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Chapitre 1

Contexte et objet de l’étude

1.1 Contexte industriel

En réponse à la crise pétrolière de 1973, la France établit un plan d’indépendance énergétique.
Afin d’assurer cette indépendance puis son nouvel objectif de mix énergétique bas carbone, le
pays développe son parc nucléaire. En 2021, il compte 56 REP (réacteurs à eau pressurisée) en
service répartis dans 18 centrales. Ce sont des réacteurs dits de génération II.

Leur fonctionnement est schématisé dans la figure 1.1. Il se décompose en trois circuits : le
circuit primaire, le circuit secondaire et le circuit de refroidissement. La réaction de fission a lieu
dans la cuve du réacteur qui produit une forte chaleur. L’eau du circuit primaire atteint 320˝C
et reste à l’état liquide grâce à la pression élevée qui est maintenue dans le circuit (155 bars).
L’eau du circuit primaire vient ensuite réchauffer l’eau du circuit secondaire par l’intermédiaire
du générateur de vapeur. L’énergie produite dans le réacteur est convertie en électricité dans le
circuit secondaire. Dans ce circuit l’eau est sous forme de vapeur et fait tourner une turbine qui
entraîne un alternateur. Puis l’eau du circuit secondaire est refroidie et revient à l’état liquide
lors de son passage dans le condenseur grâce au circuit de refroidissement. L’eau de ce dernier
circuit est prélevée dans un fleuve ou une mer. Selon les centrales, l’eau est rejetée à la source
ou refroidie dans un aéroréfrigérant comme dans l’exemple de la figure 1.1, afin d’être réinjectée
dans le circuit de refroidissement.

Actuellement une centrale EPR (Evolutionary Power Reactor, initialement European Pres-
surized water Reactor), dite de génération III, est en cours de construction à Flamanville. Sans
donner de détails, les principales différences de la technologie EPR par rapport à ses prédéces-
seurs est un renforcement de la sûreté du réacteur et une amélioration de son rendement.
Même si la production d’électricité de source nucléaire a atteint un niveau historiquement bas
(54%) au cours de l’année 2022 (à cause de plusieurs arrêts dus à la découverte de phénomènes
de corrosion sous contrainte dans les réacteurs les plus récents), elle reste la principale source de
production d’électricité en France [1]. Elle représentait en moyenne 73% de la production entre
2015 et 2019. La figure 1.2 donne la répartition entre les différentes sources de la production
française d’électricité en 2019. La source nucléaire représentait alors 70,6% de la production.

Avec le déploiement des parcs nucléaires, il est crucial d’assurer la sûreté des centrales et la
longévité des pièces constituant le réacteur. Par exemple, les pièces des structures internes en
réacteur subissent des déformations non contrôllées dues aux condititions extrêmes en réacteur. Il
est possible mais difficile et coûteux de remplacer ces composants. Par conséquent, l’amélioration
du comportement sous irradiation de ces matériaux représente également un enjeu économique.
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Chapitre 1 – Contexte et objet de l’étude

Figure 1.1 – Principe de fonctionnement d’une centrale nucléaire REP avec aéroréfrigérant (Stef-
fen Kuntoff, traduit par Enr-v, dérivé du travail de Cjp24 - CC BY 1.0).

Figure 1.2 – Distribution de la production française d’électricité en 2019 à partir du bilan élec-
trique de 2019 de RTE [1].
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1.2. Problématique de la thèse : le fluage d’irradiation dans les aciers austénitiques

1.2 Problématique de la thèse : le fluage d’irradiation dans les
aciers austénitiques

1.2.1 Vieillissement des matériaux en réacteur

Parmi les matériaux qui constituent un réacteur de génération II ou III, l’acier austénitique
inoxydable, de structure cubique à faces centrées (CFC), est utilisé dans les structures internes
des cuves pour sa résistance à la corrosion. Plus précisément le revêtement interne de la cuve, les
renforts et les cloisons sont en 304L hypertrempé (18%Cr, 10%Ni) et les vis sont en 316 écroui
(17%Cr, 11%Ni, 2,5%Mo) [2, 3] (voir la figure 1.3). Ces matériaux de structure sont soumis à
des conditions extrêmes : flux neutroniques, températures élevées, chargements mécaniques et
un environnement corrosif. Le tableau 1.1 donne les doses moyennes que subissent les structures
internes des cuves pour une durée de fonctionnement de 40 ou 60 ans. En fonction du compo-
sant, et donc de son exposition aux neutrons, la dose varie entre la dizaine à la centaine de dpa
(déplacement par atome). La combinaison des facteurs cités plus haut entraîne le vieillissement
des matériaux en réacteur. Les propriétés initiales des matériaux se dégradent d’où l’importance
de connaître et prédire l’évolution l’évolution des propriétés dans le domaine classique de fonc-
tionnement. Les modifications des propriétés comprennent le durcissement, la diminution de la
ductilité, la fragilisation et les variations dimensionnelles comme le gonflement ou le fluage. Cette
étude se restreint au phénomène de fluage d’irradiation.

Figure 1.3 – Structures des internes de cuve en acier inoxydable austénitique dans un REP : (a)
coupe verticale de la cuve, (b) structures internes inférieures en 304L hypertrempé, (c) vis de
liaison renfort-cloison en 316 écroui [3].
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Tableau 1.1 – Doses des différents composants d’internes de cuve pour des durées de fonctionne-
ment de 40 et 60 ans [3]. 1 dpa„ 6, 5ˆ 1020n/cm2 (E >1 MeV)

Pièces Matériaux Température (˝C) Dose à 40
ans˚ (dpa)

Dose à
60 ans˚˚
(dpa)

Vis de liaison cloison-
renfort

CW-316 et 316L
17%Cr-11%Ni-
2,5%Mo

„ 300 to 350 up to „ 80 max 120

Plaques de cloisonne-
ment SA-304L

18%Cr-10%Ni

„ 300 to 350 up to „ 80 max 120

Renforts „ 300 to 350 up to „ 50 max 75
Enveloppe de coeur „ 300 up to „ 10 max 15
Soudures enveloppe
de coeur

308L (SAW) „ 300 up to „ 10 max 15

(˚) Calculée après 40 ans de fonctionnement à 80% de la plein puissance effective.
(˚˚) Estimation à partir de la dose à 40 ans.

1.2.2 Comportements macroscopiques

Le fluage d’irradiation est une déformation qui s’observe sous contrainte non-hydrostatique,
à température modérée et sous flux. Il est primordial de considérer ce phénomène, notamment
dans les aciers austénitiques pour lesquels la déformation peut être bien plus importante qu’en
fluage thermique comme le montre la figure 1.4. Mosedale [4] a montré avec des échantillons en
acier 321 écroui, irradiés aux protons, que le fluage d’irradiation est plus important que le fluage
thermique aux faibles contraintes, figure 1.5 et aux faibles températures, figure 1.6.

Les conditions REP se situent entre le régime thermique et le régime de fluage d’irradia-
tion. Dans ces conditions, la vitesse de déformation 9εcreep est décrite par l’expression empirique
suivante [6] :

9εcreep “ K0σ
nφm exp

ˆ

´Q

kBT

˙

, (1.1)

où K0 est une constante, σ est la contrainte, φ le flux neutronique, Q l’énergie d’activation, kB

la constante de Boltzmann et T la température. En général le fluage est donc un mécanisme
thermiquement activé, qui suit une loi de puissance en fonction de la contrainte et du flux.

Au fil des années, de nombreuses données se sont accumulées sur le comportement macrosco-
pique en fluage d’irradiation pour des besoins industriels [7, 8]. La majorité des études s’accordent
sur la dépendance de la déformation par rapport à la température, la contrainte appliquée et le
flux.
En considérant uniquement le fluage d’irradiation, c’est-à-dire en dehors du régime de fluage ther-
mique, il a été observé que la vitesse associée ne dépend pas ou peu de la température [7, 9, 4].
La figure 1.7 est un exemple tiré de la revue d’Ehrlich [7] qui regroupe des données issues de
différentes études sur de l’acier 316 écroui. Il conclut que le fluage dépend faiblement de la tem-
pérature entre 280 et 500˝C . Grossbeck [9] conclut dans sa revue que l’intervalle dans lequel le
fluage est peu influencé par la température est plus large et part de la température ambiante
jusqu’à la moitié de la température de fusion. Mosedale [4] a un propos plus nuancé et précise
que la dépendance à la température est propre au matériau.

