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Thèse de doctorat de l’Université Paris-Saclay
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Introduction

Dans le cadre de cette thèse, nous présentons une étude expérimentale in situ combinée à
une approche théorique de l’évolution des nanodéfauts dans l’aluminium irradié aux électrons
et sous trempe. Ce type d’étude est une étape indispensable pour progresser dans notre com-
préhension des processus de vieillissement, de modification morphologique d’une pièce et de
dégradation des propriétés mécaniques et de la résistance à la corrosion dans les métaux qui
composent les réacteurs nucléaires. En particulier, la formation de cavités est en général la ma-
nifestation d’un gonflement macroscopique que l’on préfère éviter. Par exemple, le gonflement
problématique de pièces internes d’un réacteur composées d’aciers austénitiques est systémati-
quement corrélé à la formation de cavités [1].

L’analyse post-mortem des matériaux irradiés ne donne qu’une vision partielle de l’évolu-
tion de la microstructure sous irradiation [2]. En particulier, il n’est pas possible de mesurer
un taux de germination ou une cinétique de décroissance des cavités ou des précipités. Il y
a cependant eu quelques caractérisations in situ de matériaux irradiés aux ions [3]. Cepen-
dant, les limites en résolution spatiale et la lourdeur du protocole expérimental rend l’étude
des propriétés cinétiques des nanodéfauts difficile. Nous avons choisi l’aluminium parce qu’il
est l’un des rares métaux à pouvoir "s’endommager" sous le faisceau d’électrons d’un Micro-
scope Electronique à Transmission (MET). En effet, sa faible masse associée à une énergie de
seuil particulièrement basse (Ed = 16-19 eV) [4-8] permet d’y créer des défauts directement
sous irradiation aux électrons dans un MET [5]. Notons que des propriétés similaires dans le
magnésium ont été récemment mises à profit pour caractériser l’anisotropie des cinétiques de
croissance des cavités sur un réseau hexagonal compact dans un MET [9]. Nous avons pu ainsi
mettre en place un formidable dispositif expérimental qu’est la caractérisation in situ Haute
Résolution (HR) d’une population de nanodéfauts formés sous irradiation dans un MET. Une
caractérisation des cinétiques sous irradiation à cette échelle apporte des éléments essentiels et
nouveaux à la modélisation multi-échelle des matériaux sous irradiation. En effet, suivre les
vicissitudes d’une cavité au cours du temps de sa naissance à sa mort nous explique les méca-
nismes de changement de morphologies sur un réseau atomique discret, son interaction avec les
autres nanodéfauts comme les boucles de dislocation, le lien entre sa durée de vie et celles des
boucles. De même, nous avons également la possibilité de suivre une population de nanodéfauts
et d’obtenir par exemple des informations sur les cinétiques de leur germination.

Le choix de l’aluminium a également un intérêt technologique. Dans le secteur du nucléaire,
l’aluminium fut particulièrement étudié entre les années 1960 et les années 2000. Bien que ce
matériau soit transparent aux neutrons, sa faible température de fusion (Tfusion = 660 ˚C com-
parée au fer Tfusion = 1535 ˚C) ne permet pas son utilisation dans les réacteurs civils (Tréacteur
= 320 ˚C). L’aluminium peut cependant être utilisé dans les réacteurs expérimentaux, de tempé-
rature d’utilisation plus faible (Tréacteur = 35-70˚C). De nos jours, les alliages d’aluminium ont
été récemment choisis pour composer le gainage, le caisson et le casier du réacteur expérimental
Jules Horowitz, en raison notamment de leur excellente transparence aux neutrons. Notre étude
principalement centrée sur la caractérisation morphologique et la cinétique de germination et
croissance des cavités dépasse largement les problématiques de vieillissement sous irradiation.
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En effet, les traitements thermiques de trempe, la déformation plastique sévère, la rupture duc-
tile et les cinétiques d’oxydation ont pour point commun de faire apparaître des cavités ou bulles
de gaz dans l’aluminium à l’interface entre le métal et l’oxyde d’aluminium formé en surface
et/ou en volume. L’ensemble de ces phénomènes est particulièrement sensible à la présence
d’hydrogène dans le matériau et/ou dans l’atmosphère. C’est pourquoi, pour mieux comprendre
le rôle de l’hydrogène, nous nous sommes intéressés à l’effet d’une pression partielle d’hydro-
gène maintenue constante dans l’atmosphère au contact de l’échantillon sur la microstructure
formée sous irradiation aux électrons.

Les travaux de modélisation réalisés précédemment à ce travail ont principalement consisté
à étudier par des calculs de structure électronique les énergies de surface, les énergies de mise en
solution d’une lacune ou d’un atome de soluté interstitiel ou substitutionnel, les énergies de liai-
son de petits amas lacunaires [10,11], de petits amas mixtes lacunes-interstitiels (H,C,O) [12] et
lacunes-solutés substitutionnels [13]. Les modèles thermodynamiques développés se sont prin-
cipalement consacrés au calcul de la forme d’équilibre d’une cavité macroscopique à partir de la
construction de Wulff, et les effets de soluté sur la concentration d’équilibre des lacunes. A notre
connaissance, les principales études cinétiques réalisées dans l’aluminium se sont appuyées sur
des simulations à partir de la méthode de dynamique moléculaire (DM) pour analyser les mé-
canismes d’agglomération des amas lacunaires de petite taille [10, 11, 14].

Nous proposons dans cette thèse de mener en parallèle une modélisation thermodynamique
et cinétique à partir de calculs ab initio et une caractérisation fine de la cinétique de formation
des nanodéfauts avec une attention particulière portée sur les cinétiques de germination et de
croissance des cavités, en y incluant leurs évolutions morphologiques.

Nous présentons tout d’abord une synthèse bibliographique sur les modèles de cinétique
chimique des systèmes sous irradiation, sur les nanodéfauts formés dans l’aluminium sous ir-
radiation, sous trempe et sous sollicitation mécanique, sur les effets d’impureté sur les micro-
structures formées et enfin sur les travaux de modélisation réalisés sur l’aluminium.

Nous présentons ensuite brièvement les méthodes expérimentales et les principes des cal-
culs ab initio et de la construction de Wulff.

Le troisième chapitre est consacré à la présentation des modèles thermodynamiques des
amas lacunaires et des amas lacune-hydrogène et d’un modèle de germination des cavités sous
irradiation. La démarche est de s’appuyer sur des calculs DFT d’énergie de liaison d’amas et
des énergies de surface pour développer un modèle d’énergie de liaison des configurations sur
réseau des amas lacunaires et des amas mixtes lacune-hydrogène. A partir de ce modèle d’in-
teraction, nous proposons un premier modèle analytique de l’énergie de liaison d’une cavité
de taille finie et de forme octaédrique régulière. A partir de ce premier modèle, une étude de
l’effet de taille finie sur la morphologie des cavités est réalisée. Nous introduisons également
un modèle d’énergie libre des amas lacunaires et des amas mixtes lacune-hydrogène incluant
les contributions des énergies de bords et de coins. Ce modèle continu est obtenu à partir d’un
ajustement sur les énergies de liaison des amas les plus stables déduits d’une exploration sys-
tématique de l’espace de configuration des amas contenant jusqu’à 100 lacunes. A partir de ce
modèle et du calcul du coefficient de diffusion de la lacune, nous proposons un modèle de ger-
mination des cavités sous irradiation.

Le chapitre suivant est dédié à la caractérisation expérimentale des nanodéfauts formés sous
le faisceau d’électrons et sous trempe. Tout d’abord, nous nous intéressons à la morphologie
des cavités et, dans le cas des cavités adoptant une forme d’octaèdre régulier, à la recherche
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d’une corrélation entre la forme adoptée et la taille de la cavité. A partir d’un protocole expé-
rimental de traitement thermique de trempe mis en place au laboratoire, ceci pour former des
cavités de grande taille et également pour s’affranchir des effets des auto-interstitiels qui ne
sont présents que sous irradiation, nous comparons les morphologies adoptées sous irradiation
et sous trempe. Nous étudions ensuite l’effet de la température, de la pression partielle et de
l’intensité du faisceau d’électrons sur l’évolution globale des boucles interstitielles et des cavi-
tés, mais également sur les morphologies des cavités quand celles-ci sont bien visibles. Enfin,
nous mettons en évidence les cinétiques d’évolution de la microstructure globale ainsi que celle
de nanodéfauts suivis individuellement sur le temps de l’irradiation grâce à l’observation in situ
de l’évolution du métal sous le faisceau d’électrons.

Dans le cinquième chapitre, nous présentons une confrontation directe des résultats de la
modélisation avec les observations expérimentales. Nous nous attachons à utiliser au mieux les
observations expérimentales pour proposer une correction de certains des paramètres du mo-
dèle d’énergie des octaèdres réguliers, ceci à partir de l’évolution morphologique des cavités.
De même, la caractérisation des populations de boucles de dislocation et des cavités, mais éga-
lement les observations in situ des cinétiques de croissance de cavité peuvent nous aider à obte-
nir une estimation de la sursaturation des défauts ponctuels générés sous le faisceau d’électrons.

A partir de ces premiers élements, nous pouvons aller plus loin dans la comparaison, et dis-
cuter par exemple du rôle de la nature discrète des atomes et du réseau cristallographique sur les
évolutions morphologiques des cavités ou encore comparer les résultats du modèle de germi-
nation des cavités aux temps d’irradiation, rayon du germe critique et aux taux de germination
mesurés directement dans les observations in situ.
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Chapitre 1

Etude bibliographique

Dans le secteur du nucléaire, les propriétés des matériaux d’un réacteur dépendent essen-
tiellement de l’évolution de leur microstructure sous irradiation. Des défauts étendus peuvent
apparaitre, et générer du durcissement suivi d’une fragilisation, une accéleration de l’oxydation,
du gonflement voire aboutir à la fracture du matériau. Le but de cette synthèse bibliographique
est de montrer dans un premier temps comment l’irradiation peut modifier la microstructure de
l’aluminium sous irradiation. L’évolution de la microstructure sous sollicitations mécaniques
est étudiée puis l’effet des impuretés sur les nanodéfauts est ensuite abordé. Enfin, cette thèse
reposant sur la confrontation entre les expériences et la modélisation, nous introduisons un bref
résumé des approches théoriques présentées dans la littérature.

1.1 Microstructure formée par les défauts ponctuels sous ir-
radiation dans l’aluminium

L’étude du comportement de l’aluminium sous irradiation permet de comprendre les méca-
nismes fondamentaux d’autres matériaux CFC comme les aciers austénitiques dans les réacteurs
à neutrons rapides. De plus, les alliages d’aluminium seront utilisés comme composants de la
cuve et des internes du réacteur expérimental Jules Horowitz.

1.1.1 Création et évolution des défauts ponctuels
Lors de l’irradiation d’un matériau, des particules incidentes (neutrons, ions, électrons...)

sont émises et entrent en collision avec les atomes du matériau irradié. L’énergie nécessaire
pour déplacer les atomes de leur site est appelée "énergie de seuil de déplacement" (Ed). Des
lacunes (V ) et des interstitiels (I) sont alors générés. L’énergie de seuil de déplacement Ed est
plus ou moins importante selon l’orientation de l’échantillon [15]. Les valeurs données par la
littérature sont comprises entre 16 et 19 eV [4-8] ce qui correspond à une énergie de faisceau
d’électrons minimale de 170-175 keV pour l’aluminium [16, 17]. Cette énergie est faible com-
parée à d’autres métaux comme le fer ou le cuivre où les énergies nécessaires pour créer des
défauts par faisceau d’électrons sont respectivement de l’ordre de 600 keV et de 400 keV [18].
L’utilisation d’un MET s’avère donc être un choix pertinent pour étudier l’évolution de la micro-
structure de l’aluminium sous irradiation. En effet, dans le cas d’une irradiation aux électrons,
les défauts générés ne sont pas nombreux et aucune cascade n’est créée, contrairement aux ir-
radiations aux neutrons ou aux ions 1. Le système est alors plus simple à interpréter. Le MET

1. Cela est dû à la faible énergie transmise du PKA aux atomes suivants, qui n’est pas suffisante pour les
déplacer hors de leur site.
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permet une observation in situ, c’est-à-dire en temps réel du matériau, comme cela a été ré-
cemment réalisé par Xu et al. dans le magnésium [9]. Cette technique permet de déterminer à
la fois des propriétés thermodynamiques et cinétiques des nanodéfauts formés sous irradiation.
De plus, les irradiations aux électrons n’activent pas le matériau et ne génèrent pas de produits
de transmutation comme l’hélium ou le silicium, contrairement aux irradiations aux neutrons et
aux ions alpha [19, 20]. Enfin, les installations de microscopie électronique à transmission sont
accessibles et peu couteuses à mettre en place.

A chaque défaut ponctuel correspond une énergie de migration. Ces défauts peuvent donc
diffuser plus ou moins facilement dans le matériau. Ces énergies peuvent être modifiées par de
nombreux facteurs : température, flux, impuretés... Par ailleurs, les défauts ponctuels peuvent
s’éliminer sur des puits comme les joints de grains, les surfaces libres ou les dislocations. Les
concentrations des défauts ponctuels (Ci et Cv) évoluent au cours du temps d’irradiation, selon
les équations différentielles suivantes :

∂Ci
∂t

= G−Ki,vCiCv −
∑
j

k2
j,iDiCi, (1.1)

∂Cv
∂t

= G−Ki,vCiCv −
∑
j

k2
j,vDvCv, (1.2)

où G est le taux de création des défauts ponctuels exprimé dans l’unité déplacement par
atome par seconde (dpa/s) 2, Ki,v est le paramètre de recombinaison des défauts ponctuels et
k2
j,v est la force de puits de type j (interfaces, joints de grains, défauts étendus...) pour les la-

cunes. Au début de l’irradiation, l’augmentation au cours du temps de la concentration des
interstitiels est identique à celle des lacunes. A une température suffisamment basse, la concen-
tration en lacunes et en interstitiels d’équilibre est quasiment nulle car négligeable par rapport
à celle induite par l’irradiation (figure 1.1). Après un certain temps, noté τ1, la concentration
en lacunes et interstitiels est telle que le volume entier du matériau est recouvert par des vo-
lumes de recombinaison centrés autour de chacun des défauts. Chaque création supplémentaire
de défaut est annihilée et la concentration en lacunes et interstitiels atteint un palier transi-
toire. Les défauts n’ont pas les mêmes propriétés. Les interstitiels sont plus mobiles et ont des
interactions plus fortes avec les dislocations que les lacunes (effet de biais [21, 22]). Ils vont
disparaître sur les puits tels que les surfaces libres, les joints de grains ou les dislocations. Pour
un temps τ2, la concentration en interstitiels diminue fortement, et la concentration en lacunes
augmente sous l’effet de la diminution des recombinaisons. L’augmentation de la concentration
volumique en lacunes augmente la force motrice d’élimination de ces mêmes lacunes. Elles
diffusent alors, pour s’éliminer sur les puits, mais moins rapidement que les interstitiels. C’est
le temps de condensation des lacunes sur les puits notée τ3. Les concentrations en lacunes et
interstitiels sont alors constantes et le système est stationnaire vis-à-vis de la concentration des
défauts ponctuels libres. La concentration en lacunes reste cependant très importante vis-à-vis
de la concentration en interstitiels. Les différentes étapes de l’évolution de la concentration en
défauts ponctuels en fonction du temps sont représentées sur la figure 1.1.

2. Sous une irradiation aux électrons, il n’y a pas de biais de production et la vitesse de création des lacunes et
des interstitiels libres est la même.
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FIGURE 1.1 – Evolution de la concentration en défauts ponctuels en fonction du temps d’irra-
diation d’après [4].

Dans le cas où l’énergie apportée par l’irradiation est suffisante, les défauts ponctuels peuvent
se former et diffuser dans le matériau. L’énergie de formation des défauts n’intervient signifi-
cativement que quand la concentration des défauts ponctuels atteinte sous irradiation est du
même ordre de grandeur que les concentrations d’équilibre. Dans ce cas, ces dernières ne sont
plus négligeables, ce qui explique la transition vers le régime thermique. En revanche, l’énergie
de formation est utile pour estimer l’énergie de migration (Em) à partir du coefficient d’auto-
diffusion. L’energie de formation de la lacune Ef (V ) peut être déterminée expérimentalement
par dilatométrie différentielle (DD) [23], spectroscopie d’annihilation de positons (PAS) [24] et
par mesure de résistivité électrique par trempe [25]. Elle peut aussi être déterminée par des cal-
culs Dynamique Moléculaire (DM) [26] 3 ou par des calculs de structure électronique ab initio
qui utilisent la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) [28, 29].

L’énergie de migration de la lacune se déduit à partir de l’énergie d’activation Eact(V ) et de
l’énergie de formation Ef (V ) par :

Eact(V ) = Ef (V ) + Em(V ) (1.3)

Seeger et al. [30] ont calculé l’énergie d’activation en combinant le coefficient d’auto dif-
fusion [31] aux mesures de résonance magnétique nucléaire (RMN) [32]. De plus, Em(V ) peut
aussi être déterminée expérimentalement par certaines des méthodes précédentes, comme la
PAS [33], la mesure de résistivité par trempe [34] ou par irradiation [35]. En simulation,Em(V )
est déterminée par des calculs de Dynamique Moléculaire [11, 27] ou en DFT par la méthode
de Nudged Elastic Band (NEB) qui permet de modéliser la migration d’une lacune d’un point
A à un point B [13].

3. Cette méthode repose sur le choix des potentiels interatomiques empiriques ou semi-empiriques utilisés
[11, 27].
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Quelques valeurs d’énergies de formation et de migration de la lacune en fonction de la
méthode utilisée sont répertoriées dans le tableau 1.1.

TABLEAU 1.1 – Différentes valeurs de l’énergie de formation de la lacune Ef (V ) selon la
méthode utilisée. PAS : Spectroscopie d’Annihilation de Positons, LDA : Approximation de la
Densité Locale, GGA : Approximation des Gradients Généralisée.

Ef (V ) (eV) Méthode Référence Em(V ) (eV) Méthode Référence
0,75 ± 0,01 DD [23] 0,62 Diffusion + RMN [30]
0,66 ± 0,02 PAS [24] 0,55 PAS [33]
0,66 ± 0,01 Trempe [25] 0,65 Trempe [34]

0,60 Irradiation [36]
0,68 Potentiels [27] 0,64 Potentiels [27]

semi-empiriques semi-empiriques
0,57 LDA [37]

0,51 ;0,63 GGA-PBE [12, 37] 0,58 NEB GGA-PBE [13, 38]

Les énergies de formation et de migration Ef (I) et Em(I) de l’interstitiel sont déterminées
par certaines des méthodes citées précédemment. Expérimentalement, l’énergie de formation
de l’interstitiel est déduite de la différence entre l’énergie de formation de paire de Frenkel
Ef (FP ) déduite des expériences d’irradiation [39, 40] et l’énergie de formation de la lacune
Ef (V ). Les énergies de formation et de migration de l’interstitiel sont répertoriées dans le ta-
bleau 1.2.

TABLEAU 1.2 – Energies de formation Ef (I) et de migration Em(I) de l’interstitiel. NEB :
Nudged Elastic Band.

Ef (I) (eV) Méthode Référence Em(I) (eV) Méthode Référence
3,00 Ef (FP )− Ef (V ) 0,11-0,12 Irradiation [41]

2,59-3,00 DM [27]
1,58 LDA [42] 0,08 NEB LDA [42]

L’énergie de migration de l’interstitiel dans l’aluminium est très faible ce qui permet à
l’interstitiel de s’éliminer rapidement sur les puits prédominants tels que les dislocations,
les boucles de dislocations, les joints de grains et les surfaces libres. De plus, certains puits
comme les boucles de dislocation absorbent préférentiellement les interstitiels (effet de
"biais" [21,22]). En revanche, l’énergie de migration de la lacune est bien plus importante
et la lacune migre plus lentement vers les puits de défauts. Les défauts ponctuels s’éliminent
sur les puits cités précédemment mais peuvent également s’éliminer sur des germes présents
dans la matrice, et créer ainsi des amas de défauts ponctuels.
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1.1.2 Amas de défauts ponctuels

Les amas de défauts ponctuels, aussi appelés "défauts étendus", adoptent des formes de
boucles de dislocation, de cavités, de tétraèdres de faute d’empilement (SFT) et/ou de bulles.
Les boucles de dislocation sont des amas bidimensionnels. Les cavités, les SFT et les bulles
sont des amas tridimensionnels constitués de lacunes et/ou d’atomes de gaz. Les boucles de
dislocation sont étudiées dans un premier temps puis les amas de lacunes sont abordés.

Amas d’interstitiels

Le regroupement des interstitiels sous la forme d’amas 2D permet de générer des boucles
de dislocation bidimensionnelles qui, à leur tour, sont des puits prédominants pour les intersti-
tiels [21, 22]. Les amas d’interstitiels 3D ne sont pas possibles pour des raisons stériques.

Irradiations aux neutrons

Les boucles de dislocation apparaissent pour des températures d’irradiation inférieures à
0,3Tf (avec Tf la température de fusion) jusqu’à 0,5Tf [19]. Farrell [43] montre que les boucles
sont de type interstitiel. Dans le cas d’un matériau pur, comme pour les cavités, la densité de
boucles de dislocation augmente avec la dose [19, 43-45].

Irradiations aux ions

Les boucles sont interstitielles sous irradiation aux ions et résident sur les plans {111} de
la structure CFC [46-48]. Les boucles sont de vecteur de Burgers ~b = a/3<111> ou 1/2a<110>
[49,50]. Elles grossissent sous irradiation [47,48] et ne sont pas observées au-dessus de 202˚C,
même sous fort flux [47]. Pour ces températures, les boucles disparaissent par émission et dif-
fusion des interstitiels aux puits, en raison de la faible énergie de migration des interstitiels dans
l’aluminium [51].

Irradiations aux électrons

Les expériences de Shiraishi et al. [52] et Kiritani et al. [53] montrent que les boucles lacu-
naires formées par trempe se désagrègent sous irradiation aux électrons d’énergie supérieure à
1 MeV à température ambiante, en raison de l’arrivée des interstitiels (figure 1.2). De nouvelles
boucles interstitielles se forment, avec un contraste différent de celui des boucles lacunaires. La
détermination de la nature des boucles, à la fois lacunaires induites par trempe et interstitielles
induites par irradiation est menée parallèlement par la méthode FS/RH [54]. Elle conduit à vé-
rifier la nature interstitielle des boucles de dislocation une seconde fois et est confirmée par de
nombreux auteurs [48, 51, 55-57]. Ces boucles sont fautées 4 [58-60] et résident sur les plans
{111} de la structure CFC.

Cependant, Yang et al. [61] observent pour des irradiations aux énergies d’électrons de 1
MeV deux types de boucles : 90% des boucles sont de vecteur de Burgers 1/3a<111> résidants
sur des plans {111} et 10% sont de vecteur de Burgers 1/2a<110>. Parmi ces dernières, 36%
seraient hexagonales et de nature lacunaire, tandis que 64 % seraient de morphologie elliptique
et de nature interstitielle.

4. Une boucle fautée présente des fautes d’empilement sur un ou plusieurs plans {111}.
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FIGURE 1.2 – Formation de boucles interstitielles sur des boucles fautées. Les boucles lacu-
naires sont en forme d’hexagone, les boucles interstitielles sont en forme d’ellipse.

Plus récemment, Furuya et al. [62] ont réalisé des irradiations aux électrons de 1 MeV in
situ en axe de zone [110] à température ambiante dans un HRTEM. Les boucles sont montrées
sur champ et sont fautées selon des plans {111}. L’étude de ces boucles par contraste de dif-
fraction montre de nouveau qu’il s’agit de boucles interstitielles. Un exemple de ces boucles est
représenté figure 1.3. Notons que la taille et la densité des boucles augmentent avec la dose.

FIGURE 1.3 – Boucle interstitielle observée sous irradiation aux électrons de 1 MeV, z=[110],
HRMET, température ambiante [62].

.

Jitsukawa et al. [55] expliquent la croissance des boucles de dislocation par l’élimination de
petites boucles de dislocation interstitielles qui absorbent des lacunes pour permettre la crois-
sance des plus grandes boucles de dislocation. De plus, plus la boucle est grande et plus le
paramètre de biais pour les interstitiels augmente [22]. Pour les petites boucles, le biais n’est
pas suffisant pour l’élimination des interstitiels et la boucle absorbe des lacunes et se dissout
dans la matrice. Pour les grandes boucles, les interstitiels s’éliminent alors plus rapidement sur
les boucles de dislocation, accélérant leur croissance. Notons que la densité des boucles dimi-
nue avec la température.

Les amas d’interstitiels formés sous irradiation sont des boucles de dislocation ma-
joritairement interstitielles et de vecteur de Burgers 1/3a<111> résidants dans des plans
{111}. Cependant, des boucles de vecteur de Burgers 1/2a<110> ont également été obser-
vées. Une étude approfondie du vecteur de Burgers et de la nature des boucles est donc
nécessaire dans les conditions d’irradiation de l’étude (e− de 200 ou 300 keV).
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Amas de lacunes

La précipitation des lacunes en amas est principalement un problème de croissance du germe
surcritique 5. Cette croissance n’est possible que s’il existe une autre population de puits ayant
un biais plus fort pour les interstitiels que pour les lacunes. Les lacunes peuvent alors former
des amas lacunaires bidimensionnels (boucles de dislocation lacunaires) ou tridimensionnels
(cavités, SFT, bulles). Cependant, les boucles de dislocation lacunaires sont instables sous ir-
radiation [53]. La différence de forme entre une cavité (ou un SFT) et une bulle vient de la
compétition entre la pression interne exercée par les atomes de gaz et la force exercée par les
énergies de surface du matériau. Lorsque la concentration interne d’atomes de gaz est trop
importante, la pression l’emporte sur les forces liées aux énergies de surface et les amas de la-
cunes et/ou d’atomes de gaz deviennent sphériques. Ces nouveaux objets sont appelés "bulles".
A contrario, lorsque les atomes de gaz sont en concentration trop faible, les amas sont facet-
tés selon les plans les plus stables énergétiquement. Ces amas sont appelés "cavités" [19, 63]
ou "SFT" [48] dans la suite de cette étude. Un SFT est de forme tétraédrique, ce qui n’est pas
le cas des cavités. Des bulles composées d’atomes d’hélium produits par transmutation (n,α)
ont été obtenues sous irradiation aux neutrons ou aux particules α [20, 43, 64]. Toutefois, l’hé-
lium n’étant pas produit lors des irradiations aux électrons de basse énergie (e− de 200 ou
300 keV), la formation de bulles dans l’aluminium n’est pas reportée dans la suite de ce
chapitre. Les trois paragraphes suivants décrivent les propriétés des cavités et des SFT qui se
forment sous irradiation aux neutrons, aux ions et aux électrons. Notons que les cavités appa-
raissent sous irradiation entre 0,3Tf et 0,5Tf avec Tf la température de fusion de l’aluminium
(en kelvins).

Irradiations aux neutrons

Des cavités sont observées dans l’aluminium après irradiation aux neutrons (<2.1022 n/cm2)
pour des températures de 50 à 60˚C. Dans la plupart des cas, les cavités sont équiaxes et facettées
selon les plans {111}, parfois tronquées par les plans {100} [19, 44, 65, 66]. Ces formes sont
dites octaédriques tronquées et sont le résultat de la stabilité relative des énergies de surface.
Ces cavités mesurent quelques dizaines de nanomètres [19, 44, 64, 65, 67-69]. Un exemple est
donné sur la figure 1.4.

D’autres formes peuvent apparaître à des tailles de l’ordre du micron (figure 1.5) lors d’ir-
radiations à 125˚C et 150˚C [70]. Il s’agit de formes de cylindre facetté dans les directions
<110>, de rectangle ou de ruban. Ces formes seraient dues à une coalescence de cavités, qui
n’aurait pas eu le temps de se terminer. Les tailles et les formes des cavités sont donc sensibles
à la température à laquelle est menée l’irradiation. Ces observations sont en accord avec les
recuits de Houston et Jostsons [68, 71] qui montrent que les cavités (≈ 110 nm) peuvent coa-
lescer et former des cavités allongées d’un micron de longueur, pour des recuits de l’ordre de
l’heure et des températures supérieures à 300˚C dans des échantillons irradiés aux neutrons à
fort flux (1,6.1022-2,8.1022 neutrons/cm2). Pour des échantillons irradiés aux neutrons à faible
flux (1,6.1020-1,5.1021 neutrons/cm2), le recuit de cavités de taille inférieure à 20 nm est ob-
servé à partir de 195˚C pour des recuits d’une à deux heures [65, 66, 69, 72].

Notons que la densité et la taille des cavités augmentent avec la dose. Le nombre de lacunes
générées est constant et les cavités croissent en taille, tandis que la densité augmente et la taille
diminue avec le flux 6 [19, 44].

5. Un germe surcritique est un amas qui a plus de 50% de chance de croître ou de se redissoudre dans la
matrice.

6. En effet, le nombre de lacunes, et donc le nombre de germes, augmentent avec le flux. La taille des cavités
diminue à cause de la densité importante du nombre de germes.
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FIGURE 1.4 – a) Cavités facettées observées dans un axe de zone z=[110] sous irradiation de
1021 neutrons/cm2 par Risbet [44] et b) représentation des cavités observées dans différents axes
de zone [19].

FIGURE 1.5 – Cavités allongées observées dans un échantillon selon un axe de zone z=[110]
après irradiation à 4.1020 neutrons/cm2 à 100˚C et 1021 neutrons/cm2 respectivement par Packan
[2] (gauche) et Houston [68] (droite) respectivement non recuit et recuit une heure à 350˚C.
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Le tableau 1.3 montre les tailles et densités de cavités obtenues pour différentes conditions
d’irradiation aux neutrons dans la littérature.

TABLEAU 1.3 – Tailles et densités de cavités obtenues sous différentes conditions d’irradiation
aux neutrons.

Flux (n/cm2) Température (˚C) Taille (nm) Densité (cavités/cm3) Référence
3,2.1019 - 27 - [67]
4.1020 125 70 2,8.1013 [64]

150 170 1,2.1012 [64]
1,6.1021 55 70 3,8.1014 [68]

1,5.1019-1,6.1022 55 16,1-49,5 1.1012-5,9.1014 [19]
2,1019-3,1021 55 29,5-50,1 3,0.1012-2,4.1014 [44]

1,5.1021 50 33 4,2.1014 [69]
1,6.1020 50-60 10-100 5.1013 [65]

Irradiations aux ions

Comme dans le cas des neutrons, les cavités formées sous irradiation aux ions sont des octa-
èdres facettés entourés par des plans {111} parfois tronqués par des plans {100} [20,73-76]. Les
cavités ne sont pas observées pour des températures d’irradiation supérieures à 200˚C [74], en
accord avec les recuits des échantillons irradiés aux neutrons. Le déplacement du pic de gonfle-
ment de 0,37 Tf obtenu sous irradiations aux neutrons à 0,45 Tf dans le cas des irradiations aux
ions est attribué au taux de dommage bien plus important dans le cas des ions, ce qui déplace
le pic de gonflement à des températures plus élevées. De plus, la densité et la taille des cavités
augmentent avec la dose, en accord avec les observations de Packan dans le cas d’irradiations
aux neutrons [2, 19].

Irradiations aux électrons

Les cavités sont observées pour des irradiations aux électrons de 225 MeV [77]. Les cavités
sont facettées et équiaxes, sauf certaines qui sont allongées. Les tailles de cavités sont com-
prises entre 20 et 30 nm et présentent des densités comprises entre 1 et 11.1018 cavités/m3 selon
leur position dans le grain. Notons que ces irradiations aux électrons sont d’énergie suffisante
pour générer de l’hélium dans le matériau (≈ 17 appm/dpa), ce qui peut modifier l’évolution
de la microstructure sous irradiation. De nombreux auteurs se sont intéressés au comportement
des boucles de dislocation sous irradiation aux électrons [52,55,78] mais peu se sont intéressés
aux cavités. Seuls Yang et al. [61] observent une faible densité de cavités de 35 nm en taille
moyenne pour des irradiations aux électrons de 1 MeV, qu’ils négligent dans la suite de leur
étude.

Plus récemment, Satoh et al [48] ont observé pour la première fois l’apparition de SFT à
la fois lors d’irradiations aux électrons de 2 MeV entre -160 et -20˚C et d’irradiations aux ions
Al+ de 60 keV entre -150 et 20˚C. Le nombre de SFT décroit tandis que la température d’ir-
radiation augmente. L’observation de SFT dans l’aluminium est surprenante car l’énergie de
faute d’empilement de l’aluminium relativement importante (166 mJ/m2) est le plus souvent
invoquée pour expliquer l’absence de SFT à plus haute température comparé aux autres métaux
CFC, comme le cuivre ou le nickel, qui ont des énergies de faute d’empilement plus faibles
(respectivement 45 et 125 mJ/m2) [79].
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Le fait que des SFT se forment pour de faibles températures sous fort flux est relié aux
fortes concentrations de lacunes générées dans ces conditions, contrairement aux irradiations à
plus forte température, où un plus grand coefficient de diffusion et une plus faible force motrice
de germination aboutit à la formation de moins d’amas de défauts ponctuels. Des exemples de
SFT obtenus sous ces conditions sont représentés sur la figure 1.6. En revanche, les SFT ne se
forment pas sous irradiation à haute température (supérieure à 20˚C). Notons que les SFT ne
devraient donc pas apparaitre dans les conditions de température usuelle des réacteurs.

FIGURE 1.6 – SFT observés lors d’irradiations a) aux électrons 2 MeV à faible température,
1,4.10−2 dpa/s, T=-160˚C b) aux ions Al+ de 60 keV à -153˚C.

A notre connaissance, aucune étude n’a encore porté sur les cavités formées sous irra-
diation in situ aux électrons dans de l’aluminium pur. De plus, les cavités observées sous
irradiation ont toujours été observées ex situ. L’étude d’une microstructure sous irradia-
tion implique la prise en compte des propriétés thermodynamiques mais aussi cinétiques.
Une observation in situ, accessible par l’utilisation de la microscopie électroniques à trans-
mission, permet de mieux appréhender le rôle de la thermodynamique et de la cinétique
sur la formation des cavités et des boucles de dislocation. De plus, les cavités adoptent
des formes non tronquées bordées par des surfaces {111} et tronquées bordées par des
surfaces {111} et {100} [2]. Il est donc nécessaire de déterminer la forme d’équilibre pour
comprendre l’effet de l’irradiation sur la morphologie des cavités.
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1.2 Evolution de la microstructure sous sollicitations thermo-
mécaniques hors irradiation

L’évolution de la microstructure des matériaux est d’un intérêt majeur dans le secteur du nu-
cléaire mais concerne de nombreux autres domaines d’application des matériaux. En effet, sous
contrainte hors irradiation, une forte quantité de lacunes peut être générée. Ce travail peut donc
répondre à des questions technologiques sur l’oxydation [80], la fissuration des matériaux [81]
ou l’étude des nanoagrégats [82,83]. Le comportement de l’aluminium soumis à d’autres forces
extérieures que l’irradiation doit donc être étudié. De plus, les études hors irradiation présentées
dans cette partie ne génèrent pas d’interstitiels. Ainsi, ces études permettent d’étudier l’évolu-
tion de la microstructure contrôlée par les lacunes en l’absence des auto-interstitiels, et ainsi de
mieux comprendre le comportement du matériau sous irradiation.

1.2.1 Trempes
Durant les trempes rapides, une partie des lacunes thermiques formées à haute température

(T) restent piégées dans l’échantillon et aboutissent ainsi à une sursaturation de lacunes à plus
basse température (T′). Les lacunes sont alors dans un état hors équilibre, et vont soit migrer
vers les puits, soit s’agglomérer et former des défauts étendus en deux dimensions comme les
boucles de dislocation, ou en trois dimensions, comme les cavités [84].

Les principaux défauts observés sont des boucles lacunaires, hexagonales ou triangulaires
qui résident sur les surfaces {111} de la structure. Ce sont des boucles fautées (figure 1.7). Les
bords des boucles de dislocation sont parallèles aux directions <110>. La densité de boucles
fautées augmente avec la vitesse de trempe [85]. Plus la vitesse de trempe est faible, plus le
gradient de température est faible et plus les boucles fautées sont stabilisées. A contrario, plus
la vitesse de trempe est importante, plus la contrainte est forte et permet dans ce cas de défauter
certaines boucles. Le processus de défautage des boucles est présenté en détail dans l’annexe
A.

La densité des boucles diminue tandis que la taille des boucles augmente avec la tempé-
rature du bain de trempe [58]. Les boucles n’apparaissent pas pour des températures de bain
supérieures à 80 ˚C et la densité de boucles augmente avec la vitesse de trempe. Le calcul de la
taille des germes montre également que la taille du germe critique des boucles augmente rapi-
dement en fonction de la température du bain, ce qui explique pourquoi les boucles ne sont pas
observées au-delà d’une certaine température.

Les cavités sont observées pour la première fois sous trempe en 1963 [87]. La taille des
cavités varie entre 1,5 et 5 nm. Les cavités sont des octaèdres bordés par des surfaces {111}
très stables, comparés aux autres surfaces [63]. La détermination de la forme des cavités est
observée sur la figure 1.8.

Des cavités allongées sont également observées par Westmacott après avoir trempé un
échantillon chauffé à 650˚C dans une solution de CaCl2 chauffée à 100˚C [88]. Elles sont en
faible densité. Ces cavités sont certainement des cavités dont la coalescence n’a pas aboutie à la
forme observée par Kiritani et al. De plus, ces cavités sont toujours associées à une inclusion.
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FIGURE 1.7 – a) Boucle fautée sur plusieurs plans {111} obtenue dans un alliage Al-1%Mg
trempé [86] ; b) Taille critique du germe des boucles lacunaires et des vides en fonction de la
température du bain [58].

FIGURE 1.8 – Cavités observées par Kiritani en axe de zone a) z=[100], b) z=[110]. c) Repré-
sentation en 3D de la forme de la cavité observée, T = 600˚C, T’ = 40 ˚C.

Les effets des différents paramètres de la trempe sur la formation des cavités sont étudiés
par Kiritani et al. [58]. La densité de cavités augmente avec la température de trempe 7 jusqu’à
la température de fusion, dû à l’augmentation de la concentration en lacunes avec la tempéra-
ture. La densité de cavités augmente également avec la vitesse de trempe entre 1.104 ˚C/s et
1.105 ˚C/s mais diminue légèrement pour Shimomura dans cet intervalle [58, 89]. Notons que
les lacunes sous trempe peuvent créer deux types d’amas lacunaires, les boucles et les cavités.

7. La température de trempe (T) correspond à la température du four, tandis que la température du bain corres-
pond à la température finale de trempe (T

′
).
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De plus, la densité de cavités formées diminue fortement pour de "faibles" vitesses de trempe
(<1.104 ˚C/s). Notons que la densité est toujours inversement proportionnelle à la taille.

Les calculs de dynamique moléculaire de Shimomura et al. [14] montrent que les amas de
lacunes dans l’aluminium trempé devraient être des tétraèdres de fautes d’empilement (SFT),
comme observé dans l’or et le nickel. Ces calculs sont expliqués plus en détail dans le para-
graphe 1.4. Ils ne sont cependant pas observés sous trempe mais sont formés si l’aluminium est
contraint mécaniquement, car la déformation augmente fortement la concentration en lacunes.

Plus récemment, Ono et Kino [90] ont montré que les cavités pouvaient également prendre
une forme délimitée par des plans {111} et {100} par émission thermique de lacunes par les
coins de la cavité. Par ailleurs, une étude récente parue en 2016 montre que les cavités for-
mées sous trempe peuvent être tronquées par des plans {100} [17] (figure 1.9). Ces auteurs
réalisent des trempes entre 550˚C et la température ambiante et s’intéressent au mécanisme de
rétrécissement des cavités trempées sous irradiation aux électrons et en température. Les cavités
rétrécissent anisotropiquement pour adopter leur forme d’équilibre puis isotropiquement avant
de disparaitre par émission de lacunes.

FIGURE 1.9 – Cavités formées par trempe entre 550˚C et la température ambiante, observation
en z=[110] [17].

1.2.2 Déformation
Le matériau est déformé jusqu’à la fracture et les bords de la fracture sont alors suffisamment

minces pour permettre l’observation au MET. Le résultat le plus important est l’apparition de
SFT dans l’aluminium par Mukouda et al. [91] alors que les SFT n’avaient jamais été observés
auparavant dans ce matériau, que ce soit par irradiation ou trempe. Ce phénomène a été observé
pour toutes les températures de déformation entre -270 et 100˚C. L’apparition de ces défauts
serait expliquée par l’augmentation de la concentration de lacunes générée par la fracture [92].
Notons que la concentration locale en lacunes autour de la fracture est estimée supérieure à la
concentration maximale de lacunes que peuvent induire les trempes. L’apparition de ces dé-
fauts pourraient aussi être reliée à la faible température des expériences de déformation, qui
ne permettent pas ou peu la migration des lacunes. Des boucles de dislocation lacunaires sont
également observées [91,93]. Ce sont des boucles de Frank, probablement fautées, qui résident
sur les plans {111} de la structure.

L’observation de la zone montre qu’il y a peu de dislocations formées lors des expériences
de fractures, notamment dans les zones contenant les SFT. Shimomura et al montrent par des
calculs de dynamique moléculaire que la fracture génère effectivement une forte concentration
de lacunes sans pour autant induire la formation de dislocations [94]. L’observation de SFT
plutôt que de cavités facettées serait donc reliée à une très forte concentration locale de lacunes
et/ou un effet du champ de contrainte.
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Les amas lacunaires formés par sollicitation thermo-mécanique peuvent adopter trois
configurations : boucles lacunaires, SFT et cavités. Cependant, les SFT n’apparaissent que
pour certaines conditions. Sous irradiation, les amas lacunaires sont majoritairement des
cavités.

1.3 Effet des impuretés sur les amas de défauts ponctuels

Les impuretés sont en quantité souvent infime dans les matériaux, mais leur rôle peut être
prédominant sur la formation de défauts et sur la dégradation des propriétés des matériaux. En
particulier, l’hydrogène est présumé être l’un des gaz qui facilitent la formation des cavités sous
irradiation aux neutrons [70], l’autre gaz étant l’hélium.

1.3.1 Effet de l’hydrogène sur les amas interstitiels

L’effet de l’hydrogène sur la formation et la croissance des boucles de dislocation sous irra-
diation aux électrons a été étudié par Wolfenden et al. [16,95] et Ono et al. [96]. Les échantillons
d’aluminium ont été pré implantés en hydrogène par irradiation aux ions, avant d’être soumis à
l’irradiation aux électrons.

Ono et al. pré irradient des échantillons par des ions H+ de 15 keV entre 200 et 400 ˚C puis
les irradient aux électrons de 200 keV à la température ambiante. La densité de boucles est bien
plus importante pour le matériau pré irradié que pour le matériau sans irradiation préalable pour
des températures entre -153 et 57 ˚C.

Pour ces auteurs, l’hydrogène est peu liant avec les interstitiels créés par irradiation et les
interstitiels migrent de toute façon rapidement vers les puits. En revanche, ils postulent l’appari-
tion de petits amas lacune-hydrogène (en raison de l’énergie élevée de liaison entre ces compo-
sants) pouvant intercepter les interstitiels, créant des recombinaisons puis des liaisons entre les
interstitiels permettant la formation des boucles de dislocation interstitielles. Ces hypothèses
sont confirmées par la densité constante de boucles en fonction du flux pour les échantillons
pré implantés en hydrogène. L’hydrogène a donc une influence sur la densité de boucles créées
sous irradiation électronique, mais pas sur la variation de la densité avec le flux, confirmant
le rôle de l’hydrogène sur la formation de germes pour les interstitiels. Cependant, on peut se
demander comment un site de recombinaison peut se transformer en un site de germination de
boucles. Une autre explication serait de supposer que le système est dans un état transitoire.
En effet, dans l’état transitoire, le ralentissement des lacunes favorise la recombinaison mais
retarde aussi la formation et la croissance des boucles interstitielles en augmentant encore la
différence entre le flux d’interstitiels et le flux de lacunes.

De plus, la densité de boucles augmente avec la fluence en hydrogène, permettant de géné-
rer plus de germes et donc plus de boucles sous irradiation aux électrons. Cependant, rappelons
que l’implantation génère de nombreux défauts ponctuels qui peuvent également expliquer la
forte densité de boucles dans le matériau pré irradié.

L’hydrogène se lierait avec les lacunes pour former des complexes VnHm qui piégeraient les
interstitiels. il aurait donc un rôle sur la germination des amas d’interstitiels.
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1.3.2 Effet de l’hydrogène sur les amas lacunaires
Farrell et King implantent 3 ppm d’hélium, 3 et 9 ppm d’hydrogène et irradient de l’alu-

minium aux neutrons à 125 et 150˚C. L’hydrogène a peu d’influence à 125˚C sur la densité et
la taille des cavités. En revanche, pour les échantillons irradiés à 150˚C, la densité des cavi-
tés augmente d’un facteur 10 entre l’échantillon non implanté et l’échantillon contenant 9 ppm
d’hydrogène, tandis que la taille moyenne des cavités diminue de moitié. L’effet de l’hydrogène
sur la densité de cavités est cependant inférieur à l’effet de l’hélium, généré par transmutation
(figure 1.10). Notons que le fait d’implanter génère des défauts ponctuels en forte quantité.
L’augmentation de la densité de cavités peut être un effet couplé entre la présence d’hydrogène
et la forte concentration en lacunes présentes dans le matériau.

FIGURE 1.10 – Aluminium pur irradié à 4.1020 n/cm2 à 150˚C. a) Echantillon non implanté ; b)
Echantillon implanté à 9 ppm d’hydrogène et c) échantillon implanté à 3 ppm d’hélium.

Parallèlement, Packan réalise des irradiations aux neutrons sur de l’aluminium contenant
initialement 15 à 20 ppm d’hydrogène et sur de l’aluminium dégazé [19]. Aucun effet notable
n’est observé sur la densité et la taille des cavités formées. Cela peut être dû à la faible concen-
tration de l’hydrogène dans le matériau, trop faible pour observer un effet. De plus, l’auteur
explique la différence observée avec Farrell par la différence de température d’irradiation et
par le fait que Farrell et al. ont implanté leurs échantillons avant irradiation. D’autres études
montrent que l’hydrogène ne joue pas un rôle important dans la germination des cavités sous
irradiation aux ions [20, 74, 97]. L’hélium est l’élément qui contrôle la formation des cavités.
En effet, l’hydrogène a un coefficient de diffusion 1014 fois supérieur à celui de l’hélium dans
l’aluminium. L’hydrogène peut donc migrer rapidement aux puits, tandis que la concentration
d’hélium augmente continuellement aux cours de l’irradiation [20]. De plus, l’hélium a une
énergie de liaison très forte avec la lacune (Ebt(V −He) = 2,3 eV [98]) comparé à l’hydrogène
(Ebt(V − H) = 0,34 eV [12]). Une autre explication possible est que l’hydrogène implanté se
met sans doute très vite à l’équilibre vis-à-vis de l’atmosphère et ne joue donc pas de rôle sous
irradiation, en raison de sa concentration d’équilibre trop faible.

L’hélium n’est pas produit sous irradiation aux électrons de basse énergie, ce qui per-
met de déterminer plus facilement le rôle de l’hydrogène sur les cavités et sur les interac-
tions H − V [81]. Les cavités se forment sous irradiation aux électrons d’énergie 300 keV et
sous une pression de 2 Pa enH2 à température ambiante. Xie et al. observent l’apparition de ca-
vités facettées selon les plans {111} à l’interface entre l’oxyde (Al2O3) et l’aluminium [81]. Les
observations sont les suivantes : au départ, l’interface entre l’aluminium et l’oxyde est droite
et lisse. Les atomes d’hydrogène, sous l’effet de la pression partielle, s’agrègent à l’interface
aluminium/oxyde. Lors de l’irradiation, de petites bulles se forment à l’interface puis se déve-
loppent en grandes cavités facettées selon les plans {111}, qui sont les plans les plus stables
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de l’aluminium. Elles mesurent de quelques nanomètres à 25 nm. Les plus grandes cavités se
développent ensuite par coalescence 8 en adoptant des surfaces {111} très stables. Les petites
cavités adoptent également des facettes {100} et aucune facette {110} n’est observée. Pour vé-
rifier qu’il s’agit de l’effet de l’hydrogène, d’autres expériences sont réalisées sous vide et sous
azote. Aucune différence de microstructure n’est observée avant et après irradiation sous azote
et sous vide. Notons que ces "cavités" ont le même nom mais ne sont pas les mêmes objets que
les formes équiaxes facettées précédentes. Dans notre cas, les cavités sont des objets 3D que
l’on forme à l’intérieur de la matrice tandis que pour Xie et al. les cavités sont des dômes qui
se forment à l’interface aluminium/oxyde [81]. A température ambiante, les lacunes participent
peu aux cavités, qui sont constituées principalement d’atomes d’hydrogène. Les lacunes sont
présumées piégées par les atomes d’hydrogène dans la matrice.

FIGURE 1.11 – Schéma représentant l’effet de la pression d’hydrogène sur la formation des
cavités dans l’aluminium irradié aux électrons [81].

Sous une pression d’hydrogène, les atomes hydrogène s’agrègent à l’interface alumi-
nium/oxyde. L’hydrogène a un rôle déterminant sur la formation des cavités à l’interface
puisque sous vide, les mêmes conditions d’irradiation ne produisent pas de cavités.

L’effet des impuretés sur la formation des cavités sous trempe est étudié par Shimomura
[99-101]. Les cavités se forment en présence d’air humide et d’hydrogène, mais ne se forment
pas en présence de monoxyde de carbone, d’air sec, d’hélium ou de vide dans le cas de trempes
dans de l’huile siliconée. Dans le cas de trempes dans de l’eau distillée, des vides peuvent égale-
ment se former par réaction avec le bain de trempe. La densité de cavités créées est proportion-
nelle à la racine de la pression partielle en hydrogène. Un germe composé d’un hydrogène en

8. Ce phénomène est rendu possible par la déformation de l’interface aluminium/oxyde.
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site octaédrique et de 4 lacunes (H − 4V ) est déterminé comme un possible germe des cavités
dans l’aluminium trempé (figure 1.12). De plus, la densité de boucles lacunaires diminue tandis
que celle des vides augmente avec la présence d’impuretés [89, 102]. Les impuretés pourraient
donc avoir non seulement un rôle sur la germination des cavités mais également sur la stabilité
des cavités vis-à-vis des boucles.

FIGURE 1.12 – Configuration de plus basse énergie d’un complexe H − 4V déterminé par
Shimomura et Yoshida [89].

Les impuretés gazeuses ont un rôle prédominant sur la germination des cavités sous
irradiation et sous trempe. L’effet de l’hélium sur la germination des cavités est prédomi-
nant sous irradiation aux ions et aux neutrons. L’effet de l’hydrogène est démontré sous
irradiation aux électrons à l’interface aluminium/oxyde et sous trempe sur la densité et la
stabilité des cavités par rapport aux boucles de dislocation lacunaires. En revanche, l’effet
de l’hydrogène sur la formation de cavités en volume sous irradiation aux électrons n’a
jamais été étudié.

1.3.3 Impuretés métalliques
Dans l’aluminium, de nombreuses impuretés substitutionnelles métalliques résiduelles peu

vent avoir un rôle sur la formation de dommage dans l’aluminium. Un certain nombre d’im-
puretés est dénombré selon le procédé de fabrication de l’aluminium. Les plus courantes sont
le Si (produit par transmutation de l’aluminium par l’effet des neutrons thermiques), le Cr, le
Cu, le Fe, le Mg, le Mn, le Ni, le Zn, l’Ag, le Ca, l’In, le Sn, le Ti, le V et le Zr. Une étude
porte sur toutes ces impuretés [103] sous irradiation aux neutrons à 65-80˚C et pour différents
taux d’impuretés. Le Fe et le Ni n’ont pas ou peu d’effet sur les cavités et le Zn réduit la taille
des cavités seulement. En revanche, le Cr, le Cu, le Mn, le Ti et le Zr réduisent la densité des
cavités, et Mn supprime les cavités. De façon générale, les effets des impuretés influent sur la
densité des cavités plutôt que sur leur taille, ce qui tend à faire penser que l’impureté contribue
principalement à faciliter ou non la germination des cavités. En dehors du manganèse, tous ces
éléments forment des précipités sous irradiation aux neutrons. La présence des précipités peut
avoir un rôle important sur l’évolution de la microstructure. La discussion du couplage entre
les transformations de phase et la microstructure des défauts dépasse largement le propos de ce
chapitre. Notons que les interactions entre les solutés et les lacunes ont été étudiées par calculs
ab initio pour une grande partie du tableau périodique [13].

Les expériences de trempe réalisées par Shimomura et al. [101] montrent que le carbone
interstitiel peut avoir un effet sur la formation des cavités, en particulier sur leur germination.
En effet, les auteurs montrent une augmentation de la densité de cavités dans un échantillon
contenant du carbone. Le carbone proviendrait de la fusion de l’aluminium avec un creuset en
graphite. Aucune cavité n’est décelée si l’échantillon est fondu dans un creuset d’alumine, et
trempé en présence d’hélium. Par conséquent, le carbone est présumé avoir un effet positif sur
la germination des cavités dans l’aluminium. Cependant, des trempes ont été menées sous mo-
noxyde de carbone (CO) et très peu de cavités ont été observées [89]. De plus, les échantillons
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contenant du carbone ont été trempés dans un bain d’eau distillée, ce qui pourrait permettre la
présence d’hydrogène justifiant la densité de cavités observées. L’effet du carbone sur les ca-
vités dans l’aluminium est encore incompris aujourd’hui. Afin de vérifier cette hypothèse, des
calculs ab initio ont été menés sur les interactions carbone-lacune [12,104]. L’énergie de liaison
pour l’amas C − (H − V ) est particulièrement forte (Ebt(C −H − V ) = 0,77 eV) comparée à
l’énergie de liaison C −V (Ebt(C −V ) = 0,18 eV) et à l’énergie de liaison H −V (Ebt(H −V )
= 0,39 eV) [104]. Notons cependant que 2× Ebt(H-V) ≈ Ebt(C −H − V ) = 0,77 eV. Le com-
plexe V −H2 serait donc aussi stable que C −H − V , dans le cas où les liaisons V −H sont
additives. Le carbone pourrait donc aider à la formation d’amas lacune-hydrogène-carbone. Ce-
pendant, Connetable et David montrent par une approche statistique que les atomes de carbone
vont préférentiellement former des amas Cm sans lacune. Par conséquent, d’un point de vue
strictement thermodynamique, il est peu probable que les cavités observées par Shimomura et
al. [101] lors de leurs trempes soient formées à partir des interactions entre le carbone et les
lacunes seulement. Cependant, rappelons que ces résultats sont directement dépendant du ratio
entre les concentrations des différents composants.

A haute température (T≈600˚C), les interactions impuretés-lacunes ne sont pas dominantes.
Les nombreuses lacunes générées n’interagissent pas ou peu avec les atomes d’impuretés [12].
A basse température (i.e lors de la trempe), les interactions impuretés-lacunes deviennent do-
minantes et les lacunes se piègent sur les impuretés. Il est intéressant de noter que le nombre de
lacunes libres après trempe n’est pas forcément plus élevé qu’avant la trempe, et qu’un calcul
du potentiel chimique de la lacune en fonction de la concentration en impureté et de la trempe
est nécessaire pour répondre à cette question.

La concentration de complexes V nXm avec X une impureté dépend du ratio entre la
quantité de lacunes et la quantité d’impuretés dans le matériau. Dans le cas simple d’amas
V X , si la concentration en impureté X est très importante par rapport aux lacunes, les lacunes
seront piégées par les atomes d’hydrogène et le nombre de complexes V X formés est élevé et
en général égal à la concentration de X .

Cet exemple montre bien qu’il est nécessaire de comprendre les interactions entre les dif-
férents composants. Ces interactions sont très difficiles à étudier expérimentalement mais sont
accessibles par calculs ab initio.

1.4 Apport de la simulation pour interpréter la morphologie
des défauts d’irradiation

1.4.1 Energies de surface de l’aluminium pur

Le facettage des cavités est directement dépendant des énergies de surface du matériau.
Les énergies de surface les plus faibles sont en théorie les plus stables, et permettent alors de
prédire la forme théorique d’équilibre de la cavité. Expérimentalement, la détermination des
énergies de surface est difficile, car les techniques utilisées sont basées sur la fusion des métaux
et ne permettent la détermination que d’une énergie de surface globale, souvent une énergie de
surface liquide-vapeur, indépendante des orientations cristallographiques [105-108]. De plus,
l’énergie de surface est dépendante de la température et la couche d’oxyde d’aluminium for-
mée en permanence sur le matériau peut affecter la mesure des énergies de surface [106]. Les
valeurs d’énergies de surfaces expérimentales sont de l’ordre de 1,134-1,160 J/m2 pour l’alu-
minium [109-111].

