matériau de départ est un barreau fritté d’environ
150 mm de long et 9 4 14 mm de diamétre. Le gaz d’hélium est pur a plus de 99,99%.
Le four utilisé pour la croissance des cristaux est de type ADL MP dessiné pour opérer
a des pressions de gaz jusqu’a 20 atm. Avant les expériences de croissance, on vide
a trois reprises le four en dessous d’une pression de 0,01 Torr avant que la pression
finale de gaz ne soit ajustée. Le matériau est maintenu par du graphite. En plus d'un
couplage mécanique direct entre le manche supérieur et inférieur, un équipement permet
au manche supérieur de se déplacer plus rapidement que le manche inférieur. Dans
toutes les expériences, 'échantillon se déplace vers le bas par rapport au chauffage.

Pour maintenir un volume de zone constant, le manche supérieur se déplace a une

vitesse (I + Al) et le manche inférieur a une vitesse (/). Le rapport T est donné en
fonction du diamétre (d) et de la densité (p) tel que : |
Al dy\
— = (—2> « 211 (3.1)
[ dy 1

ou lindice (1) se référe au matériau de départ et I'indice (2) au cristal obtenu. En
général seulement un passage de zone est effectué. L’alimentation du four est obtenue
par un générateur d’induction de 30kW, qui fonctionne & 200kHz. La zone en fusion est
refroidie par un serpentin en cuivre dans lequel circule de I’eau froide. Aprés chauffage,
un suscepteur en graphite placé au-dessous de la bobine de chauffage, a été utilisé
dans des expériences avec TiC pour réduire les fissurations lors du refroidissement.
Les caractéristiques de ces échantillons monocristallins obtenus sont (données par le
fabricant MaTecK) :

— orientation <100

— diameétre 3 mm et épaisseur 1 mm

— polissage une face avec une rugosité meilleure que 0,03 pm

— la précision de l'orientation est meilleure que 0,01°

La quantité d’oxygéne a été déterminée a l'aide de la réaction nucléaire (NRA)
10(d, p1)O' avec des deutérons de 900 keV et un angle de détection de 150°, un écran
de mylar de 12pm d’épaisseur placé devant le détecteur afin de s’affranchir des deuté-
rons rétrodiffusés et ne laisser passer que les protons issus de la réaction. La quantité
d’oxygene avant et aprés irradiation aux ions dans les échantillons monocristallins est
inférieure au seuil de détection de la NRA soit 1 x 10" atomes/cm? Les résultats sont

présentés en annexe 1. Cette affirmation a également été confirmée par Electron Backs-
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catterins Spectrometry (EBS) lors de la réalisation d’images au Microscope Electronique

a Balayage (MEB), les résultats sont également donnés en annexe 2.
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FIGURE 3.1 — Schéma explicatif de la Technique "Floating-Zone".

3.1.2 Technique de synthése de polycristaux : Frittage des poudres
par Compression Isostatique & Chaud CIC et SPS Spark

Plasma Sintering

La compression isostatique a chaud est une forme de traitement thermique qui
utilise une pression élevée pour améliorer les propriétés d’un matériau. Cette pression est
appliquée via un gaz inerte, habituellement de 'argon. L application pendant un certain
temps d’une température et d'une pression élevées permet d’obtenir une déformation
plastique, un fluage et une diffusion. Les moules pour les applications importantes sont
soumis & une compression isostatique a chaud afin d’éliminer la porosité interne et d’ameé-

liorer les propriétés mécaniques en éliminant les défauts. La compression isostatique a
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chaud permet également I'assemblage, ou placage, de deux ou plusieurs matériaux, a
I’état solide ou pulvérulent. La compression isostatique a chaud constitue un outil im-
portant dans la métallurgie des poudres. Il permet de convertir une poudre a I'état solide
en composants d'une densité absolue afin d’obtenir des propriétés physiques améliorées
par rapport a celles obtenues via les technologies de fabrication par fusion ou pressage
et frittage conventionnelles. La poudre peut étre encapsulée dans une feuille de métal
profilée et soumise a un pressage isostatique a chaud pour générer des piéces proches de

la cote finale. Spark Plasma Sintering

Le SPS est un procédé similaire au pressage a chaud conventionnel car les précurseurs
(généralement sans adjuvant de frittage) sont également introduits dans une enceinte
permettant d’appliquer une pression uni-axiale lors du frittage. Dans la grande majorité
des cas cette enceinte est constituée d’'une chemise et de pistons en graphite Fig. 3.2

mais elle peut également étre en acier ou en carbure ultra-dur (de type WC-Co).

Chemise
graphite

Chambre
sous vide

FIGURE 3.2 — Schéma explicatif de la technique Spark Plasma Sintering, dérivé du CIC.

L’usage de graphite spécifique pour les chemises permet d’atteindre des températures
de consolidation de I'ordre de 2000°C et des pressions uniaxiales pouvant aller jusqu’a
200 MPa. Par contre, 'usage de matrices en acier ou en carbure limitera les températures
de frittage a respectivement 500°C et 700°C. Le frittage est généralement effectué sous
vide secondaire, mais il peut également I’étre sous atmosphére neutre (argon, azote...),
réductrice (hydrogéne) voire sous atmosphére oxydante mais dans ce dernier cas les

chemises en graphite ont été proscrites. La différence majeure entre le pressage a chaud
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conventionnel et le frittage flash réside dans le fait que la source de chaleur n’est pas
externe mais qu'un courant électrique (continu - continu pulsé - ou alternatif) appliqué
via des électrodes passe a travers I’enceinte de pressage conductrice et également dans
les cas appropriés a travers I'échantillon. Les détails techniques des échantillons fournis

et fabriqués par le CEA-SRMA sont présentés en annexe 3.

3.1.3 Lames réalisées par Focused Ion Beam : FIB

La Sonde ionique focalisée, plus connue par le sigle anglais FIB (Focused ion beam),
est un instrument scientifique qui ressemble au microscope électronique a balayage
(MEB). Mais la ou le MEB utilise un faisceau d’électrons focalisés pour faire 'image
d’un échantillon, la "FIB" utilise un faisceau d’ions focalisés, généralement du gallium.
Il est en effet facile de construire une source a métal liquide (LMIS, de I'anglais li-
quid metal ion source). Contrairement aux MEB, les sondes FIB sont destructives. Par
conséquent, leur domaine d’applications est plus orienté vers la microfabrication que la
microscopie. Les principaux domaines d’applications sont la science des matériaux et
en particulier le domaine des semiconducteurs et des circuits intégrés. Le FIB utilisé
pour cette étude se trouve a Lille (responsable M. David Troadec), le modéle est un FEI
STRATA DB 235. Les ions extraits de la source sont accélérés a une énergie de 30 keV
pour la découpe de la lame, et sont ensuite focalisés par des lentilles électrostatiques.
Les ions gallium sont projetés sur ’échantillon, ils pulvérisent les atomes de la surface
de I’échantillon et découpent la future lame. En méme temps, les atomes de gallium
sont implantés dans les premiers nanometres de la surface de I’échantillon qui est ainsi
amorphisé localement proche de la surface. La sonde FIB peut également étre utilisée
pour déposer des matériaux, c’est le cas ici pour déposer la couche de Platine. On parle
de « déposition induite par faisceau d’ions » (en anglais, IBID pour Ion Beam Induced
Deposition). Il s’agit d'un dépot chimique en phase vapeur assisté par sonde FIB qui se
produit lorsqu’un gaz comme ’hexacarbonyle de platine, introduit dans la chambre a
vide est adsorbé sur I’échantillon. En balayant une zone de ’échantillon avec le faisceau
d’ions (Ga'), le gaz précurseur est décomposé et le platine, non volatil, reste déposeé
a la surface de I'échantillon. La couche de platine déposée protége I'échantillon de la
pulvérisation du gallium. Les échantillons sont amincient a une tension de 30 kV et une
intensité de 300 pA. Enfin on procéde a un nettoyage a faible tension d’environ 7 kV et

une intensité de 50 pA afin de limiter 'amorphisation de la lame de chaque coté.

Dans les instruments FIB dédiés & la microfabrication, il existe toujours une possi-
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FIGURE 3.3 — Préparation des échantillons FIB sur grille cuivre : a droite image MEB de la grille
de cuivre on distingue la lame FIB collée entourée en rouge, a gauche le schéma des grilles de cuivre

porte-échantillons.

bilité de visualiser I’échantillon usiné par microscopie a balayage comme sur la figure
3.3, avec une détection d’électrons secondaires, comme dans la microscopie électronique
a balayage. Ce peut étre tout simplement la sonde ionique qui est utilisée pour générer
les électrons secondaires, ou bien, la méme chambre sous vide peut étre dotée d'une
colonne électronique ou plus généralement, la colonne FIB est montée en accessoire sur
un microscope a balayage. On parle alors de double faisceau ou Dual Beam en anglais.
Une application importante de la sonde FIB est la préparation d’échantillons pour la
Microscopie électronique en transmission (MET). Le MET nécessite des échantillons trés
minces, typiquement 100 nanomeétres. D’autres techniques peuvent étre utilisées, mais
la sonde FIB convient tout a fait pour repérer et usiner ensuite I’échantillon avec une
précision nanométrique. La contrepartie de la préparation de I’échantillon par sonde FIB
est 'altération de I’échantillon provoquée par 'implantation ionique. Ce défaut toutefois
ne sera visible que dans I'observation « haute résolution » du réseau cristallin. Un léger
usinage ionique a I'argon de I’échantillon aprés sa préparation avec la sonde FIB suffit

pour nettoyer efficacement I’échantillon.
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3.2 Configurations des irradiations et méthodes d’ana-

lyse utilisées

3.2.1 Lesirradiations a basse énergie : JANNuS Orsay et Saclay

Afin de simuler les dégats d’irradiation subis par les matériaux de structure des
réacteurs, au plus prés du coeur (étant donné que ces matériaux sont envisagés pour la
structure interne du réacteur et/ou en tant qu’éléments de gainage du combustible), nous
avons opté pour des irradiations a 'aide de faisceaux de particules chargées. En effet,
grace aux accélérateurs nous pouvons choisir le type de particule accélérée, leur énergie,
le flux, ainsi que la dose totale d’ions envoyés, appelée aussi fluence. Ces ions sont délivrés
par des accélérateurs linéaires présents sur les plateformes JANNuS Orsay et Saclay ainsi
qu’au GANIL & Caen (chacune décrite ci-dessous). Dans la mesure du possible, nous
avons irradié les 3 types d’échantillons de TiC, ZrC et SiC, simultanément. Pour mettre
en exergue les effets des collisions élastiques (effets des pertes d’énergie nucléaires), les
irradiations ont été réalisées avec des ions Au™ de 1,2 MeV a température ambiante. Les
fluences choisies varient de 10'* a 3 x 10'° ions/cm? pour les monocristaux et de 2 x 103

a4 x 10" ions/cm? pour les polycristaux.

JANNuUS Orsay
L’accélérateur ARAMIS (Accélérateur pour la Recherche en Astrophysique, la Microa-
nalyse et I'Implantation dans les Solides) de la plateforme d’Orsay a une tension d’accé-
lération maximale de 2 MV. La particularité de cet accélérateur est de fonctionner selon
deux modes :

— soit on utilise une source d’ions négatifs a pulvérisation cathodique. Ces ions né-
gatifs sont triés dans un premier temps a l'aide d’un aimant, puis injectés dans la
premiére partie de I'accélérateur jusqu’au potentiel positif : le stripper (gaz azote
ou feuille trés fine de carbone) dont le role est de "déshabiller" les ions négatifs de
leurs électrons. La charge des ions change alors de signe et devient positive. Ces
derniers peuvent ainsi étre accélérés dans un deuxiéme temps jusqu’a la masse de
I'accélérateur. Ils sont ensuite défléchis et envoyés dans la ligne d’analyse désirée.
Ce systeéme d’accélération en deux temps est a 1’origine de son appellation " mode
tandem".

— soit on utilise une source Penning qui fournit des ions positifs (hydrogéne, hélium,

azote et oxygene). Ceux-ci sont accélérés puis défléchis a l'aide de I'aimant en
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sortie du tube accélérateur comme dans des accélérateurs classiques type Van de

Graaff, d’ott le nom "mode Van de Graaff".

ARAMIS 31 >
g

o

FIGURE 3.4 — Représentation de I'installation JANNuS-Orsay avec : A) la ligne d'implantation d’'ions
et de caractérisation in situ, B) la ligne de caractérisation par RBS/C et C) la ligne d'implantation

d’ions de basse énergie.

Quatre lignes de faisceau, de fonctions spécifiques, sont associées a 'accélérateur
ARAMIS (Fig. 3.4) : (i) une ligne d’implantation ionique sur laquelle on peut également
réaliser des expériences de Spectrométrie de Rétrodiffusion de Rutherford en mode cana-
lise RBS/C in situ (Fig. 3.4 A), (ii) une ligne destinée a la caractérisation d’échantillons
par RBS/C et équipée d'un porte-échantillon goniométrique piloté par ordinateur (Fig.
3.4 B), (iii) une ligne reliée a 'implanteur de basse énergie IRMA (Fig. 3.4 C), (iv) une
ligne reliée & un microscope électronique en transmission d’une tension de 200 kV pour
des irradiations et caractérisations TEM in situ.

Le mode Tandem est utilisé pour effectuer des irradiations dans les solides et le mode
Van de Graaff pour réaliser des expériences de caractérisation par la technique de RBS
en mode canalisation. Au cours de notre étude, nous avons irradié les échantillons de
carbures de titane, zirconium et silicium avec des ions Au® de 1,2 MeV en utilisant le
mode Tandem. Les caractérisations par RBS/C ont été effectuées en utilisant le mode
Van de Graaff avec des ions He™ de 1,4 MeV. On notera que, pour toutes les irradiations,

la densité de courant limite était 0,5 pA /cm?, afin de ne pas échauffer les échantillons.
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De plus, un circuit d’eau réfrigérante a été employé pour maintenir les échantillons a

une température proche de la température ambiante pendant I'irradiation.

JANNuUS Saclay
Cette installation est dotée de trois accélérateurs jumelés qui convergent, entre autre,
vers une chambre triple faisceau rendant les multi-irradiations simultanées possibles. Les

accélérateurs sont décrits briévement et représentés sur la figure 3.5 :

Triple Beam
Chamber

Single

Beam

FIGURE 3.5 — Représentation de l'installation JANNuS Saclay, schéma réalisé sous Solidworks par
E. Bordas.

— EPIMETHEE : un Pelletron™ de 3 MV dont la source ECR (Résonance Cyclo-
tronique Electronique) permet d’accélérer des ions multichargés.

— PANDORE (qui a remplacé le Van de Graaff YVETTE en 2015) : un Pelletron™
de 2,5 MV qui permet d’accélérer des ions légers de basse énergie. La source est
une source radiofréquence. Cet accélérateur est doté de deux lignes : une pour
Pirradiation (Y4) et une pour I'analyse par faisceau d’ions (Y8). Il a été utilisé

pour certifier les fluences par RBS classique.
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— JAPET : Tandem de tension nominale 2 MV. Il a été utilisé pour les irradia-
tions aux ions Au** de 1,2 MeV a température ambiante également. Nous avons
procédé ainsi pour deux raisons : selon la disponibilité des accélérateurs nous
irradions soit & Orsay, soit a Saclay et nous avons également voulu certifier les
valeurs de fluence mesurée sur les deux installations. Cet accélérateur a la par-
ticularité d’étre doté d’une source externe SNICS (Source of Negative lons by
Cesium Sputtering) ou il suffit de changer la cathode (en un temps trés court

environ 20 minutes) qui contient 1’élément (sous forme solide) qui va étre ionisé.

3.2.2 Les irradiations & haute énergie : GANIL

Pour mettre en évidence les effets des collisions inélastiques (effets des pertes d’éner-
gie électroniques), les irradiations ont été mise en ceuvre au GANIL (Grand Accéléra-
teur National d’Tons Lourds) a Ceen sur la ligne IRRSUD pour les ions '#Xe** de 0,71
MeV /A soit une énergie de 91,6 MeV et une fluence de 3x10" ions/cm?. Une autre
irradiation a été mise en ceuvre avec des ions ***Pb>** de 4,6 MeV /A soit 956 MeV et
une fluence maximum de 2x 10** ions/cm?, a Paide I’'TRASME sur la ligne SME (Sortie
Moyenne Energie) vu sur la figure 3.2.2. Toutes ces irradiations ont été effectuées a tem-
pérature ambiante. Le GANIL (Fig.3.2.2), situé a Ceen, dispose de sources d’ions ECR
pouvant produire des ions multichargés, voire totalement épluchés de leurs électrons,
par 'intermédiaire d’un plasma constitué d’électrons trés énergétiques qui sont capables
d’ioniser les atomes jusqu’aux couches les plus profondes. Les ions subissent jusqu’a trois
accélérations, a l'aide d’une suite de cylotrons, pour atteindre des énergies de 'ordre de
90 MeV /A pour les ions les plus légers (comme le carbone) ou 24 MeV /A pour les ions

les plus lourds comme 'uranium.

3.2.3 Simulations SRIM

Pour SiC, il y a une abondance de données sur les énergies seuils de déplacement de
Si et C dans SiC. L’article de Devanathan [39] préconise les valeurs suivantes a utiliser
qui sont 25 €V pour Si et 35 eV pour C. A la différence, I'article de Debelle [43] préconise
20 eV pour Si et 35 eV pour C. Ce sont les valeurs que nous avons utilisé pour toutes
les simulations numériques réalisées dans SRIM.
En revanche pour TiC et ZrC, dans tous les papiers consultés, les valeurs de déplace-
ment utilisées sont celles données par défaut dans SRIM or celles-ci sont certainement

discutables puisque elles sont identiques a celles proposées pour SiC.
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IRABAT
FIGURE 3.6 — Installation GANIL a Caen et ses différentes salles d’expérience.

3.2.3.1 Basse énergie : ions Au’ de 1,2 MeV

Les irradiations a basse énergie avec des ions Au® de 1,2 MéV ont été simulées a
aide du code SRIM |29] dans ZrC puis dans TiC. Ces irradiations ont permis de mettre
en évidence les effets des pertes d’énergie nucléaire dans les carbures. La collaboration
avec Jean-Paul Crocombette du Service de Recherche de Métallurgie Physique (SRMP)
du CEA Saclay a permis de déterminer différentes valeurs calculées par dynamique
moléculaire avec potentiels inter-atomiques empiriques dont voici les résultats pour ZrC :

Grace a ces calculs nous avons déterminé comme valeurs 50 eV pour Zr et 30 eV
pour C dans ZrC, nous nous sommes placés dans la configuration la plus pénalisante,
c’est-a-dire celle qui engendrerait le plus de défauts dans le matériau car les énergies
choisies sont minimales. De méme que pour TiC, nous avons utilisé comme valeurs 40
eV pour Ti et 30 eV pour C.

Pour calculer le taux d’endommagement en dpa, nous avons utilisé la formule 1.15 du
chapitre "Simulations des dommages nucléaires a l'aide du logiciel SRIM" 32. Pour

le pic d'implantation, nous avons utilisé comme unité arbitraire la "fraction d’atomes
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Zirconium dans ZrC-Energie de seuil : moyenne 92 eV, minimale 54 eV
1 2 3 4 5 6
direction | 001 | 011 | 111 | 041 | 111 1
multiplicité | 6 12 8 24 | 24 24
seuil (V) | 145 | 54 | 152 | 78 | 86 98
Carbone dans ZrC-Energie de seuil : moyenne 61 eV, minimale 32 eV
1 2 3 4 5 6
direction | 001 | 011 | 111 | 041 | 111 1
multiplicité | 6 12 8 24 24 24
seuil (eV) 98 | 32 | 110 | 53 | 60 60

TABLE 3.1 — Calculs en potentiels empiriques effectués en 2003 par J-P Crocombette (SRMP), travaux

non publiés.

implantés (Au, Xe ou Pb)/ fraction d’atomes constituant I’échantillon (ZrC ou TiC)".
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FIGURE 3.7 — Pertes d’énergie électronique et nucléaire pour des ions Aut 1,2 MeV dans ZrC et TiC
simulées par SRIM [29].

Nous avons estimé que le pic d'implantation est toujours quasiment gaussien. Sur la
figure 3.8, I'aire du rectangle hachuré en vert représente le nombre d’atomes implantés
et dans le cas d’une gaussienne la largeur a mi-hauteur (Full Width at Half Maximum)
FWHM[cm| = 2,355%0, o étant écart-type. On divise ensuite la fluence maximum re-

présentée par [,,.. en ions,..f"'cm2 par FWHM, on obtient donc un nombre d’ions implantés
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par unité de volume. Si on prend la valeur fournie par SRIM pour le nombre d’atomes
présents dans 1’échantillon (TiC ou ZrC)/cm® (obtenu en rentrant la densité des échan-
tillons 4,93 g/cm?® pour TiC et 6,9 g/cm?® pour ZrC). On peut ensuite déduire le ratio du
nombre d’ions implantés/nombre d’atomes de I'échantillon c¢’est-a-dire la fraction "ions

implantés/nombre d’atomes" on obtient une fraction sans dimension.

Intensité
f H 2,
f Fluence max ions/cm?: 1.,

FWHM=2,355x ¢

Profondeur

FIGURE 3.8 — Schéma explicatif pour la méthode de calcul de représentation des ordonnées sur les

courbes SRIM en fraction ions implantés sur nombre atomes TiC ou ZrC.

3.2.3.2 Haute énergie : ions '*Xe?*" de 91,6 MeV et “*Pb”* de 900 MeV.

Les mémes énergies seuil de déplacement et le méme code de simulation SRIM |29
ont été utilisés pour toutes les simulations a haute énergie. Nous distinguerons ici deux
expériences a haute énergie : (i) 'irradiation sur IRRSUD Ganil avec des ions '*?Xe?**
de 91,6 MeV et une fluence maximum de 3x10' em™2; (ii) lirradiation sur IRASME
Ganil aux ions 2®Pb>* de 900 MeV et une fluence maximum de 2x10'* cm™2. Ces
irradiations ont été utilisées afin de mettre en évidence les effets des pertes d’énergie
électronique dans ces carbures.

Les différents parameétres d’irradiations sont présentés dans le tableau 3.2 pour tous
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FIGURE 3.9 — a) Nombre de dpa pour la fluence 3x 10 ions Au™/cm? dans TiC et fraction atomique

du nombre d’atomes Au par rapport au nombre d’atomes de TiC. b) Nombre de dpa pour la fluence

3x%10'% jons Aut/em? dans ZrC et fraction atomique du nombre d’atomes Au par rapport au nombre
d’atomes de ZrC, simulations effectuées par SRIM [29].

les ions et dans les différents carbures TiC et ZrC avec notre référence SiC afin de

comparer les résultats ultérieurs.

3.3 Meéthodes de caractérisation élémentaire et struc-

turale utilisées

Nous avons utilisé principalement quatre techniques de caractérisation combinées

afin de déterminer 'endommagement et les diverses transformations structurales in-

Echantillon lan Energie (MeV) Fluence (em™2) dpa Rp ARy oue (um) Se (MeV /um) S (MeV/um)
AuT 1,2 1077 -3x 101" 0,05-170 193 nm 26 nm 2,736 4,064
$iC mona | Xe2*t 91,6 ax1ott 0,59 20,16 pm 742 nm 4,908 0,780
PR3+ 200 2x 1043 0,013 35,33 pm 982 nm 33,27 0,064
AuTt 1,2 103 3% 1010 0,04-120 150 nm 27 nm 3,127 5,204
TiC mono | Xe??t 91,6 3x10t 0,36 16,18 jem 684 nm 5,764 1,057
pho3t 900 2x10t8 0,012 26,75 pm 783 nm 43,83 0,086
AuT 1,2 1077 3% 101 0,06-180 138 nm 37 nm 2,665 5,807
ZrC mono | Xe?3t 91,6 ax1ott 0,54 15,13 pm 839 nm 5,631 1,325
P L3+ 900 231013 0,025 25,30 pm 842 nm 47,09 0,107
TiC poly Aut 1,2 2x10M-4x10" | 0,0816 150 nm 27 nm 3,127 5,204
ZrC poly AuTt 1,2 2x10% 4% 10" 0,12-24 138 nm 37 nm 2,665 5,807

TABLE 3.2 — Parametres d’irradiation calculés par SRIM [29] R, représente le parcours projeté, AR,

représente 1'écart-type sur le parcours encore appelé o, les pouvoirs d’arrét électronique S, et nucléaire

S, sont indiqués pour les énergies incidentes (valeurs maximales) dés I'entrée des ions a la surface du

matériau.




3.3. METHODES DE CARACTERISATION ELEMENTAIRE ET STRUCTURALE

UTILISEES 69
a 040 T T T T T T T b 040 T T T T T T T
TiC | ZrC 05
035 |- N 104 035 | 1
[ —@— traction XeTC = F
g —8— dpa I .’l || § - Fraction XeZeC L] lr -
S o3 J Lw 03| (oo I !
- L =] . - 404
5 | {03 T 5
i v ow Q oot . |t
=2 T I.| N y |
P " ' ] . " g <403
020 | ! | a * gzl ! .
[ . || ° © " | £
g .‘f L] |-| 402 & g .I L] \ 5
i i E »
E o [ E 015f -~ : Jo2
® LI -] .
[ m ] d |
§ o | ||| o1 € 010 . |
3 ! '..'I ' é ! o oy
= L [ [ |-
£ o005 . 'Hl £ oos -ﬂ-"""j 3 \
0.00 - - " . 0o 0.00 . mttged™ | L 00
o 1 2 3 4 5 (i 7 B 0 1 2 3 4 5 8 T ]
Profondeur (um) Profondeur (um)
c 20 T T T T 0.040 d 20 . 005
. N ZrC
wwf TIC » 40035 18+ .
[~ wracton P I / . 2 r
é 15 | [T y 18] [ mammar | 0.04
151 | 40030 Ji
2 14 = 14 4 / |.
- - . II.
Q q2f ! 002 Q 12 . Loos
S N |
e 10f - 40020 o £ 10 . a a
2 . ] o / | B
Z o08h x 0018 g 084 r | Hoo2
E o . £ o |
] - 8 {
£ osf = £ 08 1
- - 4 J o010 z '
2 o4} - O n44 - (] | L 001
8 —— = 0.005 g r"'"’ I'
- - U | |
w 02pet - = 02-"“"_. et .. I.'
0.0 Y a—— 'Y 0.000 0o . aann® [} 0.00
20 22 24 26 28

Profondeur (pm)

20
Profondeur (pm)

FIGURE 3.10 — a) et b) Nombre de dpa calculé pour la fluence 3x10'* em ™2 ions Xet /em? et fraction

atomique du nombre d’atomes Xe par rapport au nombre d’atomes de TiC et ZrC respectivement, ¢) et

d) Nombre de dpa calculé pour la fluence 2x 10 ¢m

2 jons Pb* /em? et fraction atomique du nombre

d’atomes Pb par rapport au nombre d’atomes de TiC et ZrC respectivement, simulations effectuées par

SRIM |[29].

duits par I'irradiation dans ces carbures. La premiére est la rétrodiffusion de Rutherford

en mode canalisé que I'on notera RBS-C. Cette technique nous a permis d’établir le

taux d’endommagement (nombre d’atomes déplacés en fonction de la profondeur) puis

I'endommagement maximum a chaque fluence nous a permis d’en déduire les cinétiques
d’endommagement (damage Build-up) pour ces trois carbures. La deuxiéme méthode,

la diffraction des rayons X notée DRX, nous a, quant a elle, permis de définir I'évolution

du parameétre de maille de ces carbures sous irradiation ainsi que I'évolution micro-

structurale induite. La troisieme méthode, la spectroscopie Raman permet d’obtenir des

informations moléculaires telles que la nature des liaisons chimiques, 'environnement

des atomes, les symétries... La quatrieme est une méthode d’observation, la microscopie
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dans TiC et ZrC; c) et d) Pertes d’énergie électronique et nucléaire pour des ions 2°*Pb>*+ de 900 MeV
dans TiC et ZrC simulées par SRIM [29].

électronique en transmission. Cette derniére permet de visualiser, localiser et évaluer le
nombre de défauts créés par l'irradiation ainsi que leur nature. Le mode diffraction du
MET permet aussi de vérifier I’évolution microstructurale des matériaux (cristallinité,
amorphisation). L’intérét est de pouvoir combiner ces différentes méthodes et ainsi de
sonder avec des sensiblités et & des profondeurs différentes ces matériaux afin d’établir

avec précision le scénario d’endommagement des céramiques sous irradiation aux ions.

3.3.1 Reétrodiffusion de Rutherford

3.3.1.1 Principe de la technique

Les transferts d’énergie impliqués dans les collisions élastiques entre deux particules
isolées peuvent étre décrits par les lois de conservation de I'énergie et de la quantité de

mouvement. Apreés collision entre une particule incidente de masse M, de vitesse v; et
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un atome-cible de masse M5 quasiment au repos, les valeurs des vitesses vy et v, et des
énergies cinétiques £ et E; respectives aprés interaction sont déterminées par 'angle de
diffusion 6 et 'angle d’¢jection de I'atome de recul ¢. Le schéma de la figure 3.12 résume
briévement I'interaction élastique entre deux particules, dans le repére du laboratoire.
Dans ce cas précis, la particule incidente est rétrodiffusée (angle de diffusion proche de
180°).

Recul du noyau cible
M,,v,, E, Particule incidente
M, vi, E

—

FIGURE 3.12 — Schéma théorique d'une collision élastique entre deux particules, la particule incidente
rétrodiffuse.