D’après les données de la littérature, le fluage d’irradiation évolue pratiquement de façon
linéaire avec la contrainte [10, 5, 7, 11, 12, 8]. La figure 1.8 est un exemple de cette dépendance
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Figure 1.4 – Evolution de la déformation d’un acier 316 écroui sous un chargement uniaxial
au cours d’un essai de fluage thermique classique et sous un flux neutronique dans le réacteur
expérimental EBR-II [5].

Figure 1.5 – Vitesse de déformation d’un acier 321 écroui en fluage thermique (courbe en pointillé)
et en fluage d’irradiation (courbe en trait plein) à 500˝C en fonction de la contrainte appliquée [4].
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Figure 1.6 – Vitesse de déformation d’un acier 321 écroui en fluage thermique (courbe en pointillé)
et en fluage d’irradiation (courbe en trait plein) avec une contrainte uniaxiale de 100 MPa en
fonction de la température [4].

Figure 1.7 – Déformation de fluage renormalisée par la contrainte en fonction de la dose pour
des aciers de type 316 écroui [7].
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linéaire pour les aciers 304L et 316. Par conséquent l’exposant de la contrainte dans l’équation 1.1
est proche de 1.

Figure 1.8 – Résultats d’essais de fluage d’irradiation menés à BOR-60, EBR-II et OSIRIS en
fonction du produit de la contrainte circonférentielle dans les tubes et la dose [11].

Enfin, pour une contrainte donnée, la déformation évolue également de façon linéaire avec la
dose [7, 11, 12, 8]. Un exemple de cette évolution linéaire sur deux aciers différents est donné
dans la figure 1.9. Nous constatons que le fluage d’irradiation est plus rapide pour l’acier 304L
que pour l’acier 316. Comme le soulignent les auteurs, il n’est pas possible à partir de leurs ex-
périences de déterminer si cette différence de comportement est due à un effet de la composition
chimique ou de l’état de la microstructure de dislocations initiale [11]. L’exposant du terme de
flux neutronique dans la formule générale du fluage est donc également proche de 1.

Figure 1.9 – Evolution du diamètre de quatre tubes pressurisés irradiés à BOR-60 à 300˝C pour
différentes contraintes : (a) 304L hypertrempé, (b) 316 écroui [11].

De ces observations, il a été conclu que l’évolution macroscopique du fluage d’irradiation pour
les aciers austénitiques, à faible contrainte et faible température, est assez simple. En effet, dans
ces conditions l’expression 1.1 peut être simplifiée et devient :

εirr “ B0σφt, (1.2)

où B0 est le terme de souplesse. Ce terme est légèrement dépendant de la température et surtout
est propre à chaque matériau [11, 12]. Ce modèle empirique s’applique à un régime particulier où
le fluage thermique et le gonflement n’interviennent pas. De plus, la déformation est proportion-
nelle à la contrainte jusqu’à une contrainte de transition au-delà de laquelle la dépendance par
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rapport à la contrainte n’est plus linéaire mais devient quadratique [9]. Par exemple Mosedale [4]
constate que le fluage évolue linéairement avec la contrainte jusqu’à 150 MPa et 500˝C . Au-delà
le fluage thermique intervient.

1.2.3 Irradiation d’un point de vue microscopique

Les évolutions macroscopiques des pièces ont pour origine une modification microstructurale
des matériaux sous irradiation. Lorsqu’une particule incidente, telle qu’un neutron, transfère à
un atome une énergie Et supérieure à l’énergie seuil de déplacement Ed de cet atome, l’atome en
question est déplacé hors de son site atomique. Il s’insère dans le réseau en position interstitielle
et laisse derrière lui une place vacante. Dans le cas plus simple, qui est schématisé dans la
figure 1.10, la collision génère une paire de Frenkel, c’est-à-dire une lacune et un atome auto-
interstitiel (que nous appellerons simplement interstitiel par la suite). Si Et " Ed, l’atome éjecté
présente une énergie suffisante pour déplacer à son tour un autre atome en transférant une partie
de son énergie et ainsi de suite, tant que l’énergie transmise est supérieure à 2Ed. Cela donne
lieu à une cascade de déplacements dont le premier atome déplacé est appelé atome primaire ou
pka (pour primary knock-on atom).

Figure 1.10 – Schéma de la création d’une paire de Frenkel par un électron dans un cristal parfait :
une lacune (v) et un atome auto-interstitiel (i).

Figure 1.11 – Schéma d’une cascade de déplacements à partir d’un atome primaire d’énergie
initiale E0 [6].
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Les défauts ponctuels, lacunes et interstitiels, qui ont été générés par le flux de particules,
diffusent ensuite au sein du matériau jusqu’à ce qu’ils rencontrent un autre défaut ou s’éliminent
vers des puits de la microstructure (surfaces, joints de grains...). Deux défauts ponctuels de nature
opposée peuvent se recombiner et des défauts de même nature peuvent s’agglomérer pour former
des amas (figure 1.12). Ces derniers peuvent prendre la forme d’un plan supplémentaire dans le
réseau cristallin, formant ainsi d’une boucle de dislocation prismatique. Si celle-ci présente une
faute d’empilement on parle de boucle fautée, sinon de boucle parfaite. D’autres types d’amas
sont possibles, les amas interstitiels peuvent prendre la forme de phases A15 [13] et les lacunes
peuvent s’agglomérer en boucles lacunaires ou en amas tridimensionnels comme la cavité et le
tétraèdre de faute d’empilement (SFT pour stacking fault tetrahedra). La présence et l’évolution
de ces défauts vont avoir une incidence sur les propriétés des matériaux et sont à l’origine des
variations dimensionnelles induites par l’irradiation.

Figure 1.12 – Représentation d’amas de défauts créés sous irradiation suite à l’agglomération de
lacunes ou d’interstitiels.

La déformation des pièces sous irradiation peut avoir plusieurs origines : le gonflement ou le
fluage d’irradiation. Le gonflement est une augmentation du volume du matériau sans applica-
tion de contrainte, il est généralement dû à l’apparition de cavités. La déformation associée est
isotrope et elle est associée à une diminution de la densité du matériau. Le fluage d’irradiation,
quant à lui, se manifeste sous sollicitations mécaniques comme cela a été montré dans la sec-
tion 1.2.2. Cette déformation peut être induite par à une distribution anisotrope des amas de
défauts ponctuels par exemple.
Nous avons vu que les études macroscopiques du phénomène de fluage d’irradiation sont nom-
breuses. Malgré la simplicité du modèle qui décrit le comportement des aciers austénitiques sous
irradiation et sous contrainte (équation 1.2), la nature des mécanismes impliqués d’un point
vue microstructural reste mal connue [14, 8]. Une meilleure compréhension des mécanismes à
l’échelle microscopique est utile pour améliorer le caractère prédictif des modèles, voire élaborer
des matériaux plus performants.

1.2.4 Mécanismes proposés

Grâce aux observations en microscopie des matériaux suite à un essai de fluage d’irradiation,
il est connu que la contrainte affecte l’évolution de la microstructure sous irradiation. L’exemple
de la figure 1.13 montre de façon claire que la distribution des boucles de dislocation et des
cavités dépend du type de chargement. Garner et al. [15] constatent que la densité des cavités et
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des boucles de dislocation augmentent avec le niveau de la contrainte, peu importe le signe du
chargement.

Figure 1.13 – Microstructures de tubes pressurisés à „ 400˝C et à 16 dpa pour différents types
de chargements [15].

Différents modèles ont été avancés pour expliquer l’origine du fluage d’irradiation d’un point
de vue microstructural. Ehrlich [7] a comparé dans une revue les données expérimentales de fluage
d’irradiation avec des modèles théoriques. Matthews et Finnis [14] ont fait une revue exhaustive
qui se concentre sur les modèles existants : SIPN [16, 17, 18], SIPA-I [19, 20], SIPA-AD [21, 22],
I-creep [23], SIPAG [24]. La dépendance linéaire en contrainte du fluage est souvent associée
aux mécanismes de montée des dislocations ou de germination préférentielle de boucles, alors
que la dépendance quadratique de la déformation à contrainte plus élevée est prédite par des
mécanismes impliquant le glissement des dislocations [9, 25].