22



Une autre façon de déterminer les énergies de surface expérimentalement est d’étudier les
formes d’équilibre de nanoparticules d’Al dans le vide ou de cavités dans Al. La construc-
tion de Wulff donne ensuite accès aux rapports des énergies de surface, à partir de la mesure
du rapport des distances entre les surfaces concernées et le centre de l’objet. Cette méthode
peut s’appliquer dans le cas de l’aluminium car le système présente des énergies de surface
anisotropes. Notons que les surfaces des cavités formées dans la matrice s’oxydent plus diffi-
cilement 9. L’étude des cavités formées dans l’aluminium permet donc de déterminer les
énergies de surface de l’aluminium pur en évitant la réaction d’oxydation. Récemment,
Zhang et al. ont déterminé in situ les rapports des énergies de surface {100}/{111} dans le
cadre de recuit de cavités formées par trempe entre 25˚C et 150˚C sous irradiation aux électrons
de 200 keV, et ont obtenu pour toutes les températures une valeur stable de γ{100}/γ{111} =
1,06+/-0,04 avant disparition de la cavité (figure 1.13), indiquant une forme d’équilibre consti-
tuée majoritairement de surfaces {100} et {111}, avec les surfaces {111} plus favorables que
les surfaces {100} en raison de leur plus faible énergie de surface [17].

FIGURE 1.13 – Utilisation de la méthode de Wulff (haut) et évolution de l’élimination d’une
cavité à 100˚C (bas), MET JEOL JEM 2100F, z=[110].

Ces résultats permettent de donner l’ordre hiérarchique des énergies de surface mais ne per-
mettent pas de donner les valeurs absolues de ces énergies. De plus, les résultats dépendent
de la précision des mesures et peuvent potentiellement varier en fonction de nombreux fac-
teurs expérimentaux, comme la température, le champ de contrainte, les impuretés, le flux... Par
conséquent, l’utilisation d’outils de simulation est nécessaire pour obtenir des informations sur
la morphologie des cavités et discriminer les effets. Les calculs ab initio permettent de calculer

9. Les cavités sont essentiellement composées de vide.
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directement les énergies de surface d’intérêt. Les énergies de surface calculées dans l’alumi-
nium sont présentées dans le tableau 1.4.

TABLEAU 1.4 – Energies de surface obtenues en DFT et en potentiels empiriques (EAM).

γhkl (J/m2) γhkl/γ111 Méthode Référence
{111} {100} {110} γ100/γ111 γ110/γ111

0,81 0,90 1,03 1,11 1,27 GGA [112]
0,98 1,06 1,16 1,08 1,18 LDA [112]

0,95 1,02 GGA [113]
0,71 GGA [114]
0,67 0,86 0,93 1,28 1,39 GGA [115]
0,82 0,94 1,00 1,15 1,22 GGA [116]
1,20 1,35 1,27 1,13 1,06 GGA [117]
0,75 GGA [118]
0,94 1,08 1,09 1,15 1,16 Pseudopotential [119]
0,60 0,85 0,95 1,42 1,58 MEAM [120]
0,78 0,91 1,02 1,17 1,31 LAEAM [121]
0,75 1,09 1,14 1,45 1,52 MEAM [122]
0,63 0,85 0,95 1,35 1,51 CMD [122]
0,91 1,00 1,11 1,10 1,23 CMD [122]

En dehors d’une étude de Da Silva, corrigée par la suite [116, 118], les surfaces {111} sont
prédites être plus stables que les surfaces {100} qui sont plus stables que les surfaces {110}. Ce-
pendant, il faut rappeler ici que les énergies de surface sont calculées pour T=0K électronique 10.
En particulier, la température peut diminuer l’anisotropie des énergies de surface, ce qui amène
à une cavité sphérique à haute température. Cela est dû à la compétition entre la contribution
énergétique et la contribution de l’entropie configurationnelle et vibrationnelle à haute tem-
pérature. Au-dessus d’une certaine température, l’entropie configurationnelle et vibrationnelle
devient majoritaire sur la contribution énergétique, ce qui conduit à une cavité sphérique. Les
valeurs de plans de plus hauts indices n’ont pas été calculés dans la littérature, alors que
ces plans peuvent également participer à la forme de la cavité.

1.4.2 Effet de taille finie sur la forme des cavités
La construction de Wulff permet de donner la forme théorique d’une particule en fonction

des rapports des énergies de surface. Cette méthode est valable et fiable pour des tailles de
particules contenant plusieurs centaines d’atomes et plus, dans le cas d’un système pur [123].
Cependant, pour de plus faibles tailles, des effets de taille finie peuvent apparaître, comme
des effets de bords et de coin qui peuvent contribuer de façon non négligeable dans l’énergie
associée à la surface de la particule. Marks met en évidence cet effet de taille finie dans les
structures CFC [124]. Marks introduit un modèle d’octaèdre tronqué, avec les deux surfaces
favorables {111} et {100}, représenté sur la figure 1.14 a). Il calcule le nombre d’atomes pour
chaque contribution (surfaces, bords, coins), déduit l’énergie de chaque contribution et mini-
mise l’énergie de surface totale par rapport à ces paramètres, pour un nombre total d’atomes
fixés. Cela lui permet d’obtenir, pour un nombre d’atomes donné, la fraction de chacune des
surfaces, représentée sur la figure 1.14 b).

10. Le système est calculé dans l’état fondamental électronique et non atomique
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FIGURE 1.14 – a) Octaèdre tronqué présentant des plans {111} et {100}. Les bords E1 et E2

contiennent respectivement n et m atomes ; b) Fraction de chaque surface en fonction du nombre
d’atomes de la particule.

Les fractions des surfaces convergent bien pour de grandes tailles et les fractions des atomes
de bords et de coins tendent vers 0, ce qui indique que l’octaèdre adopte la forme de Wulff aux
grandes tailles. Cependant, il y a une inversion entre la surface {100} et {111} pour des tailles
inférieures à 104 atomes, ce qui correspond à une particule de 6 à 10 nm selon la troncature
dans le cas de l’aluminium. Les effets de bords et de coins sont donc non négligeables dans ce
modèle, et les petites particules n’adoptent pas forcément la forme de Wulff.

Des études ont été menées sur des nanoagrégats d’aluminium de quelques centaines d’atomes
par dynamique moléculaire [82, 83]. Des ad atomes sont ajoutés à un octaèdre bordé par des
surfaces {111} tronqué par des surfaces {100}. Pour une température constante (T=400K), les
ad atomes diffusent rapidement sur les surfaces {111} et s’échangent avec les atomes des bords
séparant les surfaces {100} et {111}. Les ad atomes sont alors piégés par les surfaces {100} et
l’octaèdre tronqué devient de moins en moins tronqué. Dans ce cas, l’amas d’atomes d’alumi-
nium croît en adoptant uniquement des plans {111}, en éliminant les plans {100}. Ce résultat
peut être appliqué dans le cas d’amas lacunaires dans une matrice d’aluminium. Dans ce cas, les
ad lacunes se comportent de la même manière que les ad atomes dans le cas de nanoagrégats,
c’est-à-dire devraient être piégées par les surfaces {100} après diffusion sur les surfaces {111},
ce qui devrait amener à des octaèdres bordés seulement par des surfaces {111}. Cependant, ces
résultats ne permettent qu’une idée qualitative du comportement des ad lacunes. Il n’y a en effet
a priori pas de raison que les énergies dans le cas d’un ad atome et d’une ad lacune soient les
mêmes.

Une étude couplée entre calculs ab initio/dynamique moléculaire est menée en étudiant le
comportement des surfaces {100}, {111} et {110} d’amas entre 256 et 2048 atomes lors d’une
simulation de refroidissement. En particulier, ces calculs montrent que les densités des surfaces
(et donc leur énergies) varient en fonction de la taille de l’amas. Les surfaces {110} ne sont
jamais observées. Pour de faibles tailles d’amas (n<604 avec n le nombre de lacunes), les amas
sont bordés de surfaces {111} tandis qu’à de plus fortes tailles (n>1120), les amas sont bordés à
la fois par des surfaces {111} et {100} [125]. Enfin, cette étude montre que la densité atomique
des surfaces {111}({100}) est plus petite (plus grande) que la densité atomique des surfaces
infinies dans le cas de la forme de Wulff. On s’attend donc à un rapport d’énergie de surface
γ100/γ111 plus élevé pour des petits amas d’atomes d’aluminium ou de lacunes que dans le cas
de la forme de Wulff pour un amas de taille infini.
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Les cavités de petite taille ne respectent pas forcément la forme de Wulff, qui est va-
lide pour des cavités contenant plusieurs centaines d’atomes et plus. On peut s’attendre
dans le cas de l’aluminium à des surfaces {111} plus importantes aux petites tailles qu’aux
grandes tailles de cavité. Cependant, ces données se basent uniquement sur des calculs théo-
riques. Une exploitation expérimentale est nécessaire pour vérifier et confirmer les données des
études précédentes.

1.4.3 Stabilité et évolution des amas lacunaires

Les calculs ab initio et de DM servent également à obtenir des informations sur les ciné-
tiques de germination et de croissance des amas de défauts ponctuels de très petite taille (<0,5
nm). Ces petits amas ne sont pas visibles expérimentalement, car leur taille est inférieure au
seuil de résolution du microscope.

L’observation d’amas lacunaires dans l’aluminium selon différentes méthodes (trempes, ir-
radiations, déformations...) suggère que les lacunes sont attractives. Le premier amas de lacunes
se compose de deux lacunes et est appelé "bilacune". Les expériences concernant l’énergie de
liaison de la bilacune sont réalisées par PAS, mesure de résistivité après trempe et dilatomé-
trie différentielle [126, 127]. La présence de bilacunes est attribuée dans un premier temps à
l’observation d’un comportement non-Arrhénius de la concentration de lacunes en fonction de
la température 11. Cette hypothèse est réfutée par des calculs de dynamique moléculaire qui
montrent que l’effet non-Arrhénius provient des vibrations atomiques anharmoniques, sans que
le système n’ait besoin de former des bilacunes [128]. De plus, l’énergie de liaison (Ebt(1NN))
de la bilacune 1NN (premières voisines) obtenue par calculs ab initio est négative (-0,06 eV à
-0,08 eV [12,128-130]) en raison de la création de liaisons très fortes générées entre les atomes
premiers voisins de la lacune [128, 129]. Pour de plus grands amas, seules les équipes de Shi-
momura et de Wang et al. ont étudiées les configurations stables des premiers amas de lacunes
(n≤ 5) par dynamique moléculaire [10,11,14]. Les configurations les plus stables obtenues par
Wang et al. ont été recalculées par calculs ab initio et sont représentées sur la figure 1.15 a). En
particulier, l’amas V5, appelé pentalacune, est très stable comparé aux autres configurations et
est présumée être le germe prédominant des cavités dans l’aluminium. Ce résultat est en accord
avec les calculs de dynamique moléculaire de Shimomura et al. [14]. Notons cependant que les
calculs de dynamique moléculaire sont moins précis que les calculs ab initio et qu’ils ne repro-
duisent pas précisément les interactions chimiques entre les éléments. Des calculs Monte Carlo
en température, basé sur les calculs de DM qui montrent que les lacunes sont attractives
pour n<5, (figure 1.15 b)) montrent que les lacunes commencent à s’agréger à partir de -73˚C
par absorption de lacune. Lorsque la pentalacune est atteinte, l’amas est alors immobile et ne se
dissocie pas. Entre -53 et -23˚C, la microstructure est composée en très forte majorité de V1 et
de V5. Puis, pour des températures entre -23 et 77˚C, la microstructure contient de plus grands
amas [10]. Cependant, les énergies de liaison totales des premiers amas inférieurs à V5 calcu-
lées par ab initio sont négatives [10,11]. La germination des cavités est alors peu probable dans
l’aluminium, car la probabilité de rencontre de six lacunes et un interstitiel est extrêmement
faible à des valeurs de sursaturation de lacunes réalistes.

La configuration la plus stable obtenue par calculs de dynamique moléculaire est la
pentalacune, qui consiste en six lacunes remplaçant les six atomes des faces de la maille
élémentaire et d’un interstitiel sur un site octaédrique au centre de la maille.

11. Dans le cas d’un comportement Arrhénius, la concentration de lacunes s’exprime par une droite dont la
pente correspond à l’énergie de formation de la lacune.
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FIGURE 1.15 – a) Energie de liaison des configurations les plus stables, de V1 à V8 ; b) Distri-
bution des amas après recuit en fonction de la température de recuit.

Les lacunes peuvent créer des germes dans l’aluminium sur lesquels des lacunes s’agrègent,
permettant la croissance des amas lacunaires. Cependant, une incertitude existe toujours sur la
forme la plus stable des amas lacunaires. Des simulations de dynamique moléculaire sont donc
réalisées en considérant les SFT, les vides, les boucles fautées et les boucles parfaites [14,131].
Il s’avère que les SFT devraient être les formes les plus probables des amas lacunaires (figure
1.16 a)), mais que la concentration en lacunes n’est pas suffisante pour compléter la trans-
formation du germe en SFT [14], en accord avec les résultats expérimentaux. A nombre de
lacunes plus important, les calculs de dynamique moléculaire montrent que la boucle fautée est
l’amas le plus stable, puis la boucle parfaite devient l’amas le plus stable au-dessus d’un certain
nombre de lacunes (figure 1.16). Il existe donc une barrière d’énergie qui permet de passer de
la boucle fautée à la boucle non fautée (annexes B et C). Les cavités ne sont pas stables, et si
les cavités existent, elles devraient se transformer en boucles de dislocation lacunaires résidant
sur des plans {111}. La stabilité des boucles fautées est en bon accord avec les observations
expérimentales sur l’aluminium trempé [58-60] et sur le fait que les boucles fautées peuvent
se transformer en boucles parfaites [87, 102, 132] (voir annexe B). La stabilité des cavités par
rapport aux boucles de dislocation peut être due à des piégeages cinétiques et/ou aux impuretés
présentes dans le matériau, qui viendraient stabiliser les cavités aux dépens des boucles de dis-
location.
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La formation de cavités plutôt que de boucles lacunaires dans l’aluminium ne peut
pas être expliquée par un argument uniquement énergétique. Elle peut cependant être ex-
pliquée par des effets cinétiques et/ou par la stabilisation des surfaces de l’amas par des
impuretés.

FIGURE 1.16 – a) Energie de formation d’un amas de lacunes en fonction de sa taille pour
un nombre de lacunes inférieur à 21. Les triangles représentent des lacunes premières voisines
uniquement sur un plan {111} ; b) Energie par lacune des différentes configurations possibles
pour un amas en fonction de sa taille pour un nombre de lacunes supérieur à 10.

Une autre hypothèse à la formation ou non des cavités dans les métaux serait une origine
électronique et non plus élastique. Une méthode originale combinant calculs ab initio et dyna-
mique moléculaire est développée par Zhang et al. dans ce sens [133]. Ils déterminent le germe
critique n∗ qui a 50% de chance de croître ou de se redissoudre dans la matrice. Les résultats
donnent n∗ = 6 ou 7 entre -73 et 327˚C ce qui signifie que les cavités sont peu probables à
l’équilibre dans l’aluminium. La lacune crée une "cage de liaison" autour d’elle. Cette cage
correspond à une accumulation de la densité de charge entre les atomes qui entourent la lacune,
due à la relaxation électronique. Cela est observé pour la lacune, mais également pour d’autres
amas plus importants. Cette "cage de liaison" empêche la formation des cavités. Cependant, si
une pression hydrostatique est appliquée, la taille de l’amas critique diminue et la germination
des cavités est facilitée [133]. Les "cages de liaisons" dues à la densité de charge de la monola-
cune, de la bilacune et de la trilacune sont représentées sur la figure 1.17. Cependant, les auteurs
ont basé leur théorie en considérant que l’énergie de liaison équivaut à l’énergie de formation
de Gibbs. Pour ces auteurs, si l’énergie de liaison est positive, alors n∗ correspond à la taille du
germe critique nécessaire pour croitre. De plus, l’étude des configurations les plus stables n’a
pas été réalisée précisément. Par conséquent, il est nécessaire de développer une méthode basée
sur une approche plus classique, la théorie classique de la germination, plus adaptée à l’étude de
la germination des cavités sous irradiation. Cela permettra notamment une meilleure estimation
du nombre de lacunes du germe critique ainsi que la prise en compte des interstitiels générés
par l’irradiation.
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FIGURE 1.17 – Densité de charge et "cages de laisons" dans Al. a) Densité électronique (Å−3)
dans un plan {111} en présence d’une lacune. La lacune induit une accumulation de densité de
charge (rouge) entre les atomes autour de la lacune. Cela forme une "cage de liaison" autour des
amas de lacunes. b), c) et d) sont respectivement la "cage de liaison" pour une monolacune, une
bilacune et une trilacune. Les sphères rouges représentent les lacunes, et les sphères et lignes
violettes représentent respectivement les atomes et les premiers voisins.
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Conclusion
Sous irradiation, les interstitiels s’éliminent très rapidement sur les puits de défauts, ce qui

permet aux lacunes qui migrent plus lentement de s’agréger sur des germes présents dans la ma-
trice, composés d’impuretés et de défauts ponctuels, et permettre ainsi la croissance des amas
lacunaires. Les défauts étendus sont majoritairement des boucles de dislocation pour les amas
interstitiels, et des cavités bordées par des plans {111} parfois tronquées par des plans {100}
pour les amas lacunaires. Notons que des effets de taille finie sur la forme des cavités ont été
démontré par des calculs de DM et/ou ab initio. On peut notamment s’attendre dans le cas de
l’aluminium à des surfaces {111} plus importantes aux petites tailles qu’aux grandes tailles de
cavités. Ce résultat n’a cependant jamais été confirmé expérimentalement.

La formation des cavités par rapport aux boucles de dislocation lacunaires et aux SFT peut
s’expliquer par de nombreux facteurs (la présence des interstitiels et des effets cinétiques, la
présence d’impuretés qui peuvent stabiliser les composants de surface, la température qui peut
modifier les énergies de surface et la forte énergie de faute d’empilement dans l’aluminium).
Des SFT peuvent cependant apparaitre dans le cas de faibles températures et de fortes déforma-
tions du matériau. Les boucles de dislocation sont majoritairement interstitielles de vecteur de
Burgers 1/3a<111> mais des boucles de vecteur de Burgers 1/2a<110> ont aussi été observées.

Notons que l’hydrogène est présumé avoir une forte influence sur la concentration des amas
de défauts ponctuels, en particulier sous trempe et sous irradiation aux électrons de basse éner-
gie. En particulier, la concentration des amas VnHm dépend du ratio entre la quantité de lacunes
et la quantité d’impuretés dans le matériau. L’hydrogène est présumé avoir un effet sur la ger-
mination des cavités, mais peut aussi avoir un rôle sur les bords et les coins des cavités, ce qui
pourrait induire un changement de forme des cavités en présence d’hydrogène.

L’observation in situ de la microstructure sous irradiation peut permettre de confirmer ou
non les résultats obtenus dans la littérature, et d’obtenir de nouvelles informations impossibles
à obtenir ex situ. Notre étude porte sur les nanodéfauts et il s’agit donc de connaitre les méca-
nismes des défauts ponctuels à l’échelle atomique, qui ne sont évidemment pas observables par
microscopie. Pour cela, un modèle basé sur les interactions entre les défauts ponctuels obtenues
par calculs ab initio est nécessaire. Les effets d’impuretés, très importants dans l’évolution de
la microstructure, doivent également être pris en compte.
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Chapitre 2

Matériau et méthodes

Ce travail a pour but de caractériser les nanodéfauts formés dans l’aluminium. Cette caracté-
risation est menée par des outils expérimentaux et numériques que l’on couple pour déterminer
les propriétés des nanodéfauts. Dans la première partie, le matériau et sa préparation sous forme
de lame mince et de lame FIB sont décrits. Dans la seconde partie, nous présentons les tech-
niques expérimentales qui permettent de créer les défauts ponctuels. La troisième partie est
consacrée à l’imagerie des défauts étendus : les boucles de dislocation et les cavités. Enfin, les
méthodes numériques, calculs ab initio et construction de Wulff, sont décrites.
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2.1 Matériau

2.1.1 Composition
L’aluminium est un métal dont le point de fusion s’élève à 660˚C [134]. Son réseau est

cubique faces centrées (CFC) et son paramètre de maille est de 0,405 nm [135]. Son rayon ato-
mique est de 0,143 nm.

L’aluminium utilisé dans cette thèse a été élaboré par l’entreprise GoodFellow. Il est de
haute pureté (99,999%) et sa composition est donnée dans le tableau 2.1. Durant son élabora-
tion, l’aluminium a été laminé et non recuit.

Composition (ppm. m) Al Ca Cr Cu Fe Mg
Matrice <0,020 0,111 1,550 1,480 <0,005

Mn Si Na Ti Zr
0,048 0,008 0,963 0,055 1,540

TABLEAU 2.1 – Composition en poids de l’aluminium GoodFellow étudié après élaboration.

Les échantillons ont été reçus sous la forme de deux feuilles de dimension 25x25 mm et
d’épaisseur 0,1 mm. Ils ont ensuite été préparés sous forme d’échantillons transparents aux
électrons d’un MET de 200 keV par polissage électrolytique et par nanousinage à l’aide de fais-
ceaux d’ions (FIB). Cette dernière technique a notamment été utilisée pour pouvoir utiliser le
porte-objet aduro (Protochips) chauffant qui permet un très bon contrôle de la température et qui
nécessite d’utiliser des e-chips (puces de type MEMS). Nous donnons d’abord les conditions
de préparation des échantillons par polissage électrolytique puis nous décrivons la technique
particulière de dépôt des lames FIB sur les e-chips.

2.1.2 Préparation sous forme de lame mince
La préparation des échantillons a consisté à obtenir des disques de 3 mm de diamètre et

d’épaisseur inférieure à 100 nm, afin de permettre la transmission des électrons au travers du
matériau. Des disques de 3 mm de diamètre ont été poinçonnés à partir des feuilles d’alumi-
nium puis électropolis à l’aide d’une polisseuse Tenupol 5 de Struers. L’électrolyte utilisé est
composé de 95% d’éthanol et de 5% d’acide perchlorique et la température de polissage est de -
40˚C. Nous avons choisi cette température car la viscosité de la solution est d’autant plus faible
que la température est basse. Le polissage est donc plus long (≈15 minutes) et plus facile à
contrôler. Deux jets d’acide ont été concentrés sur le centre des disques jusqu’à percer l’échan-
tillon. La machine s’arrête automatiquement lorsqu’un rayonnement infrarouge émis d’un côté
du système est détecté par un détecteur situé de l’autre côté. Les bords du trou présentent alors
l’épaisseur voulue. La microstructure à ce stade est typique d’un alliage recuit, c’est-à-dire pré-
sente des grains de grande taille et une faible densité de dislocations.
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2.1.3 Préparation sous forme de lame FIB
Pour accoler un échantillon sur un e-chips, une lame FIB est d’abord prélevée classique-

ment, c’est-à-dire qu’un dépôt de tungstène est déposé à la surface de l’échantillon par le GIS
(Gaz Injection System en anglais) (observé sur la figure 2.1 a)) pour limiter la contamination
des ions Gallium à la surface de l’échantillon. Les ions Gallium émis par la source permettent
de creuser de chaque côté du dépôt. La lame est ensuite extraite à l’aide d’un micromanipulateur
(figure 2.1 a)) puis déposée sur une matrice en céramique (SiC ou SiN) (figure 2.1 b)). Cette
matrice en céramique est composée de 42 trous espacés de 30 µm. Chaque trou a un diamètre
de 7 µm. L’intervalle entre deux trous voisins est creusé et l’échantillon est collé au niveau de
ce trou (figure 2.1 c)). Ce type de système permet un très bon contrôle de la température car la
membrane en céramique chauffante est robuste et inerte (figure 2.1 d)).

FIGURE 2.1 – Préparation et dépôt d’une lame FIB sur un e-chips (puce de type MEMS) : a)
collage de la lame FIB sur le e-chips, b) coupe horizontale du chips constitué d’une membrane
en céramique (SiC,SiN) chauffante, c) fossé creusé entre deux trous afin de pouvoir positionner
la lame FIB, d) lame FIB positionnée entre les deux trous de la membrane.

33



2.2 Création d’amas de défauts ponctuels

2.2.1 Irradiations aux électrons dans un MET
Nous utilisons deux méthodes dans cette thèse : la méthode in situ et la méthode ex situ. La

première méthode permet de créer des défauts directement dans le MET, la faible masse de l’Al
le permettant. Des séries d’images ont été réalisées. L’intervalle de temps est précisé sur chaque
image. Il est compris dans cette thèse entre 0,040 secondes et 4s. La seconde méthode a été
utilisée pour caractériser les défauts formés en dehors du microscope. C’est le cas des trempes,
qui seront détaillées dans la section 2.3. Dans ce cas, les défauts ont été analysés à faible flux et
aucune évolution sous le faisceau d’électrons n’a été observée.

Irradiations à 25˚C (température ambiante)

Les irradiations sous faible flux et les observations ex situ ont été effectuées sur le MET
conventionnel du SRMP (CEA Saclay). Le microscope est un FEI TECNAI G2 20 Twin et la
tension d’accéleration est de 200 keV. Le taux de dommage est de 1,62.10−5 dpa/s. Le canon
d’électrons est de type LaB6 et le vide dans la colonne du microscope peut atteindre 5.10−8

mbar.

Les irradiations sous fort flux ont eu lieues à l’Ecole Centrale Paris (ECP) sur un MET FEI
Titan et au laboratoire CLYM de Lyon sur un ETEM (Environnemental Transmission Electron
Microscope) FEI Titan. Ces deux machines disposent d’un correcteur pour l’aberration de sphé-
ricité en mode analyse (STEM). Dans le cadre de cette thèse, les irradiations ont eu lieues sous
un faisceau de 300 keV et pour des taux de dommage entre 1,51.10−3dpa/s et 9,51.10−3dpa/s.
Ils sont équipés de canons à émission de champ (FEG) permettant une haute brillance. Les sé-
ries d’images ont été réalisées avec un intervalle de temps entre chaque image de ∆t = 1, 2 ou
4 secondes.

Irradiations en température

Les irradiations en température ont été menées au CEA Grenoble sur un MET FEI TEC-
NAI OSIRIS équipé d’un canon FEG. La tension d’accélération peut atteindre 200 keV. Un
porte objet spécifique Protochips-ADURO représenté sur la figure 2.1 b) a permis de chauf-
fer l’échantillon [136]. Le porte objet permet de chauffer la lame FIB jusqu’à 1200 ˚C tout en
conservant une résolution atomique.

Irradiations en température et/ou sous hydrogène

Des irradiations en température et/ou sous hydrogène sous fort flux ont été réalisées dans
le MET environnemental (ETEM) du laboratoire CLYM à Lyon [137]. L’échantillon peut être
chauffé jusqu’à 1300˚C avec un porte échantillon GATAN. Un gaz peut être inséré au niveau de
l’échantillon (figure 2.2). La pression partielle de gaz va de 10−5 mbar à quelques mbars. Cela
permet d’avoir une pression de gaz faible au niveau de l’échantillon. Dans le cas de l’hydro-
gène, la pression au niveau de l’échantillon a été mesurée par un spectromètre de masse RGA
qui peut détecter jusqu’à p = 12 mbars. Dans le cas de l’utilisation du microscope en ETEM, les
pompes ioniques sont éteintes, et des pompes turbo sont utilisées. Le vide mesuré passe alors
de 10−7 à 10−6 mbar. Les séries d’images ont été réalisées avec un intervalle de temps entre
chaque image égal à 40 ms. L’ensemble des irradiations réalisées sont données dans le tableau
2.2.
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FIGURE 2.2 – Coupe verticale de l’ETEM. Le gaz est au niveau de l’échantillon et la pression
partielle est relevée par le spectromètre de masse.
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2.2.2 Trempe
La technique de trempe consiste à chauffer un échantillon proche de la température de fusion

et à le plonger ensuite très rapidement dans un bain dont la température et la nature dépendent
des défauts que l’on souhaite obtenir [58]. Lors du passage de la température proche de la
température de fusion à la température du bain, les lacunes formées en sursaturation à haute
température peuvent alors s’agglomérer pour former des défauts étendus.

Pour réaliser ces trempes, un protocole expérimental "maison" est mis en place. Ce pro-
tocole est basé sur les trempes des équipes de Kiritani et de Shimomura entre 1964 et 1981
[63,89,99-101,138,139]. La température de chauffe est de 600 ˚C, proche de la température de
fusion de l’aluminium (660 ˚C). La rampe de montée en température est de 1000˚C/h. L’échan-
tillon est maintenu pendant 10 minutes au centre d’un four en alumine à l’aide d’un crochet
maintenu par une tige. Lorsqu’on retire manuellement cette tige, l’échantillon tombe rapide-
ment dans le bain, d’autant plus rapidement que le crochet est lourd. La température du bain
est de 5 ˚C. Le bain est refroidi à l’aide d’azote liquide et d’un barreau aimanté afin d’éviter
la formation de glace en surface du bain. Un thermocouple relié à un thermomètre permet de
contrôler la température du bain. Les dimensions de l’échantillon trempé sont de 1,25 cm x 1,25
cm2 avec une épaisseur de 100 µm. Après la trempe, l’échantillon est poinçonné pour obtenir
des disques de 3 mm de diamètre, puis est électropoli et observé dans les mêmes conditions
que les échantillons irradiés. Les échantillons de trempe sont ensuite placés dans un container
d’azote liquide afin d’éviter toute évolution de la microstructure à température ambiante. Une
photographie du dispositif est donnée sur la figure 2.3.

FIGURE 2.3 – Procédé "maison" de trempe.

37



2.3 Caractérisation des défauts formés par MET
La microscopie électronique en transmission conventionnelle consiste à transmettre un fais-

ceau d’électrons au travers de zones minces d’épaisseur de l’ordre de quelques centaines de
nanomètres au maximum et de projeter une image grossie du matériau en deux dimensions. Le
faisceau est transmis et/ou diffracté par les défauts présents dans la lame mince. Cela donne
lieu à des contrastes qui dépendent de la nature des défauts et des conditions d’imagerie. Les
deux principaux amas de défauts ponctuels dans notre étude sont les boucles de dislocation et
les cavités. Rappelons qu’il y aura diffraction par les plans cristallins si : 2.d.sinω = n λ avec d
la distance entre deux plans cristallographiques, ω l’angle de Bragg, qui correspond à la moitié
de l’angle entre le faisceau incident et le faisceau diffracté, n l’ordre de diffraction et λ la lon-
gueur d’onde du faisceau électronique. La diffraction des électrons permet d’obtenir les taches
du cliché de diffraction, comme représenté par exemple sur la figure 2.4 qui correspond à un
cliché de diffraction obtenu dans un axe de zone z=[100].

FIGURE 2.4 – Cliché de diffration dans un axe de zone z=[100].

2.3.1 Boucles de dislocation
Contraste

La présence d’une boucle de dislocation est à l’origine d’une distorsion du réseau, ce qui
provoque un contraste de diffraction selon des conditions d’imagerie particulières. Le contraste
de diffraction induit par une boucle de dislocation est représenté sur la figure 2.5. Les plans les
plus proches de la dislocation sont dans les conditions de Bragg.

Le contraste de diffraction est visible sur l’image selon les conditions de diffraction et
l’orientation du vecteur de Burgers de la dislocation par rapport à l’orientation du vecteur de
diffraction ~g [140]. Trois conditions de diffraction sont possibles et sont représentées sur la fi-
gure 2.6.
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FIGURE 2.5 – Contraste de diffraction induit par la présence d’une dislocation coin.

FIGURE 2.6 – Schéma des conditions de diffraction possibles avec la position de la sphère
d’Ewald par rapport au réseau réciproque à gauche, la position des lignes de Kikuchi au centre
et le cliché de diffraction pour chacune des conditions.
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Soit s l’écart à l’angle de Bragg :

- s=0, conditions deux ondes dynamiques. Les conditions de Bragg sont respectées pour
une famille de plans {hkl}. Les taches intenses sur le cliché de diffraction sont la tache cen-
trale (faisceau transmis) et la tache ghkl correspondant à la famille en conditions de Bragg. Des
franges d’égale épaisseur apparaissent alors sur le cliché de l’échantillon, en raison des interfé-
rences entre les faisceaux émis et diffractés. Dans ce cas, une grande partie du faisceau incident
est diffracté et l’image est sombre, ce qui ne permet pas d’observer les défauts.

- s>0, conditions cinématiques deux ondes. Pour obtenir ces conditions, la ligne de Kikuchi
intense est placée au-delà de la tache de diffraction ghkl. Une image en champ clair ou en champ
sombre est obtenue selon la tache sélectionnée. Cette technique permet d’imager les défauts et
d’accéder à leurs propriétés. Cependant, si les plans situés autour des défauts sont également
en condition de Bragg, les contours des défauts ne sont pas parfaitement délimités et les petits
amas sont invisibles. L’imagerie en faisceau faible est alors utilisée.

- s»0, conditions de faisceau faible à deux ondes (g,ng). La tache de diffraction g doit être
sélectionnée avec un diaphragme et la ligne de Kikuchi intense doit être placée au-delà de la
tache de diffraction ng. Dans ce cas, seules les taches transmise et diffractée sont intenses. Le
faisceau diffracté est faiblement excité lorsque l’écart s est grand. Le cristal diffracte alors au
niveau des plans du réseau les plus tordus. Les boucles ont alors un contraste très fin.

Les plus grosses boucles (d>5nm) ont des formes différentes selon leurs propriétés (nature,
vecteur de Burgers, plan d’habitat). Elles peuvent, par exemple, induire un contraste de "grain
de café" dans le cas de boucles interstitielles (figure 2.7 a)) ou encore des hexagones fautés
dans le cas de boucles lacunaires (figure 2.7 b)). En revanche, les boucles plus petites (d<5nm)
induisent des contrastes de points, noirs en champ clair et blancs en champ sombre ou faisceau
faible.

FIGURE 2.7 – a) Boucles interstitielles en "grain de café" obtenues sous irradiation aux électrons
200 keV, T=150˚C ; b) Boucle de dislocation lacunaire hexagonale fautée obtenue par trempe
dans l’eau dans de l’aluminium 99,999%, T=500˚C, T′ = 0˚C.
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Densité et taille

A fort taux de dommage, les boucles de dislocation évoluent sous irradiation. Les observa-
tions sont réalisées à fort grossissement (380 kX) et les boucles "sortent" de l’image. La densité
maximale surfacique de boucles de dislocation sous irradiation est définie pour chaque irradia-
tion sur la série d’images comme le nombre maximum de boucles visibles et entières sur la zone
au cours de l’irradiation. La densité volumique est donnée lorsque l’épaisseur de l’échantillon
est déterminée par EELS.

La taille moyenne et maximale des boucles formées à fort taux de dommage est déterminée
à faible grossissement (17kX). L’erreur sur la taille moyenne D̄ est donnée par l’erreur d’échan-
tillonnage statistique : ∆D̄ = D√

Nb
avecNb le nombre de boucles analysées. L’erreur sur la taille

maximale est donnée en mesurant 10 fois la plus grande boucle. La taille correspond à la lon-
gueur la plus importante des boucles.

2.3.2 Cavités

Les cavités n’introduisent pas de champ de déformation et ne sont pas imagées de la même
façon que les boucles de dislocation [140]. Il est nécessaire alors d’utiliser le contraste dit "de
phase". Ce contraste est important pour imager les petites cavités (inférieures en taille à 0,1 ξg
avec ξg distance d’extinction, c’est-à-dire la périodicité de la variation de l’intensité en fonction
de l’épaisseur).

Si l’image est focalisée, le contraste est nul et les cavités sont invisibles. Cependant, les
cavités peuvent apparaitre en défocalisant l’image. Cela est dû à la différence entre l’amplitude
de l’intensité transmise par la matrice vierge et l’amplitude de l’intensité transmise en présence
de la cavité. Cela provoque un déphasage. Les cavités de diamètre supérieur à 5 nm donneront
un contraste blanc, avec des contours noirs. Dans le cas de cavités de diamètre <5 nm, les
cavités sont noires avec un contour blanc en surfocalisation et blanches avec un contour noir en
sousfocalisation. Cela est représenté figure 2.8. Dans la suite de cette étude, les formes de ces
cavités ont été étudiées pour des tailles supérieures à 1 nm, limite dans les conditions d’imagerie
de ces objets.

FIGURE 2.8 – Contrastes de cavités obtenus sous irradiation aux électrons, a) en surfocalisation
et b) en sousfocalisation (ce travail).
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Imagerie HR

La microscopie conventionnelle ne permet pas d’imager suffisamment précisément les ob-
jets de quelques nanomètres (<5 nm). Le MET Haute Résolution (HR) a été utilisé pour étudier
le facettage des cavités et déterminer leur formation et évolution sous irradiation. Cela nous a
permis d’observer "directement" les atomes de la matrice. La microscopie HR est basée sur les
interférences entre le faisceau transmis et les faisceaux diffractés par les plans réticulaires de
la matrice en axe de zone. Pour cela, il faut utiliser un diaphragme objectif suffisamment large
pour faire passer la tache de diffraction centrale et les taches de diffraction les plus proches.
L’image est alors composée de points noirs et blancs, avec des distances entre ces points égales
aux distances réticulaires.

2.3.3 Mesures d’épaisseur
L’épaisseur de l’échantillon peut être estimée par mesure de la perte d’énergie des électrons

(EELS) par interaction inélastique avec les atomes de l’échantillon. Cette technique donne pour
chaque pixel de l’image une valeur t/λ, avec λ le libre parcours moyen des électrons. Le libre
parcours moyen s’écrit :

λ =
106.F.E0

Em.ln(2E0β/Em
) (2.1)

E0 est la tension d’accélération (300 keV), F est un facteur relativiste qui se calcule à
partir de la tension d’accélération (F = 0,514 pour E0=300 keV), Em est une perte d’énergie
moyenne de valeur Em = 7,6Z0,36

Al = 19,135 eV [141] et β est l’angle de collection. Le libre
parcours moyen dans l’aluminium vaut 145,55 nm. L’épaisseur de la zone d’intérêt est obtenue
en multipliant cette valeur à la valeur t/λ.

2.3.4 Densité et taille des amas de défauts ponctuels
La densité maximale surfacique de cavités sous irradiation est déterminée pour chaque irra-

diation sur la série d’image comme le nombre maximum d’objets visibles. La densité volumique
est donnée lorsque l’épaisseur de l’échantillon est déterminée par EELS.

Les tailles de cavités sous irradiation sont mesurées dans les deux axes de zone [110] et
[100] à fort grossissement (>230 kX) dans les directions de type <200>, toujours en sous fo-
calisation (contraste blanc avec un contour noir). La figure 2.9 montre un exemple de mesure
de la taille des cavités. Dans l’axe de zone [100], la taille de la cavité correspond à la moyenne
des deux distances D100. Dans l’axe de zone [110], la taille de la cavité correspond à la distance
D100. Les distances Dhkl sont mesurées jusqu’au contour noir de la cavité. La distance entre le
centre et le plan hkl de la cavité est dénommée "rayon" Rhkl car cette distance correspond aux
rayons de la construction de Wulff en 3D, dont la méthode est donnée en section 2.4.2. Rhkl =
Dhkl/2. L’incertitude moyenne δDhkl sur les distances Dhkl correspond à l’erreur sur la mesure.
L’incertitude est estimée à δDhkl = ±0,10 nm, soit δRhkl = ±0,05 nm.

Dans ce travail, les rapports des rayons sont étudiés. L’incertitude relative des rapports de
rayons Rhkl/Rh′k′l′ se calcule selon la formule :

∆
Rhkl

Rh′k′l′
= ± δRhkl

Rh′k′l′
±Rhkl

δRh′k′l′

(Rh′k′l′)2
(2.2)
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FIGURE 2.9 – Mesure de la taille des cavités selon les directions <100> a) z=[100] et b) z=[110].

Les incertitudes relatives sur les rapports des rayons dépendent donc directement des rayons
mesurés. L’incertitude relative moyenne déterminée sur 71 cavités est de ± 0,07.

Les tailles et les rayons des cavités obtenues sous trempe sont mesurées selon la même mé-
thode. Les incertitudes sur les tailles et les rayons sont mesurées pour chaque cavité formée sous
trempe, car les cavités sont mesurées selon différents grossissements, induisant des incertitudes
plus ou moins importantes. Les incertitudes sur les rapports sont calculées par la relation 2.2.
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2.4 Méthodes numériques

2.4.1 Ab initio

Les calculs de structure électronique ont été réalisés à l’aide de la théorie de la fonctionnelle
de la densité (DFT) [28, 29] avec la méthode Projector Augmented Wave (PAW) implémentée
dans le code Vienna Ab-initio Simulation Package (VASP) [142, 143]. Les électrons 3s et 3p
sont considérés comme les électrons de valence pour l’aluminium. La LDA a été choisie pour
déterminer les propriétés énergétiques des surfaces et des amas Vn et la GGA a été choisie pour
traiter les amas VnXm. En effet, la GGA sous-estime en général l’énergie de formation de la
lacune [112]. D’autre part, la GGA décrit mieux les propriétés de l’hydrogène étudié dans cette
étude [144]. L’énergie de coupure pour les ondes planes a été fixée à 400 eV. Les tailles de
systèmes utilisées sont 3x3x3, 4x4x4 et 5x5x5 fois le paramètre de maille de l’aluminium (a0),
contenant respectivement 108, 256 et 500 atomes sur le réseau CFC. Les positions atomiques, le
volume et la forme des supercellules ont été relaxés. Les forces et pressions résiduelles étaient
respectivement de 0,02 eV/Å et 1 kbar. Les grilles de points k associées aux tailles 3a0x3a0x3a0,
4a0x4a0x4a0, et 5a0x5a0x5a0 étaient respectivement de 6x6x6, 5x5x5 et 4x4x4. La grille de
points k pour la cellule unité de l’aluminium est 16x16x16, en suivant le schéma de Monkhorst-
Pack [145]. La zone de Brillouin a été intégrée par la définition de Methfessel-Paxton [146]
avec un élargissement de 0,3 eV. La convergence des pas électroniques a été fixée à ∆E = 10−6

eV.

Les calculs ab initio sont connus pour leur précision. Cependant, un effet quantique peut
avoir une influence importante sur les résultats : l’énergie de point zéro (ZPE) [144, 147, 148].
Dans cette étude, les positions d’équilibre des atomes ont été déterminées par les calculs ab ini-
tio. Les atomes ont été considérés comme fixes, dans leur position stable. Cependant, la réalité
montre que les atomes ne sont jamais fixes sur leur position, mais vibrent autour de leur posi-
tion d’équilibre sous la forme d’un oscillateur harmonique avec une certaine fréquence µ, plus
ou moins importante selon la masse de l’atome. L’énergie de point zéro est un effet quantique
qui correspond à ces vibrations dans l’état fondamental (T=0K). Pour cela, l’atome d’intérêt a
été déplacé artificiellement autour de sa position d’équilibre. Les fréquences du phonon induit
par ce déplacement ont été calculées sur la base de la dérivée seconde de l’énergie par un fit
quadratique. A partir de ces fréquences, il est possible de déduire l’énergie de point zéro. Cette
énergie s’écrit :

ZPE =
3N∑
i=1

1

2
hνi (2.3)

Le terme 3N correspond au nombre d’atomes du système, h est la constante de Planck et
ν est la fréquence associée aux vibrations collectives des atomes dans chacune des directions
propres.

Les fréquences sont les valeurs propres de la matrice dynamique, qui sont proportionnelles
à 1/mj avecmj la masse de l’atome j. Par conséquent, l’énergie de point zéro des atomes d’alu-
minium par rapport à l’énergie interne des atomes est faible en raison de la masse des atomes
d’aluminium. En revanche, les atomes légers comme l’hydrogène sont bien plus impactés par
ces forces. L’atome d’hydrogène a une fréquence d’oscillation plus importante, et la correction
de l’énergie de point zéro peut alors avoir des effets sur les propriétés de l’hydrogène, comme
la détermination de sa position d’équilibre dans le réseau.
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2.4.2 Construction de Wulff
La forme d’équilibre d’un objet de grande taille dans une matrice peut être obtenue par la

construction de Wulff développée en 1901 [149]. Les rapports des énergies de surface sont les
paramètres d’entrée de la construction de Wulff. Si l’énergie de surface est anisotrope, l’objet
est préférentiellement facetté selon les plans qui ont les plus faibles énergies de surface. La mé-
thode de Wulff est expliquée ici en 2D, mais la généralisation en 3D est directe. Les différentes
étapes de la construction de Wulff sont représentées sur la figure 2.10.

Considérons des énergies de surface γhkl connues, avec < hkl > le vecteur normal à la
surface {hkl}. La méthode de la construction de Wulff peut être résumée comme suit. Prenons
l’exemple d’un réseau où les plans de plus faibles énergies sont les plans {100} et {110} et les
autres plans sont d’énergies plus élevées. Un cercle qui correspond à chaque famille de plan
est tracé (figure 2.10 a)). Les rayons de ces cercles (notés Rhkl) doivent être proportionnels aux
énergies de surface des familles de plans considérées. Si l’énergie de surface {100} est plus
faible que l’énergie de surface {110}, le cercle correspondant a un plus petit rayon. Les axes
< hkl > associés à chaque orientation de surface sont construits, et les plans tangents à chaque
cercle et orthogonaux aux axes < hkl > de la famille de plans sont tracés (figure 2.10 b)). La
surface la plus faible délimitée par ces plans donne alors la forme dite "du polyèdre de Wulff"
(figure 2.10 c)). Cette forme est appelée également "forme de Wulff" et correspond à la forme
théorique d’équilibre d’un objet macroscopique, qu’il s’agisse d’un précipité ou d’une cavité
(figure 2.10 d)).

Par cette construction, on obtient que les rapports des énergies de surfaces (γhkl/γh′k′l′)
et les rapports des (Rhkl/Rh′k′l′) sont égaux.
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FIGURE 2.10 – Etapes de la construction de Wulff selon la direction [100]. a) Chaque cercle a
un rayon proportionnel à son énergie de surface. Le cercle jaune correspond à la famille {100},
le cercle bleu à la famille {110} ; b) Les plans tangents à chaque cercle selon l’orientation de
surface de chaque famille sont tracés ; c) La surface interne est délimitée ; d) Projection selon la
direction [100] de la forme de Wulff obtenue en 2D.

46



Chapitre 3

Modélisation des cavités dans l’aluminium

Le développement d’outils récents tels que les calculs ab initio combinés à des modèles de
physique statistique permettent d’étudier certaines propriétés thermodynamiques et cinétiques
des défauts formés sous irradiation [150]. L’objectif de ce chapitre est d’utiliser ces outils de
modélisation afin de comprendre le comportement des cavités qui peuvent se former dans l’alu-
minium sous irradiation.

Dans un premier temps, les calculs ab initio et la méthode de la construction de Wulff per-
mettent d’obtenir la forme d’équilibre théorique d’une cavité macroscopique en fonction de
l’anisotropie des énergies de surface de l’aluminium. Nous nous intéressons ensuite aux effets
de taille finie sur l’énergie de formation et la forme des cavités de taille nanométrique. Un mo-
dèle discret qui s’appuie sur un modèle d’énergie d’interaction atome-lacune est développé. Ce
modèle permet de faire le lien entre les petits amas calculés par calculs ab initio et les amas
de plus grande taille, pour lesquels un calcul ab initio de leur énergie serait trop coûteux en
temps de calcul. Les études précédentes montrent que la présence d’hydrogène peut influer sur
la germination des cavités [12, 99-101, 144, 151]. Les premiers amas VnHm sont donc étudiés
par calculs ab initio puis le modèle d’interaction développé pour les amas lacunaires est étendu
aux amas VnHm. Enfin, un modèle basé sur la théorie classique de la germination [152] est
développé et appliqué à l’étude de la germination des cavités avec et sans hydrogène.

3.1 Forme d’équilibre théorique d’une cavité facettée

3.1.1 Energies de surface de l’aluminium par calculs ab initio

Un métal pur avec des cavités peut être vu comme un système binaire composé d’atomes
A et de lacunes B avec une tendance à la démixtion. Les liaisons A − B sont défavorables au
niveau énergétique pour le système. Par conséquent, les surfaces qui se forment sont les sur-
faces qui créent le moins de liaisons A − B, soit les surfaces les plus denses, c’est-à-dire de
plus bas indices cristallographiques. Ces cavités facettées ont un rapport surface sur volume
plus important qu’une sphère mais le fait que les énergies d’interface soient anisotropes permet
de réduire l’énergie globale de l’interface lacunes/atomes. A basse température, une cavité fa-
cettée selon les plans denses est par conséquent privilégiée par rapport à la forme sphérique.
La forme permettant de minimiser l’énergie de surface totale de la cavité est appelée forme
d’équilibre. La détermination des énergies de surface est donc nécessaire pour pouvoir étu-
dier la forme d’équilibre théorique de la cavité. Ces énergies correspondent aux paramètres
d’entrée du logiciel KrystalShaper qui, à partir de la construction de Wulff fournit la forme
d’équilibre d’une cavité macroscopique [149]. La construction des surfaces dans les calculs ab
initio passe dans un premier temps par la détermination du paramètre de maille de l’aluminium.
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L’aluminium est un matériau de structure CFC de paramètre de maille 4,050 nm à température
ambiante d’après les expériences basées sur la méthode de Debye-Scherrer [153], 3,980-3,984
nm en LDA [112, 154] et 4,022-4,060 nm en GGA [114, 115, 155, 156] à T=0K. Le paramètre
de maille calculé dans cette étude est de 3,985 nm en LDA et 4,019 nm en GGA ce qui est en
bon accord avec la littérature. Bien que la LDA sous-estime le paramètre de maille comparée
à d’autres méthodes [112, 157, 158], elle est utilisée pour le calcul des surfaces et des amas
lacunaires. En effet, cette approximation permet de mieux décrire les propriétés des lacunes et
des surfaces [112, 115]. L’expression d’une énergie de surface d’indices {hkl} s’écrit :

γhkl =
Eslab − E0

2A
, (3.1)

où γhkl est l’énergie de surface de la famille {hkl}, Eslab est l’énergie d’une supercellule
qui contient un système composé d’aluminium avec deux surfaces libres, E0 est l’énergie d’une
matrice parfaite d’aluminium et A est l’aire de la surface créée. Dans cette étude, les surfaces
d’intérêt sont les familles de surface {111}, {100} et {110} qui sont les surfaces de plus bas
indices dans un réseau CFC. Afin de vérifier que les surfaces de plus hauts indices sont négli-
geables dans la forme d’équilibre théorique de la cavité, les énergies des surfaces {211} sont
également déterminées. Il est connu que 13 couches atomiques sont suffisantes dans les mé-
taux denses pour obtenir une bonne convergence des énergies de surfaces et des relaxations
entre plans [115]. Il est introduit dans la supercellule un système de 13, 15, 21 et 36 couches
atomiques respectivement pour les surfaces {111}, {100}, {110}, et {211} ce qui donne pour
chaque système une épaisseur de l’ordre de 28 Å dans la direction perpendiculaire à chaque
famille de surface. Au moins 12 Å de vide sépare les surfaces entre deux systèmes. La conver-
gence des énergies de surface en fonction de l’épaisseur du système perpendiculaire à la surface
est montrée sur la figure 3.1.

FIGURE 3.1 – Convergence des énergies de surface en fonction de la hauteur du système consi-
déré.
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Les énergies de surface {111}, {100} et {110} répertoriées dans le tableau 3.1 sont en bon
accord avec les valeurs de la littérature. A notre connaissance, il n’existe pas d’étude traitant des
énergies de surface {211} dans l’aluminium. Les surfaces les plus stables sont les surfaces
de plus basse énergie {111} et {100}. Les surfaces {110} et {211} ont des énergies de surface
plus importantes, et sont donc moins stables au niveau énergétique.

TABLEAU 3.1 – Energies des surfaces {111}, {100}, {110}, et {211} de l’aluminium.

Surface {hkl} γhkl (eV/at) γhkl (J/m2) Littérature (J/m2)

{111} 0,39 0,97 0,81 ;0,98 [112]

{100} 0,51 1,10 0,90 ;1,06 [112]

{110} 0,76 1,17 1,03 ;1,16 [112]

{211} 1,26 1,12 -

Notons que dans la construction de Wulff, nous utilisons les énergies de surface en J/m2.
Cependant, certaines études donnent l’énergie de surface en eV/at. Les énergies de surface en
eV/at et en J/m2 sont liées par ρ{hkl} la densité atomique. Les densités atomiques ρ{100}, ρ{111}
et ρ{110} dans un réseau CFC sont répertoriées dans le tableau 3.2.

TABLEAU 3.2 – Densités atomiques multipliées par le paramètre de maille au carré a2.

{hkl} ρ{hkl}

{111} 4/
√

3

{100} 2

{110}
√

2
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3.1.2 Détermination de la forme d’équilibre d’une cavité macroscopique
La méthode de la construction de Wulff se base sur les rapports des énergies de surface

répertoriés dans le tableau 3.3.

TABLEAU 3.3 – Rapport des énergies de surfaces {111}, {100}, {110}, et {211} de l’alumi-
nium.

Rapports d’énergies de surface Littérature (J/m2)

γ100
γ111

1,13 1,08 ;1,11 [112]

γ110
γ111

1,21 1,18 ;1,27 [112]

γ211
γ111

1,15 -

La forme de Wulff correspondante aux rapports des énergies de surface est représentée sur
la figure 3.2 selon les trois axes de zones [100], [110] et [111]. Comme attendu par les valeurs
des énergies de surface, les surfaces les plus favorisées sont les surfaces {111} suivies des
surfaces {100}. Les surfaces de plus haut indice comme les surfaces {110} et {211} ne par-
ticipent que très peu à la forme de Wulff et seront par conséquent négligées par la suite.
Notons que les effets de température sur la forme macroscopique sont négligés dans cette étude.

FIGURE 3.2 – Forme de Wulff obtenue à partir des énergies de surface.
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3.2 Modèle d’interaction atome-lacune

3.2.1 Etude ab initio des énergies de formation et de liaison des premiers
amas lacunaires

Afin de déterminer les ingrédients thermodynamiques intervenant dans les premiers stades
de la germination des cavités, les énergies de formation et de liaison des premiers amas de
lacunes sont étudiées. L’énergie de formation de la lacune correspond à la mise en solution
d’une lacune dans une matrice d’aluminium et permet de servir de référence aux calculs des
énergies de liaison entre les défauts. Elle est calculée selon l’expression suivante :

Ef (V ) = E((N − 1)Al, V )− N − 1

N
E(NAl), (3.2)

avec N le nombre total d’atomes d’aluminium dans un système parfait, V une lacune,
E((N − 1)Al, V ) l’énergie d’un système composé de (N − 1) atomes d’aluminium et d’une
lacune et E(NAl) l’énergie du système parfait. Les énergies de formation de la lacune pour
différentes tailles de système et différentes grilles de points k pour les approximations GGA et
LDA sont répertoriées dans le tableau 3.4. Le tableau montre que les énergies de formation sont
surestimées par la LDA par rapport à la GGA. Ces résultats sont en bon accord avec les valeurs
de la littérature [12, 112, 154].

TABLEAU 3.4 – Energie de formation de la lacune dans une matrice d’aluminium.

Approximation Taille du système Grille de points k Ef (V ) (eV) Ef (V ) (eV) (Littérature)

LDA 3a0x3a0x3a0 6x6x6 0,670 0,632 ;0,68 [12, 112]

LDA 4a0x4a0x4a0 5x5x5 0,713

LDA 5a0x5a0x5a0 4x4x4 0,658

GGA 3a0x3a0x3a0 6x6x6 0,623 0,63 [112]

GGA 4a0x4a0x4a0 5x5x5 0,657

GGA 5a0x5a0x5a0 4x4x4 0,607 0,593 [159]

L’énergie de liaison totale (Ebt(eV)) permet de rendre compte des interactions entre les
composants. L’énergie de liaison totale d’un amas de taille n se calcule à partir des énergies de
formation selon l’équation suivante :

Ebt(Vn) = nEf (V )− Ef (Vn), (3.3)

avec Ef (V ) et Ef (Vn) qui sont respectivement l’énergie de formation d’une lacune et d’un
amas de n lacunes. Les composants sont attractifs si Ebt>0 et répulsifs si Ebt<0.
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L’expression de l’énergie de formation d’un amas constitué de n lacunes s’écrit :

Ef (Vn) = E((N − n)Al + Vn)− N − n
N

E(NAl), (3.4)

où N est le nombre total d’atomes dans un système parfait, n est le nombre de lacunes,
E(NAl) est l’énergie du système parfait et E((N − n)Al + Vn) est l’énergie du système com-
posé de (N−n) atomes d’aluminium et de n lacunes. Le plus petit amas de lacunes est composé
de deux lacunes plus ou moins éloignées et est appelé "bilacune". Les distances séparant deux
lacunes jusqu’au sixième voisin sont représentées sur la figure 3.3. Les énergies de formation
et de liaison totale pour la bilacune sont calculées du premier au sixième voisin pour les deux
tailles de système 4a0x4a0x4a0 et 5a0x5a0x5a0 et sont données dans le tableau 3.5.

FIGURE 3.3 – Définition des distances de voisins (nn) pour le réseau CFC. Les carrés repré-
sentent les lacunes. Les distances sont calculées à partir du site de référence numéroté "0".

TABLEAU 3.5 – Energies de formation et de liaison en eV calculées en LDA de la bilacune
dans une matrice d’aluminium en fonction de la taille du système.