Aprés collision, I'énergie de rétrodiffusion de la particule incidente E; dépend unique-
ment de ’énergie cinétique initiale de cette méme particule Ep, d’un facteur cinématique
k, qui tient compte des masses de la particule incidente et de I'atome-cible, et de I'angle

de diffusion 6, selon I'équation :

B (M2 — M2 sin? §)Y/2 + M cos 6 2
By My + M,

k (3.2)

Les variations du facteur cinématique k en fonction de la nature de la particule
incidente et de 'angle de diffusion sont reportées dans la figure 3.13. On remarque que
la valeur du facteur cinématique k présente les plus grandes variations lorsque 6 est
proche de 180° la sélectivité sera donc meilleure aux grands angles.

Cette technique nécessite un faisceau d’ions de particules légeres, typiquement des
particules d’hélium-4. La sélectivité AS, c’est-a-dire la capacité de la méthode a séparer
deux énergies relativement proches, est donnée par I'équation 3.4. On remarque que

celle-ci sera meilleure si la particule incidente M; est lourde, que I’énergie incidente Ejy
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FIGURE 3.13 — Variation du facteur cinématique en fonction de I'angle ¢ de diffusion et du rapport

des masses ﬁ—;; [26].

est élevée et que I'angle de rétrodiffusion # est grand.

dK
AS =FEy | —— | AM,, .
s n(m) g (3.3)
comme M, > M, alors on peut écrire :
M,
AS = Ey (4-06%) | =5 | AM: (3.4)
M3

avec 0 =7 — 0

On accélére les ions que I'on envoie sur la cible & analyser. Plus I’énergie des particules
incidentes est élevée, meilleure sera la sélectivité mais pour une énergie choisie, il faut
rester en-dessous du seuil auquel on commencerait a engendrer des réactions nucléaires
avec les particules légéres. Dans notre étude, nous avons choisi une énergie de 1,4 MeV
pour toutes les caractérisations et nous avons placé le détecteur a un angle de 165°.
Toutes les particules envoyées sur la cible ne vont pas toutes rétrodiffuser. En effet,
on attribue a cette interaction une certaine section efficace c’est-a-dire une probabilité
qui dépend de 'interaction elle-méme (énergie incidente, angle de diffusion, masses des

particules en jeu). La section efficace est donnée par la formule suivante :

% 2
do  Z)Zye* , 4 [([1_((%)51119)2} +0059)]

- = —
ds2 4FE, sin?
o ~ sin"d [1 B ((ﬁ:)qmﬂ)z}

, (3.5)

b3l
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on €2 est angle solide de détection, # est 'angle de diffusion, Z; et Zy, et M, et My sont
les numéros atomiques et les masses de la particule incidente (1) et de 'atome cible (2),

respectivement.

C’est une méthode de diffusion dite "élastique" entre une particule incidente et un
atome de la cible. Grace au facteur cinématique et donc a I’énergie de rétrodiffusion des

particules incidentes, on peut déduire plusieurs informations :

— les éléments présents dans la matrice, on connait M; et angle 6, on en déduit
M.

— la position de ’atome de la cible responsable de la diffusion, en effet la
aleur de Ep, énergie de rétrodiffusion de la particule incidente, nous indique si
I'atome diffuseur est plutot situé en surface ou en profondeur. La perte d’énergie
de la particule incidente sera d’autant plus importante si celui-ci est en profondeur
(perte sur trajet aller et retour de la particule incidente) contrairement au cas
ol 'atome diffuseur est présent a la surface de I’échantillon (perte d’énergie
négligeable).

— D’épaisseur des couches minces peut étre déterminée par le méme processus
que décrit précédemment, a savoir, les pertes d’énergie du trajet aller de la parti-
cule incidente (lorsqu’elle pénétre dans le matériau) et les pertes d’énergie sur le
trajet retour (aprés I'interaction et pour sortir de 'échantillon). Cette variation
d’énergie, notée AFE, nous permet de remonter a I'épaisseur traversée par cette

particule incidente par I’équation 3.6 dite approzimation de l’énergie de surface.

Nb

-~

FIGURE 3.14 — Méthode dite de I'approximation de I'énergie de surface ot £y et E» sont les énergies
de rétrodiffusion sur les premiers atomes et sur les derniers atomes respectivement de la couche mince

déposée sur un substrat.
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En effet, cette équation n’est valable que pour les épaisseurs n’excédant pas les
centaines de nm car les deux approximations effectuées, consistant a considérer
comme constantes les pertes d’énergie sur le trajet aller comme sur le trajet retour
de la particule sont fausses. En effet, la courbe de pouvoir d’arrét n’est pas une
droite linéaire, ni une constante et n’est pas non plus proportionnelle a I’énergie

comme vu au chapitre 1.

dE 1 dE
AE=Az k(&) + —— (& (3.6)
dv )~ cos(m—0) \dx ),
oit : 6 est I'angle de diffusion, (4£) 5, € (25), 5, Sont les pouvoirs d’arrét pour

les trajets respectifs aller et retour.

La stoechiométrie
Sur la figure 3.14, I'intégrale S représente le nombre de particules rétrodiffusées
sur les atomes de la couche mince déposée sur un substrat. Ce nombre est égal

-

a

do
' = Ni X Natomes X == x d€2, )
‘S i X atomes X d(! X ;| (3 7)

ou N; est le nombre de particules incidentes, Ngtomes est le nombre d’atomes
par unité de surface rencontrés dans la couche mince, j—g est la section efficace
différentielle de la réaction en cm?/sr pour un angle solide df en stéradian sr.
Sur notre schéma, nous n’avons qu’'une seule espéce déposée sur un substrat. En
admettant que plusieurs atomes peuvent constituer la couche mince et que leur
facteur cinématique k est bien différent alors en une seule expérience RBS, on
peut déterminer le rapport du nombre d’espéces présentes qui sera fonction des
surfaces respectives intégrées et de la section efficace de rétrodiffusion des deux

espéces en présences. Soit pour une espéce A on aura :

do
A = Nl' Na ormes - dg!, .
S X Nu AXdQAX _ (3.8)
et pour une espéce B on aura :
d
Sb‘ = Ni X Natmm_‘sb' X _o. X d{!, (39)

dQ B
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d’ott un rapport steechiométrique égal a :

N . =
A f’;‘* x 425 (3.10)
N  Sp = d=

En effet, pour une seule et méme expérience le nombre de particules incidentes

ainsi que I'angle solide s’éliminent.

Une des limitations de la RBS est la difficulté de mesurer des atomes légers au
sein d’une matrice constituée d’éléments lourds, méme si pour certains isotopes légers
il est possible de mettre en ceuvre la diffusion élastique non-Rutherford ou résonnante
|73]. Cette méthode est particuliérement bien adaptée pour doser des éléments lourds
(typiquement une couche mince) déposés sur un substrat léger. Dans notre étude la
détermination de la stoechiométrie est particuliérement délicate car nous avons un alliage
composé de deux éléments léger (C) et lourd (Zr ou Ti). Le rendement de rétrodiffusion
sur les atomes lourds est tellement plus important que celui des atomes légers que le
signal de rétrodiffusion sur le carbone est quasi invisible sur les spectres ou engendre une
trop grande incertitude lors de I'intégrale. Pour ces raisons, nous nous sommes tournés

vers la diffraction des rayons X afin d’obtenir une mesure plus précise.

3.3.1.2 RBS en mode canalisée

Le mode canalisé constitue une extension de la technique RBS classique dans le but
de déterminer le taux d’endommagement d’un solide et de localiser en profondeur des
impuretés ou des défauts présents dans la maille cristalline. Ce mode implique obliga-
toirement I'utilisation d’échantillons monocristallins. Quand on considére l'interaction
de particules chargées avec des milieux anisotropes comme les monocristaux, il existe
des effets directionnels d’autant plus marqués que le faisceau de particules posséde une
direction de propagation proche d’une direction cristalline majeure (axe ou plan cristal-
lin). En effet, on constate des effets étonnants lorsqu’on aligne un faisceau de particules
chargées comme la diminution du rendement d’interaction a faible distance d’approche
par rapport au noyau des atomes du cristal, augmentation du parcours, diminution des
pouvoirs d’arrét électronique et nucléaire. De maniére assez surprenante, I’existence de
ces effets directionnels n’a pas été découverte de maniére expérimentale! Ces effets ont
été mis en évidence sur ordinateur au tout début des années 1960, grace a des simula-

tions Monte-Carlo de parcours d’ions dans des monocristaux [74]. En raison du nombre
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important d’accélérateurs a ions de moyenne énergie dans les années 1960, de l'inté-
rét technologique des monocristaux, de la nouveauté du sujet, un nombre important
d’études expérimentales a été effectué dans le monde sur ce théme. Il existe des théories
simples mais réalistes (Lindhard [27]), d’autres beaucoup plus compliquées! Les simula-
tions de Monte-Carlo ont permis de montrer que I'hypotheése de collisions binaires reste
pour Pessentiel valable : dans un cristal, une particule chargée subit une succession de
collisions binaires avec les atomes du réseau cristallin. D’autre part, au premier ordre, les
potentiels d’interaction dans ces collisions binaires sont les mémes que dans un gaz dilué
(faible influence de la densité mais aussi de la structure). En réalité, le seul aspect vrai-
ment différent est d’origine statistique : la statistique des interactions est complétement
différente quand on passe d’'un milieu désordonné a un milieu ordonné. Les interactions
ne sont plus indépendantes et cela a des conséquences considérables notamment sur le

rendement de rétrodiffusion.

He (MeV)
mono
cristal
orientation >
« Random »
w
He E
=2
o
(&)
.
ENERGY
Axe du
cristal

FIGURE 3.15 — Tlustration de la méthode RBS en mode canalisé sur un échantillon monocristallin

vierge.

Principe de la technique

En géométrie de canalisation, le faisceau de particules incidentes est orienté selon
un axe ou un plan cristallin du monocristal. Les particules entrent dans le cristal avec
un vecteur vitesse ¢ et sont dirigées par les rangées atomiques qui s’apparentent a

des canaux. Ces rangées atomiques créent un potentiel continu (potentiel de corde),
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grace auquel les régles de conservation de I’énergie cinétique peuvent étre appliquées, et
servent ainsi de guides aux particules incidentes dans le solide. La trajectoire d’un ion
peut étre décrite par la variation de son énergie transverse Ep, i.e. en découplant son
mouvement longitudinal (paralléle aux rangées atomiques) et son mouvement dans le

plan transverse, selon I’équation :
ET = Eg'l;i‘z -+ Ep(?"), (311)

ol :
1 est 'angle entre la trajectoire de la particule incidente et une rangée cris-
tallographique;
E, est 'énergie de la particule;
E,(r) est I'énergie potentielle de la particule a la distance r d’une rangée

atomique.

Si l'angle 1 est petit, les particules ont une trajectoire quasi rectiligne et n’entreront

"canalisées", c’est-a-dire

pas en collision avec les atomes de la cible; elles sont dites
guidées par le "potentiel de corde". Au contraire, si 'angle 1 est grand, les particules
sont proches des atomes, des collisions peuvent se produire qui rendent la trajectoire de
Iion incohérente et similaire a celle d’un ion dans un milieu désordonné ; les particules
sont dites "décanalisées". La limite entre ces deux régimes dépend de I'angle critique de
canalisation.

L’intérét du processus de canalisation réside dans sa sensibilité a 'arrangement des
atomes dans le cristal. Cette technique est trés sensible pour détecter par exemple les
défauts type interstitiels de la structure cristalline induite par irradiation. Cela implique
que la présence d’imperfections dans le cristal induit une augmentation du nombre de
particules rétrodiffusées, due a la présence d’atomes déplacés sur le trajet du faisceau
incident. Dans le cas de défauts ponctuels (e.g. atomes en position interstitielle, im-
plantation d’ions étrangers), ce taux de rétrodiffusion augmente. Il apparait un pic plus
ou moins large (bosse) sur le spectre canalisé qui est directement proportionnel a la
concentration de défauts a une profondeur donnée. En revanche, dans le cas de défauts
étendus (i.e. boucles de dislocations, dislocations...), la fraction d’ions rétrodiffusés aug-
mente de fagon continue en fonction de la profondeur de pénétration dans le cristal, due

a 'augmentation de I'énergie transverse des ions décanalisés.

Alignement d’un monocristal

Lors d’une expérience de canalisation, le but est avant tout de trouver I'axe du cristal
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FIGURE 3.16 — Iustration de la RBS en mode canalisé sur un échantillon monocristallin endommagé

par irradiation.

c’est-a-dire la position a laquelle le rendement de rétrodiffusion est minimum. Comme
nul cristal n’est parfait (défauts natifs) on aura toujours, méme dans l’axe, un léger
rendement de rétrodiffusion. Pour cela, on place I’échantillon sur un porte-objet gonio-
métrique situé a l'intérieur de la chambre d’analyse de I'accélérateur ARAMIS (Fig.
3.4), sous un vide d’environ 1077 Torr. Le goniométre est constitué de deux tables de
translation asservies a deux tables de rotation. Lorsque ces derniéres sont sollicitées,
il est important de noter que le point de concours des axes de rotation et du faisceau
incident reste constant. Afin de positionner I'axe du cristal choisi dans l'alignement du
faisceau incident, on joue sur les angles ¢ et # du goniométre de la maniére suivante :
(i) on effectue un cone d’angle ¢ autour de la direction initiale du faisceau, (ii) a chaque
valeur de #, on note les valeurs du nombre de particules rétrodiffusées dans une fenétre
en énergie préalablement fixée, (iii) on cherche le nombre minimum d’événements rétro-
diffusés au cours des différentes variations de ¢ et # afin de positionner au mieux I'axe
du cristal dans I'alignement du faisceau.

I est essentiel de comparer le spectre enregistré en géométrie de canalisation avec un
spectre pour lequel le cristal est placé en position aléatoire ("random" en anglais) par
rapport au faisceau incident. Pour obtenir ce spectre aléatoire, on utilise la technique

du cristal tournant, qui consiste a faire tourner le cristal autour d’un céne (de quelques
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degrés) autour de la position axiale de maniére continue pendant 1'analyse. Ce spectre
aléatoire constitue la référence avec laquelle on normalise tous les spectres enregistrés
en position canalisée. Le pic situé a la surface, communément appelé "pic surface",
du spectre aligné est di a la diffusion des ions incidents par les atomes de surface
de I'échantillon, en effet avant de pénétrer dans l'axe du cristal les ions rencontrent
fatalement les atomes de surface. La partie du spectre localisée immédiatement derriére
le pic de surface correspond au minimum de la composante aléatoire du faisceau (Xmin)-
Le rendement de canalisation x est défini comme le rapport entre le nombre de par-
ticules rétrodiffusées issus du spectre aligné Re et le nombre de particules rétrodiffusées
du spectre aléatoire R4 dans un intervalle d’énergie prédéfini et inchangé pour les deux
mode d’analyse :
y = He (3.12)
R4

La valeur de y dépend de I'angle 1; le rendement est minimum (Xni,) lorsque ¢ = 0.

La valeur de Xmin, mesurée a faible profondeur juste derriere le pic surface, détermine
le degré de cristallinité, et donc la qualité d’'un monocristal (le nombre de défauts natifs
présents initialement dans les échantillons). Dans le cas de cristaux parfaits, cette valeur
peut atteindre 0.02 - 0.04, particuliérement & basse température, car Y., dépend aussi
de I'amplitude des vibrations thermiques.

Lorsque le faisceau incident est bien aligné par rapport a une direction cristallogra-
phique, la fraction des ions canalisés peut atteindre ainsi 95 & 98%, le rendement de
rétrodiffusion, i.e. la quantité d’ions rétrodiffusés, diminue fortement.

Ce rendement varie selon : i) 'amplitude des vibrations thermiques des atomes de
la cible autour de leur position d’équilibre et ii) du désordre cristallin de la cible. De
plus, les particules incidentes subissent une décanalisation croissante en fonction de la
profondeur de pénétration dans le solide, visible par une augmentation du rendement

de rétrodiffusion en fonction de I'énergie (Fig. 3.16).

3.3.1.3 Analyse des spectres de canalisation : utilisation du code McChasy

Les spectres expérimentaux de canalisation ont été analysés a 'aide d’'un code de
simulation numeérique qui s’appuie sur une approche statistique de type Monte-Carlo :
le code McChasy pour Monte-Carlo CHAnneling SYmulations [75]. Ce code permet de
calculer le taux d’endommagement du cristal et la distribution en profondeur des défauts
induits par irradiation. Dans une premiére version, il se basait sur ’hypothése que I'en-

dommagement était créé par un déplacement aléatoire des atomes du cristal (simulant
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une amorphisation). Dans une version plus récente, il permet également de simuler la

présence de défauts étendus tels que des dislocations ou des boucles de dislocations.

La premiére étape pour I'utilisation du code consiste a introduire les parameétres de
calcul liés a : (i) la cible (structure cristallographique, composition chimique, ampli-
tude des vibrations thermiques de chaque espéce d’atome), (ii) I'ion incident (nature
et énergie), (iii) la configuration expérimentale (géométrie de I'expérience : angle solide
du détecteur, angle de rétrodiffusion, axe du cristal), nombre de particules incidentes
(charge en coulomb), (iv) le pouvoir d’arrét des particules d’analyse. La seconde étape
permet de définir la profondeur simulée ainsi que son découpage en tranches d’épais-
seurs allant de quelques nanomeétres a quelques centaines de nanomeétres. L’ajustement
du taux d’endommagement s’effectue pour chaque tranche prédéfinie en partant de la
surface du cristal, au fur et a mesure des simulations. Le calcul consiste a reproduire
les spectres en énergie expérimentaux. On choisit un nombre de particules incidentes
prédéfini et selon leur trajectoire et leur probabilité de rétrodiffusion dans le solide on
trace le spectre de décanalisation de ces particules. Tant que la correspondance entre le
spectre expérimental et la simulation n’est pas parfaite, on relance un nouveau calcul
(avec de nouvelles valeurs pour le taux d’endommagement par tranche) jusqu’a 'obten-
tion d’un résultat satisfaisant. Plus le nombre choisi de particules incidentes est élevé,

meilleure sera la précision et I'affinement des spectres.

3.3.2 Diffraction des rayons X
3.3.2.1 Principe

En bombardant sous vide une anticathode de cuivre avec des électrons (émis par un
filament de tungsténe), on produit des rayons X caractéristiques du cuivre, soit pour ce
qui nous concerne ici, les raies K, et K,o de longueur d’onde respective de I'ordre de
0,15406 nm et 0,15448 nm. Ces rayons X vont interagir avec les atomes du milieu en
étant diffusés et en se propageant alors dans toutes les directions. Cette diffusion peut
étre cohérente, c’est-a-dire sans transfert d’énergie au milien. Dans ce cas les X sont
diffusés par les plans et les ondes interférent. Lorsque ces interférences sont en phase,

elles sont dites "constructives” et obéissent a la loi de Bragg :

2dpg sinf = ny (3.13)
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oul ny, est 'ordre de la réflexion, c’est un nombre entier, & est 'angle de Bragg, i.e 'angle

entre le faisceau incident et la famille des plans atomiques (hkl) diffractants.

Cette loi permet de déterminer I’équidistance dpi; des plans atomiques. Une maille
élémentaire d’un cristal est déterminée par un triedre formé par trois vecteurs de base
a, b, ¢, faisant entre eux les angles «, 3, v comme le montre la figure 3.17. Le pavage des
nceeuds dans I'espace est représenté par les vecteurs rangées définis par n = ua +vb+we
(u, v et w étant des entiers). A ce réseau direct correspond un réseau réciproque : les
vecteurs a*; b*; ¢ telsque ax a* =1, bxb* =1, exc*=1,axb*=0,a xc =0,
bxa* =0,bxc*=0,cxa* =0, cxb =0.Dela méme maniére, les vecteurs rangées
du réseau réciproque sont : n* = ha* + kb* + l¢* (h, k et | étant des entiers, appelés
indices de Miller). En conséquence, un vecteur rangée du réseau réciproque est normal

a un plan réticulaire du réseau direct.

CUBIQUE

FIGURE 3.17 — Maille cristalline avec ses vecteurs de base a, b, ¢ et ses angles «, 3, 7.

Pour appréhender le principe du réseau réciproque, on peut aussi réaliser une re-
présentation de la sphére d’Ewald figure 3.18. La sphére d’Ewald est une construction
géométrique utilisée dans la description théorique de la diffraction par un solide. Dans
une géométrie de diffraction donnée, elle permet de déterminer graphiquement les points
du réseau réciproque, c’est-a-dire les familles de plans cristallins, donnant lieu a la dif-
fraction. Dans la géométrie la plus simple, on considére un faisceau incident monochro-
matique sur un cristal fixe. Le faisceau est décrit par son vecteur d’onde, généralement
noté k; de direction et de longueur fixées par I'expérience. Le cristal est décrit par son
réseau réciproque, dont 'orientation est également fixée par les conditions de I'expé-

rience.
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FIGURE 3.18 — Sphére d'Ewald et représentation du réseau réciproque.

Le rayonnement diffusé par le cristal peut avoir a priori n’importe quelle direction; on
impose simplement que son énergie soit identique a celle du faisceau incident (hypothése
de la diffusion élastique). Graphiquement, le vecteur d’onde ke correspondant au faisceau
diffusé sera donc de méme longueur que le vecteur du faisceau incident.

On s'intéresse au vecteur de diffusion & défini par kti — 15 La sphere d’Ewald est la
spheére définie par le lieu des extrémités possibles du vecteur k pour toutes les directions
possibles du faisceau diffusé. Cette sphére contient I'origine du réseau réciproque et a
pour rayon 27 /.

La théorie de la diffraction montre qu’il y a diffraction, c’est-a-dire interférences
constructives des faisceaux diffusés, a condition que I'extrémité de k corresponde a un
point du réseau réciproque : c’est la condition de Laiie. La condition dite de Laiie
implique que le vecteur de diffraction k soit égal a la différence entre le vecteur d’onde
incident 15 et le vecteur d’onde diffracté k; (avec kak?i en diffusion élastique) :

L

k=ky—k;= T (3.14)

avec k; = % et kg = % et k= 1“‘“—}1“9 et u; et uy sont des vecteurs unitaires dans les

directions incidente et diffractée. Le vecteur de diffraction k est un vecteur du réseau

réciproque : k = g = (ha?k + kb* + ﬁc?k) ol ¢ est un vecteur de 'espace réciproque
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représentant la famille de plan (hkl) du réseau direct. Les vecteurs d’ondes sont alors
des noeuds du réseau réciproque. Graphiquement, les familles de plans atomiques qui
diffractent dans les conditions de I'expérience correspondent donc aux points du réseau

réciproque qui se trouvent sur la sphére d’Ewald.

Plans (hkl)

Couche irradiée

FIGURE 3.19 — Condition de diffraction exprimée dans le réseau direct par la loi de Bragg.

Géométrie symétrique

Dans la géométrie symétrique 6/260 (Fig. 3.19), 'angle d’incidence 6 (entre le rayon-
nement incident et la surface de I’échantillon) est égal a 'angle d’émergence 6 (entre la
surface de I’échantillon et le détecteur) et I’angle entre les faisceaux incident et diffracté
est égal a 2. Dans cette géométrie, le vecteur de diffraction k est normal aux plans
diffractants, il n’a pas de composante dans le plan : k= k; Dans 'espace réciproque,
le balayage 6/20 consiste a faire varier la norme du vecteur de diffraction uniquement,
mais pas sa direction. Les plans cristallographiques en position de Bragg donnent lieu a
un pic de diffraction, dont la forme peut étre ajustée principalement par une gaussienne,

par une lorentzienne et plus fréquemment par une fonction pseudo-Voigt. Le maximum
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de ce pic est situé a 'angle 26 donné par la loi de Bragg (Eq. 3.13). Son élargissement
provient d'une contribution expérimentale, liée a la résolution du goniométre et d’une

contribution intrinséque a I’échantillon résultant de :

- la présence de microdéformations ou microcontraintes dans 'échan-
tillon (distribution hétérogéne des distances):
- la taille finie des domaines cohérents de diffraction dans la direction

du vecteur de diffraction.

D’apres les spectres de diffraction obtenus, on pourra obtenir la distance inter-
réticulaires des plans de diffraction (hkl) d’aprés la loi de Bragg, dju, qui est aussi

dans le cas d’'une maille cubique égale a :

1
2

1
dyp = [E(h? + k2 + F)] (3.15)

o h, k, | sont les indices de Miller et a est le paramétre de maille. On pourra donc
déduire des spectres I'évolution du parametre de maille en fonction de l'irradiation,

ainsi que la déformation élastique normale a la surface de I’échantillon.

Géomeétrie asymétrique

Dans cette géométrie, I'angle d’incidence n’est plus égal a 'angle d’émergence : w =
0 + a (Fig. 3.20). On utilise cette géométrie pour effectuer des balayages en w, dits
rocking-curves : I'angle entre le faisceau incident et le faisceau diffracté est maintenu
égal a 20 (0 étant 'angle de Bragg pour la réflexion hkl considérée), alors que 'angle
d’incidence w parcourt un domaine angulaire situé autour de 265 /2. Ainsi I'échantillon se
"halance" autour de la direction du vecteur de diffraction kp qui correspond a la situation
otlw="0pg; k;,r est le vecteur de diffraction au maximum du pic de diffraction obtenu lors
d’un balayage 6/26 sur les mémes plans cristallographiques. Dans I'espace réciproque,
un balayage w revient a maintenir constante la norme du vecteur de diffraction et a faire

varier sa direction. Il posséde alors une composante dans et hors du plan.

Cette technique a été utilisée pour définir la qualité de nos monocristaux. En ef-
fet, dans le cas de monocristaux parfaits; la rocking-curve ne présente qu’'un seul pic.
Lorsqu’on a de la mosaicité, celle-ci engendre une distribution angulaire des plans dif-
fractants autour de la direction de EB; cette contribution se définit par un angle de

désorientation a, la largeur & mi-hauteur d’une distribution supposée gaussienne.
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Couche irradiée ot

FIGURE 3.20 — Condition de diffraction exprimée dans le réseau réciproque, cas d'un balayage rocking-

CUTVE.

3.3.2.2 Appareillage

Diffractométre X’Pert Philips
Les expériences en diffraction X en haute résolution sur les monocristaux de SiC, TiC
et ZrC ont été menées avec un diffractometre 4 cercles Philips X'Pert Material Research
Diffractometer disponible a I'Institut d’Electronique Fondamentale sur le campus de
I'Université d’Orsay.

Cet appareil est équipé d’un porte-échantillons (Fig. 3.22) autorisant des déplace-
ments angulaires selon les angles phi ¢, psi ¥, omega w et theta #. Dans le cas le plus
simple, le porte-échantillon est une simple piéce motorisée (montage 6 — 26). Il permet
en général de faire tourner I’échantillon dans son plan; en effet, comme seule une petite
portion de I’échantillon est éclairée (un rectangle étroit), le fait de faire tourner I'échan-
tillon permet de balayer un disque, le signal collecté représente donc une plus grande
surface d’échantillon. Ceci permet d’englober plus de cristallites, et donc d’avoir une

meilleure représentation statistique. Pour certaines mesures, notamment de texture ou
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FIGURE 3.21 — Diffractométre Philips X Pert MRD.

de contraintes, il est nécessaire de faire varier la position de I’échantillon sous le faisceau
(le faisceau est alors ponctuel). On utilise pour cela un goniométre a trois cercles ou «

berceau d’Euler » :

déviation 20
détecteur

‘0 rotation ¢

basculement |
1

tube R

)
0b

berceau excentré ouvert berceau centré fermé

FIGURE 3.22 — Goniométre ouvert utilisé pour les expériences DRX, définition des angles ¢, 1 et w.

balancement de I’échantillon (rocking) w (ou # lorsque I'on est en géométrie Bragg) ;

inclinaison (tilt) x ou ¢ (la différence étant la référence 0) ; rotation dans le plan (spin)
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©. A ceci se rajoute la position 26 du détecteur, on parle donc de « montage a quatre
cercles ».

Le porte-échantillon permet aussi de faire varier la position de I’échantillon selon les
axes x, y et/ou z.

On peut également déplacer micrométriquement I’échantillon selon les axes x, v et z
face au faisceau de rayons X (RX). Ces RX sont produits par une cathode de cuivre (A=
1,5406 A) alimentée a 40 KV et 40 mA. On obtient un faisceau paralléle produit par un
miroir parabolique, et un monochromateur constitué de quatre cristaux de germanium
Ge-220. La précision du systéme est de I'ordre de 0,001° pour les angles 26 et w. La
précision des angles ¢ et 1 est de 0,01°. La résolution finale que nous pouvons espérer est
de 0,006° sur la largeur & mi-hauteur en 26. Pour les monocristaux de TiC et ZrC la taille
des échantillons est similaire, en revanche les monocristaux de SiC sont beaucoup plus
grands ainsi la comparaison des intensités intégrées ne sera pas possible de méme pour
la comparaison monocristaux /polycristaux, le signal de diffraction étant proportionnel

a la quantité de matiere analysée.

3.3.3 Microspectroscopie Raman

La méthode doit son nom au physicien Chandrasekhar Venkata Raman, qui s’inté-
ressait au phénomeéne de diffusion inélastique de la lumiére. En 1928 il parvint a mettre
en évidence 'effet qui portera plus tard son nom "effet Raman". Cet effet est illustré

sur la figure 3.23.