Dans le cadre de cette thèse, nous nous intéressons aux mécanismes de fluage qui impliquent
les boucles et nous excluons les mécanismes impliquant le glissement des dislocations.
Comme cela a été expliqué dans la section 1.2.3, des boucles de dislocation peuvent se former
sous irradiation suite à l’agglomération de défauts ponctuels. Dans un matériau isotrope sans
chargement mécanique, les différentes boucles présentent un comportement à peu près identique,
ce qui n’induit pas de déformation. Le fluage d’irradiation est la conséquence d’un comportement
anisotrope de la microstructure. Deux types de comportement anisotropes ont été observés sur
les boucles de dislocation sous contrainte, ils sont schématisés dans la figure 1.14 : une croissance
différentielle entre les variants de boucles [26] ou des densités de boucles différentes entre les
variants [27]. Le premier cas repose sur l’absorption préférentielle des défauts ponctuels par
certaines boucles sous l’effet de la contrainte, ce mécanisme est connu sous le nom de SIPA (pour
Stress-Induced Preferred Absorption). Les différences de densités étaient au départ associées à
un mécanisme d’orientation préférentielle des boucles, le SIPN (pour Stress-Induced Preferred
Nucleation). Puis il a été avancé que l’anisotropie des distributions de boucles étaient également
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une conséquence du mécanisme SIPA [28]. Les résultats obtenus sur l’étude de la croissance des
boucles sous contrainte pourront être étendus aux dislocations (mécanisme SIPA, figure 1.15).

Figure 1.14 – Schéma des observations de l’effet de la contrainte sur l’évolution des boucles. Les
flèches rouges correspondent au flux net des interstitiels et les vertes au flux net des lacunes. La
largeur des flèches est proportionnelle au flux. Les boucles en pointillé indiquent si une boucle
augmente ou diminue en taille. Les boucles en pointillé représentent les boucles après un certain
temps sous irradiation. Les boucles vertes et rouges représentent deux familles de boucles orien-
tées différemment par rapport à la contrainte appliquée. Chaque cas de figure illustre un effet :
(a) l’EID uniquement (pour elastic interaction difference), (b) la croissance différentielle qui s’ex-
plique par le mécanisme SIPA et (c) la distribution anisotrope des boucles qui peut s’expliquer
par les mécanismes SIPA et SIPN.
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Figure 1.15 – Schéma du mécanisme SIPA sur les dislocations : (a) Montée homogène des dislo-
cations hors contrainte et sous irradiation, (b) Montée différentielle des dislocations sous l’effet
de la contrainte (SIPA), augmentation de la capture des interstitiels par les dislocations dont le
vecteur de Burgers est aligné avec l’axe de traction. Les flèches rouges correspondent au flux net
des interstitiels et les vertes au flux net des lacunes. La largeur des flèches est proportionnelle
au flux. Les flèches noires donnent le sens de la montée des dislocations et leur longueur est
proportionnelle à la vitesse de montée.

1.3 Etat de l’art des modèles proposés

L’objet de cette section est de présenter le SIPN et le SIPA qui sont les principaux modèles
avancés dans la littérature afin d’expliquer le comportement anisotrope des boucles de dislocation
en fluage d’irradiation. Pour le mécanisme SIPA, nous distinguons le modèle SIPA-AD et SIPA-I
qui correspondent à l’effet du premier et du second ordre du SIPA.

1.3.1 SIPN

Le modèle de germination préférentielle des boucles sous contrainte a été proposé pour la
première fois par Hesketh [16] afin d’expliquer le fluage d’irradiation dans l’uranium. Son modèle,
qui s’inspire de la théorie classique de la germination, a ensuite été repris par d’autres auteurs [17,
18, 29, 30, 31, 32]. Wolfer [17] et Brailsford [18] développent un modèle SIPN afin de décrire le
fluage d’irradiation dans les aciers hypertrempés où la germination et la croissance des boucles
sont supposées dominer. Ils postulent qu’en présence d’une contrainte, le nombre de boucles N
dans un plan cristallographique est proportionnel au facteur de Boltzmann comme suit :

N “ N0 exp

ˆ

˘πR2
0bσn

kBT

˙

, (1.3)
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où le signe positif est appliqué dans le cas des interstitiels et le signe négatif dans le cas des
lacunes, N0 est le nombre de boucles dans un cristal hors contrainte (il peut être normalisé afin
que la densité totale de toutes les boucles reste indépendante de la contrainte), σn est la com-
posante de la contrainte normale au plan de la boucle, b “ |b| et b est le vecteur de Burgers, R0

est le rayon de la taille critique de la boucle, kB la constante de Boltzmann et T la température.
Le terme du numérateur dans la fonction exponentielle correspond à la modification de l’énergie
élastique d’une boucle par la présence d’un champ de contrainte. D’après l’équation 1.3, une
contrainte de traction uniaxiale favorisera la formation des boucles interstitielles dans les plans
orthogonaux à l’axe de la contrainte et pour les boucles lacunaires, dans les plans parallèles à
l’axe. Cet empilement des boucles entraînera alors l’augmentation de l’allongement du matériau
dans la direction du chargement.

Comme cette prédiction d’alignement des boucles sous contrainte se rapproche de ce qui a
été observé dans les premières études sur les boucles de dislocation en fluage d’irradiation (voir
la section 1.4), le SIPN était initialement avancé afin d’expliquer les résultats expérimentaux.
Néanmoins le SIPN a rapidement été écarté [33]. La raison principale est qu’il ne s’avère pas
pertinent d’appliquer la théorie de la germination aux boucles de dislocation interstitielles parce
qu’il n’y a pas de barrière de germination à franchir au-delà du di-interstitiel [33]. En effet,
l’énergie de liaison entre deux interstitiels est autour de 1 eV [34], la dissociation thermique d’un
di-interstitiel ou l’émission d’interstitiels par un amas est peu probable.
L’autre argument avancé à l’encontre du SIPN est que le modèle suggère que la déformation de
fluage devrait se poursuivre si la contrainte est retirée après la phase de germination des boucles
ou que la déformation ne devrait pas être observée si la contrainte est appliquée après la phase
de germination [14].

Comme Wolfer [28] a démontré que le SIPA peut affecter la distribution des boucles comme
observé expérimentalement, ce mécanisme a ensuite été préféré au SIPN pour expliquer les dif-
férences de densité entre les variants de boucles de dislocation.
Par la suite Wolfer [32] a proposé un modèle de réorientation des tri-interstitiels sous l’effet
d’une contrainte. Ce modèle est plus plausible que le mécanisme SIPN classique parce qu’il est
étayé par des expériences comme celle de Robrock et al. [35] sur la réorientation des petits amas
d’interstitiels dans l’aluminium. Cependant, dans la même publication, Wolfer maintient que
les prédictions de fluage d’irradiation par le mécanisme SIPA sont en meilleur accord avec les
données expérimentales que la réorientation des amas induite par la contrainte. Ce mécanisme
induirait en effet trop peu de différences dans les proportions de boucles, si on fait l’hypothèse que
les boucles germent en préservant les proportions des différentes configurations du tri-interstitiel
sous contrainte. Il existe peu d’études sur l’effet de la contrainte sur les amas et donc peu de
données atomistiques qui pourraient prouver ce phénomène [8].

Pour des questions de clarté, nous qualifierons, par la suite, tout mécanisme lié à la contrainte
agissant sur la formation des boucles, à l’exclusion du SIPA, de mécanisme "de type SIPN". Cela
inclut donc par exemple les mécanismes de réorientation des petits amas.

1.3.2 SIPA

L’anisotropie des microstructures de boucles de dislocation s’explique également par l’ab-
sorption préférentielle des interstitiels et des lacunes par certaines boucles, en fonction de leur
orientation par rapport à la contrainte appliquée [28]. Deux modèles principaux ont été déve-
loppés afin d’expliquer la montée préférentielle de certains types de dislocations sous contrainte
et sous irradiation : SIPA-I et SIPA-AD. Ils dépendent subtilement des propriétés élastiques des
défauts ponctuels, ils couplent les champs de déformation interne et appliquée, ce qui conduit
à l’absorption préférentielle des défauts ponctuels par certaines dislocations. Les deux modèles
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décrivent les défauts ponctuels à travers leur dipôle élastique, un tenseur qui décrit comment
l’énergie d’un défaut ponctuel varie avec le champ de déformation local.

Le premier modèle, connu sous le nom de SIPA-AD pour stress-induced preferred absorp-
tion due to anisotropic diffusion [36, 37, 38, 39] ou SIPA-SAPSE pour saddle-point shape effect
[21, 22], repose sur l’anisotropie du dipôle élastique des défauts ponctuels dans leur configuration
col [40]. A cause de cette anisotropie et de la diminution de la symétrie du cristal par l’appli-
cation d’une contrainte, la diffusion devient anisotrope [41, 42]. Cette diffusion anisotrope est
responsable des différentes “sections efficaces” d’absorption des dislocations et par conséquent de
l’absorption préférentielle des défauts ponctuels par les dislocations en fonction de leur orienta-
tion.