Portée 4a0x4a0x4a0 5a0x5a0x5a0

Ef (V V ) Ebt(V V ) Ef (V V ) Ebt(V V ) Ebt(V V ) (ref)

1NN 1,497 -0,072 1,382 -0,065 -0,06 ;-0,07 ;-0,08 [12, 112, 128, 130]

2NN 1,427 -0,001 1,315 0,002 -0,04 ;-0,005 ;0,011 [12, 128, 129]

3NN 1,432 -0,006 1,319 -0,002

4NN 1,443 -0,017 1,319 -0,002

5NN 1,444 -0,019 1,326 -0,009

6NN 1,435 -0,009 1,325 -0,008
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Le tableau 3.5 montre que les valeurs sont proches entre les deux tailles de système 4a0x4a0

x4a0 et 5a0x5a0x5a0. Les lacunes premières voisines sont répulsives, et les interactions au-delà
des premières voisines sont négligeables. Ainsi, les lacunes interagissent pour des configura-
tions compactes. Par conséquent, seules les configurations les plus compactes sont étudiées par
la suite. Wang et al. [10] ont déterminé les configurations les plus stables des amas Vn jusqu’à
n = 6 lacunes par calculs de dynamique moléculaire (DM) en utilisant le potentiel de Mishin
et al. [27] pour explorer le paysage énergétique. Ils étudient ensuite par ab initio uniquement
les configurations obtenues en DM. Ils utilisent l’approximation GGA, en taille de système
3a0x3a0x3a0. Afin de vérifier la stabilité de ces amas, nous étudions dans un premier temps les
mêmes configurations. L’énergie de liaison relative (ou incrémentale) [10] est calculée selon :

Eb
rel(n+ V ) = Ef (n) + Ef (V )− Ef (n+ V ), (3.5)

avec (n + V ) le nombre de lacunes dans la configuration d’intérêt et n le nombre de la-
cunes dans la configuration précédente. Les énergies de liaison relatives calculées par Wang
et al. [10, 11] (GGA 3a0x3a0x3a0) et dans cette étude (GGA et LDA selon différentes tailles
de système) sont représentées sur la figure 3.4. Nos calculs sont en accord qualitatif avec ceux
de Wang et al., qui montrent que la configuration "pentalacune" (six lacunes sur les faces du
réseau CFC et un interstitiel au centre du réseau) est très stable comparée aux autres configu-
rations. Cependant, une grande différence d’énergie relative (∆E>0,1eV) apparait pour n>3
entre nos calculs et ceux de Wang et al.. Cette différence d’énergie n’est pas due à la taille du
système, car les courbes calculées pour un système 3a0x3a0x3a0 sont en dessous des courbes
calculées en taille 4a0x4a0x4a0. De plus, les courbes obtenues en LDA et GGA 4a0x4a0x4a0

et 5a0x5a0x5a0 sont superposées, ce qui montre que les énergies relatives sont convergées, du
moins pour ces tailles. La différence est vraisemblablement due à une mauvaise reproduction
des énergies de liaison d’un petit amas de lacunes par le potentiel de Mishin [27] utilisé dans la
méthode de dynamique moléculaire. Cette différence d’énergie relative montre que les premiers
amas déterminés par Wang et al. par calculs de dynamique moléculaire ne sont pas forcément
les plus stables en ab initio. Les énergies de liaison totale des configurations les plus compactes
et les plus stables obtenues par Wang et al. dans cette étude sont représentées entourées en rouge
sur la figure 3.5.

Les configurations déterminées dans cette étude sont énergétiquement aussi stables voire
plus stables que les configurations déterminées par Shimomura et al. calculées par DM [14] et
par Wang et al. calculées par DM puis recalculées par ab initio [10,11] 1. Notons que les calculs
ab initio sont plus précis (mais plus couteux en temps de calcul) que les calculs de DM dans la
détermination des configurations stables. Nous proposons par la suite de calculer les configura-
tions les plus compactes et les plus stables pour n>6. Ces configurations sont représentées en
annexe D. La taille du système choisie est 4a0x4a0x4a0 avec une grille de points k 5x5x5.
Deux raisons expliquent ce choix. D’une part, les amas sont suffisamment petits pour qu’il n’y
ait pas d’effet de taille du système tandis qu’une taille de système 3a0x3a0x3a0 pourrait induire
des interactions liées aux conditions périodiques. D’autre part, le temps de calcul augmente en
N3 avec N le nombre d’atomes du système, ce qui exclut l’utilisation de systèmes de taille trop
importante. Une vérification supplémentaire consiste à réaliser des calculs de corrections élas-
tiques basés sur les énergies élastiques déterminées par Clouet et al. [160]. L’énergie élastique
de correction de chaque amas, notée Ee, est retranchée à son énergie de formation. L’énergie
résultante est l’énergie du défaut ou de l’amas de défauts isolé. Dans cette étude, Ee ne dépasse
pas 0,28 eV pour n = 12 dans le cas des amas composés d’élements lacunaires et interstitiels,

1. Pour comparaison, toutes les configurations sont présentées en annexe D. Les configurations les plus stables
pour n=3 et 4 obtenues par DM sont respectivement les configurations V3(3), V4(1′) pour Shimomura et al. et
V3(1′), V4(1′) pour Wang et al..
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FIGURE 3.4 – Energies de liaison relatives des amas de lacunes les plus stables d’après Wang et
al.. a) Courbe obtenue d’après les résultats de Wang et al. [10]. Les autres courbes représentent
les mêmes configurations calculées pour différentes tailles de système et différentes approxi-
mations.

FIGURE 3.5 – Comparaison des énergies de liaison totales des amas de lacunes les plus stables
reproduits d’après Wang et al. (entourés en rouge) et d’après nos résultats (entourés en bleu).
Les calculs sont menés en LDA pour une taille de système 4a0x4a0x4a0.

ce qui est inférieur à 0,30 eV, valeur au-delà de laquelle on considère que l’interaction du dé-
faut avec son image n’est pas négligeable [161]. Dans le cas des amas purement lacunaires, la
correction élastique ne dépasse pas 0,06 eV pour n=14. Les défauts sont donc suffisamment
éloignés les uns des autres dans le cas d’un système de taille 4a0x4a0x4a0 pour qu’ils soient
considérés comme isolés, du moins pour les amas de taille inférieure à 14 lacunes. Les correc-
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tions élastiques sont donc négligées.

FIGURE 3.6 – Configurations des amas lacunaires et lacunaires + interstitiels en fonction du
nombre de lacunes, de n=1 à n=12.

Les configurations les plus compactes sont construites à partir de deux approches diffé-
rentes. La première considère que les amas sont purement lacunaires. La seconde représente
les amas constitués de lacunes et d’interstitiels. En effet, comme représenté sur la figure 3.4,
Wang et al. [10] ont mis en évidence des configurations composées à la fois de lacunes et d’in-
terstitiels. La possible stabilité de ces amas doit donc être prise en compte. Comme pour la
pentalacune, la dénomination de chaque amas est déterminée par le nombre de lacunes net. Par
exemple, si l’on retire l’atome d’aluminium et une des lacunes de la pentalacune (figure 3.4), il
reste bien cinq lacunes, d’où le nom de "pentalacune". Il en sera de même pour la dénomina-
tion des amas qui contiennent plusieurs interstitiels. Les configurations successives par ordre de
taille croissante sont représentées sur la figure 3.6 et les énergies de liaison totales correspon-
dantes sont données sur la figure 3.7.

Les amas de lacunes sont stables à partir de n=6 et les amas de lacunes et interstitiels sont
stables à partir de n=5. Au-delà, les lacunes préfèrent être liées qu’isolées. La figure 3.7 montre
que les amas contenant des interstitiels sont les plus stables entre 5 et 10 lacunes puis que les
amas de lacunes purement lacunaires sont les plus stables au-delà de 10 lacunes. En revanche,
les premiers amas de lacunes ont une énergie de liaison négative jusqu’à la pentalacune V5 [10].
Par conséquent, une germination des cavités s’annonce difficile dans l’aluminium pur. En parti-
culier, la répulsivité de la bilacune est problématique car cela signifie que deux lacunes sont plus
stables isolées que liées. Deux effets possibles pourraient venir stabiliser ces petits amas : un
effet de température et/ou un effet d’impureté. Cependant, Glensk [162] conclut dans le cadre
de son modèle que l’entropie de formation de la bilacune est légèrement plus élevée que celle
de la monolacune et que cette entropie ne devrait pas avoir d’effet sur la stabilité des bilacunes.
La stabilisation des petits amas peut également provenir d’une impureté associée à une éner-
gie de liaison positive avec la lacune, comme par exemple l’hydrogène, le carbone... [12]. En
effet, Shimomura et al. [99] ont mis en évidence lors de trempes que la densité des cavités est
proportionnelle à la racine carrée de la pression partielle en hydrogène. L’effet de l’hydrogène
sera étudié dans le paragraphe 3.7. Notons que ces résultats ne signifient pas que la germina-
tion des cavités est impossible dans l’aluminium. A plus haute température, le système explore
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FIGURE 3.7 – Energies de liaison totale des amas lacunaires et lacunaires + interstitiels en
fonction du nombre de lacunes.

toutes les configurations possibles. Il peut donc se former des bilacunes, des trilacunes et des
tétralacunes dans l’aluminium, mais une énergie de liaison négative permettra plus facilement
une dissolution des amas formés qu’une énergie de liaison positive. La germination des cavités
dans l’aluminium par agglomération de lacunes est donc possible mais reste un phénomène rare
soumis aux probabilités de rencontre entre les défauts et aux fluctuations thermiques du système.

Ces résultats ne sont pas en accord avec les résultats de Wang et al. qui montrent par cal-
culs KMC que la germination des cavités est possible dans l’aluminium par agglomération de
lacunes [10, 11]. Cependant, leurs calculs sont paramétrés par les énergies de liaison positives
déterminées par DM pour les petits amas lacunaires (n<5). Notons que la DM permet des cal-
culs rapides pour un grand nombre de constituants du système mais est beaucoup moins précise
que les calculs ab initio, en particulier pour décrire les interactions chimiques à l’aide du poten-
tiel empirique utilisé.

3.2.2 Développement d’un modèle d’énergie d’interaction des amas lacu-
naires

Le paragraphe précédent a permis de déterminer les configurations les plus stables des pre-
miers amas de lacunes par calculs ab initio. Cependant, le nombre de configurations que peut
adopter un amas de lacunes augmente de façon exponentielle avec le nombre de lacunes com-
posant l’amas. Une étude ab initio complète des configurations stables même pour des amas de
taille n>14 n’est pas envisageable. Par conséquent, nous avons développé un modèle d’inter-
action sur réseau pour pouvoir calculer l’énergie de formation d’un amas de taille quelconque.
Pour cela, nous introduisons un modèle d’Ising [163]. L’énergie de liaison d’un amas est écrite
comme une somme d’interactions entre les lacunes et les atomes. L’énergie du système et l’ha-
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miltonien associé ne dépendent donc que du vecteur configuration n contenant les nombres
d’occupation des sites nαi et des énergies d’interaction :

H(n) =
∑
i

∑
α

nαi ε
α
i +

1

2!

∑
i,j

∑
α,β

nαi n
β
j ε
αβ
λ(ij) + ..., (3.6)

où nαi = 1 si le site i est occupé par l’espèce α et 0 sinon. εαi et εαβλ(ij) représentent les interac-
tions thermodynamiques à 1 et 2 corps entre les espèces chimiques α et β ; λ(ij) représente un
arrangement géométrique entre les sites i et j. Cet hamiltonien permet donc, si les paramètres
sont bien établis, de connaître rapidement l’énergie de n’importe quelle configuration avec une
précision satisfaisante. Pour connaître ces paramètres, nous mettons en place une méthode qui
consiste à ajuster les énergies d’interaction ε sur les énergies de liaison des petits amas obtenues
par les calculs DFT dans la partie précédente. Dans la suite de cette étude, nous avons choisi
de traiter les lacunes de façon similaire à celle des espèces atomiques. Nous introduisons des
interactions entre lacunes et atomes voisins pour représenter de manière indirecte la relaxation
des positions des atomes d’aluminium proches de la lacune, comme représenté sur la figure 3.8.
Par conséquent, le système Al-V est ici considéré comme un système binaire, constitué de deux
éléments : les atomes d’aluminium et les lacunes. Le modèle d’Ising le plus simple ne contient
donc que des interactions de paire 1ières voisines, c’est-à-dire des interactions de paire εAlAlλ ,
εV Vλ et εAlVλ qui représentent respectivement les interactions entre deux atomes d’aluminium,
les interactions entre deux lacunes et les interactions entre un atome d’aluminium et une lacune.
Notons que pour des raisons pratiques, nous manipulons des interactions εV Vλ sans pour autant
les doter d’une signification physique. Seule l’énergie d’ordre ωAlV = 2εAlV − εAlAl − εV V dé-
termine les propriétés physiques du système. La répartition de ωAlV entre les interactions εAlV ,
εAlAl et εV V n’a pas d’influence sur les propriétés thermodynamiques du système Al-V. Les
distances de premiers voisins (nn pour "nearest neighbors") sur le site substitutionnel du réseau
cubique faces centrées (CFC) sont représentées sur la figure 3.9. La première valeur à définir
est l’énergie de formation de la lacune seule. En effet, l’équilibre thermodynamique résulte de
l’énergie de formation définie par la figure 3.10.

FIGURE 3.8 – Définition de la lacune modélisée dans un schéma 2D du réseau cristallin. Lors-
qu’un atome est enlevé du réseau, les positions atomiques voisines sont relaxées, ce qui entraîne
une variation d’énergie locale des interactions Al-Al. Cette variation d’énergie est modélisée
par l’introduction d’une espèce lacune sur le réseau rigide, de façon à ce que les sysèmes qui
contiennent la lacune réelle et la lacune modélisée aient la même énergie, schéma reproduit
d’après la thèse de T. Schuler [150].
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FIGURE 3.9 – Définition des distances de voisins (nn) pour le réseau CFC. Les carrés repré-
sentent les sites substitutionnels, et les cercles les sites interstitiels octaédriques. Les distances
sont calculées à partir des sites de référence numérotés "0".

FIGURE 3.10 – Définition de l’énergie de formation de la lacune. Les atomes d’aluminium sont
représentés par des cercles et les lacunes sont représentées par des carrés.

L’énergie de cohésion de l’aluminium pur et "l’énergie" du vide sont définies à partir d’un
modèle d’interaction de paires :

Ecoh(Al) =
∑
λ

zλ
2
εAlAlλ , (3.7)

Ecoh(V ) =
∑
λ

zλ
2
εV Vλ , (3.8)

où zλ est la coordinence du réseau aux λièmes voisins. L’énergie totale d’un système conte-
nant NAl atomes d’aluminium et une lacune s’écrit :

E[NAlAl + 1V ] = NAlE[Al] +NAl

∑
λ

zλ
2
εAlAlλ +

∑
λ

zλ
2

(2εAlVλ − εAlAlλ ). (3.9)

En effet, par rapport à l’aluminium parfait, zλ liaisons Al-Al sont remplacées par des liai-
sons Al-V. Cette expression peut être imagée par un système deNAl atomes d’Al au sein duquel
il manquerait un atome. Chaque atome d’Al forme bien zλ/2 liaisons Al avec chacun de ses voi-
sins, sauf les zλ voisins de la lacune, auxquels il manque une demi liaison Al-Al et qui créent zλ
liaisons Al-V avec la lacune. L’énergie de formation de la lacune dans l’aluminium peut donc
s’écrire :
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Ef (V ) = E[NAlAl + 1V ]−NAl(E[Al] + Ecoh(Al))− Ecoh(V )

=
∑
λ

zλ
2

(2εAlVλ − εAlAlλ − εV Vλ )

=
∑
λ

zλ
2
ωAlVλ , (3.10)

avec ωAlVλ que l’on appelera énergie d’ordre aux λièmes voisins de l’alliage binaire Al-V.
Ces énergies d’ordre peuvent être calculées à partir des calculs ab initio déterminés dans le pa-
ragraphe précédent. Prenons l’exemple de deux lacunes premières voisines. L’énergie de liaison
d’un amas VnXm dans une matrice d’aluminium est définie comme :

Ebt(VnXm) = nE[(NAl − 1)Al + 1V ] +mE[NAlAl + 1X]

− E[(NAl − n)Al + VnXm]− (n+m− 1)E[NAlAl]. (3.11)

Une énergie de liaison positive signifie qu’il y a attraction entre les composants de l’amas,
et donc qu’ils sont énergétiquement plus stables sous forme d’amas que chacun isolé. Pour un
système de deux lacunes :

Ebt(V V ) = 2E[(NAl − 1)Al + 1V ]− E[(NAl − 2)Al + V V ]− E[NAlAl]

= 2εAlV − εAlAl − εV V
= ωAlV . (3.12)

Les énergies de liaison totale des bilacunes obtenues par DFT (système de taille 5a0x5a0x5a0)
(paragraphe 3.2.1) sont répertoriées dans le tableau 3.6. A partir de ces énergies de liaison, nous
obtenons directement une valeur des énergies d’ordre et nous en déduisons l’énergie de forma-
tion de la lacune (équation 3.10).

TABLEAU 3.6 – Energies de liaison de deux lacunes λièmes voisines et énergie de formation de
la lacune correspondante calculée à partir de l’équation 3.10.

λ (notations Fig. 3.9) 2 3 6 7 9 11

λ (réseau substitutionnel) 1 2 3 4 5 6

Coordinence zλ 12 6 24 12 24 8

Ebt(V V )|λ = ωAlV − [eV ] -0,064 0,003 -0,001 -0,001 -0,008 -0,006

Ef (V )|Al − [eV ] -0,384 -0,375 -0,385 -0,392 -0,483 -0,509

Cette approche aboutit à un résultat non physique : une énergie Ef (V ) négative quelque
soit le nombre d’interactions de paire inclus dans le modèle. Les valeurs négatives du tableau
3.6 proviennent de l’énergie de liaison négative entre deux lacunes premières voisines. De plus,
au-delà des premiers voisins, l’énergie de liaison est négligeable entre les lacunes, i.e elles
n’interagissent pas entre elles. Par conséquent, nous devons introduire dans le modèle des in-
teractions à N corps. Les interactions à N corps les plus simples après les interactions de paire
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sont les interactions de triplet. La nécessité d’introduire des interactions de triplet se manifeste
également sur l’énergie de liaison d’un amas de trois lacunes premières voisines. En effet, un
modèle d’interaction de paires aux premiers voisins comme défini dans ce modèle donne pour
le triplet de lacunes premières voisines :

Ebt(V V V ) = 3E[(NAl − 1)Al + 1V ]− E[(NAl − 3)Al + V V V ]− 2E[NAlAl]

= 6εV Al − 3εV V − 3εAlAl

= 3Ebt(V V ). (3.13)

Si le modèle fonctionnait aux premiers voisins de façon additive, l’énergie de liaison de
triplets devrait être : Ebt(V V V ) = 3Ebt(V V ) = -0,192 eV mais les calculs DFT en taille de
système 5a0x5a0x5a0 donnent une valeur de -0,117 eV. Il y a une différence significative entre
les deux valeurs. Les interactions de triplet εV V V , εV V Al et εV AlAl sont donc ajoutées au modèle
d’interaction de paire.

Le modèle se base donc sur des interactions de paire entre espèces sur des sites pre-
miers voisins et de triplet entre espèces sur des sites premiers voisins. Dans le cas d’un
réseau CFC, chaque atome participe à 2 × 12 triplets autour de lui, à raison d’un tiers par
triplet. L’énergie d’un système qui contient NAl atomes d’aluminium et une lacune s’écrit :

E[NAlAl + 1V ] = NAlE[Al] +NAl6ε
AlAl + 6(2εV Al − εAlAl)

+ 8εAlAlAl + 8(3εV AlAl − 2εAlAlAl). (3.14)

Par conséquent, l’énergie de cohésion de l’aluminium pur est maintenant égale à :

Ecoh(Al) = 6εAlAl + 8εAlAlAl. (3.15)

De même, l’énergie de formation de la lacune s’écrit :

Ef (V ) = 6ω1 + 8ωb

ω1 = 2εV Al − εV V − εAlAl
ωb = 3εV AlAl − εV V V − 2εAlAlAl. (3.16)

En utilisant l’équation 3.11, l’énergie de liaison de deux lacunes premières voisines s’écrit :

Ebt(V 2) = ω1 + 4ωa

ω1 = 2εV Al − εV V − εAlAl
ωa = 2εV AlAl − εV V Al − εAlAlAl. (3.17)

Si l’on raisonne de la même façon pour l’énergie de liaison de la trilacune premières voi-
sines :

Ebt(V 3) = 3ω1 + 9ωa + ωb. (3.18)
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Nous avons obtenu trois équations impliquant les énergies d’ordre ω1, ωa et ωb. En prin-
cipe, ces énergies peuvent être déduites de l’énergie de formation de la lacune et des énergies
de liaison des amas V2 et V3 déterminées précédemment par calculs ab initio. Cependant, ces
équations ne sont pas indépendantes entre elles, ce qui rend le système impossible à résoudre.
D’autres données énergétiques sont donc nécessaires pour ajuster les énergies d’ordre.

Les énergies de surface calculées en DFT constituent des données supplémentaires intéres-
santes car elles permettent d’étendre la validité du modèle d’interaction à des configurations
explorées par des amas de lacunes de plus grande taille.

Nous proposons ici de les exprimer en fonction de ω1, ωa et ωb. Imaginons un volume infini
d’aluminium et un volume infini de vide (i.e. de lacunes). Ces volumes peuvent être séparés en
deux parties par une surface d’orientation (hkl). La différence d’énergie de cette opération est
directement reliée à l’énergie de surface γ{hkl} par unité de surface multipliée par l’aire de la
surface Shkl :

∆E = γhklShkl. (3.19)

FIGURE 3.11 – Définition du calcul de l’énergie de la surface (hkl) de surface Shkl à nombre
d’atomes fixé.

L’énergie totale du volume d’aluminium dans un modèle de paire et de triplet premiers
voisins s’écrit :

E[NAlAl] = NAl
z

2
εAlAl +NAl

2

3
zεAlAlAl. (3.20)

Lorsque la surface est créée (partie droite de la figure 3.11), l’énergie d’un atome ne dépend
que de sa distance à la surface et des liaisons qu’il forme avec les autres atomes. Dans notre cas,
seuls les premiers voisins sont considérés. L’énergie associée à un atome d’aluminium pour une
surface {111} s’écrit :

E(Al) =
1

2
[(z − 3)εAlAl + 3εAlV ] +

1

3
[(2z − 9)εAlAlAl + 3εAlV V + 6εAlAlV ]. (3.21)

En effet, chaque atome d’aluminium forme trois demi-liaisons AlV, et on retranche ainsi les
demi-liaisons AlAl perdues. Le raisonnement est le même pour les triplets. Si l’on raisonne de
la même manière pour les lacunes, l’énergie associée à chaque lacune s’écrit :

E(V ) =
1

2
[(z − 3)εV V + 3εAlV ] +

1

3
[(2z − 9)εV V V + 6εAlV V + 3εAlAlV ]. (3.22)

Imaginons un élément de surface d’aire S0
{111} = 1/ρ{111} qui ne contient qu’un seul atome.

ρ{111} est ici la densité atomique des surfaces {111}. La différence d’énergie liée à l’opération
de la figure 3.11 pour les atomes de la surface S0

{111} est calculée comme :
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∆E0
Al = 2×

[
[E(Al)]− E[NAlAl]

NAl

]
= [3εAlV − 3εAlAl] + [−18

3
εAlAlAl +

6

3
εAlV V +

12

3
εAlAlV ]

= [3εAlV − 3εAlAl] + [−18

3
εAlAlAl + 2εAlV V + 4εAlAlV ]. (3.23)

Le facteur 2 devant l’équation vient du fait que deux surfaces sont créées. Le raisonnement
est le même pour les lacunes en remplaçant les indices respectifs dans l’équation 3.23. Bien
entendu, les énergies des lacunes et du vide sont nulles en théorie, mais l’analogie entre le
système Al-V et un binaire classique est poursuivie. L’équation obtenue est la suivante :

∆E0
V = [3εAlV − 3εV V ] + [−18

3
εV V V + 2εAlAlV + 4εAlV V ]. (3.24)

L’énergie de surface {111} peut être écrite comme :

∆E0 = ∆E0
Al + ∆E0

V

= 3ω1 −
18

3
ωa +

18

3
ωb. (3.25)

L’énergie de surface {111} peut alors s’écrire :

γ{111} =
ρ{111}

2

(
3ω1 −

18

3
ωa +

18

3
ωb

)
, (3.26)

où ρ{111} est donnée par le tableau 3.2.

Le même raisonnement pour les surfaces {100} et {110} donne :

γ{100} =
ρ{100}

2

(
4ω1 −

24

3
ωa +

24

3
ωb

)
, (3.27)

γ{110} =
ρ{110}

2

(
5ω1 −

28

3
ωa +

28

3
ωb

)
. (3.28)

Les énergies de surface par atome d’aluminium sont :

Esurface{111} =
3

2
ω1 − 3ωa + 3ωb, (3.29)

Esurface{100} = 2ω1 − 4ωa + 4ωb, (3.30)

Esurface{110} =
5

2
ω1 −

28

6
ωa +

28

6
ωb. (3.31)
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Comme nous savons que les surfaces des cavités formées dans Al sont principalement orien-
tées selon {111} et {100}, nous avons choisi d’ajuster notre modèle d’interaction sur le rapport
des énergies de surface Esurface{110}/Esurface{111} qui détermine la forme d’une cavité ma-
croscopique. Les énergies sont donc ajustées sur les énergies de liaison de la bilacune, de la
trilacune et sur le rapport des énergies de surface par lacune {110}/{111} :

Esurface{110}

Esurface{111}
=

5
2
ω1 − 28

6
ωa + 28

6
ωb

3
2
ω1 − 3ωa + 3ωb

,

Ebt(V 2) = ω1 + 4ωa,

Ebt(V 3) = 3ω1 + 9ωa + ωb. (3.32)

Les énergies de surface déterminées par calculs ab initio (paragraphe 3.1) donnent les va-
leurs suivantes :

Esurface{110}

Esurface{111}
= 1, 96,

Ebt(V 2) = −0, 072 eV,

Ebt(V 3) = −0, 121 eV. (3.33)

Par conséquent, nous obtenons pour les énergies d’ordre les valeurs ci-dessous :

ω1 = 0, 428 eV, (3.34)

ωa = −0, 125 eV, (3.35)

ωb = −0, 282 eV. (3.36)

Les paires et triplets VV, VVAl, VVV premiers voisins sont comptabilisés pour chaque
configuration. Nous en déduisons les énergies de liaison en fonction des énergies d’ordre ω1,
ωa et ωb. La figure 3.13 représente la comparaison entre les énergies de liaison des amas Vn les
plus stables obtenues par les calculs DFT (losanges noirs) et celles calculées par le modèle d’in-
teraction basé sur les interactions entre atomes et lacunes dans ce paragraphe (triangles rouges)
pour les amas les plus stables entre n=6 et n=18. Le modèle sous-estime les énergies de liaison
par rapport aux valeurs ab initio. Plus le nombre de lacunes augmente et plus la différence entre
le modèle et les valeurs ab initio s’accentue. De plus, le modèle prédit des énergies de liaison
d’amas positives à partir de n=8 tandis que pour les calculs ab initio les énergies de liaison sont
positives à partir de n=6. Pour obtenir un meilleur accord entre le modèle et les valeurs DFT,
nous avons choisi d’ajuster l’interaction de liaison de paire de lacunes premières voisines sur la
configuration V6 représentée sur la figure 3.12. Les énergies de liaison de l’amas V6 obtenues
par calculs ab initio et par l’hamiltonien non corrigé sont données dans le tableau 3.7. L’éner-
gie de liaison du triplet et le rapport d’énergies de surface Esurface{110}/Esurface{111} restent
inchangés (respectivement égaux à -0,121 eV et 1,96). L’énergie de liaison de paires de lacunes
premières voisines est maintenant égale à Ebt(V2) = -0,083 eV à comparer avec la valeur ab
initio Ebt(V2)= -0,072 eV. Les énergies de liaison du modèle corrigé sont représentées sur la
figure 3.13 par les carrés verts.
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FIGURE 3.12 – Configuration la plus stable purement lacunaire V6 déterminée par calculs ab
initio. Les lacunes sont représentées en rouge.

TABLEAU 3.7 – Valeurs des énergies de liaison (eV) de l’amas V6 obtenues par calculs ab
initio et par l’hamiltonien non corrigé.

Ebt(Vn) DFT hamiltonien non corrigé

V6 0,027 -0,107

FIGURE 3.13 – Fiabilité du modèle d’interaction thermodynamique par comparaison du modèle
non corrigé (triangles rouges), du modèle corrigé sur la configuration V6 (carrés verts) et des
valeurs ab inito (losanges noirs).

La nouvelle paramétrisation donne des énergies de liaison des amas en meilleur accord avec
les valeurs obtenues par calculs ab initio. Les valeurs définitives des énergies d’ordre sont ré-
pertoriées dans le tableau 3.8.
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TABLEAU 3.8 – Valeurs des énergies d’ordre ajustées sur la configuration V6.

Energie d’ordre (eV)

ω1 0,631 eV

ωa -0,179 eV

ωb -0,407 eV

On en déduit l’énergie de formation de la lacune :

Ef (V ) = 6ω1 + 8ωb = 0, 53 eV. (3.37)

L’énergie de formation de la lacune est sous estimée par rapport à la valeur obtenue par
calculs ab initio (Ef (V ) = 0,71 eV). Elle est cependant acceptable dans la mesure où nous
pourrons par la suite l’identifier clairement dans les modèles développés et la remplacer par sa
valeur ab initio (très proche de la valeur expérimentale [23-25]). Du modèle d’interaction, nous
déduisons également les rapports d’énergie de surface :

γ{100}
γ{111} = 1, 15,

γ{110}
γ{111} = 1, 20. (3.38)

Les rapports d’énergie de surface sont proches des rapports déterminés par calculs ab initio
(respectivement 1,13 et 1,21).

3.3 Modèle atomique d’une cavité de forme octaédrique
Dans une forme de Wulff, le coût énergétique des bords et des coins n’est pas pris en compte.

Le but de ce paragraphe est de prendre en compte ces effets et d’inclure également les effets
de discrétisation du réseau résultant de l’organisation atomique de la matière. Pour ce faire,
nous proposons de restreindre l’espace des formes adoptées par un amas de lacunes à seule-
ment deux formes régulières : les formes octaédriques non tronquées bordées par les surfaces
{111} et les formes octaédriques tronquées bordées par les surfaces {111} et {100}, comme
observé sur la construction de Wulff de la forme théorique d’équilibre (figure 3.2). Il s’agit des
deux formes les plus observées dans la littérature [17,19,63,88]. Nous présentons tout d’abord
le développement d’un modèle géométrique sur réseau des formes octaédriques. Nous en dé-
duisons ensuite un modèle analytique de Ebt en fonction du nombre de lacunes n de l’amas.
Pour chacune des formes, les paramètres géométriques (nombre de lacunes, troncature...) sont
déterminés et l’énergie de liaison associée à chaque type de lacune est exprimée en fonction des
énergies d’ordre.
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3.3.1 Construction géométrique d’un octaèdre sur un réseau atomique.
En nous appuyant sur les travaux de Marks [124] et Schuler [150], nous développons un

modèle géométrique des formes octaédriques sur un réseau atomique.

D’après les calculs ab initio déterminés précédemment, les surfaces {111} sont les surfaces
les plus stables dans l’aluminium. La cavité facettée la plus simple est donc un octaèdre non
tronqué, délimité par des surfaces {111}. Notons "p" la taille de la cavité, en nombre de para-
mètres de maille dans les directions <100>. Ainsi, les octaèdres non tronqués avec p = 1, 2 et 3
sont respectivement représentés sur la figure 3.14.

FIGURE 3.14 – Définition des octaèdres non tronqués. Les carrés verts, noirs, bleus et jaunes
représentent respectivement les lacunes positionnées sur les coins, les bords qui joignent deux
surfaces {111}, les surfaces et les lacunes internes de volume.

Par construction des premiers amas, le nombre de chaque type de lacune en fonction du seul
paramètre p peut être déduit. p correspond au nombre de paramètres de maille qui sépare deux
sommets opposés de l’octaèdre (figure 3.14). Nous pouvons alors écrire les relations suivantes :

nsurface{111} = 8×
(

1

2
p2 − 3

2
p+ 1

)
, (3.39)

ncoins = 6, (3.40)
nbords = 12× (p− 1), (3.41)

ninternes =
2

3
p3 − 2p2 +

7

3
p− 1. (3.42)

Le nombre de lacunes total n est donné par la formule suivante :

n =
2

3
p3 + 2p2 +

7

3
p+ 1. (3.43)

Le volume Vnt d’un octaèdre non tronqué est calculé selon la relation suivante :

Vnt =
2

3

(
ap√

2

)2

× ap

2
, (3.44)
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avec a le paramètre de maille de l’aluminium. Les énergies de liaison des lacunes de surfaces
{111}, des lacunes de coins et des lacunes de bords sont calculées à partir des énergies de paire
et de triplet et de l’équation 3.11. Le détail du calcul est présenté en annexe F.

Dans le cas d’octaèdres non tronqués, nous obtenons pour les énergies de liaison par lacune :

Ebt
surface{111} =

9

2
ω1 + 3ωa + 5ωb, (3.45)

Ebt
bords{111/111} =

7

2
ω1 + 4ωa +

10

3
ωb, (3.46)

Ebt
coins = 2ω1 + 4ωa +

4

3
ωb. (3.47)

Notons qu’une énergie de surface se déduit directement d’une énergie de liaison et de l’éner-
gie de formation de la lacune :

Es
{hkl} = Ef (V )− Ebt

{hkl}. (3.48)

La même méthode est utilisée pour déterminer les énergies des bords et des coins à partir
des énergies de liaison déterminées précédemment :

Ebords{111/111} =
5

2
ω1 − 4ωa +

14

3
ωb, (3.49)

Ecoins = 4ω1 − 4ωa +
20

3
ωb. (3.50)

Nous considérons une variété de formes plus ou moins tronquées. Elles se caractérisent par
une contribution des surfaces {100} plus ou moins grande (octaèdres plus ou moins tronqués)
jusqu’à la forme finale "non tronquée" qui n’est délimitée que par des surfaces {111}. Pour ce
faire, nous définissons le paramètre ntr lié à la troncature de la cavité. Prenons l’exemple d’un
octaèdre tronqué qui serait de taille p=5 s’il était non tronqué. A partir de cet octaèdre, nous
obtenons les deux octaèdres tronqués représentés sur la figure 3.15.

Deux nouveaux types de lacunes apparaissent : les lacunes de surface {100} représentées en
rouge et les lacunes du bord {100}/{111} qui correspondent à l’intersection des surfaces {100}
et {111} représentées en noir sur la figure 3.15 b). ntr est défini comme le nombre de lacunes
sur un bord {100}/{111}. La troncature maximale d’une cavité de taille p est égale à ntrmax.

ntrmax =
p− 6

2
+ 1, (3.51)

si p est pair, et

ntrmax =
p− 5

2
+ 1, (3.52)

si p est impair.
Ainsi, plus le paramètre p est important, et plus le nombre de troncatures possibles aug-

mente. Dans cette étude, p ≥3 car ntrmax ne peut être négatif. Par exemple, les deux tronca-
tures possibles pour l’octaèdre représenté sur la figure 3.15 sont ntr=0 et ntr = 1 pour p=5. Le
nombre de lacunes selon leur position dans l’octaèdre est exprimé en fonction de p et ntr :
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FIGURE 3.15 – Représentation des octaèdres tronqués pour p = 5. Seule une des huit surfaces
{111} est représentée ici pour la clarté du lecteur. Les carrés verts, noirs, bleus, jaunes et rouges
représentent respectivement les lacunes positionnées sur les coins, les bords, les surfaces {111},
les lacunes internes et les surfaces {100}. La cavité a) a pour paramètres (p=5 ;ntr = 0), et la
cavité b) a pour paramètres (p=5 ;ntr=1).

nsurface{111} = 8

(
1

2
p2 − 3

2
p− 3

2
ntr2 − 3

2
ntr + 1

)
,

nsurface{100} = 6ntr2,

ncoins = 24,

nbords{100}/{111} = 24ntr,

nbords{111}/{111} = 12((p− 3)− 2ntr),

ninternes =

(
2

3
p3 − 2p2 +

7

3
p− 2ntr3 − 3ntr2 − ntr − 1

)
,

n =

(
2

3
p3 + 2p2 +

7

3
p− 2ntr3 − 9ntr2 − 13ntr − 5

)
. (3.53)

Notons que pour un même p, le nombre de lacunes total sur les bords est constant, quelque
soit la troncature de la cavité. Le rayonRhkl est défini comme la distance entre le centre de la ca-
vité et la surface d’indices {hkl}. Les deux rayons de l’octaèdre tronqué R100 et R111 s’écrivent
comme :

R100 = (p− 1− ntr)× a

2
, (3.54)

R111 =
p

2

√
3

3
× a. (3.55)
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R111 ne dépend que de p. Cela est attendu, car pour un p donné, peu importe la troncature
de la cavité, la distance R111 ne varie pas, comme on peut l’observer sur la figure 3.15. Cette
formule reste donc valable dans le cas des octaèdres non tronqués. De même, nous introduisons
un rayon R”110” joignant le centre d’un octaèdre non tronqué à un bord {111}/{111}.

R”110” =
p

2

√
2

2
× a. (3.56)

Le terme "110" est ici placé entre guillemets car le rayon ne se termine par sur une surface
mais sur un bord à l’intersection de deux surfaces {111} voisines (figure 3.2). En considérant le
rapport des relations 3.54 et 3.55 et pour n’importe quel ntr et p, le rapport R100/R111 s’écrit :

R100

R111

=

(
1− 1 + ntr

p

)
∗
√

3. (3.57)

L’application de cette formule pour différents p et ntr permet de retrouver tous les rapports
R100/R111 des octaèdres réguliers tronqués. Par conséquent,

R100

R111

∈
[(

1− 1

p

)
∗
√

3,

√
3

2

p+ 2

p

]
, (3.58)

si p est pair et

R100

R111

∈
[(

1− 1

p

)
∗
√

3,

√
3

2

p+ 1

p

]
, (3.59)

si p est impair.

Les rapports R100/R111 des octaèdres tronqués et non tronqués sont donc compris entre
R100/R111(max) =

√
3 et R100/R111(min) =

√
3/2. Ces valeurs correspondent respectivement

aux octaèdres non tronqués et aux octaèdres les plus tronqués par les surfaces {100}.
Le volume d’un octaèdre tronqué (V t) est calculé selon la relation suivante :

Vt =

∑
surfaces

RhklShkl

3
, (3.60)

avec Shkl la surface d’orientation {hkl} considérée et Rhkl le rayon qui joint le centre de la
cavité (en nm) à la surface considérée. Les surfaces des cavités sont également exprimées selon
les paramètres p et ntr. Dans le cas de la surface de type {100}, qui est toujours carrée, l’aire
de la surface est exprimée comme :

A100 =

(
(ntr + 1)a

√
2

2

)2

, (3.61)
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La détermination de l’aire de la surface de type {111} est plus subtile. La figure 3.15 montre
que la forme de la surface {111} varie à la fois selon les paramètres p et ntr. La surface {111}
peut être considérée comme la somme de deux trapèzes, un trapèze "supérieur" et un trapèze
"inférieur", comme représenté sur la figure 3.16.

FIGURE 3.16 – Représentation des trapèzes {111} d’un octaèdre tronqué de taille p = 5. Seule
l’une des huit surfaces {111} est représentée ici par souci de clarté pour le lecteur. Le trapèze
"supérieur" est représenté en rouge et le trapèze "inférieur" est représenté en bleu.

On obtient ainsi :

Atrapezesup =
1

2
((ntr + 1) + (p− 2− ntr + 1))(p− 3− 2ntr + 1)

√
3

4
a2, (3.62)

Atrapezeinf =
1

2
((p− 3− 2ntr + 1) + (p− 2− ntr + 1))(ntr + 1)

√
3

4
a2, (3.63)

A111 = Atrapezesup + Atrapezeinf . (3.64)

Nous avons donc obtenu un modèle géométrique discret d’un amas de lacunes de forme oc-
taédrique sur réseau. Notons que la formule générale pour les octaèdres tronqués est légèrement
différente de celle obtenue par Marks.

3.3.2 Modèle atomique d’énergie de liaison d’une cavité octaédrique
Les énergies de liaison des lacunes sont données pour chaque type de lacune :

Ebt
surface{111} =

9

2
ω1 + 3ωa + 5ωb,

Ebt
surface{100} =

8

2
ω1 + 4ωa + 4ωb,

Ebt
bords{111/111} =

7

2
ω1 + 4ωa +

10

3
ωb,

Ebt
bords{111/111} = Ebt

bords{100/111}

Ebt
coins = 3ω1 + 4ωa +

8

3
ωb. (3.65)
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Les énergies des bords et des coins sont déterminées par la relation 3.48. L’énergie des coins
est différente dans le cas d’octaèdres tronqués par rapport aux octaèdres non tronqués :

Ebords{111/111} = Ebords{100/111},

Ecoins = 3ω1 − 4ωa +
16

3
ωb. (3.66)

A chaque amas est attribué une énergie de volume, égale à l’énergie de cohésion par atome
d’un amas suffisamment grand. De plus, chaque type de lacune possède sa propre énergie,
déterminée précédemment. Ainsi, l’énergie de liaison totale par lacune d’un octaèdre s’écrit :

Ebt
V (Vn) =

1

n
(nsurface{111}E

bt
surface{111} + nsurface{100}E

bt
surface{100} + ncoinsEcoins

+ nbords{111}/{111}E
bt
bords{111}/{111} + nbords{100}/{111}E

bt
bords{100}/{111}

+ ninternesE
bt
internes). (3.67)

L’énergie de liaison et l’énergie de formation se déduisent également des énergies de for-
mation de surface, de bord et de coin à partir de l’équation 3.48 :

Ebt
V (Vn) =

1

n
(nEf (V )− nsurface{111}Esurface{111} − nsurface{100}Esurface{100} − ncoinsEcoins

− nbords{111}/{111}Ebords{111}/{111} − nbords{100}/{111}Ebords{100}/{111}). (3.68)

Les modèles présentés ci-dessus sont tous construits à partir d’un octaèdre régulier. Toutes
les surfaces d’une même famille {hkl} sont équivalentes. De même, les lacunes sur les bords
entre deux surfaces {111} et entre une surface {100} et {111} ont la même valeur d’après le
modèle. Cette affirmation est vraie aux premiers voisins (Annexe F) mais n’est pas vérifiée à
plus longue portée. Enfin, le nombre de lacunes de coins est une constante, nc=24 pour les oc-
taèdres tronqués et nc=6 pour les octaèdres non tronqués. Nous proposons dans le paragraphe
suivant une application de ce modèle à l’étude des formes optimales adoptées par une cavité
selon sa taille.

3.4 Etude quantitative de la cavité octaédrique dans Al

3.4.1 Modèle discret de la cavité octaédrique
A partir du modèle atomique présenté dans le paragraphe précédent et du modèle d’interac-

tion résumé dans le tableau 3.8, nous calculons les valeurs des énergies par lacune pour chaque
type de lacune dans le cas des octaèdres tronqués et non tronqués d’après le modèle (tableau
3.9). Les rapports des rayons R100/R111 et les énergies de liaison associées à chaque octaèdre
tronqué et non tronqué régulier pour un nombre de lacunes n<3000 sont représentés sur la figure
3.17. Le nombre de lacunes de chaque octaèdre régulier correspond à un nombre magique 2.

2. Un nombre magique est une taille particulière qui permet de construire une cavité facettée parfaitement
symétrique sur le réseau CFC.
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TABLEAU 3.9 – Energie (eV) et énergie de liaison (eV) pour chaque type de lacune en fonction
de sa position.

Position de la lacune Energie (eV) Energie de liaison (eV)
Surface {111} 0,263 0,268
Surface {100} 0,350 0,180

Bords {111}/{111} 0,394 0,136
Bords {100}/{111} 0,394 0,136

Coins (octaèdres tronqués) 0,438 0,092
Coins (octaèdres non tronqués) 0,526 0,003

Internes 0 0,531 (Modèle)
0,713 (DFT)

Plus le rapportR100/R111 est petit et plus les octaèdres sont tronqués. De plus, le nombre
de troncatures possibles augmente avec p, en accord avec les relations 3.51 et 3.52. La "densité"
de configurations d’octaèdres réguliers augmente avec le nombre de lacunes. En effet, les pre-
miers octaèdres ne peuvent prendre que certaines configurations en raison de la discrétisation
du réseau, ce qui explique l’écart important entre les rapports R100/R111 de ces configurations.
Plus le nombre p augmente et plus le nombre de troncatures possibles, et donc le nombre de
configurations, augmente.

A ntr fixé, le rapport R100/R111 augmente en fonction de la taille de la cavité n pour tendre
vers une valeur asymptotique. Cela est attendu car, pour un même ntr, plus p augmente, et plus
les surfaces {100} deviennent négligeables par rapport aux surfaces {111} (figure 3.18).

A ntr fixé, plus n augmente, plus l’énergie de liaison par lacune est importante, et plus
l’amas est stable. Les énergies de liaison par lacune des octaèdres tronqués (cercles) et non
tronqués (losanges) sont représentées sur la figure 3.19 en fonction du nombre de lacunes à
la puissance un tiers. Une comparaison fine des énergies associées aux asymptotes (n → ∞)
montre que l’énergie la plus basse est celle associée à R100/R111 ≈ 1,15.
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FIGURE 3.17 – Energie de liaison par lacune (niveaux de couleur) de chaque octaèdre tronqué
(cercles) et octaèdre non tronqué (losanges) en fonction du rapport R100/R111 et du nombre
de lacunes de l’octaèdre. Les états les plus "excités" (i.e. les cavités les moins stables) sont
représentés par les couleurs chaudes, et les cavités les plus stables par des couleurs froides. Les
courbes noires joignent les octaèdres à un même p. Le marqueur encadré en bleu correspond à
un octaèdre non tronqué, de taille p=14 (figure 3.14). Le marqueur encadré en noir correspond à
un octaèdre tronqué de paramètres (p=14 ;ntr=0). Le paramètre ntr=0 correspond à la première
troncature de la cavité (figure 3.15 a)). Le marqueur encadré en vert correspond à un octaèdre
tronqué de paramètres (p=14 ;ntr=1). Le paramètre ntr = 1 représente la deuxième troncature
(figure 3.15 b)). Les courbes rouges joignent des octaèdres associés à une même troncature ntr,
c’est-à-dire avec des surfaces {100} équivalentes (= de même aire), quelque soit la taille de
l’octaèdre. La courbe rouge ntr = 0 correspond donc à tous les octaèdres tronqués de première
troncature. Deux de ces octaèdres sont représentés sur la figure 3.18 a) et b) et sont entourés
respectivement en orange et en gris.
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La figure 3.19 montre que les énergies de liaison par lacune convergent vers la valeur de
l’énergie de formation de la lacune (Ef (V ) = 0,71 eV) avec le nombre de lacunes de l’amas. En
effet, l’énergie de la lacune interne équivaut à son énergie de formation. Par conséquent, plus la
part du nombre de lacunes de volume divisé par le nombre de lacunes de surface est grand, plus
l’énergie de liaison par lacune tend vers l’énergie de formation de la lacune (équation 3.68). Aux
grandes tailles, la densité d’octaèdres réguliers est bien plus importante pour un rapport proche
du rapport de Wulff du modèle, représenté par la ligne en pointillés noire. Les octaèdres régu-
liers sur cette ligne aux grandes tailles représentent des configurations particulièrement stables,
car le rapport d’énergies de surface (proportionnel au rapport R100/R111) est celui qui minimise
l’énergie de liaison de la cavité.

Le fait que la stabilité des octaèdres augmente avec le nombre de lacunes est vrai dans le
cas général où la forme est fixée. Dans notre modèle, les configurations changent. D’une part, le
nombre de lacunes internes et de surfaces, et donc le nombre de lacunes total, augmente quand
ntr diminue. D’autre part, à p constant, la contribution des surfaces dans l’énergie de liaison
totale n’est pas la même, contrairement aux contributions des bords et des coins qui restent
constantes.

L’énergie de surface totale correspond à :

Etot
surface(Vn) = nsurface{111}Esurface{111} + nsurface{100}Esurface{100}. (3.69)

La figure 3.20 a) représente les cavités pour un plus grand nombre de lacunes que la fi-
gure 3.17. Les octaèdres tronqués semblent plus stables que les octaèdres non tronqués pour
un quasi même nombre de lacunes. Dans la colonne (1), la cavité la plus stable est entourée en
bleu (n=23904 lacunes). A quasi même nombre de lacunes, la cavité la plus stable adopte une
configuration intermédiaire entre la forme non tronquée (n=23969 lacunes) (entourée en rouge)
et la forme la plus tronquée (n=23939 lacunes) (entourée en jaune) pour minimiser son énergie.

Cette tendance se confirme pour les plus grands amas, comme représenté dans la colonne
(1) sur la figure 3.20. Le rapport R100/R111 des amas les plus stables tend vers le rapport de
Wulff du modèle, i.e.R100/R111 = 1,155 pour de grands nombres de lacunes, comme représenté
en pointillé sur la figure 3.20. Ainsi, pour un nombre infini de lacunes, la cavité devrait adopter
la forme d’équilibre théorique de rapport R100/R111 = 1,155, forme qui minimise son énergie
de surface totale. Nous proposons de vérifier plus rigoureusement cette tendance.

Une comparaison des formes à petite taille est difficile car elle doit être réalisée à même
nombre de lacunes. En revanche, pour un grand nombre de lacunes, nous pouvons essayer de
comparer les formes des octaèdres en considérant que la différence de lacunes ∆n/n est suf-
fisamment faible. Nous prenons comme exemple n = 1.106 ±2.104. L’énergie de liaison par
lacune des amas Vn en fonction de la troncature de la cavité ntr est représentée sur la figure
3.21.

La cavité la plus stable pour ces grandes tailles de cavités (n = 1.106 ±2.104) est celle qui a
pour paramètres (p=119 ;ntr=40) ce qui donne un rapport R100/R111 = 1,14 d’après l’équation
3.58. Ce rapport est très proche de la courbe de l’approche continue qui tend vers R100/R111

= 1,155, rapport de Wulff du modèle. Notons que l’écart entre ces rapports est expliqué par la
nature discrète du modèle. Les cavités les moins stables sont respectivement les cavités de plus
faible troncature et de plus forte troncature. Nous pouvons également noter que les cavités de
plus faible troncature sont plus stables que les cavités de très forte troncature.
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FIGURE 3.20 – Energie de liaison totale (couleur) par lacune de chaque octaèdre tronqué
(cercles) et octaèdre non tronqué (losanges) en fonction du rapport R100/R111 en ordonnée
et du nombre de lacunes en abscisse pour a) 17500<n<32500 et b)700000<n<800000. La ligne
en pointillés correspond au rapport de Wulff du modèle.
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FIGURE 3.21 – Energie de liaison par lacune de chaque octaèdre tronqué en fonction de la
troncature de la cavité ntr.

Pour approfondir l’étude comparative des formes adoptées, en particulier aux petites tailles
d’amas, nous avons choisi, comme Marks [124], d’omettre le caractère discret du nombre de
lacunes n et de supposer que n était un réel. Ceci permet de développer une approche compa-
rative des formes de la cavité. Notons qu’une partie des ingrédients atomistiques du modèle,
comme les termes de discrétisation du réseau, sont conservés dans cette approche continue.
Nous introduisons un multiplicateur de Lagrange µ pour pouvoir optimiser la forme d’un amas
à n fixé :

ELag = nEbt
V − µn, (3.70)

où Ebt
V est donné par l’équation 3.68. Nous observons que le terme devant n correspond

à la somme Ef (V ) + µ ce qui mathématiquement signifie que le processus d’optimisation ne
dépend pas de Ef (V ) et donc du terme de volume de la cavité. Par conséquent, minimiser ELag

par rapport à p et ntr revient à minimiser une fonction de n qui a pour terme dominant un terme
proportionnel à n2/3. Ces termes possèdent une contribution du réseau cristallin et une contri-
bution contrôlée par les énergies de surface.

Les relations décrivant cette minimisation s’écrivent sous la forme de polynômes du second
degré en p et ntr. Nous calculons ces dérivées à partir de l’équation 3.68 :

∂(nEbt
V (Vn)− µn)

∂p

∣∣∣∣
ntr

=
∂nEbt

V (Vn)

∂p

∣∣∣∣
ntr

− µ ∂n

∂p

∣∣∣∣
ntr

= 0

= 2(Ef (V )− µ)p2 + 4(Ef (V )− µ− 2Esurface{111})p

+
7

3
(Ef (V )− µ) + 12(Esurface{111} − Ebords{111}/{111}). (3.71)
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∂nEbt
V (Vn)− µn)

∂ntr

∣∣∣∣
p

=
∂nEbt

V (Vn)

∂ntr

∣∣∣∣
p

− µ ∂n

∂ntr

∣∣∣∣
p

= 0

= −6(Ef (V )− µ)ntr2

− (18(Ef (V )− µ)− 4(6Esurface{111} − 3Esurface{100}))ntr

− 13(Ef (V )− µ) + 12(Esurface{111})

+ 24(Ebords{111}/{111} − Ebords{100}/{111}). (3.72)

Les énergies de liaison par lacune de tous les octaèdres tronqués (points noirs) et des octa-
èdres tronqués les plus stables (points rouges) sont représentées sur la figure 3.22. Les énergies
de liaison par lacune entre tous les octaèdres tronqués possibles et les octaèdres les plus stables
sont très proches et convergent bien vers l’énergie de formation de la lacune (Ef (V ) = 0,71
eV). Une faible différence d’énergie de liaison par lacune peut cependant induire une grande
différence dans la forme de la cavité.

FIGURE 3.22 – a) Energie de liaison par lacune en fonction du nombre de lacunes pour les
octaèdres tronqués de la figure 3.19 (représentés par les cercles noirs) et les octaèdres les plus
stables (représentés par les points rouges). L’entouré noir est représenté à plus grande échelle
en b).

Pour obtenir une expression analytique des énergies de liaison en fonction de n, nous ajus-
tons les énergies de liaison des configurations les plus stables représentées sur la figure 3.22 à
partir de ce polynôme :

Ebt(Vn) = 0, 710n− 1, 323n2/3 + 0, 625n1/3 + 0, 236. (3.73)

Les coefficients contiennent différents termes. Le premier terme est l’énergie de formation
de la lacune, car le nombre de lacunes internes augmente avec la taille de la cavité. Pour de
grandes tailles, l’énergie de liaison de l’amas va donc tendre vers l’énergie de formation de la
lacune multipliée par le nombre de lacunes de l’amas, la fraction de lacunes des surfaces, des
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bords et des coins ayant une contribution de moins en moins importante avec la taille de la
cavité pour une forme fixée. Les trois coefficients suivants contiennent chacun une contribution
du réseau cristallin (appelée également discrétisation du réseau). De plus, le second coefficient
contient une contribution des surfaces, le troisième coefficient contient des contributions des
surfaces et des bords et enfin le quatrième coefficient contient des contributions contrôlées par
les surfaces, les bords et les coins.

Les configurations les plus stables sont représentées sur les figures 3.23 a) et b) en fonction
du rapport R100/R111 (courbe rouge) et de leur nombre de lacunes. La figure 3.23 a) correspond
à un élargissement de la figure 3.23 b) pour un faible nombre de lacunes. Un pic est observé
pour de faibles nombres de lacunes.

Ce pic est dû à l’effet de discrétisation du réseau. En effet, l’amas est placé sur un réseau
CFC dans ce modèle, ce qui induit des contraintes telles que les angles, le nombre de lacunes et
l’effet des bords et des coins, ce qui n’est pas le cas du modèle continu de Wulff qui ne prend en
compte que les énergies de surface sans discrétiser le réseau et sans non plus prendre en compte
les bords et les coins. A plus grand nombre de lacunes, les octaèdres tronqués les plus stables
tendent vers la forme d’équilibre théorique de la cavité, de rapport R100/R111 = 1,155 d’après
le modèle.

FIGURE 3.23 – Rapports R100/R111 des octaèdres tronqués les plus stables en fonction du
nombre de lacunes (courbe rouge). Le rapport de Wulff est également représenté (courbe bleue).
La figure 3.23 a) correspond à un élargissement de la figure 3.23 b) pour un faible nombre de
lacunes.

Les deux formes observées expérimentalement dans la littérature sont les formes tronquées
et non tronquées par des surfaces {100} [2, 74, 77]. L’approche continue permet de se placer à
nombre de lacunes constant. Cela permet une comparaison directe entre les octaèdres tronqués
et les octaèdres non tronqués pour un même nombre de lacunes, a contrario de l’approche dis-
crète. A partir de la loi de Boltzmann, la probabilité d’obtenir l’amas non tronqué (nt) plutôt
que l’amas tronqué le plus stable (ts) s’écrit :
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Pnt
Pnt + Pts

=
1

1 + exp
(
nEbt

v,ts(Vn)−nEbt
v,nt(Vn)

kBT

) . (3.74)

avec Ebt
v,i(Vn) l’énergie de liaison totale par lacune de la configuration i, n le nombre de la-

cunes composant l’amas, kB la constante de Boltzmann, T la température et [V ]n est la concen-
tration des monomères de lacunes.

Cette probabilité est calculée pour un nombre de lacunes constant et est représentée sur la
figure 3.24 en fonction du nombre de lacunes. La forme la plus probable est toujours la forme
tronquée la plus stable déterminée par l’approche continue. Nous observons sur la figure 3.24
que l’apparition des cavités octaédriques non tronquées est plus probable aux petites tailles
qu’aux grandes tailles. Notre modèle ne prend en compte que les aspects thermodynamiques
de la cavité, sans considérer les aspects cinétiques. De plus, nous ne prenons pas en compte
une réduction possible de la symétrie de la cavité. Nous considérons ici un matériau pur. Les
matériaux contiennent des solutés et des impuretés, qui peuvent modifier les énergies de bords
et de coins, et modifier la forme adoptée par la cavité. Enfin, notre modèle d’interaction simpli-
fié peut ne pas être approprié pour étudier les variations morphologiques d’une cavité de petite
taille.