Avant diffusion Raman Apres diffusion Raman

Molécule Vibration de la molécule

. Diffusion
Raman

FIGURE 3.23 — Représentation schématique de I'effet raman.
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Position des raies :
espéces chimiques,
symetnes
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/ état de contrainte,
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FIGURE 3.24 — Iustration sur les informations déduites des spectres Raman.

La méthode qui repose sur 'effet Raman est une méthode non destructive et né-
cessite trés peu de matiére (1ug?). La spectroscopie Raman est sensible a la nature
des liaisons chimiques dans un solide. Elle est utilisée pour observer les fréquences vi-
brationnelles, rotationnelles et autres modes de basse fréquence dans les solides. Cette
technique repose sur la diffusion inélastique dune lumiére monochromatique. Suite a
I'interaction d’un faisceau laser avec les modes vibrationnels de la matiére, I’énergie des
photons du laser (et donc sa fréquence en cm™!) peut se déplacer vers les hautes ou
vers les basses fréquences (diffusion Raman) bien que la majeure partie des photons
incidents soient diffusés sans changement d’énergie (diffusion Rayleigh). Ces déplace-
ments donnent des informations sur les modes de vibrations de I'échantillon analysé.
L’allure des pics (largeur, intensité) donnent des indications sur le taux de désordre
et /ou le taux de cristallinité présent dans I’échantillon comme illustré sur la figure 3.24.
En effet, la position des raies nous renseigne sur les espéces chimiques en présence dans
I’échantillon (type de liaisons), la largeur des pics & mi-hauteur fournit des informations
sur la structure de I’échantillon, I'intensité d’'un pic peut éventuellement étre reliée a
la concentration des espéces (mais attention car ’état de surface influe sur la réponse
Raman), le déplacement des pics, méme minime, est I'information essentielle. Elle est

fonction de I’état de contrainte et/ou de la température du matériau.

La spectroscopie Raman est de plus en plus exploitée pour caractériser 1’évolution
structurelle d'un échantillon irradié aux ions aussi bien dans les carbures que les oxydes.
La micro-spectroscopie Raman peut également étre utile pour caractériser les défauts
créés par irradiation sur le parcours des ions, cela apporte de nouvelles informations
sur la quantité des dommages induits ainsi que la modification de structure en fonction

de la profondeur de pénétration des ions. Cette méthode peut également mettre en
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évidence les effets de synergie entre dépots d’énergie électronique et nucléaire dans les

matériaux |76].

3.3.3.1 Principe

Polarisabilité et moment induit

Une molécule avec un moment dipolaire, animée d’un mouvement périodique en rota-
tion ou en vibration émet un rayonnement électromagnétique due a I’accélération de son
moment dipolaire. La fréquence de ce rayonnement correspond a celle du mouvement de
la molécule. Une molécule (sans moment dipolaire au repos) est susceptible d’acquérir
un moment lors d’'un mouvement induit par une radiation lumineuse et ainsi d’émettre
de I’énergie. Lorsque la vibration d’une molécule engendre un moment dipolaire oscil-
lant, il y a émission dans I'infrarouge. Inversement quand un rayonnement infrarouge
est susceptible d’induire un mouvement périodique du moment dipolaire de la molé-
cule correspondant & un mode de vibration possible, il peut v avoir absorption de ce
rayonnement. En diffusion Raman, le champ électrique E de la radiation mono-
chromatique de fréquence v, induit dans la molécule un moment dipolaire
p oscillant a la fréquence 1. Une molécule étant placée dans un champ électrique
d’orientation et d’intensité données, ses noyaux tendent a se déplacer dans le sens du
champ et les électrons dans le sens opposé. De cette séparation des charges résulte bien
un moment dipolaire induit p. Cette séparation dépendant nécessairement de la struc-
ture électronique des liaisons de la molécule et de leurs orientations, on ne s’attend pas
a ce que les deux vecteurs E et P soient nécessairement paralléles. Le moment p induit
dans la molécule par le champ électrique E peut étre exprimé (en premiére approxima-

tion) par la relation :

p=la] X E, (3.16)

ol [o] est un tenseur de polarisabilité. Si on tient compte du caractére oscillant du

champ électrique de fréquence vy, soit :
E = E}, cos 2myt. (3.17)

on a alors : p= [a|E, cos 2myyt.

D’autre part, suite aux mouvements de vibration de la molécule de fréquence vg, le
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tenseur de polarisabilité sera également modulé dans le temps selon :
[a] = [a]o + [@] cos 2mvpt, (3.18)

ol [ay est la polarisabilité de la molécule au repos et [o'] est Pamplitude de la partie
variable dans le temps. Le moment induit p se trouve donc doublement modulé, ce qui

se traduit par 'expression :

—

7= [0 Eqy cos 2t = Ey x ([a]o + [a'] cos 2mvpt) cos 2mupt, (3.19)

d’apres les formules de Simpson, on obtient :

—

— 1
P = Ey([a]o cos2muyt + ('] cos 2 (vy — vg)t), (3.20)

1
(| cos2m(vy + vR)t + 3

2
ainsi la modulation du moment dipolaire induit nous ameéne a I'émission des fré-

quences vo(Rayleigh), vy + vr (anti-Stokes) et vy — vg (Stokes). Ce phénoméne est

illustré dans le paragraphe suivant.

Stokes et anti-Stokes

On considére un matériau éclairé par une lumiére monochromatique. Le matériau
va émettre une radiation qui contient deux signaux différents. Le premier largement
majoritaire (dans 99,999% des cas) correspond a la diffusion Rayleigh cohérente sans
changement d’énergie entre les photons, cette diffusion est totalement élastique. Dans
0,001% des cas, les photons vont échanger de I'énergie avec le milieu, on parle alors
de diffusion inélastique. En effet le photon incident d’énergie hiy peut faire passer une
molécule a un niveau d’énergie supérieur, le photon diffusé hvg a perdu de I'énergie.
Il donnera lieu a une raie Stokes de plus faible énergie que la source excitatrice. Si la
molécule est déja dans un état vibrationnel excité alors elle peut retourner vers son
état fondamental et le photon diffusé peut gagner de I’énergie hvgr supérieure a I’énergie
excitatrice et qui donnera lieu a une raie anti-Stokes. Le phénomeéne est illustré sur la
figure 3.25.

Un spectre de diffusion va donc comporter la raie trés intense Rayleigh (fréquence de
I'excitatrice conservée vp) et deux séries de raies peu intenses les raies Raman, situées
symétriquement de part et d’autres de celle-ci. Les bandes de diffusion sont observées
aux fréquences v et sont caractérisées par des déplacements Av tels que : Av = v — vy,
qui peuvent étre positifs ou négatifs. Les valeurs absolues de ces déplacements Av corres-

pondent a des énergies du domaine vibrationnel, on désigne par le terme de fréquence
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FIGURE 3.25 — Description des échanges d’énergie pour les diffusions Rayleigh, Stokes et anti-Stokes.

Raman vg. On exprime ces fréquences en nombre d’onde, c’est-a-dire en cm™!. Les
fréquences Raman sont indépendantes de la fréquence excitatrice. Les raies de déplace-
ment négatif, les plus intenses, sont désignées sous le terme de "raie Stokes", les raies
de déplacement positif sont les raies "anti-Stokes". Les phénomeénes de diffusion Ray-
leigh sont plus efficaces que la diffusion Raman. L’intensité Rayleigh est égale a environ
1/1000eme de celle de la source excitatrice tandis que l'intensité Raman équivaut a
environ 1/ 1000000éme de la source excitatrice. Comme la fluorescence est beaucoup
plus intense que toutes les diffusions Rayleigh et Raman, elle peut parfois masquer les
spectres Raman et a été une des causes du développement difficile de la méthode Raman.

L’intensité I, observée pour une transition n<—m est proportionnelle au carré du
moment induit correspondant P;,.L. Elle fait aussi intervenir la puissance quatriéme de
la fréquence de l'excitatrice corrigée de la fréquence de la transition v, comme dans

I'équation 3.21 :

Inn':. = C(Vﬂ - Vnn':.)d(P;m.)Q (321)

Les intensités des raies Rayleigh et Raman sont donc proportionnelles a la puissance
quatriéme de la fréquence excitatrice, vy*. Ainsi, si 'excitatrice est une lumiére blanche,
la diffusion Rayleigh sera plus intense pour sa composante bleue : c’est 1a I'origine de
la couleur du ciel & dominante bleue. Cette expression concerne la diffusion Rayleigh
lorsqu’il n'y a pas de transition entre I'état fondamental m et un état n, c’est a dire
lorsque v,,, = 0. Il s’agit de diffusion Raman lorsque m étant I'état fondamental, n est

un état de vibration excité. La fréquence v, est alors une fréquence raman vg, n # m,
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alors :
Vpm = VR = M (322)
h
La constante C de I’équation 3.21 est supposée prendre en compte les populations des
états n et m respectivement N,, et N,, et leurs dégénérescences g, et gp,.
Le rapport des intensités des raies Stokes et anti-Stokes correspondant a une méme

transition est donné par :

4
E_ (Vﬂ _Vm'n.> Nn% (3 23)
IA Yo + Vnm Nr'n. 9n
Ou encore si on exprime le rapport des populations au moyen du facteur de Boltz-
mann :
N, , En—E
ndm _ B (3.24)
NT”. g?’l’.
alors on a :
I vy — V. 1 En E
Io (b 525
IA Yo + Vnm

Les raies anti-Stokes seront donc toujours moins intenses que les raies Stokes cor-
respondantes. Leurs intensités deviennent d’autant plus faibles que leurs fréquences v
sont élevées et que la température baisse. Le rapport de ces intensités peut conduire a
une mesure de la température absolue T, ce qui est remarquable car la plupart des

thermomeétres nous indiquent une température relative.

Reégles de sélection

Pour approfondir les phénoménes spectroscopiques, on sait qu’il faut remplacer le
formalisme classique par un formalisme de mécanique quantique. Il est nécessaire de
faire appel a la théorie de la mécanique quantique. La probabilité d’une transition n<—m
entre deux états stationnaires ¥, et W,, on doit faire intervenir a la place du moment

induit p = [a]E, le moment induit de transition P, :

ﬁ;'rm = <me|[(‘i]|LDn)E = [a']r'rmE (326)

Dans cette expression du moment induit de transition, [&] est 'opérateur (tensoriel)
de polarisabilité et [a],,, le tenseur de polarisabilité de transition pour la transition

n<m. On considére la molécule vibrante et comme les amplitudes des vibrations sont
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supposées faibles dans I'hypothése harmonique, on peut développer [a] en une série de

Taylor limitée aux deux premiers termes, soit :

[o] = lafo + (h) Qr, (3.27)

(SQk
ol 'indice 0 indique que les valeurs constantes sont prises a I’équilibre. Cette approxi-
mation, dite encore d’harmonicité électrique, permet d’écrire le tenseur de polarisabilité

de transition pour la transition n<—m sous la forme :

~ (Sf-‘f mn
o = (W) + (22 ) (3,0 (3.29)
Qv /o

Cette expression exprime les conditions générales pour que le phénomeéne de diffusion

se produise.

— Le premier terme est généralement nul, par suite de I'orthogonalité des fonctions
d’onde. Toutefois, cette orthogonalité disparait lorsque n = m et ce terme cesse
d’étre nul. Il correspond alors a la diffusion Rayleigh.

— Lintégrale (¥,,|Qx|¥,) disparait en I'absence de conditions particuliéres mais
prend une valeur non nulle lorsque n = m + 1 , c’est-a-dire pour les transitions
fondamentales. Ainsi, seules les transitions fondamentales sont actives en diffusion
Raman. Ce second terme décrit la diffusion Raman en faisant intervenir le
tenseur de polarisation dérivé par rapport a la coordonnée normale : [o] = (:{;—:) .

Les déterminations de l'intensité ou de la polarisation des raies Raman devront

donc faire intervenir ce tenseur dérivé. Ces déterminations sont complexes et on peut se
limiter en général a la question de savoir si un mode particulier, correspondant a une
coordonnée normale Qi donnée, est actif ou inactif en diffusion Raman. La théorie des
groupes de symétrie permet de répondre a cette question. Les considérations de symétrie

permettent de savoir si le mode considéré donne lieu a une raie Raman polarisée ou non.

3.3.3.2 Appareillage

Le laboratoire JANNuS s’est équipé fin 2012 d’un spectrométre micro-Raman confo-

cal inVia Reflex”¥

de chez Renishaw visible sur la figure 3.26. Le spectrometre est
équipé d’une source de lumiére laser Nd/YAG doublée en fréquence d’une puissance de
100 mW a une longueur d’onde de 532 nm.

Le spectrométre décrit sur la figure 3.27 est stigmatique confocal a simple étage
comprenant les fonctionnalités suivantes :

— Un spectrographe stigmatique a simple étage de focale 250 mm,
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ReNIsHaw:

FIGURE 3.26 — Spectrométre Raman Renishaw inVia Reflex.

inVia Raman microscope RENISHAW./€

Rayleigh Focus
Raman Adjustable Collimate Diffraction

on slit slit Raman grating
|

Steer
laser to

expander laser into
Rayleigh spectrometer
filters

FIGURE 3.27 — Schéma intérieur du spectrométre Raman Renishaw inVia Reflex.

— Des filtres de puissance laser : 16 niveaux (de 0,00005 a 100%),

— Deux jeux de filtres de réjection : des filtres diélectriques "edge" et des filtres
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basses fréquences permettant respectivement une coupure a 50 cm™! et 10 cm™?
de la raie Rayleigh,

— Des éléments de polarisation,

— Deux réseaux holographiques : 2400 t /mm et 1800 t /mm,

— Un détecteur CCD refroidi par effet Peltier (-70°C). Un détecteur un pouce, 1024
pixels (26 pm/pixel), une gamme spectrale de 200-1060 nm,

— Un pack d’automatisation incluant les fonctionnalités suivantes : auto alignement
du laser et du dispositif confocal, changement automatique des filtres de réjec-
tion et des réseaux holographiques, procédures automatiques de calibration et de
correction incluant une source de gaz de référence, une source de lumiére blanche
et un échantillon de silicium interne pour I’étalonnage des spectres.

Le microscope est un Leica DM2500 spécialement adapté au systéme incluant :

— Un dispositif d’illumination en réflexion,

— De 5 objectifs : x 5, x 10, x 20, x 50, x 50 Longue Focale, x 100,

— Une binoculaire,

— Une caméra vidéo couleur.

Application

Cette technique s’applique trés bien a I'étude de la cristallinité des matériaux. La
figure 3.28 nous donne un exemple d’étude sur Si cristallin (spectre jaune), ce dernier
présente des pics trés fins, le plus intense se situant vers 521 cm™'. Les spectres vert
et bleu correspondent a des échantillons de Si dont la proportion de cristal est moindre
que pour 'échantillon précédent sur le spectre jaune. Le Si non cristallin (amorphe)
est représenté par le spectre rouge, la raie cristalline centrée a 521 cm™! a quasiment
disparue pour laisser place a une bande beaucoup plus large centrée a 480 cm™?, les
angles et les énergies de liaison varient avec le désordre. On peut déduire du rapport

d’intensité cristal/amorphe la fraction cristalline résiduelle du silicium.

3.3.4 Microscopie électronique en transmission : MET
3.3.4.1 Principe

Cette méthode optique et électronique va nous permettre d’obtenir des images agran-
dies de nos échantillons. L’utilisation du faisceau d’électrons de faible longueur d’onde
(A= 0,025 5;) permet I'observation a I'échelle atomique. La microscopie en transmission

permet d’étudier la microstructure des matériaux grace a un faisceau d’électrons trans-
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Amorphous Silicon | :
480cm-’ R

540 520 500 480 460 440 420 400 380
Raman Shift (ecm1)

FIGURE 3.28 — Spectres Raman du silicium cristallin et amorphe, en ordonnée : unité arbitraire.

mis au travers d'un échantillon ultra mince (quelques centaines de nanomeétres tout au
plus). On obtient ainsi des images dont les contrastes (interaction électrons/matiére)
peuvent varier en fonction de la nature et de la quantité de défauts présents dans
I’échantillon (dislocations, boucles de dislocations, cavités...) mais aussi des conditions
d’imagerie. Si on se place toujours dans les mémes conditions, on va pouvoir comparer
I’endommagement entre les différents échantillons irradiés. Il y a deux modes possibles
pour utiliser un MET, le mode image, ot par 'intermédiaire de plusieurs lentilles, on
obtient une image agrandie de I'échantillon et le mode diffraction on on utilise la dif-
fraction des électrons pour obtenir des clichés de diffraction indiquant notamment si
I’échantillon est toujours cristallin ou non. Les lentilles, présentes sur toute la colonne
du MET, manifestent toujours des aberrations "optiques" type astigmatisme, chroma-
tique ou sphérique. Ces aberrations peuvent étre éliminées en prenant soin d’aligner
correctement la colonne afin de corriger ces phénomeénes qui ont une incidence directe
sur la résolution du microscope et la qualité des clichés soit en mode image ou en mode

diffraction. Cette étape est nécessaire avant toutes observations au MET.

Différents diaphragmes présents dans la colonne, voir Fig. 3.29, jouent un role dans
ces réglages : 1) le diaphragme condenseur en premier permet de travailler en faisceau
convergent ou paralléle, 2) le diaphragme objectif dans le plan focal image, on peut
choisir de travailler en champ clair (faisceau transmis) ou en champ sombre /faible (fais-
ceau diffracté), 3) le diaphragme de sélection d’aire situé dans le plan image permet de
sélectionner une zone de I'échantillon. Les faisceaux émergeant de cette zone participe

a la formation du diagramme de diffraction. Tout comme en diffraction des rayons X, la
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Canon a électrons

Diaphragme condenseur
Lentille condenseur 1

Lentille condenseur 2

4
r

Echantillon
Lentille objectif
e { s Diaphragme objectif
iaphragme de sélection d'aire
Lentilles intermediaires
Lentilles de projection
Mode image Mode diffraction

FIGURE 3.29 — Microscope électronique & transmission en mode image et mode diffraction.

diffraction des électrons suit la loi de Bragg 2d;sin ) = kA. Les faisceaux d’électrons
sortant de I’échantillon avec le méme angle sont donc diffusés par la méme famille de
plans hkl et convergent en un point du plan focal de la lentille objectif. L’ensemble
des taches obtenues détermine le diagramme de diffraction qui représente une coupe de
Pespace réciproque du cristal. Sur la figure 3.30 c), la réflexion la plus intense corres-
pond a la réflexion d’origine selon I'axe optique <<000>, ou faisceau transmis; celle-ci
est entourée d’autres réflexions d’indice hkl, qui correspondent aux noeuds de 1'espace
réciproque. Sur cette figure on a représenté une sphére centrée en un point O’, origine
des vecteurs d’onde kg pour le faisceau transmis et k représentant le faisceau diffracté

le rayon de la sphére est égal & 1/ et ol I'extrémité du vecteur d’onde k est un neeud
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du réseau réciproque. Chaque noeud hkl du réseau réciproque qui se situe sur la sphére
d’Ewald correspond a une réflexion de Bragg d'une famille de plan hkl. Pour chaque
famille de plans réticulaires hkl de distance dj; correspond dans le réseau réciproque,
un vecteur gpiy qui est égal a k-ko, perpendiculaire aux plans (hkl) et dont le module

|ghit| = ﬁ, a son extrémité se trouve le noeud hkl.
”

By {
Trace de la famille | R
de plans réticulaires (hkl) |——H—___
en position exacte de Bragg
pour le faisceau incident
dirigé selon 'axe optique

Echantillon

By

Faisceau diffracté

Faisceau transmis
dirigé selon l'axe optique

- > »
Intensité

’ 2
Intensité

"

a

FIGURE 3.30 — Principe du MET en mode diffraction.

En plus de taches de diffraction, on observe aussi parfois (échantillon plus épais), les
lignes de Kikuchi. Lorsque I’échantillon est relativement épais, la diffusion incohérente
et inélastique éloigne progressivement les électrons de leur direction initiale et constitue
une source "ponctuelle” dans I’échantillon. L’ensemble des électrons qui tombent sur un
plan réticulaire sous 'incidence de Bragg (positive ou négative) générent un cone, centré

sur cette source, d’axe sensiblement normal au faisceau incident initial, d’ouverture
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90°—0 Bragq- L'intersection de celui-ci avec I’écran constitue une paire de lignes de Kikuchi
(des hyperboles percues comme des droites compte tenu de la longueur de caméra).
Lorsque le plan réflecteur n’est pas paralléle au faisceau incident, la ligne de Kikuchi
la plus proche de la direction du faisceau transmis apparait plus sombre que le fond
continu et la plus éloignée est plus claire (cet effet est di a la diffusion plus intense
aux petits angles). La médiane entre les deux lignes de Kikuchi d’une paire représente
I'intersection du plan réflecteur et de I’écran du microscope.

Afin de remonter a la nature des défauts, nous avons étudié la nature des contrastes de
diffraction en réalisant des observations en condition dite deux ondes (ou deux faisceaux).
Dans ce mode, le cristal est orienté de telle maniére qu’il n’y ait qu'une famille de
plans réticulaires en condition de Bragg. Le contraste de I'image ne dépend alors que
d’une seule famille de plans réflecteurs et son interprétation s’en trouve simplifiée. Ces
conditions d’observation sont effectuées en déplacant le diaphragme de contraste (ou de
diffraction) dans le plan objectif (Fig. 3.29). Trois modes possibles, représentés sur la

figure 3.31, ont été utilisés :

CHAMP CLAIR \CHAMP SOMBRE FAISCEAUX FAIBLES

! —— angle dinclinaison du faisceau—__1 29,

sphére
d'Ewald

FIGURE 3.31 — Différentes conditions d’observation d'une image en MET : a) champ clair, b) champ

sombre et ¢) faisceaux faiblement excités.

1. le champ clair : le diaphragme est centré sur le faisceau transmis; seuls
les rayons transmis contribuent a la formation de I'image. Les zones, qui
ne diffractent que trés peu, apparaissent en clair, alors que celles qui pro-
viennent des faisceaux diffractés dans la réflexion hkl apparaissent en noir,

puisqu’elles ne sont pas sélectionnées par le diaphragme (Fig. 3.31 (a)).
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2. le champ sombre : le diaphragme est centré sur le faisceau diffracté;
seuls les faisceaux qui correspondent a la réflexion sélective hkl contribuent a
la formation de I'image. Afin de s’affranchir des distorsions dues aux aberra-
tions, le faisceau incident est incliné de maniére a amener le faisceau diffracté
paralléle a 'axe optique (Fig. 3.31 (b)).

3. les faisceaux faiblement excités : une seule famille de plan hkl est
considérée, mais on écarte le cristal de la position de Bragg. Une réflexion
d’ordre multiple (nh nk nl), trés éloignée de Porientation exacte, est alors ex-
citée et le noeud correspondant du réseau réciproque se trouve sur la sphére
d’Ewald. La partie du cristal qui ne contient pas de défaut est trés éloignée
des conditions de Bragg et les plans réflecteurs ne diffractent pas. Cepen-
dant au voisinage du défaut, ces plans peuvent étre distordus et replacés
en position de Bragg. Dans ces conditions, c¢’est seulement une petite partie
du cristal au voisinage trés proche du défaut qui va diffracter et contri-
buer a former I'image. Par exemple, les dislocations observées dans notre
étude sont ramenées en excitation de Bragg et apparaissent comme de fines
lignes blanches. En effet, I'intensité de 'image est faible, mais la variation de
contraste résultante est trés fine et permet de mieux distinguer les défauts

de la matrice; la résolution atteinte est de I'ordre de 2 nm (Fig. 3.31 (c)).

On peut donc observer les défauts créés par irradiation en mode image ou 'on peut
voir différents contrastes dis a ces défauts microstructuraux. Certains défauts comme
les défauts ponctuels sont difficilement visibles en MET, en revanche les défauts qui
engendrent une distorsion locale du réseau cristallin, provoquée par exemple par une
dislocation coin, engendrent des contrastes de diffraction comme illustré sur la figure
3.32. Pour un cristal orienté en conditions de deux ondes avec un écart a I'angle de
Bragg légerement positif, il existe une région au niveau des dislocations et des boucles
de dislocations o les plans atomiques se retrouvent en condition de Bragg : le faisceau
diffracté est donc localement intense et le faisceau transmis faible. Lorsque le matériau
est imagé en champ clair, le diaphragme objectif sélectionne uniquement le faisceau
transmis. Il y a donc un manque d’intensité dans I'image correspondant a la présence

de la ligne de dislocation (ou de la boucle) qui apparait sombre sur fond clair.
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électrons incidents

plans
, , , cristallins
électrons diffractés
par la dislocation
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¢lectrons transmis

par le cristal sans défaut

(
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FIGURE 3.32 — Contraste de diffraction d'une dislocation coin, dés que 'angle d'incidence des élec-

trons 6 est proche de 0p,q44.

3.4 Caractérisation mécanique

3.4.1 Nanoindentation

Pour déterminer les propriétés mécaniques des échantillons, des instruments de me-
sure ont été développés dans les années 1980, de maniére a pouvoir appliquer des charges
encore plus faibles que la microindentation. En effet, si la profondeur a analyser est na-
nométrique, la micro indentation est peu adaptée car elle conduit & un écrasement trop
important de la couche irradiée et les propriétés mécaniques mesurées sont celles du sub-
strat. Le nano-indenteur utilisé est de type Berkovitch (une pyramide diamant a base
triangulaire). La pointe Berkovich présente un avantage lié a la possibilité d’avoir un
rayon de courbure trés petit du fait de 'existence de seulement trois arétes. Cet appareil
permet de controler la profondeur de pénétration du diamant et de mesurer la force a
appliquer pour atteindre cette profondeur. On obtient alors des courbes déplacement-

force. La profondeur d’indentation permet de calculer I'aire de contact et ainsi permet
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d’accéder a I'évolution de la dureté et du module d’Young pour des profondeurs de pé-
nétration de quelques nanomeétres. La dureté est quantifiée par la charge a appliquer
pour atteindre une profondeur imposée, c’est-a-dire que la profondeur est imposée et la
charge est mesurée. Il est a noter que 'on peut également faire 'inverse a savoir imposer

une charge constante et mesurer la profondeur.

3.4.1.1 Détermination de la dureté et du module d’Young

Le nanoindenteur suit continuellement I’évolution de I'enfoncement de la pointe avec
la charge d’indentation au cours des phases de charge et de décharge afin d’observer la
réponse plastique et élastique du matériau. Le résultat est une courbe charge-profondeur
présentant le cycle charge-décharge appliqué figure 3.33. En fait, il existe deux modes
de fonctionnement d’'un essai d’indentation : en controle de force ou en controle de
déplacement de I'indenteur. La courbe d’indentation présente deux parties distinctes. La
premiére partie de charge correspond a ’enfoncement de la pointe d’indentation jusqu’a
la pénétration maximale h,,,, : profondeur totale représentant a la fois les contributions
élastique et plastique et ne peut donc pas étre exploitée directement pour le calcul de la
dureté. h. correspond a la profondeur plastique d’indentation. F est la charge appliquée
et a est 'angle au sommet de 'indenteur. La deuxiéme partie de décharge représente
le retrait de la pointe d’indentation en laissant une empreinte résiduelle de profondeur
hy (profondeur élastique d’indentation). La courbe de décharge représente la restitution
élastique du matériau dont la pente initiale (au début de la décharge) présente la raideur
de contact S.

La détermination des propriétés mécaniques par indentation a constitué le point
d’intérét de plusieurs chercheurs pendant des décennies. La dureté d’un matériau a
été définie par Meyer comme étant la résistance a la déformation plastique [77]. Elle
s’exprime alors par le rapport entre la force maximale appliquée par I'indenteur et I'aire
déformée plastiquement. Cette derniére présente éventuellement I'aire de contact, entre
I'indenteur et le matériau, projetée sur la surface; une entité qui n’était pas exploitable
dans les essais classiques de dureté. Oliver et Pharr [78| ont établi un modéle analytique
pour la mesure de dureté par I'indentation instrumentée en exploitant cette grandeur.

[ls définissent donc la dureté par 'équation 3.29 :

FT]'L (T
A,

oll Finae est la force maximale appliquée et A. est I'aire de contact projetée.

H =

(3.29)
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FIGURE 3.33 — Définition des profondeurs de pénétration caractéristiques utilisées en nanoindentation

et courbe caractéristique de charge-décharge lors d'un essai en nanoindentation.

L’analyse du comportement élastique entre deux solides en contact établie par Hertz
représente la base de tous les travaux menés sur la caractérisation du comportement
élastique des matériaux par indentation. La relation établie par Hertz [79] déterminant
le module d’élasticité équivalent de deux solides en contact, a été utilisé par Sneddon [80]
pour définir un module effectif, ou module réduit Er, qui prend en compte a la fois, la
déformation élastique de I’échantillon et de I'indenteur. Le module d’élasticité équivalent

s’exprime par la relation 3.30 :

E=F T I (3.30)

Ou E; et E sont respectivement les modules d’Young de la pointe d’indentation et

du matériau, tandis que v; et v sont leurs coefficients de Poisson. Dans notre cas, la

. . . e . .. . s 1—2 .
pointe diamant du nanoindenteur utilisé se caractérise par un coefficient —* qui est
t
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égal a 8,7 x 1071, Le coefficient de Poisson pour TiC est de 0,18.