Le second modèle est le SIPA-I pour stress-induced preferred absorption due to inhomogeneity
interaction. Ce modèle est souvent simplement nommé SIPA comme il a été développé en premier
et qu’il est resté populaire [19, 43, 44, 45]. Il repose sur la dépendance du dipôle élastique vis-à-vis
de la contrainte locale, un phénomène connu sous le nom de polarisabilité diaélastique [46].

Il est d’usage de quantifier l’effet de la contrainte sur le taux d’absorption d’un type de
défaut par les dislocations en calculant leur efficacité d’absorption Z, qui est un terme clé dans
une approche en champ moyen. Des calculs théoriques et numériques antérieurs ont montré que
pour le fer et le cuivre, l’efficacité d’absorption sous contrainte dépend plus de l’anisotropie du
dipôle élastique que de la polarisabilité et que le SIPA-AD serait un ordre de grandeur plus élevé
que le SIPA-I [36, 21, 38]. Cette estimation repose sur des tenseurs de dipôle calculés avec des
potentiels interatomiques, qui peuvent ne pas être en accord avec ceux calculés par méthode ab-
initio [47]. Plusieurs approximations sont faites sur le terme de polarisabilité afin de faciliter le
développement de calculs analytiques : le tenseur de rang quatre qui caractérise la polarisabilité
est supposé isotrope et identique au point stable et au point col. Les conséquences que peuvent
avoir les différentes approximations faites dans les modèles analytiques sur les taux d’absorption
des défauts ponctuels sont peu claires [38]. C’est pour ces raisons qu’il est important d’évaluer
avec plus de précision l’ampleur du SIPA-AD et du SIPA-I, c’est-à-dire le rôle de l’anisotropie du
défaut ponctuel et de la polarisabilité diaélastique sur les efficacités d’absorption Z des défauts
ponctuels par les dislocations sous contrainte.

1.3.3 Approche en champ moyen

L’intérêt de calculer le terme d’efficacité d’absorption Z est qu’il peut être intégré dans une
approche en champ moyen et qu’il permet d’estimer le comportement cinétique d’une boucle par
exemple, en présence d’autres puits.
En considérant que le milieu est homogène, l’évolution de la concentration de lacunes Cv et
d’interstitiels Ci dans un système est donnée par les équations suivantes [6] :

$

&

%

dCv
dt “ G´KivCvCi ´ k

2
tot,vDvCv

dCi
dt “ G´KivCiCv ´ k

2
tot,iDiCi

(1.4)

G est le taux de création de paires de Frenkel, Kiv est le terme de recombinaison tel que Kiv “

4πrivpDi`Dvq et riv est le rayon de recombinaison. k2
tot,j “

ř

s k
2
s,j est la force de puits totale pour

le défaut j (lacune ou interstitiel), elle est la somme des forces de puits des différents éléments
s de la microstructure (boucles, dislocations, surfaces...). Dans ces équations, nous négligeons
l’émission thermique des défauts par les puits qui est une contribution importante seulement
dans les irradiations à haute température.

Les efficacités d’absorption que nous calculons dans notre étude sont des grandeurs sans unité
liées aux forces de puits par un facteur géométrique. Pour une dislocation droite, k2

d “ ρdZd avec
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ρd la densité de dislocations et pour une boucle k2
l “ 2πrlρlZl avec rl et ρl le rayon et la densité

volumique des boucles respectivement.

La vitesse de croissance d’une boucle de dislocation peut être déterminée analytiquement. Sa
croissance dépend du flux d’interstitiels φi et de lacunes φv qui arrivent vers elle. Nous considérons
une boucle interstitielle constituée de n atomes :

dn

dt
“ φi ´ φv “ 2πrpZiDiCi ´ ZvDvCvq. (1.5)

La relation entre le rayon d’une boucle purement prismatique et le nombre de défauts qui la
constitue est

nΩ “ πr2b, (1.6)

où Ω “ a3
0{4 est le volume atomique.

En reprenant les équations 1.5 et 1.6, la vitesse de croissance d’une boucle s’écrit

dr

dt
“

Ω

b
pZiDiCi ´ ZvDvCvq. (1.7)

Pour l’étude il est intéressant d’introduire le terme de biais d’absorption d’un puits s qui est
déduit du rapport relatif entre les forces de puits ou les efficacités d’absorption :

Bs “
k2
s,i ´ k

2
s,v

k2
s,i

“
Zs,i ´ Zs,v

Zs,i
. (1.8)

A condition que le système soit à l’état stationnaire, c’est-à-dire,

k2
tot,iDiCi “ k2

tot,vDvCv, (1.9)

nous pouvons injecter l’équation 1.9 dans l’équation 1.7 et nous obtenons

dr

dt
“

Ω

b
Zi

˜

k2
tot,v

k2
tot,i

´
Zv

Zi

¸

DvCv. (1.10)

La vitesse de croissance d’une boucle peut finalement s’écrire en fonction de son biais B par
rapport au biais moyen du système (xBy) dans lequel elle se trouve :

dr

dt
“

Ω

b
Zi pB ´ xByqDvCv. (1.11)

Dans l’équation 1.11, si le terme pB´xByq est positif, la boucle aura tendance à croître, s’il est né-
gatif, elle rétrécira. Le mécanisme SIPA prédit des Z dépendant de l’orientation de la contrainte,
d’où une absorption préférentielle par certaines dislocations. Les boucles de dislocation présentent
donc des efficacités d’absorption, Zi et Zv, différentes en fonction de leur orientation par rapport
à la contrainte. Comme nous avons dit plus tôt, le terme de biais d’un puits, équation 1.8, dépend
de ces efficacités d’absorption. Nous pouvons donc comprendre avec l’équation 1.11, pourquoi le
mécanisme SIPA devrait entraîner une croissance différentielle des boucles en fonction de leur
orientation par rapport à la direction de la contrainte. Si on fait l’hypothèse que l’effet du mé-
canisme SIPA est suffisamment important pour que le terme B´xBy soit négatif pour certaines
boucles, celles-ci devraient décroître et disparaître, expliquant ainsi des différences de densités
de boucles.
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1.3.4 Diffusion des défauts ponctuels sous contrainte

Avant de présenter les modèles analytiques SIPA que nous utiliserons dans cette étude, nous
rappelons dans cette partie comment la migration d’un défaut ponctuel, décrit par son dipôle
élastique, est modifiée par la contrainte locale. Les défauts ponctuels sont décrits dans le cadre
du modèle élastique, sur lequel se base les approches analytiques. Comme nous l’avons dit pré-
cédemment, la migration des défauts ponctuels vers des dislocations dépend de leur interaction
avec le champ élastique généré par les dislocations et la contrainte appliquée.

Un défaut ponctuel peut être décrit par un dipôle élastique Πij [48, 49], qui dépend du champ
de déformation local s’il est polarisable :

Πijpεq “ Pij ` αijklεkl, (1.12)

où Pij “ Πijp0q est le dipôle élastique sans effet de contrainte, αijkl est la polarisabilité diaé-
lastique et εij est le champ de déformation local à la position du défaut ponctuel. Dans la
formule 1.12 et toute la suite, la convention de sommation d’Einstein sur les indices répétés est
appliquée. Le dipôle élastique et la polarisabilité sont généralement différents au point stable et
au point col.
L’énergie d’interaction associée, en configuration stable ou col, s’écrit [50] :

E “ ´Pijεij ´
1

2
εijαijklεkl. (1.13)

Dederichs et Schroeder ont montré que le flux de défauts ponctuels peut s’écrire à partir du
tenseur de diffusion renormalisé [42] :

D̃ijprq “
1

4
D0

ÿ

h

ĥiĥj exp

ˆ

´
Ecol,hprq

kBT

˙

, (1.14)

où Ecol,hprq est l’énergie d’interaction au point col donnée par l’équation 1.13 pour un défaut
ponctuel initialement localisé en r et réalisant un saut dans la direction h, avec ĥ le vecteur
unitaire associé, kB la constante de Boltzmann, T la température et D0 est le coefficient de
diffusion hors contrainte. Ce dernier est calculé de cette façon :

D0 “ κν0a
2
0 exp

ˆ

´
Em

0

kBT

˙

, (1.15)

où κ “ 1 pour les lacunes et κ “ 2{3 pour les interstitiels (en configuration haltère (dumbbell)
suivant la direction x1 0 0y), a0 est le paramètre de maille, ν0 la fréquence d’attaque et Em

0 l’éner-
gie de migration hors contrainte.