FIGURE 3.24 – Probabilité en fonction du nombre de lacunes que la cavité prenne une forme
d’octaèdre non tronqué plutôt qu’une forme d’octaèdre tronqué.

3.4.2 Effet des bords et des coins
Comme l’a montré Marks, il est possible de mesurer l’effet des énergies de bords et de coins

sur la forme d’un amas en les séparant des effets de discrétisation du réseau [124]. Pour cela,
nous enlevons les énergies des bords et des coins en posant Ebords{100}/{111} = Ebords{111}/{111}
= Ecoins = 0. Il ne reste alors plus que les effets de discrétisation du réseau. L’approche conti-
nue avec et sans considération des bords et les coins est représentée sur la figure 3.25.
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FIGURE 3.25 – Rapports R100/R111 des octaèdres tronqués les plus stables. Les courbes verte
et rouge représentent respectivement les configurations les plus stables obtenues par l’approche
continue sans et avec considération des bords et des coins. La courbe bleue représente le rapport
de Wulff donné par le modèle développé dans cette thèse.

L’effet de discrétisation du réseau est très important et est représenté par la différence entre
la courbe verte de la figure 3.25 et la courbe bleue qui représente uniquement les énergies de
surface sans prendre en compte la discrétisation du réseau. En considérant uniquement les sur-
faces et la discrétisation du réseau, le modèle prédit que les cavités les plus stables sont plus
tronquées que le rapport de Wulff du modèle. Il prédit aussi qu’aux petits tailles (n<1000), les
surfaces {100} sont plus stables que les surfaces {111}. L’effet des bords et des coins est donc
essentiel dans ce modèle. L’effet des bords et des coins peut être interprété comme la différence
entre la courbe rouge et la courbe verte. Comme attendu, cet effet est très important aux petites
tailles de cavité, car les surfaces ne sont pas prédominantes comparées aux bords et aux coins
pour ces tailles. Nous observons que le rapport R100/R111 est plus important aux petites tailles.
Les surfaces {111} seront légèrement plus stables aux petites tailles comparées aux surfaces
{100} d’après notre modèle. Cette tendance est due à un effet cumulatif des frustrations du ré-
seau et du coût énergétique associé à la formation de bords et de coins.

La figure 3.23 montre un comportement non monotone du rapport des rayons R100/R111 en
fonction de la taille. Les octaèdres réguliers les plus stables ont un rapport proche du rapport de
Wulff avec toutefois un écart plus grand aux tailles intermédiaires, dû à l’effet de discrétisation
du réseau. Cependant, le modèle est uniquement basé sur des interactions de paire et de triplet
premiers voisins. Le modèle considère que les énergies des lacunes de bords Ebords{111/111} et
Ebords{100/111} sont équivalentes aux premiers voisins dans le modèle. Cependant, elles ne se-
ront pas forcément équivalentes pour des interactions de seconds ou troisièmes voisins. L’effet
de la variation d’énergie entre les lacunes de bords entre deux surfaces {111} (notée E1) et les
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lacunes de bords entre une surface {111} et une surface {100} (notée E2) est représentée sur la
figure 3.26. Pour simplifier la notation, les lacunes de bords entre les surfaces {111} sont notées
B1 et les lacunes de bords entre les surfaces {111} et les surfaces {100} sont notées B2.

FIGURE 3.26 – Effet de la variation de l’énergie des lacunes de bords. E1 est l’énergie de bord
d’une lacune entre deux surfaces {111}, E2 est l’énergie de bord d’une lacune entre une surface
{111} et une surface {100}.
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L’étude de la sensibilité présentée dans la figure 3.26 montre que la forme de la cavité est
très sensible aux énergies de bords. Une différence aussi faible que 0,005 eV entre les énergies
de bords B1 et B2 efface totalement les effets de taille finie (Figure 3.26 b)). Une augmentation
de l’énergie des lacunes de bords B2 par rapport aux lacunes de bords B1 stabilise les formes
peu tronquées (Figures 3.26 c) et e)) tandis qu’une diminution de l’énergie des lacunes de bords
B2 par rapport aux bords B1 stabilise les formes très tronquées (Figures 3.26 d) et f)). En effet,
les énergies E1 et E2 représentent un "coût" en énergie de bords. Plus la différence d’énergie
est importante, et plus la courbe des configurations les plus stables s’éloigne de la courbe du
rapport de Wulff, même pour des tailles de cavité conséquentes. Par exemple, dans la figure
3.26 e), des cavités de rayon R100 = 4,5 nm correspondant à 20000 lacunes ont une forme peu
similaire à la forme d’équilibre. L’effet des coins est mineur et ne peut pas être observé sur
la figure 3.26. En effet, le nombre de coins des octaèdres tronqués est constant. L’effet des
bords peut aussi être déterminé via la probabilité d’obtenir l’amas non tronqué. Pour cela, nous
choisissons de faire varier les énergies de bords de la même façon que pour l’approche conti-
nue. Nous déstabilisons pour cela les énergies E2. Les probabilités en fonction du nombre de
lacunes et de la différence entre les énergies de bordsE1 etE2 sont présentées sur la figure 3.27.

Une faible différence d’énergie de bord (E2 − E1=0,030 eV) provoque l’apparition des oc-
taèdres non tronqués par rapport aux octaèdres tronqués les plus stables. Notons que l’approche
continue et ce résultats présentent le même phénomène i.e une grande variation des formes dû
à une faible différence d’énergie entre les deux types de bords.

Nous souhaitons à présent déterminer la sensibilité du modèle en fonction de la variation
des énergies de coins. La stabilité relative des configurations les unes par rapport aux autres ne
change pas et la courbe de l’approche continue sur la figure 3.26 ne varie pas avec l’énergie de
coins. En revanche, l’effet des énergies de coins peut être visible sur les probabilités d’appa-
rition des octaèdres tronqués et des octaèdres non tronqués, comme représenté sur la figure 3.28.

L’effet des coins ne semble pas avoir une grande influence sur la probabilité des octaèdres
non tronqués par rapport aux octaèdres tronqués les plus stables. En effet, il faut une grande
différence d’énergie (∆E ≈ 0,45 eV) entre les deux types de coins pour provoquer l’apparition
des octaèdres non tronqués, comme représenté sur la figure 3.28 c). Pour des différences d’éner-
gie de coins supérieures à 0,5 eV, la forme préférentielle adoptée par la cavité est l’octaèdre non
tronqué pour un certain nombre de lacunes qui dépend de la différence d’énergie appliquée.

Dans le cas des coins comme des bords, les différences d’énergies peuvent apparaître par
exemple dans le cas d’impuretés. En effet, si les atomes d’impuretés créént des liaisons avec
les lacunes de surface, de bords et/ou de coins, les énergies des lacunes peuvent être modifées,
modifiant ainsi la forme la plus stable de la cavité.
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FIGURE 3.27 – Effet de la variation de l’énergie des lacunes de bords sur la probabilité de la
forme adoptée par l’amas de lacunes en fonction du nombre de lacunes. E1 est l’énergie d’une
lacune de bord entre deux surfaces {111} et E2 est l’énergie d’une lacune de bord entre une
surface {100} et une surface {111} des octaèdres tronqués.
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FIGURE 3.28 – Effet de la variation de l’énergie des lacunes de coins sur la probabilité de la
forme adoptée par l’amas de lacunes en fonction du nombre de lacunes. Ec est l’énergie d’une
lacune de coin des octaèdres tronqués, Ecn est l’énergie d’une lacune de coin des octaèdres non
tronqués dans le modèle.
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3.5 Approximation capillaire des amas de lacunes
Dans le paragraphe précédent, nous avons imposé la forme des cavités, l’octaèdre tronqué

et non tronqué et développé un modèle énergétique de ces cavités particulières. Ces configura-
tions sont présumées être les plus stables pour des nombres de lacunes importants, d’après la
construction de Wulff et les résultats expérimentaux [19,44,64-66,70]. Cependant, les amas de
lacunes de petite taille n’adoptent pas forcément la forme d’un octaèdre. Nous proposons ici
une étude exhaustive des amas de lacunes de petite taille (n<100) à l’aide d’une méthode déter-
ministe de sélection des configurations de plus basse énergie dans l’espace entier des configu-
rations de l’amas. Enfin, nous introduisons une approximation capillaire de l’énergie de liaison
d’un amas ajustée sur les énergies des amas de petite taille.

3.5.1 Configurations et énergies des amas de petite taille.
L’énergie de liaison totale de l’amas le plus stable pour chaque n est obtenue à partir de

l’algorithme de T. Schuler [150]. Le point de départ est la bilacune. Pour cet amas, un atome
d’aluminium est enlevé de son site cristallin (= une lacune est "ajoutée"). L’algorithme calcule
ensuite l’énergie des configurations et conserve au maximum les 50 configurations les plus
stables. A chacune d’elle, une lacune est ajoutée et l’algorithme est de nouveau appliqué. Notons
qu’une relation de récurrence permet de calculer la multiplicité de chaque configuration d’un
amas de taille n à partir de la multiplicité de l’amas de taille n − 1. Nous avons choisi ici
de ne pas utiliser ce calcul de multiplicité et de ne garder que l’énergie de liaison de l’amas
le plus stable. Nous avons vérifié qu’à T=400K un calcul complet de la fonction de partition
comprenant les contributions des 50 amas les plus stables et leur multiplicité était peu différente
de la fonction de partition restreinte à l’amas le plus stable.

3.5.2 Energie d’interface effective
Dans un modèle capillaire, l’énergie de liaison d’un amas contenant n lacunes s’écrit comme

la somme d’un terme de volume et d’un terme de surface :

nEbt(Vn) = nEf (V )−
(

9π

4

)1/3

n2/3a2σn, (3.75)

où a est le paramètre de maille du système et σn correspond à l’énergie d’interface effective
qui dépend de la taille de l’amas. En effet, contrairement à une approximation capillaire clas-
sique, nous supposons que l’énergie de surface dépend de la taille de l’amas, ceci pour prendre
en compte les contributions de bord et de coin. Le premier terme signifie que l’énergie de liaison
croît en formant un amas lacunaire, tandis que le second terme correspond au coût d’énergie de
l’interface créée entre la matrice et la cavité. Le premier terme est donc positif, tandis que le
second terme est négatif.

L’équation 3.75 se réécrit :

a2σn = −
(

9π

4
n2

)−1/3

[nEbt
V (Vn)− nEf (V )]. (3.76)

Dans notre modèle basé sur les interactions de paire et de triplet, l’énergie de formation de la
lacune vaut Ef (V ) = 0,53 eV (équation 3.37). Pour pouvoir extrapoler les énergies d’interface
d’amas plus grands, nous introduisons une expression de σn sous la forme ci-dessous :
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a2σn = a2σ∞
(

1 +
b

n1/3
+

c

n2/3

)
, (3.77)

avec a2σ∞ l’asymptote qui correspond à l’énergie d’interface d’un amas de lacunes de taille
infinie, b et c qui représentent une contribution effective des bords et des coins sur l’énergie de
surface. L’énergie d’interface effective associée aux configurations les plus stables est repré-
sentée en fonction du nombre de lacunes constituant l’amas sur la figure 3.29. Le code a été
appliqué jusqu’aux amas de taille n=100 lacunes.

FIGURE 3.29 – Energie d’interface effective en fonction du nombre de lacunes des amas Vn. Les
marqueurs représentent les données obtenues par le modèle d’énergie libre discret et la courbe
représente la courbe de tendance de ces valeurs.

Plus le nombre de lacunes augmente, et plus l’énergie d’interface effective augmente. Cela
signifie que le coût de l’interface est plus faible pour les premiers amas de lacunes que pour les
amas suivants. Ce résultat est surprenant car nous nous attendons à ce que les bords et les coins
aient un rôle important sur l’énergie d’interface effective des amas de faible taille et augmente
ainsi l’énergie d’interface effective. Ce raisonnement est valable si l’amas adopte toujours la
même forme quelque soit sa taille. Le nombre de lacunes de surface et de volume augmente
alors avec la taille, et la contribution des coins et des bords est de moins en moins importante
dans l’énergie totale de l’amas. Dans le cas présent, le choix de la forme adoptée par un amas de
petite taille est seulement déterminé par la minimisation de son énergie. Les amas comprenant
un faible nombre de lacunes peuvent adopter des formes qui privilégient les surfaces {111}
afin de minimiser l’énergie de surface effective de l’amas. Adopter ce type de forme se fait aux
dépens de la contribution de volume car le nombre de sites de surface par rapport au nombre de
sites de volume est plus grand. Cependant, la contribution des surfaces à un amas de petite taille
est non négligeable et peut dans certains cas déterminer la forme de l’amas. En effet, les lacunes
de surfaces {111} sont les plus stables comparées aux autres types de lacunes car leur énergie de
liaison est plus importante (tableau 3.9). En revanche, les amas qui contiennent un plus grand
nombre de lacunes vont développer des surfaces {111} et {100} qui permettent d’optimiser
l’énergie de surface et d’optimiser le ratio entre les contributions surfacique et volumique afin
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de minimiser l’énergie de l’amas, ce qui va aboutir pour un très grand nombre de lacunes à la
forme de Wulff (représentée sur la figure 3.2). Ce dernier effet est représenté par l’asymptote
pour un nombre de lacunes important. Les paramètres de la relation 3.77 sont ajustés sur les
énergies d’interface obtenues. Nous obtenons ainsi la loi ci-dessous :

a2σn = 0, 730

(
1− 0, 290

n1/3
− 0, 674

n2/3

)
= 0, 730− 0, 212n−1/3 − 0, 492n−2/3. (3.78)

Nous en déduisons l’énergie de liaison des petits amas (n<100) :

Ebt(Vn) = 0, 710n− 1, 400n2/3 + 0, 406n1/3 + 0, 944. (3.79)

Ces valeurs peuvent être comparées aux énergies d’interface et de liaison déterminées dans
le paragraphe 3.4.1 pour les amas de forme octaédrique :

a2σn = 0, 690− 0, 326n−1/3 − 0, 123n−2/3,

Ebt(Vn) = 0, 710n− 1, 323n2/3 + 0, 625n1/3 + 0, 236. (3.80)

Pour les petits et grands amas, le terme devant n2/3 pour les énergies de liaison (ou le terme
constant pour les énergies d’interface) est une combinaison des contributions des surfaces et de
la discrétisation du réseau. Les valeurs sont proches ce qui indique que les formes optimales
sont proches des formes octaédriques aux grandes tailles d’amas. Les autres coefficients ne
correspondent pas. Cela est attendu car les formes des amas de petites tailles ont des formes
plus éloignées de la forme octaédrique tronquée d’une cavité macroscopique obtenue par la
construction de Wulff. Nous insistons sur le fait que les formes des petits amas ne suivront pas
forcément une forme tronquée ou non tronquée, mais peuvent prendre des formes privilégiant
certaines surfaces, permettant de minimiser l’énergie totale de la configuration. Rappelons que
les deux derniers coefficients ne représentent pas respectivement les termes des bords et des
coins mais une combinaison des contributions de la discrétisation du réseau, des surfaces, des
bords et des coins.

3.6 Théorie classique de la germination

3.6.1 Contribution des lacunes
Dans la suite de l’étude, la température est fixée à T = 300 K. L’énergie de surface effective

dans la théorie de la germination [152] s’exprime :

a2σn = −
(

9π

4
n2

)− 1
3

[kBT lnCn + n∆Gnuc(C0
V )]. (3.81)

Le second terme de l’équation 3.81 correspond à la force motrice de germination. Cette
énergie s’écrit :

∆Gnuc(C0
V ) = −kBT ln

(
[V ]

[V ]eq

)
, (3.82)
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TABLEAU 3.10 – Force motrice de germination selon le nombre de monomères de lacunes
fixé.

[V ] ∆Gnuc([V ]) (en eV)
1,18.10−12 0
1,00.10−8 -0,23
1,00.10−7 -0,29
1,00.10−6 -0,35
1,00.10−5 -0,41
1,00.10−4 -0,47

avec [V ]eq la concentration de monomères de lacunes à l’équilibre, [V ] la concentration de
monomères de lacunes dans le matériau, kB la constante de Boltzmann et T la température.
Nous avons Ceq

V = [V ]eq = exp(−Ef (V )
kBT

). Ef (V) = 0,71 eV (valeur obtenue par calculs ab initio
et proche de la valeur expérimentale Ef (V) = 0,67 eV ). Nos calculs reposent donc sur deux
énergies de formation de la lacune : Ef (V) = 0,53 eV pour le calcul de l’énergie d’inter-
face effective et Ef (V) = 0,71 eV pour le calcul de la force motrice de germination 3. Sous
irradiation, la concentration totale de lacunes dans la matrice C0

V est fixée. Dans ce système
où les amas de taille n<5 ne sont pas attractifs, la concentration de monomères [V ] peut être
supposée égale à C0

V . La force de germination est calculée pour les différentes sursaturations et
les valeurs sont données dans le tableau 3.10.

Le terme Cn correspond à la concentration d’un amas contenant n lacunes. Cette concentra-
tion est directement donnée par :

Cn = Zn[V ]n = exp

(
−∆Gn(C0

V )

kBT

)
, (3.83)

avec Zn la fonction de partition de l’amas, n le nombre de lacunes de l’amas Vn et [V ] la
concentration de monomères de lacunes dans le matériau. Dans le cas général, la fonction de
partition d’un amas de taille n est la somme sur toutes les contributions des configurations qu’un
amas de taille n peut adopter. Ici, nous ne gardons que la configuration la plus stable et nous
négligeons son entropie de configuration en posant gi=1. Elle s’écrit :

Zn = exp

(
nEbt

V (Vn)

kBT

)
. (3.84)

On peut ainsi déduire l’énergie d’interface effective :

a2σn = −
(

9π

4
n2

)− 1
3

[kBT lnZn + nkBT ln[V ] + nkBT ln([V ]eq)− nkBT ln[V ]]

= −
(

9π

4
n2

)−1/3

[nEbt
V (Vn)− nEf (V )]. (3.85)

Notons que nous retrouvons la relation 3.76. L’énergie de formation de chaque amas est cal-
culée par la relation 3.86. Deux modèles sont comparés. D’une part, le modèle discret/continu

3. Evidemment, il existe en réalité une seule et unique énergie de formation de la lacune. Cependant, notre
choix repose sur la cohérence de notre modèle concernant l’énergie d’interface effective et sur la cohérence avec
la réalité concernant la force motrice de germination.
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qui considère les valeurs des énergies de liaison obtenues par le modèle d’énergie libre discret
pour n < 100, en déduit σn à partir de la relation 3.85 puis s’appuie sur le modèle continu pour
n > 100 (expression 3.78). D’autre part, le modèle continu utilisé à toutes les tailles d’amas est
présenté à titre de comparaison. Les résultats des deux approches sont représentés sur la figure
3.30 pour différentes sursaturations en lacunes.

Dans un modèle capillaire, l’énergie de formation d’un amas contenant n lacunes s’écrit
comme la somme d’un terme de volume et d’un terme de surface :

∆Gn(C0
V ) = n∆Gnuc(C0

V ) +

(
9π

4

)1/3

n2/3a2σn, (3.86)

où ∆Gnuc(C0
V ) correspond à la force motrice de germination, a est le paramètre de maille

du système et σn correspond à l’énergie d’interface effective qui dépend de la taille de l’amas.
Le premier terme signifie que le système décroît son énergie libre en formant un amas lacunaire,
tandis que le second terme correspond au coût d’énergie de l’interface créée entre la matrice et
la cavité. Le premier terme est donc négatif, tandis que le second terme est positif.

En présence d’une sursaturation de lacunes ([V ]>[V ]eq), l’énergie de formation présente un
maximum en fonction de la taille de l’amas. La position de ce maximum détermine la taille
du germe critique. Le nombre de lacunes contenues dans ce germe critique est appelé n∗. La
variation non monotone de ∆Gn avec n est due à la compétition entre la contribution du terme
de volume négatif et la contribution de l’énergie d’interface effective positive. Les n∗ obtenus
avec uniquement la loi ajustée de la relation 3.78 (modèle continu) sont de 57, 28, 15, 9 et 6
lacunes pour des concentrations de lacunes de 1.10−8, 1.10−7, 1.10−6, 1.10−5 et 1.10−4. Ces
tailles diminuent avec l’augmentation de la concentration de lacunes dans le matériau. Nous
déduisons de n∗ le rayon du germe critique r∗. En considérant une cavité sphérique composée
de lacunes de volume atomique Ω, le rayon du germe critique s’exprime :

n∗ =
4

3

πr3

Ω
et Ω =

a3

4

soit r∗ =

(
3n∗a3

16π

)1/3

. (3.87)

Les rayons critiques respectifs pour 57, 28, 15, 9 et 6 lacunes sont respectivement de 0,61,
0,48, 0,39, 0,32 et 0,29 nm 4, soit un germe critique de diamètre de l’ordre du nanomètre. Les
amas plus petits que le rayon du germe critique sont instables et ont une probabilité plus grande
de se redissoudre que de croître, tandis que les amas plus grands ont une probabilité de croître
plus importante, leur stabilité augmentant avec leur taille car leur énergie de formation diminue
en fonction de la taille.

4. Bien évidemment, il est difficile de construire une sphère pour d’aussi faibles nombres de lacunes. Les
valeurs sont données ici pour estimer les rayons du germe critique et non pour donner des valeurs quantitatives.
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FIGURE 3.30 – Energie de formation des amas de lacunes en fonction du nombre de lacunes
contenues dans l’amas à une concentration en monomères de lacunes [V ] donnée (code couleur).
Les tailles critiques de germination des cavités sont notées n∗. a) Modèle discret/continu ; b)
Modèle continu.
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Nous calculons la concentration des amas Cn à partir de leur énergie de formation :

Cn = exp

(−∆Gn

kBT

)
. (3.88)

Cette expression n’est valide que pour les amas de taille inférieure à la taille critique n∗.
La relation 3.78 ne reproduit pas parfaitement les énergies de liaison des petits amas. Cela peut
induire de grandes variations sur la concentration des amas. La concentration des amas est cal-
culée pour n ≤ n∗ avec les valeurs numériques données par le modèle d’énergie libre discret
(modèle discret/continu) et est représentée figure 3.31.

FIGURE 3.31 – Concentration des amas de lacunes en fonction du nombre de lacunes. Chaque
courbe se termine au n∗ correspondant.

La concentration totale de lacunes dans la matrice d’aluminium s’obtient à partir des amas
de taille inférieure à la taille du germe critique :

C0
V = [V ] +

∑
n<n∗

nCn. (3.89)

Dans le cas présent, C0
V ≈ [V ]. Le temps nécessaire pour créer le germe critique est appelé

"temps d’incubation". Le temps d’incubation s’exprime [160] :

τ = θ0
1

πβ∗Zeld2
, (3.90)

avec β∗ le taux de condensation et Zeld le facteur de Zeldovich. θ0 est un facteur proche de
1 qui dépend des approximations choisies. Nous prenons θ0=1 [164].
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Nous proposons de déterminer dans un premier temps les termes β∗ et Zeld. Le facteur
de Zeldovich se déduit de la dérivée seconde de l’énergie libre de formation des amas et de la
relation 3.78 :

Zeld =

(
−1

2πkBT

∂2∆Gn

∂n2

∣∣∣∣
|n=n∗

)1/2

(3.91)

où
∂2∆Gn

∂n2

∣∣∣∣
|n=n∗

=

(
9π

4

)1/3

× 0, 730×
(
−2

9
n∗
−4/3

+
2

9
× 0, 290× n∗−5/3

)
.(3.92)

Le facteur de Zeldovich est donc directement dépendant de la courbure des énergies de for-
mation des amas. Moins la courbure est marquée, et plus la dérivée seconde de l’énergie libre
de formation est proche de zéro. Par conséquent, le facteur de Zeldovich est faible et le temps
d’incubation augmente fortement. Physiquement, le facteur de Zeldovich peut se comprendre
comme suit. Si la barrière de germination est "plate", les énergies de formation des amas sont
proches et une partie des amas peut se dissoudre autour de la barrière. En revanche, si la bar-
rière est "pointue", alors les énergies de formation sont suffisamment éloignées pour que la
germination soit irréversible. Une barrière "plate" amènera donc à un temps d’incubation plus
grand qu’une barrière "pointue". Le taux de condensation β∗ est obtenu en considérant que la
diffusion de la lacune à longue distance contrôle la cinétique de germination. Les amas sont
considérés comme sphériques et nous faisons l’hypothèse que la diffusion des lacunes est le
facteur limitant la croissance de l’amas. Il s’écrit :

β∗ = 4πr∗
Dv

Ω
[V ], (3.93)

où [V ] est la concentration de monomères de lacunes, Ω = a3/4 est le volume atomique, r∗

est le rayon du germe critique et DV est le coefficient de diffusion de la lacune, défini comme :

DV = D0exp

(
−E

m(V )

kBT

)
, (3.94)

avec D0 le préfacteur du coefficient de diffusion (=1,0.10−5 m2/s) obtenu à partir de ré-
sonance magnétique nucléaire [165]. Em(V ) l’énergie de migration de la lacune (Em(V )=0,6
eV) [13, 38].

Remarque : Le préfacteur du coefficient de diffusion est habituellement obtenu via la déter-
mination du coefficient d’auto-diffusion. Dans le cas de l’aluminium, le seul isotope approprié
est l’isotope 26Al qui est de faible activité et dont les mesures sont limitées aux hautes tempé-
ratures. Pour ces raisons, une méthode alternative est utilisée pour déterminer le coefficient de
diffusion : la résonance magnétique nucléaire.

Le taux stationnaire de germination exprime le nombre de germes surcritiques formés par
seconde dans le cas d’un régime permanent. Il est donné par l’expression :

Jst = Zeldβ∗Nsexp

(−∆G∗

kBT

)
. (3.95)
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Ns correspond dans notre cas au nombre de sites disponibles pour faire germer l’amas. Dans
notre étude, ce nombre correspond au nombre de sites atomiques car la germination des cavités
se fait à partir d’une lacune sur un site du réseau cristallin.

Le taux de germination est aussi donné par unité de volume (germes.m−3.s−1) :

JstV =
Jst

NsΩ
. (3.96)

3.6.2 Théorie classique de la germination sous irradiation
Le modèle de germination que nous avons développé dans le chapitre précédent ne prend en

compte que les lacunes, en supposant une sursaturation de lacunes fixée dans la matrice. Cette
hypothèse est valide dans le cas de trempes, où très peu d’interstitiels sont formés en raison
de leur forte énergie de formation (Ef (I) = 3,0 eV [39, 40]). Sous irradiation, des interstitiels
et des lacunes sont générés à part égale et interagissent avec les puits, comme par exemple les
cavités et les boucles de dislocation. Il est donc nécessaire d’inclure le rôle des interstitiels sur
la germination des cavités. Pour cela, nous utilisons le modèle développé par Russel [152]. Le
flux Jn entre deux tailles d’amas lacunaires de taille n et n + 1 avec n le nombre de lacunes
s’écrit :

Jn = βv(n)ρ(n)− αv(n+ 1)ρ(n+ 1)− βi(n+ 1)ρ(n+ 1), (3.97)

avec βv(n) le taux de capture de lacunes de l’amas Vn, αv(n + 1) le taux d’émission de
lacunes de l’amas Vn+1 et βi(n + 1) le taux de capture d’interstitiels de l’amas Vn+1. Le taux
d’émission des interstitiels est négligeable. ρ(n) correspond à la concentration d’amas contenant
n lacunes. αv(n + 1) est supposée être une grandeur intrinsèque de l’amas. Pour estimer sa
valeur, nous nous plaçons dans un système sans interstitiels à l’équilibre. Dans ce cas, le flux
est nul et le taux d’émission de lacunes s’écrit :

αv(n+ 1) =
βv(n)ρ0(n)

ρ0(n+ 1)
, (3.98)

avec ρ0(n) la concentration d’équilibre d’amas composés de n lacunes.

ρ0(n)

ρ0(n+ 1)
= exp

(
δG0

n

kBT

)
avec δG0

n = ∆G0
n+1 −∆G0

n. (3.99)

∆G0
n+1 et ∆G0

n sont calculées à partir de l’équation 3.86. Pour calculer les proportions des
amas lacunaires en présence d’interstitiels, nous imposons une condition stationnaire et impo-
sons un flux nul entre les amas. A partir des équations 3.97 et 3.99, nous obtenons pour le
rapport des concentrations d’amas lacunaires :

ρ′(n)

ρ′(n+ 1)
=

ρ0(n)

ρ0(n+ 1)
+
βi(n+ 1)

βv(n)
. (3.100)

(3.101)

Dans ce cas, l’équation finale qui permet d’obtenir l’énergie de formation effective de
chaque amas en considérant les interstitiels s’écrit :
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ln
ρ′(n)

N0

=
n−1∑

0

−ln
[
βi(n+ 1)

βv(n)
+ exp

(
δG0

n

kBT

)]
= −∆G′n

kBT
. (3.102)

Lorsque les interstitiels ne sont pas considérés, le rapport βi(n+1)/βv(n) est nul. Le second
terme de l’équation est obtenu par le modèle thermodynamique du paragraphe précédent. Nous
avons choisi d’estimer le rapport des taux de capture βi(n + 1)/βv(n) à partir d’un modèle
simple de cinétique homogène. Soit un puits de défauts, les flux d’interstitiels (φi) et de lacunes
(φv) vers ce puits sont définis comme [166] :

φi = k2
iDiCi,

φv = k2
vDvCv, (3.103)

avec k2
i/v, Di/v et Ci/v respectivement la force de puits, le coefficient de diffusion et la

concentration moyenne en volume des interstitiels ou des lacunes. Les forces de puits ne sont
pas identiques selon le type de défaut [166] :

k2
d,i = ρdZd,i pour les dislocations,

k2
c,i = 4πrcρcZc,i pour les cavités,

k2
b,i = 2πrbρbZb,i, pour les boucles de dislocation, (3.104)

avec ρd la densité de dislocations et Zd,i l’efficacité d’absorption associée à la dislocation
pour les interstitiels. Il en est de même pour les cavités et les boucles de dislocation. rc et rb
correspondent aux rayons moyens respectifs de la cavité et de la boucle. La somme de toutes
les forces de puits sur l’ensemble des puits s’exprime k2

tot,i pour les interstitiels et k2
tot,v pour les

lacunes. La variation de la concentration des défauts ponctuels au cours du temps s’exprime :

dCi
dt

= G− k2
tot,iDiCi,

dCv
dt

= G− k2
tot,vDvCv, (3.105)

avec G le taux de création des interstitiels et des lacunes. Notons que dans le cas présent,
nous avons négligé la réaction de recombinaison entre les défauts. A l’état stationnaire,

dCi
dt

=
dCv
dt

= 0, (3.106)

k2
tot,iDiCi = k2

tot,vDvCv. (3.107)

Ainsi,

DiCi =
k2
tot,v

k2
tot,i

DvCv

=
2πrbρbZb,v + 4πrcρcZc,v + ρdZd,v
2πrbρbZb,i + 4πrcρcZc,i + ρdZd,i

DvCv. (3.108)
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Les taux de capture des défauts ponctuels par les cavités dépendent des produits DiCi et
DvCv :

βc,i(n+ 1) = 4πrn+1Zc,iDiCi, (3.109)
βc,v(n) = 4πrnZc,vDvCv, (3.110)

avec rn+1 et rn les rayons des cavités considérées. Ces rayons s’expriment en fonction du
volume atomique et du nombre de lacunes :

rn =

(
3na3

16π

)1/3

, (3.111)

rn+1 =

(
3(n+ 1)a3

16π

)1/3

. (3.112)

Le rapport des taux de capture est ainsi égal à :

βc,i(n+ 1)

βc,v(n)
=

(n+ 1)1/3DiCiZc,i
n1/3DvCvZc,v

. (3.113)

Le rapport entreDiCi etDvCv est déduit de l’équation 3.108. Dans le cas d’amas de lacunes
de nombres de lacunes importants, n ≈ (n+ 1).

Les efficacités d’absorptionZ sont calculées selon différents modèles. Ces modèles prennent
en compte les paramètres expérimentaux rc (rayon moyen de cavités), ρc (densité de cavités),
rb (rayon moyen de boucles de dislocation) et ρb (densité volumique de boucles de dislocation).
Les efficacités d’absorption seront calculées rigoureusement selon les paramètres expérimen-
taux dans le chapitre 5. Dans ce cas, la relation 3.108 ne dépend que des hypothèses formulées
sur les densités de défauts étendus :

Si ρd « ρc et ρb « ρc,

DiCi =
Zv,c
Zi,c

DvCv (3.114)

βc,i(n+ 1)

βc,v(n)
=

Zi,cZv,c
Zv,cZi,c

= 1. (3.115)

Si ρc « ρd et ρb « ρd,

DiCi =
Zv,d
Zi,d

DvCv (3.116)

βc,i(n+ 1)

βc,v(n)
=

Zi,cZv,d
Zv,cZi,d

. (3.117)

Même si depuis peu nous savons calculer la variation des efficacités d’absorption avec la
taille et la densité d’amas [167], pour des raisons de simplicité nous supposerons que les ef-
ficacités d’absorption ne dépendent pas de la taille et de la densité d’amas (i.e. ne dépendent
pas de la microstructure environnante) [168, 169]. Les valeurs prises dans le cas présent sont
répertoriées dans le tableau 3.11.
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TABLEAU 3.11 – Valeurs de référence pour les efficacités d’absorption dans la littérature.

Efficacité d’absorption
Zv,c = Zv,d = Zv,b 1

Zi,c 1
Zi,d = Zi,b 1,05-1,2

Par conséquent, le rapport des taux d’absorption varie entre 0,83 et 0,95. Une comparaison
des énergies de formation des amas avec et sans prise en compte des interstitiels est représentée
sur la figure 3.32. Les énergies de formation qui prennent en compte les interstitiels sont notées
∆Gn[V ](I + V ) pour un rapport βc,i(n + 1)/βc,v(n) = 0,83. Le nombre de lacunes du germe
critique en prenant en compte les interstitiels est noté n∗′ .

A partir du modèle discret/continu, les n∗′ obtenus sont de 112, 96, 96, 18 et 7 lacunes pour
des concentrations en monomères de lacunes de 1.10−8, 1.10−7, 1.10−6, 1.10−5 et 1.10−4. Le
nombre de lacunes du germe critique augmente fortement en prenant en compte les interstitiels.
En effet, les interstitiels jouent un rôle d’inhibiteur sur le processus de germination des cavités.
Par conséquent, la germination est plus difficile et le nombre de lacunes du germe critique aug-
mente en considérant les interstitiels par rapport au cas où seules les lacunes sont considérées.

Nous faisons varier le rapport βc,i(n + 1)/βc,v(n) entre 0 et 1. Les résultats sur le nombre
de lacunes du germe critique sont répertoriés dans le tableau 3.12.

TABLEAU 3.12 – Nombre de lacunes du germe critique en fonction de la concentration de
monomères de lacunes et du rapport des taux d’absorption des défauts ponctuels. Le modèle
discret/continu considère les valeurs obtenues par le modèle d’énergie libre discret pour n <
100 et obtenues par le modèle continu pour n > 100. La température est T=300K. Le modèle
continu pour n > 2 est également présenté.

βc,i(n+1)

βc,v(n)
[V]

1,18.10−12 1.10−7 1.10−6 1.10−5 1.10−4 1.10−7 1.10−6 1.10−5 1.10−4

(équilibre)
n∗
′

n∗
′

(Modèle discret/continu) (Modèle continu)
0 ∞ 32 18 7 4 28 15 9 6

0,25 ∞ 62 18 7 4 30 17 10 6
0,50 ∞ 96 44 14 7 34 18 11 7
0,75 ∞ 96 96 18 7 42 22 13 8
0,83 ∞ 96 96 18 7 48 24 14 8
0,95 ∞ 96 96 96 14 73 34 18 11

1 ∞ ∞ ∞ ∞ ∞ ∞ ∞ ∞ ∞
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FIGURE 3.32 – a) Energie de formation des amas de lacunes avec et sans considération des
interstitiels en fonction du nombre de lacunes et de la concentration en monomères de lacunes
(code couleur). Les ∆Gn(V−[V ]) sont les énergies de formation sans considérer les interstitiels,
les ∆Gn(I+V −[V ]) sont les énergies de formation en considérant les interstitiels et les lacunes
(βc,i(n+1)

βc,v(n)
= 0, 83). Les tailles critiques de germination des cavités en considérant les interstitiels

sont notées n∗′ . a) Modèle discret/continu ; b) Modèle continu.
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Plus le rapport des taux d’absorption est important et plus le nombre de lacunes du germe
critique n∗′ pour une même concentration de lacunes augmente. En effet, le rapport βc,i(n +
1)/βc,v(n) représente la quantité d’interstitiels absorbés sur la quantité de lacunes absorbées.
Comme précédemment, les interstitiels ont un effet d’inhibition sur la germination des cavités
et le nombre critique de lacunes pour que la cavité puisse germer augmente. Pour un rapport
βc,i(n+1)/βc,v(n) = 1, le nombre de lacunes du germe critique est infini, car autant d’interstitiels
sont absorbés que de lacunes. La germination des cavités est alors impossible. La taille critique
pour certaines concentrations se stabilise à 96 lacunes entre βc,i(n + 1)/βc,v(n) = 0,75 et 0,95.
Cela est dû au passage d’un jeu de valeurs discrètes des énergies de liaison calculées par le
modèle d’énergie libre discret (n<100) à une fonction continue de l’énergie de liaison pour les
amas contenant plus de cent lacunes. Les valeurs discrètes sont précises mais n’évoluent pas
de façon monotone. Les énergies d’interface correspondantes ne sont alors pas monotones, et
certaines énergies d’interface sont suffisamment faibles pour un n donné pour que la valeur
de n∗′ stagne. Les interstitiels ont un effet important sur le temps d’incubation et le flux de
germination des amas de lacunes [152]. Les termes β∗′ et Zeld′ sont déterminés, puis le flux
de germination est déduit. La prise en compte des interstitiels modifie le facteur de Zeldovich
[152] :

Zeld′ =

( −1

2πkBT

∂2∆G′n
∂n2

∣∣∣∣
n=n∗′

)1/2

, (3.118)

1

kBT

∂2∆G′n
∂n2

∣∣∣∣
|n=n∗′

=
1

kBT

[
∂2∆Gn

∂n2

∣∣∣∣
|n=n∗′

exp

(
1

kBT

∂∆Gn

∂n

∣∣∣∣
|n=n∗′

)]
, (3.119)

∂∆Gn

∂n

∣∣∣∣
|n=n∗′

= ∆Gnuc +

(
9π

4

)1/3

× 0, 730×
(

2

3
n−1/3 − 1

3
0, 290n−2/3

)
.(3.120)

Nous pouvons noter que n∗′>n∗, ce qui implique que ∆Gn diminue avec le nombre de
lacunes composant le germe critique. Cela permet de confirmer que le facteur de Zeldovich di-
minue en considérant les interstitiels, ce qui va augmenter fortement le temps d’incubation τ .
Le taux de condensation β∗′ et le taux de germination en prenant en compte les interstitiels sont
déduits des expressions 3.93 et 3.96 en fonction de n∗′ . Les résultats des différents termes en
fonction du rapport des taux d’absorption et de la sursaturation en lacunes sont représentés sur
les figures 3.33 et 3.34.
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Pour les deux modèles, le facteur de Zeldovich diminue et le taux de condensation aug-
mente avec le rapport des taux d’absorption, quelque soit la sursaturation de lacunes. Ces
deux paramètres permettent de déterminer le temps d’incubation et le taux de germination.
Le temps d’incubation augmente avec le rapport des taux d’absorption des défauts ponctuels
βc,i(n + 1)/βc,v(n). En effet, plus le taux d’interstitiels absorbés par la cavité est important
et plus le germe est long à se former. Ainsi, sur les figures 3.33 c) et 3.34 c), le temps d’in-
cubation est plus élevé lorsque l’on considère les interstitiels et les lacunes que lorsque l’on
considère uniquement les lacunes. Par exemple, pour une concentration [V ] = 1.10−4, le temps
d’incubation en ne prenant en compte que les lacunes est de τ=7.10−3 seconde, tandis que pour
βc,i(n + 1)/βc,v(n)=0,95, le temps d’incubation en prenant en compte les interstitiels et les la-
cunes est de τ = 17 secondes pour le modèle discret/continu.

Le temps d’incubation varie aussi avec la sursaturation de lacunes dans le matériau. Un
germe mettra alors plus de temps à se former si la concentration de lacunes est faible. Si nous
considérons uniquement les lacunes, le temps d’incubation est τ = 7.10−3 seconde pour [V ] =
1.10−4 tandis que τ ≈ 1.104 secondes pour [V ] = 1.10−8. Le taux de germination est repré-
senté par unité de volume et de temps, et varie également en fonction de la concentration de
lacunes et de la prise en compte des interstitiels. Par exemple, imaginons une densité de germes
de l’ordre de 1.1021 germes.m−3. Dans le cas où les interstitiels ne sont pas pris en compte,
le taux de germination (équation 3.96) pour une concentration en lacunes [V] = 1,00.10−4 est
JstV = 6,83.1024 germes.m−3.s−1 alors que le taux de germination pour une concentration en
lacunes [V] = 1,00.10−5 est JstV = 4,46.1017 germes.m−3.s−1 pour le modèle discret/continu
(figure 3.33). Par conséquent, il faudrait un millième de seconde pour atteindre cette densité
pour une concentration en lacunes [V] = 1,00.10−4, tandis qu’il faudrait plus de 2000 pour at-
teindre cette densité pour une concentration en lacunes [V] = 1,00.10−5. Notons l’écart entre
les taux de germination des figures 3.33 d) et 3.34 d). Cet écart est directement dû aux diffé-
rences d’énergies d’interface effective aux petites tailles (figure 3.29) entre le modèle continu et
les valeurs discrètes de l’énergie de formation des amas (et donc du germe critique) (équation
3.102) qui considère la somme des différences entre les énergies de formations. Le cumul de
ces différences d’énergies explique également l’écart des énergies de formation entre les figures
3.32 a) et b) lorsque l’on prend en compte les interstitiels. Une perspective intéressante serait
de reprendre ce modèle en ajustant plus précisément l’énergie d’interface sur la figure 3.29.

Ce modèle sera confronté aux expériences dans le chapitre 5.

Pour conclure, que ce soit en thermique ou sous irradiation, les taux de germination sont
extrêmement faibles quelque soit la sursaturation de lacunes. Pour ainsi dire, à partir du modèle
présenté, nous aboutissons à la conclusion que la germination de cavité dans Al pur sur un inter-
valle de temps raisonnable n’est pas possible. Peut-être n’avons-nous pas exploré suffisamment
les configurations stables des amas de lacunes de petite taille, ou pris en compte un effet de
température qui stabiliserait les amas de lacunes. On peut également penser qu’un métal d’alu-
minium déclaré comme pur à 99,999% irradié dans un vide de l’ordre de 10−7 mbar contient
vraisemblablement des impuretés qui pourraient avoir un effet sur la germination des cavités.

Dans ce paragraphe, le développement de modèles thermodynamique et cinétique des amas
lacunaires ont permis de déterminer et prédire certaines de leurs propriétés sous irradiation.
Cependant, les premiers amas de lacunes (n<5) sont répulsifs d’après les calculs ab initio (pa-
ragraphe 3.2.1), le nombre de lacunes du germe critique (et donc le temps d’incubation) pour
former un germe qui se stabilise est très grand (paragraphe 3.6.2) et le taux de germination
associé est très faible.
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3.7 Propriétés énergétiques des amas VnHm

Dans les années 80, Shimomura et al. [99-101] ont montré que l’hydrogène a un fort effet
sur la germination des cavités sous trempe. Les atomes d’hydrogène sont présumés avoir une
interaction attractive, ce qui a été confirmé par calculs ab initio [12, 144, 151, 159]. Bien que
de nombreux auteurs aient étudié de façon théorique les interactions d’un ou plusieurs atomes
d’hydrogène avec une lacune [144,151,159], peu d’études se sont intéressées au comportement
des amas plus gros et à l’implication de cette interaction sur la cinétique de précipitation des ca-
vités [12]. Dans le paragraphe suivant, nous étudions les énergies des premiers amas lacunaires
(n<5) en présence d’hydrogène. Nous développons ensuite un modèle d’énergie d’interaction
pour le système Al-H-V ajusté sur les calculs ab initio et nous étudions les propriétés thermo-
dynamiques de ce système en équilibre avec une pression partielle d’hydrogène en appliquant
le modèle d’énergie des premiers amas de lacunes aux amas composés à la fois de lacunes et
d’atomes d’hydrogène. Enfin, nous discutons de l’effet d’une pression partielle d’hydrogène sur
la germination des cavités sous irradiation.

3.7.1 Etude ab initio des énergies de formation et de liaison des amas
VnHm

Les calculs ab initio sont réalisés avec la même taille de système (4a0x4a0x4a0) et la même
grille de points k (5x5x5) que pour les amas de lacunes. La fonctionnelle utilisée est la GGA
(Gradient Generalized Approximation) car la littérature montre que cette fonctionnelle est plus
adaptée pour décrire l’hydrogène dans les métaux [144]. L’énergie de formation de l’hydrogène
dans la matrice d’aluminium à partir de la phase vapeur est un paramètre clé pour pouvoir
déterminer les énergies de formation des premiers amas VnHm dans Al sous une atmosphère
d’hydrogène. L’énergie de formation de l’hydrogène à partir d’une molécule d’hydrogène est
calculée par la formule suivante :

Ef (H) = E(NAl +H)− E(NAl)− 1

2
E(H2), (3.121)

avec E(NAl + H) l’énergie du système qui contient N atomes d’aluminium et un atome
d’hydrogène en site interstitiel, E(NAl) l’énergie d’un système uniquement composé d’atomes
d’aluminium et E(H2) l’énergie d’une molécule d’hydrogène dans le vide. L’énergie de la
molécule d’H2 dans la phase vapeur est calculée en conservant uniquement deux atomes d’hy-
drogène au centre d’une boîte vide. Les positions des deux atomes d’hydrogène qui forment
la molécule d’H2 sont ensuite relaxées. La distance entre les deux atomes d’hydrogène est de
75,08 pm, ce qui est en accord avec la valeur connue de 74 pm [170] et qui correspond au niveau
énergétique minimum du système. L’hydrogène peut se placer sur les sites substitutionnels et
interstitiels. Cependant, l’énergie de formation de l’hydrogène sur les sites substitutionnels est
très élevée par rapport à celle des sites interstitiels [12]. Les sites interstitiels explorés sont les
sites tétraédriques (notés T-H) et les sites octaédriques (notés O-H). Ces deux sites sont repré-
sentés sur la figure 3.35. L’énergie de formation de l’hydrogène sur chacun des sites est donnée
dans le tableau 3.13.
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FIGURE 3.35 – Site tétraédrique T-H (gauche) et octaédrique O-H (droite) pour l’atome d’hy-
drogène dans le réseau de l’aluminium.

TABLEAU 3.13 – Energie de formation de l’hydrogène dans une matrice d’aluminium sur un
site tétraédrique ou octaédrique.

Site Ef (H) Littérature
T-H 0,73 0,69 ;0,74 [159, 171]
O-H 0,83 0,84 ;0,88 [159, 171]

L’hydrogène est énergétiquement plus stable sur un site tétraédrique que sur un site oc-
taédrique. Ces résultats sont en accord avec la littérature [12, 144, 151, 159, 171-174]. Nous
pouvons à présent déterminer les énergies de liaison des petits amas VnH . Le premier amas
est l’amas V H constitué d’une lacune et d’un hydrogène. Les énergies des configurations avec
l’hydrogène dans différents sites tétraédriques et octaédriques proches de la lacune sont calcu-
lées. L’énergie de liaison d’une lacune en présence d’un atome d’hydrogène est calculée à partir
de :

Ebt(V −H) = Ef (V ) + Ef (H(T ))− Ef (V −H(T/O)), (3.122)

avec Ef (V ) l’énergie de formation de la lacune, Ef (H(T )) l’énergie de formation de
l’atome d’hydrogène dans un site tétraédrique, et Ef (V − H(T/O)) l’énergie de formation
d’un système qui contient une lacune et un atome d’hydrogène en site tétraédrique (T) ou octa-
édrique (O) dans une matrice d’aluminium. Les différents sites calculés pour l’hydrogène sont
représentés sur la figure 3.36 et les valeurs d’énergies de formation et de liaison correspondantes
sont données dans le tableau 3.14.

La position la plus stable de l’hydrogène est le site tétraédrique premier voisin de la lacune.
Cela est en accord avec les études précédentes [159, 171]. Les configurations jusqu’à quatre
lacunes et un atome d’hydrogène sont étudiées. En effet, pour n<5, les amas de lacunes sont in-
stables. Pour n=5, la pentalacune semble être une configuration stable pour les amas de lacunes,
avec une énergie de liaison particulièrement importante. Notons qu’une perspective à ce travail
serait d’étudier l’influence de l’hydrogène sur les amas stables déterminés dans le paragraphe
3.2.1. A notre connaissance, il n’y a pas eu d’étude sur les configurations VnHm avec m>2 [12].
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FIGURE 3.36 – Représentation des sites interstitiels testés pour l’hydrogène dans l’aluminium.
La lacune est représentée par le carré rouge. Les sites octaédriques sont notés O et les sites
tétraédriques sont notés T .

TABLEAU 3.14 – Energie de formation et de liaison en eV de l’amas V H en fonction de la
position de l’hydrogène par rapport à la lacune.

Amas Ef (V )(eV) Ebt(V −H)(eV)
V H(T1) 1,043 0,341
V H(T2) 1,398 -0,013
V H(T3) 1,344 0,041
V H(T4) 1,389 -0,004
V H(O1) 1,248 0,136
V H(O2) 1,503 -0,119

L’énergie de liaison relative est définie comme :

Eb
rel(VnH) = Ef (Vn−1H) + Ef (V )− Ef (VnH), (3.123)

où Ef (Vn−1H) est l’énergie de formation de l’amas de taille (n − 1) le plus stable avec
un atome d’hydrogène, Ef (V ) est l’énergie de formation de la lacune isolée et Ef (VnH) est
l’énergie de formation de l’amas de taille n le plus stable avec un atome d’hydrogène. Si l’éner-
gie de liaison relative de l’amas VnH est positive, alors ce dernier est une configuration plus
stable que Vn−1H +V . Les configurations les plus stables avec un atome d’hydrogène pour des
amas qui vont de 2 à 4 lacunes sont représentées figure 3.37 et les valeurs correspondantes de
l’énergie de liaison relative sont données dans le tableau 3.15.

FIGURE 3.37 – Configurations les plus stables déterminées pour les complexes VnH dans le
réseau de l’aluminium.
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TABLEAU 3.15 – Energie de formation et de liaison en eV des configurations les plus stables
des premiers amas VnHm.

Amas Ef (VnHm)(eV) Ebt(VnHm)(eV) Eb
rel(VnHm)(eV) Eb

rel(VnHm)(eV)(ref)
V H 1,043 0,341 0,341 0,335 [12]
V2H 1,558 0,484 0,143 0,149 [12]
V3H 2,204 0,494 0,010 -
V4H 2,998 0,357 -0,137 -
V H2 1,435 0,677 0,336 0,340 [12]
V2H2 1,785 1,097 0,501 0,5 [12]

Les énergies de liaison relative montrent qu’en présence d’un atome H, la liaison V − V
devient attractive. En revanche, l’ajout d’une troisième lacune à l’amas V2H a un très faible
effet de stabilisation sur l’amas V2H déjà formé. Des amas V Hm peuvent également se for-
mer [12, 130, 159]. L’amas V H2 le plus stable est déterminé et représenté sur la figure 3.38.
Enfin, une configuration V2H2 représentée sur la figure 3.39 a été testée afin d’étudier la stabi-
lité des amas VnHm. Dans ce cas, l’énergie de liaison relative est calculée en considérant l’amas
V2H auquel on ajoute un hydrogène. Les énergies de formation et de liaison relative associées
sont données dans le tableau 3.14. Notons en particulier que l’ajout d’un hydrogène en position
tétraédrique opposé à l’hydrogène de l’amas V H(T1) stabilise fortement l’amas. Notons éga-
lement que l’ajout d’un hydrogène à l’amas V2H stabilise fortement cette configuration. Les
énergies de liaison et de formation sont en bon accord avec les calculs DFT de Connétable et
al. [12].

FIGURE 3.38 – Configuration la plus stable déterminée pour le complexe V H2 dans le réseau
de l’aluminium.
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FIGURE 3.39 – Configuration testée pour le complexe V2H2 dans le réseau de l’aluminium.

Afin d’aller plus loin dans le raisonnement, les phonons pour les différentes configurations
sont calculés. Le calcul des phonons permet notamment de prendre en compte l’entropie de
vibration et également l’énergie de point zéro de l’hydrogène pour les configurations d’intérêt.
Pour calculer ces énergies, un système de taille 3a0x3a0x3a0 est utilisé contenant 108 atomes
d’aluminium et un atome d’hydrogène en site tétraédrique. Le système est relaxé avec une pré-
cision demandée sur l’énergie de 0,001 eV et la valeur de la pression résiduelle sur le système
est inférieure à 1 kbar. L’expression de l’énergie de point zéro associée à l’énergie de formation
de l’hydrogène est :

ZPE(Ef (H)) = ZPE(E(NAl +H))− ZPE(E(NAl))− 1

2
ZPE(E(H2)), (3.124)

où E(NAl + H) est l’énergie d’un système contenant N atomes d’aluminium et un atome
d’hydrogène, E(NAl) est l’énergie d’un système sans défaut, et E(H2) est l’énergie de la mo-
lécule d’H2 dans la phase vapeur.

Avec l’énergie de point zéro définie par :

ZPE =
1

2

3N∑
i

hνi, (3.125)

où νi est la fréquence propre de l’oscillateur et h est la constante de Planck. Les ZPE peuvent
avoir une influence sur le site préférentiel de l’hydrogène dans l’aluminium. Pour cela, nous
calculons la différence entre les énergies de formation corrigées de l’hydrogène dans les deux
sites interstitiels :

[Ef (H(T )) + ZPE(Ef (H(T )))]− [Ef (H(O)) + ZPE(Ef (H(O)))] = −0, 004 eV.(3.126)

La différence d’énergie est négative, ce qui montre que le site préférentiel est toujours le site
tétraédrique. Notons que cette différence est très faible, en accord avec les résultats de Wolver-
ton [144]. Dans la suite de ce travail, nous ne considérons que le site tétraédrique qui est le
site préférentiel de l’hydrogène dans la matrice d’aluminium.
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Par conséquent, nous choisissons de calculer les ZPE des différents amas en taille de sys-
tème 3a0x3a0x3a0. Des calculs sur des tailles de système plus importantes seraient trop couteux
en temps. Les corrections des énergies de liaison dues à l’énergie de point zéro sont détermi-
nées :

ZPE(Ebt(V H)) = ZPE(E(NAl,H)) + ZPE(E(NAl − 1, V ))

− ZPE(E(NAl − 1, V H))− ZPE(E(NAl))

= −0, 023 eV, (3.127)

ZPE(Ebt(V2H)) = ZPE(E(NAl,H)) + 2ZPE(E(NAl − 1, V ))

− ZPE(E(NAl − 2, V2H))− 2ZPE(E(NAl))

= −0, 026 eV. (3.128)

Les corrections des énergies de liaison sont très inférieures aux énergies de liaison totales
déterminées dans le tableau 3.15. Les ZPE sont donc négligées à la fois sur les énergies de
formation et sur les énergies de liaison des amas VnHm.

3.7.2 Développement d’un modèle d’interaction thermodynamique des
amas VnHm

Les calculs ab initio réalisés dans le paragraphe précédent montrent un fort effet de l’hy-
drogène sur les énergies de formation des amas mixtes VnHm. Les amas de taille supérieure à
V4H ne sont pas étudiés par calculs ab initio car le nombre de configurations possibles devient
trop important et les calculs deviennent trop couteux en temps. Cependant, la détermination des
configurations stables des amas VnHm et de leurs énergies respectives est d’une importance cru-
ciale pour la compréhension de l’évolution de la microstructure sous irradiation. Pour cela, nous
développons un modèle d’interaction du système Al-V-H et nous utilisons le modèle d’énergie
libre discret pour calculer les énergies des amas les plus stables. Le modèle d’interaction s’ap-
puie sur les paires et triplets introduits précédemment pour décrire les amas Vn (relations 3.17
et 3.18). Nous choisissons de faire porter l’énergie de liaison des paires et triplets par les inter-
actions εV V et εV V V .

Par conséquent :

εV V = −Ebt(V2), (3.129)
εV V V = −Ebt(V3)− 3εV V . (3.130)

La même méthode est appliquée aux autres amas VnHm :

εV H = −Ebt(V H),

εV V H = −Ebt(V V H)− εV V − 2εV H . (3.131)

La même méthode est utilisée pour l’interaction εV HH :

Ebt(HH) = 0, 067 eV,

Ebt(V HH) = 0, 677 eV,

εV HH = −Ebt(V HH)− εHH − 2εV H . (3.132)
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TABLEAU 3.16 – Energies d’interactions de paire et de triplet associées aux amas VnHm.