Chapitre 4
Résultats expérimentaux

Dans ce travail de thése, nous avons étudié les effets d’irradiation dans TiC et ZrC
sous forme monocristalline et polycristalline en régime de perte d’énergie nucléaire (Au™
de 1,2 MeV) et électronique (Xe** de 91,6 MeV et Pb*** de 900 MeV). Nous avons
comparé ces résultats avec ceux obtenus pour SiC dans les mémes conditions, ce dernier
ayant été choisi comme matériau référence. Les trois types d’échantillons (SiC, TiC et
ZrC) ont toujours été irradiés simultanément de maniére a pouvoir comparer directement
les résultats. Nous avons suivi I’évolution de la microstructure de ces carbures en fonction
de la fluence d’ions en combinant 5 techniques expérimentales :

— la spectrométrie de Rétrodiffusion de Rutherford en mode canalisé (RBC-C) afin

de déterminer les cinétiques d’endommagement ;

— la diffraction des rayons X (DRX) pour connaitre I’évolution structurale des ma-

tériaux ;

— la spectroscopie Raman pour observer une éventuelle évolution dans les liaisons

chimiques et mettre en évidence les contraintes internes dans ces matériaux ;

— la microscopie électronique en transmission (MET) afin de visualiser les défauts

créés et de les caractériser.

— la nanoindentation pour suivre I’évolution mécanique sous irradiation de ces ma-

tériaux.

La technique RBS a également permis de déterminer la fluence exacte d’ions inci-
dents d’Au, essentiellement dans SiC. En effet, la grande différence entre les numéros
atomiques de Si et Au permet de discriminer ’'Au implanté de la matrice bien mieux
que pour TiC et ZrC (voir annexe 4).

Nous allons tenter de déterminer I’évolution de ces carbures sous irradiation afin

d’établir un scénario concernant les divers mécanismes mis en jeu dans la création des

105
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défauts et leur comportement sous irradiation. Nous présenterons les résultats obtenus

sur SiC monocristallin, puis ceux sur les monocristaux et polycristaux de TiC et ZrC.

4.1 Basse énergie : ions Au’ de 1,2 MeV

4.1.1 SiC
4.1.1.1 Cinétique d’endommagement par RBS

RBS-C sur SiC

Afin de déterminer la cinétique d’endommagement des carbures, nous avons mis en
ceuvre la technique de Rétrodiffusion Rutherford en mode canalisé. Les expériences ont
été réalisées avec des ions He™ de 1,4 MeV et un angle de détection de 165°. La résolution
en énergie est d’environ 10 keV. Les spectres obtenus pour les fluences d’irradiation de
1x10™ & 7x10% ¢cm™2 sont présentés sur la figure 4.1.

Ces spectres présentent le rendement de rétrodiffusion (normalisé par rapport a la
charge intégrée, I'angle solide etc...) des particules He' incidentes en fonction de leur
énergie de détection. Cette énergie est directement dépendante du lieu ot la particule
He' a rétrodiffusé dans I'échantillon, en surface ou en profondeur, suite a son trajet aller
et retour dans le matériau. Sur les spectres on peut voir le signal RBS-C en position
aléatoire (random : méthode du cristal tournant afin d’étre str de ne pas étre dans une
direction cristallographique) et en position canalisée, selon I'axe <0001> pour SiC. Le
facteur cinématique avec des particules He™ et pour un angle de 165°, est égal a 0,5688
pour Si selon I'équation 3.2 et 0,2559 pour le carbone. Le front de montée du plateau
émergeant a une énergie d’environ 800 keV correspond aux rétrodiffusions sur les pre-
miers atomes de Si en surface (kg; x Ep=0,5688x1,4 = 0,796 MeV) puis en profondeur
dans I’échantillon de SiC sur le sous-réseau silicium a mesure que I'énergie de rétrodif-
fusion diminue. Viennent se superposer a ce spectre, les rétrodiffusions sur les premiers
atomes de C a I'énergie 358 keV (ko x Ep=0,2559x1,4 MeV) qui donnent naissance a
un second plateau bien visible sur le spectre (sous-réseau carbone) qui est la signature
de toutes les rétrodiffusions sur les atomes de C depuis la surface et en profondeur. La
superposition des deux contributions Si et C, aboutit au spectre total présenté sur la
figure 4.1. Le spectre en position axiale <<0001> sur I’échantillon vierge donne un rende-
ment de rétrodiffusion trés faible (avec X, —axe/random de I'ordre de 5%). Le petit pic

présent a la surface est di aux rétrodiffusions des particules d’analyse sur les premiers
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FIGURE 4.1 — Spectres RBS-C sur monocristal de SiC vierge en position aléatoire (étoiles noires) et
en position axiale <0001> (croix noires) puis sur SiC irradié aux ions Au™ de 1,2 MeV aux fluences
de 1x10™ a 7x10' ecm~? (autres symboles). Les lignes pleines représentent les simulations obtenues a
l'aide du code McChasy |75].

atomes de I'échantillon avant de pénétrer dans les canaux supposés "vides" d’atomes.
Les spectres obtenus dans I'axe <<0001> montrent une augmentation du rendement de
rétrodiffusion par rapport au spectre vierge axial, en fonction de la fluence d’irradiation
avec les ions Au. On peut observer une "bosse" de décanalisation vers 'énergie 625 keV,
caractéristique des défauts créés lors de l'irradiation. En effet, dés les premiéres fluences
les atomes d’Au déplacent des atomes de Si en position interstitielle, ce qui induit une
probabilité de rétrodiffusion accentuée par la présence d’atomes Si "diffuseurs" présents
dans le canal supposé "vide" c’est-a-dire initialement dépourvu de défaut. La figure 4.2
explique pourquoi la signature de cette bosse résulte de la rétrodiffusion des ions inci-
dents He™ de 1,4 MéV sur des atomes de Si en position interstitielle et non sur les atomes
d’Au implantés. Les ions incidents He™ d’énergie initiale 1,4 MéV n’ont plus que 1,318
MeV a une profondeur de 190 nm (pic d’implantation des ions Au de 1,2 MeV) d’apreés le

logiciel Pyrole [81] suite aux pertes d’énergie sur le trajet aller. Les particules incidentes
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ont une certaine probabilité de rétrodiffuser sur les atomes présents dans I’échantillon.
A la sortie de I'échantillon, ces particules ont une énergie de 0,650 MeV si elles ont rétro-
diffusé sur Si et 1,129 MeV si elles ont rétrodiffusé sur Au. La bosse d’endommagement
a 625 keV est bien due aux rétrodiffusions sur les atomes de Si déplacés dans I'axe du
cristal (calcul effectué avec le logiciel Pyrole |81]). La bosse de décanalisation atteint
le rendement de I’échantillon vierge en position aléatoire pour une fluence de 1,7x10"*
cm™? ce qui signifie que le désordre est total au-dessus de cette fluence. Lorsque la fluence
augmente, I'épaisseur de cette couche trés endommagée s’étend depuis la surface jusqu’a
une profondeur de plus en plus importante. On notera que la bosse de décanalisation

reste toujours au méme endroit dans SiC (centrée autour de 190 nm).

R ky, =0.9232
Au implante kg = 0.5688
~190 nm ke  =0.2559
. | E, ‘He* 1,4MeV  165°
SiC
kSiEU

Eo-AE,

E'=k( Eo-AE,) ]
B E”g =650 keV

E'-AE'= E”détccléc E” 1129 keV

Au

Profondeur analysable

Surface

FIGURE 4.2 — Tllustration des pertes d’énergie lors de la rétrodiffusion des ions He' de 1,4 MeV et

un angle de 165° sur SiC implanté avec des ions Au et analysé en RBS-C.

Les spectres expérimentaux ont été analysés a I'aide du code McChasy (calcul Monte-
Carlo expliqué au chapitre 3.3.1.3). L’ensemble des spectres RBS-C enregistrés sur les
monocristaux de SiC, TiC et ZrC irradiés aux ions Au™ de 1,2 MeV a été simulé avec le
code McChasy. Ces simulations sont basées sur des déplacements aléatoires des atomes
dans le cristal depuis leur position initiale. Les courbes en trait plein sur la figure 4.1
représentent les différentes simulations obtenues avec le code McChasy pour chaque
fluence d’irradiation. La figure 4.3 dresse la liste des différents paramétres pris en compte
dans le logiciel de simulation.

Pour les simulations numériques, nous avons reconstitué une cellule unitaire repré-

sentant la configuration atomique du polytype 6H-SiC de structure hexagonale ayant
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SiCvierge
TGTSIC Target structure
KLM 001 axe principal
ENE 1400 Energie particule incidente keV
SCA 165 angle de diffusion =position détecteur
FOR trim pouvoir arrét
CORSI1.3823 0.15 1400 correction sur pouvoir d'arrét Si
CORC 0.8507 0.15 1400  correction pouvoir arrét C
ESP off création seuil ou non
BSP on création spectre RBS SiC
BEC 2511 parametre calibration keV/canal
OMC 0.421 Oméga angle solide et Charge intégrée
RES 20 Résolution en énergie
VIBSi 6 Vibration thermique Si
VIBC 6 Vibration thermique C
BD 0.08 Divergence faisceau (radian)
THI 1200 Epaisseur max thickness
PAR 400000 Nombre particules incidentes
DEF Si 32 step depth(nm) UNI GAU DIC RIN defect profiles
1 0 20 0 0 O
7 125 0 0 O
3 20 125 0 0
32 600 3 0 0

FIGURE 4.3 — Exemple de feuille de travail pour les simulations McChasy d'un spectre RBS-C sur

un échantillon de SiC vierge.

comme paramétres de maille a—3,073 A et ¢=15,117 A. Cette cellule unitaire a été mul-
tipliée n fois afin de reconstituer I’échantillon massif de SiC. Un cristal vierge contient
toujours une petite quantité de défauts induisant un y,,;, non nul. Ce désordre initial
est pris en compte dans le code. L’agitation thermique, se traduit par une amplitude des
vibrations thermiques des atomes du cristal égale au déplacement quadratique moyen
des atomes autour de leurs positions d’équilibre a la température de I'expérience. Ces
variations doivent également étre prises en compte dans la mesure ou les oscillations des
atomes sur leur position initiale peuvent étre responsables de décanalisation. Une fois
les paramétres notés en bleu sur la figure 4.3) et fixés pour chaque type d’échantillon
(SiC, TiC et ZrC), il faut modifier les parameétres notés en rouge pour ajuster au mieux
la courbe simulée, découper I’échantillon en tranches de quelques nanométres depuis
la surface jusqu’a la profondeur voulue et attribuer un pourcentage d’atomes déplacés

(intitulé "UNI" sur la figure 4.3) dans chaque tranche et pour chaque fluence. Comme
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la probabilité de rétrodiffusion varie en Z?, celle-ci est nettement plus grande sur les
éléments lourds (Si/Ti/Zr) que pour le du carbone. Nous nous sommes donc focalisés
sur le sous-réseau métallique dans chaque cas pour les simulations numériques, estimant
que I'influence du carbone était négligeable sur les spectres.

Une fois toutes les simulations réalisées, on peut alors tracer la courbe du nombre
d’atomes déplacés (fp) en fonction de la profondeur dans le matériau (en nm) et ce,
pour chacune des fluences expérimentales. On obtient alors les courbes présentées sur la
figure 4.4.

SiC irradié Au (1.2 MeV)

2.4x10"
1.7x10™ § 8x10™

5x10"°

Fraction d'atomes déplaces (f)

. virgin
0.0 B——=!
0 100 200 300 400 500

. e g . o .-

Profondeur (nm)

FIGURE 4.4 — Fraction d'atomes déplacés en profondeur sur un monocristal de SiC irradié aux ions

Au' de 1,2 MeV. Courbes déduites des simulations numériques McChasy |75].

Nombre d’atomes déplacés f;, en fonction de la profondeur dans SiC

La largeur des marches des histogrammes correspond aux tranches d’épaisseurs si-
mulées dans le code McChasy. Les distributions en profondeur de I'endommagement
augmentent avec la fluence d’irradiation et présentent un maximum autour de 185 nm
(pic implantation de Au environ 190 nm d’aprés SRIM) jusqu’a 5x10* cm™2. On ob-

serve qu’a la fluence de 1,7x10' c¢cm™?2 la fraction d’atomes déplacés atteint 100%,
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soit un désordre total sur une large épaisseur qu’on associe a ’amorphisation. Plus la
fluence augmente, plus I'épaisseur de la zone désordonnée croit pour atteindre la surface
de I'échantillon vers 3,3x10' cm™2 et une profondeur plus grande, pouvant atteindre
environ 400 nm.

A partir des courbes de la figure 4.4, on peut déterminer la fraction d’atomes déplacés
au maximum de la distribution (fpmaz) & chaque fluence. On en déduit ainsi la cinétique
d’endommagement du SiC en fonction de la fluence d’irradiation (avec des ions Au™
de 1,2 MeV), ce résultat est présenté sur la figure 4.5. Les valeurs de fp,,.. ont été
normalisées afin de s’affranchir du désordre initial présent dans les échantillons vierges,

en appliquant la correction :

fDirr. - fD'a,'ierge
fDr'n.aI =
1 fD'a,'ierge

(4.1)

ol fpirr. €t fppierge SONt respectivement les fractions de désordre dans le matériau irradié

a une fluence donnée et dans le matériau vierge.

Cinétique d’endommagement pour SiC

La figure 4.5 montre : (i) un premier plateau ou 'endommagement est faible, (i) de
3x10% em™2 a5x 10" cm ™2, une augmentation brusque du désordre a basse fluence, (iii)
au dela de cette fluence, une saturation du désordre, a la valeur f, = 1. On remarque
que 'endommagement dans SiC se produit en deux étapes majeures. Les courbes de
simulation en trait plein (DI/DS) et en pointille (MSDA) seront commentées et les

différentes valeurs des parameétres seront discutées en fin de chapitre.

4.1.1.2 Evolution microstructurale par DRX

Nous avons utilisé la diffraction des rayons X pour caractériser I’évolution micro-
structurale ainsi que la déformation élastique du SiC induite par I'irradiation aux ions
Au' de 1,2 MeV. Les expériences ont été réalisées avec le diffractométre 4 cercles X'Pert
Philips situé a L’Institut d’Electronique Fondamentale d’Orsay. Nous avons utilisé la ré-
flexion (00012) pour toutes les caractérisations DRX sur SiC. La figure 4.6 présente les
diffractogrammes obtenus en géométrie symétrique 6 — 26 autour de la réflexion (00012)
qui correspond aux plans (0001) paralléles a la surface de SiC irradiés avec des ions Au™
de 1,2 MeV. Ces diffractogrammes sont tracés en fonction de I'angle de diffraction 26 sur
I'axe des abscisses inférieur et en fonction de la déformation élastique dans la direction

normale a la surface ey sur 'axe des abscisses supérieur. La valeur de ey est donnée
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1.0 DI/DS — é

o, = 0.45 (0.06) nm” s
og=7.8(0.1) nm* /

MSDA2

f,,=0.92 (10)

o, =1.1(15) nm*

®, = 0.26 (0.05) nm”

fp, = 1(0.07)

a, = 3.8 (5.0) nm’ 7

Dommages maximum accumulés

Au FLUENCE (nm?)
FIGURE 4.5 — Fraction d’atomes déplacés maximum fp,,.. en fonction de la fluence (en nm=—2,
équivalent a 10'* cm—?) sur monocristal de SiC irradié aux ions Aut de 1,2 MeV. Les lignes en pointillé
verte et rouge représentent les simulations obtenues a I'aide du code MSDA [51] pour les étapes 1 et
2, la courbe bleue représente la somme des deux contributions rouge et verte. La ligne rouge continue

représente la simulation 4 I'aide du code de simulation DI-DS de Weber [45].

par I'équation :
(gvicrgc _gma;r )
2

tan Gm ar

S (4.2)

EN(%) =
ol : Byierge est 'angle du pic provenant de la partie vierge du cristal et 6,4, 'angle ou
la déformation élastique est maximum (Ad/d)a, cf. Fig. 4.6.
La valeur de (Ad/d),s représente la variation interréticulaire entre les plans (0001)
paralléles a la surface de I’échantillon et s’obtient par la relation :

i 0
dyy — dyy

. 4.3
vET (43)

ol di,, est la distance interréticulaire pour un échantillon irradié a la fluence 4 obtenu
avec 2dp,;, sin ) = n et dY,, est la distance interréticulaire de I'échantillon vierge.

Sur la figure 4.6, le spectre en gris représente le cristal vierge, le pic intense émerge pour
un angle 26 = 75,4° avec £ y=0. Ce pic nous servira de référence pour établir I’évolution
de la déformation élastique et du parameétre de maille en fonction de la fluence.

Les diffractogrammes obtenus pour les fluences 1x 10 et 2x10'* ¢cm™2 présentent un pic
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FIGURE 4.6 — Diffractogrammes de rayons X enregistrés en géométrie symétrique 6 — 26 autour
de la réflexion (00012) de SiC vierge monocristallin (en gris) et irradié aux ions Au de 1,2 MéV aux
fluences allant de 1x10% 4 2,4x10™ em~2, la déformation élastique normale 4 la surface est donnée

sur I'abscisse supérieur. (Ad/d)ys définit la déformation élastique maximum.

intense centré sur la position 20=75,4° et =0, comme sur le spectre vierge. En effet, la
profondeur de pénétration des rayons X étant plus grande (quelques pm) que I'épaisseur
de matiére irradiée (190 nm), on analyse en un seul spectre la partie vierge (le signal
de droite) et la partie irradiée (les franges de gauche). Cette partie irradiée asymétrique
située vers les angles de diffraction plus faibles présente des franges d’interférences qui
indiquent la présence d’un gradient de déformation élastique et donc une dilatation du
parameétre de maille dans la direction normale & la surface. On remarquera les valeurs
positives de . Le pic satellite le plus éloigné du pic de diffraction de la partie vierge
donne une bonne approximation de la déformation maximale obtenue pour la partie
irradiée. La valeur de (Ad/d)ys est égale a 0,75% et 1,25% respectivement pour les
fluences de 1x10" et 2x 10" cm™2.

Sur les spectres aux fluences 4x10™ et 2,4x10™ e¢cm™2, on observe toujours le pic issu
de la partie vierge mais plus de franges d’interférences. La déformation élastique atteint
une valeur maximum de 1,25% a la fluence 2x10' ¢m™2 puis on constate une relaxation

de cette déformation élastique.
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4.1.1.3 Evolution des liaisons chimiques par spectroscopie Raman

Le carbure de silicium SiC a été étudié a de nombreuses reprises en spectroscopie
Raman [8,82-90|. Les spectres Raman enregistrés sur un monocristal de carbure de
silicium vierge hexagonal (6H-SiC) et irradié avec des ions Au™ de 1,2 MeV aux fluences

allant de 1 x 10 & 3,3 x 10 ¢cm~2 sont représentés sur la figure 4.7.

vierge
R 1013 —_
2x10° 3
——3x10" @
4x10™ =
5x10"° =
1.7x10"
2.5x10"
———4x10™
———3.3x10"

200 400 600 800 1000 1200 1400
Nombre d'ondes (cm™)

FIGURE 4.7 — Spectres Raman obtenus pour SiC vierge et irradiés & des fluences allant de 1x 10 et

3,3x10%° em—2.

La théorie des groupes montre que les raies Raman actives pour la symétrie Cg,
sont les modes Ay, E; et E5. Les modes A, et E; sont divisés en deux modes optiques :
longitudinal (Lo) et transverse (Tp). En géométrie de rétrodiffusion, les raies principales
détectées sur les spectres Raman sont les pics des phonons A1-Lo (967 cm ™), Ei-To
(795 cm™?) et Ex-To (766 et 789 cm ™). L’irradiation de SiC induit une extinction des
raies Raman relatives au réseau cristallin de phonons a la fluence 1,7 x 10 ¢cm™2 (o1l
fp = 1 en RBS-C) et l'apparition de nouvelles bandes dues aux liaisons dans le Si-C
désordonné, et des bandes homonucléaires de type Si-Si (200 et 525 cm™!) et C-C (1400
cm™t). Cela indique une perte de cristallinité du matériau, qui est due a la formation
d’une couche amorphe. Les bandes du Si-C désordonné sont attribuées a la détérioration
des regles de sélection Raman lors de 'endommagement du matériau. Les vibrations Si-Si

et C-C indiquent la formation de liaisons homonucléaires conséquentes a ’amorphisation
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de SiC. Lorsque la fluence augmente, on observe une diminution de I'intensité des raies

cristallines et une augmentation de I'intensité des raies homonucléaires.

4.1.2 TiC
4.1.2.1 Cinétique d’endommagement par RBS

Le méme protocole que pour SiC a été utilisé pour déterminer la cinétique d’en-
dommagement de TiC sous irradiation aux ions Au™ de 1,2 MeV ot la part des pertes
d’énergie nucléaire est prépondérante. La figure 4.8 présente le rendement de rétrodiffu-
sion en position aléatoire et en mode canalisé sur I’échantillon vierge et les échantillons
irradiés jusqu’a la fluence 3x10' cm 2. Jusqu’a la fluence de 1,2 x10' ¢cm™2 I’endomma-
gement reste faible pour TiC, contrairement a SiC qui est déja complétement "amorphe"

a une fluence bien inférieure (1,7x10' cm™2).

) ) L)
TiC
Au-1.2 MeV

vierge

2.8x10"
1.2x10"
1.4x10"
2.6x10"°
3.3x10"°
7x10"

60

oroogq©o+

40

Rendement

400 600 800 1000
ENERGIE (keV)

FIGURE 4.8 — Spectres RBS-C sur monocristal de TiC vierge en position aléatoire (points noirs)
et TiC vierge en position axiale (carrés noirs), les autres symboles représentent TiC irradié aux ions
Aut de 1,2 MéV a des fluences de 2,8x 10 em=2 & 3x10'% em=2. Les faibles doses ou les dommages
sont négligeables ne sont pas représentées par souci de visibilité. Les lignes pleines représentent les
simulations obtenues a I'aide du code McChasy |75].

Une "bosse" émerge aux alentours de 840 keV sur la figure 4.8 similaire a celle dé-
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tectée pour SiC. Si I'on tient compte de la perte d’énergie des particules incidentes sur
le trajet aller (I'énergie incidente passe de 1,4 MeV a 1,318 MeV), des rétrodiffusions sur
les atomes de Ti déplacés (k; = 0,7194 qui donne 0,948 MéV), et de la perte d’énergie
sur le trajet retour (qui donne alors 0,856 MeV), cette bosse est bien la signature des
rétrodiffusions des ions He™ due aux défauts engendrés par lirradiation aux ions Au™
dans le sous-réseau Ti. A la fluence 1,4x10" e¢m ™2 le signal augmente brusquement,
I’endommagement ne cesse de croitre pour toutes les fluences supérieures. Il est a noter
que la bosse due aux défauts d’irradiation croit mais se déplace également en profondeur
quand la fluence augmente, comme on peut le constater sur la figure 4.9 qui représente
le décalage AP/P, du maximum du pic de défauts en fonction de la fluence. Ce dépla-
cement sera discuté et une hypothése sur 'origine de ce déplacement sera exposée par

le biais de calculs numériques (simulation DFT) dans le chapitre 5.

14 | .
4 I o ZrC %
o TiC

02 8 .

=]
00 o] co -1

02 : —— — S
0.1 1 10

Fluence (10" cm™)

FIGURE 4.9 — Décalage de la "bosse" maximum d'endommagement sur les spectres RBS-C de TiC

et ZrC en fonction de la fluence.

Nombre d’atomes déplacés ), en fonction de la profondeur dans TiC

Les simulations des spectres a I'aide du code McChasy [75] nous ont permis d’établir
les courbes de fraction d’atomes déplacés dans TiC en fonction de la profondeur comme
on peut le voir sur la figure 4.10. Le maximum du pic d’endommagement augmente
avec la fluence d’irradiation. A partir de 2,6x10'® em™2, le maximum du pic se décale
en profondeur dans le matériau. L’endommagement atteint a la plus haute fluence de

3%x10'® ¢cm~? n’excéde pas la valeur de 0,6 (60% des atomes ont été déplacés). Si I'on
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trace la valeur maximum obtenue pour chaque fluence soit fp,,.., on obtient la cinétique
d’endommagement de TiC en fonction de la fluence d’irradiation avec des ions Au™ de

basse énergie.

0.7
TiC —== vierge
06 4 — 2,8x10"
: —_ 1,2x10"
—_—1,4x10"°
15
0.5 - — 2,63{1015
— 3,3x10
—_— 7x10""
0.4 -_— 3)(']01E

0.3 1

Fraction d'atomes déplacés (fD)

0.1 1
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0.0 ; . ,
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FIGURE 4.10 — Fraction d’atomes déplacés en profondeur sur monocristal de TiC irradié aux ions

Au™ de 1,2 MeV. Courbes déduites des simulations numériques McChasy [75].

Cinétique d’endommagement pour TiC

La cinétique d’endommagement est montrée sur la figure 4.11. On note un endomma-
gement qui se produit en deux étapes distinctes comme dans SiC. La courbe en trait
plein représente la simulation avec le code MSDA [51] décrit précédemment. Les valeurs
obtenues pour fp; = 0,07 et fpo = 0,57 concernent les étapes 1 et 2 respectives. La

2 est beaucoup plus élevée que pour SiC : ®,—0,26

fluence intermédiaire ®5=9.4 nm~™

21 le é i i ) fl lus élevée d TiC 3
nm™“, la seconde étape intervient a une fluence plus élevée dans 11C par rapport a
SiC. Ce résultat indique que TiC est plus résistant a I'irradiation que ne I'est SiC. Une
saturation se manifeste pour les hautes fluences comme dans SiC mais pour des valeurs

n’excedant pas 0,6 indiquant la persistance d’une zone cristalline.

4.1.2.2 Evolution microstructurale par DRX

Nous avons réalisé les mémes expériences de diffraction des rayons X pour caracté-
riser I’évolution microstructurale ainsi que la déformation élastique de TiC induite par

irradiation aux ions Au™ de 1,2 MeV. Nous avons utilisé la réflexion (400) pour toutes
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FIGURE 4.11 — Fraction d’atomes déplacés maximum fp,,,, en fonction de la fluence (en nm—?2

équivalent a 10 ecm™2) sur monocristal de TiC irradié aux ions Au™t de 1,2 MéV. Les lignes pointillées
verte et rouge représentent les simulations obtenues 4 1'aide du code MSDA [51] pour les étapes 1 et 2,

la courbe bleue représente la somme des deux contributions verte et rouge.

les caractérisations DRX sur TiC. La figure 4.12 présente les diffractogrammes obtenus
en géométrie symétrique 6 — 26 autour de la réflexion(400) qui correspond aux plans

(100) paralléles a la surface de TiC irradiés avec des ions Au™ de 1,2 MeV.

Le spectre en gris représente le cristal vierge. Le pic intense émerge pour un angle
20 = 90,75° avec ey = 0. Ce pic servira de référence pour établir I'évolution de la
déformation élastique et du parametre de maille en fonction de la fluence.
Les diffractogrammes obtenus pour les fluences 1 x 10" et 2 x 10'* em~2 présentent un
pic intense centré sur la position 26 = 90,75° et ey = 0, comme sur le spectre vierge.
Les diffractogrammes pour les cristaux irradiés présentent les mémes caractéristiques
que SiC avec comme référence le pic issu de la partie vierge. Le pic satellite le plus
éloigné du pic de diffraction de la partie vierge donne une bonne approximation de la
déformation maximale obtenue pour la partie irradiée. La valeur de (Ad/d))s est égale
a 0,5% pour une fluence de 1,4 x 10" ecm™2, le signal devient diffus et les franges sont
a peine visibles.

Au-dessus de cette fluence (3,3 x 10) on visualise toujours le pic issu de la partie vierge
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FIGURE 4.12 — Diffractogrammes de rayons X enregistrés en géométrie symétrique 6 — 20 autour
de la réflexion (400) de TiC monocristallin vierge (en gris) et irradié aux ions Au de 1,2 MéeV aux
fluences allant de 4x 10 & 3,3x10'% em—2, la déformation élastique normale & la surface est donnée
sur l'abscisse supérieur, (Ad/d)ys définit la déformation élastique maximum a chaque fluence. A titre

de comparaison voir figure 4.1.

mais plus de franges d’interférences et la déformation élastique chute brutalement en
dessous de 0,2%. La déformation élastique en fonction de la fluence est présentée sur
la figure 4.13. La valeur maximum atteinte est 0,5% a la fluence 1,4 x 10" cm™2. A la

fluence supérieure, on constate ensuite une relaxation de la déformation élastique.

On peut également suivre I’évolution du parameétre de maille en fonction de la fluence
en utilisant la formule : 2dy,;; sinf = kX avec A = 1, 5406 _5;, 20 ierge = 90,75°. La valeur
interréticulaire dpy (TiC') est égale a 1,08231 A. Comme TiC est cubique, pour calculer
a, on utilise la formule a = dv/h? 4+ k? + [2. Ainsi pour la réflexion (400), le paramétre
de maille sera déterminé a partir de I'équation simplifice a = 4 X dj,;. On constate
une expansion de ce parameétre de maille (4,329 pour un échantillon vierge) jusqu’a la
fluence 1,4 x 10* ¢cm™? et une relaxation de la déformation élastique au-dessus de cette

fluence qui induit une contraction de la maille.
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FIGURE 4.13 — A droite, déformation élastique maximum de TiC monocristallin déduite des diffrac-
togrammes DRX pour chaque fluence, a gauche évolution du paramétre de maille en fonction de la

fluence d’irradiation.