En développant le coefficient de diffusion en série de Taylor au second ordre par rapport
à la déformation, Woo a montré que différents termes contribuent à l’absorption préférentielle
induite par la contrainte [38]. Dans le développement ci-après, εij est la somme de la déformation
appliquée εa

ij et la déformation due à une dislocation εd
ij . Il est supposé que la déformation

varie peu sur une distance a0, afin de considérer que εd
ijpr ` h{2q « εd

ijprq. En substituant
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l’équation 1.13 dans 1.14, nous obtenons :

D̃ijprq « D0δij
loomoon

1 - diffusion hors contrainte

`
1

4
D0

1

kBT

ÿ

h

ĥiĥjP
col,h
kl εd

klprq

loooooooooooooooooomoooooooooooooooooon

2 - EID, premier ordre

`
1

4
D0

1

kBT

ÿ

h

ĥiĥjP
col,h
kl εa

kl

looooooooooooooomooooooooooooooon

3 - élastodiffusion, SIPA-AD (Woo)

`
1

4
D0

1

kBT

ÿ

h

ĥiĥj

¨

˚

˚

˚

˝

αcol,h
klmn

loomoon

4 - SIPA-I

`
1

kBT
P col,h
kl P col,h

mn
looooooooomooooooooon

5 - SIPA-AD (Dederichs)

˛

‹

‹

‹

‚

εa
klε

d
mnprq

`
1

4
D0

1

kBT

ÿ

h

ĥiĥj

ˆ

1

4
αcol,h
klmn `

1

4

1

kBT
P col,h
kl P col,h

mn

˙

εd
klprqε

d
mnprq

loooooooooooooooooooooooooooooooooooooooooomoooooooooooooooooooooooooooooooooooooooooon

6 - EID, second ordre

`
1

4
D0

1

kBT

ÿ

h

ĥiĥj

ˆ

1

4
αcol,h
klmn `

1

4

1

kBT
P col,h
kl P col,h

mn

˙

εa
klε

a
mn

looooooooooooooooooooooooooooooooooooomooooooooooooooooooooooooooooooooooooon

7 - élastodiffusion, second ordre

. (1.16)

Le premier terme correspond au tenseur de diffusion en l’absence de contrainte. Le deuxième
terme est lié à la différence d’interaction élastique par rapport aux interstitiels et les lacunes
(souvent écrit EID pour elastic interaction difference), il est responsable du biais de la dislocation
hors contrainte [51] au premier ordre (le second ordre correspondant au sixième terme ici, est
toujours négligé). Le troisième terme est le terme d’élastodiffusion classique [42]. Woo l’identifie
comme le principal contributeur au SIPA [22, 38], appelé SIPA-AD. Le quatrième et le cinquième
termes couplent le champ de la dislocation et le champ appliqué, ils contribuent donc également
au SIPA. Le terme comprenant la polarisabilité correspond à l’effet du SIPA-I [19, 44, 43], alors
que le produit du dipôle élastique est l’effet du SIPA-AD comme il était considéré par Dederichs et
Schroeder [42]. Dans les simulations numériques qui reposent sur l’anisotropie du dipôle élastique,
le troisième et le cinquième terme sont inclus lorsque la forme initiale du coefficient de diffusion
(équation 1.14) est utilisée [37]. Enfin, le sixième et le septième terme sont les termes du second
ordre de l’EID et de l’élastodiffusion. Bien que ce dernier contribue en principe au SIPA, il a
été ignoré dans les études antérieures qui considéraient la polarisabilité dans leur développement
analytique. Seul le quatrième terme était considéré. La seconde partie de ce terme est présente
dans les études numériques qui utilisent l’anisotropie du dipôle élastique.

1.3.5 Modèles analytiques de l’efficacité d’absorption des dislocations sous
contrainte

Cette partie présente les modèles analytiques avec lesquels nos résultats numériques seront
comparés dans la suite de ce travail de thèse. Nous abordons les modèles dans l’ordre chronolo-
gique de leur développement, c’est-à-dire SIPA-I puis SIPA-AD.

SIPA-I

Heald et Speight [43] ont donné une expression pour l’efficacité d’absorption des défauts par
les dislocations sous contrainte uniaxiale d’amplitude σ, en considérant uniquement le quatrième
terme parmi les termes 3 à 7 dans l’équation 1.16. Les auteurs font l’hypothèse que le tenseur de
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polarisabilité est identique au point stable et au point col et qu’il est isotrope, ce qui donne :

αijkl “

ˆ

αK ´
2

3
αµ

˙

δijδkl ` α
µ pδikδjl ` δilδjkq , (1.17)

où αK et αµ sont les polarisabilités de compression et de cisaillement [52]. Cette approximation
revient à considérer le défaut comme une inclusion isotrope non homogène d’Eshelby dans la
matrice. Le dipôle élastique est supposé identique au point stable et point col, et considéré
isotrope, c’est-à-dire que Pij “ Pδij . A partir du modèle de Heald et Speight [43], Woo [53]
obtient pour l’efficacité d’absorption des dislocations l’expression suivante que nous appellerons
modèle HSW :

ZIpσq “ Z0

ˆ

1`
∆ZIpσq

Z0

˙

, (1.18)

avec

∆ZIpσq

Z0
“
Z0

2π

δLpσq

L0
(1.19)

Z0 “
2π

ln
´

4R
|L0|eγ

¯ (1.20)

L0 “
Pb

2π

1´ 2ν

1´ ν

1

kBT
(1.21)

δLpσq

L0
“
σ

µ

„

p1´ 2νqαK

2p1` νqP
`

αµ

3p1´ 2νqP

`

´p1` νq ` 3νps ¨ lq2 ` 3ps ¨ bq2
˘



(1.22)

(notons que le facteur 2π dans l’équation 1.19 est manquante dans l’expression de Woo [53]). Z0

est l’efficacité d’absorption sans application de contrainte. Dans les équations 1.20 à 1.22, ν est le
coefficient de Poisson, µ est le module de cisaillement, l est la direction de la ligne de dislocation,
γ est la constante d’Euler (γ « 0, 577) et R “ pπρdq

´1{2 avec ρd la densité de dislocations.
La contrainte uniaxiale est appliquée suivant la direction s de manière à ce que σij “ σsisj .
Les équations 1.18 à 1.22 sont souvent données avec des notations différentes, en considérant le
défaut comme une inclusion non-homogène d’Eshelby. Nous pouvons également noter que Wolfer
et Ashkin [52] obtiennent une expression avec la même dépendance par rapport à l’orientation
de la contrainte en ps.lq2 et ps.bq2.

Avec ce modèle, la direction de la contrainte qui donne l’efficacité d’absorption la plus élevée
dépend du signe αµ{P (équation 1.22). Pour un interstitiel en configuration stable dans un
métal CFC, αµ ą 0 et P ą 0 [54]. Par conséquent le modèle prédit que les interstitiels sont
plus absorbés par une dislocation si la contrainte de traction est appliquée dans la direction du
vecteur de Burgers. Pour une lacune, il est supposé dans la littérature que αµ ą 0 [44, 43], mais
P ă 0 donc il est attendu que le comportement soit inversé par rapport au cas de l’interstitiel.