Configuration Ebt(VnHm) (eV) εVnHm (eV)
VV -0,083 0,083

VVV -0,121 -0,127
VH 0,341 -0,341

VVH 0,484 0,115
VHH 0,677 0,072
HH 0,067 -0,067

Les énergies de liaison et d’interactions sont répertoriées dans le tableau 3.16.
Le modèle d’énergie libre discret est appliqué au système Al-V-H dans le but d’obtenir les

énergies de liaison des amas VnHm les plus stables. Dans le cadre de cette étude, nous négli-
geons la multiplicité de l’amas et nous ne conservons que l’énergie de liaison de la configuration
la plus stable de chaque amas. La figure 3.40 présente les énergies de liaison obtenues pour des
tailles d’amas allant jusqu’à n+m = 100 pour une température T=400K.

FIGURE 3.40 – Energie de liaison totale (couleur) de la configuration la plus stable pour les
amas VnHm avec n+m = 100 et T=400K.

Plus les amas contiennent d’atomes d’hydrogène et plus ils sont stables. Une perspective
intéressante serait de réaliser une étude ab initio sur les configurations des petits amas VnHm

les plus stables obtenues d’après ce modèle. Cela permettrait une comparaison entre les calculs
ab initio et les prédictions de l’hamiltonien, et permettrait également de vérifier la fiabilité du
modèle développé. Notons que nous ne prenons pas en compte la multiplicité dans la suite de
cette étude. Les calculs sont dorénavant menés à T=300K.
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3.7.3 Propriétés des amas mixtes VnHm

A partir de l’énergie de liaison Ebt(VnHm) obtenue pour l’amas le plus stable par le modèle
d’énergie libre discret, la concentration de l’amas s’exprime :

Cn,m = [V ]n[H]mexp

(
Ebt(VnHm)

kBT

)
, (3.133)

où [V ] et [H] sont respectivement les concentrations de monomères de lacunes et d’hydro-
gène. A l’équilibre, la concentration de monomère de lacunes est égale à [V ]eq = exp

(
−Ef (V )

kBT

)
.

La concentration de monomères d’hydrogène est imposée par la pression extérieure pH2 . La
concentration [H]eq s’exprime à l’aide de la loi de Sieverts [175] adaptée par T. Jourdan au cas
de l’hydrogène [176] :

[H]eq = f(pH2)exp

(
−E

f (H)

kBT

)
,

oùf(pH2) =
(2π)3/4~5/2

(kBT )7/4m
5/4
H

√
2d

(pH2)
1/2 . (3.134)

Les concentrations des amas VnHm avec [H]eq qui dépend de la pression partielle, [V ]eq=1,18.10−12

à T=300K sont respectivement présentés sur les figures 3.41.

La concentration d’hydrogène totale est toujours faible par rapport à la concentration
en monolacunes. En effet, sur la figure 3.41 par exemple, [H]tot ≈ [H] ≈ 10−14 < [V ]eq.

Les amas en plus forte concentration sont les amas V H , V2, V H2 et V2H . La pression par-
tielle d’hydrogène facilite donc la formation des amas Vn (équation J.5). Sur la figure 3.41,
les amas V H sont en plus forte concentration que les amas V2. Cela provient de la différence
entre la concentration en monomères d’hydrogène et la concentration en monomères de lacune
(équation 3.133). Remarquons que cette différence est essentielle car elle pilote directement les
concentrations des amas Vn et VnHm. On constate que la concentration de monomères d’hy-
drogène est extrèmement faible à T=670K (figure J.2). Cela n’est donc pas étonnant que les
mesures de [H] n’aient pu être réalisées qu’à des températures T≥670K. Si l’hydrogène est
proche de son état d’équilibre vis-à-vis de sa pression partielle, nous nous attendons à un faible
effet de l’hydrogène sur la germination des cavités.
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Nous déduisons de Cn,m une énergie d’interface effective en retirant tous les termes de
volume de Ebt. Pour cela, l’équation 3.85 est étendue au système Al-H-V :

a2σn,m = −
(

9π

4
n2

)−1/3

[Ebt(VnHm)− nEf (V ) +mkBT ln[H]eq]. (3.135)

Le terme kBT ln[H]eq est constant car nous travaillons à pH2 et température fixés. Nous sou-
haitons minimiser a2σn,m par rapport à m. La minimisation ne dépendra pas de cette constante.
Nous choisissons d’imposer kBT ln[H]eq = −Ef (H). En effet, comme dans le cas des amas
lacunaires, un terme de volume est soustrait à l’énergie de liaison.

Nous supposons que l’énergie d’interface dépend principalement du rapport entre le nombre
d’hydrogène et le nombre de lacunes de surface. D’après les relations 3.80 et 3.79 et pour de
grands amas, le nombre de lacunes de surface ns est proportionnel à n2/3. Par conséquent,
l’énergie d’interface effective est calculée en fonction de m/n2/3 avec m le nombre d’atomes
d’hydrogène et n le nombre de lacunes. Pour simplifier la notation, le rapport m/n2/3 est noté q
dans la suite de cette étude. Les résultats sont représentés pour différents rapports q sur la figure
3.42 en fonction du nombre de lacunes de l’amas VnHm.

FIGURE 3.42 – Energie d’interface effective pour différents rapports q en fonction du nombre
de lacunes n de l’amas VnHm.

Nous observons que plus le nombre d’atomes d’hydrogène est important et plus l’énergie
d’interface effective est élevée ce qui confirme que l’hydrogène ne se place pas principalement
à la surface mais en volume. L’hydrogène ne stabilise pas les surfaces de la cavité. Un change-
ment de comportement est observé pour q ≈ 2, comme représenté sur la figure 3.42. Pour un
même q, l’énergie d’interface augmente (pour q<2) ou diminue (pour q>2) avec le nombre de
lacunes. Pour un même q et pour un nombre de lacunes n infini, l’énergie d’interface effective
tend vers une asymptote a2σ∞q . Plus le nombre d’hydrogène est important, et plus l’énergie de
surface effective converge rapidement.

Nous souhaitons déterminer la loi de l’énergie d’interface effective en fonction de n et q.
Nous supposons que l’énergie d’interface effective suit la loi :
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a2σn,q = a2σ∞q

(
1 +

bH
n1/3

+
cH
n2/3

)
, (3.136)

avec bH et cH les termes respectifs de bords et de coins en présence d’hydrogène et a2σ∞q
l’énergie d’interface effective pour une cavité infinie en fonction de q.

Les valeurs de a2σ∞q sont les asymptotes des courbes représentées sur la figure 3.42. Ces
asymptotes sont également représentées en fonction de q sur la figure 3.43.

FIGURE 3.43 – Asymptotes des énergies d’interface effectives σ∞q en fonction de q=m/n2/3.

Nous déterminons les lois des asymptotes de l’énergie d’interface effective en fonction de
q :

Si 0 ≤ q ≤ 5 :

a2σ∞q = 0, 0284q2 − 0, 082q + 0, 7052. (3.137)

Si q ≥ 5 :

a2σ∞q = 0, 2597q − 0, 3139. (3.138)

Notons que ces lois sont continues et que la valeur de l’asymptote à q = 0 est proche de
la valeur déterminée pour les amas lacunaires (équation 3.73) et égale à l’énergie d’interface
des octaèdres tronqués les plus stables (équation 3.73). Les termes bH et cH sont obtenus pour
différents q. Les valeurs de bH sont comprises entre -0,112 et 0,029 et les valeurs de cH sont
comprises entre 0,259 et 0,488 pour q entre 2,5 et 10. Au-delà de ces rapports, le nombre de
valeurs calculées est trop faible pour déterminer les coefficients. Nous choisissons de prendre
la moyenne de ces valeurs. Par conséquent, bH = -0,061 et cH = 0,376. L’énergie de surface
effective s’écrit alors :

a2σn,q = a2σ∞q

(
1− 0, 061

n1/3
+

0, 376

n2/3

)
. (3.139)

114



FIGURE 3.44 – Energie d’interface effective pour différents q en fonction du nombre de lacunes
n de l’amas VnHm. Le modèle est représenté par les courbes noires. Les valeurs de a2σn,q
d’après la relation 3.135 sont représentées par les carrés.

La comparaison entre les valeurs numériques de a2σn,q obtenues directement par la relation
3.135 et celles déduites du modèle continu (équation 3.139) est représentée sur la figure 3.44.

Le modèle continu reproduit correctement les valeurs numériques. Dans ce modèle simpli-
fié, les valeurs de bH et cH sont considérées comme constantes. Ces valeurs représentent des
termes de bords et de coins de l’amas de lacunes en présence d’hydrogène. Une perspective
intéressante à ce travail serait d’étudier la dépendance des termes de bords et de coins avec le
nombre d’atomes d’hydrogène. Nous pouvons nous interroger sur le sens physique des courbes
quand la valeur de q est élevée. q représente le nombre d’atomes d’hydrogène par lacune de
surface. Ainsi, q = 35 et n = 1 signifie que l’on a 35 atomes d’hydrogène autour d’une lacune
de surface. Cette représentation a donc moins de sens pour les valeurs élevées de q.

L’étude ab initio développée dans ce chapitre a montré qu’il est difficile de stabiliser les
amas V3 et V3H respectivement à partir de V2 et V2H . Pour confirmer cette tendance, il faudrait
étudier les configurations contenant plus d’hydrogène. Cette propriété est déterminante pour la
modélisation des cinétiques de germination. Un passage difficile de la configuration V2 (V2H)
à la configuration V3 (V3H) devrait aboutir à une grande taille du germe critique et à un faible
taux de germination.

Dans le cas des petits amas, le comportement de l’hydrogène sur la surface de l’amas déter-
mine la cinétique de germination, car le terme de volume est faible comparé au terme d’interface
aux petites tailles dans l’équation 3.86 et donc dans le taux de germination. L’étude de l’énergie
d’interface montre que l’hydrogène ne stabilise pas les interfaces entre les amas de lacunes et
la matrice dans notre modèle. Il est donc nécessaire de tester le modèle.
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Nous pouvons tester le modèle sur les configurations qui ont été étudiées en détail par
Ducéré et al [159]. D’après Ducéré, l’hydrogène est plus stable sur les surfaces que dans la
matrice d’aluminium. En résumé moins l’hydrogène créé de liaisons avec les atomes d’alu-
minium, plus il est stable. Les différentes positions de l’hydrogène au niveau de l’interface
cavité-aluminium sont représentées sur la figure 3.45.

FIGURE 3.45 – Position de l’atome d’hydrogène par rapport à : a) une surface {111}, b) une
surface {100}, c) un bord {100}/{111}, d) un bord {111}/{111}, e) un coin (octaèdres tronqués)
et f) un coin (octaèdres non tronqués). La surface de la cavité dans chaque cas est représentée
en bleu. Les lacunes sont représentées par des carrés, noirs en surface, jaunes en volume. Les
atomes d’aluminium sont représentés par les cercles blancs. Les atomes d’hydrogène en site
tétraédrique sont représentés par les cercles de couleur. Les sites tétraédriques sont représentés
en rouge. Le cercle vert correspond à l’hydrogène qui n’a pas de liaison avec les atomes Al
de la surface (noté T1), le cercle noir à l’hydrogène dans la matrice d’aluminium (noté T3).
Les cercles rouges, oranges et jaunes correspondent à l’hydrogène dans les sites tétraédriques
à l’interface cavité-aluminium (notés T2, T2a et T2b). Dans le cas des bords et des coins, la
lacune en bleu représente la lacune d’intérêt.
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Les énergies de ségrégation permettent de donner une idée de l’affinité de l’hydrogène avec
les composants de la surface de la cavité. Elles sont calculées en dénombrant les interactions
εV H et εV V H . Par exemple, le site T2a de la figure 3.45 possède trois interactions εV H et trois
interactions εV V H de signes opposés. Son énergie de ségrégation est calculée comme :

Eseg = −3εV V H − 3εV H − E(H(T ) +NAl)

= 0, 678eV, (3.140)

avec E(H(T ) + NAl) = 0 dans notre modèle. En effet, nous choisissons de faire porter
l’énergie par les interactions entre les atomes d’hydrogène et les lacunes.

Les énergies de ségrégation selon notre modèle aux premiers voisins sont répertoriées dans
le tableau 3.17.

TABLEAU 3.17 – Energies de ségrégation de l’hydrogène selon les positions de l’hydrogène
données sur la figure 3.45.

Position H Eseg (eV) Nombre d’interactions εV H Nombre d’interactions εV V H

T1 0,674 4 6
T2a 0,678 3 3
T2 0,567 2 1
T2b 0,341 1 0
T3 0 0 0

D’après le modèle d’interaction thermodynamique, les énergies de ségrégation de l’hydro-
gène sur un site T1 et en surface {111} (sites T2a) sont très proches (∆E=0,004 eV). Cette
différence peut être considérée comme négligeable ce qui signifie que l’hydrogène n’est pas
plus stable sur la surface {111} de la cavité que dans un site T1. Les autres sites que T1 et T2a
ont des énergies de ségrégation moins importantes. L’hydrogène est donc plus stable en site T2a
que dans les autres sites. Cela est dû aux liaisons que l’hydrogène forme avec les lacunes. En
effet, le nombre d’interactions εV H représentant les liaisons entre les lacunes et l’atome d’hy-
drogène diminue, tandis que le nombre d’interactions εV V H , répulsives mais faibles par rapport
aux interactions εV H , ne permettent pas à l’atome d’hydrogène d’être plus stable à l’interface
cavité-aluminium qu’en volume. Ce résultat est visible sur la figure 3.45 a). La même tendance
est observée sur la figure 3.45 b) avec les sites T1, T2 et T3. L’hydrogène est de moins en
moins stable au fur et à mesure qu’il passe de l’intérieur de la cavité (site T1) au site tétra-
édrique dans le solide (site T3). Ces résultats sont en accord avec Nazarov et al. qui montrent
que plus l’hydrogène est entouré d’atomes et moins il se lie à ces atomes [177]. De plus, les
interactions entre l’hydrogène et la lacune sont de courtes portées. Le modèle développé dans
cette thèse reproduit bien ces tendances. Cependant, la surface d’une cavité n’est jamais idéale,
et la présence d’adatomes et ou d’adlacunes peut potentiellement permettre la dissociation de
la molécule d’hydrogène en surface de la cavité. La différence d’énergie est cependant faible
d’après les calculs ab initio (-0,01 eV/H) [159]. Ce dernier résultat montre que l’hydrogène est
plus stable sur une surface contenant des adatomes que sous forme de molécule H2. Le méca-
nisme de stabilisation de H à la surface de la cavité est sans doute pris en partie en compte par
notre modèle puisque nous explorons l’ensemble des configurations possibles d’un amas VnHm

pour séléctionner la configuration la plus stable. Cependant, nous nous attendons à ce que les
paires H-adatome sur la surface se multiplient avec la température, ceci pour des raisons entro-
piques. Cet effet de température n’est pas pris en compte dans notre modèle d’énergie libre à 0K.
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Des calculs par dynamique d’amas (CRESCENDO) ont été réalisé avec ces modèles d’éner-
gie de liaison, avec (pH2 = 1000 mbars) et sans (pH2 = 0 mbar) hydrogène. Les détails de ces
calculs sont donnés dans l’annexe K. Ces simulations montrent que la pression partielle d’hy-
drogène (pH2), même élevée, joue peu sur la germination des cavités.

Les autres positions de l’hydrogène sur les différents composants de l’amas (surface {100},
bords, coins) sont également représentés sur la figure 3.45. Le modèle montre que si l’hydro-
gène devait se positionner à l’interface amas-aluminium, il se positionnera le plus souvent sur
la surface {111} et non pas sur les bords ou les coins.

Notons que la différence d’énergie de ségrégation de l’hydrogène sur les bords {111}/{111}
et {100}/{111} de la cavité peut cependant avoir un effet sur la forme de la cavité si la probabi-
lité qu’un site de bord soit occupé par l’hydrogène n’est pas négligeable.
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Conclusion

Le but de ce chapitre était de déterminer certaines des propriétés thermodynamiques et ci-
nétiques des cavités, des petits amas de lacunes aux cavités macroscopiques observables par
MET. En nous appuyant sur l’hypothèse que les atomes d’hydrogène isolés sont instantanément
à l’équilibre vis-à-vis de l’atmosphère d’hydrogène, nous avons étudié l’effet de l’hydrogène sur
la formation des cavités. Les résultats obtenus dans cette partie peuvent être résumés comme
suit :

- Les énergies des surfaces de bas indices déterminées par calculs ab initio montrent que les
surfaces {111} sont les surfaces les plus stables dans l’aluminium, suivies des surfaces {100}
puis des surfaces {110} et {211}. La forme théorique d’équilibre a été déterminée par la mé-
thode de la construction de Wulff en utilisant les rapports de ces énergies. Il s’agit d’un octaèdre
principalement délimité par des surfaces {111} et tronquées par des surfaces {100} (figure 3.2).

- La détermination des énergies de liaison par calculs ab initio montrent que les premiers
amas de lacunes sont répulsifs dans l’aluminium pour n < 5 avec n le nombre de lacunes. Pour
n=5, la pentalacune est la configuration la plus stable. Pour des tailles supérieures, les amas
sont composés de lacunes et d’interstitiels, puis uniquement de lacunes (figure 3.7).

- Un hamiltonien sur réseau rigide d’interaction de paires et de triplets premiers voisins a été
développé et ajusté sur les énergies de liaison des petits amas Vn et sur le rapport des énergies
de surface γ{110}/γ{111}. Cet hamiltonien reproduit les énergies de liaison des amas stables
obtenus par calculs ab initio jusqu’à n=18 (figure 3.13).

- Les énergies de liaison par lacune des différents types de lacunes (coins, bords, surfaces,
internes) ont été déterminées, ce qui a permis de construire un modèle d’énergie pour les octa-
èdres tronqués et non tronqués réguliers. Les configurations les plus stables à nombre de lacunes
constant ont été obtenues par la mise en place d’une approche continue. Les octaèdres tronqués
les plus stables adoptent une configuration légèrement moins tronquée que la forme d’équilibre
théorique pour un faible nombre de lacunes, puis convergent vers la forme d’équilibre pour un
grand nombre de lacunes (figure 3.23).

- L’approche discrète a permis de mettre en évidence l’ensemble des nombres magiques
en fonction de la taille de l’amas. L’approche continue a permis de montrer que la configu-
ration la plus stable aux petites tailles d’amas est moins tronquée que la forme d’équilibre
macroscopique déduite de la construction de Wulff. Une faible déstabilisation des énergies de
bords {100}/{111} par rapport aux énergies de bords {111}/{111} favorise les formes peu tron-
quées. Par conséquent, l’approche discrète permet d’avoir une grande richesse d’informations
à l’échelle atomique tandis que l’approche continue est nécessaire pour discuter de la stabilité
relative des interfaces.

- Le développement d’un modèle capillaire a permis de déterminer l’énergie d’interface ef-
fective des amas et d’en déduire une loi applicable aux amas les plus stables déterminés par
le modèle d’énergie libre discret. Le rapprochement de cette loi avec la loi des amas les plus
stables restreinte aux formes octaédriques permet d’observer que les amas de petites tailles ont
des formes qui s’écartent d’un octaèdre régulier. En revanche, l’extrapolation du modèle capil-
laire aux grandes tailles tend vers l’octaèdre de la forme de Wulff.

- Le développement d’un modèle capillaire ajusté sur les énergies de liaisons des 100 pre-
miers amas Vn2...100 les plus stables a permis de proposer une énergie d’interface effective qui
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dépend de la taille de l’amas.

- A partir du modèle d’interface effective, nous avons développé un modèle de germination
des cavités sous irradiation.

- L’effet de l’hydrogène sur les énergies de formation des amas de lacunes a été déterminé.
L’atome d’hydrogène stabilise les amas de lacunes. En particulier, la bilacune, déterminée ré-
pulsive dans l’aluminium, devient attractive en présence d’hydrogène (tableau 3.14 et figure
3.37).

- L’application du modèle d’énergie libre discret nous a permis d’identifier les configura-
tions des amas VnHm les plus stables, ceci pour un nombre total (n + m) ≤100. A partir de
l’énergie de liaison de ces amas, nous avons obtenu un modèle d’énergie d’interface effective
incluant l’effet de l’hydrogène. Celui-ci déstabilise les interfaces.
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Chapitre 4

Caractérisation expérimentale des
nanodéfauts formés dans l’aluminium

L’aluminium est un matériau CFC de faible masse (Z=13) et de faible énergie de seuil de
déplacement (Ed=16 keV) [7, 8]. Cette faible énergie permet de créer des lacunes et des inter-
stitiels dans l’aluminium avec des électrons d’au moins 170 keV. Les défauts ponctuels peuvent
alors interagir entre eux et créer des défauts étendus comme des boucles de dislocation ou des
cavités. Ce chapitre traite de la caractérisation de ces nanodéfauts. La première partie s’intéresse
aux amas de lacunes, la seconde aux amas d’interstitiels et la troisième aux aspects cinétiques
de l’évolution de la microstructure au cours de l’irradiation. Notons ici le caractère cyclique
de l’évolution de la microstructure sous irradiation aux électrons. Les boucles de dislocation
germent, croissent et s’éliminent en parallèle des cavités qui suivent le même caractère cyclique.
Ce phénomène ne peut pas être observé dans un étude ex situ. On peut alors même se demander
s’il existe des microstructures oscillantes sous irradiation aux neutrons, qui n’auraient dans ce
cas, à notre connaissance, jamais été étudiées. Ce phénomène sera expliqué plus en détail dans
le paragraphe 4.4.1.

4.1 Caractérisation du matériau non irradié
Des observations ont été effectuées à l’aide d’un Microscope Electronique à Balayage (MEB

ZEISS 1525 équipé d’une colonne GEMINI) pour déterminer la taille des grains du matériau
après électropolissage (figure 4.1).

La taille moyenne des grains est de 41±4 µ. La microstructure présente une structure de
recuit typique, avec une densité de lignes de dislocation estimée inférieure à 1012 m−2.

121



FIGURE 4.1 – Image MEB d’une lame mince d’aluminium électropolie de diamètre 3 nm et
d’épaisseur 100 µm.

4.2 Caractérisation des nanocavités

4.2.1 Etude des formes régulières des cavités sous irradiation

Lors des irradiations in situ, la cavité adopte différentes formes. Les trois formes les plus
régulières reportées en axe de zone z=[100] sont la forme octaédrique non tronquée, la forme
octaédrique tronquée (déterminées dans le chapitre précédent) et une forme de croix. Seules ces
trois formes sont étudiées par la suite. Notons que les cavités évoluent sous le faisceau et se
déforment au cours de l’irradiation.
Certaines irradiations ont été menées en axe de zone z=[100]. D’autres irradiations ont été me-
nées en axe de zone z=[110]. Ces deux orientations permettent de reconstruire les cavités en
trois dimensions à partir des projections bidimensionnelles représentées sur la figure 4.2. En
axe de zone z=[100], 4 des 6 surfaces {100} existantes sont présentes (fig. 4.2 a)) contre deux
en axe de zone z=[110]. Les mesures des rayonsR100 sont donc effectuées en axe de zone [100].
Les irradiations correspondent aux irradiations (1) et (2) 1 menées à un taux de dommage com-
pris entre 1,51 et 9,51.10−3 dpa/s. Leur taille maximale est de 8,63 ± 0,30 nm. Leur densité
maximale des cavités est de 1,54.1016 cavités/m2 pour un taux de dommage de 7,06.10−3 dpa/s.
Par ailleurs, la densité maximale des boucles de dislocation est de l’ordre de 1015 boucles/m2

tandis que la taille moyenne des boucles de dislocation est de 24±4 nm.

La distribution des formes en fonction de la taille des cavités est représentée sur l’histo-
gramme de la figure 4.3. Les tailles sont données selon R100 car les croix sont allongées dans
ces directions. Les résultats sont obtenus pour 72 formes tronquées, 71 formes non tronquées et
36 formes de croix en axe de zone z=[100].

1. Les conditions pour chaque irradiation sont reportées dans la partie Matériau et méthodes.
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FIGURE 4.2 – Représentation d’une cavité dans deux axes de zone a) z=[100] et b) z=[110].
Pour z=[100], quatre surfaces {100} et quatre bords {110} coupent le plan équatorial ; Pour
z=[110], deux surfaces {100} et quatre surfaces {111} coupent le plan équatorial.

Un effet de taille est observé. Les formes de croix et d’octaèdres non tronqués apparaissent
préférentiellement pour R100 < 2 nm tandis que les formes d’octaèdres tronqués apparaissent
préférentiellement pour R100 > 2 nm.

Forme de croix

Le nom de cette forme est lié à sa projection bidimensionnelle, donnée selon les axes de
zone [100] et [110] respectivement sur les figures 4.4 b) et c). Ces projections donnent une
forme complexe en 3D représentée sur la figure 4.4 d). Elles sont bordées par des plans {100}
uniquement. Ces formes de croix apparaissent pour de faibles tailles (R100 < 1,8 nm). Elles ont
été observées expérimentalement 36 fois, dont 21 fois durant la même expérience. Les 36 croix
sont présentées en annexe G. Notons que ces formes n’ont jamais été observées dans la littéra-
ture.
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FIGURE 4.4 – a) Forme de croix observée selon z = [100], MET Titan 300 keV, température
ambiante, taux de dommage : 3,04.10−3 dpa/s ; b) et c) Représentation de la projection bidi-
mensionnelle de la forme de croix respectivement selon les axes de zone z=[100] et z=[110] ; d)
Forme de croix en représentation 3D. Cette forme est bordée uniquement par les surfaces {100}
représentées en jaune (irradiations (1)).

Forme d’octaèdre non tronqué

La cavité peut également adopter en projection bidimensionnelle une forme carrée en axe
de zone [100] et une forme de losange en axe de zone [110]. Des observations de ces formes
dans les deux axes de zone [100] et [110] sont données sur la figure 4.5 a) et b). En 3D, il s’agit
d’un octaèdre non tronqué bordé uniquement par des surfaces {111}. Ces amas sont observés
aux faibles tailles comme aux fortes tailles (0,59 nm<R100<4,32 nm), mais sont majoritairement
observés pour de faibles tailles (R100<2 nm pour 85 des 116 formes non tronquées). Pour ces
formes, R100 correspond à la distance entre le centre de l’octaèdre et la pointe de l’octaèdre
dans une direction <100>.

FIGURE 4.5 – a) et b) Cavité octaédrique non tronquée représentée respectivement en z = [001]
et z = [110] ; c) Cavité 3D reconstruite d’après les images expérimentales (irradiations (1)).

Ces observations sont en bon accord avec les observations de Kiritani et al. [63] sur des
échantillons trempés et les observations de Packan [2] après irradiations aux neutrons. Ils ont
également déterminé des octaèdres non tronqués bordés uniquement par des surfaces {111}.
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Forme d’octaèdre tronqué

Les octaèdres tronqués adoptent une forme octogonale dans un axe de zone [100] et une
forme hexagonale dans un axe de zone [110]. Ils sont représentés sur la figure 4.6. Il s’agit en
3D d’un octaèdre entouré de surfaces {111}, tronquées par des surfaces {100}. En axe de zone
z=[100], ces octaèdres présentent deux distances dans les directions <100> notées D100 et deux
distances dans les directions <110> notées D110 (figure 4.6 a)). Les quatre rapports D100/D110

du polygone 2D projeté selon l’axe de zone [100] peuvent être déterminés. Dans le cas d’un axe
de zone [110], les deux rapports D100/D111 peuvent être déterminés. Dans ces deux axes de
zone, les cavités sont considérées comme régulières si la différence entre les rapports est
inférieure à 0,1. Ces formes ont été observées 71 fois en axe de zone z = [100] et 79 fois en axe
de zone z = [110]. Leur rayon R100 est compris entre 0,96 nm et 4,2 nm, mais ces formes ont
été majoritairement observées à fortes tailles (R100>2 nm pour 49 des 71 formes caractérisées
en axe de zone z = [100]).

FIGURE 4.6 – a) et b) Cavité octaédrique tronquée représentée respectivement en z = [001] et z
= [110] ; c) Cavité 3D reconstruite d’après les images expérimentales.

Cette forme est également en accord avec les observations de Packan après irradiation aux
neutrons [2]. En effet, il observe des octaèdres entourés de surfaces {111} parfois tronqués par
des surfaces {100}.

Les formes octaédriques non tronquées et/ou tronquées ont été observées également sous
irradiation aux ions aluminium de McLaurin [50]. Les rapports des énergies de surface peuvent
être directement mesurés expérimentalement. Le rapport étudié ici est le rapport des énergies de
surface γ100/γ111, c’est-à-dire le rapport des rayons R100/R111 et donc des distances D100/D111.
Ce rapport peut être déterminé en axe de zone [110] et [100]. En axe de zone [110], la déter-
mination du rapport est directe, car certaines des surfaces de type {111} et {100} sont dans le
plan équatorial de la cavité (figure 4.6 b)). En axe de zone [100], les surfaces {111} ne sont
pas dans le plan équatorial. L’axe de zone [100] permet cependant de déterminer directement le
rapport R100/R”110”. R”110” est la distance qui joint le centre de l’octaèdre à une arête séparant
deux surfaces {111} (figure 4.6 c)).

Les rayons R”110” et R111 sont alors reliés géométriquement par la relation :

R”110” =

√
3

2
×R111. (4.1)
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La relation entre R100/R”110” et R100/R111 peut alors s’écrire :

R100

R”110”

=

√
2

3
× R100

R111

. (4.2)

Ainsi, pour des cavités régulières et qui ne sont bordées que par les familles de surfaces
{111} et {100}, à chaque valeur "R100/R”110”" correspond une valeur R100/R111. Les résultats
des valeurs R100/R111 obtenues dans les deux axes de zone sont répertoriés dans le tableau 4.1.

TABLEAU 4.1 – Rapports R100/R111 mesurés pour z=[100] et z=[110] à fort flux, MET-HR
Titan 300 keV, température ambiante.

Axe de zone Nombre d’octaèdres tronqués R100

R111

Minimum Maximum Moyenne
[100] 71 1,05 1,45 1,26 ± 0,08
[110] 79 0,86 1,35 1,13 ± 0,11

Les rapports selon les deux axes de zone sont différents. Cela tient à plusieurs raisons. Tout
d’abord, les cavités évoluent sous le faisceau et prennent des formes tronquées avec un rapport
R100/R111 qui varie. En effet, dans l’axe de zone [100], les valeurs de R100/R111 varient entre
1,05 et 1,45 tandis que dans l’axe de zone [110], ces valeurs varient entre 0,86 et 1,35. Ainsi,
les cavités n’adoptent pas une forme tronquée fixe, pourtant attendue par la construction de
Wulff du paragraphe 3.1. D’après la construction de Wulff, plus R100/R111 est grand, et moins
la cavité est tronquée. Ainsi, la population des octaèdres tronqués dans l’axe de zone [100]
est en moyenne "moins tronquée" que celle observée selon l’axe de zone [110] car le rapport
R100/R111 est plus important. Ce phénomène est représenté sur la figure 4.7.

FIGURE 4.7 – Distribution des ratios R100/R111 obtenus dans les deux axes de zone [100] et
[110] (irradiations (1) et (2)).
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Un effet d’orientation de l’échantillon est à exclure. En effet, l’énergie de seuil de déplace-
ment est très peu différente (14 à 17 eV) si l’on se place dans l’axe de zone z=[100] ou z=[110],
comme cela est montré d’après Tanaka et Shimomura [15] sur la figure 4.8. Le taux de création
des défauts sera donc équivalent. Une perspective intéressante serait de réaliser de nouvelles
irradiations, avec une statistique plus importante, afin de confirmer ce phénomène. De plus, il
n’est pas possible de stopper l’évolution des cavités sous faisceau pour se placer dans un autre
axe de zone pour les observer à nouveau car les cavités évoluent rapidement sous irradiation
comme nous le verrons dans la partie suivante. Les populations de cavités créées dans les deux
axes de zones ne sont pas comparables. Enfin, l’axe de zone [100] comprend quatre des six
surfaces {100} dans le plan équatorial, tandis que l’axe de zone [110] n’en comprend que deux
(figure 4.2). Ainsi, le rapport R100/R111 de la cavité ne peut pas être déterminé aussi précisé-
ment dans l’axe de zone [110] que dans l’axe de zone [100].

FIGURE 4.8 – Energie seuil de déplacement en fonction de l’orientation cristallographique. Les
valeurs indiquées sont en eV [15].

4.2.2 Effet du taux de dommage, de l’hydrogène et de la température sur
les cavités formées sous irradiation aux électrons

Effet du taux de dommage

L’effet du taux de dommage a été étudié sur la taille et la densité maximale des cavités. Les
résultats sont donnés dans la figure 4.9.

Le taux de dommage a un effet sur la densité maximale des cavités formées (figure 4.9) :
pour de forts taux de dommage, la densité maximale de cavité augmente. En revanche, il n’a
pas d’effet sur :

- la taille maximale des cavités (figure 4.9).

- l’apparition des formes de croix, d’octaèdre tronqué et d’octaèdre non tronqué. En parti-
culier, notons qu’il n’y a pas d’effet du taux de dommage sur l’apparition des formes qui ne
suivent pas la forme de Wulff (figure 4.10).

- la troncature des cavités, c’est-à-dire le rapport R100/R111. Ce dernier est représenté sur
les figures 4.11 et 4.12 respectivement en fonction du nombre de lacunes et du rayon R100 des
cavités tronquées régulières.
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FIGURE 4.9 – Taille et densité maximale surfacique de cavités en fonction du taux de dommage,
z=[100], MET Titan 300 keV et MET ETEM 300 keV (irradiations (1) et (2)). Les courbes
rouges et noires représentent respectivement les régréssions linéaires de la taille maximale et de
la densité maximale.
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FIGURE 4.11 – Rapports R100/R111 des octaèdres réguliers tronqués en fonction du nombre
de lacunes et du taux de dommage, z=[100], MET Titan 300 keV et MET ETEM 300 keV
(irradiations (1) et (2)).

FIGURE 4.12 – Rapports R100/R111 des octaèdres réguliers tronqués en fonction du rayon R100

et du taux de dommage, z=[100], MET Titan 300 keV et MET ETEM 300 keV (irradiations (1)
et (2)).
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Cela pourrait être dû au fait que la variation du taux de dommage entre les expériences
est faible. En effet, le canon FEG utilisé pour les forts flux permet au maximum de passer de
1,25.10−3 dpa/s à 9,51.10−3 dpa/s soit une variation inférieure à un facteur 10. Par contre, les
rapports R100/R111 sont d’autant moins dispersés que la taille de la cavité augmente. Une pers-
pective intéressante serait de réaliser de nouvelles expériences pour des différences de taux de
dommage plus importantes.

Effet de l’hydrogène

D’après Shimomura et al. [99], l’hydrogène favorise la germination des cavités. En effet,
l’hydrogène est toujours présent car les trempes sont réalisées à l’air et/ou le liquide de trempe
est un bain d’eau. Dans le cas des irradiations aux électrons, bien que le microscope soit sous un
vide de l’ordre de 1.10−7 mbars, il reste toujours de la vapeur d’eau résiduelle dans la colonne
du microscope. L’effet de l’hydrogène sur la formation des cavités doit donc être pris en compte.
Notons que d’autres impuretés sont présumées impliquées dans la formation des cavités dans
l’aluminium, notamment l’hélium, l’azote et le carbone. Les trempes réalisées par Shimomura
et al. sous azote et hélium montrent que les cavités ne se forment pas ou peu avec ces impu-
retés [100]. L’effet du carbone sur la germination des cavités est observé par Shimomura et
al. [101]. Cependant, l’énergie de mise en solution du carbone dans l’aluminium et son énergie
de liaison sont respectivement deux fois plus importante et deux fois plus faible que celle de
l’hydrogène [12, 104]. De plus, Connetable et David prédisent que le carbone devrait générer
des précipités sans interagir avec les complexes lacune-hydrogène [12]. Par conséquent, dans le
cadre de cette thèse, seul l’effet de l’hydrogène sur les cavités a été étudié.

Les irradiations sous hydrogène ont été menées à fort flux dans un microscope environne-
mental (ETEM) (irradiations (3)). Différentes pressions partielles ont été utilisées : 2,7.10−7

mbar (vide), 0,0137 mbar, 0,57 mbar et 12 mbars (irradiations (3) et (4)). Le taux de dommage
était constant et égal à 4,94.10−3 dpa/s et les irradiations ont été réalisées dans un premier temps
à température ambiante (25 ˚C) dans un axe de zone z=[100]. Toutes les irradiations ont été me-
nées dans le même grain, pour s’affranchir d’un éventuel effet de l’orientation du cristal. La
densité et la taille maximale des cavités sont données sur la figure 4.13. En présence d’hydro-
gène, le contraste des objets sur les images devient difficile à interpréter. Ainsi, le contraste des
cavités n’est pas suffisant pour déterminer leur facettage pour la pression partielle de 0,0137
mbar et 0,57 mbar, mais l’est pour 12 mbars. De plus, la densité de cavités est faible à 0,0137
mbar. Nous avons donc choisi de ne pas étudier la microstructure à cette pression partielle. La
résolution des objets est toutefois suffisante à 0,57 mbar pour déterminer la densité des objets.
La densité et la taille maximale des cavités aux trois pressions (2,7.10−7, 0,57 et 12 mbars) sont
reportées sur la figure 4.13. Un très net effet de l’hydrogène sur la densité maximale et la
taille maximale des cavités est observé dès 0,57 mbar. La taille maximale des cavités diminue
et la densité de cavités augmente très fortement en présence d’hydrogène, en accord avec les
expériences de trempe de Shimomura et al. [99]. Cela est représenté sur la figure 4.14.
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FIGURE 4.13 – Densités et tailles maximales de cavités observées sous différentes pressions
d’hydrogène, z=[100], température ambiante, temps d’irradiation : 1h, taux de dommage :
4,94.10−3 dpa/s (irradiations (2) et (3)).

FIGURE 4.14 – Microstructure observée a) sous vide ; b) sous pression d’hydrogène (12mbars),
z= [100], 4,94.10−3 dpa/s, température ambiante (irradiations (2) et (3)).
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Les deux formes octaédriques tronquées et non tronquées sont présentes. Le rapport moyen
R100/R111 est présenté dans le tableau 4.2.

TABLEAU 4.2 – Rapport moyen R100/R111 des octaèdres tronqués observés sous vide et sous
12 mbars de pression, z=[100], température ambiante, 4,94.10−3 dpa/s (irradiations (2) et (3)).

pH2 (mbars) R100

R111

Minimum Maximum Moyenne
2,7.10−7 1,16 1,31 1,23±0,07

12 1,06 1,26 1,16±0,08

L’hydrogène ne semble pas avoir d’effet sur la forme des cavités. Dans tous les cas, les sur-
faces {100} sont moins stables que les surfaces {111}. De plus, l’effet de taille observé sous
vide est toujours présent sous hydrogène. Les résultats sont présentés dans les graphiques
de la figure 4.15. Sous vide, les cavités adoptent préférentiellement la forme d’octaèdre non
tronqué pour R100 inférieur à 2 nm. Pour une pression partielle de 12 mbars, la forme tronquée
n’est pas adoptée majoritairement pour des R100 supérieurs à 2 nm, comme lors des irradiations
sous vide. Cela peut être dû à la forte densité de cavités présentes sous hydrogène, qui ne per-
met pas aux cavités d’atteindre de fortes tailles. Les octaèdres tronqués sont cependant observés
pour R100>3 nm. La forme non tronquée est observée majoritairement pour de faibles tailles de
cavités (R100<2 nm). La distribution est moins large sous hydrogène. Cela pourrait être dû
pour les faibles tailles à la résolution de l’image et pour les fortes tailles à la densité plus forte
de cavités.

FIGURE 4.15 – Distribution des formes octaédriques tronquées et non tronquées selon la pres-
sion partielle en hydrogène selon z=[100], 4,94.10−3 dpa/s, température ambiante (irradiations
(1), (2) et (3)).

Par ailleurs, lors des irradiations sous hydrogène, des contrastes de précipités sont présents.
Il pourrait s’agir d’hydrures, plus particulièrement l’hydrure AlH3 [178, 179] déjà reporté dans
la littérature. Ces précipités n’ont pas fait l’objet d’études plus poussées. En effet, pour aller
plus loin et déterminer leur structure cristallographique par exemple, il aurait été nécessaire de
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les imager suivant différentes orientations.

FIGURE 4.16 – Microstructure observée sous une pression partielle d’hydrogène égale à
pH2=0,57mbars, z= [100], 4,94.10−3 dpa/s, température ambiante. Les conditions d’imagerie
permettent la détermination de la densité de cavités mais ne permettent pas de distinguer leur
facettage (irradiations (3)).

Effet de la température

La quasi-totalité des essais ont été menés sur une lame FIB à l’aide d’un porte-objet chauf-
fant de type Aduro développé par Protochips. Quelques essais ont également été réalisés sur
une lame mince à l’aide d’un porte-objet chauffant développé par Gatan. Deux types d’expé-
rience ont été réalisés : une expérience de recuit de cavités qui ont préalablement germées sous
irradiation à la température ambiante et une expérience d’irradiation en température. Dans ce
dernier cas, les cavités germent en température et ne sont pas présentes initialement. Le recuit a
été mené à un taux de dommage faible (entre 6.10−5 à 1,8.10−4 dpa/s) pour ne pas faire évoluer
la microstructure de cavité tandis que les irradiations ont été réalisées à un taux de dommage
élevé, compris entre 1,12.10−3 et 3,92.10−3 dpa/s (irradiations (2)). La lame FIB utilisée pré-
sente une épaisseur de 100 nm (déterminée en EELS) et est orientée selon l’axe de zone [110].

Expérience de recuit

La lame FIB a été irradiée à la température ambiante à un taux de dommage de 3,44.10−3

dpa/s (irradiations (5)). Le dommage total reçu par le matériau est de 3,32 dpa. La caractérisa-
tion des défauts est ensuite menée à faible flux. Des cavités facettées et des boucles de vecteur
de Burgers b = a/3<111> (notées boucles <111> par la suite) sur champ ont été créées par l’ir-
radiation, comme cela est montré sur la figure 4.17.

Les cavités sont facettées et bordées par les surfaces {111} et {100}. La densité de cavités
présente sur la figure 4.17 est de 3,87.1022/m3. Pour rappel, dans la lame mince, les densités
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FIGURE 4.17 – Cavités obtenues à température ambiante après irradiation à 3,44.10−3 dpa/s,
MET Tecnai Osiris 200 keV, z=[110]. Les flèches blanches pointent les boucles de dislocation
de vecteur de Burgers b = a/3<111> (irradiations (5)).

de cavités obtenues sur lame mince étaient comprises entre 2,90.1022/m3 et 15,08.1022/m3. La
géométrie de l’échantillon a donc peu d’influence sur la densité de cavités.

Sur les 57 cavités formées, 32 cavités ont des facettes bien définies qui permettent leur ca-
ractérisation. Parmi ces objets, 28 adoptent des formes tronquées bordées par des plans {100}
et {111} et 4 adoptent des formes non tronquées bordées par des surfaces {111} uniquement.
Par ailleurs, ces dernières ont une distance R100 inférieure à 1,85 nm. Les rayons des 32 ca-
vités mesurées selon la direction {100} vont jusqu’à 2,84±0,23 nm ce qui va dans le sens de
l’effet de taille finie observé sur lame mince. Les cavités adoptent une forme d’octaèdre non
tronqué pour les faibles tailles et une forme d’octaèdre tronqué pour les grandes tailles.
L’échantillon a ensuite été chauffé à des températures comprises entre 25˚C et 200˚C. Des étapes
successives de recuits isothermes et de recuits isochrones ont été effectuées, comme cela est re-
présenté sur la figure 4.18.
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FIGURE 4.18 – Séries de recuits isothermes et isochrones effectuées dans la lame mince irradiée.
Le recuit isochrone a été effectué avec une vitesse de 0,4˚C/s. Des images de la microstructure
au cours des recuits sont données sur la figure 4.19.

Lors de l’isochrone entre 25˚C et 100˚C, de l’isotherme à 100˚C et de l’isochrone entre
100˚C et 200˚C, les cavités n’évoluent pas. Par contre, lors de l’isotherme à 200˚C de quatre
minutes, la densité de cavités décroît, et seules les plus grosses cavités restent présentes après
la période de recuit, comme cela est visible sur la figure 4.19. Lors de l’isochrone entre 200˚C
et 250˚C, la totalité des cavités disparaissent.
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FIGURE 4.19 – Effet de la température sur la densité de cavités, z=[110], 6.10−5 dpa/s, MET
Tecnai Osiris 200 keV. Les cavités toujours présentes après l’isotherme à 200˚C sont entourées
en blanc. Les temps indiqués sur les images sont reportés sur la figure 4.18.
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Expérience d’irradiation en température

Une zone vierge de l’échantillon a ensuite été irradiée à fort flux lors de recuits isothermes à
100˚C et 200˚C, de 4 minutes et de 19 minutes respectivement (irradiations (6)). Les cavités ne
peuvent pas germer à 200˚C mais germent à 100˚C, comme cela est montré sur la figure 4.20.
Par ailleurs, les cavités formées à 100˚C disparaissent à 200˚C. Dans cette étude, les cavités
germent entre 25˚C (température ambiante) et 100˚C, soit entre 0,3Tf et 0,4Tf , où Tf est la
température de fusion. La température de transition à partir de laquelle les cavités ne peuvent
plus germer se situe entre 100 et 200˚C. Ces observations sont en bon accord avec le pic de
gonflement observé entre 0,3Tf et 0,5Tf dans la littérature pour des irradiations sur d’autres
matériaux CFC tels que le cuivre, les aciers austénitiques et le nickel [180-183]. Afin de vérifier
ce pic de gonflement, il faudrait réaliser des expériences à plus basse température (inférieures à
0,3Tf , soit des températures inférieures à 0˚C) à l’aide d’un porte-objet refroidissant.

FIGURE 4.20 – Microstructures obtenues pour a) T= 200˚C et b) T=100˚C à fort flux, MET
Osiris 200 keV, 3,69.10−3 dpa/s, z=[110] (irradiations (6)).

De nouvelles expériences d’irradiation en température ont été menées sur un échantillon
sous forme de lame mince à 100˚C et 200˚C. Les irradiations ont été réalisées sous vide, puis
sous une pression partielle d’hydrogène de 10 mbars (irradiations (4)). Aucune cavité ne germe
à ces températures, que l’on soit ou non en présence d’hydrogène. La germination de cavités
obtenues à 100˚C sous vide sur lame FIB n’a donc pas été reproduite sur lame mince. Il est
fort probable que ce ne soit pas la géométrie de l’échantillon qui soit en cause mais plutôt le
type de porte-échantillon utilisé. La précision sur la température de l’échantillon sous forme de
lame FIB est meilleure. En effet, dans le cas du porte-échantillon Protochips Aduro, l’échan-
tillon FIB est collé avec du platine à la membrane céramique SiC ou SiN. Cette dernière est
chauffée par effet Joule et le contact entre la membrane et l’échantillon est parfait (figure 4.21
à gauche). Dans le cas du porte-échantillon Gatan, l’échantillon est posé et non collé au centre
du four en tantale (figure 4.21 à droite) dans lequel sont placées des résistances chauffantes. Le
thermocouple de régulation est en contact avec le four. Le contact n’étant pas parfait entre le
four et l’échantillon, il est possible qu’il existe une résistance de contact importante à ce niveau
et que la température de l’échantillon soit différente de celle du four. Lorsque les irradiations
ont été menées à 100˚C sous vide avec ce système, il est fort probable que la température ait été
sous-estimée.
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FIGURE 4.21 – Porte objet chauffant Aduro (gauche) et Gatan (droite) utilisés respectivement
pour les irradiations de lame FIB et de lame mince.

4.2.3 Etude des formes des cavités adoptées sous trempe
Le principal intérêt des trempes est de s’affranchir de l’effet des interstitiels. En effet,

comme l’énergie de formation des interstitiels est très élevée (Ef (In)=3,0 eV), leur concentra-
tion peut être considérée comme nulle en condition thermique. En revanche, de forts gradients
de température et de champ de contrainte sont produits lors de la trempe et peuvent modifier la
microstructure initiale de l’échantillon (formation de lignes de dislocation d’écrouissage).

Une microstructure typique obtenue après trempe est représentée sur la figure 4.22. Les
cavités sont observées pour des conditions d’imagerie à flux faible et sont supposées ne pas
évoluer sous le faisceau. Par conséquent, les cavités peuvent être observées pour les deux axes
de zone [100] et [110]. Le nombre total de cavités observées dans l’échantillon est de 55 ca-
vités. La répartition des cavités dans l’échantillon est fortement anisotrope, ce qui ne permet
pas une estimation de la densité volumique. De plus, la plupart des cavités sont liées à une
ou plusieurs dislocations. Une hypothèse serait que les cavités se forment puis les dislocations
s’ancrent aux cavités. Ces dislocations peuvent ensuite servir à accélerer la diffusion des la-
cunes par pipe-diffusion. Les cavités obtenues dans différentes zones de l’échantillon trempé
ont une longueur D100 comprise entre 14±2 nm et 957±27 nm. Elles sont alignées et s’arrêtent
au niveau d’un joint de grain. Elles sont toutes facettées et sont pour certaines allongées selon
les directions <100> ou <110>. Leur longueur et leur largeur sont mesurées selon l’axe de zone
[100] et sont respectivement comprises entre 31±2 nm et 957±27 nm et entre 27±2 nm et
373±27 nm. Un exemple de cavité allongée est représenté sur la figure 4.23 (c,d). Les cavités
allongées observées dans ce travail sont en accord avec celles observées par Westmacott et al.
dans un échantillon d’aluminium pur trempé de 650˚C à 100˚C dans une solution de CaCl2 [88].
L’observation de cavités allongées de taille importante est en accord avec les cavités allongées
observées sous irradiation [2, 70] ou lors de recuits [68, 71].

Sur la figure 4.23, les cavités n’ont pas toutes la même forme. Parmi les cavités créées,
seules les cavités les moins allongées, et donc les plus régulières, peuvent être comparées
aux cavités formées sous irradiation. Une cavité régulière est donnée sur la figure 4.23 a) et b)
respectivement en axe de zone [100] et [110].
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FIGURE 4.22 – Cavités alignées formées lors d’une trempe entre 600 ˚C et 5 ˚C, z = [110], MET
Tecnai LaB6.

FIGURE 4.23 – Cavités observées après trempe pour a) et c) z = [100], b) et d) z = [110], trempé
de 600 ˚C à 5 ˚C.
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Ces cavités sont facettées selon les surfaces {111}, {100} et {110}. Les deux rapportsR100/R111

et R110/R111 pour les 9 cavités régulières présentes dans le grain sont données dans le tableau
4.3. Ces 9 cavités ont un rayon R100 compris entre 17±1 nm et 50±1 nm.

TABLEAU 4.3 – Rapports R100/R111 et R110/R111 de cavités formées par trempe mesurés pour
z=[110], Température de chauffe = 600 ˚C, Température du bain = 5˚C .

Axe de zone R100

R111

R110

R111

Minimum Maximum Moyenne Minimum Maximum Moyenne
[110] 1,05 1,13 1,08±0,03 1,02 1,09 1,05±0,02

Pour les cavités régulières, les rayonsR100,R110 etR111 sont proches. Notons que le rapport
R100/R111 des cavités est proche même si inférieur, au rapport de la forme de Wulff par rapport
aux cavités sous irradiation. Le fait d’avoir des rapports inférieurs aux cavités formées sous
irradiation aux électrons est attendu car les cavités sont bien plus grandes sous trempe que sous
irradiation aux électrons. La forme de Wulff pour ces cavités basée sur les rapports d’énergie de
surface est représentée sur la figure 4.24. L’observation de surfaces {110} n’est pas en accord
avec la littérature [17, 63, 88]. Cela pourrait être expliqué par un effet de température et/ou un
effet du champ de contrainte généré par la trempe, ou encore par un effet cinétique. En effet, à
température finie, les surfaces {110} sont toujours présentes.

FIGURE 4.24 – Forme de Wulff basée sur les rapports des rayons mesurés sur les cavités régu-
lières formées par trempe selon deux axes de zone : a) z=[100] et b) z=[110].

Les cavités allongées pourraient correspondre au produit de la coalescence de deux cavi-
tés plus petites selon une direction <110> ou <100> comme lors des irradiations aux électrons
(paragraphe 4.4.3). Ces cavités n’auraient pas eu le temps de se mettre à l’équilibre, stoppées
brutalement dans leur évolution par la trempe. Toutefois, les cavités obtenues par Kiritani [63]
sont de tailles bien plus faibles, donc leur probabilité de coalescence devient moins importante.
Cet allongement pourrait aussi être expliqué par la précipitation hétérogène des cavités sur les
dislocations ou les impuretés comme observé par Westmacott et al. [88].
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4.3 Caractérisation des boucles de dislocation
Le chapitre précédent s’est focalisé sur l’agglomération de la population de lacunes sous

forme de cavités. L’analyse du facettage des cavités a nécessité des conditions d’imagerie de
MET particulières, notamment l’utilisation d’un haut flux en axe de zone [100] en conditions
défocalisées. Dans ces conditions, le contraste des boucles de dislocation n’est pas optimal
(figure 4.25). Par ailleurs, elles évoluent sous le faisceau. Elles sont mobiles et s’éliminent
sur les surfaces de la lame mince. La densité et la taille maximale des objets peuvent donc
être obtenues mais les conditions d’imagerie des boucles ne permettent pas de déterminer leur
vecteur de Burgers et leur nature. Des irradiations spécifiques sont donc menées pour obtenir ces
informations. Elles sont réalisées à faible flux (de l’ordre de 10−5 dpa/s) (irradiations (7)). Cela
permet de travailler avec un grossissement plus faible et d’accroître la statistique des résultats.
La caractérisation du dommage est effectuée pour un taux de dommage de l’ordre de 10−6 dpa/s.
Dans ces conditions, les boucles de dislocation formées à 10−5 dpa/s n’évoluent pas. Il est ainsi
possible d’imager les boucles sous différentes conditions d’orientation pour les caractériser.

FIGURE 4.25 – Boucles de dislocation obtenues sous irradiation aux électrons 300 keV, z=[100]
MET HR Titan ECP, température ambiante, 2,23.10−3dpa/s (irradiations (1)).

4.3.1 Densité et taille des boucles de dislocation formées sous irradiation
aux électrons à fort flux

Lors des irradiations à fort flux (irradiations (1) et (2)), les densités surfaciques maximales
des boucles obtenues sont comprises entre 1015 et 2.1015 /cm2. Nous utiliserons ces données
expérimentales pour déterminer rigoureusement les efficacités d’absorption Z (paragraphe 5.2
et tableau 5.2). Ces dernières ont dans un premier temps été définies comme constantes (tableau
3.11). Nous avons donc besoin des densités et des tailles des boucles et des cavités. Au taux de
dommage de 1,51.10−3 dpa/s, la densité maximale et la taille maximale des cavités sont respec-
tivement de 9,42.1022 cavités/m3 et de 7,32±0,30 nm (R100 = 3,66 nm). La densité maximale
des boucles est de 3,53.1022 boucles/m3 pour une épaisseur de 47 nm déterminée par EELS.

Pour la zone à 17 kX (image 4.26), la moyenne de taille des 31 boucles visibles est de 24±4
nm et leur taille maximale est de 62±1 nm. Cette valeur semble cohérente, compte tenu de
l’épaisseur de la lame mince, inférieure à 100 nm. Les autres boucles autour de la zone irradiée
(au-delà de r=240 nm) ne sont pas prises en compte car sont dues à des irradiations ponctuelles
lors d’observations autour de la zone irradiée.
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TABLEAU 4.4 – Densités maximales de boucles observées sous faisceau 300 keV pour diffé-
rentes zones et différents grossissements (irradiations (1) et (2)).

Nb zones analysées Grossissement Nb boucles max Taux de dommage Densité max
(dpa/s) (boucles/m2)

1 230 kX 7 5,73.10−3 1,42.1015

2 295 kX 6 4,27-5,67.10−3 2,01.1015

18 380 kX 5 1,25-7,03.10−3 2,29.1015

FIGURE 4.26 – Boucles de dislocation obtenues sous irradiation aux électrons 300 keV, MET
HR, température ambiante. La zone d’intérêt de rayon r=240 nm est entourée par un cercle
blanc.

Pour aller plus loin, la détermination rigoureuse du vecteur de Burgers et de la nature des
boucles est menée par microscopie conventionnelle à faible flux.

4.3.2 Détermination du vecteur de Burgers et de la nature des boucles à
faible flux.

La création des boucles de dislocation a été effectuée à taux de dommage constant de
1,62.10−5 dpa/s (irradiations (7)), à l’aide du MET Tecnai du SRMP équipé d’un canon à élec-
trons de type LaB6. Les caractérisations des boucles ont été effectuées en faisceau faible, à un
taux de dommage de 3,29.10−6 dpa/s. D’après les travaux de Yang et al. [61], les boucles for-
mées dans l’aluminium pur sont de type a/3<111> fautées ou de type a/2<110> non fautées.
Lors des irradiations que nous avons réalisées, la totalité des boucles présentent une faute
d’empilement visible lorsqu’elles sont ouvertes, par exemple en axe de zone de type [111]
ou [001] (figure 4.28). Il s’agit donc de boucles de type <111>. Le fait qu’aucune boucle de
type <110> ne se soit formée peut provenir d’un effet de lame mince. En effet, les boucles s’éli-
minent sur les surfaces de la lame mince lorsqu’elles atteignent une taille importante (de l’ordre
de 40 nm). Dans l’hypothèse où les boucles se défautent lorsqu’elles atteignent une taille im-
portante, il est possible que les boucles se soient éliminées avant d’atteindre une taille suffisante
pour qu’elles se défautent. Par ailleurs, lors des irradiations à fort flux, nous avons observé que
les boucles étaient sur-champ dans l’axe de zone de type z=[110] (figure 4.27). Leur vecteur de
Burgers est donc de type <111>, en accord avec ce que l’on observe à faible flux. Notons que
Furuya et al. [62] ont également observé des boucles de type <111> dans Al pur.
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FIGURE 4.27 – Boucles de dislocation obtenues sous irradiation aux électrons 300 keV, MET
HR, z=[110], température ambiante (irradiations (1)).