Polycristaux de TiC

Des mesures en diffraction X sur des polycristaux ont été réalisées sur le diffractomeétre
de I'Institut de Chimie Moléculaire et des Matériaux d’Orsay (ICMMO). Les résultats
obtenus sur TiC polycristallin sont présentés sur la figure 4.14.

Nous nous sommes placés en incidence rasante (angle d’incidence de 1°) afin d’élimi-
ner au maximum la contribution de la couche vierge. Le pic sur lequel nous nous sommes
focalisés est le pic <220 situé a 60,5° pour établir une évolution de la déformation élas-
tique en fonction de la fluence. Les résultats obtenus, sur la figure 4.15, indiquent une
déformation maximale de 0,66% obtenue pour une fluence de 4x10"* ecm™2. Au-dela de
cette valeur la déformation élastique chute jusqu’a 0,35%. Une expansion plus impor-
tante du parameétre de maille est observée dans les polycristaux de TiC par rapport aux

monocristaux de TiC.

4.1.2.3 Evolution des liaisons chimiques par spectroscopie Raman

Dans la littérature, un faible nombre d’études Raman est dédié a TiC. Ces études
traitent essentiellement des variations stoechiométriques et des conséquences sur les
spectres Raman mais pas des conséquences des effets d’irradiation. Parmi les références
on trouve les articles issus des résultats de cette thése [89,90] qui traitent entre autres

des spectres Raman de carbures de titane et de zirconium sous irradiation. Dans le
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FIGURE 4.14 — Scans 6-20 sur TiC polycristallin vierge et irradiés aux ions Au de 1,2 MeV pour des

fluences de 2 x 10 & 4 x 105 em—2.

7 z Tic

DEFORMATION (%)
HEH

"'1"613 ' ""'1'614 ' ""'1"615 ' ""'1"016
FLUENCE (cm™)

FIGURE 4.15 — Déformation élastique sur TiC polycristallin vierge et irradiés aux ions Au de 1,2
MeV pour des fluences de 2x10*% a 4x10* em~—2.

groupe IV des métaux de transition, on a un recouvrement des orbitales 3- (ou 4-) d?
et (.lf.—df, des atomes de métal (Ti) avec les orbitales 2p du non métal (C) qui induit une

hybridation type o. Les diagrammes de densité d’états vibrationnels (DOS) de TiC et
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ZrC ont été calculés par plusieurs auteurs [91-96|. Sur les figures 4.16 se rapportant a
TiC ainsi que pour celles se rapportant & ZrC sur la figure 4.38 page 144, on notera que
ces diagrammes sont caractérisés par la présence de 4 séries de pics bien séparés de part
et d’autre du niveau de Fermi combinant les orbitales 3d de Ti (ou 4d de Zr) avec les
orbitales 2p du carbone [91].

Les carbures des métaux de transition du groupe IV cristallisent dans une structure
rock-salt (NaCl). Pour les composés steechiométriques, chaque atome occupe un site
d’inversion de symétrie conduisant a une symétrie O,. A cause de cela la diffusion Ra-
man du premier ordre est strictement interdite. Cependant, la présence de lacunes de
carbone dans les phases cubiques toujours sous-stoechiométriques, M(IV)X;_, avec M =
Tiou Zr et X = C, réduit la symétrie Oy,. Ces défauts structuraux natifs rendent actif
le premier-ordre Raman en brisant les régles usuelles de sélection pour le vecteur d’onde
de phonon g = 0 (centre de zone) [97]. Dans un systéme avec une forte disparité de
masse, on peut assimiler que les bandes acoustiques proviennent de I’'élément métallique
(lourd) tandis que les bandes optiques correspondent aux vibrations de 1'élément non

métallique (léger).

— e

—
| [x00] | Czz01 |Tzeed

D [arbitrary units]

1200
Reduced wave vector coordinate () v [THz]

FIGURE 4.16 — Gauche : Courbe de dispersion des phonons & température ambiante, trait plein :
résultats des ajustements avec 12 parameétres selon le modéle "coquille", shell model en anglais. Trait
pointillé : méme modéle mais avec 8 paramétres. Cercles : points expérimentaux pour TiCq g5. Droite :
densité d'états de phonons pour TiCy g5 & température ambiante. Trait plein : résultats des ajustements
selon shell model avec 12 parameétres. Points expérimentaux aprés Gompf and Reichardt 1977, mesurés

par diffusion inélastique des neutrons sur des échantillon poudre [98].

Les caractérisations Raman ont été effectuées avec le spectrométre de la plateforme

JANNuUS. La puissance a été limitée a 1 mW pour éviter les échauffements de I’échan-
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tillon. Tous les spectres ont été fittés a I'aide du logiciel OriginPro8 utilisant des fonc-
tions gaussiennes aprés une soustraction du bruit de fond. Les résultats Raman pour
TiC monocristallin sont présentés sur la figure 4.17. Le spectre de TiC monocristallin
se caractérise par deux bandes Raman acoustiques bien séparées a 200 cm ™ (TA-A,,)
et 394 cm™! (LA-Ay,) et deux bandes optiques vers 596 cm™ (TO-Ta,) et 693 cm™!
(LO-E,). L’épaulement vers 550 cm™! sur le spectre vierge monocristallin (marqué avec
une petite fleche noire) disparait avec l'irradiation. Dans l'article de Wipf [99] il est
mentionné qu’un épaulement peut aussi apparaitre au voisinage des bandes A, et T,
lorsque (x) tend vers zéro pour TiCy_, (composé stoeechiométrique). Cette anomalie est
connue sous le nom de "two phonons anomaly". En revanche les quatre pics principaux
s'élargissent avec la fluence d’Au™, cela est diu a 'accumulation des dommages durant
I'irradiation. L’allure des pics avec la fluence d’irradiation évolue de la méme maniere
que pour TiC sous-stcechiométrique. L’article publié en 1978 par Klein et al. [100] sur
TiC fait le rapprochement entre densité d’états des phonons (DOS) et les pics Raman
obtenus. Il indique aussi que les spectres Raman sont possibles grace a la rupture de sy-
métrie Oy, cette symétrie étant rompue a cause du grand nombre de lacunes de carbone
natives présentes dans ces carbures méme avant irradiation. En effet, la stoechiométrie
parfaite de ces carbures est impossible. On a donc des raies du premier ordre induites
par un désordre initial. Dans TiC;_,, les bandes Raman actives sont identifiées comme
Aiy, Toy et Ey. Klein spécifie que les bandes acoustiques (A1) localisées dans la région
200-450 cm™! sont attribuées aux mouvements des atomes de Ti quand les phonons
optiques (Ty, et E,) présents entre 500 et 800 cm ™! correspondent aux mouvements des
atomes de C. Ces auteurs mentionnent que I'intensité de ces bandes augmente lorsque
le matériau s’éloigne de la stoechiométrie. Cette tendance est également observée par
Lohse [101] pour TiC synthétisé par broyage a billes de poudres. D’aprés la description
de Zhang sur I'oxydation du carbure de titane [102], il est & noter que nous n’observons
pas dans cette étude de bandes Raman du TiO, donc pas d’oxydation significative.

On remarque sur la figure 4.18 que dés la plus faible fluence de 2,4x10' cm™2,
les pics se décalent vers la gauche, vers les basses fréquences par rapport au spectre
vierge, sauf pour la bande TO. Ce décalage, plus prononcé pour les phonons LA, est
probablement dii aux contraintes internes subies par le matériau selon la figure 3.24.
TiC subit des contraintes internes dés les premiéeres fluences d’irradiation, ce résultat
est également confirmé par la DRX.

[’écart entre les basses fréquences des bandes acoustiques et les hautes fréquences

des bandes optiques est d’environ 100 cm™'. Au fur et & mesure que la largeur des
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FIGURE 4.17 — Spectres Raman enregistrés sur TiC monocristallin vierge et irradiés avec des ions
Au de 1,2 MéV a des fluences allant de 2.4x 10 4 3x10'® em™2, les courbes vertes représentent les fits

obtenus pour chaque contribution, la courbe rouge représente le fit total avec OriginPro8.

bandes optiques augmente, suite aux dommages créés par irradiation et donc au nombre
croissant de lacunes de carbone dans I’échantillon, on observe une augmentation de

'amplitude des bandes C-C associées aux liaisons C-C : (i) la bande D désordonnée,
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FIGURE 4.18 — Décalage des bandes principales acoustiques et optiques entre TiC monocristallin
irradié aux ions Aut de 1,2 MéV aux fluences allant de 24x 10 a 3x10'® ¢m—2 et TiC monocristallin

non irradié.

mélange spz2/sps du carbone, aux alentours de 1300-1400 cm™'; (ii) la bande G graphite
associée aux orbitales spy du carbone vers 1550-1600 cm ™!, D’aprés un article de Sadezky
[103], traitant essentiellement le carbone dans la suie et des matériaux carbonés, il y
aurait d’autres sous-bandes (D -+ Dy) et (G -+ Dy + D3) sous ces deux bandes respectives
D et G associées au carbone. Les différentes positions et origines de ces bandes sont

données dans le tableau 4.1.

Sous irradiation, les liaisons carbone-métal peuvent étre rompues avec la formation

Bandes carbone | Position (cm™) Origine [103]
D, 1360 Graphite Ay,
D, 1620 Graphite Ey,
G 1550 Graphite Ey,
Dj 1500 Carbone amorphe
Dy 1180 liaisons sp?-sp® C-C et/ou C=C

TABLE 4.1 — Différentes bandes D et G du carbone ou de la liaison C-C : leur appellation, leur

position et 'origine de chaque bande.
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de lacunes de carbone. L’augmentation de I'intensité des bandes C-C avec la fluence
d’irradiation indique que des liaisons C-C se forment au sein du matériau. En effet,
sur la figure 4.19 on peut noter qu’initialement les échantillons TiC monocristallins
sont exempts de carbone isolé il n’y a pas de bandes C-C visibles sur I’échantillon
vierge. A partir de la fluence 1,2x10" c¢m™!, les bandes associées a la liaison C-C
apparaissent et leur intensité augmente sous irradiation. Il est important de noter que
lorsque l'intensité des bandes associées aux liaisons C-C augmente, 'allure des bandes
acoustiques et optiques se rapproche de I'allure des spectres TiC de plus en plus sous-
steechiométriques comme vu dans larticle de Klein [100].

A partir de I'évolution des bandes associées aux liaisons C-C, on peut déduire d’autres
informations comme le rapport Ip/I (cf Fig. 4.20) caractéristique d'une augmentation
de l'ordre du réseau carbone d’aprés [104|. La déconvolution des pics est réalisée avec
le logiciel OriginPro8, on a choisi 'aire intégrée de chaque pic pour calculer le rapport.
On remarque que le rapport Ip/Ig évolue peu sous irradiation. La bande G augmente
considérablement a la plus haute fluence pour les deux carbures.

A partir du rapport Ip/lg, il est possible d’extraire la taille des amas de carbone
formés sous irradiation, du moins une taille moyenne des amas plans de graphite, noté
L,. Certains auteurs utilisent la formule L, (11111):4,4(19;.5'1(;)_1 afin de déterminer la
taille des amas [105]. La taille des amas est donc inversement proportionnelle au rapport
Ip/Ig. Sur la figure 4.21, on peut constater que la taille des amas dans TiC avoisine 2
nm pour chaque fluence.

Une étude récente [106] sur les amas de carbone montre que la forme des spectres
Raman peut dépendre, entre autres, de 'état de polissage des échantillons et que ce
dernier influe sur l'intensité des raies D et G. Une formule a été établie [106] pour
déterminer la taille des cristallites indépendamment du rapport Ip/Ig. Ils utilisent cette
fois-ci la largeur & mi-hauteur (Full Width at Half Maximum noté FWHM) de la bande
G par la relation : FWHM(G) = 14 + 430/L,, avec FWHM(G) en cm ™! et L, en nm.
On a pour TiC une largeur moyenne pour toutes les fluences de FWHM(G)= 104,6 cm™*
soit une taille moyenne d’amas de carbone de 4,74 nm.

Les résultats sur TiC polycristallin sont présentés sur la figure 4.22. Le spectre d'un
polycristal de TiC présente deux bandes Raman acoustiques bien séparées a 285 ¢cm™!
(TA-Ay,) et 397 cm™! (LA-A4,) et deux bandes optiques vers 602 cm™! (TO-Ty,) et 702
cm™ ! (LO-E,). L’intensité des pics augmente avec la fluence jusqu'a 9x10* ¢m™2 puis
les pics s’écrasent a la fluence 4x10'® em™2 surtout ceux associés aux bandes acoustiques,

les deux bandes optiques commencent a se confondre pour ne former presque qu'un seul
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C-C dans TiC monocristallin
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FIGURE 4.19 — Spectres Raman enregistrés sur la plage 800 & 1800 em~! TiC monocristallin vierge
et irradiés avec des ions Au de 1,2 MéeV a des fluences allant de 2,4x10™ 4 3x10'% em™2, les courbes
vertes représentent les fits obtenus pour chaque contribution, la courbe rouge représente le fit total avec
OriginPro8.

pic. Nous n’observons pas de décalage significatif des pics comme pour les monocristaux.

De plus, une nouvelle bande vers 800 cm ™! qui correspond a la somme des deux phonons
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FIGURE 4.20 — Evolution du rapport Ip/Ig pour TiC et ZrC irradiés en fonction des fluences

d'irradiations aux ions Aut 2,4x10' 4 3x10'% ¢m~—2.
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FIGURE 4.21 — Evolution de la taille des amas de graphite dans TiC et ZrC irradiés en fonction des

fluences d’irradiations aux ions Aut 2.4x10™ a 3x10' em~2.
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(TO-+TA) augmente avec la fluence et le désordre.
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FIGURE 4.22 — Spectres Raman enregistrés sur TiC polycristallin vierge et irradiés avec des ions
Au™ de 1,2 MéV a des fluences allant de 2x 10" 4 4x10'° em™2, les courbes vertes représentent les fits

obtenus pour chaque contribution, la courbe rouge représente le fit total avec OriginPro8.



130 CHAPITRE 4. RESULTATS EXPERIMENTAUX

4.1.2.4 Nature des défauts par Microscopie Electronique en Transmission

L’observation au MET de lames minces réalisées par FIB, présentée au chapitre 3, a
permis de mettre en évidence la nature des défauts formés lors de I'irradiation aux ions
Au de 1,2 MeV et leur distribution en profondeur. Les observations ont été effectuées
sur cing échantillons de TiC vierge et irradiés a des fluences caractéristiques sélection-
nées selon 'observation de la cinétique d’endommagement de ces mémes carbures (cf.
Fig.4.11).
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FIGURE 4.23 — Micrographie en champ clair dans le plan (001) avec § = [200] et s>0, d'une lame

FIB de TiC vierge. Le cliché de diffraction représente la structure cubique du matériau cristallin.

Sur Péchantillon vierge figure 4.23, on peut visualiser dans les premiers nanomeétres
I'effet du polissage des échantillons ainsi que quelques petits amas de défauts en pro-
fondeur aussi appelés "black dots". Ces derniers peuvent étre dus aux ions Ga™ utilisés
pour I'abrasion des échantillons par FIB, qui génére inévitablement des défauts.

A la fluence 2,4x10™ cm™2 (cf. Fig. 4.24), la faible valeur de f,=0,07, déterminée
par RBS-C, résulte essentiellement des petits amas de défauts "black dots'", d’une taille
de quelques nanométres dispersés dans la matrice. Il est important de noter qu’a cette
méme fluence SiC est déja complétement amorphe et fp,.. = 1.

A la fluence 1,2x10' em ™2 (Fig. 4.25), on observe une zone trés endommagée sur
environ 200 nm (donc légérement supérieure au parcours des ions Au™ de 1,2 MeV qui

est de 150 nm dans TiC) correspondant a la zone d’arrét des ions Au™ dans la matrice.
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FIGURE 4.24 — Micrographie en champ clair dans le plan (011) avec § = [200] et s>0 d'une lame
FIB de TiC irradié aux ions Aut a une fluence de 2,4x10* cm™2. Le cliché de diffraction en axe de

zone montre la conservation de la cristallinité du matériau.
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FIGURE 4.25 — Micrographie en champ clair dans le plan (011) avec § = [200] et s>0 d'une lame
FIB de TiC irradié aux ions Au a une fluence de 1,2x10* em~2. Le cliché de diffraction en axe de zone

montre la conservation de la cristallinité du matériau.

Des boucles de dislocations se forment a cette fluence. Ces boucles, qui ont une taille
de I'ordre de 4 & 6 nm, sont a l'origine d’une forte décanalisation des ions He™ en

RBS-C. Cette fluence marque la transition observée sur la cinétique d’endommagement
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mesurée en RBS-C o1l on obtient une augmentation significative de fp. Aucune cavité

n’est observée.
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FIGURE 4.26 — Micrographie en champ clair dans le plan (011) avec § = [200] et s>0 d'une lame
FIB de TiC irradié aux ions Au a une fluence de 2,6 x10% ¢m~2. Le diché de diffraction en axe de zone

montre la conservation de la cristallinité du matériau.

A la fluence 2,6 x10'® ecm™2 (Fig. 4.26), la zone endommagée est d’environ 250 nm.
Cette zone comporte des boucles de dislocations enchevétrées qui décanalisent fortement
les particules d’analyse en RBS-C. Ces résultats sont en accord avec les courbes simulées
a I'aide du code McChasy qui présentent un maximum de défauts a 230 nm. Le décalage
du pic au maximum d’endommagement fp,,., s’accentue avec la fluence d’irradiation.
Les clichés ne montrent ni cavités, ni précipités.

A la fluence 3x10% ¢cm™2 (Fig. 4.27), la zone endommagée atteint environ 380 nm.
On observe une accumulation de boucles de dislocation. Ces boucles forment un réseau
dense de dislocations enchevétrées. Aucun précipité d’ions Au® n’est observé a cette
fluence. Les défauts sont essentiellement dus aux effets balistiques des ions Au™ qui
percutent les atomes du cristal et non a un éventuel effet chimique du a I'incorporation
conséquente d’ions Au™ dans la matrice. Bien que cette concentration soit importante et
que la microstructure soit trés désordonnée (fp,...— 0,6), TiC reste cristallin et aucune
amorphisation n’est observée d’aprés le cliché de diffraction. On notera que la zone
proche de la surface est relativement appauvrie en défauts : on y observe quelques

dislocations assez grandes et des petites boucles de dislocation. Celles-ci sont situées
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Boucles de
dislocations

FIGURE 4.27 — Micrographie en champ clair dans le plan (001) avec § = [200] et s>0 d'une lame
FIB de TiC irradié aux ions Au a une fluence de 3x10' cm—2. Le cliché de diffraction en axe de zone

montre la conservation de la cristallinité du matériau.

plus en profondeur. Cet enchevétrement de boucles de dislocation crée un véritable
réseau de dislocations. On soulignera aussi I'excellente corrélation entre 'évolution de

la zone endommagée visible en MET et la figure 4.10 o1 'on observe que le maximum
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d’endommagement fp,,.. se décale vers les zones plus profondes de ’échantillon quand la
fluence d’irradiation augmente. L’explication de ce phénomeéne sera discutée au chapitre

5.

4.1.2.5 Reéponse mécanique de TiC

Nous avons utilisé la nanoindentation Berkovitch pour étudier les caractéristiques
mécaniques des monocristaux et polycristaux de TiC. Les fluences étudiées pour les
monocristaux sont 1,4x10” em 2 et 3x10' ¢m ™2, et une mesure est réalisée sur un
cristal vierge. A titre de comparaison, les fluences étudiées pour les polycristaux vont de
2x 10" em™2 4 9% 10 ¢cm™?2 et une mesure sur un polycristal vierge. La charge appliquée
varie de 5 mN a 500 mN pour atteindre des profondeurs de pénétration imposées de 50
a 1000 nm. Les mesures ont été obtenues pour un indenteur perpendiculaire a la surface
de I'échantillon. Les résultats sont reportés sur la figure 4.28.

La valeur du module d’Young de TiC oscille entre 300 et 450 MPa pour un mono-
cristal, un polycristal, avant ou apreés irradiation. On observe une augmentation de la
dureté avec la fluence d’irradiation par rapport a I’échantillon vierge. En effet, la valeur
initiale en surface est de 35 MPa pour le monocristal et de 28 MPa pour le polycristal,
et ces valeurs toujours en surface augmentent aprés irradiation pour atteindre 44 MPa
pour le monocristal et 35 MPa pour le polycristal, soit un accroissement de 25% pour
les deux types d’échantillons. L’irradiation entraine un durcissement de la couche irra-
diée, avec une fragilisation de cette couche induisant la formation de fractures. Apres
indentation, les empreintes ont été observées par microscopie a balayage pour visualiser
I’endommagement lié a la nanoindentation, un exemple est donné sur TiC irradié a la
fluence 3x10'® cm™2 (Fig. 4.29).

4.1.3 ZrC
4.1.3.1 Cinétique d’endommagement par RBS

Le méme protocole que pour SiC et TiC a été utilisé pour déterminer la cinétique
d’endommagement de ZrC sous irradiation aux ions Au™ de 1,2 MeV. La figure 4.30
présente le rendement de rétrodiffusion en position random et en mode canalisé sur
les échantillons vierge et irradiés. Jusqu’a la fluence 1,2x10' ¢m ™2, 'endommagement
est faible : la fraction endommagée est négligeable, contrairement a SiC qui est déja

complétement amorphisé a la fluence de 1,7x10* em™2.
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FIGURE 4.28 — Récapitulatif des résultats obtenus en nanoindentation a) Dureté de TiC monocris-
tallin, b) Module d"Young de TiC monocristallin, ¢) Dureté de TiC polycristallin, d) Module d'Young

de TiC polycristallin. Les fluences étudiées pour les monocristaux vont de 1,4x 10'% em™? a 3x10'6

ecm~? et une mesure sur le vierge. Les fluences étudiées pour les polycristaux vont de 2x10' em=2 a

9x10™ ¢m™? et une mesure sur le vierge.

Une "bosse" est visible a 990 keV (comme pour SiC sur la figure 4.2). Cette énergie
tient compte de la perte d’énergie des particules He™ sur le trajet aller (I'énergie inci-
dente passe de 1,4 MeV a 1,317 MeV), des rétrodiffusions sur les atomes de Zr déplacés
(kz,=0,8414 ce qui donne 1,108 MeV), et de la perte d’énergie sur le trajet retour (qui
donne 1,019 MeV). Ainsi cette bosse est bien la signature des défauts créés par les ions
Au dans le sous-réseau Zr, et non des rétrodiffusions sur les atomes d’Au implantés
(dans ce cas I'énergie détectée serait de 1,130 MeV). A la fluence 1,2x10' cm™2 le
signal augmente brusquement et 'endommagement croit pour toutes les fluences supé-
rieures. I est a noter que la bosse due aux dommages croit mais se déplace également
en profondeur dans le matériau avec 'augmentation de la fluence. La figure 4.9 donne le
décalage du maximum du pic de défauts en fonction de la profondeur dans le matériau.

Ce déplacement sera discuté a la lumiéere de simulation DFT dans le chapitre 5.
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FIGURE 4.29 — Image d'une empreinte de nanocindentation en microscopie a balayage d'un échantillon
TiC monocristallin irradié a la fluence de 3x10' em™2 grossi 10000 fois.

fp en fonction de la profondeur de ZrC

Les simulations des spectres RBS a l'aide du code McChasy [75] nous ont permis
d’établir les courbes de fraction d’atomes déplacés dans ZrC en fonction de la profon-
deur (Fig. 4.31). On constate que I'intensité du pic correspondant a I'endommagement
maximal augmente avec la fluence. A partir de 2,6x10' cm™2 ce pic se décale en pro-

2 n’excéde

fondeur. L’endommagement atteint a la plus haute fluence de 3x10'® cm™
pas la valeur de 0,6 (60% des atomes ont été déplacés). Si I'on trace la valeur maximum
obtenue pour chaque fluence (fpmax), on obtient la cinétique d’endommagement de ZrC

en fonction de la fluence d’irradiation avec des ions Au™ de basse énergie.

Cinétique d’endommagement pour ZrC
La cinétique d’endommagement est donnée sur la figure 4.32. On note un endomma-

gement qui se produit en deux étapes distinctes. La courbe en trait plein représente la
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FIGURE 4.30 — Spectres RBS-C sur monocristal de ZrC irradié aux ions Au® de 1,2 MeV. Le
spectre enregistré en position aléatoire (point noir) et axiale <100> (autres symboles). Les faibles
doses ou les dommages sont négligeables ne sont pas représentées par souci de visibilité. Les lignes
pleines représentent les simulations obtenues a 1'aide du code McChasy [75]. L'équivalent a été reporté

pour SiC et TiC dans les figures 4.1 et 4.8 respectivement.

simulation avec le code MSDA2 [51| décrit précédemment. Les valeurs fp; = 0,09 et £
= 0,6 sont obtenues pour les étapes 1 et 2. La fluence de transition entre les deux étapes
d’endommagement : > = 5,4 nm~? est plus élevée que pour SiC : &5 = 0,26 nm 2, mais
plus faible que pour TiC : ®; = 9,24 nm~2. Ainsi, ZrC est plus résistant sous irradiation
que SiC. On observe une saturation pour les hautes fluences et les valeurs n’excédent pas
0,6. Il est important de noter que le comportement de ZrC sous irradiation aux ions Au

de 1,2 MeV est trés similaire a celui de TiC sous irradiation dans les mémes conditions.

4.1.3.2 Evolution microstructurale par DRX

Nous avons utilisé la diffraction des rayons X pour caractériser I’évolution micro-
structurale ainsi que la déformation élastique du ZrC induite par I'irradiation aux ions
Au" de 1,2 MeV. Nous avons utilisé la réflexion (400) pour toutes les caractérisations

DRX sur ZrC. La figure 4.33 présente les diffractogrammes obtenus en géométrie symé-
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FIGURE 4.31 — Fraction d’atomes déplacés en profondeur sur monocristal de ZrC irradié aux ions
Au' de 1,2 MeV. Courbes déduites des simulations numériques McChasy [75]. L'équivalent a été reporté

pour SiC et TiC dans les figures 4.4 et 4.10 respectivement.

trique 6 — 26 autour de la réflexion(400) qui correspond aux plans (100) paralléles a la
surface de ZrC irradiés avec des ions Au™ de 1,2 MéV.

En adoptant une démarche analogue a celle suivie pour TiC, on utilise I'’équation 4.3
pour calculer la déformation élastique normale a la surface ey (Fig. 4.33). Le spectre en
gris représente le cristal vierge, le pic intense émerge pour un angle 260 = 81,9° avec € y=0,
ce pic nous servira de référence pour établir 'évolution de la déformation élastique et
du parameétre de maille en fonction de la fluence. Les diffractogrammes obtenus pour
les fluences 5x10™ et 3,3x10' c¢cm™? présentent un pic intense centré sur la position
20—=81,9° et ex=0, comme sur le spectre vierge. En appliquant la méme procédure que
pour TiC, le pic satellite le plus éloigné du pic de diffraction de la partie vierge donne
une bonne approximation de la déformation maximale obtenue pour la partie irradiée.
La valeur de (Ad/d)y; est égale a 0,43% pour une fluence de 2,4x10' cm™2. Au dela
de cette fluence, vers 3,3x10' on visualise toujours le pic issu de la partie vierge mais
plus de franges d’interférences et la déformation élastique chute brutalement autour de
0,17%. La déformation élastique en fonction de la fluence est présentée sur la figure 4.34.

La valeur maximum atteinte est 0,43% a la fluence 2,4x10' ¢cm™2. On a ensuite une



4.1. BASSE ENERGIE : IONS AUT DE 1,2 MEV 139

0.7 T T
ZrC

max

Au FLUENCE (nm?)

FIGURE 4.32 — Fraction d’atomes déplacés maximum fp,,.. en fonction de la fluence (en nm—2
équivalent a 10" em—2) sur monocristal de ZrC irradié aux ions Aut de 1,2 MeéV. Les lignes en pointillé
verte et rouge représentent les simulations obtenues a I'aide du code MSDA2 [51] pour les étapes 1 et
2 respectives, la ligne bleue représente la somme des deux contributions (verte+rouge). L'équivalent a

été reporté pour SiC et TiC sur les figures 4.5 et 4.11 respectivement.

relaxation de la déformation élastique pour les plus hautes fluences.

On peut également suivre I’évolution du parameétre de maille en fonction de la fluence
pour ZrC en utilisant la formule : 2dp sin # = kX avec A = 1, 5406 _5;, 20yierge = 81,9°, on
obtient la valeur interréticulaire dj(TiC) = 1,175 A. ZrC cristallise en maille cubique
face centrée, le paramétre a est déduit de la formule : a = dyy X VA% + k% + [2. Pour la
réflexion (400), on obtient la formule simplifiée a = 4 X dpy. La figure 4.34 présente en
rouge le parametre de maille pour I’échantillon non irradié et I’évolution de ce parameétre
avec la fluence d’irradiation. On constate une expansion du paramétre de maille jusqu’a
la fluence 2,4 x 10 em~2 puis une relaxation de la déformation élastique vue sur les

diffractogrammes DRX qui induit une contraction de la maille.
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FIGURE 4.33 — Diffractogrammes de rayons X enregistrés en géométrie symétrique 6 — 20 autour
de la réflexion (400) de ZrC vierge (en gris) et irradié aux ions Au de 1,2 MeV aux fluences allant
de 5x10'% 4 3,3x10% em~2, la déformation élastique normale a la surface est donnée sur I'abscisse

supérieur, (Ad/d)y; définit la déformation élastique maximum i chaque fluence.