SIPA-AD

Plus tard, le mécanisme SIPA dû à l’élastodiffusion a été étudié analytiquement par Skinner
et Woo [22], Woo [38] et Borodin et Ryazanov [39]. L’expression la plus générale a été développée
par Borodin et Ryazanov. Ils montrent que s’ils conservent uniquement les trois premiers termes
dans l’équation 1.16 du coefficient de diffusion et que si la partie déviatorique du dipôle élastique
au point col est faible, l’efficacité d’absorption d’un défaut peut s’écrire :

ZADpσq “ Z0

ˆ

1`
∆ZAD,0

Z0
`

∆ZAD,hydropσq

Z0
`

∆ZAD,devpσq

Z0

˙

. (1.23)

Contrairement au modèle SIPA-I décrit précédemment, dans ce modèle que nous appellerons
ici le modèle B&R, le défaut présente des propriétés différentes au point stable et au point col.
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L’efficacité d’absorption Z0 est également définie par les équations 1.20 et 1.21, mais cette fois-
ci P est relatif au point col, c’est-à-dire que P “ P col “ Tr pP colq{3. Donc Z0 correspond à
l’absorption d’un défaut isotrope au point col. L’anisotropie au point col peut avoir une influence
sur l’efficacité d’absorption même en absence de contrainte appliquée [22, 37, 39, 55, 56, 57],
c’est ce qui est pris en compte dans le terme ∆ZAD,0. L’effet de la contrainte sur l’efficacité
d’absorption peut se décomposer en plusieurs termes : ∆ZAD,hydro, la composante hydrostatique
qui dépend uniquement de Tr pσq, et ∆ZAD,dev, qui dépend de la composante déviatorique de la
contrainte. Seul ce dernier terme présente un intérêt pour notre étude puisque notre objectif est
d’étudier l’évolution des efficacités d’absorption pour les différentes orientations de la contrainte
appliquée. Pour une contrainte uniaxiale ∆ZAD,dev s’écrit [39, 58] :

∆ZAD,devpσq

Z0
“ ´

σ

4µ

P col

kBT

#

dp2q
„

ps ¨ lq2 ´
1

3



` dp3q
3
ÿ

p“1

„

pep ¨ lq
2pep ¨ sq

2 ´
1

9



+

, (1.24)

où ep (p “ 1, 2, 3) sont les vecteurs unitaires suivant les axes cristallographiques. Les facteurs
dp2q et dp3q sont liés aux composants du dipôle élastique au point col. Dans une structure CFC,
le dipôle élastique d’un défaut ponctuel se déplaçant dans la direction r1 1 0s est de la forme :

P col “

¨

˝

P col
11 P col

12 0
P col

12 P col
11 0

0 0 P col
33

˛

‚. (1.25)

Nous avons dp2q “ P col
12 {P

col et dp3q “ pP col
11 ´ P

col
33 q{p2P

colq ´ P col
12 {P

col.
Nous pouvons constater à partir de l’équation 1.24 que l’efficacité d’absorption ne dépend pas
de l’orientation de la contrainte uniaxiale par rapport au vecteur de Burgers (absence du terme
s ¨ b), contrairement au SIPA-I. Il est généralement accepté que ce qui importe le plus pour le
SIPA-AD est l’orientation de la contrainte par rapport à la ligne de dislocation l, comme cela
est montré dans le modèle simplifié de Woo [38] :

∆ZAD,devpσq

Z0
“ ´

3σ

8µ

P col

kBT

ˆ

1´
P col

1

P col

˙„

ps ¨ lq2 ´
1

3



. (1.26)

Cette relation correspond au développement de Borodin (équation 1.24) si l “ ep pour un
p donné, à la différence que P col

11 dans l’équation 1.24 est remplacé par la valeur propre P col
1

associée au vecteur propre suivant la direction de saut (en pratique P col
11 et P col

1 sont très proches,
comme P col

1 “ P col
11 ` P col

12 et P col
12 ! P col

11 ). Pour les lacunes, P col ă 0 et P col
1 {P col ą 1 [59, 55],

donc une contrainte de traction appliquée suivant la ligne de dislocation augmente l’efficacité
d’absorption. Pour les interstitiels, P col ą 0 et P col

1 {P col ą 1, donc le comportement opposé est
attendu. Néanmoins nous notons que d’après l’équation (1.24), l’orientation de la contrainte par
rapport aux directions cristallographiques joue également un rôle.

1.4 Etat de l’art des expériences de fluage d’irradiation

Dans cette partie, nous passons en revue quelques études expérimentales de la littérature
qui portent sur la compréhension des mécanismes à l’origine du fluage d’irradiation, à l’échelle
microstructurale. Les études sur le fluage d’irradiation sont nombreuses dans la littérature, no-
tamment dans la période des années 70-80 où l’intérêt suscité par ce phénomène était à son apogé
suite à la découverte d’une augmentation du fluage de déformation aux températures typiques
de fonctionnement d’un réacteur [5]. Afin d’être concis et de rester dans le périmètre défini par
notre problématique, nous nous limiterons à des expériences sur l’évolution des boucles de dislo-
cation sous contrainte, jugées clés. Toutes les études présentées dans cette partie sont résumées
dans le tableau 1.2 donné à la fin. Parmi les expériences référencées dans ce tableau, certaines
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ne sont pas détaillées dans cette section afin d’éviter la redondance des conclusions tirées. Nous
nous intéressons particulièrement aux études menées dans les aciers austénitiques ou matériaux
à structure cubique à faces centrées. Les observations sur les cavités qui sont parfois faites dans
les références qui suivent sont abordées de manière succincte parce que ce point sort du cadre
de notre étude. Notons que l’observation de cavités n’est pas systématique dans les expériences
de fluage d’irradiation qui suivent, cela dépend grandement du type d’irradiation et de la dose
atteinte.

1.4.1 Premières observations ex-situ de l’effet de la contrainte sur les boucles
de dislocation dans des métaux CFC

Etude d’Okamoto et Harkness

L’expérience pionnière est celle d’Okamoto et Harkness [60]. Des capsules pressurisées en acier
316 ont été irradiées aux neutrons (E ą 0, 1 MeV) à 410˝C dans le réacteur expérimental EBR-II.
La contrainte circonférentielle dans les tubes a été estimée à 207 MPa. L’état de la microstructure
est analysé a posteriori dans un microscope électronique à transmission. Les auteurs mesurent
et comptabilisent les boucles de Frank, réparties dans les plans t1 1 1u, elles sont de nature
interstitielle. Ils distinguent les quatre variants possibles dans leurs mesures comme cela est
montré dans leurs micrographies en figure 1.16.

Figure 1.16 – Micrographies prises en champ sombre faisceau faible des boucles de Frank géné-
rées sous contrainte et sous irradiation dans une zone donnée. Chaque image correspond à une
population : (d) p1 1 1q, (e) p1 1 1q, (f) p1 1 1q, (g) p1 1 1q [60].

Les résultats de leur analyse sont donnés dans la figure 1.17a et 1.17b. Comme cela se déduit
de la distribution des tailles de boucles en figure 1.17a puis attesté par les valeurs du tableau
en figure 1.17b, les quatres variants de boucles présentent les mêmes tailles moyennes avec une
marge de 5%. Par contre, ils constatent qu’il y a des écarts entre les pourcentages de population
entre les quatre variants. Cet écart peut aller jusqu’à un facteur 2.

Les auteurs concluent que ces premières observations sont en accord avec l’étude de Brailsford
et Bullough [18], qui conclut à la prédominance du mécanisme SIPN. Nous devons souligner
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cependant que l’orientation de la contrainte principale par rapport à la microstructure n’est
pas reportée et que les résultats ne sont pas comparés à une expérience hors contrainte, ce qui
permettrait de mieux mesurer l’ampleur du phénomène. Néanmoins, selon Okamoto et Harkness,
cette expérience est une preuve du mécanisme SIPN.

(a) (b)

Figure 1.17 – Résultat des mesures des boucles de Frank correspondant à l’expérience de la
figure 1.16 : (a) distribution de tailles de boucles pour chaque variant et (b) tableau qui répertorie
leur taille moyenne et leur taux de présence [60].

Première étude de Brager et al.

En continuant dans l’ordre chronologique des publications, nous pouvons citer le travail de
Brager et al. [61]. Comme pour Okamoto, les expériences de fluage d’irradiation sont menées
dans l’EBR-II sur des échantillons en acier 316, à 450˝C . Ils utilisent deux types d’échantillons,
des capsules pressurisées où la contrainte appliquée est de forme biaxiale et des barreaux afin
d’appliquer une contrainte uniaxiale.

A partir de leurs résultats ils n’établissent pas de relation quantitative entre la contrainte et
les densités des quatre variants de boucles de Frank. En effet, ils constatent que les densités de
boucles sont hétérogènes dans les échantillons irradiés hors contrainte, elles varient jusqu’à un
facteur 3. Ils précisent que les écarts d’un facteur 2 sont assez courant mais ils l’attribuent entre
autres à des erreurs expérimentales dans la distinction des boucles par rapport aux segments
de dislocations. Ils estiment qu’entre 10 et 25% des boucles ont pu être omises au cours de leur
analyse. De plus, dans les expériences sous contrainte, l’hétérogénéité de la microstructure ne
peut pas être corrélée à l’orientation de la contrainte par rapport aux différents plans de boucles.