Les boucles de type <111> formées peuvent appartenir à 4 familles : [111], [111̄], [11̄1̄]
et [1̄11̄] (ou leurs opposés). Pour les discriminer, nous avons utilisé le critère d’invisibilité. En
effet, la dislocation est invisible si l’on forme une image en mettant en condition de diffrac-
tion des plans qui ne voient pas le champ de déplacement de la boucle de dislocation. Il faut
alors que les produits g.b et g.b ∧ u où u est la direction de la ligne de dislocation s’annulent.
La contribution de u est d’intensité plus faible que le premier terme, et il est le plus souvent
négligé. Des images d’une même population de boucles ont été prises selon différentes orien-
tations dans les deux axes de zone [001] et [1̄11], indiqués sur la projection stéréogaphique du
grain analysé (figure 4.29). L’utilisation des trois vecteurs de diffraction (2̄20), (020) et (022̄)
permet de discriminer les quatre familles, comme cela est montré sur le tableau 4.5. Les images
correspondantes sont données sur la figure 4.28. Les boucles entourées en rouge sur cette figure
sont visibles lorsqu’elles sont imagées selon les trois vecteurs de diffraction (2̄20), (020) et
(022̄), elles sont donc de type a/3[11̄1] ou a/3[1̄11̄]. Le même raisonnement permet de montrer
que les boucles entourées en bleu et en violet présentent respectivement un vecteur de Burgers
a/3[111] et a/3[111̄] ou leurs opposés.
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FIGURE 4.29 – Projection stéréographique du grain observé en axe de zone z=[001].

TABLEAU 4.5 – Tableau d’invisibilité des boucles de dislocation.

b \ g 220 020 022
111 I V I
111 V V V
111 V V I
111 I V V

Pour aller plus loin, la nature des boucles a été déterminée. Pour cela, il faut connaître le
sens du vecteur de Burgers. Celui-ci est défini selon la règle FS/RH dans le cristal parfait [54].
Cette convention implique que la boucle est interstitielle si b.n>0 et lacunaire si b.n<0, n étant
la normale à la boucle dans la direction opposée à celle des électrons, c’est-à-dire qui pointe
vers le haut. D’après la projection stéréographique de la figure 4.29, les normales aux boucles
analysées sont [111], [11̄1] et [1̄1̄1]. Les vecteurs de Burgers des boucles analysées sur la figure
4.28 sont donc a/3[111], a/3[11̄1] et a/3[1̄ 1̄1]. Sur la figure 4.30, les boucles entourées en bleu
de vecteur de Burgers a/3[111] présentent un contraste externe lorsque le produit b.n est positif
et interne lorsque le produit b.n est négatif. Elles sont donc de nature interstitielle. Le même
raisonnement est appliqué aux autres familles. Toutes les boucles sont de nature interstitielle.
Ces résultats sont en accord avec les résultats de Furuya et al. [62].
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FIGURE 4.30 – Contrastes de boucles de dislocation selon ~g = [020] et [020], en axe de zone
[001] et projection stéréographique associée.
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Etude du défautage des boucles

Les expériences d’irradiation aux électrons ont été menées dans un MET-G2 Tecnai 200
keV à quatre températures : température ambiante (notée 24˚C), 50 ˚C, 100 ˚C et 150 ˚C pour
un flux de 1,62.10−5 dpa/s (irradiations (8)). Les images ont été prises en faisceau faible, de
façon à obtenir un contraste fin pour les boucles de dislocation. Les boucles observées à dif-
férentes températures sont montrées sur la figure 4.31. Les boucles de dislocation obtenues
expérimentalement présentent toute une faute à température ambiante et sont de type <111>. La
figure 4.31 montre que le nombre de franges présentes à l’intérieur des boucles diminue avec la
température.

FIGURE 4.31 – Boucles interstitielles fautées de type <111> formées à différentes températures :
a) T=24˚C ; b) T=50˚C ; c) T=100˚C et d) T=150˚C, z=[100], 1,62.10−5 dpa/s (irradiations (8)).

Une étude ab initio sur les amas d’interstitiels In, réalisée par Marinica et Goryaeva, est
présentée en annexe B. Les résultats de cette étude montrent que les amas a<100> sont les
plus stables jusqu’à n=7. Au-delà, les amas les plus stables sont les boucles de vecteur de Bur-
gers a/3<111>. En effet, l’énergie de formation d’une boucle est reliée au module du vecteur
de Burgers. Les boucles a/3<111> sont donc plus stables que les boucles a/2<110>, qui sont
plus stables que les boucles <100> (sauf à faible taille). Les boucles <111> se forment et sont
fautées (annexe A). L’énergie due à cette faute augmente avec le nombre d’interstitiels. Pour
une certaine taille et à cause de cette énergie de faute d’empilement, l’énergie de formation
de la boucle <111> devient plus importante que l’énergie de formation de la boucle <110>. Si
l’énergie apportée est suffisante, la boucle se défaute et devient alors une boucle parfaite de type
<110> [86]. Ces boucles n’ont pas été étudiées par calculs ab inito dans l’aluminium, mais ce
phénomène a été démontré dans le cuivre pur par calculs de dynamique moléculaire et calculs
hybrides DM/ab initio [169, 184].
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Pour se défauter, l’énergie de la boucle doit dépasser la barrière de Peierls. Une perspective
intéressante à ce travail serait d’observer les boucles dans les mêmes conditions, et faire varier
la température ou le taux de dommage jusqu’au défautage des boucles. Cela permettrait égale-
ment d’expliquer les observations de Yang et al. sous irradiation aux électrons [61]. Ces auteurs
ont observé pour des irradiations avec des électrons de 1 MeV et des températures entre 20˚C
et 200˚C des boucles défautées. La température et le taux de dommage étaient certainement
suffisants pour faire croître et se défauter les boucles fautées.

4.4 Propriétés cinétiques des nanodéfauts sous irradiation in
situ

Cette partie traite principalement des propriétés cinétiques des nanodéfauts qui sont obser-
vés in situ. Les irradiations ont été menées à fort flux avec un taux de dommage compris entre
1,25 et 9,51.10−3 dpa/s (irradiations (1) et (2)) à température ambiante. Dans cette étude, les
intervalles de temps (notés ∆t) entre chaque image sont donnés dans les légendes des figures ou
directement sur les figures. Par ailleurs, le nombre d’occurence des phénomènes observés sont
systématiquement reportés pour donner une indication sur leur fréquence.

4.4.1 Evolution de la microstructure
La plupart des irradiations ont été menées à fort flux à un grossissement de 380 kX. La taille

de faisceau est ainsi de 45 nm x 45 nm. L’épaisseur est comprise entre 30 et 50 nm. La taille
moyenne pondérée des grains est de 41 µm et les puits prépondérants sont les surfaces libres. La
microstructure de l’aluminium évolue sous irradiation aux électrons au cours du temps. Dans
un premier temps, le matériau n’est pas irradié (figure 4.32 a)). Dès le début de l’irradiation, les
boucles germent, croissent, et s’éliminent sur les surfaces libres, comme cela est illustré sur les
figures 4.32 b) et 4.33. Des cavités apparaissent après un temps d’irradiation de 4 à 25 minutes
selon les conditions d’irradiation (figure 4.32 c)). Elles n’apparaissent qu’après la formation des
boucles de dislocation. Les cavités sont immobiles, croissent et décroissent puis disparaissent
sous irradiation. A la fin de l’irradiation, il ne reste plus aucun défaut étendu et la zone irradiée
est dégradée (figure 4.32 d)).

Sous irradiation, les défauts ponctuels ont des interactions plus ou moins fortes avec les puits
(dislocations, germes, joints de grains...) selon leur nature. Les interstitiels sont créés et migrent
rapidement en raison de leur faible énergie de migration (Em(I) = 0,115 eV [41]). Ils s’éli-
minent sur les puits dont le biais est le plus important, les dislocations, et forment des boucles
de dislocation interstitielles qui migrent le long de leur cylindre de glissement et s’éliminent
sur les surfaces libres. Les lacunes sont en sursaturation sous irradiation et ont une énergie de
migration plus importante (Em(V ) = 0,66 eV [185]) que les interstitiels. Elles migrent plus
lentement dans le matériau mais leur force motrice est plus grande (∇CV > ∇CI) et s’éli-
minent sur les puits les plus proches, qui sont des germes de cavités déjà existants. En présence
d’un biais d’absorption préférentielle des interstitiels par les boucles, les cavités germent et se
mettent à croître.
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FIGURE 4.32 – Evolution de la microstructure sous irradiation, dommage : 9,37.10−3 dpa/s,
température ambiante, MET Titan ECP (irradiations (1)). Les flèches blanches pointent des
boucles de dislocation. Les cavités sont entourées par des cercles blancs.

FIGURE 4.33 – Evolution d’une boucle de dislocation sous irradiation aux électrons au cours du
temps, dommage : 8,00.10−3 dpa/s, température ambiante, MET Titan ECP (irradiations (1)).
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4.4.2 Effet de la dégradation de l’échantillon
Les irradiations ont été menées sur les zones minces proches du trou de l’échantillon. Cela

permet d’avoir une épaisseur suffisamment faible pour qu’une partie des électrons puissent être
transmise au travers du matériau pour imager la microstructure. Dans de nombreux cas, l’épais-
seur de l’aluminium décroît sous l’effet de l’irradiation. Nous émettons alors l’hypothèse qu’une
couche d’alumine se forme en surface du métal. La population des cavités va alors disparaitre
au fur et à mesure que le matériau se dégrade, comme cela est montré sur la figure 4.34.

FIGURE 4.34 – Evolution de la dégradation du matériau, dommage : 4,84.10−3 dpa/s, tempéra-
ture ambiante, MET Titan ECP (irradiations (1)).

Dans le cadre de nos expériences, nous faisons l’hypothèse que cette réduction d’épaisseur
n’a pas d’effet sur les défauts générés si elle ne se manifeste par aucun effet visible sur l’image.
Il est fort probable dans ce cas que l’épaisseur de l’échantillon se réduise mais que celui-ci reste
suffisamment épais pour que cela n’ait pas d’influence sur l’évolution des défauts. Une étude du
temps de vie des cavités a été menée pour deux irradiations pour un taux de dommage constant
de 3,04.10−3 dpa/s. Le temps de vie des cavités varie entre 30 secondes et plus de 574 secondes
pour la première irradiation et entre 32 et 623 secondes pour la seconde irradiation. Le temps
de vie des cavités dépend notamment de sa distance par rapport aux surfaces libres. Ce temps
de vie est suffisant pour permettre d’étudier la cinétique de leur évolution.
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4.4.3 Propriétés cinétiques des cavités
Taux de germination des cavités

Le taux de germination est également étudié. Douze irradiations ont été menées pour trois
gammes de taux de dommage variant entre 1,51.10−3 et 9,37.10−3 dpa/s (irradiations (1)). Pour
chaque taux de dommage, nous avons obtenu une estimation grossière du taux de germination
en comptant le nombre de cavités qui apparaissent puis en divisant par le temps total d’irradia-
tion 2. Avec cette approche, nous occultons le régime cinétique de croissance qui suit l’étape
de germination et qui, en général, dure plus longtemps. Par conséquent, nous surestimons le
temps associé à l’étape de germination et sous-estimons le taux de germination. Les résultats
sont donnés dans le tableau 4.6. L’épaisseur de la zone irradiée a été déterminée pour 5 des
12 irradiations. Le taux de germination en cavités.m−3.s−1 est indiqué en fonction du taux de
dommage dans le tableau 4.6.

TABLEAU 4.6 – Estimation basse du taux de germination de cavités pour différents taux de
dommage, z=[100], température ambiante, MET Titan ECP (irradiations (1)).

Taux de dommage Taux de germination Taux de germination
(.10−3 dpa/s) (.10−3 cavité/s) (.1020 cavités.m−3.s−1)

1,51-3,04 3,62 0,4
4,84-5,73 5,32 1,24
8,00-9,37 2,93

Le taux de germination n’évolue pas avec le taux de dommage. Néanmoins, dans le cas
de deux irradiations menées pour 3,04.10−3 dpa/s et 4,84.10−3 dpa/s, des taux de germination
plus importants, de l’ordre de 15,50.10−3 cavité/s, ont été obtenus. Ces taux de germination
pourraient être expliqués par la présence de dislocations, non observables dans nos conditions
d’imagerie, qui agiraient comme des puits pour les lacunes et faciliteraient la germination des
cavités.

Germination hétérogène des cavités

Lors de l’évolution de la population de cavités, certaines cavités se forment, disparaissent
(ou ne sont plus visibles par MET) puis réapparaissent au même endroit. Il est fort probable qu’à
cet endroit un germe stable (probablement une impureté) soit présent. Cela est illustré par les
figures 4.35 et 4.36. D’après les calculs de Wang et al. [10] que nous avons également reproduit
dans ce travail, il est possible que ce germe soit une pentalacune, immobile sous irradiation en
raison de sa forte énergie de migration Em(V5) = 1,22 eV ou une impureté peu mobile qui ne
change pas de nature lorsqu’elle interagit avec des défauts ponctuels.

2. Le temps total d’irradiation est ici la différence de temps entre l’apparition de la première cavité et la dispa-
rition de la dernière cavité.
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FIGURE 4.35 – Germination préférentielle d’une cavité, z=[100], ∆t = 4 secondes, taux de
dommage : 3,04.10−3 dpa/s, MET Titan 300 keV (irradiations (1)).
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FIGURE 4.36 – Germination préférentielle d’une cavité, z=[100], ∆t = 4 secondes, taux de
dommage : 1,79.10−3 dpa/s, MET Titan 300 keV (irradiations (1)).

Analyse des formes métastables en fonction de l’évolution de la cavité

Les cavités peuvent adopter des formes de croix ou d’octaèdre non tronqué durant leur crois-
sance et leur décroissance.

Ainsi, sur les 55 octaèdres non tronqués dénombrés en axe de zone z = [100], 39 appa-
raissent ponctuellement durant la croissance et 16 durant la décroissance des cavités. Sur les 36
formes de croix analysées, 15 apparaissent durant la croissance et 21 durant la décroissance de
la cavité. Un exemple est donné sur la figure 4.37.

Deux effets peuvent expliquer ces résultats, un effet de flux de défauts ponctuels et/ou un
effet de taille fini :

- Dans le premier cas, Carpentier et al. [167] ont montré dans l’aluminium que les lacunes
sont absorbées préférentiellement dans les directions <100> pour de faibles tailles de cavités,
tandis que l’absorption est quasi-isotrope pour de grandes tailles de cavités. Les interstitiels
sont absorbés de façon quasi-isotrope, mais sont absorbés légèrement préférentiellement selon
les directions <111> pour de faibles tailles de cavités. Durant la croissance de la cavité, les
lacunes sont absorbées préférentiellement selon les directions <100> et les interstitiels sont ab-
sorbés selon les directions <111>. La cavité n’a pas le temps de s’équilibrer et peut adopter une
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forme de croix ponctuellement.

- Dans le second cas, il s’agit d’un effet intrinsèque à la cavité, qui adopte selon son nombre
de lacunes différentes formes à différentes tailles. Les surfaces {111} sont les plus stables pour
les structures CFC. La cavité préfèrerait à faible taille stabiliser ces surfaces {111}. A plus forte
taille, la forme d’octaèdre non tronqué demande trop d’énergie si l’on considère le rapport sur-
face sur volume et des surfaces {100} sont générées pour minimiser l’énergie de surface de la
cavité.
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Sur les images a), b) et c) de la figure 4.37, les surfaces {111} sont favorisées et la cavité
adopte une forme d’octaèdre non tronqué de rayon R100 = 1,23±0,15 nm. Les premières sur-
faces {100} apparaissent sur la figure 4.37 d) pour une cavité de rayon R100 = 1,65±0,15 nm.
La cavité adopte alors une forme d’octaèdre tronqué. Nous voyons qu’elle croît et adopte plu-
sieurs formes au cours du temps.

Evolution de la taille des cavités dans le temps

Les tailles des cavités augmentent ou diminuent avec la durée de l’irradiation. De plus, leur
vitesse de croissance et de décroissance dépend du taux de dommage induit par l’irradiation.
Ainsi, les vitesses de croissance déterminées pour deux cavités isolées sont de 0,021 nm/s et
0,057 nm/s respectivement pour des taux de dommage de 1,79.10−3 dpa/s et de 5,70.10−3 dpa/s
(irradiations (1)). La vitesse de croissance augmente donc avec le taux de dommage. Toutefois,
dans le cas d’une forte densité de cavités, on observe une grande disparité entre les vitesses
de croissance, qui semble-t-il, est reliée à la distribution spatiale des cavités. Par exemple, la
vitesse de croissance d’une cavité dans une zone contenant 12 cavités est de 0,038 nm/s pour un
taux de dommage de 9,51.10−3 dpa/s. Elle est plus lente que pour la cavité isolée sous un taux
de dommage de 5,70.10−3 dpa/s. Ce phénomène provient de la distribution de lacunes sur les
cavités. Dans le cas d’une cavité isolée, les lacunes localement générées par irradiation migrent
et s’éliminent en grande partie sur la cavité isolée. Dans le cas d’une densité forte de cavités,
les lacunes ne s’éliminent pas sur une cavité particulière mais sont réparties sur l’ensemble des
cavités. Les tailles et les vitesses instantanées 3 de deux cavités en fonction du temps pour les
taux de dommage de 1,79.10−3 dpa/s (= taux de dommage faible) et de 9,51.10−3 dpa/s (= taux
de dommage maximal) sont représentées sur les figures 4.38 et 4.39. Dans chaque cas, les deux
courbes représentent les variations des deux distances D100 (figure 2.9) en fonction du temps,
pour un ∆t indiqué dans la légende.

FIGURE 4.38 – a) Taille et b) vitesse instantanée d’une cavité en fonction du temps d’irradiation,
taux de dommage : 1,79.10−3 dpa/s, ∆t = 3 secondes, z=[100], température ambiante, MET
Titan 300 keV (irradiations (1)).

3. La vitesse instantanée est ici définie comme la variation de la taille de la cavité entre deux images séparées
d’un intervalle de temps ∆t indiquée sous l’image.
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FIGURE 4.39 – a) Taille et b) vitesse instantanée d’une cavité en fonction du temps d’irradiation,
taux de dommage : 9,51.10−3 dpa/s, ∆t = 4 secondes, z=[100], température ambiante, MET
Titan 300 keV (irradiations (1)).

Indépendemment du taux de dommage utilisé, la vitesse instantanée oscille au cours du
temps d’irradiation. Cela pourrait être dû à un chemin cinétique contraint par le passage d’un
nombre magique 4 à l’autre associé à des formes octaédriques régulières de la cavité. En effet,
les cavités ne sont pas symétriques en permanence, comme cela est montré sur la figure 4.37.
Les adatomes et adlacunes migrent et s’adsorbent sur les surfaces de la cavité. Des surfaces
supplémentaires sont alors créées et la cavité va ainsi tenter d’atteindre les formes stables, i.e.
des formes correspondantes aux nombres magiques. D’autre part, la figure 4.39 b) montre que
la vitesse instantanée est plus lente lors de la décroissance de la cavité (à partir de t ≈ 75 se-
condes), ce qui semble indiquer que la cavité a plus de temps pour se mettre à l’équilibre. Cela
serait dû à un nouveau mécanisme qui contrôle la décroissance de la cavité, comme par exemple
une évaporation isotrope des lacunes [17].

Notons que les vitesses de croissance et de décroissance de la cavité semblent équivalentes
sur la figure 4.39 a). Pour vérifier ce résultat, une étude a été menée sur 7 cavités en croissance
et 5 cavités en décroissance pour des taux de dommage compris entre 1,79.10−3 et 9,51.10−3

dpa/s. Les vitesses de croissance sont comprises entre 0,0064 nm/s et 0,0284 nm/s. Les vitesses
de décroissance sont comprises entre 0,0065 nm/s et 0,0407 nm/s. Le fait que les vitesses de
croissance et de décroissance soient dans le même intervalle de valeurs tend à montrer que les
cinétiques de croissance et de décroissance sont contrôlées plutôt par les flux de défauts ponc-
tuels que par l’évaporation des lacunes.

Rapports des rayons R100/R111

L’évolution du rapport R100/R111 moyen en fonction de la taille de deux cavités en crois-
sance pour deux taux de dommage respectivement de 9,51.10−3 et de 2,23.10−3 dpa/s est repré-
sentée sur la figure 4.40 a) et sur la figure 4.41 a).

4. Un nombre magique est une taille particulière qui permet de construire une cavité facettée parfaitement
symétrique sur le réseau CFC.
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FIGURE 4.40 – a) Rapport moyen R100/R111 en fonction de R100 déterminé pour la cavité b),
9,51.10−3 dpa/s, ∆t = 1 seconde, MET Titan 300 keV. Le rapport théorique R100/R111 basé sur
les calculs ab initio est représenté par la courbe rouge en pointillés (irradiations (1)).

FIGURE 4.41 – a) Rapport moyen R100/R111 en fonction de R100 déterminé pour la cavité b),
1,79.10−3 dpa/s, ∆t = 4 secondes, MET Titan 300 keV. Le rapport théorique R100/R111 basé sur
les calculs ab initio est représenté par la courbe rouge en pointillés (irradiations (1)).

Le rapport R100/R111 est toujours supérieur au rapport attendu par la forme de Wulff
(R100/R111 = 1,13, représenté en ligne pointillée rouge sur les deux graphes). Afin de vérifier si
cet effet est présent à la fois lors de la décroissance de la cavité et de la croissance de la cavité,
l’évolution du rapport R100/R111 moyen en fonction de la taille d’une cavité en croissance puis
décroissance pour un taux de dommage de 9,51.10−3 dpa/s est représenté sur la figure 4.42. Le
rapport R100/R111 est toujours supérieur au rapport de Wulff que la cavité soit en croissance ou
en décroissance pour R100<3,5 nm. De plus, 69 octaèdres réguliers tronqués sur les 71 détermi-
nés dans le paragraphe 4.2.1 ont un rapportR100/R111>1,13 (figures 4.11 et 4.12). Les rapports
sont plus élevés lors de la croissance que lors de la décroissance de la cavité. Ces résultats
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seront expliqués et comparés au modèle du paragraphe 3.2.2 dans le paragraphe 5.1.2.

FIGURE 4.42 – a) Rapport moyen R100/R111 en fonction de R100 déterminé pour la cavité b),
9,51.10−3 dpa/s, ∆t = 3 secondes, MET Titan 300 keV. Le rapport théorique R100/R111 basé sur
les calculs ab initio est représenté par la courbe rouge en pointillés (irradiations (1)).

Coagulation de cavités

Les défauts étendus peuvent interagir entre eux. La coagulation de cavités est observée à 8
reprises lors des irradiations. Les cavités coagulent selon les directions <100> (figure 4.43) ou
dans les directions <110> (non représenté ici) dans l’axe de zone [100]. Elles peuvent égale-
ment coaguler dans les directions <111> dans l’axe de zone [110] (figure 4.44).

FIGURE 4.43 – Coagulation de cavités sous irradiation aux électrons, z=[100], dommage :
5,70.10−3 dpa/s, ∆t=4secondes, température ambiante, MET Titan ECP (irradiations (1)). Le
canal est indiqué par les flèches blanches.
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FIGURE 4.44 – Coagulation de cavités sous irradiation aux électrons, z=[110], dommage :
7,04.10−3 dpa/s, ∆t = 4secondes, température ambiante, MET Titan ECP (irradiations (1)).

Dans un premier temps, un "canal" se crée entre les deux cavités selon les surfaces {100}
(figure 4.43 a)) ou {111} (figure 4.44 c)). Ce canal est moins large que les cavités (figure 4.43
b)) puis le diamètre du canal augmente au cours du temps et se facette selon les surfaces {100}
(figure 4.43 c)). La cavité résultante se réarrange pour éliminer les bords et les coins du canal et
minimiser ainsi son énergie de surface (figure 4.43 d)). Cela est en bon accord qualitatif avec les
simulations AKMC réalisées par T. Schuler pendant son doctorat qui montrait les mêmes phé-
nomènes mais dans une structure cristallographique différente, le fer de réseau cubique centré
(CC) [150] (figure 4.45).

Interaction boucles-cavités

Dans la plupart des cas, aucune interaction entre les boucles et les cavités n’est observée.
Les contrastes des boucles se superposent aux contrastes des cavités sans interaction. Deux hy-
pothèses peuvent expliquer ce résultat : soit les objets ne sont pas dans le même plan, soit il n’y
a pas d’interaction entre les objets. Cependant, certains phénomènes ont pu être observés lors du
passage des boucles de dislocation au niveau des cavités : soit la forme de la cavité initialement
facettée s’arrondit (figure 4.46) soit la cavité diminue en taille et disparaît (figure 4.47). Dans
ce cas, la boucle s’ancre sur la cavité jusqu’à la disparition de cette dernière. La boucle dimi-
nue ensuite en taille et disparait. La décroissance de la boucle peut être due à la recombinaison
des interstitiels avec les lacunes de la cavité, ce qui provoquerait à la fois la décroissance de la
boucle et de la cavité.
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FIGURE 4.45 – Extrait d’une simulation AKMC de la coagulation entre deux cavités de 3,2
nm et 4,6 nm de diamètre équivalent à T=700K dans le fer de réseau cubique centré d’après
Schuler [150].
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Dans de rares cas, les cavités associées à une boucle n’évoluent pas pendant des durées de
plusieurs centaines de secondes, même pour de forts taux de dommage (figure 4.48).

FIGURE 4.48 – Stabilité de : a) et b) deux cavités (entourées par des cercles blancs) en présence
d’une boucle de dislocation, z=[100], dommage : 9,04.10−3 dpa/s, MET Titan 300 keV; c)
et d) trois cavités (entourées par des cercles blancs) en présence d’une boucle de dislocation,
z=[100], dommage : 2,25.10−3s dpa/s, MET Titan 300 keV (irradiations (1)).

Après cette période, la boucle diminue en taille comme dans l’irradiation précédente (fi-
gures 4.47 et 4.49) ou s’élimine à la surface (figure 4.50).

La figure 4.50 montre une boucle de dislocation qui semble se scinder en deux parties.
L’une des parties reste stable tandis que la seconde disparait après 40 secondes supplémentaires
d’irradiation. Cette observation est contre-intuitive, en raison de la forte énergie de liaison des
interstitiels dans la boucle de dislocation. Ces résultats peuvent être expliqués par la cinétique
des défauts ponctuels sous irradiation. Lorsque le matériau est irradié, des flux de défauts ponc-
tuels sont générés. Le biais des dislocations et des boucles de dislocation est bien plus favorable
aux interstitiels qu’aux lacunes.

Une étude conjointe du temps de vie des boucles de dislocation et des cavités a été menée
respectivement sur 30 boucles et 45 cavités pour des taux de dommage entre 1,51.10−3 dpa/s
et 9,37.10−3 dpa/s (irradiations (1)). Le pourcentage de boucles ou de cavités est représenté en
fonction du temps de vie en secondes sur la figure 4.51.

Les boucles de dislocation ont un temps de vie majoritairement inférieur à t=100 secondes
(64 % des boucles) tandis que les cavités ont un temps de vie majoritairement supérieur à t=100
secondes (71 % des cavités). Nous savons que les boucles ont un biais d’absorption préférentiel
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FIGURE 4.49 – Effet de la diminution en taille d’une boucle de dislocation sur des cavités
(entourées par des cercles blancs), z=[100], dommage : 9,04.10−3 dpa/s, MET Titan 300 keV.
Pour chaque image, la boucle est délimitée par les flèches blanches (irradiations (1)).

FIGURE 4.50 – Effet de la stabilité et de l’élimination sur la surface d’une boucle de dislocation
sur deux cavités (entourées par des cercles blancs), z=[100], dommage : 2,25.10−3 dpa/s, MET
Titan 300 keV (irradiations (1)).

des interstitiels par rapport aux lacunes. Si ces boucles de dislocation sont au voisinage d’une
cavité, la cavité absorbe plus de lacunes que d’interstitiels et se met à croitre. Quand les boucles
de dislocation disparaissent, la cavité absorbe plus d’interstitiels que de lacunes et se met à dé-
croitre. Ce mécanisme simpliste que nous proposons est évidemment plus compliqué dans la
réalité. Cependant, il est intéressant d’avoir mis en évidence une corrélation entre les temps de
vie des boucles et des cavités. La disparition des cavités sous irradiation serait donc reliée à
l’évolution des boucles de dislocation.
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FIGURE 4.51 – Pourcentages du temps de vie des boucles ou des cavités, z=[100], dommage :
1,51-9,37.10−3 dpa/s, MET Titan 300 keV (irradiations (1)).

4.4.4 Propriétés cinétiques des boucles de dislocation
Effet du taux de dommage sur la vitesse de croissance des boucles de dislocation

Deux expériences en axe de zone [100], sous vide et à température ambiante sont réalisées :

-Les boucles de dislocation sont créées pour un faible taux de dommage de 1,62.10−5 dpa/s
à l’aide du MET Tecnai du SRMP équipé d’un canon à électrons de type LaB6 (irradiations (7)).

-Les boucles de dislocation sont créées pour un fort taux de dommage de 4,94.10−3 dpa/s
à l’aide de l’ETEM Titan du laboratoire CLYM équipé d’un canon à électrons de type FEG
(irradiations (2)).

Dans la première étude, les mesures sont effectuées toutes les minutes, en raison du temps
nécessaire aux boucles pour croître. Dans le second cas, les boucles sont bien plus rapides, et les
boucles sont mesurées toutes les secondes. Le nombre de boucles analysées est respectivement
de 16 et 15 boucles afin d’avoir une bonne statistique. L’effet du taux de dommage sur la vitesse
de croissance des boucles de dislocation est étudié. Les résultats sont donnés dans le tableau 4.7.

TABLEAU 4.7 – Vitesse de croissance de boucles de dislocation pour différents taux de dom-
mage, z=[100], température ambiante (irradiations (2) et (7)).

Taux de dommage (dpa/s) Vitesse de croissance (nm/s)
Minimum Maximum Moyenne

1,62.10−5 0,003 0,007 0,005
4,94.10−3 1,02 2,98 1,90
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D’après le tableau 4.7, la vitesse de croissance des boucles de dislocation augmente for-
tement avec le taux de dommage. En effet, plus le taux de dommage augmente et plus le
nombre d’interstitiels générés est important. Notons que ces valeurs sont en excellent accord
avec la figure 4.33 qui montre une boucle de dislocation qui s’élimine en 60 secondes, la taille
maximale des boucles de dislocation avant élimination étant de 62±1 nm.

Effet de l’hydrogène sur les boucles de dislocation

Les vitesses de croissance des boucles sont déterminées pour un taux de dommage constant
de 4,94.10−3 dpa/s à température ambiante et en axe de zone [100] (irradiations (2)). Les pres-
sions partielles utilisées sont pH2 = 2,7.10−7 mbar (vide), 0,57 mbar et 12 mbars (irradiations
(3)). L’étude est menée pour un minimum de 10 boucles dans chaque condition. Les résultats
sont présentés dans le tableau 4.8.

TABLEAU 4.8 – Vitesse de croissance de boucles de dislocation sous différentes pressions
d’hydrogène, z=[100], température ambiante, taux de dommage : 4,94.10−3 dpa/s (irradiations
(2) et (3)).

pH2 (mbars) Vitesse de croissance (nm)
Minimum Maximum Moyenne

2,7.10−7 1,02 2,98 1,90
0,57 0,39 2,14 1,06
12 0,57 1,46 0,96

Le tableau 4.8 montre que la vitesse de croissance des boucles diminue en moyenne d’un
facteur deux en présence d’hydrogène. Cet effet est également observé sur les valeurs mini-
males et maximales des vitesses de croissance de boucles. La densité de boucles en présence
d’hydrogène n’est pas déterminée car nous nous sommes placé dans des conditions permettant
l’observation des cavités et non des boucles de dislocation. D’après Ono et al. [96], la densité
de boucles de dislocation dans l’aluminium augmente fortement sous irradiation aux électrons
si le matériau est implanté en hydrogène. Il montre également que cette densité est peu dépen-
dante du flux d’électrons et émet l’hypothèse que de petits amas H-V piègent des interstitiels
pour permettre la germination des boucles en grande densité.

La diminution de la vitesse de croissance des boucles sous hydrogène pourrait être reliée à
la forte densité de boucles sous irradiation. Sous vide et sous hydrogène, pour un même flux,
les défauts ponctuels sont produits en même concentration. La densité de boucles étant plus
importante sous hydrogène, le nombre d’interstitiels absorbés par chaque boucle est plus faible
et la vitesse de croissance moyenne des boucles diminue. Une perspective intéressante à ce
travail serait de réaliser de nouvelles irradiations à plus faible grossissement, afin de déterminer
à la fois la densité et la vitesse de croissance des boucles en fonction de la pression partielle
d’hydrogène.
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Conclusion

Le but de ce chapitre était de caractériser les nanodéfauts formés dans l’aluminium. Les
résultats peuvent être résumés comme suit :

- La microscopie électronique à transmission in-situ a permis de caractériser finement les
cavités formées sous irradiation aux électrons. Lors de leur évolution, elles peuvent adopter
une forme octaédrique non tronquée bordée par des surfaces {111}, une forme octaédrique bor-
dée par des surfaces {111} tronquées par des surfaces {100} et/ou une forme de croix bordée
par des surfaces {100}. Tandis que les deux premières formes sont en accord avec la littéra-
ture [2, 19, 44, 63-66, 70, 99], la forme de croix est pour la première fois observée dans l’alumi-
nium. Un effet de taille entre ces trois formes est observé. Les croix et les formes octaédriques
non tronquées sont favorisées à faible taille tandis que la forme octaédrique tronquée est favo-
risée à forte taille (figure 4.3).

- Afin de s’affranchir de l’effet des interstitiels sur les cavités, un protocole "maison" de
trempe a été mis en place. Les cavités créées par trempe présentent des surfaces {111}, {100}
et {110}, a contrario des cavités créées par irradiation, qui présentent seulement des surfaces
{111} et {100} (figure 4.23).

- La présence d’hydrogène augmente fortement la densité et diminue la taille des cavités
sous irradiation aux électrons. Les deux formes octaédriques tronquées et non tronquées sont
observées. L’effet de taille mis en évidence sous vide est également observé en présence d’hy-
drogène (figure 4.13 et 4.14).

- La température de recuit des cavités formées sous irradiation est de l’ordre de 200˚C (fi-
gure 4.19). De plus, les cavités peuvent germer sous irradiation en température. Les cavités
germent à 100˚C mais ne germent pas à 200˚C, en bon accord avec le pic de gonflement observé
sur d’autres métaux CFC (figure 4.20). Pourtant, les régimes de température et de flux sont dif-
férents.

- Les boucles de dislocation sont mobiles et s’éliminent sur les surfaces de la lame mince.
Elles sont interstitielles et fautées, de vecteur de Burgers de type a/3<111> (figure 4.30).

- Le taux de germination des cavités n’évolue pas avec le taux de dommage (tableau 4.6)
dans le domaine [1,51.10−3 dpa/s ;9,51.10−3 dpa/s].

- Une étude du temps de vie des boucles et des cavités a montré que le temps de vie des
cavités est supérieur au temps de vie des boucles de dislocation. Les boucles ont un biais pré-
férentiel pour les interstitiels. La disparition des boucles (et donc d’un puits favorable pour les
interstitiels) induit un flux d’interstitiels vers la cavité qui peut ainsi tendre à la faire décroître.

- La vitesse de croissance des boucles de dislocation augmente avec le taux de dommage
(figure 4.7) et la température (tableau H.1) et diminue avec la pression partielle en hydrogène
(figure 4.8).

- Les formes métastables de croix et d’octaèdre non tronqué sont observées en croissance et
en décroissance des cavités.

- La vitesse instantanée de croissance des cavités semble liée à la présence de nombres ma-
giques pour les formes octaédriques régulières (figure 4.38 et 4.39).
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- Le rapport R100/R111 est toujours supérieur à celui attendu par la forme de Wulff (figures
4.40, 4.41 et 4.42).

- Des phénomènes de coagulation de cavités ont été mis en évidence (figure 4.43).
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Chapitre 5

Confrontation expérience/modélisation
Discussion des résultats

L’objectif principal de ce chapitre est de comparer directement les résultats de modélisa-
tion (calculs ab initio et modèles énergétiques et statistique) aux caractérisations expérimen-
tales d’irradiation aux électrons et aux trempes. Dans une première partie, nous comparons les
formes des cavités expérimentales aux résultats du modèle présentés dans le paragraphe 3.4.1
par une approche thermodynamique (formes régulières tronquées et non tronquées adoptées
par les cavités) et une approche cinétique (évolution en croissance et décroissance des cavités).
Dans une seconde partie, nous étudions la germination des cavités. En particulier, nous appli-
quons le modèle d’énergie des premiers amas de lacunes développé dans le paragraphe 3.6.1 à
nos données expérimentales obtenues dans le paragraphe 4.3.1.

5.1 Analyse des formes des cavités
Les cavités germent puis adoptent différentes formes sous irradiation. La forme d’équilibre

théorique et les octaèdres tronqués et non tronqués réguliers présentés dans le chapitre 3 sont
comparés dans ce paragraphe aux formes des cavités observées dans le paragraphe 4.2.

5.1.1 Comparaison des formes expérimentales avec la forme de Wulff
L’observation d’octaèdres délimités par des surfaces {111} tronquées par des surfaces {100}

sous irradiation aux électrons est en accord qualitatif avec la forme de Wulff. En particulier, la
figure 4.7 du chapitre 4.2 montre que 100% et 89% 1 des octaèdres tronqués réguliers recensés
respectivement dans l’axe de zone z=[100] et z=[110] ont un rapport R100/R111>1. Les surfaces
{100} sont donc majoritairement défavorisées par rapport aux surfaces {111}. Les autres types
de surfaces ne sont pas observées et sont négligées. Ces résultats sont qualitativement en accord
avec les résultats obtenus sous irradiation aux neutrons [19,44,64-66,70] et aux ions [20,73-76]
qui montrent des octaèdres entourés de surfaces {111} parfois tronquées par des surfaces {100}.

1. Pourcentage réalisé sur les 71 et 79 octaèdres tronqués respectivement en axe de zone [100] et [110].
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Cavités sous irradiation.

Sur les 71 octaèdres tronqués répertoriés dans ce travail en axe [100], 69 cavités présentent
un rapport R100/R111>rth, rth étant le rapport de la forme théorique d’équilibre déterminée par
calculs ab initio (rth=1,13). Les formes observées dans cette étude ne sont donc pas en très bon
accord avec la forme de Wulff. Les rapportsR100/R111 obtenus dans les deux axes de zones sont
compris entre 0,8 et 1,5, ce qui montre une grande variation dans la stabilité relative des sur-
faces {100} et {111}. Notons cependant que les cavités régulières obtenues par trempe (tableau
4.3) ont un rapport R100/R111 compris entre 1,02 et 1,13. Ces cavités sont plus grandes que les
cavités sous irradiation et sont donc en meilleur accord avec la forme de Wulff. Notons que le
rapport moyen des cavités régulières obtenu par trempe est égal à R100/R111 = 1,08±0,03, en
très bon accord avec les expériences de Zhang et al. qui trouvent comme rapport pour la forme
d’équilibre de la cavité R100/R111 = 1,06±0,04 (293K<T<423K) [17].

L’observation d’octaèdres non tronqués entourés uniquement par des surfaces {111} ne cor-
respond pas non plus à la forme de Wulff. Ces octaèdres non tronqués sont observés dans cette
étude, mais également dans la littérature [2, 63]. Enfin, la forme de croix observée dans nos
expériences n’a pas été reportée dans la littérature.

Les écarts à la forme de Wulff peuvent être expliqués de plusieurs façons :

- Le modèle et la forme de Wulff sont basés sur des calculs à 0K électronique, tandis que les
expériences sont réalisées à température ambiante ou à plus haute température. Il est connu que
les énergies de surface varient avec la température [186]. En particulier, les cavités deviennent
sphériques proche du point de fusion du système. Cela est dû à la contribution entropique de
configuration à l’énergie de surface qui devient très importante et qui surpasse la contribution
énergétique. Il n’y a pas, à notre connaissance, d’études portant sur la dépendance en tempé-
rature des énergies de surface dans le cas de cavités formées par irradiation dans l’aluminium.
Une perspective intéressante serait d’utiliser un porte objet refroidissant, afin d’observer si les
formes des cavités s’approchent de la forme de Wulff qui s’appuie sur les énergies de surface
DFT à T=0K. Notons que dans notre étude, un effet de température ne peut pas expliquer la
variabilité des formes. En effet, s’il s’agissait uniquement d’un effet de température, toutes les
cavités auraient la même forme qui seraient différentes de la forme de Wulff à T=0K. De plus,
les propriétés cinétiques, notamment les flux de défauts sous irradiation, ne sont pas pris en
compte dans la forme de Wulff.

- Les formes des cavités peuvent être altérées par les impuretés. Ces effets ont été montrés
dans le silicium [187] mais très peu étudiés dans l’aluminium. Les impuretés viennent inter-
agir avec les différents composants de surface de la cavité, comme les bords, les surfaces et les
coins. Il n’y a a priori pas de raison pour que les impuretés se comportent de la même manière
selon leur position autour de la cavité. Certains composants de la surface de la cavité peuvent
alors être stabilisés, au détriment des autres composants. Un tel effet n’a pas pu être déterminé,
en raison de la baisse de résolution provoquée par l’insertion de la pression d’hydrogène au
niveau de l’échantillon. En revanche, les formes tronquées et non tronquées sont présentes sous
hydrogène et sous vide. De plus, le rapportR100/R111 ne varie pas avec la pression d’hydrogène
imposée (paragraphe 3.6.2). Ces résultats sont en accord avec notre modèle et les résultats de
Ducéré et al. [159] qui montrent que l’hydrogène reste préférentiellement dans la phase vapeur
plutôt que de s’agréger à la surface de la cavité dans le cas d’une surface idéale.
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- L’observation de formes non tronquées peut être expliquée par le piégeage des adlacunes
par les surfaces {100} pour des petites tailles de cavités [82, 83]. Les adlacunes diffuseraient
rapidement sur les surfaces {111} et s’échangeraient avec les atomes de bords {100}/{111},
amenant à la formation d’octaèdres non tronqués.

- L’apparition de formes non tronquées et l’écart des rapport R100/R111 au rapport de la
forme de Wulff peuvent être expliqués par une plus faible(plus forte) densité atomique des
surfaces {111}({100}) pour les cavités de petite taille comparée à des surfaces {111}({100})
infinies, amenant à un rapport γ{100}/γ{111} plus élevé que la forme de Wulff [125].

- Les cavités observées expérimentalement sont de faible taille et les effets de bords et de
coins peuvent influer sur la forme des amas. En effet, nous avons vu qu’une très faible variation
de l’énergie de bord pouvait modifier notablement la forme des petites cavités. Cette différence
d’énergie peut être intrinsèque, due à un effet de température ou encore un effet de ségrégation
d’impureté. De plus, le nombre de configurations régulières que peuvent adopter les cavités
aux faibles tailles est restreint. Cette hypothèse est étudiée plus précisément dans le paragraphe
suivant.

- Enfin, l’écart à la forme de Wulff peut être dû à des phénomènes cinétiques qui ne sont pas
pris en compte dans le modèle d’interaction. Les flux permanents de défauts ponctuels absorbés
et émis peuvent ne pas permettre un réarrangement de la structure de la cavité, ce qui peut abou-
tir à des formes transitoires et stationnaires des cavités qui s’écartent de la forme d’équilibre.

Cavités sous trempe.

Les cavités formées sous trempe présentent une prédominance des surfaces {111} qui co-
existent avec les surfaces {100} et {110}. En accord avec la forme de Wulff donnée par la
DFT, la surface {111} est majoritaire vis-à-vis des autres surfaces (paragraphe 4.2.3). En effet,
quelque soit l’axe de zone, les surfaces {100} et {110} sont toujours un peu moins présentes
que les surfaces {111} pour les cavités régulières. Cependant, les rayons associés aux trois types
de surfaces sont proches (tableau 4.3). En particulier, les rapports R100/R111 et R110/R111 des
cavités régulières sont égaux, ce qui signifie que les énergies de surfaces {100} et {110} sont
proches. Cela n’est pas en accord avec les calculs ab initio combinés à la forme de Wulff, qui
montre que les surfaces {100} sont bien plus stables que les surfaces {110} (figure 3.2). Notons
que l’observation de surfaces {110} et sa forme de Wulff correspondante (figure 4.24) n’est
pas non plus en accord avec les expériences précédentes [17, 63, 88]. Un effet de taille ne peut
pas expliquer cet effet car bien que les cavités obtenues dans cette étude sont de plus grande
taille que dans les études précédentes, elles devraient s’approcher de la forme de Wulff théo-
rique. Cependant, les cavités formées sous trempe sont pour la plupart liées à des dislocations,
contrairement aux études de la littérature (figure 4.22) et semblent orientées dans les directions
<110>, facilitant la diffusion des lacunes qui s’agrègent aux dislocations.

De plus, cette étude est réalisée sur 9 cavités régulières. Il serait intéressant de réaliser de
nouvelles trempes afin d’augmenter cette statistique et de vérifier les résultats obtenus. Notons
que le modèle d’interaction développé dans le chapitre 3 combiné à une construction géomé-
trique des formes comprenant les trois types de surface {111}, {100} et {110} pourrait être
directement utilisé pour déterminer l’énergie de liaison des amas.
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5.1.2 Effet de taille finie sur la forme des cavités.
Le modèle de cavité de taille finie développé dans la partie 3.4.1 permet une comparaison

directe avec les octaèdres tronqués et non tronqués observés expérimentalement en fonction de
la taille de l’octaèdre. Nous débutons la comparaison sur l’évolution de la forme sur des ciné-
tiques de croissance et de décroissance des cavités, à l’aide de notre modèle thermodynamique.
Nous continuons ensuite la comparaison sur l’ensemble des formes régulières relevées dans les
observations in situ.

Observation in situ des formes des cavités.

L’observation in situ permet une caractérisation fine de l’évolution des formes de cavité en
régime de croissance et de décroissance que nous analysons à l’aide du modèle thermodyna-
mique des octaèdres réguliers.

Les cavités se déforment sous irradiation (figure 4.37). Elles sont le plus souvent irrégu-
lières, et les quatre rapportsD100/D110 (figure 2.9) sont différents. Pour faciliter la comparaison
avec le modèle, nous choisissons d’approximer les cavités expérimentales irrégulières par des
cavités pseudo-régulières en moyennant les rapports D100/D110. La valeur moyenne D100/D110

permet alors d’obtenir la valeur R100/R111 moyenne pour chaque R100. L’abscisse est donnée
selon R100 car les relations utilisées précédemment pour déterminer le nombre de lacunes ne
s’appliquent pas dans le cas de cavités irrégulières.

L’évolution des rapports R100/R111 obtenu pour six cavités en croissance et quatre cavités
en décroissance est représentée sur la figure 5.1.
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Les cavités en décroissance représentées sur la figure 5.1 b) semblent présenter un équilibre
local, car les rapports R100/R111 sont proches de l’approche continue développée par le mo-
dèle. Dans un premier temps, nous étudions les formes adoptées in situ par la cavité lors de la
croissance et de la décroissance puis nous confrontons les formes régulières déterminées dans
le paragraphe 4.2.1 au modèle d’octaèdre discret.

La figure 5.2 représente le rapport moyen pris par une cavité en croissance puis en décrois-
sance en fonction deR100 pour un taux de dommage de 9,51.10−3 dpa/s dans une zone contenant
12 cavités 2. La figure 5.3 donne le rapport moyen pris par deux cavités en croissance puis en
décroissance en fonction de R100 pour un taux de dommage de 3,22.10−3 dpa/s dans une zone
contenant de 4 à 7 cavités 3. La croissance de chaque cavité est représentée en vert, la décrois-
sance de chaque cavité est représentée en noir.

FIGURE 5.2 – Rapports R100/R111 d’une cavité en croissance (vert) et en décroissance (noir) et
des cavités du modèle (marqueurs de couleur) en fonction de leur nombre de lacunes. L’énergie
de liaison par lacune pour les cavités du modèle est donné par le code couleur. Le rapport
R100/R111 de Wulff est représenté par la courbe rouge et la courbe bleue représente les cavités
les plus stables d’après l’approche continue.

Lors de la croissance de la cavité, les rapports R100/R111 moyens sont élevés et sont disper-
sés. Les flux de défauts ponctuels sont importants, et il semble que la cavité n’ait pas le temps
de se réarranger pour adopter les formes régulières du modèle. Les rapports oscillent autour des
rapports associés aux configurations magiques des octaèdres réguliers. Notons que les rapports
R100/R111 des configurations magiques sont éloignés entre ntr=0 et ntr=1, d’où la dispersion
des rapports mesurés.

2. Dans le cas de forts taux de dommage, la densité de cavité est importante, et l’étude sur une cavité isolée
n’est pas possible.

3. Les cavités évoluent au cours du temps, apparaissent et disparaissent sous irradiation, d’où le nombre de
cavités qui varie.
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FIGURE 5.3 – Rapports R100/R111 de deux cavités en croissance (vert) puis en décroissance
(noir) et des cavités régulières du modèle (marqueurs de couleur) en fonction de leur nombre
de lacunes. L’énergie de liaison par lacune pour les cavités du modèle est donné par le code
couleur. Le rapport R100/R111 de Wulff est représenté par la courbe rouge. La courbe bleue
représente les cavités les plus stables d’après l’approche continue.
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Ces grandes dispersions pourraient être dues à un effet du flux de défauts ponctuels lors de
la croissance et la décroissance de la cavité. Sous irradiation, la croissance et la décroissance
des cavités sont régies par les flux de lacunes et d’interstitiels absorbés et émis par les cavités.
Lors de la croissance, le nombre de lacunes absorbées est supérieur au nombre d’interstitiels
absorbés par la cavité. Si le temps pour équilibrer la forme de la cavité est supérieur au temps
d’absorption des lacunes, alors la cavité croît sans pouvoir équilibrer sa forme. L’énergie de
liaison des lacunes sur les surfaces {111} est plus importante que sur les surfaces {100} (les
lacunes "coûtent" moins chers en surface {111} d’après le tableau 3.9), les lacunes se position-
neraient préférentiellement sur ces surfaces et priviligéraient ainsi des formes non régulières
caractérisées par une prédominance des surfaces {111} et un rapport R100/R111 élevées, c’est-
à-dire des formes d’octaèdres peu tronquées. Cependant, les trajectoires de R100/R111 au cours
d’une cinétique de croissance sont des trajectoires très corrélées : la cavité oscille d’une forme à
l’autre en formant des sites de surface {111}, puis {100}, puis {111}. La tendance à former des
surfaces {100} peut être due à la force motrice thermodynamique qui tend à ramener la cavité
vers sa forme d’équilibre, ou au moins vers sa forme régulière la plus proche.

Il est également important de prendre en compte le caractère anisotrope des flux de défauts
ponctuels se dirigeant vers la cavité. Récemment, Carpentier et al. [167] ont montré par calculs
OKMC dans le cas d’une cavité sphérique et en prenant en compte les interactions élastiques
des objets que les lacunes sont absorbées préférentiellement par la cavité dans des directions
{100} tandis que les interstitiels sont absorbés préférentiellement dans les directions <111>.
Ces effets sont importants pour de faibles tailles de cavités (R=1 nm) puis diminuent avec la
taille. En considérant les flux d’interstitiels et de lacunes équivalents, les lacunes stabiliseraient
les surfaces {100} et les interstitiels déstabiliseraient les surfaces {111} à petite taille. Il serait
intéressant, dans le cas d’une cavité de forme octaédrique, d’étudier le caractère anisotrope de
ces flux et son effet éventuel sur les formes adoptées par la cavité.

La transition entre la croissance et la décroissance de la cavité induit une diminution brutale
des rapports R100/R111. Juste avant la décroissance, le flux net de défauts ponctuels est nul, et
la cavité a sans doute un peu plus de temps pour se réarranger et se mettre à l’équilibre. La mise
à l’équilibre de la cavité est très rapide.

Lors de la décroissance de la cavité, les rapports oscillent toujours entre les configurations
régulières du modèle, en raison des flux de défauts qui sont absorbés et émis par la cavité. Les
valeurs sont cependant moins dispersées car les rapports des configurations magiques explorées
pendant la décroissance sont plus proches pour les grandes troncatures (1 ≤ ntr ≤ 5) que pour
les faibles troncatures (0 ≤ ntr ≤ 1) lors de la croissance. Notons que le couplage entre la
dispersion des rapports expérimentaux et l’écart entre les rapports associés aux configurations
magiques configurations régulières est observé sur toutes les figures.

Ces résultats sont en bon accord avec les résultats de Zhang et al. [17]. Dans leur étude,
des cavités sont créées par trempe puis sont soumises à un flux de défauts ponctuels sous irra-
diation. Le rapport R100/R111 diminue durant la décroissance de la cavité jusqu’à une valeur
stable R100/R111=1,06±0,04 nm puis la cavité diminue en taille de façon isotrope. Les auteurs
expliquent ce phénomène par l’émission des lacunes par les surfaces prédominantes. Nous ob-
servons le même phénomène, i.e. une diminution brutale du rapport des rayons puis une dimi-
nution en taille isotrope de la cavité (le rapport R100/R111 reste quasi-constant au cours de la
décroissance avec une faible dispersion des valeurs).
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Pour toutes les cavités étudiées, le rapport R100/R111 augmente brutalement avant la disso-
lution de la cavité. Les surfaces {111} sont alors favorisées et la cavité devient peu tronquée. A
notre connaissance, ce résultat n’a jamais été observé précédemment. Ce résultat est en désac-
cord avec l’approche continue, qui montre que la cavité la plus stable stabilise seulement légè-
rement les surfaces {111} (R100/R111(max) = 1,19). L’approche continue n’est cependant pas
valide pour les faibles tailles de cavités. Ce résultat peut aussi avoir une explication cinétique.
Lors de la décroissance, les cavités ont un rapport constant et se réarrangent pour stabiliser à la
fois les surfaces {111} et {100}. La décroissance se poursuit, et la cavité possède de moins en
moins de lacunes pour stabiliser les surfaces {100}. En effet, l’énergie de liaison des lacunes
sur les surfaces {111} est plus importante que sur les surfaces {100} (tableau 3.9). Il est donc
plus facile d’un point de vue énergétique d’enlever les lacunes des surfaces {100} que des sur-
faces {111}. A ntr=1, il ne reste qu’une lacune par surface {100}. Les surfaces {111} étant les
surfaces de plus basse énergie, la cavité adopte des configurations stabilisant ces surfaces pour
minimiser son énergie. La cavité en décroissance se dissout alors totalement dans la matrice,
sous l’effet du flux net continu d’interstitiels et de sa faible énergie de liaison par lacune. Les
cavités de petite taille pourraient donc disparaitre par un mécanisme thermique d’évaporation
des lacunes en privilégiant l’évaporation des lacunes de surface {100}.

La confrontation entre le modèle et l’approche cinétique développée dans cette partie est
d’une importance cruciale. Elle peut en effet permettre de déterminer les configurations que
vont adopter les cavités en croissance comme en décroissance.

La figure 5.4 représente deux cavités en croissance dans une zone contenant ces deux cavités
(marqueurs rouge et orange) pour un taux de dommage de 1,79.10−3 dpa/s et deux cavités en
décroissance (marqueurs bleu clair et bleu foncé) pour un taux de dommage de 9,51.10−3 dpa/s
dans une zone contenant 12 cavités.

Dans une même zone et pour un même taux de dommage, les cavités suivent le même
comportement, en croissance et en décroissance. De plus, toutes les caractéristiques obser-
vées précédemment sur les figures de croissance et décroissance des cavités sont retrouvées. En
particulier, la corrélation entre la dispersion des rapports et l’amplitude de la troncature (para-
mètre ntr) est vérifiée.