Polycristaux de ZrC
Des mesures en diffraction X sur des polycristaux ont été réalisées sur le diffractomeétre
de I'Institut de Chimie Moléculaire et des Matériaux d’Orsay (ICMMO). Les résultats

obtenus sur ZrC polycristallin sont présentés sur la figure 4.35.

Nous nous sommes placés en incidence rasante (1°) afin d’éliminer le plus possible
la couche vierge. Le pic sur lequel nous nous sommes focalisés est le pic <420 > situé a
94.6° pour établir une évolution de la déformation élastique en fonction de la fluence.
Les résultats obtenus sont donnés figure 4.36, on a une déformation maximale 0,53%
obtenue pour la fluence 5x10' ¢cm™2. Au-dela de cette valeur la déformation élastique
chute jusqu’a 0,25%. Une expansion plus importante du paramétre de maille dans les
polycristaux de ZrC est observée par rapport aux monocristaux. Cependant cette défor-
mation élastique de 0,53% est inférieure a celle déterminée pour TiC polycristallin qui

est égale a 0,7%.
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FIGURE 4.34 — A droite : Déformation élastique maximum de ZrC monocristallin, déduite des dif-

fractogrammes DRX, en fonction de la fluence d’irradiation. Sur 'axe des ordonnées a4 gauche nous

avons reporté la valeur du paramétre de maille.

4.1.3.3 Evolution des liaisons chimiques par spectroscopie Raman

Les caractérisations Raman ont été effectuées exactement dans les mémes conditions
que pour TiC et avec le méme appareil. Les ajustements des spectres ont aussi été
réalisés selon la méme procédure. Les résultats Raman pour ZrC monocristallin sont
présentés sur la figure 4.37.

ZrC monocristallin présente deux bandes Raman acoustiques bien séparées a 201
cm™! (TA) et 272 em™! (LA) et deux bandes optiques vers 492 cm™' (TO) et 597
cm ™! (LO). Les seuls articles disponibles dans la littérature sur I'étude des spectres
Raman dans ZrC, étudient I'évolution des spectres en fonction de la steechiométrie
mais pas aprés irradiation. Parmi les données disponibles dans la littérature on trouve
celles de Wipf et al. [99] qui concernent deux steechiométries différentes pour ZrC et
différentes polarisations lors des mesures Raman. Les stcechiométries sont ZrCy g et
ZrCy g7, et ce sont des polycristaux. Pour ZrC, _,, Wipf définit deux bandes acoustiques
bien séparées vers 200-210 cm™! (A;) et 270-280 cm ™! (A;) et deux bandes optiques

également discernables a 530-540 cm™! (O1) et 600 cm™! (O2). Il mentionne que I'écart
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FIGURE 4.35 — Scans #-26 sur ZrC polycristallin vierge et irradiés aux ions Au de 1,2 MeV pour des

fluences de 2x 10 4 4x10% e¢m—2.
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FIGURE 4.36 — Déformation élastique sur ZrC polycristallin vierge et irradiés aux ions Au de 1,2
MeV pour des fluences de 2x10** a4 4x10'° cm—2.

entre les phonons de haute fréquence (acoustiques) et de basses fréquences (optiques) est
plus large dans ZrC que dans TiC. Cela est di a la plus grande différence de masse entre

atomes métalliques et non-métalliques dans ZrC que dans TiC. Une comparaison avec
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FIGURE 4.37 — Spectres Raman enregistrés sur la plage 150 4 850 cm™! dans ZrC monocristallin
vierge et irradiés avec des ions Aut de 1,2 MéV a des fluences allant de 2,4x10' a 3x10'® em—2,
les courbes vertes représentent les ajustements obtenus pour chaque contribution, la courbe rouge

représente le fit total, simulations réalisées avec OriginPro8.

Particle de Wipf [99] démontre dans notre cas que la stcechiométrie des échantillons

monocristallins vierges est proche de ZrCgog. Un épaulement vers 325 cm ™! apparait
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FIGURE 4.38 — Courbe de dispersion des phonons a température ambiante (shell model et 9 para-

métres) et densité d'états de phonons pour ZrC i température ambiante.

par rapport au spectre vierge monocristallin (marqué avec une petite fleche noire sur
la figure 4.37) ainsi que des pics du second ordre comme (TO-+TA) vers 720 cm™! et
820 cm ™! (TO+LA). En revanche les quatre pics principaux s’élargissent et augmentent
avec la fluence d’Au, cela est di a 'accumulation des dommages durant I'irradiation.
La figure 4.38 donne une idée de la courbe de dispersion des phonons (DOS) et de la
densité d’états de phonons pour ZrC, on peut remarquer la coincidence entre les deux
doublets a basse fréquence et haute fréquence, allure de courbe que I'on retrouve dans

les résultats expérimentaux Raman.

On remarque que le décalage des pics (Fig. 4.39) intervient a la fluence de 2,6x10'
cm ™2, les quatre pics se décalent vers les basses fréquences par rapport au spectre vierge
surtout pour la bande LO. Ce décalage est beaucoup moins marqué que pour TiC et
se produit plus tardivement. Ce décalage est probablement dii aux contraintes internes
subies par le matériau. ZrC semblerait donc moins contraint que TiC. Le décalage des

pics augmente avec la fluence pour ZrC monocristallin comme le montre la figure 4.39.

Les résultats sur ZrC polycristallin sont présentés sur la figure 4.40. Le polycristal
de ZrC présente deux bandes Raman acoustiques bien séparées a 203 cm™! (TA) et 276
cm™!' (LA) et deux bandes optiques vers 525 cm™" (TO) et 617 cm™' (LO). L'intensité
et la largeur des pics augmentent avec la fluence d’irradiation jusqu’a 4x10' cm™2.
Contrairement a TiC, les quatre pics principaux restent bien marqués et ne s’écrasent

pas méme a la plus haute fluence.
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FIGURE 4.39 — Décalage des bandes principales Raman acoustiques et optiques dans ZrC irradiés par

rapport au ZrC vierge, en fonction des fluences d'irradiation aux ions Aut 2,4x10'* a 3x10'% em—2.

Le gap entre les deux bandes optiques se réduit suite a I'élargissement des bandes
sous irradiation et on ohserve alors un comblement de la vallée TO-LO que 'on a mis
en évidence sur la figure 5.5. Comme pour les monocristaux de ZrC, nous n’observons
pas de décalage significatif des pics dans les polycristaux contrairement a TiC. D’aprés
Wipf [99], la steechiométrie des polycristaux vierges se rapproche de celle des spectres
correspondants a une stcechiométrie ZrCy g¢. De plus, deux pics proéminents vers 360 et
540 cm ™! présents sur le spectre vierge (marqués d’une fleche noire sur la figure 4.40)
disparaissent dés la premiére fluence d’irradiation. L’intensité de la bande TA presque

invisible sur le spectre vierge augmente aussi dés la premiére fluence d’irradiation.

L’écart entre les phonons de basses fréquences des bandes acoustiques et les phonons
de hautes fréquences des bandes optiques est d’environ 200 ecm™! (cf. figure 4.42). Au
fur et & mesure que l'intensité des bandes optiques (issus de I’élément non-métallique)
s’élargit suite aux dommages créés par irradiation et au nombre croissant de lacunes de
carbone dans I’échantillon, on observe en paralléle une augmentation de I'intensité des
bandes associées a la liaison C-C du carbone : (i) la bande D (désordonnée, mélange
sp2/sp3 du carbone) aux alentours de 1300-1400 cm™*; (ii) la bande G (graphite, sp2

du carbone) vers 1550-1600 cm™*. Sous irradiation, du carbone libre est relaché ce qui
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FIGURE 4.40 — Spectres Raman enregistrés sur ZrC polycristallin vierge et irradiés avec des ions
Au de 1,2 MéV a des fluences allant de 2x10* a4 4x10* em™2, les courbes vertes représentent les fits

obtenus pour chaque contribution, la courbe rouge représente le fit total avec OriginPro8.

explique cette augmentation de I'intensité des bandes C-C, mais initialement les échan-
tillons ZrC monocristallins contiennent déja un peu de carbone (échantillons identifiés

comme ZrC + C par MaTecK). On le constate sur le spectre Raman de I'échantillon
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FIGURE 4.41 — Représentation du comblement de la vallée TO-LO pour TiC et ZrC monocristallins

et polycristallins irradiés avec des ions Au de 1,2 MeV a des fluences allant de 2x10'% 4 4x10'® ¢cm~—2

pour les polycristaux et 2,4x 10" 4 3x10' em~?2 pour les monocristaux, les courbes servent de guide
pour les yeux en ce qui concerne les monocristaux, en revanche un fit exponentiel réalisé avec OriginPro8

a été intégré pour les polycristaux.

vierge. On observe tout de méme une augmentation de ces bandes C-C par rapport
au spectre vierge avec la fluence d’irradiation. A partir de la fluence 3x10'® cm™! une
troisiéme contribution vers 1100 ecm™! devient non négligeable comme on peut le voir
sur la figure 4.42. D’aprés la référence [103|, cette contribution serait due a la bande
associé au carbone appelée D,.

De la méme maniére que pour TiC a partir de I'intensité des bandes associées a
la liaison C-C, il est possible d’extraire d’autres informations comme le rapport Ip/Iq
(cf Fig. 4.20). Nous avons utilisé I'aire intégrée de chaque pic pour calculer ce rapport.
On remarque que ce rapport évolue et augmente avec la fluence d’irradiation dans ZrC
contrairement a Ti. De ce rapport Ip/Ig, on peut en déduire des tailles de clusters de
carbone formés sous irradiation. D’aprés Costantini [105], on déduit une taille moyenne
des amas plans de graphite, noté L,. La formule qui nous permet de déterminer ap-
proximativement la taille des amas est : L,=4,4(Ip/Iz)"*. La taille des amas est donc
inversement proportionnelle au rapport Ip/I¢. Sur la figure 4.21, on peut constater que

la taille des amas dans ZrC varie de 4 nm a 2 nm selon les fluences. En utilisant la largeur
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C-C dans ZrC monocristallin
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FIGURE 4.42 — Spectres Raman enregistrés sur la plage 800 & 1800 ecm~! sur ZrC monocristallin
vierge et irradiés avec des ions Au de 1,2 MéV a des fluences allant de 2.4x10'* a 3x10'% cm=2, les
courbes vertes représentent les fits obtenus pour chaque contribution, la courbe rouge représente le fit
total avec OriginPro8.

a mi-hauteur (Full Width at Half Maximum FWHM) de la bande G par la relation :

FWHM(G) = 144430/ L., avec FWHM(G) en cm™ ! et L, en nm, on trouve pour ZrC
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une largeur moyenne pour toutes les fluences de FWHM(G)= 106 cm ™! soit une taille
moyenne d’amas de carbone de 4,6 nm. Dans notre cas, les deux approches nous donnent
des résultats tout a fait comparables. Shimada [107] s’est intéressé a la formation et la
caractérisation du carbone a l'interface ZrC/ZrOy par oxydation de ZrC monocristal-
lin, Tamura [108| s’est également intéressé aux phénomeénes d’oxydation dans ZrC a
haute température. D’aprés notre analyse des données de Shimada et Tamura sur les
oxydes de ZrC, nous n’observons pas la formation de ces oxydes dans cette étude. Le
rapport des intensités intégrées des pics LA sur TO (métal /non-métal) est donné sur la
figure 4.43, ce rapport représentatif du nombre de lacunes créées par I'irradiation [99),
ne fait qu’augmenter avec la fluence d’ions croissante. La courbe rouge représente un fit

polynomial général qui donne la tendance pour tous les points expérimentaux.
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FIGURE 4.43 — Représentation du rapport des intensités intégrées pour TiC et ZrC monocristallins
et polycristallins irradiés avec des ions Aut de 1,2 MéV a des fluences allant de 2x 103 a4 4x10'° ¢m ™2

pour les polycristaux et 2,4x10* a 3x10'® em =2 pour les monocristaux.

4.1.3.4 Nature des défauts par Microscopie Electronique en Transmission

La nature des défauts créés dans ZrC par lirradiation aux ions Au™ de 1,2 MeV et
leur distribution en profondeur ont été mises en évidence en observant au MET des lames

- -

minces préparées par FIB. Les fluences ont été sélectionnées en fonction des différentes
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étapes de la cinétique d’endommagement déterminées au préalable par RBS-C (Fig.
4.32).

N

v .."f .
f . :'.

FIGURE 4.44 — Micrographie en champ clair dans le plan (110) avec § = [220] et s>0, d'une lame
FIB de ZrC vierge. Le cliché de diffraction en axe de zone montre la structure cubique du matériau

cristallin.

Sur I’échantillon vierge (Fig.4.44), on note quelques petits amas de défauts en pro-
fondeur appelés "black dots". Ces derniers peuvent étre dus a I'irradiation avec des ions
Ga™ utilisés pour I'abrasion des échantillons par FIB.

A la fluence 2,4x 10" em™? (Fig. 4.45), la faible valeur de fp=0,09, déterminée par
RBS-C, est due essentiellement aux petits amas de défauts "black dots", d’une taille
de quelques nanométres dispersés dans la matrice. Il est important de noter qu’a cette
méme fluence SiC est déja complétement amorphe et fp,u. = 1.

A la fluence 2,6x10" cm™? (Fig. 4.46), 'épaisseur de la zone endommagée est su-
périeure & 200 nm, alors que le parcours des ions Au™ n’est que de 140 nm. Cette
zone comporte des boucles de dislocations enchevétrées dans ZrC qui décanalisent for-
tement les particules en RBS-C. Ces boucles sont plus nombreuses en profondeur qu’a
la surface de 'échantillon, en accord avec les courbes simulées obtenues a I'aide du code
McChasy (maximum du pic de défauts a 210 nm). Le décalage du pic au maximum
d’endommagement fp,,.., s’accentue avec la fluence d’irradiation. Nous n’observons ni
cavités ni précipités d’Au. Les défauts d’irradiation sont attribués uniquement aux pro-

cessus de ralentissement des particules ions Au avec les atomes du cristal et non aux
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FIGURE 4.45 — Micrographie en champ clair dans le plan (110) avec § = [220] et s>0 d'une lame FIB
de ZrC irradié aux ions Aut a une fluence de 2,4x10*cm™2. Le cliché de diffraction en axe de zone

semblable a celui de I'échantillon vierge Fig.4.44, montre la conservation de la cristallinité du matériau.

-k " dislocation
‘e r‘

FIGURE 4.46 — Micrographie en champ clair dans le plan (110) avec § = [220] et s>0 d'une lame
FIB de ZrC irradié aux ions Aut a une fluence de 2,6x10* cm™2. Le cliché de diffraction en axe de

zone montre la conservation de la cristallinité du matériau.

effets chimiques diis a 'implantation d’Au dans le matériau. On remarque que malgré la
concentration importante de gros défauts engendrés a cette fluence et une structure trés
désordonnée, le cliché de diffraction reste inchangé, aucune transformation structurale

de type amorphisation n’est observée et le matériau est toujours cristallin.
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FIGURE 4.47 — Micrographie en champ clair dans le plan (110) avec § = [220] et s0 d'une lame
FIB de ZrC irradié aux ions Au a une fluence de 3x10* em™2. Le cliché de diffraction en axe de zone

montre la conservation de la cristallinité du matériau.

A la fluence 3x10'® cm™2 (Fig. 4.47), I'épaisseur de la zone endommagée atteint 340
nm. On observe une accumulation de boucles de dislocation. Ces boucles forment un
réseau dense de dislocations enchevétrées, aucun précipité d’Au n’est observé et ZrC
reste cristallin comme le prouve le cliché de diffraction. On notera que la zone proche
de la surface est relativement appauvrie en défauts, on v observe cependant quelques
dislocations assez grandes. Beaucoup de petites boucles de dislocation sont formées
en profondeur. On soulignera aussi I'excellente corrélation entre I’évolution de la zone
endommagée visible en MET et la figure 4.31 ot I'on observe que le maximum de fp se
décale vers les zones plus profondes avec 'augmentation de la fluence d’irradiation. Les
grandes dislocations observées sont certainement dues a un endommagement qui sature
a une valeur fp,,..=— 0,6. On remarque en effet que la valeur de fp,,,. reste a peu prés
constante dans la gamme de fluence 7x10' ecm™? (pas de cliché MET disponible pour

cette fluence)- 3x10'® cm ™2, en parfaite corrélation avec TiC.

4.1.3.5 Réponse mécanique de ZrC

Nous avons utilisé la nanoindentation Berkovitch pour étudier les caractéristiques
mécaniques des monocristaux et polycristaux de ZrC. Les fluences étudiées pour les

monocristaux sont 1,4x10" ¢cm™2 et 3x10'® cm™2 et une mesure a été faite sur un



4.1. 153

BASSE ENERGIE : IONS AU' DE 1,2 MEV

cristal vierge. A titre de comparaison, les fluences étudiées pour les polycristaux vont
de 2x10" ecm™2 & 4x10" em™2. La charge appliquée varie de 5 mN a 500 mN pour
atteindre des profondeurs de pénétration imposées de 50 & 1000 nm. Les mesures ont
ét.é obtenues pour un indenteur perpendiculaire a la surface de I'échantillon. Les résultats

sont reportés sur la figure 4.48.
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FIGURE 4.48 — Récapitulatif des résultats obtenus en nanoindentation a) Dureté de ZrC monocris-
tallin, b) Module réduit de ZrC monocristallin, ¢) Dureté de ZrC polycristallin, d) Module d"Young de
7rC polyecristallin. Les fluences étudiées pour les monocristaux vont de 1,4x10'® em~2 a 3x10'% em—2
et une mesure sur le vierge. Les fluences étudiées pour les polycristaux vont de 2x 10'% em~2 4 4x10%°

em~? et une mesure sur le vierge. Voir figure 4.28 pour TiC.

-

Les résultats sur les polycristaux sont difficiles a interpréter car la porosité est grande
sur ces échantillons. En revanche pour les monocristaux, le module d’Young de ZrC est
compris entre 240 et 380 MPa. On observe une augmentation de la dureté avec la
fluence d’irradiation (maximum 36 MPa) par rapport a I'échantillon vierge (24 MPa).
L’irradiation a donc induit un accroissement de la dureté de 50% pour 1’échantillon le
plus irradié. L’irradiation entraine également un durcissement de la couche irradiée, avec

une fragilisation de cette couche par la formation de fractures (images non montrées ici).
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4.2 Irradiations aux hautes énergies de TiC et ZrC

4.2.1 Pb* de 900 MeV

Les monocristaux de SiC, TiC et ZrC ont été irradiés avec des ions lourds de haute
énergie (cf. Tableau 3.2). Dans cette section, nous détaillerons les résultats obtenus avec
des ions Pb?** de 900 MeV (fluence maximum de 2x10'* cm™2).
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FIGURE 4.49 — Spectres RBS-C enregistrés sur SiC, TiC et ZrC. Pour chaque carbure, est présenté
le spectre vierge en position RBS aléatoire (random), le spectre vierge en RBS-C dans 'axe du cristal

et le spectre des carbures irradiés aux ions Pb>* i une fluence de 2x10'* em~2 au Ganil.

Les spectres RBS ont été obtenus dans les mémes conditions que ceux obtenus précé-
demment a basse énergie : ions He™ de 1,4 MeV et angle de détection de 165°. La figure
4.49 présente les spectres RBS-C obtenus pour les monocristaux de SiC, TiC et ZrC
vierges et irradiés avec des ions Pb*** a différentes fluences. Le faisceau incident He™ de

1,4 MeV orienté selon la direction cristallographique < 100> pour TiC et ZrC et <0001 >
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pour SiC. Les spectres enregistrés en position aléatoire présentent un plateau a haute
énergie correspondant aux particules rétrodiffusées par le sous-réseau de 'élément le plus
lourd de la matrice. Le plateau a plus basse énergie (350 keV), visible uniquement pour
SiC, représente le sous-réseau C. Les spectres vierges enregistrés dans la direction cris-
tallographique de chaque carbure présentent également un plateau avec un rendement
normalisé de rétrodiffusion nettement inférieur et un pic de surface issu des premiers
atomes rencontrés par le faisceau incident. Les spectres enregistrés dans la direction de
I'axe cristallographique sur les carbures irradiés présentent un rendement faible pour
SiC et quasi négligeable pour ZrC. Pour TiC on remarque une faible augmentation de
Pendommagement en fonction de la fluence d’irradiation de 2,5x10'% & 2x10* cm™2.
Globalement, on peut conclure que I'effet des pertes d’énergie électronique dans ces trois
carbures est négligeable pour ZrC et tres faible pour SiC et TiC. Cette conclusion sur les
effets électroniques avait déja été démontrée pour SiC dans plusieurs articles [109,110].
De plus, d’aprés les simulations SRIM (Fig. 3.11), le pouvoir d’arrét total comporte une
petite perte d’énergie attribuée aux chocs nucléaires en fin de parcours, qui peut étre

aussi a l'origine d’un trés faible endommagement visible sur ces spectres.

4.2.2 Xe»t de 91 MeV

Les monocristaux de SiC, TiC et ZrC ont également été irradiés avec des ions Xe?*

de 91 MeV (fluence maximum : 3x10'* cm™2).
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FIGURE 4.50 — Spectres RBS-C enregistrés sur TiC et ZrC. Pour chaque carbure, est présenté le
spectre vierge en RBS-C dans I'axe du cristal et le spectre des carbures irradiés aux ions Xe?** 4 une

fluence de 3x10™ cm ™2 au Ganil.
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Les spectres RBS ont été enregistrés dans les mémes conditions que les spectres
obtenus précédemment : ions He™ de 1,4 MeV et angle de détection de 165°. La figure
4.50 présente les spectres RBS-C obtenus pour les monocristaux de TiC et ZrC vierges et

irradiés avec des ions Xe**

a la fluence de 3x10™ cm™2. Les spectres vierges enregistrés
dans la direction cristallographique de chaque carbure présentent également un fond avec
un rendement normalisé de rétrodiffusion nettement inférieur a celui que I'on atteindrait
en position random (non représentés ici). On distingue le pic de surface issu des premiers
atomes rencontrés par le faisceau incident. Les spectres enregistrés dans la direction de
I’axe cristallographique sur les carbures irradiés présentent un rendement faible pour
TiC et quasi négligeable pour ZrC. On peut conclure que leffet des pertes d’énergie
électronique dans ces carbures est négligeable pour ZrC et trés faible pour TiC. Comme
il a été noté précédemment la contribution des pertes d’énergie attribuée aux chocs
nucléaires en fin de parcours peut étre a I'origine du trés faible endommagement visible

sur ces spectres.

4.2.3 Effets de synergie

Un point non approfondi dans cette étude est I'existence d'un éventuel effet de syner-
gie entre les pertes d’énergie nucléaire et électronique qui pourrait induire une guérison

par excitation électronique des défauts créés par chocs balistiques [86,87,109,111-113].

23+ -2

Des irradiations aux ions Xe** de haute énergie 91,6 MeV a la fluence 3x10'* cm
ont été réalisées sur des cristaux de TiC et ZrC préalablement irradiés aux ions Au™
de 1,2 MeV & la fluence 1,5x10' em™2. Un petit effet de guérison appelé SHIBIEC
(Swift Heavy Ion Beam Induced Epitaxial Crystallization) a été observé dans TiC et
ZrC comme on peut le voir sur la figure 4.51. Néanmoins, cet effet est trés inférieur
a ce qui a été observé récemment dans SiC [86,87,111-113| (voir Fig.4.51). De plus la
contribution des pertes d’énergie nucléaire par rapport aux pertes d’énergie électronique
est non négligeable puisque le rapport S, /S, est égal a 5,45 pour TiC et 4,25 pour ZrC.

Des irradiations aux ions Pb®3*

de haute énergie 900 MeV ont été réalisées sur des
cristaux de TiC et ZrC préalablement irradiés aux ions Au® de 1,2 MeV. Aucun effet
de guérison n’a été observé ni dans TiC ni dans ZrC comme on peut le voir sur la
figure 4.52, malgré le fait qu'avec des ions Pb™* les pertes d’énergie électronique sont
largement prépondérantes par rapport aux pertes d’énergie nucléaire (le rapport S, /S,
étant égal a 509 pour TiC et 440 pour ZrC, soit 100 fois plus important qu’avec des ions

Xe?* de 91,6 MeV). Les irradiations aux ions Pb*** prouvent que Deffet électronique
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FIGURE 4.51 — a) Spectres RBS-C enregistrés sur SiC irradié aux ions Au™ de 1,2 MéV a la fluence
1,5%x10™ em~? puis irradié aux ions Xe?3*+ de 91 MeV. b) Simulation des spectres RBS-C de SiC a
l'aide du code McChasy. ¢) Points bleus : spectres RBS-C enregistrés de TiC irradié aux ions Aut de
1,2 MéV 4 la fluence 1,5x10™ cm™2 puis irradié aux ions Xe?* de 91 MéV, points noirs : spectre vierge
et irradié aux ions Xe?3+ de 91 MeV uniquement. d) Points bleus : Spectres RBS-C enregistrés de ZrC
irradié aux ions Au™ de 1,2 MéV a la fluence 1,5x10** em™2 puis irradié aux ions Xe?** de 91 MeV,

points noirs : spectre vierge et irradié aux ions Xe?3t de 91 MeV uniquement.

dans ce type de céramique est parfaitement négligeable ainsi que 'effet de guérison lors
d’irradiations séquentielles. Il serait intéressant de réaliser des irradiations simultanées
afin de confirmer ce résultat.

Dans SiC, l'effet de guérison électronique est démontré sur la figure 4.53 ou on a
représenté une irradiation séquentielle tout d’abord avec des ions Au™ de 1,2 MeV a la
fluence de 3,3x10" c¢m~2 puis avec des ions Pb™* de 900 MéV a la fluence de 2x10'3

cm 2. Contrairement aux deux autres carbures TiC et ZrC on note dans SiC un effet
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FIGURE 4.52 — a) Spectres RBS-C enregistrés sur TiC irradié aux ions Pb>* de 900 MeV aux
fluences 2,5x 10" em =2 (triangles verts), 5x10™ am~? (triangles bleus), 2x10'* em =2 (triangles gris),
irradié aux ions Aut de 1,2 MéV a la fluence 3,3x10% ¢m—2 puis irradié aux ions Pb?3* de 900 MéV a
la fluence 2x 10" em~2 (carrés rouges vides). b) Spectres RBS-C enregistrés sur ZrC irradié aux ions
Pb?3*t de 900 MeV a la fluence de 2x10'* em~2 (triangles blancs) puis irradiation séquentielle (ronds
blancs) avec des ions Aut de 1,2 MeV a la fluence 3,3x10* ecm™2 puis irradié aux ions Pb?** de 900
MeV a la fluence 2x10% em™2, A titre de comparaison I'irradiation avec des ions Au™ seul a la méme

fluence de 3,3x10'% cm~?2 est représentée par des ronds bleus.

des pertes d’énergie électronique qui "guérissent" les défauts créés lors de la premiére
irradiation aux ions Au® de 1,2 MeV en induisant une nette diminution de 1’épaisseur

de la région amorphisée.
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FIGURE 4.53 — Spectres RBS-C enregistrés sur SiC irradiés aux ions Pb*3* de 900 MéV a une fluence
de 2x10' em™2 (triangles verts), irradiés aux ions Au a la fluence 3,3x10*® em ™2 (carrés noirs) a titre
de comparaison pour mettre en évidence 'effet de SHIBIEC avec l'irradiation séquentielle aux ions
Pb*** et Au™ (ronds bleus).
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Chapitre 5

Discussion générale

5.1 Comparaison des trois carbures monocristallins TiC,

ZrC versus SiC

La plupart des modéles qui ont été développés afin d’expliquer les phénomeénes phy-
siques observés dans les matériaux irradiés décrivent une accumulation des défauts en
une seule étape pendant toute I'irradiation. De plus dans ces modéles, on considére que
les processus d’endommagement se produisent a une échelle microscopique (de la taille
d’'une cascade de collisions), négligeant ainsi une possible dépendance des propriétés
macroscopiques du matériau sur la création des défauts. Un modéle plus récent proposé
par Jagielski et al. [48] (MSDA décrit dans le chapitre 1) pour reproduire ’accumula-
tion des défauts dans des matériaux irradiés a été utilisé dans cette étude. La principale
différence de ce modéle par rapport aux anciennes descriptions réside dans le fait que
la création de défauts résulte d'une série de réorganisations atomiques, marquées par
des étapes, déclenchées par des sollicitations d’ordre microscopique mais aussi d’ordre
macroscopique.