A partir des résultats des expériences de fluage sur les barreaux, ils établissent un lien entre
l’orientation de la contrainte et les tailles moyennes des boucles. Dans la figure 1.18, la taille
moyenne des boucles est tracée en fonction de la composante de la contrainte appliquée normale
aux plans des boucles. Ce terme est calculé de cette façon : σa cos2 θ, où σa est la contrainte
appliquée et θ est l’angle entre l’axe de traction et la normale au plan de la boucle. D’après la
figure 1.18, l’évolution des tailles moyennes par rapport à la composante normale de la contrainte
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sur les boucles peut être interpolée par une loi linéaire. Aucun effet similaire n’est constaté dans
les échantillons mis sous contrainte biaxiale. Les conclusions tirées de l’étude de Brager [61] sont
donc en contradiction avec la précédente [60], la contrainte agit sur les tailles de boucles et non
pas sur leur probabilité de germination.

Figure 1.18 – Tailles moyennes des boucles de Frank dans les expériences d’irradiation hors
contrainte et sous contrainte [61]. Pour le cas sous contrainte, les tailles de boucles sont tracées
en fonction de σa cos2 θ. Les données obtenues sous contrainte réunissent trois expériences : deux
où l’orientation de la contrainte est de type x1 0 0y (donc la contrainte appliquée affecte toutes
les boucles de la même façon) et une où la contrainte est orientée suivant la direction r1 1 2s.

Deuxième étude de Brager et al.

Trois ans plus tard, Brager et al. [27] publient de nouveaux résultats. Les irradiations sont
menées uniquement dans des capsules pressurisées. Des échantillons d’acier 316 écroui et recuit
ont été irradiés aux neutrons dans l’EBR-II, à 500˝C avec une contrainte circonférentielle de 0 à
327 MPa. La figure 1.19 donne un exemple de microstructures obtenues hors contrainte et sous
contrainte. Nous pouvons constater de manière qualitative que la contrainte affecte l’évolution
des microstructures de boucles.

Le premier constat des auteurs est que la densité totale des boucles est affectée par le niveau
de la contrainte hydrostatique, elle augmente avec cette dernière. En plus d’augmenter la densité
des boucles, la contrainte vient dissymétriser les densités entre les populations comme cela est
montré dans la figure 1.20. Les densités de populations entre les variants t1 1 1u sont à peu
près équivalentes dans l’expérience sans contrainte appliquée. Dans le cas avec une contrainte
appliquée, l’écart entre les densités peut aller jusqu’à un facteur 8. Ces résultats vont donc dans
le même sens que ceux d’Okamoto [60].
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Figure 1.19 – Microstructures de boucles d’un acier 316 recuit suite à une irradiation aux neutrons
à 500˝C [27]. Les micrographies sont prises en champ sombre faisceau faible, avec un axe de zone
proche de x1 1 0y et avec un vecteur de diffraction g “ p1 1 1q. A gauche, irradiation menée hors
contrainte à une fluence de 2, 0ˆ 1022 n.cm´2 et à droite, irradiation sous contrainte (contrainte
circonférentielle de 163 MPa) à une fluence de 2, 7ˆ 1022 n.cm´2.

(a) (b)

Figure 1.20 – Distributions des boucles de Frank dans de l’acier écroui irradié à 500˝C à une
fluence de 3, 0ˆ 1022 n.cm´2 : (a) à 0 MPa et (b) à 327 MPa [27].
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Dans cette étude, l’orientation de la contrainte principale par rapport aux plans d’habitat des
boucles est maîtrisée, la composante de la contrainte appliquée normale aux plans des boucles,
σN, peut donc être calculée. En traçant la densité des populations de boucles en fonction de la
contrainte normale à leur plan, ils obtiennent le graphique de la figure 1.21. La figure permet
d’affirmer que les densités de boucles entre les populations sont bien dépendantes de la compo-
sante normale de la contrainte pour chaque plan d’habitat. La densité d’un variant de boucle a
tendance à augmenter avec σN, bien que dans le cas hors contrainte, il y ait une dispersion des
densités, certes moins forte que dans les expériences avec contrainte.

Figure 1.21 – Dépendance de la densité des plans de boucles dans l’acier 316 écroui et recuit par
rapport à la contrainte normale aux plans t1 1 1u [27].

D’après les résultats de la figure 1.20, la contrainte n’agit pas sur les tailles de boucles. Ces
derniers résultats contredisent ceux obtenus à plus faibles contraintes. D’après les distributions
des tailles de boucles obtenues à 0 MPa et 66 MPa, à la même dose, la taille moyenne augmente
significativement, passant de 30,8 nm à 52 nm. Pourtant, comme nous pouvons le constater sur
la figure 1.22, avec une contrainte plus élevée, il n’y a pas d’augmentation de la taille moyenne
observable par rapport au cas hors contrainte. Leur interprétation est que l’accélération de la
vitesse de croissance des boucles, sous l’effet de la contrainte, est cachée par des mécanismes
limitants. En effet la distribution à plus forte contrainte est obtenue à plus haute fluence, fi-
gure 1.22, passant de 2ˆ 1022 à „ 3ˆ 1022 n.m´2. Selon eux, les distributions des tailles boucles
sont contrôlées par le phénomène de défautement produit par l’intersection des boucles avec les
autres éléments de la microstructure.

Donc Brager et al. concluent de leur étude que la contrainte induit une germination préféren-
tielle des boucles dans certains plans et que la composante hydrostatique de la contrainte agit
sur les vitesses de croissance des boucles. Ces données ont ensuite été réétudiées et reprises par
la suite dans l’argumentation des mécanismes en jeu en fluage d’irradiation [33, 62].

Wolfer [28] a démontré que la distribution anisotrope des boucles est compatible avec le mé-
canisme de croissance différentielle des boucles sous contrainte et que le SIPN est négligeable par
rapport au SIPA. Suite à ce résultat, Garner et al. [33] ont publié un article dont l’objectif était
de réévaluer les données de l’étude de Brager et al. [27] et d’expliquer les résultats obtenus avec
le mécanisme de croissance différentielle des boucles sous contrainte (SIPA), à partir des tra-
vaux de Wolfer. En effet le mécanisme SIPN est remis en question car il présente des faiblesses.
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Figure 1.22 – Comparaison de la distribution totale des boucles dans l’acier recuit à gauche et
l’acier écroui à droite, irradiés à différents niveaux de contrainte et à différentes fluences. La
figure est extraite de la revue de Gelles [62] mais reprend les données de l’étude de Brager [27].

Par exemple il ne peut pas prédire l’augmentation de la taille des boucles en présence d’une
contrainte. Par contre, l’augmentation de la taille des boucles sous contrainte est justifiée avec le
modèle de Wolfer et Ashkin [20]. D’après leur expression de Zipσq, l’efficacité d’absorption des
interstitiels pour une boucle de dislocation, la composante hors contrainte varie en r´2 et celle
de la contrainte en r´1, où r est le rayon de la boucle. Ils en déduisent que l’effet relatif de la
contrainte sur les biais est plus important aux tailles intermédiaires, ce qui entraîne le décalage de
la distribution vers des tailles moyennes plus élevées comme cela a été observé dans la figure 1.22.

Gelles et al. [62] reprennent également l’étude de Brager pour appuyer leur interprétation
des études expérimentales par le modèle SIPA et comme point de comparaison avec leur propre
résultat. Les travaux de Garner et de Gelles insistent tous les deux sur un point dans leur
argumentation en faveur du SIPA : la dépendance de la densité de boucles sur la contrainte
déviatorique. Pour cela, les données de Brager de la figure 1.21 sont reprises et au lieu de tracer
les densités de boucles en fonction de σN, elles sont tracées dans la figure 1.23 en fonction de σDN

où σDN “ pσN ´ σHq. Il s’agit de la composante déviatorique normale du tenseur de contrainte
par rapport au plan d’habitat d’une boucle. Dans le modèle SIPA développé par Wolfer [28] sur
lequel leur argumentation se repose, le tenseur déviatorique de la contrainte est impliqué dans
le calcul de l’efficacité d’absorption Zipσq. Comme cela peut être constaté dans la figure 1.23,
l’utilisation du terme σDN permet de mieux comparer des résultats obtenus à différents niveaux
de contrainte hydrostatique et de mieux discerner l’influence de la contrainte extérieure sur les
populations de boucles. Les plans de boucles associés à des valeurs de σDN négatives subissent
une diminution de leur densité.
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Figure 1.23 – Comparaison des données de Brager [27] d’un point de vue du modèle SIPN et du
modèle SIPA [33].

Etude de Gelles et al.