La figure 5.5 représente deux cavités en croissance, dont une cavité en croissance pour un
taux de dommage de 1,79.10−3 dpa/s dans une zone contenant 2 cavités (en rouge) et une ca-
vité en croissance pour un taux de dommage de 9,51.10−3 dpa/s dans une zone contenant 12
cavités (en violet). Les rapports de la cavité (2) sont plus proches de la courbe de l’approche
continue (et donc de la forme d’équilibre) que les rapports de la cavité (1). La différence de
taux de dommage ne permet pas d’expliquer ces résultats. En effet, plus le taux de dommage est
important, plus le flux de lacunes net absorbées par la cavité devrait être important. La cavité
(1) étant à plus faible taux de dommage, elle devrait adopter des rapports plus proches de l’ap-
proche continue que la cavité (2). Cependant, ce raisonnement n’est valide que dans le cas où
les deux cavités sont isolées. L’environnement des cavités semble jouer un rôle intervenir. En
effet, la cavité (1) est plus isolée que la cavité (2) qui est dans une zone contenant 12 cavités. Par
conséquent, le flux net de lacunes absorbées par la cavité (1) parce que pour la cavité (2) le flux
de lacunes doit être partagé avec les cavités voisines. Ceci induit une vitesse de croissance plus
faible de la cavité (2) que pour la cavité (1), comme décrit dans le paragraphe 4.4.3 et la cavité
(2) adopte plus facilement une forme tronquée, car le temps disponible pour le réarrangement
est plus important. Ce résultat doit cependant être confirmé. Pour cela, il faudrait déterminer
les rapports R100/R111 de deux cavités isolées dans deux zones pour deux taux de dommage
différents.
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FIGURE 5.4 – Marqueurs rouges et oranges : Rapports R100/R111 de deux cavités expérimen-
tales en croissance pour un taux de dommage de 1,79.10−3 dpa/s dans une zone contenant 2
cavités. Marqueurs bleus clairs et foncés : Rapports R100/R111 de deux cavités expérimentales
en décroissance pour un taux de dommage de 9,51.10−3 dpa/s dans une zone contenant 12 ca-
vités. Les cavités du modèle sont représentées par les marqueurs de couleur. Les valeurs sont
données en fonction du rayon R100 des cavités. L’énergie de liaison par lacune pour les cavi-
tés du modèle est donnée par le code couleur. Le rapport R100/R111 de Wulff est représenté
par la courbe rouge et la courbe bleue représente les cavités les plus stables d’après l’approche
continue.

Caractérisation des formes régulières observées sous irradiation.

Nous souhaitons analyser les octaèdres tronqués et non tronqués réguliers obtenus expéri-
mentalement sous irradiation à l’aide du modèle développé dans le chapitre 3. La mesure des
rayons R100 et R111 nous permet, grâce au modèle thermodynamique des octaèdres développé
dans le chapitre 3, d’obtenir une estimation du nombre total de lacunes n contenues dans la ca-
vité (relations 3.43,3.53,3.54,3.55). Nous pouvons ainsi comparer les formes de cavité à n fixé
et conclure sur la stabilité relative de chacune. Les rapports R100/R111 des octaèdres tronqués
(cercles) et non tronqués (losanges) des expériences d’irradiation aux électrons et du modèle
sont représentés sur la figure 5.6 a) en fonction du nombre de lacunes. Afin d’observer plus pré-
cisément le comportement des cavités à faible taille, l’intervalle (1) est représenté sur la figure
5.6 b). Notons que n = 8000 et n = 20000 équivalent respectivement à un rayon R100 ≈ 3 nm et
4 nm.
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FIGURE 5.5 – Marqueurs rouges : Rapports R100/R111 d’une cavité en croissance pour un taux
de dommage de 1,79.10−3 dpa/s dans une zone contenant 2 cavités. Marqueurs violets : Rap-
ports R100/R111 d’une cavité en croissance pour un taux de dommage de 9,51.10−3 dpa/s dans
une zone contenant 12 cavités. Les cavités du modèle sont représentées par les marqueurs de
couleur. Les valeurs sont données en fonction du rayon R100 des cavités. L’énergie de liaison
par lacune pour les cavités du modèle est donnée par le code couleur. Le rapport R100/R111 de
Wulff est représenté par la courbe rouge et la courbe bleue représente les cavités les plus stables
d’après l’approche continue.
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Les octaèdres non tronqués et tronqués expérimentaux (marqueurs noirs) contiennent res-
pectivement au maximum environ 7409 et environ 18392 lacunes. Les octaèdres non tronqués
sont majoritairement observés à faible taille pour les configurations les moins stables (92% des
octaèdres non tronqués ont un n<2000 et 85% un n<1000) tandis que les octaèdres tronqués sont
observés à plus forte taille (72% des octaèdres tronqués ont un n>2000 et 94% un n>1000). Il
y a donc un effet de taille fini. Cet effet est certainement dû à l’instabilité des configurations
aux faibles tailles (couleurs chaudes), particulièrement à cause des effets de bords et de coins,
d’adatomes ou adlacunes, d’impuretés et/ou des énergies de surface qui ne suivent pas forcé-
ment la forme de Wulff [125]. De plus, les octaèdres de faible nombre de lacunes (n<1000),
pour des raisons de contrainte géométrique du réseau, ne peuvent prendre que certaines confi-
gurations d’après le modèle parmi lesquelles la forme non tronquée. Les fluctuations associées
aux changements de formes sont donc plus grandes aux petites tailles, ce qui peut expliquer
la plus grande dispersion des formes adoptées par les cavités de petite taille. Dans les cavités
de plus grande taille, des plans {100} se développent et les octaèdres s’approchent des configu-
rations les plus stables représentées par l’approche continue (courbe bleue) et la forme de Wulff.

Notons que l’étude du modèle d’énergie libre montre que les petits amas ne suivent pas for-
cément la forme tronquée ou non tronquée (paragraphe 3.5.2). L’analyse des formes obtenues
via le modèle d’énergie libre discret montre que les formes les plus stables sont des formes
aplaties peu régulières principalement composées de surfaces {111}. Il est alors possible que
les "octaèdres non tronqués" obtenus expérimentalement selon une seule direction soient des
formes aplaties construites à partir de surfaces {111}. Dans ce cas, on comprend alors qu’un
modèle d’octaèdre régulier ne réussisse pas à reproduire la stabilité de ces formes vis-à-vis des
octaèdres tronqués. Une autre explication possible du désaccord entre l’expérience et le modèle
pourrait provenir d’un champ élastique généré par la formation des coins et des bords de confi-
gurations très éloignées des configurations d’amas et de surface étudiées par DFT.

Les octaèdres expérimentaux présentent des rapports qualitativement proches à la fois des
octaèdres réguliers du modèle et de la courbe de l’approche continue. Particulièrement, 75%
des octaèdres tronqués sont compris dans l’intervalle 1,1<R100/R111<1,3. Cependant, mêmes
si quelques rapports R100/R111 expérimentaux tombent parfaitement sur les rapports magiques
déduits du modèle, la plupart ne correspondent pas parfaitement aux valeurs discrètes de cavité
régulière du modèle. Cette différence peut être due à plusieurs facteurs tels que :

- l’incertitude de mesure expérimentale sur les distances Rkhl (± 0,10 nm) et donc sur les
rapportsR100/R111 (± 0,07) et sur le nombre de lacunes que l’on déduit de ces rayons (relations
3.54 et 3.55).

- des formes expérimentales qui ne sont pas des octaèdres parfaits. Bien que les cavités choi-
sies soient les plus régulières possibles, les deux distancesR100 (ouR110) mesurées peuvent être
légèrement différentes. Rappelons que le modèle ne considère que les cavités régulières et ne
prend pas en compte une réduction possible de la symétrie des cavités. De plus, une incertitude
existe toujours sur la forme 3D des cavités, qui sont observées uniquement selon une projec-
tion 2D. Cela peut également générer une erreur sur l’estimation du nombre de lacunes dans la
cavité. Une perspective intéressante serait d’étendre le modèle et de modéliser les cavités défor-
mées selon certaines directions, par ajout de plans successifs ou par la présence d’ ad atomes
et/ou ad lacunes.
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Notons que 67 des 71 octaèdres tronqués ont des rapports R100/R111 au-dessus de la courbe
de l’approche continue et sont donc moins tronqués que les octaèdres les plus stables déduits du
modèle continu (figure 3.23). Cela est expliqué par le fait que les cavités expérimentales sont de
faible taille et que l’approche continue n’est pas forcément valide pour des nombres de lacunes
aussi faibles. En effet, une partie du caractère discret des cavités échappe au modèle continue
qui suppose que le nombre de lacunes n est un réel. Plus précisément, l’approche continue est
basée sur la détermination de la configuration la plus stable à nombre de lacunes fixé. Seules les
configurations situées sur la courbe bleue sont, en théorie, les plus stables. Entre ces configura-
tions stables, les cavités n’ont pas d’autre choix que de prendre des configurations d’octaèdres
réguliers qui s’écartent du modèle continu, ou de prendre des formes irrégulières. Pour pouvoir
étudier plus rigoureusement ces cavités, il faudrait prendre en compte toutes les configurations
irrégulières et développer un modèle cinétique qui inclut l’ensemble des mécanismes (ajout
d’adlacunes isolées ou par bloc,...) pour passer d’une configuration à l’autre dans un régime
de croissance et dans un régime de décroissance. De plus, les événements ne se limitent pas à
l’ajout d’adlacunes, de facettes entières ou d’interstitiels. On pourrait également étudier expé-
rimentalement l’évolution d’une cavité en haute résolution sous irradiation aux électrons, avec
une caméra permettant une prise d’image très rapide, de façon à obtenir toutes les configura-
tions adoptées par la cavité en croissance et en décroissance. Une perspective intéressante à
ce travail serait de créer des cavités expérimentales plus grandes et de vérifier que les rapports
s’approchent de la courbe de l’approche continue et donc du rapport de Wulff pour de plus
grandes tailles de cavités.

Une autre explication à cet écart proviendrait d’une stabilisation des énergies de bords par
des impuretés ou des adlacunes, modifiant les énergies de bord et donc la prédiction de l’ap-
proche continue (figure 3.26).

Etude sur la probabilité d’apparition des octaèdres non tronqués

La probabilité d’obtenir un amas non tronqué par rapport à l’amas tronqué le plus stable à
nombre de lacunes constant a été déterminée dans le paragraphe 3.4.1. Cette probabilité montre
que l’octaèdre tronqué est toujours l’amas le plus stable. Cependant, des octaèdres non tron-
qués ont été observés pendant les irradiations. Des hypothèses ont déjà été émises sur leur
observation, et ne seront pas rappelées ici. La probabilité d’apparition de chaque forme pour un
intervalle de 500 lacunes est calculée comme :

Pnt =
nnt

nnt + nt

Pt =
nt

nnt + nt
(5.1)

Avec nnt et nt les nombres respectifs d’octaèdres non tronqués et tronqués, Pnt la probabilité
d’apparition d’un octaèdre non tronqué et Pt la probabilité d’apparition d’un octaèdre tronqué.
Les probabilités sont représentées sur la figure 5.7 a). Le nombre d’octaèdres tronqués et non
tronqués utilisés dans le calcul des probabilités sont représentés sur la figure 5.7 b).
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FIGURE 5.7 – a) Probabilité d’apparition, b) nombre de configurations des octaèdres non tron-
qués et tronqués d’après les observations expérimentales. Les configurations ont été obtenues
en axe [100] et c) effet de la variation de l’énergie des lacunes de bords sur la probabilité d’ap-
parition des octaèdres non tronqués par rapport aux cavités tronquées les plus stables. E1 est
l’énergie de bord d’une lacune entre deux surfaces {111}, E2 est l’énergie de bord d’une lacune
entre une surface {111} et une surface {100}. E1 = E2-0,07 eV.
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La probabilité d’avoir des octaèdres non tronqués diminue avec le nombre de lacunes com-
posant l’amas. En dehors d’une cavité octaédrique non tronqué contenant entre 7000 et 7500
lacunes, les octaèdres non tronqués apparaissent pour de faibles nombres de lacunes (n<2500)
avec une forte probabilité d’apparition pour n<1000. Cela semble en contradiction avec le mo-
dèle qui prédit que la probabilité de la forme non tronquée par rapport à la forme octaédrique
tronquée la plus stable est très faible. Cependant, nous avons montré qu’une très petite varia-
tion des énergies de bord peut induire de grandes disparités de forme. C’est pourquoi nous
proposons de nous appuyer sur les observations expérimentales de la probabilité d’apparition
des formes non tronquées par rapport aux octaèdres tronqués pour "mesurer" la différence des
énergies de bords (figure 5.7 a)). Le résultat est présenté sur la figure 5.7 c).

Une différence d’énergieE2−E1 = 0,07 eV permet de reproduire de façon satisfaisante
les observations expérimentales, c’est-à-dire une chute brutale de l’apparition des formes
octaédriques non tronquées pour n ≈ 1000 lacunes.

Nous proposons de vérifier ce résultat en nous appuyant sur les cinétiques de décroissance
expérimentales des cavités (figure 5.8) et sur les rapports R100/R111 des octaèdres tronqués ob-
servés expérimentalement (figure 5.9).

FIGURE 5.8 – Marqueurs rouges et noirs : Rapports R100/R111 de deux cavités en décroissance
pour un taux de dommage de 3,22.10−3 dpa/s. Marqueurs violets et verts : Rapports R100/R111

de deux cavités en décroissance pour un taux de dommage de 9,51.10−3 dpa/s. Les cavités du
modèle sont représentées par les marqueurs de couleur. Les valeurs sont données en fonction du
rayonR100 des cavités. L’énergie de liaison par lacune pour les cavités du modèle est donnée par
le code couleur. Le rapport R100/R111 de Wulff est représenté par la courbe rouge. La courbe
bleue représente les cavités les plus stables d’après l’approche continue et une différence entre
les énergies des lacunes de bords E2 − E1=0,070 eV.
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FIGURE 5.9 – Rapports R100/R111 des cavités expérimentales (marqueurs noirs) et des cavités
du modèle (marqueurs de couleur) en fonction du nombre de lacunes. L’énergie de liaison par
lacune est donnée par le code couleur. Le rapport R100/R111 de Wulff est représenté par la
courbe rouge. La courbe bleue représente les cavités les plus stables d’après l’approche continue
et une différence entre les énergies des lacunes de bords E2 −E1=0,070 eV. T=300K. Taux
de dommage : 1,51-9,51.10−3 dpa/s.

Le nouveau modèle montre un très bon accord à la fois avec les cinétiques de décroissance et
les formes régulières expérimentales. Notons que les allers-retours entre le modèle et les obser-
vations expérimentales permettent de donner une estimation de la différence entre les énergies
de bord. Cependant, il n’est pas possible d’obtenir une valeur absolue des énergies de bords,
ce qui ne donne pas assez d’informations pour établir un ajustement du modèle d’énergie de
liaison des petits amas.

Cavité en forme de croix

Nous avons observé pour des tailles très petites des cavités sous la forme de croix. L’appari-
tion de ce type de forme de cavité est surprenant parce que c’est une forme bordée uniquement
par des surfaces {100}, comme représenté sur la figure 4.4 a). Les surfaces {100} ne sont pas
les surfaces les plus favorables dans l’aluminium [144] et une forme en trois dimensions de
croix avec des pointes allongées dans les directions <100> demanderait beaucoup d’énergie de
la part des bords et des coins, comme représenté sur la figure 4.4 d).

Cependant, les récents résultats de Carpentier et al. obtenus sur l’anisotropie des flux de dé-
fauts ponctuels [167] pourraient expliquer l’apparition de cette forme. Ces auteurs ont calculé
les flux d’interstitiels et de lacunes vers des cavités sphériques de différents rayons. Pour un
modèle de cavité sphérique de rayon 1 nm, les lacunes entrent préférentiellement par les pôles
{100} de la cavité et l’absorption des interstitiels se fait par les surfaces {111} (fig 5.10 a)). En
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revanche, pour une cavité sphérique de rayon 5 nm, la direction d’absorption sur la surface de
la cavité est uniforme pour les lacunes et les interstitiels (fig 5.10b)). Cela est en accord avec les
observations expérimentales de cette thèse, qui n’ont pas mis en évidence de formes de croix
pour R100>1,8 nm. Une autre piste intéressante serait de considérer la possible formation des
structures ordonnées de lacunes et d’interstitiels qui adoptent naturellement une forme de croix
tridimensionnelle mises en évidence par l’étude DFT. En effet, même si elles s’avèrent moins
liantes que les amas de lacunes purs, il peut être intéressant pour le système de former ces amas
mixtes dans une solution solide en lacunes et interstitiels pour contribuer à l’élimination des
interstitiels qui ont un coût en énergie plus grand que celui des lacunes.

Enfin, il est intéressant d’appliquer le modèle développé dans le paragraphe 3.2.2 aux formes
de croix, afin de déterminer leur stabilité relative par rapport aux autres formes régulières. Cette
étude est détaillée dans l’annexe I et semble montrer que les croix ne sont pas stables comparées
aux octaèdres tronqués et non tronqués.

FIGURE 5.10 – a) et b) Flux de lacunes calculés respectivement pour une cavité de rayon = 1
nm et de rayon 5 nm. L’échelle représente le nombre de lacunes absorbées [167].

5.2 Germination des cavités
L’utilisation du modèle développé dans le paragraphe 3.6 du chapitre 3 (figures 3.33 et

3.34) permet une comparaison avec les expériences menées dans le chapitre 4.2. Il permet no-
tamment de déterminer le temps d’incubation et le taux de germination théorique des cavités
formées sous irradiation aux électrons à température ambiante (T = 300 K).. Dans le cha-
pitre 3, la force motrice de germination des cavités a été estimée en considérant des efficacités
d’absorption Z constantes. Ces coefficients dépendent en réalité des densités et des rayons des
défauts étendus. Nous proposons dans cette partie de déterminer les efficacités d’absorption Z
dans nos conditions expérimentales afin d’en déduire le rapport des taux de capture des lacunes
et des interstitiels βv(n)/βi(n + 1), ce qui permet d’obtenir une modélisation quantitative du
temps d’incubation et du taux de germination.

Les taux de capture (relations 3.110) et la relation entre les termes DiCi et DVCV (équa-
tion 3.108) dépendent des densités et des rayons moyens de défauts étendus qui évoluent sous
irradiation. Les données expérimentales utilisées pour estimer les efficacités d’absorption sont
répertoriées dans le tableau 5.1. Deux approches permettent de calculer les coefficients d’ab-
sorption Z : les méthodes analytiques et la méthode de Monte-Carlo cinétique (OKMC).
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TABLEAU 5.1 – Données expérimentales utilisées pour estimer les efficacités d’absorption des
différents défauts. L’irradiation a été menée pour un taux de dommage de 1,51.10−3 dpa/s pour
une épaisseur d’échantillon de 47 nm. La densité de boucles et de cavités correspondent aux
densités maximales observées durant l’irradiation. La taille moyenne des cavités est extraite de
l’image associée à la densité maximale.

Défaut Rayon (nm) Densité (m−3)
Cavités 3 9,42.1022

Boucles 12 3,53.1022

Modèle analytique de Z

Pour obtenir une première estimation des Z, nous utilisons la formule déterminée par T.
Jourdan pour les boucles de dislocation [22] à partir d’une analogie avec un potentiel électro-
statique [188]. Cette expression considère que la boucle est immergée dans un milieu infini.

Zboucle
R→∞ =
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} , (5.2)

avec rcapt et rb respectivement le rayon de capture et le rayon moyen de la boucle. rcapt
correspond à 2b avec b le vecteur de Burgers de la boucle de dislocation de type <111> (b =
a/
√

3 avec a le paramètre de maille de l’aluminium).

Les interactions élastiques sont prises en compte en remplaçant rc par reffc , un rayon de
capture effectif qui dépend du matériau, des coefficients de Bessel et des propriétés des défauts
ponctuels [22]. La taille finie de la boucle de rayon R est prise en compte par la formule :

Zboucle
R (Z(R→∞), rb, R) =

1
1

Z(R→∞)
− rb

2R

, (5.3)

avec la densité de boucles ρb qui s’écrit :

ρb =
3

4πR3
. (5.4)

Le nouveau calcul de Z prend donc en compte la densité de boucles de dislocation et les
interactions élastiques.

Simulation OKMC

La méthode OKMC permet de prendre en compte de manière plus fine les interactions
élastiques entre les défauts ponctuels et les défauts étendus. Carpentier et al. [167] ont calculé
les coefficients d’absorption Z des cavités, des boucles et des dislocations droites. Ces calculs
ont été réalisés pour une boucle de rayon maximum 10 nm et une densité de 1,1.1022 boucles/m3.
Ces valeurs sont très proches des données expérimentales. Nous prenons donc la densité de
boucles comme 1,1.1022 boucles/m3 pour estimer Zb,i. Les différentes Z calculés selon les deux
méthodes sont données dans le tableau 5.2.
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TABLEAU 5.2 – Efficacités d’absorption des interstitiels (Zi) et des lacunes (Zv) pour différents
puits et différentes méthodes.

Défaut Rayon (nm) Densité (m−3) Zi Zv Méthode
Cavités 3 9,22.1022 1,76 1,40 OKMC [167]

Boucles de dislocation 10 1,10.1022 5,41 2,78 OKMC [167]
Cavités 3 9,22.1022 1 1 Analytique [22]

Boucles de dislocation 12 milieu∞ 6,05 2,42 Analytique [22]

Les Zi,v des cavités pour les méthodes analytiques sont prises égales à 1, car l’interac-
tion élastique entre les cavités et les défauts est négligée [22]. Nous pouvons alors calculer les
rapports de taux de capture des défauts ponctuels selon les valeurs Zi,v obtenues pour chaque
méthode d’après les relations 3.108 et 3.110. Les résultats des rapports de taux de capture selon
chaque méthode sont répertoriés dans le tableau 5.3.

TABLEAU 5.3 – Rapports du taux de capture des interstitiels sur le taux de capture des lacunes
pour les cavités selon la méthode utilisée.

Défauts βc,i(n+1)

βc,v(n)
Méthode

Cavités et boucles 0,77 OKMC
Cavités et boucles 0,51 Analytique [22]

Les rapports des taux de capture varient selon la méthode utilisée. Nous souhaitons détermi-
ner la taille du germe critique selon la méthode du paragraphe 3.6.1. Pour cela, il faut dans un
premier temps avoir une estimation de la concentration de lacunes en sursaturation dans le ma-
tériau (noté [V ]exp) lors des expériences d’irradiation. Pour estimer la concentration de lacunes
stationnaire, nous employons un modèle de cinétique chimique homogène. Si l’on ne prend pas
en compte la recombinaison, la dérivée temporelle de la concentration en lacunes s’écrit :

d[V ]exp
dt

= G− Zc,vρc4πrcDV [V ]exp − Zb,vρb2πrbDV [V ]exp, (5.5)

oùG est le taux de dommage (en dpa/s), Zc,v et Zb,v, ρc et ρb, rc et rb sont respectivement les
efficacités d’absorption des lacunes, les densités et les rayons moyens des cavités et des boucles.

En se plaçant dans l’état stationnaire, l’expression 5.5 s’annule et la concentration de lacunes
s’écrit :

[V ]exp =
G

Zc,vρc4πrcDV + Zb,vρb2πrbDV

. (5.6)

Les deux valeurs obtenues sont [V ]exp = 1,47.10−4 (méthode OKMC) et 1,81.10−4 (méthode
analytique). Ces valeurs ont été calculées pour un taux de dommage expérimentalG = 1,51.10−3

dpa/s pour lequel les densités et tailles des défauts ont été obtenus. Le coefficient DV est le
coefficient de diffusion de la lacune, défini comme :

DV = D0exp

(
−E

m(V )

kBT

)
, (5.7)
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avec D0 le préfacteur du coefficient de diffusion (=1,0.10−5 m2/s) obtenu à partir de réso-
nance magnétique nucléaire [165] et Em(V ) l’énergie de migration de la lacune (Em(V )=0,6
eV) [13, 38].

A partir du modèle de germination sous irradiation, nous déduisons le nombre de lacunes
contenues dans le germe critique pour le modèle discret/continu et le modèle continu (para-
graphe 3.6.1).

TABLEAU 5.4 – Nombre de lacunes du germe critique en fonction de la concentration de
monomères de lacunes et du rapport des taux d’absorption des défauts ponctuels.

βc,i(n+1)

βc,v(n)
[V ]exp

Modèle discret/continu Modèle continu
1,47.10−4 1,81.10−4 1,47.10−4 1,81.10−4

n∗
′

n∗
′

0 4 4 6 4
0,51 4 4 6 6
0,77 7 7 7 7

Les n∗ sont toujours supérieurs à n∗ = 4, équivalent à un germe de rayon r∗=0,25 nm.
Les amas plus petits que cette taille critique ont une probabilité plus grande de se redissoudre
dans la matrice d’aluminium, tandis que les amas plus grands que cette taille critique ont une
probabilité plus importante de croître. Les germes peuvent se former dans l’aluminium. n∗

augmente avec le rapport des taux de capture, ce qui signifie que les interstitiels inhibent la
germination des cavités, en accord avec les résultats de Russel [152] et les résultats de la figure
3.32. Egalement, n∗ diminue avec le taux de dommage et donc avec la concentration de lacunes.

Remarque : Le calcul de la concentration de lacunes produites par irradiation ne consi-
dère ni la recombinaison des défauts ni leur élimination sur les surfaces ou les joints de grain.
Cette concentration est donc surestimée et le nombre de lacunes du germe critique est certaine-
ment plus important. Notons que le but de cette étude n’est pas d’apporter des valeurs absolues
exactes mais de fournir une comparaison semi-quantitative entre les résultats du modèle et les
observations expérimentales.

Les calculs OKMC prédisent un nombre de lacunes du germe critique entre 4 et 7 lacunes
pour les taux de dommage expérimentaux à T=300K. En considérant les germes sphériques, le
rayon des germes critiques est compris entre r∗=0,25 nm et r∗=0,30 nm. Ces germes ne peuvent
être visibles expérimentalement au microscope électronique en transmission. Une étude est me-
née sur 20 germes 4 observés durant les expériences d’irradiation pour des taux de dommage
de 1,79-9,51.10−3 dpa/s à température ambiante (25˚C). Le rayon minimal observé est égal à
R100=0,35 nm. Ces cavités se mettent ensuite à croître. Nous pouvons ainsi dire que le rayon
critique extrait des expériences est inférieur à 0,35 nm. Notons que l’erreur sur la mesure est
importante. Elle est estimée à 50% de la taille mesurée car le contraste autour de la cavité est
très important pour les petites tailles de cavités. Cependant, les germes peuvent apparaitre pour
des rayons de germe critique égaux à la prédiction du modèle.

Le facteur de Zeldovich (Zeld), le taux de condensation (β∗), le temps d’incubation (τ ) et
le flux de germination (JstV ) sont obtenus à partir des relations 3.120, 3.93, 3.96 et 3.90 et sont

4. Un germe est ici un amas lacunaire de rayon R100<1 nm qui apparait.
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représentés sur les figures 5.11 et 5.12.

FIGURE 5.11 – Modèle discret/continu : a) Facteur de Zeldovich, b) taux de condensation,
c) temps d’incubation et d) taux de germination des lacunes en fonction du rapport des taux
d’absorption des défauts ponctuels et de la sursaturation en lacunes dans le matériau selon la
méthode utilisée. Les marqueurs représentent respectivement les résultats obtenus à partir des
efficacités d’absorption obtenues par la méthode OKMC (carrés) et par la méthode analytique
(triangles). Les marqueurs vides représentent les prédictions du modèle dans les conditions
expérimentales.

Le temps d’incubation obtenu par les modèles discret/continu et continu est compris entre
7.10−3 et 0,3 secondes. Le temps d’apparition expérimental des cavités dans les conditions
d’irradiation correspondant au taux de dommage 1,51.10−3 dpa/s est τ = 13 minutes (temps
d’apparition des cavités lors de l’irradiation). Cependant, ce temps d’apparition ne correspond
pas au temps d’incubation. Le temps d’incubation correspond au temps nécessaire pour que le
taux de germination atteigne une valeur stationnaire, ceci à partir du moment où le réseau de
boucles de dislocation a atteint son état stationnaire [152]. En réalité, il faut un certain temps
pour que les boucles puissent se mettre à l’état stationnaire, puis que les germes et enfin les
cavités puissent apparaitre. Le temps expérimental correspondrait donc à la somme du temps
d’incubation déterminé par le modèle de Russel et du temps nécessaire aux boucles pour se
mettre à l’état stationnaire. Lors de nos expériences, ce dernier temps n’a pas pu être déterminé
car les boucles se forment immédiatement sous le faisceau d’électrons et évoluent en perma-
nence. Il est par conséquent difficile d’identifier le régime stationnaire des dislocations. Une
autre difficulté provient des limites de résolution du MET. En considérant un temps d’appari-
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FIGURE 5.12 – Modèle continu : a) Facteur de Zeldovich, b) taux de condensation, c) temps
d’incubation et d) taux de germination des lacunes en fonction du rapport des taux d’absorp-
tion des défauts ponctuels et de la sursaturation en lacunes dans le matériau selon la méthode
utilisée. Les marqueurs représentent respectivement les résultats obtenus à partir des efficacités
d’absorption obtenues par la méthode OKMC (carrés) et par la méthode analytique (triangles).
Les marqueurs vides représentent les prédictions du modèle dans les conditions expérimentales.

tion des cavités comme un temps d’incubation, nous surestimons le temps d’incubation, car des
germes critiques non visibles au MET pourraient être présents ceci à cause de la résolution trop
faible de l’image, en particulier si le rayon du germe critique est inférieur à la résolution de
l’appareil.

Le taux de germination donné par les modèles pour βi(n+ 1)/βv(n)=0,77 est compris entre
3,1.1023 et 9,4.1023 germes.m−3.s−1 pour le modèle discret/continu et entre 1,7.1028 et 6,1.1028

germes.m−3.s−1 pour le modèle continu. Cette différence entre les deux modèles provient de
l’énergie d’interface qui n’est pas la même aux petites tailles, ce qui influe sur l’énergie de for-
mation du germe critique et donc sur le taux de germination. Cependant, quelque soit le modèle,
les taux de germination sont importants. Pour chaque taux de dommage, le taux de germination
est calculé comme le nombre de cavités qui apparaissent divisé par le temps total d’irradiation 5.
Le taux de germination déterminé dans les conditions expérimentales est compris entre JstV =
6.1019 et 2.1020 germes.m−3.s−1.

5. Le temps total d’irradiation correspond à l’apparition de la première cavité jusqu’à la disparition de la
dernière cavité.
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Les taux de germination théoriques sont en bon accord avec le taux de germination expéri-
mental. Notons que notre estimation de la concentration de lacunes (équation 5.5) ne prend pas
en compte le piégeage des lacunes par les puits autres que les cavités ou les boucles de disloca-
tion. De nombreuses approximations ont été faites dans le modèle et dans les expériences. En
particulier, les valeurs des efficacités d’absorption (Z) sont calculées pour des densités maxi-
males d’objets, et non pour des densités moyennes qui sont impossibles à déterminer expéri-
mentalement. De plus, rappelons que deux énergies de formation sont utilisées indépendem-
ment pour déterminer l’énergie d’interface effective et la force motrice de germination (section
3.6.1). Evidémment, il n’est pas possible physiquement d’avoir deux énergies de formation de
lacune. Malgré toutes ces approximations, la différence entre le taux de germination expérimen-
tal et théorique est faible (inférieure à 10 ordres de grandeur). Une perspective intéressante à
cette étude serait de préciser le modèle développé dans la section 3.2.2 afin d’obtenir une valeur
d’énergie de formation de la lacune proche de la valeur expérimentale Ef (V) = 0,66 eV [24,25].

Le taux de germination dépend fortement de la concentration en monomères de lacunes.
Nous souhaitons vérifier les valeurs de concentrations obtenues par l’équation 5.6. Une façon
d’estimer cette concentration dans le matériau consiste à s’appuyer sur les courbes de crois-
sance des cavités (figure 4.38 a)). On s’appuie pour cela sur une hypothèse stationnaire du flux
de défauts ponctuels vers les cavités. En effet, bien que les cavités germent, évoluent et s’éli-
minent sous irradiation, nous supposons qu’un état stationnaire a été atteint pour l’ensemble de
la population de cavités et de boucles, et que la sursaturation de lacunes et d’auto-interstitiels
est stationnaire et uniforme. Nous pouvons alors modéliser l’évolution du rayon de la cavité en
fonction de la concentration stationnaire de lacunes et d’auto-interstitiels. La pente reliée à la
vitesse de croissance des cavités s’exprime :

dR100

dt
=

Ω

R100

Dv[V ]volZc,i

(
Zc,v
Zc,i
− k2

tot,v

k2
tot,i

)
, (5.8)

avec Ω le volume atomique, R100 est le rayon moyen des cavités (R100 = 3 nm), [V ]vol est
la concentration de monomères par unité de volume, k2

tot,v et k2
tot,i la somme des forces de puits

sur l’ensemble des puits (ici les cavités et les boucles de dislocation) respectivement pour les
lacunes et les interstitiels donnés par la relation 3.108. Afin d’avoir une bonne statistique, une
étude a été menée sur 7 cavités en croissance pour des taux de dommage entre 1,79.10−3 et
9,51.10−3 dpa/s. Les vitesses de croissance sont comprises entre 0,0064 nm/s et 0,0284 nm/s.
Les Z correspondent aux valeurs déterminées par OKMC (tableau 5.2). La concentration de
monomères par unité de volume est reliée à la concentration de monomère par atome par :

[V ]vol =
4

Ω
[V ]exp (5.9)
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Les concentrations de monomères [V ]exp sont comprises entre 3,07.10−5 et 1,36.10−4. Nous
obtenons des concentrations du même ordre de grandeur que celles estimées par la relation 5.6.
Il n’est pas étonnant d’obtenir une concentration plus faible en lacunes. En effet, la relation 5.6
s’appuie uniquement sur les défauts visibles en MET, tandis que la relation 5.8 est basée sur les
valeurs expérimentales et donc prend en partie en compte les autres défauts comme les surfaces
libres, les dislocation ou les joints de grains. Ce résultat permet notamment d’éliminer une hy-
pothèse qui s’appuie sur un mécanisme d’injection des lacunes pouvant intervenir par oxydation
et/ou hydruration, et qui aurait pour effet d’augmenter de manière notable la sursaturation des
lacunes [189,190]. En effet, nous aurions obtenu une concentration en monolacunes extrait des
cinétiques de croissance plus grand que celui estimé par la relation 5.6. Cet effet est donc peu
plausible d’après notre double estimation de la supersaturation de lacunes (population d’amas
et cinétique de croissance in situ).

Notons que le même travail peut être réalisé avec les boucles de dislocations. En effet, la
croissance des boucles dépend des mêmes paramètres et notamment du même coefficient de
diffusion de la lacune, ce qui permettrait d’apporter une confrontation supplémentaire entre le
modèle et les expériences.

Notons que la stabilité de la pentalacune a été vérifiée par calculs ab initio dans cette thèse
(paragraphe 3.2.1). Afin de vérifier que la pentalacune ne peut pas être directement générée
par des cascades de déplacement sous irradiation aux électrons, des calculs de cascades ont
été réalisés a l’aide du potentiel de Mishin pour des électrons de 300 keV. L’énergie maximale
transférée par un électron de 300 keV au premier atome choqué est de 30 eV. 10000 simulations
ont été menées, conduisant à la formation de 10000 monolacunes [191]. Ce résultat indique que
les cascades ne se forment pas sous irradiation aux électrons. En revanche, les premiers atomes
déplacés par l’impact des électrons ont un trajet moyen dans l’aluminium de 23,5Å, ce qui pro-
voque peu de recombinaisons avec les lacunes. Par conséquent, les amas de lacunes ont une
très faible probabilité de se former sous irradiation aux électrons.

Les irradiations aux électrons menées sous une pression partielle pH2 ≥ 0,57 mbars ont
montré un fort effet de l’hydrogène sur la germination des cavités, en accord avec les résul-
tats des trempes de Shimomura [99-101]. Les calculs ab initio menés dans cette thèse (para-
graphe 3.7.1) montrent que l’hydrogène stabilise les premiers amas lacunaires, en particulier
la bilacune répulsive qui devient fortement attractive en présence d’hydrogène. L’ajout d’un
hydrogène donne une configuration V2H2 très stable, tandis que l’ajout d’une lacune à peu d’ef-
fet sur la stabilité relative lors du passage de V2H à V3H . Ces résultats sont en bon accord
avec les calculs de Connétable et al. [12]. Ces propriétés sont déterminantes pour modéliser les
cinétiques de germination. L’étude des configurations contenant plus d’hydrogène est donc né-
cessaire pour vérifier que les amas VnHm peuvent, ou non, permettre la germination des cavités
dans l’aluminium. En particulier, il serait intéressant d’étudier la possible stabilisation de V3

par plusieurs hydrogènes. Les lacunes peuvent également être stabilisées par d’autres impuretés
comme l’oxygène ou le carbone [12].

Les expériences d’irradiation dans cette étude sont menées par microscopie électronique à
transmission. Malgré le dispositif mis en place pour éviter la présence d’impuretés en réalisant
un vide poussé et en plaçant un piège froid, il reste toujours de la vapeur d’eau résiduelle dans la
colonne du microscope. De plus, une faible quantité de carbone est systématiquement déposés
en surface de l’échantillon. Enfin, les échantillons n’ont pas été recuits et peuvent contenir de
l’hydrogène introduit durant l’élaboration du matériau. La combinaison de ces effets peut sensi-
blement modifier la cinétique de la germination des cavités. Un premier modèle de germination
de cavité sous atmosphère d’hydrogène ne montre pas d’effet notable de l’hydrogène sur la ger-
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mination des cavités et ne permet pas d’expliquer le désaccord du modèle avec l’expérience. De
même, notre modèle n’explique pas la forte augmentation du taux de germination en fonction
de la pression pH2 observée expérimentalement. En revanche, nous avons systématiquement ob-
servé une croissance de l’oxyde et la formation de possibles hydrures sous une pression partielle
d’hydrogène supérieure à 0,57 mbar. Les atomes d’aluminium contribuant à la formation de ces
phases secondaires sont susceptibles de quitter leur site de la matrice en laissant une lacune et
aboutir ainsi à une production permanente de lacunes.
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Conclusion
Les formes adoptées par une cavité sous irradiation aux électrons sont a priori des formes

hors équilibre. Cependant, nous avons montré que la séquence de formes observée dans les ci-
nétiques de décroissance était reproductible quelque soit la valeur de la taille initiale alors que
celles observées dans les cinétiques de croissance étaient très variables d’une cavité à l’autre.
Par conséquent, il nous semble raisonnable de supposer que les formes de décroissance sont
proches des formes d’équilibre. Nous choisissons de confronter notre modèle thermodynamique
d’octaèdre régulier à ces "formes d’équilibre" en fonction de la taille de la cavité. La série des
formes en fonction de la taille prédite par le modèle est en accord qualitatif avec les observations
expérimentales : les octaèdres sont de moins en moins tronqués par des surfaces {100} au fur et
à mesure que la taille diminue. Nous montrons qu’il est possible de reproduire les variations ex-
périmentales de manière quantitative en abaissant l’énergie des lacunes de bords {111}/{111}
de 0,070 eV par rapport à l’énergie des lacunes de bords {100}/{111} (soit 18% de la valeur
absolue). L’évolution des rapports R100/R111 des cavités expérimentales en croissance et/ou en
décroissance est directement comparée au modèle d’octaèdre. En croissance, les rapports sont
importants et très dispersés. En décroissance, les rapports diminuent et sont moins dispersés.
Les amplitudes des fluctuations morphologiques sont directement corrélées à l’amplitude des
écarts de rapports R100/R111 associés aux configurations magiques. Même si le modèle prédit
bien une augmentation de la probabilité d’apparition des octaèdres non tronqués quand la taille
des cavités diminue, celle-ci reste faible vis-à-vis de la probabilité d’apparition des octaèdres
tronqués. Pourtant, nos observations expérimentales montrent que les cavités de très petite taille
sont pour la plupart non tronquées. Si l’on suppose qu’à petite taille les cavités adoptent majo-
ritairement leur forme d’équilibre, ce résultat nous amène à remettre en question les énergies
de bords et de site prépondérants aux petites tailles. Enfin, la configuration en forme de croix
observée expérimentalement peut être expliquée par une absorption préférentielle des lacunes
par les pôles {111} d’une cavité de petite taille (rayon ≈ 1 nm).

A partir des observations in situ, nous mesurons un taux de germination que nous confron-
tons à celui extrait du modèle. Dans le cadre de ce modèle, la force de puits associée aux
dislocations est obtenue à partir d’une mesure expérimentale du rayon moyen, de la densité des
boucles de dislocation et d’un calcul analytique de force de puits à partir de ces données. Les
taux de germination déduits du modèle sont en bon accord avec les taux mesurés expérimenta-
lement.
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Conclusion générale

L’objectif de cette étude était de caractériser les nanodéfauts dans l’aluminium, principale-
ment ceux formés sous irradiation aux électrons. Pour cela, nous avons mené de front une ca-
ractérisation MET haute résolution en temps réel et une modélisation multi-échelle, en partant
d’une description à l’échelle atomique des interactions entre atomes au voisinage des lacunes
jusqu’aux amas de défauts ponctuels observables dans un MET.

Dès les premières secondes des irradiations aux électrons de 200 et 300 keV à tempéra-
ture ambiante et sous vide (≈ 10−7 mbar), nous observons la germination et la croissance de
boucles de dislocation. Typiquement, après une quinzaine de minutes, des cavités se forment
et se mettent à croître jusqu’à une taille maximale de 8,63±0,30 nm. Grâce au suivi individuel
de ces deux types de nanodéfauts, nous avons mis en évidence un comportement cyclique des
boucles de dislocation et des cavités en fonction du temps : une boucle germe, se met à croître
puis quand une partie de la boucle atteint les bords de l’échantillon, elle s’élimine sur la surface.
Parallèlement, la cavité croît puis se met à décroître en taille jusqu’à disparaître. Le temps de vie
de la cavité est en moyenne légèrement plus grand que celui de la boucle. Nous expliquons la
corrélation entre les deux temps de vie par le fait que les flux d’interstitiels et de la lacune vers
une cavité donnée dépendent du nombre et de la taille des boucles de dislocation non loin de
la cavité. La disparition d’une boucle et donc d’un puits d’absorption préférentiel d’interstitiels
induit un flux plus grand d’interstitiels vers la cavité qui peut ainsi tendre à la faire décroître.

Les calculs ab initio des énergies de liaison d’amas lacunaires montrent que les amas conte-
nant jusqu’à n=5 lacunes sont répulsifs à T=0K. L’étude des amas mixtes VnHm met en évi-
dence un effet stabilisateur de la bilacune par l’hydrogène. En revanche, l’ajout d’une troisième
lacune stabilise peu l’amas. A partir d’une exploration systématique des amas VnHm les plus
stables contenant au plus n+m=100 lacunes et atomes d’hydrogène, nous avons ajusté un mo-
dèle capillaire qui prend en compte le coût énergétique associé aux sites de bord et de coin.
Nous en avons déduit les distributions d’amas VnHm dans une matrice aluminium en équilibre
avec une pression partielle d’hydrogène. Aux températures étudiées, la concentration d’hydro-
gène totale est très faible. De plus, nous constatons que l’hydrogène n’abaisse pas l’énergie de
surface effective quelle que soit la taille de la cavité.

A partir de l’approximation capillaire de l’énergie libre des cavités et d’un calcul du coef-
ficient de diffusion de la monolacune à partir de la valeur DFT de l’énergie de migration de
la lacune, nous avons construit un modèle de germination des cavités sous irradiation. Celui-ci
dépend des paramètres de biais d’absorption de l’ensemble des boucles de dislocation et des
cavités, de la force de puits totale et de la sursaturation en lacunes maintenue sous irradia-
tion. Nous nous sommes appuyés sur un ensemble de mesures expérimentales pour déterminer
l’ensemble de ces paramètres. Nous avons notamment mesuré un rayon moyen et une densité
volumique pour chacune des deux populations. De ces mesures, nous avons extrait l’ensemble
des paramètres d’entrée du modèle de germination. Nous avons pu valider cette approche grâce
à la mesure in situ de la vitesse de croissance d’une cavité. Celle-ci dépend autrement des biais
d’absorption et de la sursaturation de lacunes. La concentration stationnaire de lacunes obte-
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nue par cette deuxième approche est moins d’un ordre de grandeur plus faible que la première
estimation. Pour une sursaturation donnée, nous avons calculé la taille du germe critique et le
taux de germination que nous avons directement comparé aux valeurs mesurées à partir de l’ob-
servation in situ de l’évolution des cavités. Les valeurs du modèle sont en bon accord avec les
valeurs expérimentales.

L’étude expérimentale des effets d’une atmosphère d’hydrogène démontre clairement que la
vitesse de formation des cavités augmente sensiblement avec la pression partielle d’hydrogène.
La stabilisation des amas lacunaires par l’hydrogène mise en évidence par le modèle d’éner-
gie libre des amas lacune-hydrogène est d’amplitude trop faible pour pouvoir expliquer les
cinétiques de germination de cavités observées "sous vide", dans lequel une infime quantité de
molécules d’eau apportées par de la vapeur résiduelle dans la colonne du MET pourrait libérer
quelques molécules d’hydrogène.

Pour étudier les effets de discrétisation du réseau atomique et les effets de taille finie sur la
morphologie des cavités, nous avons développé un modèle géométrique et énergétique d’octa-
èdre régulier sur réseau. Nous en avons déduit l’ensemble des nombres magiques, correspondant
chacun à un nombre de lacunes formant un octaèdre régulier sur réseau. A partir des énergies
de ces octaèdres et du passage à la limite continue, nous avons déterminé la stabilité relative
des différents octaèdres réguliers et abouti à la conclusion que la part des surfaces d’orientation
{100} vis-à-vis des surfaces {111} augmente avec la taille de la cavité, pour petit à petit conver-
ger vers le rapport fixé par la construction de Wulff. Cette tendance est en accord qualitatif avec
l’étude expérimentale de l’évolution morphologique des cavités en fonction de leur diamètre. Il
semble donc que les cavités formées sous flux s’éloignent peu d’une relation d’équilibre local
entre le rapport des rayons R100/R111 et l’un des rayons. De plus, grâce à l’étude des cinétiques
individuelles des cavités, nous avons montré que les cavités en décroissance étaient plus proches
de cet équilibre local que les cavités en croissance. A partir de la mesure de la relation entre le
rapport et le rayon de la cavité, nous avons déterminé la différence entre les énergies des bords
{100}/{111} et les énergies des bords {111}/{111} qui permet de retrouver les résultats ex-
périmentaux. La caractérisation expérimentale de l’ensemble de la population de cavités nous
permet d’aller plus loin dans mise en évidence des effets de taille finie. Nous avons identifié
trois formes différentes : des croix bordées par des surfaces {100}, des octaèdres non tronqués
bordés par des surfaces {111} et des octaèdres tronqués bordés à la fois par des surfaces {111}
et {100}. La fréquence d’occurence de ces trois formes dépend de la taille de la cavité : les
croix et les octaèdres non tronqués sont favorisés à faible taille, tandis que la forme d’octa-
èdre tronqué est favorisée à plus grande taille. Un dispositif "maison" de traitement thermique
de trempe a été mis en place pour former des cavités régulières de plus grande taille (R100 est
compris entre 17±1 nm et 50±1 nm) et s’affranchir de l’effet d’une sursaturation d’interstitiels.
Les cavités régulières ont un rapport de rayon R100/R111 plus proche de la valeur d’équilibre
obtenue par la construction de Wulff.

L’observation en temps réel des cinétiques de croissance et décroissance des cavités montre
toute l’importance de la nature discrète du réseau cristallin. En effet, les fluctuations du rapport
des rayons R100/R111 en fonction du rayon R100 de la cavité relevées expérimentalement sont
très proches des rapports fixés par les nombres magiques associés aux configurations d’octa-
èdres réguliers, ceci au cours de la croissance et de la décroissance de la cavité. En particulier,
nous avons montré une corrélation directe entre la dispersion des valeurs expérimentales du
rapport R100/R111 et la troncature ntr des configurations régulières du modèle. Par conséquent,
la cinétique d’une cavité est en grande partie contrôlée par la discrétisation du réseau.
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Pour conclure, grâce à une confrontation quotidienne entre la modélisation et la caractérisa-
tion in situ haute résolution, nous avons avancé sur notre compréhension de l’interaction entre
les boucles de dislocation et les lacunes, sur le rôle de la nature discrète du réseau sur les ci-
nétiques de croissance et décroissance des cavités ou encore sur les effets de taille finie sur la
morphologie des cavités.

Cette étude suscite également des questions non résolues. Par exemple, nous aimerions com-
prendre comment les cavités peuvent germer dans l’aluminium alors que les petits amas de
lacune sont répulsifs. De même, nous aimerions connaître la raison pour laquelle une faible
variation de la pression partielle en hydrogène de l’atmosphère augmente autant le taux de ger-
mination des cavités. Afin de donner des pistes pour continuer ce travail, nous donnons ci-après
une liste non exhaustive de perspectives à cette étude.
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Perspectives

Perspectives à moyen terme

Pour élucider le mécanisme de formation des cavités dans Al, nous suggérons des études
complémentaires :

- Les premiers amas de lacunes stables (n<18) déterminés par calculs ab initio ne corres-
pondent pas forcément aux configurations les plus stables déterminés par le modèle d’énergie
libre discret qui se limite à la description d’amas de lacunes distribuées sur le réseau CFC. Une
idée serait de reprendre les configurations les plus stables déterminées par le modèle d’énergie
libre discret et de reproduire ces configurations par calculs ab initio afin de confirmer ou non
ces configurations. De plus, les amas composés à la fois de lacunes et d’interstitiels ne sont
pas pris en compte dans le modèle d’énergie libre de cavités. Ces amas sont pourtant les plus
stables pour 4<n<14. Il serait intéressant d’étudier leur stabilité vis-à-vis d’une solution solide
sur-saturée en lacunes et en interstitiels.

- Des calculs ab initio dans cette thèse ont été menés sur les amas VnH avec n<5. Les
configurations les plus stables de V2H et V3H ont été déterminées. En revanche, la configura-
tion la plus stable de V4H n’a pas pu être déterminée. De plus, l’effet de l’hydrogène sur les
configurations Vn avec n>4 n’a pas été étudié par calculs ab initio. Par exemple, il est probable
que la présence d’hydrogène stabilise encore plus la pentalacune. Enfin, il n’y a pas eu à notre
connaissance d’étude sur les configurations VnHm avec n>1 et m>2 [12].

- Une autre perspective concernant les calculs ab initio serait de prendre en compte l’inter-
action du carbone avec les amas VnHm. En effet, il existe une forte interaction entre le carbone,
l’hydrogène et la lacune [104, 174]. L’interaction entre le carbone et une lacune a été étudiée
en annexe C. Le complexe V C a une énergie de liaison Ebt(Vn) = 0, 20eV , en accord avec les
résultats de Kartamyshev et al. [104]. Cette énergie est inférieure à celle du complexe HV mais
tout de même positive. La lacune peut donc se lier à la fois à l’atome d’hydrogène et à l’atome
de carbone. Un complexe HV C peut donc a priori se former dans l’aluminium.

- L’interaction entre les atomes d’hydrogène et les interstitiels n’a pas été prise en compte
dans le modèle. Cependant, une interaction entre l’hydrogène et les boucles de dislocation pour-
rait modifier les biais d’absorption des boucles.

- Pour prendre en compte les effets de température finie, il faudrait calculer les entropies de
vibration. De même, il faudrait prendre en compte l’entropie de configuration, en particulier en
présence d’hydrogène.

- Une des pistes d’amélioration du modèle thermodynamique des amas mixtes lacune-
hydrogène serait de prendre en compte les interactions à N-corps qui n’auraient pas été captées
dans une étude ab initio qui se retreint à des calculs d’énergies de liaison d’amas VnH . No-
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tons également que nous n’avons pas pris en compte l’effet de la température dans ce modèle.
En particulier, nous avons négligé dans le calcul de la fonction de partition la contribution des
"états excités" avec leur multiplicité. Nous avons testé cette approximation à T=400K et pour
des amas de taille inférieure à n=50 lacunes, et nous avons constaté que la fonction de partition
restreinte à la configuration la plus stable était peu modifiée après l’ajout des contributions des
50 premiers états excités. Cependant, négliger la contribution des états excités peut ne pas être
une bonne approximation dans le cas où les atomes d’hydrogène sur la surface se placent préfé-
rentiellement à proximité des défauts comme les adatomes [159] et les marches. C’est un cas où
le nombre d’états excités devient très grand, ceci même pour des amas de taille intermédiaire.
Par conséquent, même si chaque état excité contribue peu à la fonction de partition, la somme
de ces contributions n’est peut être pas négligeable.

- Une piste possible pour expliquer la stabilisation des amas mixtes lacune-hydrogène concerne
les champs de contrainte. En effet, le fait d’imposer une pression devrait faciliter l’interaction
les atomes d’hydrogène interstitiels et les lacunes, ce qui permettrait d’augmenter l’énergie de
liaison des amas VnHm.

- L’hamiltonien sur réseau peut être amélioré par la prise en compte d’interactions au-delà
des triplets de premiers voisins.

- L’effet des impuretés et des adlacunes ou adatomes sur les surfaces, les bords et les coins
des cavités n’a pas été finement étudié dans cette étude. Le modèle d’énergie est particuliè-
rement sensible aux bords. Une modification de ces énergies de bords permettrait d’expliquer
l’observation d’octaèdres non tronqués dans l’intervalle 0<n<3500 lacunes. Un modèle d’éner-
gie libre prenant en compte la formation d’adatomes et adlacunes et l’entropie de configuration
associée est sans doute essentielle pour progresser dans la modélisation de la thermodynamique
des cavités dans Al.

- Le modèle d’énergie des octaèdres tronqués et non tronqués ne concerne que les formes
régulières. A partir de ce modèle, il est possible d’ajouter une anisotropie dans la répartition
des surfaces {100} et {111}, tout en restant dans une approche analytique. On pourrait alors
développer un modèle d’énergie des configurations irrégulières qui permettrait de mieux com-
prendre les cinétiques de croissance et de décroissance des cavités lors des expériences.

- La forme de croix, observée sous irradiation aux électrons, n’a pas été incorporée dans le
modèle discret des formes régulières. Une étude analogue à celle des octaèdres tronqués et non
tronqués réguliers est cependant nécessaire pour comprendre l’apparition de cette forme sous
irradiation aux faibles tailles (R100<2 nm).

- Une étude via la simulation d’image des clichés obtenus en microscopie haute résolution
pourrait être un moyen de reproduire les formes métastables obtenues dans cette étude, et no-
tamment de vérifier si les formes de croix correspondent à des artéfacts expérimentaux ou non.

- De nouvelles trempes sont nécessaires pour comprendre l’apparition des plans {110} dans
la forme des cavités formées sous trempe. Notons qu’il serait possible d’incorporer les facettes
{110} dans le modèle de forme régulière pour étudier la stabilité relative des cavités formées
sous trempe par rapprot à la forme théorique de Wulff.
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- La dynamique d’amas (DA) permet de modéliser l’évolution d’une population d’amas de
défauts sous irradiation en fonction du temps, tels que des boucles, des cavités ou des précipités.
Le modèle CRESCENDO (pour Chemical Rate Equations for The Simulation of Clustering)
permettrait d’apporter des informations complémentaires à cette étude (distribution des amas
sous trempe et sous irradiation, sous pression partielle d’hydrogène en fonction du temps et de
la dose...).

- Il serait également possible de développer un modèle cinétique sur réseau pour simuler
par la méthode de Monte Carlo sur Objets l’ensemble des processus cinétiques mis en jeu sous
irradiation.

- La pression partielle utilisée dans ce travail est faible (pH2 < 12 mbars). L’effet de l’hydro-
gène sur les formes des cavités n’a pas été déterminé dans cette étude, en raison de la baisse de
résolution du microscope lors de l’insertion de l’hydrogène. De plus, la formation d’objets sous
forme de moires autres que les cavités et les boucles pourraient indiquer la présence d’hydrures
ou d’oxydes en surface de l’échantillon. Dans ce cas, il faudrait prendre en compte la formation
de ces phases dans la cinétique de redistribution des atomes H. En effet, une partie des intersti-
tiels pourraient quitter le métal pour diffuser à travers la couche d’hydrure/d’oxyde et la faire
croître.

- Une étude sur les possibles hydrures a priori formés en surface dans l’ETEM est néces-
saire. Cela permettrait de comprendre leurs conditions de formation et leur structure cristallo-
graphique. Ceci pourrait être mis en perspective de la problématique du stockage de l’hydro-
gène, pour lequel les hydrures sont des candidats particulièrement intéressants [190].

- L’effet du taux de dommage n’a été observé que sur la densité des cavités. Cela est dû au
faible intervalle de taux de dommage utilisé dans cette étude. Des études supplémentaires sur
de plus grands intervalles de taux de dommage permettraient d’étudier l’effet du flux sur les
cavités en in situ, ce qui, à notre connaissance, n’a jamais été réalisé dans l’aluminium irradé
aux électrons.

- Des irradiations à très basse température avec un porte-échantillon chauffant seraient inté-
ressantes pour déterminer l’effet de ces températures sur les caractéristiques des cavités formées
(taille, densité, formes, fréquence d’apparition...).

- Enfin, des irradiations dans un MET de faisceau d’électrons de plus haute énergie pour-
raient générer non seulement des paires de Frenkel mais également des débris de cascade (c’est-
à-dire des petits amas de défauts ponctuels restants à l’issue des cascades de déplacement).

Perspectives à long terme
- L’étude du couplage entre la formation des hydrures et des cavités doit être étudié. D’un

point de vue industriel, les hydrures pourraient être une des solutions aux problématiques de
stockage de l’hydrogène. Dans le même domaine d’application, les hydrures de magnésium
seraient également de bons candidats pour le stockage de l’hydrogène [192]. L’approche déve-
loppée dans cette thèse pourrait être implémentée dans le cas du magnésium.
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- Dans le domaine des matériaux nucléaires, l’aluminium est utilisé le plus souvent sous la
forme d’alliages d’aluminium [141]. La prise en compte d’autres solutés que l’hydrogène per-
mettrait d’améliorer notre modèle et d’obtenir de nombreuses informations sur la stabilité des
alliages sous irradiation.