La figure 5.1 compare les trois cinétiques d’endommagement obtenues par RBS-C
dans des monocristaux de SiC, TiC et ZrC irradiés avec des ions Au™ de 1,2 MeV indui-
sant essentiellement un endommagement par collisions nucléaires. Cette figure présente
la variation de fp,,.. en fonction de la fluence d’ions, qui peut étre interprétée avec le mo-
dele MSDA. Les ajustements des données expérimentales ont été obtenus avec I'équation
1.27 dans laquelle 7 = fpna. et m = 2. La qualité de ces ajustements est trés satisfai-
sante. Sur la figure 5.1, on constate que SiC présente peu de points expérimentaux a

basse fluence mais d’autres expériences effectuées antérieurement contiennent beaucoup
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FIGURE 5.1 — Comparaison des cinétiques d’endommagement en fonction de la fluence (en nm=2

équivalent a 10 em™2) pour les trois carbures SiC (carrés gris), TiC (points bleus) et ZrC (triangles
jaunes) irradiés aux ions Au™t de 1,2 MeV. Les lignes pleines représentent les simulations obtenues a
I'aide du code MSDA [51]. Les différents paramétres du modeéle comme la section efficace de création de
défauts o ainsi que les valeurs de fpu., apparaissent au-dessous la figure. Figure déduite des données
reportées en figures 4.1, 4.8 et 4.30.

plus de données pour la premiére étape (voir notamment les articles de Debelle [43,114]).
Cette premiére étape a trés bas taux de désordre 33} < 0,1 est accompagnée par une
augmentation tres importante de la déformation élastique comme on peut le constater

-2

sur la figure 5.2. La seconde étape pour SiC débute vers 2 x 10 ¢m™2 au moment

ou la déformation élastique est maximale (€40 ~ 1,25%), avant d’atteindre le plateau
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d’amorphisation ol fp,,..=1 a la fluence 1,7 x 10 ecm~2 et on la déformation élastique
se relaxe. On constate qu’a la valeur a laquelle SiC est déja complétement amorphe, les
deux autres carbures présentent un plateau lors de la premiére étape ou la valeur de f35]
est trés faible (< 0,1). Cette étape s'étend jusqu’a la fluence 1 x 10'* ¢m™2, pendant
laquelle la déformation élastique augmente progressivement pour atteindre une valeur
maximum de 0,5%. La deuxiéme étape (de 1 x 10" a 3 x 10'% ¢cm~2) présente une nette
augmentation du désordre jusqu’a 355 ~ 0,6 celle-ci étant accompagnée d’une diminu-
tion significative de la déformation élastique £,,4, ~ 0,17%. Au-dessus de la fluence de

3 x 10" em~2, 'endommagement sature a une valeur fp..—0,6.

1’4 AL | M M AL LI | ' ! LI | ! M M
- E * ZrC 1
1.2 | ¢ TiC T
I = SiC .
10} _
0,8 = E —
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FIGURE 5.2 — Comparaison des déformations élastiques pour SiC, TiC et ZrC monocristallins déduites
des diffractogrammes DRX reportés en figures 4.13 et 4.34.

La fluence @3 représente la fluence de transition entre I'étape 1 et I'étape 2. Cette
raleur donne une information sur la résistance de ces matériaux sous irradiation aux ions
Au't de 1,2 MeV. Les simulations MSDA donnent 'ordre suivant pour les valeurs de @, :
DPgic = 0,26 < Py = 4,96 < e = 9,24, On peut conclure que SiC est beaucoup
moins résistant que TiC et ZrC sous irradiation. De plus, SiC s’amorphise (fp,0:=1)
contrairement aux deux autres carbures qui voient leur taux d’endommagement saturer
a une valeur fp,,..=—0,6. On note que 'ajustement obtenu pour SiC avec le modeéle
MSDA donne des valeurs de fp pour la premiére étape (fp1) et une section efficace de

création de défauts o1 non significatives car extraites a partir d’un nombre insuffisant
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de points expérimentaux et d’incertitudes élevées (données entre parenthéses dans la
figure 5.1). En revanche, les valeurs de ®; et de fps sont plus précises. On notera que les
deux représentations phénoménologiques (MSDA et DI/DS) donnent de bons résultats
et sont en bon accord entre elles, on peut constater sur la figure 4.5 page 112.

En conclusion, Les trois carbures présentent une cinétique d’endommagement en deux
étapes. SiC s’amorphise trés vite (fp,a: = 1 & une fluence de 1x10* cm™2) 1a on les
deux autres carbures présentent des taux d’endommagement trés faibles (fpm.. < 0,1)
et atteignent leur valeur maximale d’endommagement fp,,..—0,6 a la fluence de 7x10'?
cm 2. La déformation élastique augmente lors de la premiére étape d’endommagement
di a l'accumulation de défauts ponctuels de type lacune-interstitiel, pour ensuite se
relaxer lorsque la deuxiéme étape de la cinétique d’endommagement est atteinte. Celle-
ci peut étre due a la formation de défauts plus étendus permettant une relaxation du
cristal comme la formation de dislocations (dans TiC et ZrC) ou di & une amorphisation
(dans SiC). Cette hypothése est confirmée par les clichés MET. II est important de noter
que SiC se déforme beaucoup plus (1,25%) que TiC et ZrC (<0,5%). Cette différence
majeure s’explique par le fait que SiC s’amorphise trés rapidement, la structure originelle
étant alors complétement désorganisée. Pour TiC et ZrC, nous n’atteignons pas cet état
amorphe, du moins dans la gamme de fluences explorée dans ce travail jusqu’a 3x10'°
ecm 2. La structure cristalline de TiC et ZrC est donc conservée. Ce résultat est démontreé
a l'aide des clichés de diffraction électronique. Ce résultat est également démontré par
la spectroscopie Raman qui montre que les pics cristallins issus de SiC sont conservés
tant que la valeur de 1,7x 10 cm™2 n’est pas atteinte. Au-dessus de cette fluence, les
pics cristallins SiC disparaissent et d’autres "bosses" dues (figure 4.7) aux liaisons Si-
Si et C-C apparaissent, signature caractéristique d’un état amorphe (figure 3.28). Si
'on compare les spectres Raman obtenus pour TiC et ZrC (figures 4.17 et 4.37), on
remarque que les quatre pics principaux sont conservés méme a la plus haute fluence de
3x10'® em~2. La structure globale de TiC et de ZrC reste cristalline malgré le nombre
de lacunes de carbone créées, accompagnées par un relachement de carbone libre, d’ou
la formation des raies C-C observées sur les spectres Raman et qui s'intensifient quand

la fluence d’irradiation augmente.

Comparaison monocristal-polycristal pour TiC et ZrC
Les seules expériences comparables entre les monocristaux et les polycristaux sont
celles obtenues en DRX et spectroscopie Raman. La figure 5.3 montre que la déformation

élastique des polycristaux (taille des grains de 5 & 10 pm) est beaucoup plus importante
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que pour les monocristaux et que le maximum de la déformation est atteint pour une
fluence inférieure a celle des monocristaux. On assiste dans les deux types d’échantillon
monocristal et polycristal & une augmentation de la déformation élastique puis une
relaxation, la fluence de transition se situe vers 5x10* cm™2 pour les polycristaux et

vers 1x10' ¢m™2 pour les monocristaux.

0,75 —— T e e
070 L —m—ZrC poly
—o—TiC poly
L i —a— 7rC mono
0,60 - \ —&—TiC mono
0,55 |

0,65 |

0,50 |
045 |-
040 |
035 -
030 |

Déformation élastique (%)

0,25
0,20

015

1E13 1E14 1E15 1E16

Fluence (cm?)

FIGURE 5.3 — Comparaison des déformations élastiques de TiC polycristallin (cercles rouges) et ZrC

polycristallin (carrés noirs) irradiés anx ions Aut de 1,2 MeV pour des fluences allant de 1x10' a
4x10Y em™2, et TiC monocristallin (losanges verts) et ZrC monocristallin (triangles bleus) irradiés

aux ions Aut de 1,2 MeV aux fluences allant de 1x10' a 3x 106 em—2.

Le tenseur des déformations est un tenseur symétrique d’ordre 2 servant a décrire
I'état de déformation local résultant de contraintes internes. L’état de déformation d’un
solide est décrit par un champ tensoriel, ¢’est-a-dire que le tenseur des déformations est
défini en tout point du solide. On parle de ce fait de champ de déformation. Dans le cadre
de I'élasticité linéaire, le tenseur des déformations est relié au tenseur des contraintes
par la loi de Hooke généralisée. Cette loi mentionne que si 'on s'intéresse a un petit
élément de matiére subissant de petites déformations, alors sa loi de déformation est
linéaire et réversible quelle que soit la sollicitation. On peut donc généraliser la loi de
Hooke en I'exprimant sous une forme matricielle. On définit la contrainte et la défor-
mation localement par deux tenseurs 3 x 3, le tenseur des contraintes |o;;] et le tenseur

des déformations |s;j]. Le champ de déformations observé pour les monocristaux est
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perpendiculaire a la surface des matériaux et celui observé pour les polycristaux est
différent puisque les acquisitions ont été effectuées en incidence rasante dans ce dernier
cas. Pour cette raison, il était impossible de présenter les résultats sur la méme figure.
L’endommagement créé lors de I'irradiation dans les différents grains des polycristaux
géneére une déformation plus importante, due probablement a la présence des joints de
grain.

En spectroscopie Raman, nous avons effectué le rapport des aires des bandes LA /TO
en fonction de la fluence d’irradiation. Ce rapport augmente avec le nombre de lacunes
créées dans le matériau |99|. La figure 5.4 démontre que ce rapport augmente avec la
fluence d’irradiation. Le nombre de lacunes de carbone créées augmente avec la fluence

de facon plus importante dans les polycristaux que dans les monocristaux.
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FIGURE 5.4 — Evolution du rapport des aires des bandes Raman (LA /TO);, qai/(LA/TO) icrge avec
la fluence d'irradiation pour ZrC polycristallin (cercles rouges) irradiés aux ions Au™ de 1,2 MéV pour
des fluences allant de 1x10' & 4x10' =2, et ZrC monocristallin (carrés noirs) irradiés aux ions
Aut de 1,2 MéV aux fluences allant de 1x10'3 a 3x10'® em™2. Les fits exponentiels des courbes sont

représentés par des lignes continues en rouge pour ZrC polycristallin et noire pour ZrC monocristallin.

L’élargissement des bandes optiques (associés a I’élément léger, soit ici le carbone)
est mis en évidence par le comblement de la vallée entre les bandes TO-LO de chaque
carbures, comme illustré sur la figure 5.5. L’évolution du comblement due a cet élar-

gissement des pics sature plus vite dans les polycristaux que dans les monocristaux, les
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deux bandes TO et LO se confondent pour ne former presque qu'un seul pic. L’allure des
spectres de ZrC, et TiC, tend de plus en plus vers une stoechiométrie locale avec = qui
diminue comme vu dans les articles de Wipf [99] et Klein [100]. Localement les carbures
deviennent de plus en plus sous-stoechiométriques avec la fluence d’irradiation par la
création des lacunes de carbone qui augmentent. En paralléle, nous avons pu constater
une augmentation des bandes D et G associées au carbone mobile, ceci est illustré sur
les figures 4.19 et 4.42.
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FIGURE 5.5 — Représentation du comblement de la vallée TO-LO pour TiC et ZrC monocristallins et
polycristallins irradiés avec des ions Au de 1,2 MéV a des fluences allant de 2x10'3 4 4x10* em~2 pour
les polycristaux et 24x10 a4 3x10'® em™2 pour les monocristaux, les courbes servent de guide pour
les yeux en ce qui concerne les monocristaux, en revanche un fit exponentiel réalisé avec OriginPro8 a

été intégré pour les polycristaux.

5.2 Modélisation de I’évolution de la concentration d’amas

de défauts dans ZrC

Les résultats expérimentaux obtenus ces derniéres décennies montrent que les céra-
miques qui ne s’amorphisent pas ont un comportement complexe et non monotone pour

des fluences d’irradiation croissantes dans le régime des pertes d’énergie nucléaire. C’est
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le cas pour la zircone cubique [115-117], 'oxyde de magnésium MgO [118] et I'oxyde
d’uranium UO, [119]. Pour ces matériaux, a basse fluence d’ions, la DRX démontre un
accroissement notable de la déformation élastique tandis que le désordre mesuré par
RBS-C reste relativement faible et que les images MET réveélent la présence de "black
dots" qui sont de amas de petits défauts. Quand la fluence augmente, a un seuil de
fluence donné, une relaxation de la déformation est observé concomitante avec une aug-
mentation significative du désordre et la formation de boucles de dislocation qui peuvent
éventuellement évoluer en un réseau dense de dislocations enchevétrées. Pour les céra-
miques non amorphisables, une troisiéme étape peut étre observée, par exemple dans
ZrOy [115,116] ou MgO [118], ou 'endommagement diminue & trés haute fluence suite
a une réorganisation du réseau de dislocations. Une autre caractéristique observée dans
quelques matériaux (UO2 et MgO) est un endommagement qui s’étend en profondeur
au dela du parcours des ions utilisés pour l'irradiation. D’autres matériaux comme ZrOs
ne présente pas ce phénomeéne de décalage du maximum du pic de défauts en profon-
deur avec la fluence croissante d’irradiation. Le modeéle phénoménologique Multi Step
Damage Accumulation (MSDA [49] permet de reproduire ces cinétiques d’endommage-
ment non monotones. Cependant aucune simulation multi-échelle compléte ou spécifique
sur le comportement de ces matériaux sous irradiation n’existe.

Dans cette section, nous avons tenté d’expliquer les résultats expérimentaux obtenus sur
la réponse de carbures irradiés aux ions Au de 1,2 MeV. Nous nous sommes limités au
cas de ZrC, mais les grandes similitudes observées précédemment entre TiC et ZrC de-
vraient permettre d’étendre a TiC les résultats obtenus pour ZrC. Avec la collaboration
de Jean-Paul Crocombette et Thomas Jourdan du Service de Recherches de Métallurgie
Physique (SRMP), nous avons utilisé CRESCENDO qui repose sur les équations de la
dynamique d’amas (Rate Equation Cluster Dynamics simulations : RECD). Les para-
meétres nécessaires a la mise en ceuvre du code ont été déterminés par des calculs ab initio
fondés sur la Théorie de la Fonctionnelle de Densité électronique (DFT) qui montrent
que le comportement complexe de ces céramiques non amorphisables sous irradiation
peut étre rationalisé en considérant la création et la diffusion de défauts et d’amas de
défauts mobiles.

La figure 5.6 résume les résultats obtenus en RBS-C et DRX sur ZrC irradié aux
ions Au™ de 1,2 MeV. Les diffractogrammes obtenus en DRX réveélent la présence d'une
couche cristalline mais endommagée pour chaque fluence d’irradiation. Ces résultats
montrent également que I'irradiation induit une déformation élastique dés les plus faibles

fluences et qui atteint 0,45% a la fluence 2,4 x 10" em™2. Au-dessus de cette fluence,



5.2. MODELISATION DE L’EVOLUTION DE LA CONCENTRATION D’AMAS DE
DEFAUTS DANS ZRC 169

la déformation chute brutalement et le taux d’endommagement augmente brusquement
en RBS-C. On observe alors un décalage du maximum du pic de défauts qui s’accentue

avec la fluence d’irradiation et qui atteint une profondeur d’environ 350 nm a la plus

-2

haute fluence de 3 x 10'® ecm™2 ot la valeur de fpme. sature a 0,6. Les images MET

confirment ces résultats puisqu’elles montrent que la zone endommagée s’étend jusqu’a

250 nm a la fluence 2,6 x 10'® ¢cm™?2 et atteint la profondeur de 400 nm a la fluence

3 x 101 ecm™2.
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FIGURE 5.6 — a) Comparaison de la déformation élastique (en bleu) et de la cinétique d’endomma-
gement en RBS-C (en noir) pour ZrC monocristallin irradié aux ions Au™ de 1,2 MéV a des fluences
allant de 5x 10" a 3x10'® em™2; b) Cliché MET sur ZrC vierge; ¢) Cliché MET sur ZrC irradié a la
fluence 2,4 x 10" am~?2; d) Cliché MET sur ZrC irradié a la fluence 2,6 x 10> em~?2; €) Cliché MET

sur ZrC irradié a la fluence 3 x 10'% ¢cm—2.

Les processus d’endommagement des céramiques non-amorphisables, ainsi que le dé-
calage du pic de défauts en profondeur quand la fluence d’irradiation augmente, ont

été reproduits a 'aide des simulations RECD. Ces simulations permettent d’expliquer

les résultats expérimentaux obtenus dans cette étude. Nous décrivons dans les sections
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suivantes : (i) la méthodologie et la paramétrisation des expériences, (ii) les résultats nu-
mériques des simulations et leur comparaison avec les résultats expérimentaux, (iii) une
discussion montrant 'accord a la fois qualitatif et semi-quantitatif de ces résultats nous
permettant de décrire les mécanismes responsables, a I'échelle atomique, de 1’évolution

de ZrC sous irradiation aux ions Au™.

5.2.1 Meéthodologie et paramétres de CRESCENDO

Le code CRESCENDO permet de simuler I'évolution de populations de lacunes, in-
terstitiels et de leurs amas. Chaque taille d’amas définit un type d’objet dont le nombre
varie. Les nombres d’objet associés aux différentes tailles constituent les variables du
code dont I'évolution est déterminée par les équations de cinétique chimique homo-
geéne [120], fondées sur une approche de champ moyen. Le code fait également intervenir
des termes sources permettant de modéliser la création de défauts par irradiation et des
puits permettant de modéliser I'absorption par les amas de défauts. Nous avons utilisé
la version 1D du code qui considére des couches homogénes paralléles a la surface d’irra-
diation permettant I’échange des amas mobiles entre les couches adjacentes. Les données
d’entrée du code sont constituées par des propriétés des défauts élémentaires dans ZrC
(c’est-a-dire leur énergie de formation, leur énergie de migration) mais également leur
énergie de liaison. Nous avons déterminé ces parameétres a I'aide de calculs en DFT.
Il est trés difficile de prendre en compte tous les éléments susceptibles de modifier la
structure d’un matériau sous irradiation car plusieurs phénoménes et leur imbrication
rendent les calculs trés complexes. Nous avons donc été obligés de procéder a quelques
simplifications.

Comme expliqué dans les sections précédentes, les échantillons de ZrC contiennent énor-
mément de lacunes natives de carbone, une quantité largement supérieure a celle des
défauts de carbone créés par l'irradiation elle-méme. La premiére approximation est
donc que la quantité de lacunes de carbone créées par irradiation reste négligeable de-
vant la quantité de lacunes de carbone natives. Par conséquent, les interstitiels de car-
bone créés par I'irradiation sont systématiquement trés proches d’une lacune native de
carbone. Ainsi nous pouvons supposer que la paire "lacune native C-interstitiel C créé
par irradiation" se recombine et disparait immédiatement. Ceci permet de réduire notre
modélisation a I'évolution de la concentration de lacunes, d’interstitiels et d’éventuels
amas de zirconium pour décrire le comportement de ZrC sous irradiation. La deuxiéme

approximation est que les seuls amas mobiles sont les défauts ponctuels comme les la-
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cunes et les interstitiels. Les amas de taille supérieure a 2 sont supposés immobiles. La
troisiéme hypothese est qu’il n’y a pas d’amas lacunaire.

Nous traitons donc uniquement les amas d’interstitiels : ceux-ci croissent par l'ajout
d’un interstitiel ou par I'’émission d’une lacune et a contrario ils se réduisent par ’émis-
sion d'un interstitiel ou I'ajout d’une lacune. La modélisation dans CRESCENDO de
évolution de la concentration d’un amas constitué de n mono-interstitiels (noté I,)

nécessite huit termes décrits par la figure 5.7.

B LT B’?‘ !

1

_an—l__\'
Bas1, v
an v ntl,

FIGURE 5.7 — Schéma de I'évolution de la concentration d'un amas contenant n intertsitiels, noté
1, peut évoluer vers un amas contenant 1n interstitiel de moins, noté I,,_1 ou vers un amas contenant
un interstitiel de plus, noté I,,11. Le flux des interstitiels est représenté en bleu, le flux des lacunes en

rouge sur la figure. Les facteurs « et 3 représentent respectivement 1'émission et la capture.

L’évolution de la concentration /,, dans chaque tranche suit les taux d’émission et

d’absorption suivante :

A0(h) _ ¢ 4

dt —

=
n—1—+1Ip n—y1n+1'-‘ (‘)']‘)

o Gy, est le terme source décrivant la création directe d'un amas de taille n par
irradiation et Jy,_,_, (resp. J;, — I,41) est le flux total entre un amas de taille n-1
(resp. n+1) et un amas de taille n. Chacun de ces flux fait intervenir une composante
de capture (facteur ) et une composante d’émission (facteur a) comme décrit par les

équations suivantes :

JI = .Bn—l_JC(In—l)C(I) - Cfn_JC(In) (52)

-'fn—l—yln
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JV = By C(L)O(V) + ap 1y CO(I, ). (5.3)

L1101,

L’efficacité de capture (premier terme de chaque équation 5.2 et 5.3) dépend des
concentrations des espéces capturées C(I) et C'(V) et des espéces immobiles suscep-
tibles de capturer (les amas), tandis que lefficacité d’émission (deuxiéme terme de
chaque équation 5.2 et 5.3) dépend seulement de la concentration des espéces immo-
biles émittrices. Les solutions homogénes de la loi de Fick pour la diffusion conduisent
a lexpression du facteur d’efficacité :

Bu-aq =A4xDi(rr + 11, , +d). (5.4)

n—1

Dans cette expression Dy est le coefficient de diffusion des mono-interstitiels, r; et ry, _,
sont respectivement les rayons des mono-interstitiels et des amas de taille I,,_;, d est la
distance en-deca de laquelle la capture est effective. Le fait qu’a I’'équilibre les concentra-
tions d’amas n’évoluent plus, cela implique la relation entre o et 5 donnée par I’équation

suivante :

b
.Bn—l_J En_J

T T exXp | — kBT
at. d

—_—
]
[

—

Dans cette expression apparait la température (T), le volume atomique (V) et
I’énergie de liaison entre un mono-interstitiel et un amas de taille n. Celle-ci est positive.

L’équation pour I'évolution de la concentration des mono-interstitiels est plus complexe :

dC(I)

=G - STt YT vy — 280CI)C(I) = BraCI)C(V) (5.6

nx>1 n>1

Premiérement, comme ce sont des espéces mobiles, leur évolution dépend de la
possibilité d’étre émis ou capturé par des amas d’interstitiels ou des amas de lacunes
(deuxiéme et troisiéme termes de I'équation 5.6). Deuxiémement, ils peuvent se recom-
biner avec des lacunes et ainsi s’annihiler (dernier terme de I’équation 5.6). Finalement,
I'association de deux mono-interstitiels mobiles permet de former un di-interstitiel (1),
d’ont la présence du facteur 2 dans le quatriéme terme de I'équation 5.6. L'efficacité de
recombinaison est fixée par § = 4w (D; + Dy )(r; + r;, + d), dérivant de la loi de Fick
comme 'équation 5.4.
Les équations équivalentes peuvent étre écrites pour les amas de lacunes. Comme in-

diqué précédemment, nous avons utilisé la version 1D du code ou I'espace est divisé
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en tranches homogénes. Les espéces mobiles (mono-lacunes et interstitiels) s’échangent
entre les tranches adjacentes par diffusion [120]. Dans notre cas, les tranches ont une
épaisseur de 31,7 nm perpendiculairement a la surface de I’échantillon. Les équations
précédentes dépendent des paramétres listés ci-dessous :

— Les coefficients de diffusion des mono-interstitiels et des lacunes utilisés dans
la simulation proviennent de calcul DFT de la littérature [121| confirmés par
des calculs DFT réalisés par JP Crocombette. Ces barriéres interviennent dans le

—Lv) et Dy = DY exp(52L).
Les valeurs des barriéres d’énergie pour 'activation thermique de la diffusion

calcul de Dy et Dy suivant I'équation : Dy = DY, exp(

retenues sont : 5,4 eV pour les lacunes et 0,47 eV pour les interstitiels. L’énergie
d’activation Ey extrémement élevée par rapport a E; nous permet de valider
notre hypothése suivant laquelle les lacunes sont immobiles.

— La propension des défauts a s’agglomérer réside dans les énergies de liaison en lien
avec les parameétres « et 3. Pour obtenir ces énergies de liaison nous avons utilisé
un calcul DFT [121]. Les calculs ont été réalisés avec le code VASP [121] sur des
supercellules de dimension 3x 3 x 3, contenant 216 atomes dans leur configuration
sans défaut. Nous avons extrait des énergies de liaison de 0,25 eV pour les lacunes
et 1,2 eV pour les interstitiels. L’énergie de liaison d’un défaut ponctuel avec un
gros amas est connue pour étre équivalente a I’énergie de formation de ce défaut
ponctuel.

— Les rayons des amas sont déduits de I'hypothése que les amas de lacunes sont des
cavités sphériques tandis que les amas d’interstitiels sont des dislocations planes
orientées (100).

— La distance de recombinaison d est considérée comme constante pour les différents
types d’amas. Nous la fixerons a la distance du premier voisin entre les sites
zirconium habituels, soit 0,39 nm.

— Le premier terme apparaissant dans I’équation 5.6 est le terme source G qui dé-
crit la création des défauts directement créés par l'irradiation. Pour quantifier ce
terme il faut se rapprocher des conditions d’expérience d’irradiation dans ZrC
avec des ions Au™ de 1,2 MeV a température ambiante. Le flux de particules
incidentes retenu est de 10" em™2.s7!. Dans nos calculs ce flux peut varier sur
la gamme 10 em™2 4 10'7 cm ™2 de maniére a encadrer les fluences expérimen-
tales. Comme un tiers des défauts prédits par SRIM subsistent pour des cascades
d’énergie supérieure a quelques dizaines de keV, nous avons divisé le nombre de

lacunes de zirconium et d’interstitiels de zirconium par un facteur 3.
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Il est important de mentionner que ces simulations négligent I'effet de : (i) la perte d’éner-
gie électronique sur 'évolution de la microstructure, mis en évidence par Weber [112].
Néanmoins si on considére ZrC comme un métal, on peut raisonnablement penser que
Ieffet de freinage électronique S. sera moins important, ce que I'on observe lors des
irradiations avec des ions lourds (Pb*" ou Xe?**) de haute énergie oil les pertes élec-
troniques sont majoritaires. (ii) En ce qui concerne l'effet de I'implantation d’ions Au™
durant I'irradiation, celui-ci peut étre important aux fluences élevées c’est-a-dire loin de
la fluence de transition. Cependant a 10' ¢cm™?2 la concentration d’Au est inférieure a

10~ par atome, ce qui nous permet de négliger cet effet.

5.2.2 Reésultats des simulations

Les simulations nous permettent de modéliser I'évolution de la concentration de
tous les amas de défauts en fonction du temps (ou de la fluence d’irradiation) et leur
distribution globale, c’est-a-dire la distribution en taille des amas d’interstitiels et de
lacunes obtenues pour chaque tranche du matériau. Quelque soit la fluence considérée,
aucun amas de lacunes n’a été formé pendant I'irradiation. La concentration totale des
lacunes est quasiment égale a la seule concentration des mono-lacunes. Cependant, la
concentration de lacunes n’évolue pas linéairement avec le temps, ce qui indique qu’il ne
se produit pas qu’une simple accumulation des mono-lacunes. En effet les recombinaisons
avec les interstitiels sont trés actives et elles ralentissent 'augmentation de la taille des
amas de lacunes. A la plus faible fluence simulée de 10! cm ™2 la moitié des lacunes créées
se sont recombinées avec les interstitiels. Ainsi, la concentration de lacunes suit une loi

10,6 ~2 om la concentration

puissance en jusqu’a la fluence la plus haute de 3x10'° cm
de lacunes sature. On atteint 5x10% lacunes par cm? a la fluence maximum simulée de
1017 em 2.

L’évolution des interstitiels est plus complexe. La figure 5.8 présente la concentration
d’amas d’interstitiels en fonction de leur taille pour des fluences allant de 10'* cm =2 a
10'" em~? dans la seconde tranche d’épaisseur correspondant a une profondeur située
entre 30 et 60 nm, c’est-a-dire au maximum du terme source.

Méme & la plus faible fluence, les interstitiels commencent a s’agglomérer, la taille
la plus probable a la fluence 10" ¢m™2 est un amas constitué de 3 interstitiels. Quand
la fluence augmente plusieurs cas se présentent :

— La distribution en taille des amas augmente avec la fluence. En conséquence, le

rayon moyen de ces amas augmente régulierement avec la fluence. A la profondeur
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FIGURE 5.8 — Evolution de la concentration des amas en fonction du nombre d’interstitiels qui les
constituent pour des fluences intégrées de 10 em=2 4 10'7 em—2.

d’environ 45 nm, le rayon des amas n’est que de 0,2 nm a 10" cm ™2 pour atteindre
18 nm a 10*" cm ™2, comme on peut le constater sur la figure 5.9 qui représente
pour chaque fluence le rayon moyen des amas, leur concentration a 4 profondeurs
données (45, 200, 300 et 400 nm).

La concentration maximum des amas décroit avec la fluence (voir figure 5.8) mais
la concentration totale augmente légérement avec la fluence (voir figure 5.9) : a
45 nm elle passe de 2 & 4x10'™ cm™® pour des fluences respectives de 10'* cm ™2
a 10" em ™2

En revanche, on note sur la figure 5.8 que la densité des petits amas diminue
quand la fluence croit.

Pour une taille d’amas donnée (exemple de la ligne verticale grise sur la figure 5.8),
initialement la concentration d’amas est nulle. Aprés un certain temps d’irradiation, les
amas d’une taille définie commencent a se former et a s’accumuler pour atteindre un
maximum & une certaine fluence (dans notre exemple 10'® ¢cm™?), puis I’évolution com-
mence a s’inverser, la concentration d’amas de la taille considérée diminue au détriment
d’amas d’une taille plus importante. Les mémes évolutions quantitatives sont observées
pour toutes les tranches correspondant au maximum du pic d’endommagement, i.e. de-

puis la surface jusqu’a 120 nm environ (figure 3.9). Plus en profondeur, les tranches
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FIGURE 5.9 — Concentration totale des amas (en cm™?) en fonction de leur rayon moyen (en nm)
pour différentes profondeurs (en nm) et plusieurs fluences intégrées de 10'! em=2 a 10'7 an~2. Les
lignes continues rejoignent les différentes fluences pour une épaisseur donnée. Les lignes en pointillé

rejoignent différentes profondeurs pour une fluence donnée.

sont moins exposées a une création de défauts direct. Les termes source a 200 nm et
300 nm sont respectivement égaux a 15% et 1% de la valeur du maximum d’endomma-
gement du pic. Au deld de 320 nm, aucune lacune ni interstitiel n’est directement créé
par l'irradiation aux ions Au®. Néanmoins, on constate que des amas d’interstitiels se
forment en profondeur dans le matériau. Bien que leur concentration reste faible par
rapport a celle calculée au pic d’endommagement, leur rayon moyen augmente a des
valeurs comparables. Un certain retard est observé avant d’observer la formation des
amas d’une certaine taille : plus la tranche est profonde, plus le retard a la formation
d’amas sera important pour un rayon donné et plus le rayon est grand, plus le retard

sera important.
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5.2.3 Discussion des résultats

Le premier point important & noter est la grande différence entre les énergies de
migration des lacunes par rapport aux interstitiels, qui explique I’énorme différence
dans la capacité de ces défauts a s’agglomérer. La grande énergie de migration des
lacunes conduit a une diffusion négligeable, les lacunes ne peuvent donc pas se déplacer
en profondeur au-dela de la zone dans laquelle elles ont été créées et elles ne peuvent pas
s’agglomérer. C’est ce que I'on observe en MET : aucune cavité n’a été mise en évidence
sur les clichés, méme a la plus haute fluence d’irradiation. En revanche, la faible énergie
de migration des interstitiels induit un coefficient de diffusion plus important et leur
permet. de se déplacer rapidement aprés leur création par l'irradiation. Ces mouvements

conduisent a trois phénomeénes :

— La recombinaison des interstitiels avec les lacunes immobiles ;

— L’agglomération des interstitiels qui conduit a la création de défauts de plus
grande taille;

— la diffusion a longue distance et donc en profondeur dans I’échantillon des mono-

interstitiels.

Un résultat non attendu des simulations est la décroissance de la concentration des
mono-interstitiels et des petits amas. A premiére vue, on pourrait imaginer que, comme
il v a de plus en plus d’interstitiels créés et introduits dans le matériau par l'irradiation,
leur concentration devrait augmenter. En fait, on observe 'effet inverse. A trés faible
fluence, on obtient la concentration en interstitiels la plus importante. Mais cette aug-
mentation est ensuite contrebalancée par 'accumulation a la fois des lacunes et des gros
amas d’interstitiels qui créent de plus en plus de piéges pour les interstitiels mobiles.
Des analyses détaillées sur les flux entre les interstitiels et les lacunes (non présentées
ici) indiquent que la source majeure de pompage des interstitiels est la concentration des
lacunes qui augmente. La concentration en mono-interstitiels continuant de décroitre, on
observe une déplétion effective en interstitiels. La décroissance de la concentration des
petits amas apres une hausse initiale est due au méme phénoméne. Leur nucléation est
inhibée par la diminution des mono-interstitiels disponibles et ces petits amas peuvent

aussi piéger des interstitiels, contribuant ainsi a la formation d’amas plus gros.
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5.2.3.1 Nouvelle hypothése sur I’évolution de la cinétique d’endommage-

ment en deux étapes

L’évolution qualitative obtenue avec les simulations en dynamique d’amas avec le
code CRESCENDO s’accorde largement avec les résultats expérimentaux. Premiére-
ment, on a montré que la déformation élastique déduite de la DRX commence a aug-
menter dés la plus faible fluence et décroit ensuite au-dessus d'une certaine fluence.
Cette déformation élastique est due principalement a la création de petits défauts ponc-
tuels nanométriques comme les amas d’interstitiels. Cette constatation a été récemment
confirmée en calculant la distribution de I'intensité diffusée provenant d'un cristal virtuel
de ZrOz contenant différents types de défauts et en la comparant avec les résultats ex-
périmentaux de cartographies de 'espace réciproque obtenus en DRX [122]. Les auteurs
ont montré en effet que des petits amas de défauts (0,5 nm de diamétre) et des amas plus
étendus (5 nm) présentent des caractéristiques spécifiques et différentes sur les carto-
graphies, permettant de les identifier. En particulier, les petits défauts induisent une dé-
formation élastique importante (c’est notre cas a basse fluence). Les simulations CRES-
CENDO démontrent que de tels amas nanométriques existent dés les faibles fluences. De
maniére identique a la déformation, la concentration des amas nanométriques augmente
dans un premier temps avec la fluence puis diminue pour laisser place a des amas plus
gros au détriment des petits amas. Les défauts sont visibles en MET seulement si leur
taille est assez importante. Les simulations CRESCENDQO indiquent que des gros amas
n’existent pas dans le matériau a basse fluence et commencent & apparaitre et a croitre
seulement au-dessus d’une fluence donnée.

Des arguments similaires nous permettent d’interpréter les résultats expérimentaux ob-
tenus en RBS-C de maniére moins directe. En effet, la brusque augmentation de fp,, .
pendant la seconde étape de la cinétique d’endommagement est concomitante avec (i) la
diminution de la déformation élastique mesurée en DRX et (ii) apparition de défauts
visibles sur les clichés MET (aussi vus dans MgO [118], UOz [119] et ZrOs [115-117]). De
plus, dans un matériau comparable (comme ZrOz), une analyse RBS-C en fonction de
la fluence montre que le niveau de défauts obtenus est associée a la création de boucles
de dislocations [116]. Les résultats CRESCENDO confirment qualitativement les obser-
vations expérimentales.

Pour aller plus loin que les accords qualitatifs, nous avons essayé de déterminer le rayon
minimum des défauts visibles par MET. La valeur seuil du rayon des défauts est difficile

a déterminer a cause du désordre induit par la préparation des échantillons par FIB.
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Ce seuil est probablement surestimé dans les expériences de cette étude. La figure 5.10
obtenue aprés simulation indique la concentration des amas de taille plus petite ou plus

grande que deux valeurs probables pour le seuil du rayon visible, ¢’est-a-dire 2 et 3 nm.

Petits/Grand amas

1)(1019_ T T T T T T T T T T T T T TTTTT
[ |— <2nm -
- |—>2nm{ .
oA - [== >3nm =TT .
'e - [—- <8nm e -
L /
[ =TT~ .
o
©
“ 18 —
2 1x10 F 3
b L -
bat L -
c - -
o - -
U =3 -
L N .
~
~
17 1 Ll EEEINETT L1111
1x10
1x10" 1x10" 1x10"® 1x10"® 1x10"’

fluence (cm'2)

FIGURE 5.10 — Concentration des petits et plus gros amas en fonction de la fluence, trait plein :

valeur seuil = 2nm, trait pointillé : valeur seuil = 3 nm.

On remarque que la concentration des petits amas augmente puis diminue : a la
fluence ot la chute se produit, la concentration en amas plus gros devient significative et
croit ensuite. Le croisement entre les deux concentrations dépend du rayon-seuil. Pour
une valeur de 2 nm, le croisement se situe aux alentours de 8x 10" ¢cm™? tandis que
pour un rayon-seuil de 3 nm il se situe vers 2,5x10" em~2. Ces valeurs sont relative-
ment proches de celles obtenues pour la transition expérimentale entre la déformation
élastique et les défauts détectés par MET ou RBS-C qui se produisent en moyenne a

une fluence de 5x10* cm—2.

5.2.3.2 Comparaison MSDA /CRESCENDO

Le modéle phénoménologique MSDA généralement utilisé pour rendre compte des
résultats des expériences d’irradiation considére ’existence d’une transition entre la for-

mation d’un certain type de défauts (défauts ponctuels) a une fluence donnée vers un
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autre type de défauts (dislocations) lorsque la déformation élastique se relaxe. Les si-
mulations CRESCENDO montrent qu’il n’est pas nécessaire d’évoquer une transition
abrupte dans la nature des défauts pour expliquer les observations expérimentales. En
effet la transition trés marquée entre les deux étapes de la cinétique d’endommagement
de ZrC peut étre due a la signature de défauts différents en RBS-C et DRX. II n’est
pas illogique que la réponse RBS-C de petits défauts (comme les amas d’interstitiels)
soit plus faible en terme de rendement de décanalisation que le signal obtenu lorsque
ces mémes défauts deviennent beaucoup plus gros, la décanalisation des particules inci-
dentes (ions He™ de 1,4 MeV) est alors accentuée. Le modéle MSDA montre que cette
réponse est nettement différente et pourrait correspondre a une taille "seuil" de défauts
en dessous de laquelle le rendement RBS-C reste faible comme en MET ou la taille
des défauts n’est visible qu’a partir d'un certain rayon. L'hypothése faite avec CRES-
CENDO sur l'existence, dés la plus faible fluence d’irradiation, d’amas d’interstitiels est
ainsi plausible. On assiste ensuite a leur croissance continue (création, diffusion et I'ag-
glomération d’espéces mobiles comme les interstitiels) pour devenir des défauts plus gros
(amas plus important, boucles d’intertstitiels) avec la fluence d’irradiation qui augmente,
au détriment des petits amas dont la concentration décroit aux fluences plus élevées. Les
deux résultats ne sont pas contradictoires mais démontrent qu’il existe une valeur seuil
de la taille de ces amas en-dessous de laquelle la décanalisation en RBS-C est faible
(fDmax -:::110,1) et la déformation élastique est importante. Au-dessus de cette taille cri-
tique, les amas de défauts décanalisent fortement les particules d’analyse ( fpmar ~ 0, 6)

et la déformation élastique se relaxe.

5.2.3.3 Hypothése pour interpréter le décalage en profondeur du pic de
défaut

La diffusion a longue distance des interstitiels peut expliquer I'observation du dé-
calage en profondeur du pic d’endommagement observé en RBS-C sur les figures 4.30
et 4.31. En effet la diffusion des interstitiels crée des dommages en profondeur et per-
met 'agglomération d’amas au-dela de la zone o1 ils ont été créés par irradiation (vers
R,). Dans les simulations, comme dans les expériences, cette création de défauts en
profondeur est différée dans le temps (ou avec la fluence) par rapport a la zone endom-
magée directement par irradiation, car seulement une petite fraction des interstitiels
créés s’échappe de cette zone pour aller s’agglomérer et faire croitre des amas. Pour

avoir une comparaison quantitative entre les simulations et les expériences, on admettra
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que les gros amas deviennent visibles en MET quand leur concentration excéde 10
cm 2. La profondeur maximum & laquelle les amas de rayon plus grand que 2 ou 3 nm

sont visibles est présentée sur la figure 5.11.

a ) Evolution des dommages en profondeur b ) Profondeur atteinte par les grands amas
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FIGURE 5.11 — Evolution en profondeur des défauts. a) Les résultats expérimentaux : Profondeur
du f e obtenu en RBS-C (cercle noir) et profondeur maximum des défauts visibles en MET (carré
noir). b) Les résultats de la simulation : Profondeur maximum des gros amas ot leur concentration
dépasse 10*° em~3. Le trait plein correspond aux amas dont le rayon excéde 2 nm ; le trait en pointillé

aux amas dont le rayon excéde 3 nm.

La figure 5.11 montre clairement que les défauts visibles s’étendent plus profondé-
ment dans le matériau au fur et & mesure que la fluence augmente. La profondeur atteinte
varie continiment avec la fluence comme il est observé dans les expériences RBS-C. De
plus, la profondeur finale calculée est égale a celle obtenue par 'expérience. En outre,
on observe premiérement une augmentation rapide de la profondeur des défauts une fois
que les gros amas sont formés, puis une diminution du taux de croissance. On notera
ici que la RBS-C met également en évidence cet étalement en profondeur des défauts
avec la fluence d’irradiation (cf. Figure 4.31). Cependant, la zone endommagée semble
se situer plus en profondeur dans les mesures RBS-C que sur les clichés MET ou dans
les calculs RECD. Pour expliquer cette différence, on doit garder a I'esprit que le profil
de distribution en profondeur des défauts sur la figure 4.31 est un résultat de simulation
des données brutes obtenues en RBS-C (& 'aide du code McChasy). Ce code est basé sur
I'hypothése que les dommages sont des atomes déplacés aléatoirement dans le matériau.
Il a été montré que cette hypothése n’est pas totalement satisfaisante car elle méne a
une distribution des défauts en profondeur surestimée [119, 123, 124|. Des développe-
ments récents du code McChasy prennent en compte deux sources de décanalisation :

les atomes déplacés aléatoirement et la création de canaux distordus (Bent Channel) dus
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aux boucles de dislocations qui se forment dans le matériau. Avec cette description plus
sophistiquée, I’étalement en profondeur des défauts observés en RBS-C demeure mais
sur une profondeur qui correspond mieux aux résultats des simulations [124]. Le fait
que des défauts puissent se former en dehors de la zone o1 ils ont été directement créés
par irradiation a déja été mis en évidence auparavant et nous confirmons ce phénoméne
dans le cas de ZrC. Les simulations RECD démontrent que cet effet est di a la diffusion
de longue portée des défauts mobiles comme les interstitiels. Ce travail effectué pour

ZrC peut étre étendu a d’autres carbures relativement semblables comme TiC.



Conclusions et perspectives

Ce travail de these avait pour objectif d’étudier les effets d’irradiation induits par
des faisceaux d’ions lourds de basse et de haute énergie dans le carbure de titane et le
carbure de zirconium avec comme référence le carbure de silicium. Cette étude s’inscri-
rait dans la thématique générale des recherches sur I'utilisation des céramiques a base de
carbures pour la fabrication d’internes de cuve dans les futurs réacteurs de générations
III, IV et de fusion. Pour atteindre cet objectif, plusieurs techniques expérimentales
avancées : RBS/C, DRX, Raman et MET ont été mises a profit en combinant leurs spé-
cificités et leurs sensibilités respectives afin d’obtenir une analyse multi-échelle. Cette
complémentarité des techniques a permis d’élaborer un scénario relativement complet
sur le comportement sous irradiation des carbures étudiés.

Le taux et la cinétique d’endommagement (RBS/C), la distribution en profondeur des
défauts (RBS/C et MET), la déformation élastique (DRX), la nature des défauts (MET-
Raman), les modifications micro et macro-structurales (DRX) ont été déterminés pour
les deux matériaux étudiés. Nous avons également pu corréler nos résultats expérimen-
taux avec des simulations numériques sur la base de calculs ab-initio. A la lumiére des
résultats obtenus, un comportement général sous irradiation des deux systémes étu-
diés a été mis en évidence, ainsi que les différentes étapes conduisant a I’état final. Les
différentes hypothéses émises pour les calculs permettent d’obtenir des résultats tres
concordants avec les expériences.

Un modéle phénomeénologique (nommé MSDA) a permis d’interpréter les cinétiques
d’endommagement pour I’ensemble des irradiations réalisées a basse énergie. Ce mo-
déle, basé sur un mécanisme d’impact direct, suppose que le processus d’accumulation
de défauts se produit en plusieurs étapes, 'apparition d’une nouvelle étape étant dé-
clenchée par la déstabilisation de 'étape précédente. Ce modele a I'avantage de décrire
chaque processus intervenant dans la transformation globale du matériau sous irradia-
tion et, par conséquent, de mettre en exergue la présence d’états métastables et d’une

réorganisation atomique ponctuelle de la matiére. Dans le cas des irradiations avec des
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ions de basse énergie (Au - 1,2 MeV), les chocs atomiques intervenant dans les cascades
de collisions induisent une cinétique d’endommagement en deux étapes pour les trois
carbures SiC, TiC et ZrC avec amorphisation de la couche irradiée pour SiC. Dans TiC
et ZrC, la premiére étape (jusqu’a une fluence d’environ 5 x 10** ¢m™2) correspond a
une augmentation faible de 'endommagement, associée a une importante déformation
élastique, due a la formation de petits amas de défauts. Les contraintes accumulées dans
la couche irradiée pendant cette premiére étape se relaxent a plus haute fluence (début
de la seconde étape), entrainant une chute brutale de la déformation élastique et une
brusque augmentation de I'endommagement ainsi que la présence de défauts visibles
en MET (comme il a été observé dans la zircone ou UO, [116,119]). Ces phénomeénes
de relaxation des contraintes et de la déformation élastique sont liés a la formation de
boucles de dislocation, qui se recouvrent pour former un réseau dense de dislocations a
plus haute fluence (3x10'® ¢cm™?). Une saturation de 'endommagement est alors obser-
vée a une valeur (mesurée par RBS/C) de fpma: ~ 0,6 dans TiC et ZrC, tandis que SiC
est déja totalement amorphe avant la seconde étape d’endommagement des deux autres
carbures (vers une fluence de 1,7x10' ¢cm™? correspondant a 0,5 dpa). La DRX et la
spectroscopie Raman confirment les résultats RBS-C en démontrant que la structure
cristalline est conservée pour TiC et ZrC.

Une explication de cette réponse trés différente de TiC et ZrC comparativement a SiC
pourrait étre liée aux différences de liaisons atomiques des différents matériaux. TiC et
ZrC présentent un mélange de liaisons métalliques, covalentes et ioniques, tandis que SiC
est essentiellement covalent. De plus le caractére plus ionique de TiC et ZrC pourrait
aussi jouer un role important dans la dynamique (mobilité, recombinaison) des défauts
créés durant l'irradiation, qui empécherait I’amorphisation de ces carbures. Il est impor-
tant de noter que dans le cas présent, I'ionicité est en corrélation avec la connectivité
de motifs structuraux, parameétre topologique qui a été introduit par Hobbs [72] pour
expliquer/prédire la résistance a Pamorphisation des matériaux irradiés. Pour TiC et
ZrC qui partagent une structure rocksalt NaCl, il est peut étre plus facile d’observer
un réarrangement des unités de structure et principalement des polyhédres de coordina-
tion des cations permettant d’accommoder la structure altérée sans qu’elle subisse une
amorphisation. La structure électronique ainsi que I’agencement atomique de ces car-
bures auraient ainsi une importance capitale dans leur comportement sous irradiation.
Un phénoméne d’étalement des défauts en profondeur est observé bien au-dela du par-
cours des ions Au de 1,2 MeV dans TiC et ZrC, au fur et a mesure que la fluence

augmente. La modélisation de cette évolution des défauts a été réalisée en utilisant
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le code CRESCENDO paramétré a partir de la théorie de la fonctionnelle de la den-
site (DFT) [120]. Sur la base de nos simulations, nous pouvons déduire que ’évolution
en deux étapes obtenue dans les expériences pourrait résulter de la croissance d’amas
d’interstitiels de plus en plus gros, concomittante avec la raréfaction des amas les plus
petits par I'accumulation continue des lacunes. Les simulations reproduisent parfaite-
ment I'évolution des défauts en profondeur en terme de diffusion a longue portée et
d’agrégations des interstitiels mobiles. Outre le carbure de zirconium, ces simulations
permettraient de faire le méme type de prédiction qualitative sur le comportement si-
milaire observé dans d’autres céramiques comme TiC. En réalité, si on considére que
I'existence de ces défauts en profondeur est reliée a la diffusion a longue portée des
défauts créés par irradiation, ils devraient apparaitre seulement dans les matériaux qui
présentent des coefficients de diffusion assez importants pour autoriser une telle mobilité
des défauts. D’aprés la littérature c’est le cas dans UOz [119] et dans MgO [118| mais
pas dans la zircone ZrO, [116]. En effet, les énergies de migration des défauts ponctuels
cationiques sont assez élevées dans ZrO, [125| ce qui empéche la diffusion des défauts
dans le matériau et ce qui empéche cet étalement des défauts en profondeur. En effet
de grandes concentrations de défauts sont nécessaires pour permettre I'agrégation des
amas qui déclenche la diminution de défauts sous-nanométriques et I'apparition de gros
amas.

Dans le cas des irradiations avec des ions de haute énergie (Pb**" de 900 MeV et Xe?*
de 91,6 MeV), 'endommagement est négligeable dans les trois carbures voir figure 4.53,
un peu moins dans SiC. Les processus d’excitation électronique induisent peu d’effet
dans ces matériaux et le faible endommagement observé dans TiC est certainement gé-
néré par la faible part des pertes d’énergie nucléaire qui subsistent lors des irradiations

aux ions Pb™* et Xe?*™ de haute énergie.

L’ensemble des résultats obtenus lors de ce travail de thése permet de conclure que
le processus d’endommagement dans le régime de ralentissement nucléaire (cascades de
collisions) conduit, pour les trois carbures a des cinétiques d’endommagement trés dif-
férentes mais toujours en deux étapes. SiC est bien moins résistant que TiC et ZrC
sous irradiation : les chocs balistiques amorphisent trés rapidement SiC tandis que TiC
et ZrC conservent leur structure cristalline méme a trés forte fluence (=100 dpa). En
outre, les états finaux résultant de ces étapes successives d’endommagement sont sensi-
blement les mémes pour les deux carbures TiC et ZrC : la création d’un réseau dense de

dislocations enchevétrées et la formation d’amas sont observées. L’endommagement par
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excitation électronique est négligeable et peut étre attribué a la petite part nucléaire
encore présente dans le ralentissement des ions Ph™* et Xe?* de haute énergie pour
les trois carbures.

Un effet de synergie (SHIBIEC) est visible dans SiC pré-endommagé aux ions Au™ puis
irradié aux ions Pb>*. En revanche, pour TiC et ZrC nous n’observons pas de guérison

significative des défauts, préalablement créés par irradiation aux ions Au™ de 1,2 MeV.

40

7x10' Au (RT) + ¢ vierge
7x10"" Au + 1.7x10" Pb 116 MeV (500°C)
1.4x10"" Au (RT)

1.4x10"° Au + 1.7x10" Pb 116 MeV (500°C)
5x10" Au (RT)

5%x10'" Au + 1.7x10" Pb 116 MeV (500°C)
3x10" Au (RT)

3x10"" Au + 1.7x10" Pb 116 MeV (500°C)

SiC
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FIGURE 5.12 — Effet de la température lors d’irradiations de SiC avec des ions Au de 1,2 MéV a
différentes fluences.

L’effet de la température d’irradiation sur la production de défauts mérite une étude
particuliére. Des expériences trés récentes réalisées a 500°C mettent en évidence un
endommagement moindre dans le cas de SiC, comme il est indiqué sur la figure 5.12.
Ainsi, 'endommagement dans les réacteurs nucléaires de TiC et ZrC devrait étre encore
plus faible sous irradiation neutronique a haute température. Les travaux présentés dans
cette thése pourraient étre étendues aux homologues nitrures des matériaux étudiés ici :

TiN et ZrN, ainsi qu'a des composés de la méme colonne du tableau de Mendeleiev :
HfC et HfN.
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Annexe 1 - Quantification de 'oxygéne dans les échan-

tillons monocristallins de TiC et ZrC par NRA

La concentration en oxygeéne a été dosée dans des monocristaux (MaTecK) de TiC
et ZrC a l'aide de la réaction nucléaire '*O(d, p)'"O avec des deutérons de 900 keV et un
détecteur placé a un angle de 150°. Une cible étalon de TayOs contenant 5x10' atomes
d’0O/cm? a été analysée dans les mémes conditions et est représentée sur le spectre. La
dose enregistrée sur des échantillons vierges de TiC et ZrC ne révéle aucune présence
significative d’oxygéne que I'échantillon ait été ouvert le jour de 'analyse ou depuis
longtemps. On peut donc affirmer que la teneur en oxygéne reste inférieure a 5x 10

atomes d’O/cm?.
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Annexe 2 - Quantification de 'oxygéne par EBS dans

les échantillons de TiC et ZrC

Lors des analyses MEB, le faisceau d’électrons peut étre utilisé pour caractériser les
éléments présents dans les échantillons par rétrodiffusion des électrons. Ce type d’analyse
a été effectué sur des polycristaux de ZrC irradié et vierge et TiC irradié. On observe la

présence d’oxygéne uniquement dans les polycristaux de ZrC (2% atomique).
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Annexe 3 - Fiche technique de fabrication des polycris-

taux de ZrC

La fabrication des polycristaux de ZrC a été effectuée au CEA. Voici les caractéris-
tiques de la mise en forme du ZrC par le procédé CIC, la composition chimique pondérale
initiale des poudres utilisées, le procédé de fabrication ainsi que quelques clichés MEB

pour avoir une idée de la taille des grains.

Fournisseur poudre : H.C. Starck
Lot poudre : 02064/04
Fabricant matiére : DRT/DTEN/S3ME/LTMEX
Reférence fabricant - XXl 126
Mise en forme : Compression Isostatique a Chaud
CIC 1600T 2000bars 2h + post-CIC 1900T 2000bars 1 h
Livraison DEN/DMN/SRMAJ/LAZM : | 04/01/05

Tableau 1 : Caractéristiques de la mise en forme par CIC du ZrC E43.

Le Tableau 2 présente la composition de la poudre initiale fournie par H.C. Starck.

élément spéecification données poudre oui / non
Hf = 2000 ppm 1000 ppm oul
Fe = 100 ppm 100 ppm oul

C libre = 4000 ppm 4000 ppm oui
o = BOOO ppm 8000 ppm oul
N = 5000 ppm 5000 ppm oui

Tableau 2 : Composition chimique pondérale de la poudre initiale de ZrC

Micrographies du ZrC E43

Compression isostatique & froid

v

Mise ne gaine Ti + soudure

v

Dégazage puis fermeture gaine

!

Compression isostatique a chaud
16007, 200 MPa, 2 heures

¥
Dégainage

!

Compression isostatique & chaud
1800C. 200 MPa. 1 heure

Micrographies MEB du ZrC E43-D1 (image en électrons rétrodiffusés) [4]
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Annexe 3bis - Fiche technique de fabrication des poly-
cristaux de TiC

La fabrication des polycristaux de TiC a été effectuée au CEA. Voici les caractéris-
tiques de la mise en forme du TiC par le procédé CIC, la composition chimique pondérale
initiale des poudres utilisées, le procédé de fabrication ainsi que quelques clichés MEB

pour avoir une idée de la taille des grains.

Fournisseur poudre : H.C. Starck

Lot poudre : T924

Fabricant matiére : DRT/DTEN/S3ME/LTMEX

Référence fabricant : XX 007

Mise en forme : Compression Isostatique & Chaud
CIC 1600T 1600bars 2h

Livraison DEN/DMN/SRMA/LAZM : | 04/01/05

Tableau 1 : Caractéristiques de la mise en forme par CIC du TIiC E42.

élément spécification données poudre oui / non
Fe < 500 ppm 61 oui
Ni+ Cr + Co < 200 ppm 328 non
Na + Ca < 20 ppm 21 oui
Al < 20 ppm 14 oui
W < 9000 ppm 3900 oui
Si <10 ppm 10 oui
C libre < 1500 ppm 1400 oui
0] < 8000 ppm 6126 oui
N < 850 ppm 279 oui
S < 30 ppm 19 oui

Tableau 2 : Composition chimique pondérale de la poudre initiale de TiC
Micrographies du TiC E42

Compression isostatique a froid

v

Mise ne gaine Ti + soudure

v

Dégazage puis fermeture gaine

!

Compression isostatique a chaud
1600T, 160 MPa, 2 heures

L 4
Dégainage

Micrographies MEB du TiC E42-D1 (image en électrons rétrodiffusés) [4]
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Annexe 4 - Vérification par RBS de la fluence intégrée

lors des irradiations avec des ions Au de 1,2 MeV

A Taide l'accélérateur Yvette, nous avons réalisé quelques expériences en RBS clas-
sique (ions He de 2 MeV, 150°) sur des échantillons de SiC afin de confirmer la dose
intégrée a chaque irradiation aux ions Au de 1,2 MeV. Sont représentés ici les spectres
RBS avec une référence Bismuth certifiée contenant 5,2x 10* atomes Bi/cm?, la géomé-

trie de 'expérience ainsi que le tableau récapitulatif des résultats.

RBS Au dans SiC et Bi dans Si (ref Lionel Thomé)

8

——RB5 - ref Bismuth Lionel

=—RBS - $IC14-dose théo SE15

RBS - SiC16-dose théo 1E15
——RES - SIC17 - dose théo 3016

——RBS - SIC12 - dose théo 1E15

=

= RAS - SIC12 - dowe théo 1E15-pt2

£ B

=

nombre de coups (rapportés & 1uC de charge déposée)
2

o

" an T 1 a0 2um

Energie (keV)

ipls e

référence de spectre
1 ] 2 | 3 | 4 ]| 5 | 6 |
description
RBS -ref| RBS - RBS - RBS - RBS - RBS -
Bismuth Sic14- Sic16- SicC17 - Sic12 - Sic12 -
Lionel |dose théo|dose théo|dose théo |dose théo |dose théo

1 incidentes en at/em? .
1.25E+14 | 1.25E+14 1.25E+14l 1.25E+14l 1.25E+14I 1.25E+14|

variable d'ajustement

| 183 | 160 | 120 | 187 | 195 [ 201 |
9830.00

surface nette

20782 | 3600 | 91232 | 4465 | 4433

5.25E+00 6.93E+00 1.20E+00 | 3.04E+01 | 1.49E+00 | 1.4BE+00
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Annexe 5 - Premiére expérience en interférométrie op-

tique pour déterminer un éventuel gonflement

Les premiéres expériences en interférométrie optique ont révélé de bons résultats sur

TiC et ZrC qui gonflent beaucoup moins que SiC a la fluence 3,3x10'> atomes Au/cm?.

Ces expériences sont a poursuivre.
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