- Le modèle atomique que nous avons développé pourrait être adapté à l’étude des effets
d’irradiation aux ions et aux neutrons. Il faudrait alors prendre en compte l’effet de l’hélium
produit par irradiation dans le modèle dénergie [193-195].
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Annexe A

Nature et défautage des boucles de
dislocation

Dans les matériaux de structure CFC, l’empilement des plans {111} est construit selon un
empilement ABCABCABC. Cet empilement d’atomes est représenté figure A.1.

FIGURE A.1 – Empilement des plans {111} dans la structure cubique faces centrées.

Dans une direction de coupe {111}, les empilements sont représentés sur la figure A.2.

Pour générer une faute, le mécanisme est le suivant. Soit une matrice parfaite avec un empi-
lement ABC (A.2 a)). En enlevant une partie d’un plan C, une faute d’empilement est créée (A.2
b)) par la création de lacunes à la place des atomes enlevés. Cette faute change l’empilement
ABCABC en un empilement ABCBC et est dite "intrinsèque". Il est également possible de créer
un plan supplémentaire, par exemple en insérant un plan C dans la structure (A.2 c)). Cette faute
change l’empilement ABCABC en un empilement ABACABC et est dite extrinsèque.

La compréhension de la formation des amas concerne tout d’abord les boucles de disloca-
tion interstitielles ou lacunaires. Les boucles sont majoritairement fautées dans l’aluminium et
résident sur les plans {111} de la structure [14, 85, 95, 102]. La faute de la boucle est due à
un défaut d’empilement des plans {111}, en enlevant ou en ajoutant un plan dans l’empilement
ABCABC des matériaux de structure CFC. Les vecteurs de Burgers, déterminés par le circuit de
Burgers, sont des vecteurs b=± a/3 <111>. Le vecteur de Burgers est normal au plan {111} de
la faute. Ce sont des dislocations dites partielles ou de Frank. Ces dislocations, par absorption
de lacunes et/ou d’interstitiels, peuvent générer des boucles de dislocation fautées, interstitielles
ou lacunaires. Elles sont de type coin et ne peuvent pas migrer dans les plans de glissement dans
le réseau cubique faces centrées, c’est-à-dire dans les plans {111}, avec une direction <110>.
Elles sont dites sessiles. Dans le cas de trempes ou de cascades sous irradiation, la sursaturation
locale de lacunes peut induire des plaquettes de lacunes sur les plans {111}. Ces plaquettes vont
s’effondrer et former une contraction des atomes autour des sites vacants. Cela permet de créer
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FIGURE A.2 – Empilement des plans {111} dans la structure cubique faces centrées a) : matrice
parfaite ; b) dislocation intrinsèque ; c) dislocation extrinsèque et d) partielle de Shockley.

un noyau de boucle lacunaire. Il en est de même lors de l’ajout d’interstitiels. Les interstitiels
se regroupent et dilatent la maille. Cela peut former un noyau de boucle interstitielle.

Notons qu’il est également possible de créer des dislocations sans générer ou enlever de
défauts ponctuels en créant des partielles de Shockley de vecteur b = ± a/6 <112> qui peuvent
migrer dans le plan {111} et sont donc glissiles.

Il est également possible de créer des dislocations sans générer ou enlever de défauts ponc-
tuels. Pour cela, un plan {111} est coupé, par exemple sur la figure A.2 d) entre C et A. Puis
le plan A est déplacé et se retrouve dans une position normalement occupée par B, selon une
direction <112>. Le déplacement de ce plan est égal au vecteur de Burgers de la dislocation
partielle résultante. Le vecteur de Burgers de ces dislocations est de type b = ± a/6 <112>.
Ces dislocations sont appelées partielles de Shockley. L’empilement est, dans l’exemple, ABB-
CAB et la dislocation est donc intrinsèque, comme dans le cas des dislocations générées par la
création de lacunes ci-dessus. Ces dislocations peuvent migrer dans le plan {111} et sont donc
glissiles.

La dislocation partielle b=± a/3 <111> peut se défauter par le glissement d’une partielle de
Shockley de vecteur b = ± a/6 <112> en une dislocation parfaite de vecteur b = ± a/2 <110>.
La réaction obtenue est :

1

6
[112̄] +

1

3
[111]→ 1

2
[110] (A.1)

La partielle de Shockley migre à travers la boucle, ce qui résulte en un processus de "dé-
fautage", ce qui donne au final la boucle de dislocation de vecteur de Burgers de type b = ±
a/2 <110>. Ce phénomène de défautage est représenté figure A.3. Il doit être thermiquement ou
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mécaniquement activé et doit notamment passer les barrières de Peierls [86].

FIGURE A.3 – Processus de défautage d’une boucle de vecteurs de Burgers de type <111> en
boucle de type <110> par une partielle de Shockley de type <112>.

En théorie, les principaux vecteurs de dislocation favorables dans la structure cubique faces
centrées sont de type a/2<110> et de type a<100> et l’énergie de la dislocation est proportion-
nelle à b2. Par conséquent, l’énergie des boucles de vecteur a/2<110> est inférieure à l’énergie
des boucles a<100> qui ne sont jamais observées en réalité. Selon cette logique, les boucles
de vecteur b = ± a/3 <111> devraient être plus stable que les boucles parfaites. Cependant, le
fait que ces boucles soient fautées génère une énergie de faute supplémentaire à l’énergie de la
boucle. Les boucles de vecteur de Burgers 1/3<111> et 1/2<110> fautées et non fautées sont
représentées figure A.4.

FIGURE A.4 – a) et c) Boucles de Frank respectivement lacunaire et interstitielle fautées sur
les plans {111} de la structure CFC; b) et d) Boucles parfaites formées par le processus de
défautage.

Remarque : pour une boucle de dislocation interstitielle, il faut deux partielles de Shockley
pour défauter la boucle. La première corrige la faute extrinsèque en faute intrinsèque (c’est à
dire une faute interstitielle en faute lacunaire) et la seconde vient défauter la boucle comme dans
le cas des boucles lacunaires. La réaction devient donc :
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1

6
[1̄21̄] +

1

6
[21̄1̄] +

1

3
[111]→ 1

2
[110] (A.2)

Les boucles de dislocation parfaites peuvent alors glisser sur leur cylindre de glissement.
Le fait d’obtenir ou non le défautage va dépendre de l’énergie apportée pour provoquer ce dé-
fautage. Ainsi, il peut exister dans l’aluminium deux types de boucles, les boucles fautées dites
de Frank et de vecteur de Burgers 1/3<111> et des boucles parfaites dites prismatiques et de
vecteur de Burgers 1/2<110>.
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Annexe B

Energie de formation des amas In

Le but de cette annexe est de déterminer la loi décrivant l’énergie de formation des amas In
en fonction du nombre d’interstitiels qui les compose. Dans cette étude, les amas d’interstitiels
sont sous la forme de boucles de dislocation observées lors des irradiations aux électrons. Les
calculs ab initio sont réalisés sur les configurations d’interstitiels les plus stables puis la loi est
déterminée pour les configurations de taille supérieure.

La loi donnant l’énergie de formation des amas In s’écrit :

Ef (In) = 2πR

(
Kb2

4π
ln

(
4R

eδ

)
+ Ec

)
+ πR2γ (B.1)

Où Ec est l’énergie de coeur de la boucle et πR2γ représente la faute de la boucle, avec γ
l’énergie de faute d’empilement. K est appelé coefficient d’énergie ou préfacteur de la dislo-
cation. δ est le rayon du coeur de la dislocation. Dans le cas où la dislocation est parfaite, le
dernier terme est nul car il n’y a pas d’énergie de faute.

Le rayon R de la boucle peut être écrit comme :

R ' a0f ×
√
n (B.2)

L’équation B.1 peut alors s’écrire :

Ef (In) = a
√
nln(n) + b

√
n+ cn (B.3)

Le but de cette étude est de calculer l’énergie de formation des premiers amas les plus stables
via des calculs ab initio, fitter ces points et en déduire les paramètres de l’équation B.1. Enfin,
fitter la courbe en fonction du nombre d’interstitiels pour déterminer la loi de l’équation B.3.

Il faut alors connaître les valeurs des différents termes de l’équation B.1 :

L’énergie de faute d’empilement de l’aluminium est obtenue expérimentalement par Rosen-
gaard et al. [196]. La valeur est de 166 mJ/m2. Les valeurs de référence par calculs ab initio
sont 147-153 mJ/m2 selon si la faute est intrinsèque ou extrinsèque. La valeur choisie ici est
déterminée d’après les constantes élastiques calculées par ab initio. L’énergie de faute d’empi-
lement vaut γ = 150 mJ/m2.

212



L’énergie de coeur Ec vaut µb2/2π. Cette énergie est donc fonction de la dislocation d’inté-
rêt, car les vecteurs de Burgers ne sont pas les mêmes. Dans le cas de la boucle de vecteur b =
1/3<111>, |b|2 = a2

0/3. µ est le module de cisaillement.

Le préfacteur K est représenté sur la figure B.1 b). Ce préfacteur est obtenu à partir des
constantes élastiques C11, C12 et C44 dans l’aluminium. Deux courbes sont représentées, en
rouge la courbe expérimentale fittée à 0K, et en noir la courbe calculée à partir de valeurs ab
initio. Les deux courbes sont en bon accord, et même si la valeur deK semble osciller, ces oscil-
lations sont considérées négligeables. La valeur déterminée de K est de 37GPa soit 0,23eV/A3.

Le terme δ est égal à 2b avec b la valeur du vecteur de Burgers.

Les énergies de formation des premiers amas les plus stables sont obtenues sur la figure B.1
a). Les valeurs ab initio sont représentées par les points verts. Ces points sont fittés pour donner
une expression de Ef (In). A titre de comparaison, la courbe représentant la théorie élastique
est également représentée. Toutes les valeurs sont fixées, seule l’énergie de coeur diffère entre
les deux courbes. L’énergie de coeur Ec est de 0,138eV/Ådans le cas de la courbe rouge, et de
0,364eV/Ådans le cas de la courbe verte. La courbe B.1 c) représente les énergies de formation
des amas dumbells <100> (courbe bleue) comparées aux amas selon les surfaces {111} (courbe
verte). Ces courbes montrent que les dumbells <100> sont les amas les plus stables jusqu’à 7
interstitiels, puis que les amas {111} deviennent les amas les plus stables. Cela est attendu car
les amas de type <100> ont un vecteur de Burgers de type a<100>. L’énergie dépend de b2 et les
amas <100> seront donc très peu stables comparé aux familles de boucles de vecteur de Bur-
gers a/2<110> et a/3<111>. Les boucles a/2<110> n’ont pas été calculées dans cette étude. Les
boucles parfaites de vecteur de Burgers a/2<110> ne sont pas stables comparées aux boucles
<111>. Comme dans le cas des boucles <100>, cela est dû au vecteur de Burgers de la boucle.
Cependant, l’énergie de faute des boucles <111> augmente avec le nombre d’interstitiels, et les
boucles <111> deviennent alors instables par rapport aux boucles <110> au-delà d’un certain
nombre d’interstitiels. Néanmoins, l’énergie apportée pour défauter les boucles doit être suffi-
sante, le phénomène doit donc être thermiquement ou mécaniquement activé et surpasser les
barrières de Peierls. Si l’énergie n’est pas suffisante, les boucles restent de type <111> et les
boucles de type <110> ne sont pas observées.

Les valeurs de a, b et c de l’équation B.3 sont alors déterminées :

a = 0, 579eV ; b = 3, 572eV ; c = 0, 100eV (B.4)

Ces valeurs permettent alors d’obtenir la loi recherchée des énergies de liaison des amas
d’interstitiels en fonction du nombre d’interstitiels composant l’amas.
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FIGURE B.1 – Courbes obtenues par Marinica et Goryaeva, avec a) énergie de formation des
boucles de Frank {111} ; b) préfacteur K et c) énergie de formation des boucles {100} et {111}
en fonction du nombre d’interstitiels composant l’amas.
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Annexe C

Energies de formation et de liaison de
petits amas lacunaires en présence de
carbone

La même méthode que pour l’hydrogène (paragraphe 3.7.1) est utilisée pour déterminer les
propriétés du carbone sur les petits amas lacunaires. La stabilité du carbone dans la matrice
d’aluminium est étudiée. Tout comme l’hydrogène, la GGA est utilisée.

Dans un premier temps, le site préférentiel du carbone dans la matrice d’aluminium est étu-
dié. Pour cela, il faut déterminer auparavant l’énergie de cohésion du carbone. Une boîte de
graphite est réalisée et l’énergie par atome de carbone est de -9,23 eV/C. Nous déterminons le
site le plus stable pour le carbone par l’équation 3.121 appliqée au carbone. Le carbone ne peut
pas se placer sur les sites substitutionnels mais peut se placer sur les sites interstitiels : les sites
tétraédriques (notés T-C) ou les sites octaédriques (notés O-C). Ces deux sites sont représentés
sur la figure C.1.

FIGURE C.1 – Site tétraédrique T-C (gauche) et octaédrique O-C (droite) pour l’atome de car-
bone dans le réseau de l’aluminium.

L’expression de l’énergie de formation du carbone s’écrit :

Ef (C) = E(NAl + C)− E(NAl)− 1

2
E(C2), (C.1)

avec E(NAl + C) l’énergie du système qui contient N atomes d’aluminium et un atome
de carbone en site interstitiel, E(NAl) l’énergie d’un système uniquement composé d’atomes
d’aluminium et E(C2) l’énergie de deux atomes de carbone dans une boîte de graphite. Les
résultats sont donnés dans le tableau C.1.
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TABLEAU C.1 – Energie de formation du carbone dans une matrice d’aluminium dans le site
tétraédrique ou octadédrique.

Site Ef (C) Littérature
T-C 1,86 1,31 [104]
O-C 1,51 1,25 [104]

Le carbone est plus stable dans le site octaédrique que dans le site tétraédrique, car son éner-
gie de formation est plus faible. Ces résultats sont en accord avec la littérature [104].

Les premiers amas de lacunes, en présence de carbone, peuvent à présent être déterminés.
La stabilité d’une lacune en présence d’un atome de carbone dans les sites T1 et O1 de la figure
3.36 est d’abord calculée. L’énergie de liaison s’exprime :

Ebt(V − C) = Ef (V ) + Ef (C(T ))− Ef (V − C), (C.2)

avec Ef (V ) l’énergie de formation de la lacune, Ef (C) l’énergie de formation de l’atome
de carbone dans le site tétraédrique, et Ef (V − C) l’énergie de formation d’un système qui
contient une lacune et un atome de carbone dans une matrice d’aluminium. Les énergies de
formation et de liaison du complexe VC sont donnés dans le tableau C.2. La configuration la
plus stable est représentée sur la figure C.2.

TABLEAU C.2 – Energie de formation et de liaison totale du complexe VC dans une matrice
d’aluminium selon la position du carbone dans les sites interstitiels.

Site Ef (V C) Ebt(V C) Littérature
VC(T) 3,11 -,095
VC(O) 1,97 0,20 0,18 [104]

FIGURE C.2 – Configuration la plus stable déterminée pour le complexe V-C dans le réseau de
l’aluminium.

Le carbone est plus stable dans le site octaédrique le plus proche de la lacune. Cela est en
accord avec les études précédentes [104]. Notons le très bon accord de l’énergie de liaison du
complexe VC(O) avec la littérature [104].
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Annexe D

Configurations lacunaires et interstitielles
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FIGURE D.1 – Configurations composées de lacunes (carrés rouges).
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TABLEAU D.1 – Energies de liaison des configurations lacunaires, 4a0x4a0x4a0. Les correc-
tions élastiques ne sont pas prises en compte. Les énergies de liaison correspondent respective-
ment aux configurations de gauche à droite, et de haut en bas.

Amas Ebt(Vn)
1 2 3 4 5 6 7 8

V2 -0,072 -0,001 -0,007 -0,017 -0,019 -0,009
V3 -0,130 -0,139 -0,146 -0,121 -0,059 -0,011 -0,090
V4 -0,197 -0,043 -0,070 -0,161 -0,162 -0,016 -0,113 -0,120
V5 -0,206 -0,244 -0,165 -0,257 -0,074
V6 0,027 -0,256 0,020
V7 0,136 0,016 -0,068
V8 -0,499 -0,011 0,231
V9 -0,336 0,347
V10 0,468
V11 0,600 0,067 -0,422 -0,402 0,247
V12 -0,641 0,742 -0,908 0,626
V13 0,896 1,019
V14 1,057 1,262
V15 1,084 1,512
V16 1,253 1,739
V17 1,973
V18 2,184
V19 2,410

TABLEAU D.2 – Energies de liaison des configurations lacunaires et interstitielles,
4a0x4a0x4a0. Les corrections élastiques ne sont pas prises en compte. Les énergies de liaison
correspondent respectivement aux configurations de gauche à droite, et de haut en bas.

Amas Ebt(Vn)
1’ 2’ 3’ 4’ 5’ 6’ 7’ 8’

V3 -0,132
V4 -0,124
V5 0,391 -0,254 -2,983 -0,254
V6 0,110 -0,012 0,330 0,341 0,216 0,293
V7 -0,045 -0,521 0,312 0,225 -0,115 -0,072 -0,010 0,260
V8 0,276 0,166
V9 0,466 0,259 -0,003
V10 0,349 0,407
V11 -0,133 0,148 0,114
V12 -0,847 -0,286
V13 0,238 -0,636 -0,926 -0,220
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Annexe E

Configurations calculées pour les amas
VnH par ab initio
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TABLEAU E.1 – Energies de liaison relative des configurations VnH. Les corrections élastiques
ne sont pas prises en compte. Les énergies de liaison relatives correspondent respectivement aux
configurations de gauche à droite, et de haut en bas.

Amas Ebrel(Vn)
1’ 2’ 3’ 4’ 5’ 6’

V H 0,341 -0,013 0,041 -0,004 0,136 -0,119
V2H 1NN 0,143 -0,068 -0,063 -0,458 -0,196 -0,263
V2H 2NN -0,025 -0,323 -0,081 -0,468 -0,416
V3H -0,153 -0,305 -0,222 -0,061 -0,067 -0,061

-0,010 -0,054 -0,069 -0,236 -0,071 -0,054
-0,446

V4H -1,137 -0,043 0,026
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Annexe F

Interactions atome-lacune selon le type de
lacune de l’amas Vn

Pour aller jusqu’au bout de la description du système, les interactions atome-lacune sont
déterminées selon l’environnement de la lacune. Pour les coins et les bords, la résolution se
fait en considérant que, contrairement aux surfaces, les atomes et lacunes n’ont pas les mêmes
interactions. Par conséquent, les bords et les coins sont calculés par la figure F.1.

FIGURE F.1 – Définition du calcul de l’énergie de la cavité.

Un coin est représenté sur la figure F.2.

FIGURE F.2 – Définition d’une lacune de coin pour une cavité dans une matrice d’aluminium.
Les atomes sont représentés par des cercles et les lacunes par des carrés. La lacune de coin est
entourée en rouge.

La lacune de coin forme des paires et des triplets avec ses premiers voisins. Pour rappel,
quelque soit son type, chaque lacune participe à 12

2
paires et 24

3
triplets. Comme cela est repré-

senté sur la figure F.2, la lacune de type "coin" participe à 6
2

paires VV, 6
2

paires VAl, 8
3

triplets
VVV, 8

3
VVAl et 8

3
AlAlV. Dans ce modèle, toutes les interactions doivent être prises en compte,

cela inclut les atomes présents autour de la cavité, qui perdent des interactions de type AlAlAl
au voisinage de la cavité. Les atomes associés au coin sont représentés par les cercles sur la
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figure F.2 et participent tous à 1
2

AlV avec la lacune de coin. Pour les triplets, cela peut vite
devenir compliqué car les triplets AlAlV sont uniques pour chaque lacune tandis que les triplets
AlVV doivent être séparés en deux pour chaque lacune. L’atome vert participe à 4

3
AlAlV. Les

atomes noirs participent chacun pour chaque lacune de coin à 1
6

AlVV et 3
3

AlAlV. Les atomes
bleus participent à 2

3
AlAlV et 2

6
AlVV. Enfin, l’atome rouge participe à 2

6
AlVV et 2

3
AlAlV.

Lorsque l’on somme tous ces termes, les 8 AlAlV et les 4 AlVV créés par lacune sont bien
retrouvés.

FIGURE F.3 – Définition d’une lacune de bord entre les surfaces {111} pour une cavité dans une
matrice d’aluminium. Les atomes sont représentés par des cercles et les lacunes par des carrés.
La lacune de bord est entourée en rouge.

De même pour la lacune de bord entre les surfaces {111} et {111}. Cette lacune participe
à 7

2
paires VV, 5

2
paires VAl, 10

3
triplets VVV, 8

3
VVAl et 6

3
AlAlV. Les atomes associés à la

lacune de bord sont représentés par les cercles sur la figure F.3 et participent tous à 1
2

AlV avec
la lacune de bord. Les atomes bleus participent à 2

3
AlAlV et 2

6
AlVV chacun pour la lacune de

bord. Enfin, l’atome vert participe à 4
3

AlAlV. Lorsque l’on somme tous ces termes, les 6 AlAlV
et 4 AlVV créés par lacune sont bien retrouvés.

FIGURE F.4 – Définition d’une lacune de bord entre les surfaces {100} et {111} pour une cavité
dans une matrice d’aluminium. Les atomes sont représentés par des cercles et les lacunes par
des carrés. La lacune de bord est entourée en rouge.
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De même pour la lacune de bord entre les surfaces {100}/{111}. Cette lacune participe à 7
2

paires VV, 5
2

paires VAl, 10
3

triplets VVV, 8
3

VVAl et 6
3

AlAlV. Les atomes associés à la lacune de
bord sont représentés par les cercles sur la figure F.4 et participent tous à 1

2
AlV avec la lacune

de bord. L’atome bleu participe à 2
3

AlAlV et 2
6

AlVV pour la lacune de bord. Les atomes noirs
chacun pour chaque lacune de coin à 1

6
AlVV et 3

3
AlAlV. Enfin, les atomes rouges participent

chacun à 1
3

AlVV et 2
3

AlAlV. En sommant tous ces termes, les 6 AlAlV et 4 AlVV créés par
lacune sont bien retrouvés.

FIGURE F.5 – Définition d’une lacune de surface {100} pour une cavité dans une matrice d’alu-
minium. Les atomes sont représentés par des cercles et les lacunes par des carrés. La lacune de
surface {100} d’intérêt est entourée en rouge.

De façon à être exhaustif, et pour vérifier les énergies de surface par lacune précédemment
calculées, la même méthode est utilisée pour la lacune de surface {100}. Cette lacune est repré-
sentée sur la figure F.5 entourée en rouge. Cette lacune participe à 8

2
paires VV, 4

2
paires VAl,

12
3

triplets VVV, 8
3

VVAl et 4
3

AlAlV. Les atomes associés à la lacune de surface {100} sont
représentés par les cercles sur la figure F.5 et participent chacun à 1

2
AlV, 2

6
VVAl et 2

3
VAlAl

avec la lacune de surface {100}. En sommant tous ces termes, les 4 AlAlV et 4 AlVV créés par
lacune sont bien retrouvés.

FIGURE F.6 – Définition d’une lacune de surface {111} pour une cavité dans une matrice d’alu-
minium. Les atomes sont représentés par des cercles et les lacunes par des carrés. La lacune de
surface {111} d’intérêt est entourée en rouge.
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De même pour la lacune de surface {111}. Cette lacune est représentée sur la figure F.6
entourée en rouge. Cette lacune participe à 9

2
paires VV, 3

2
paires VAl, 15

3
triplets VVV, 6

3
VVAl

et 3
3

AlAlV. Les atomes associés à la lacune de surface {111} sont représentés par les cercles sur
la figure F.6 et participent chacun à 1

2
AlV, 2

6
VVAl et 2

3
VAlAl avec la lacune de surface {111}.

Par addition de tous ces termes, les 3 AlAlV et 3 AlVV créés par lacune sont bien retrouvés.

Une remarque concernant les surfaces {111} et {100} : cette méthode permet de retrouver
l’énergie de surface obtenue par la méthode des surfaces infinies de la figure 3.11. En effet, pour
chaque lacune de surface {100} et {111}, le nombre d’atomes par lacune s’écrit respectivement
4 × 1

4
et 3 × 1

3
atome soit un atome pour une lacune pour chaque surface, ce qui était démontré

à partir de la figure 3.11.

La réciproque sera la même dans chacun des cas pour le cas d’un atome de coin, de bord
entre les surfaces {111} ou de bord entre les surfaces {100} et {111} dans le cas d’un précipité
dans une boîte vide. Il suffira de remplacer les indices Al et V.

Remarque : Dans le cas des octaèdres non tronqués, seuls les atomes (ou lacunes) de coins
vont changer d’environnement par rapport aux octaèdres tronqués. Dans ce cas, le coin est
représenté comme sur la figure F.7. Dans ce cas, la lacune de coin participe à 4

2
paires VV,

8
2

paires VAl, 4
3

triplets VVV, 8
3

VVAl et 12
3

AlAlV. Les atomes associés à la lacune de surface
{111} sont représentés par les cercles sur la figure F.6 et participent chacun à 1

2
AlV. Les atomes

verts participent chacun à 4
3

AlAlV. Les atomes bleus participent chacun à 2
6

AlVV et 2
3

AlAlV.
En sommant tous ces termes, les 12 AlAlV et 4 AlVV créés par lacune sont bien retrouvés.

FIGURE F.7 – Définition d’une lacune de coin pour une octaèdre non tronqué dans une matrice
d’aluminium. Les atomes sont représentés par des cercles et les lacunes par des carrés. La lacune
de coin d’intérêt est entourée en rouge.
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Annexe G

Formes de croix observées par MET

Les formes de croix ont été obtenues lors d’irradiations à température ambiante et sous vide,
pour des taux de dommage entre 1,51.10−3 et 9,51.10−3 dpa/s (irradiations (1)).
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FIGURE G.1 – Formes de croix observées sous irradiation en projection équatoriale, z = [100],
MET Titan 300 keV, température ambiante, taux de dommage : 1,51-9,51.10−3 dpa/s.
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Annexe H

Détermination expérimentale de EmI et EmV

Les énergies de migration de la lacune (Em
V ) et de l’interstitiel (Em

I ) peuvent être obtenues
directement lors d’irradiations in situ. En effet, l’énergie de migration de la lacune peut être
obtenue par détermination de la vitesse de croissance des boucles de dislocation, tandis que
l’énergie de migration de l’interstitiel est reliée à la densité à saturation des boucles à diffé-
rentes températures [197].

La vitesse de croissance des boucles interstitielles est étudiée par M. Kiritani dans son mo-
dèle et repris par A. Du Parc [197]. Il considère que les concentrations volumiques des intersti-
tiels et des lacunes sont stationnaires et que cet état stationnaire est contrôlé par l’élimination
des défauts sur les surfaces de la lame mince. Il se place dans le cas d’un régime de recombi-
naison dominant pour obtenir le coefficient de diffusion des lacunes. Cela permet d’aboutir à
l’expression de la vitesse de croissance des boucles de dislocation :

V =
2

b
(Zb,I − Zb,V )

(
GVatDoV

RIV

) 1
2

exp

(
− Em

V

2kBT

)
, (H.1)

où b est le vecteur de Burgers, Zb,I et Zb,V les efficacités d’absorption des interstitiels et des
lacunes par les boucles, G est le taux de création des défauts ponctuels, DoV est le préfacteur
du coefficient de diffusion des lacunes, Vat est le volume atomique, RIV est le coefficient de
recombinaison (=4π r∗ avec r∗ le facteur de recombinaison) et Em

V est l’énergie de migration de
la lacune.

La densité à saturation des boucles est étudiée à l’aide du modèle de BKM. Ce modèle
stipule que les di-interstitiels sont des noyaux stables et que les lacunes sont immobiles. Les
seuls puits présents sont les boucles de dislocation. Au bout d’un temps suffisamment long, la
densité de boucles devient constante. En considérant que la concentration des di-interstitiels
s’équilibre avec la concentration des interstitiels, l’expression de la densité à saturation des
boucles s’écrit :

Dsat =

(
G

(3RIV + 2βII,1).Vat.DoI

) 1
2

exp

(
− Em

I

2kBT

)
, (H.2)

où βII,1 le coefficient d’absorption d’un interstitiel par un autre interstitiel, DoI est le préfac-
teur du coefficient de diffusion des interstitiels et Em

I est l’énergie de migration de l’interstitiel.
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Les termes qui précèdent l’exponentielle dans les deux cas peuvent être considérés comme
des constantes. Les expériences d’irradiation aux électrons ont été menées dans un MET-G2
Tecnai 200 keV à quatre températures : température ambiante (notée 24˚C), 50 ˚C, 100 ˚C et
150 ˚C pour un taux de dommage de 1,62.10−5 dpa/s (irradiations (8)). Les images ont été prises
ponctuellement en faisceau faible, de façon à obtenir un contraste fin des boucles de dislocation.
Pour chaque température, de 13 à 20 boucles ont été étudiées afin d’avoir une bonne statistique
sur les résultats. L’intervalle de temps entre chaque image est toujours de 1 minute. Les tailles
de boucles sont tracées en fonction du temps (exemple figure H.1).

FIGURE H.1 – Tailles de boucles de dislocation en fonction du temps, température ambiante
(24 ˚C), MET Tecnai-G2 200 keV, z=[100] (irradiations (8)).

La valeur moyenne de la vitesse de croissance est ensuite déterminée pour chaque tempéra-
ture. Les résultats sont présentés dans le tableau H.1.

TABLEAU H.1 – Vitesse moyenne de croissance de boucles de dislocation sous irradiation
électronique pour différentes températures (irradiations (8)).

24˚C 50˚C 100˚C 150˚C
V (nm/s) 0,005 0,006 0,016 0,044
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La vitesse de croissance des boucles de dislocation augmente avec la température. Cet
effet est lié à la diffusion des interstitiels qui augmente avec la température. Pour déterminer
Em
V , il reste alors à représenter la vitesse de croissance en fonction de 1

T
, représenté sur la figure

H.2.

FIGURE H.2 – Détermination de EVm à partir de la vitesse de croissance des boucles de disloca-
tion en fonction de la température.

Au final, Em
V = 6.10−20 J soit 0,38 eV. Si la valeur à température ambiante est éliminée, la

valeur de Em
V = 8.10−20 J soit 0,50 eV. Cette valeur est en bon accord avec les valeurs obtenues

dans la littérature [185].

De la même façon, nous pouvons déterminer Em
I en déterminant la pente et en représentant

le logarithme de la densité en fonction de − 1
2kBT

, représenté sur la figure H.3.

La pente attendue n’est pas observée. Cependant, cela peut être du à un plateau de densité
en fonction de la température. En effet, A. Duong-Hardouin Du Parc [197] explique le modèle
de Kiritani dans sa thèse. Les résultats de ce modèle sont représentés sur la figure H.4.

Le plateau de densité observé pour la première irradiation peut être dû à un effet d’impu-
retés ou solutés. D’après le modèle de Kiritani (figure H.4), les impuretés ou solutés peuvent
avoir une influence sur la densité des boucles interstitielles. La phase I correspond à un domaine
de haute température pour lequel le piégeage des interstitiels par les impuretés est négligeable.
C’est le cas d’un métal pur ne contenant pas d’impureté. La phase II est reliée au piégeage
et dépiégeage des interstitiels par les impuretés. La pente change légèrement, mais est toujours
présente. Le domaine III se passe pour de plus basses températures. Les impuretés piègent toutes
un interstitiel. La densité de boucles est constante et ne dépend plus de la température. Enfin,
la phase IV exprime le domaine des basses températures pour lequel les impuretés ont toutes
piégé un interstitiel et il n’y a plus de piège libre. Dans notre cas, l’intersection entre la phase
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FIGURE H.3 – Détermination de Em
I à partir de la densité à saturation de boucles de dislocation

en fonction de la température.

FIGURE H.4 – Variation de la densité des boucles interstitielles en fonction de (1/T) selon le
modèle de Kiritani dans le fer.

III et la phase IV est probable. De façon à obtenir la pente attendue, de nouvelles irradiations
sont menées. Les irradiations sont menées au MET Tecnai 200 keV de Jannus Orsay. Les irra-
diations sont menées à trois températures : 100 ˚C, 111 ˚C et 122 ˚C pour un taux de dommage
de 1,75.10−5 dpa/s (irradiations (9)). La nouvelle courbe est représentée sur la figure H.5.

Le pente obtenue est de 5.10−19Joules, ce qui nous donne au final Em
I = 3,12 eV. Cette va-

leur est très supérieure aux valeurs de la littérature, qui donnent 0,112 eV [Landolt-Bornstein].
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FIGURE H.5 – Détermination de Em
I à partir de la densité à saturation de boucles de dislocation

en fonction de la température.
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Annexe I

Modèle atomique d’une cavité de forme de
croix

Nous proposons dans cette annexe un modèle d’énergie tel que développé dans le para-
graphe 3.3 appliqué aux formes de croix (figure 4.4). Nous appelons ici "croix", la forme 3D
donnée sur la figure 4.4 c). Nous utilisons les interactions de paire et de triplet définies dans
le paragraphe 3.2.2. Nous représentons la moitié 1 de la croix sur la figure I.1 a). La figure
I.1 b) représente l’allongement d’une des pointes de la croix. Nous notons "p" la taille de la
cavité, en nombre de paramètres de maille dans les directions <100>. Ainsi, la moitié de la
croix avec p = 3 et la pointe de la croix p = 5 sont représentées sur la figure I.1. Notons que les p
dans ce modèle de forme de croix dont seules les pointes s’allongent ne peuvent être qu’impairs.

Dans le cas d’une configuration dont le centre reste constant (ici un paramètre de maille) et
où seules les pointes grandissent, les uniques types de lacunes qui existent sont représentés sur
la figure 4.4. Le nombre de paires et triplets et les énergies correspondantes pour chaque type
de lacune sont répertoriés dans le tableau I.1.

TABLEAU I.1 – Nombre de paires et triplets et énergie de liaison correspondante par type de
lacune représentées sur la figure I.1.

Type de lacune VV VAl VVV VAlAl VVAl Energie de liaison (eV)
Surface {100} (externes) 8/2 4/2 12/3 4/3 8/3 0,180
Surface {100} (internes) 9/2 3/2 14/3 2/3 8/3 0,224

Coins (internes) 9/2 3/2 15/3 3/3 6/3 0,267
Coins (externes) 3/2 9/2 3/3 15/3 6/3 0,003

Internes 12/2 0 24/3 0 0 0,530
Bords (externes) 2 5/2 7/2 6/3 10/3 8/3 0,048

Examinons une croix dont les pointes s’allongeraient. Pour passer d’une des pointes de la
première croix (figure I.1) à la pointe figure 4.4 b), des lacunes externes de surfaces {100}, des
lacunes de bord et des lacunes sont ajoutées. Le nombre de lacunes de chaque type en fonction
du paramètre p peut être déduit :

1. Pour la clarté du lecteur, seule la moitié de la croix est représentée sur la figure I.1 a). Cependant, le reste de
la croix est visible sur la figure 4.4 d).
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FIGURE I.1 – a) Représentation d’une croix de paramètre p = 3. Seule la moitié de la croix est
représentée pour la clarté du lecteur. Les carrés rouges et les carrés bleus représentent les lacunes
des surfaces {100} externes et internes. Les carrés verts et oranges représentent respectivement
les lacunes de coins externes et internes. Les carrés jaunes représentent les lacunes internes. b)
Représentation d’une des 8 pointes allongées d’une croix de paramètre p = 5. Les carrés noirs
représentent les lacunes de bord entre les surfaces {100}.

nsurface{100} internes = 24,

nsurface{100} externes = 6(2p− 5),

nbordsexternes = 0 pour p = 3,

= 6(2p− 6) pour p > 3,

ncoins internes = 8,

ncoins externes = 24,

ninternes = 3(p− 1),

n = 27p− 13. (I.1)

Les énergies de liaison par lacune sont calculées d’après les relations 3.48 et 3.68 et sont
répertoriées dans le tableau I.2. Notons que l’énergie de liaison par lacune n’augmente pas avec
la taille de la croix, ce qui indique que ces configurations sont très instables. Notons également
que pour p=41, la croix correspondante aurait un R100=8 nm. Or, les croix observées expé-
rimentalement n’ont été observées que pour R100<2 nm (figure 4.3). Enfin, même si nous ne
pouvons pas comparer les formes à faible taille, nous pouvons donner un ordre d’idée qualitatif
s’il existe de très grandes différences entre les configurations. Considérons les formes de croix
et les formes non tronquées 3. Les nombres de lacunes et les énergies de liaison des croix et des
octaèdres non tronqués permettant une comparaison qualitative est donnée dans le tableau I.3.

3. Le même travail peut être réalisé avec les octaèdres tronqués.
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TABLEAU I.2 – Nombre total de lacunes et énergie de liaison par lacune en fonction de p pour
une forme de croix dont seules les pointes s’allongent.

p Nombre total de lacunes Energie de liaison par lacune (eV)
3 68 0,189
5 122 0,185
7 176 0,183
9 230 0,182

11 284 0,182
21 554 0,180
31 824 0,180
41 1094 0,180

TABLEAU I.3 – Nombre total de lacunes et énergie de liaison par lacune pour une forme de
croix dont seules les pointes s’allongent et une forme d’octaèdre non tronqué. Le paramètre p
est donné pour indiquer les tailles des formes de croix et d’octaèdres non tronqués.

Croix Octaèdre non tronqué
p Nombre total Energie de liaison p Nombre total Energie de liaison

de lacunes par lacune (eV) de lacunes par lacune (eV)
3 68 0,189 3 44 0,365

4 85 0,422
9 230 0,182 6 231 0,493

Qualitativement, les octaèdres non tronqués sont plus stables que les formes de croix dont
seules les pointes s’allongent car leurs énergies de liaison par lacune sont très supérieures. Cela
est particulièrement visible pour les croix et octaèdres non tronqués comportant respectivement
230 et 231 lacunes. Le nombre de lacunes étant quasiment équivalent, nous pouvons dire que
l’octaèdre non tronqué est plus stable que la croix, mais uniquement dans ce cas.

Nous sommes allés plus loin dans la description de la croix. Considérons une croix dont le
centre n’est plus 1x1 paramètre de maille mais qxq paramètres de maille. Un exemple de centre
de croix dont le centre fait 2x2 paramètres de maille est représenté sur la figure I.2 a) et l’une
de ses pointes est représentée sur la figure I.2 a).

Un nouveau type de lacunes apparait. Ces lacunes sont des lacunes de bord internes entre
deux surfaces {100}, représentées en violet sur la figure I.2. Le nombre de paires et de triplets
et l’énergie de liaison associée à ces lacunes sont donnés dans le tableau I.4.

TABLEAU I.4 – Nombre de paires et triplets et énergie de liaison correspondante aux lacunes
de bords internes représentées sur la figure I.2.

Type de lacune VV VAl VVV VAlAl VVAl Energie de liaison (eV)
Bords (internes) 11/2 1/2 20/3 0/3 4/3 0,398
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FIGURE I.2 – a) Représentation d’un centre de croix de paramètre qxq = 2x2. Les carrés vio-
lets représentent les lacunes des bords entre deux surfaces {100} internes. Les carrés oranges
représentent respectivement les lacunes de coins internes. Les carrés jaunes représentent les la-
cunes internes. b) Représentation d’une des six pointes de croix de paramètre qxq = 2x2. Les
carrés noirs représentent les lacunes des bords entre deux surfaces {100} externes. Les carrés
jaunes représentent les lacunes internes. Les carrés rouges et bleus représentent respectivement
les lacunes de surface {100} externes et internes.

Considérons le centre de la croix. Le nombre de lacune de chaque type s’écrit :

ncoins internes = 8,

nbords internes = 12(q − 1),

ninternes = (q × w)× q + ((q × w) + 1)× (q − 1). (I.2)
(I.3)

Le paramètre w correspond à une suite :

w = 0 pour q=1

w = q pour q = 2 (exemple sur la figure I.2 a))

w = q + 1 pour q = 3

w = q + 2 pour q = 4 etc.
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Considérons à présent les six pointes de paramètre q x q 4 comme représenté sur la figure I.2
b) pour une pointe de paramètre q=2. Nous pouvons déterminer le nombre de chaque type de
lacunes pour les six pointes de la croix :

nsurface{100} internes = 6[4× q],
nsurface{100} externes = 6[(4× (q − 1) + w)× q + 4(q − 1)2 + 1],

nbords externes = 6[8(q − 1)],

ncoins externes = 24,

ninternes = 6[(2(q × w) + 1)× q]. (I.4)
(I.5)

Nous en déterminons le nombre total de lacunes et l’énergie de liaison par lacune pour
chaque croix régulière dans le tableau I.5.

TABLEAU I.5 – Nombre total de lacunes et énergie de liaison par lacune en fonction de p, q, w
pour une forme de croix régulière.

p q w Nombre total de lacunes Energie de liaison par lacune (eV)
3 1 0 68 0,189
6 2 2 363 0,339
9 3 4 1054 0,425

16 4 6 2309 0,479
25 5 8 4296 0,515
36 6 10 7183 0,541

Les croix ne sont pas stables. En effet, si nous comparons qualitativement les tableaux I.5 et
I.3, les octaèdres non tronqués sont bien plus stables que les formes de croix, pour des nombre
de lacunes bien plus faibles.

Une perspective serait de réaliser un travail plus rigoureux en faisant varier dans le modèle
les formes possibles de croix (i.e que les familles de plans {100} ne soient pas équivalentes)
et les comparer avec les croix obtenues expérimentalement. Pour cette comparaison, il faudrait
représenter sur la figure 5.6 les croix obtenues par le modèle et expérimentalement.

4. Notons que les lacunes de coins et de bords internes ne doivent pas être comptées deux fois.
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Annexe J

Détermination de la concentration
d’atomes d’hydrogène à l’équilibre dans le
solide

Dans le cas où la pression partielle impose la concentration d’équilibre des atomes d’hy-
drogène, nous pouvons déterminer la concentration des atomes d’hydrogène à l’équilibre dans
le solide. La concentration [H]eq est donnée par site tétraédrique et non par site atomique car
l’hydrogène ne se place pas, d’après les calculs ab initio, en position substitutionnelle. De cette
façon, à la fois les atomes d’hydrogène, les lacunes et les atomes d’aluminium sont conservés.
La concentration [H]eq s’exprime par le biais d’une loi de Sieverts [175] :

[H]eq =
(2π)3/4~5/2

(kBT )7/4m
5/4
H

√
2d

(pH2)
1/2 exp

(
−E

f (H)

kBT

)
, (J.1)

où Ef (H) est l’énergie de mise en solution de l’atome d’hydrogène en site tétraédrique cal-
culée en DFT (0,728 eV), ~ est la constante de Planck réduite(~ = h/2π), mH est la masse
de l’atome d’hydrogène (=1,008 u = 1,674.10−27 kg [198]) et d est la distance séparant deux
atomes d’hydrogène dans le cas d’une molécule H2 (=74 pm [170]). pH2 est la pression en hy-
drogène. A température constante, le terme devant la pression en hydrogène est constant et sera
noté K0 pour simplifier la notation.

Afin de vérifier la validité de la relation J.1, cette dernière est comparée aux valeurs de la
littérature [199]. Les valeurs de la concentration en hydrogène dans la littérature sont données
en ppm massique, soit en fraction massique. La conversion en ppm par site atomique se fait
selon la relation suivante :

[H]mass =
[H]atmH

[H]atmH + [Al]atmAl

, (J.2)

avec [H]mass et [H]at respectivement les concentrations massiques et atomiques par atome
d’aluminium en élémentX etmX la masse de l’élémentX . Nous savons que [H]atmH«[Al]atmAl,
que [Al]at ≈ 1 1 et que mH/mAl = 27 [200]. Par conséquent, la relation devient :

27

2
[H]mass = [H]eq. (J.3)

1. La fraction de sites occupés par des lacunes par rapport aux sites atomiques est négligeable.
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Le facteur 1/2 provient du fait que l’on exprime la concentration d’hydrogène par site tétra-
édrique 2. Afin de déterminer l’effet des différents termes, nous représentons le logarithme de la
concentration d’hydrogène en fonction de la température sur la figure J.1, qui s’écrit :

ln[H]eq = −E
f (H)

kBT
+ ln(

√
pH2K0). (J.4)

FIGURE J.1 – Concentration d’hydrogène par site tétraédrique en fonction de la température
pour une atmosphère d’hydrogène. Les valeurs expérimentales sont reproduites d’après [199]
et les valeurs théoriques sont calculées selon la relation J.1.

Les valeurs des coefficients sont proches. Nous pouvons remarquer que la pente n’est pas
égale à l’énergie de formation de l’hydrogène Ef (H) = 0,728 eV. Cet écart est dû à la dépen-
dance de K0 avec la température. De plus, les valeurs théoriques ne sont pas en accord avec les
valeurs expérimentales [199]. Un facteur correctif constant (F=19) est ajouté devant la relation
J.1 afin de reproduire les valeurs expérimentales, comme représenté sur la figure J.2.

Afin de vérifier ce facteur correctif, la nouvelle loi est comparée aux valeurs expérimentales
de la concentration d’hydrogène sous une atmosphère d’hydrogène à température ambiante.
Eichenauer et al. [201] étudient la solubilité de l’hydrogène dans l’aluminium à différentes
températures. Ces auteurs s’intéressent également aux obstacles à cette solubilité (lacunes, dis-
locations, joints de grains) en la mesurant au cours du temps. Une réduction de la solubilité
est observée. A haute temérature, les lacunes diffusent trop rapidement pour influer sur la so-
lubilité de l’hydrogène. D’après ces auteurs, les dislocations n’ont pas non plus d’effet sur la
solubilité de l’hydrogène, saturant rapidement en atomes d’hydrogène, avec un effet de deux à
trois ordres de grandeurs inférieurs à la réduction de la solubilité observée. En revanche, l’hy-
drogène précipite sur les joints de grains. Dans leurs expériences, les joints de grains ne sont
pas saturés et la réduction de la solubilité de l’hydrogène dans le volume est estimée due à la
ségrégation de l’hydrogène sur les joints de grain. A notre connaissance, les autres études de
la littérature ne considèrent pas ces obstacles et la valeur de la concentration d’hydrogène dans

2. Il y a deux sites tétraédriques par site atomique.
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FIGURE J.2 – a) Logarithme de la fraction atomique d’hydrogène en fonction de la tempé-
rature pour une atmosphère d’hydrogène ; b) Fraction atomique d’hydrogène en fonction de
la température pour une atmosphère d’hydrogène. Les valeurs expérimentales sont reproduites
d’après [199] et les valeurs théoriques sont calculées selon la relation J.1. Les valeurs théoriques
sont corrigées par un facteur F = 19.

le volume est donc sur-estimée. La concentration d’hydrogène par site atomique est estimée à
[H]at = 1,54.10−14 à température ambiante (T=298,15K) sous une atmosphère d’hydrogène. En
considérant Ef (H) = 0,728 eV et les mêmes conditions expérimentales, notre modèle donne
[H]at = 3,62.10−14. En considérant la valeur de Ef (H) (0,6726 eV) [201] et en modifiant le
facteur correctif obtenu à haute température en fonction de cette valeur, nous trouvons [H]at =
1,48.10−13 soit un ordre de grandeur de différence. Les résultats du modèle sont donc en bon ac-
cord avec les résultats expérimentaux obtenus par Eichenauer et al. [201] et le facteur correctif
est pris égal à F = 19.
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Par conséquent, la relation J.1 devient :

[H]eq = F

(
(2π)3/4~5/2

(kBT )7/4m
5/4
H

√
2d

(pH2)
1/2 exp

(
−E

f (H)

kBT

))
(J.5)
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Annexe K

Modélisation de la microstructure irradiée
à l’aide du code CRESCENDO

Le but de ce travail est de pouvoir reproduire l’évolution de la microstructure de l’aluminium
sous irradiation aux électrons avec le code de dynamique d’amas CRESCENDO. La majorité
des données d’entrées sont obtenues par calculs ab initio, par la littérature et par nos données
expérimentales.

Les irradiations in situ menées dans cette thèse montrent que les boucles de dislocation
apparaissent, grandissent et s’éliminent sur la surface du matériau. Le code CRESCENDO ne
considère pas ces éliminations, et une boucle qui croît peut alors sortir du système et interagir
avec ses images périodiques. Afin de simuler la germination, la croissance et la disparition des
boucles dans la lame mince, et ainsi éviter de faire croître les boucles jusqu’à des tailles non
physiques, la densité de boucles de dislocation est rapportée à une densité de dislocations, par
la formule :

ρd = 2πrρb (K.1)

Où r est le rayon moyen des boucles (r=12 nm) et ρb est la densité des boucles (=3,53.1022

m−3). On obtient alors ρd = 2,66.1011cm−2.

Dans ce modèle, les interstitiels ne peuvent pas former de boucles. Cependant, ce code
peut nous permettre d’étudier les premiers amas de lacunes lors des irradiations aux électrons,
avec et sans hydrogène.

En dehors des défauts ponctuels et de l’hydrogène, les amas sont considérés comme immo-
biles sous irradiation, du fait de l’utilisation du mode continu de CRESCENDO. L’énergie de
migration de l’hydrogène est donnée par les calculs ab initio [13, 38]. Les énergies de liaison
des amas hydrogène-lacunes ont été déterminées dans le paragraphe 3.7 par calculs ab initio et
par le modèle.

Les coefficients d’absorption des lacunes et des interstitiels (βn) par une lacune contenant n
lacunes s’écrivent :

βn = 4π(rv,i + rn), (K.2)

où rv,i est le rayon des lacunes ou des interstitiels, et rn est le rayon de la cavité contenant
n lacunes. Pour une cavité de rayon rn contenant n lacunes, on utilise :
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rn =

(
3n

Ω

4π

)1/3

, (K.3)

avec Ω le volume atomique. Par conséquent, le modèle CRESCENDO considère l’absorp-
tion des défauts par une cavité sphérique.

Pour calculer ri, on prend l’expression relative à une boucle de dislocation :

ri =

(
Ω

bπ

)2

, (K.4)

avec b le Burgers (b = 2,33.10−8 cm). Pour les petites cavités, si βn <4π rv,i avec rv,i =
6,5.10−8 cm 1, alors on met βn = 4π rv,i.

Les autres données d’entrées pour le code CRESCENDO sont répertoriées dans le tableau
K.1.

TABLEAU K.1 – Données d’entrées pour le code CRESCENDO dans le cas de l’aluminium
sous irradiation.

Termes sources Lacune Interstitiel Hydrogène Complexe V H
Energies de formation Ef (eV) 0,67 3,26
Energies de migration Em (eV) 0,61 0,105 0,18 0,54

Préfacteur du coefficient de diffusion (cm2/s) 0,05 0,05 0,05

La cinétique de pénétration deH dans l’aluminium est modélisée comme suit. L’échantillon
de 50 nm est découpé en 10 tranches et la concentration de monomères de H donnée par la loi
de Sieverts (annexe J équation J.1 2 est fixée en bord d’échantillon. Les atomes d’hydrogène
peuvent alors diffuser vers le centre du matériau, soit sous forme de monomères, soit sous la
forme de complexes V H .

Le modèle d’énergie d’énergie libre discret est d’abord utilisé, mais ne montre pas de ger-
mination de cavités. Par conséquent, le modèle d’énergie libre discret est utilisé pour des amas
VnHm avec n<5 et/ou m<5 pour les petits amas, puis le modèle continu (équations 3.137 et
3.138) est utilisé. La figure K.1 représente les distributions d’amas obtenues pour une pression
de partielle de 0 (sans H) et 1000 mbars (avec H). Dans ce cas, la germination des cavités se
produit mais les concentrations restent très faibles. Les courbes avec et sansH sont superposées,
ce qui indique que l’effet de H est négligeable dans la germination des cavités. Notons qu’une
pression partielle en H de 1000 mbars à T=300K aboutit à une concentration [H] = 1.10−15

qui est très faible comparée à la concentration de lacunes générée sous irradiation [V ] = ≈10−7

(paragraphe 5.2). De nouveaux calculs seront menés pour des concentrations en hydrogène bien
plus fortes.

1. Cette valeur correspond à un rayon de recombinaison, fixé à une valeur pour le fer, mais qu’il faudrait trouver
pour l’aluminium.

2. Notons que le facteur F=19 n’est pas pris en compte mais n’aura pas une grande influence sur les résultats
du code CRESCENDO.
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FIGURE K.1 – Distribution des amas de lacunes obtenues pour une pression de partielle de 0
(sans H) et 1000 mbars (avec H) par le code CRESCENDO. Le z représente le bord (z=4,5
nm) ou le milieu (z=22 nm) de la couche. n représente le nombre de lacunes composant l’amas
Vn. Cn est la concentration des amas de lacunes contenant n lacunes.

Les concentrations les plus grandes obtenues par le code CRESCENDO (2.10−5 m−3) sont
négligeables par rapport aux concentrations déterminées expérimentalement (9,42.1022 m−3).
Par conséquent, de nouvelles études sont nécessaires pour pouvoir reproduire le dommage d’ir-
radiation généré par les électrons dans l’aluminium via le code CRESCENDO.
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Titre : Nanodéfauts formés sous irradiation aux électrons dans l’aluminium

Mots clés : cavités, boucles de dislocation, irradiations aux électrons in situ haute résolution, trempe, DFT,
modélisation

Résumé :
Sous irradiation, les flux de particules (neutrons,
ions, électrons) créent des défauts ponctuels (lacunes
et interstitiels) qui génèrent des défauts étendus
(boucles de dislocation, cavités) responsables de
la fragilisation des matériaux. L’aluminium est un
matériau de faible masse et de faible énergie seuil de
déplacement (Ed=16-19 eV) ce qui permet de créer
les nanodéfauts étendus directement sous irradia-
tion aux électrons dans un microscope électronique
à transmission haute résolution (HRMET). Cet ins-
trument permet non seulement de caractériser fine-
ment les nanodéfauts mais également d’étudier leur
évolution in situ sous irradiation, ceci en fonction de la
température, du taux de dommage et d’une pression
partielle d’hydrogène. Nous avons constaté un effet
important de la pression partielle d’hydrogène sur la
cinétique de formation des boucles de dislocation et
des cavités. Parallèlement, nous avons mis en place
une modélisation multi-échelle des effets de taille fi-
nie et de discrétisation du réseau sur la morphologie
d’équilibre des cavités à partir de calculs ab initio des
énergies de surface et de liaison de petits amas la-
cunaires et des amas mixtes lacune-hydrogène. La

caractérisation expérimentale des morphologies des
cavités en fonction de leur taille met en évidence
trois formes régulières : une forme de croix bordée
par des surfaces {100}, une forme d’octaèdre non
tronqué bordée par des surfaces {111} et une forme
d’octaèdre tronqué, bordée par les surfaces {111} et
{100} ainsi qu’un effet de taille finie entre ces formes
prédit par le modèle. De même, la mesure des fluc-
tuations morphologiques d’une cavité au cours de sa
croissance ou de sa décroissance en taille révèle le
rôle déterminant des nombres magiques fixés par la
géométrie et la discrétisation du réseau. A partir du
modèle thermodynamique des cavités et d’une ca-
ractérisation expérimentale de la densité volumique et
de la distribution en taille des nanodéfauts, nous pro-
posons un modèle de germination des cavités sous
irradiation. Nous en déduisons une taille du germe cri-
tique et un taux de germination des cavités en fonc-
tion de la température et du taux de dommage, qui
sont comparés aux valeurs expérimentales corres-
pondantes extraites des observations in situ. Enfin,
nous discutons de l’effet de l’hydrogène sur la stabilité
des amas mixtes lacune-hydrogène et sur la cinétique
de germination des cavités.

Title : Nanodefects formed under electron irradiation in aluminum

Keywords : cavities, dislocation loops, high-resolution in situ electron irradiation, quenching, DFT,
modelisation 3 à 6 mots clés

Abstract : Under irradiation, flows of particles (neu-
trons, ions, electrons) induce ponctual defects (va-
cancies and interstitials) which generate extended de-
fects (dislocation loops, cavities) that are responsible
for materials weakening. Aluminum is a low mass ma-
terial with a low displacement energy (Ed=16-19 eV)
which allows the creation of extended defects directly
under electron irradiation in a high resolution trans-
mission electron microscope (HRTEM). This instru-
ment allows not only a fine characterization of nano-
defects but also to study their evolution in situ under
irradiation, depending on temperature, damage rate
and a partial pressure of hydrogen. We noticed an
important effect of the hydrogen partial pressure on
the kinetic of formation of the cavities and disloca-
tion loops. Simultaneously, we developped a multis-
cale modelisation of finite size effets and structure dis-
cretisation on equilibrium shapes of cavities based on
binding and surface energies determined by ab ini-
tio calculation of small vacancy clusters and mixted
hydrogen vacancy clusters. Experimental characteri-

zation of cavity shapes according to the cavity radius
reveals three regular shapes : a cross shape boun-
ded by {100} surfaces, an octahedral non-truncated
shape bounded by {111} surfaces and an octahedral
truncated shape, bounded by {100} and {111} sur-
faces as well as the determination of a finite size effect
predicted by the model. Also, measurements of ca-
vity shape dispersion during its growth and decrease
showed a dominant effet of magic numbers, fixed by
geometry and frustration of the structure. Based on
a thermodynamic model and a fine experimental cha-
racterization of volumic density, we propose a nuclea-
tion model of cavities under irradiation. We deduce
from this model a critical cluster size and a rate of
cavity nucleation depending of temperature and da-
mage, which are compared to the corresponding ex-
perimental values extracted from in situ observations.
Finally, we discuss the effect of hydrogen on the sta-
bility of vacancy-hydrogen clusters and on the kinteic
of cavity nucleation.
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