En plus de réviser des expériences antérieures, Gelles et al. présentent également des résultats
de fluage d’irradiation sur deux autres matériaux : Nimonic PE16 et Inconel 706. La même
procédure que précédemment est appliquée, des capsules pressurisées sont irradiées à l’EBR-II
avec des neutrons (E ą 0, 1 MeV). Ils arrivent à intepréter des résultats des expériences menées
dans le Nimonic PE16 (voir la figure 1.24). Ils constatent bien une anisotropie des densités entre
les populations de boucles de Frank sous contrainte. En traçant la densité par rapport à σDN

pour chaque population de boucles, ils obtiennent une dépendance à peu près linéaire, ce qui
est pour eux une démonstration de l’existence du mécanisme SIPA. Ils constatent que la densité
des boucles orientées défavorablement par rapport à la contrainte (σDN négatif), diminue par
rapport aux densités obtenues hors contrainte.

Figure 1.24 – Résultats suite à une irradiation à 550˝C du Nimonic PE16 recuit à une fluence
de 2, 0 ˆ 1022 n.cm´2, avec l’application d’une contrainte circonférentielle de 0 et 167 MPa. A
gauche, densités des boucles de Frank par rapport à σDN, à droite, aires des boucles par rapport
à σDN [62].
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1.4.2 Etudes à une échelle macroscopique afin d’évaluer l’importance relative
des mécanismes SIPN et SIPA

Entre l’étude expérimentale de Brager [27] et la réinterprétation des résultats par Garner [33]
et Gelles [62], Khan et Leteurtre [63] ont mené des expériences dans le but de répondre à la pro-
blématique : le fluage est-il essentiellement dû à des mécanismes de croissance ou de germination
préférentielle ? Antérieurement à ce travail, Bounaud et al. [64] ont observé que l’irradiation de
trichites de cuivre en flexion générait une déformation permanente. Celle-ci se résorbait après un
recuit, leur permettant d’affirmer que le fluage était bien dû à la présence de boucles induites
sous irradiation. Ils ont attribué ce phénomène à une germination préférentielle des boucles. En
parallèle des résultats de Bounaud, le modèle SIPA est de plus en plus défendu pour expliquer
le fluage d’irradiation.

Le protocole de Khan et Leteurtre repose sur les mesures de courbures résiduelles des trichites
de NaCl suite à des irradiations aux rayons-X dans différentes conditions. Les échantillons sont
mis sous contrainte (par essai de flexion) à différents instants de l’irradiation afin d’écarter ou
non des hypothèses de mécanismes en jeu. Ils réalisent deux expériences en parallèle. Dans la
première, l’irradiation débute sans appliquer de contrainte sur une durée relativement courte puis
l’échantillon est mis sous contrainte et l’irradiation continue. La deuxième expérience applique le
protocole inverse, une contrainte est appliquée en début d’irradiation puis elle est retirée, le reste
de l’expérience d’irradiation. Ils s’assurent dans les deux expériences que la phase de germination
soit aboutie avant de changer l’état de contrainte. Dans la première expérience, où la contrainte
est appliquée en cours d’irradiation, les trichites ne présentent pas de déformation permanente.
L’application de la contrainte au début de l’irradiation dans le deuxième cas de figure est suffi-
sante pour observer une courbure résiduelle des trichites.
Khan et Leteurtre concluent que l’influence de la contrainte sur la germination des boucles est
sans équivoque, alors que le mécanisme SIPA est trop faible pour être détecté dans leur expé-
rience.

Ces résultats ont ensuite été soutenus par Dural et Quéré [65]. Des monocristaux de LiF ont
été irradiés à 20 K, en appliquant une contrainte au début de l’irradiation puis la contrainte est
relâchée pour la seconde phase d’irradiation hors contrainte. Lors de l’expérience, les auteurs
suivent la déformation de l’échantillon en fonction de la fluence (figure 1.25). La déformation
continue d’augmenter au cours de l’irradiation hors contrainte. De cette observation, ils concluent
qu’une germination des boucles dans des plans préférentiels se produit, ce qui permet au matériau
de continuer à se déformer sous irradiation et sans contrainte par un mécanisme de croissance
induite. Cette observation est une preuve de l’influence d’un mécanisme de type SIPN.
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Figure 1.25 – Suivi de la déformation permanente d’un monocristal de LiF irradié à 20 K en
fonction de la fluence (particule α.cm´3). Les points en forme de cercle sont au cours de la
phase sous contrainte élastique constante et ceux en forme de triangle, au cours de la phase sans
contrainte appliquée [65].

1.4.3 Exemples d’expériences in-situ de fluage d’irradiation

Etude de Caillard et al.

Les études présentées jusqu’à maintenant analysaient les microstructures de boucles ex-situ
ou reposaient sur des observations macroscopiques afin d’évaluer des mécanismes qui s’avèrent
complexes à observer. Caillard et al. [66] mènent, à notre connaissance, une des premières études
in-situ sur l’évolution des boucles de Frank en fluage d’irradiation. Ces auteurs irradient un
échantillon en acier 316 (recuit) aux électrons de 1 MeV dans un microscope électronique à très
haute tension, sous contrainte constante. La microstructure est présentée dans la figure 1.26. Les
boucles observées sont de nature interstitielle.

La proportion des quatre variants ainsi que l’angle entre la normale des plans d’habitat et
l’axe de traction sont donnés dans la figure 1.27. La répartition entre les populations de boucles
est fortement anisotrope avec un variant qui représente près de la moitié des boucles de la
microstructure. Les mesures de tailles de boucles sont similaires entre les populations ce qui
suggère que leur vitesse de croissance ne dépend pas de la contrainte. Les auteurs concluent que
leur résultat est en accord avec l’hypothèse présentée par Hesketh [16], Brailsford et al. [18] et
Lewthwaite [30] : la contrainte vient biaiser la germination des boucles en favorisant celles dont
le vecteur de Burgers est proche de l’axe de la contrainte.

Cependant, d’après le tableau de la figure 1.27, le variant majoritaire n’est pas celui qui est
le mieux orienté par rapport à la contrainte mais seulement le second. La boucle dont la normale
est la plus proche de l’axe de traction ne représente que 25% du total des boucles. Caillard et
al. expliquent qu’il y a un effet de la surface qui s’ajoute à l’effet de la contrainte qui affecte
l’évolution des boucles. Les plans notés A et C sont orientés de la même façon par rapport à
la contrainte, il en est de même pour les plans B et D. Ils précisent donc que la population A
devrait être comparée à celle de C et B avec D.

Ils observent par ailleurs qu’une population de boucles se défaute plus par rapport aux autres,
générant par conséquent des boucles présentant en majorité un type de vecteur de Burgers
1{2x1 1 0y. Cela suggère qu’il y a un défautement préférentiel des boucles sous contrainte. Notons
que l’article ne montre pas de comparaison avec une irradiation hors contrainte.
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Ils concluent de leurs observations que la contrainte agit sur la formation des boucles dans
des plans particuliers.

Figure 1.26 – (a) Observation des boucles de Frank au cours d’un essai de fluage d’irradiation
in-situ à 350˝C , 1 MeV et 0,7 dpa, le vecteur de diffraction est g “ p0 2 0q, (b) projection
stéréographique des quatre plans de boucles de Frank identifiés A, B, C et D. L’axe de traction
est désigné par T [66].

Figure 1.27 – Répartition des boucles de Frank de l’expérience de la figure 1.26 [66]. Les mesures
sont faites sur environ 400 boucles.

Etude de Sato et al.

En 1986, Sato et al. [67] présentent des expériences d’irradiation in-situ aux électrons, sous
contrainte, sur des monocristaux en acier recuit Fe-18Cr-14Ni. Les échantillons sont placés dans
un porte-objet traction et haute température. Les échantillons sont préparés de façon à ce que la
contrainte soit appliquée suivant la direction r1 1 0s et que le faisceau soit parallèle à la direction
r1 1 0s comme montré dans la figure 1.28. Avec cette orientation de l’axe de traction, les variants de
boucles peuvent être séparés en deux catégories : deux pour lesquels la contrainte n’a supposément
pas d’effet car l’axe de la contrainte est contenu dans leur plan d’habitat et les deux variants
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restants dont le plan d’habitat est incliné par rapport à l’axe de la contrainte. Les échantillons
sont irradiés dans un microscope électronique à très haute tension, la tension d’accélération est
de 1000 kV et la température d’opération est de 750 K. Pour le premier échantillon la contrainte
imposée est de 60 MPa mais de la déformation plastique est générée dans l’échantillon. Afin de
l’éviter, ils procèdent à une deuxième manipulation où la contrainte est de 56 MPa, le résultat est
donné en figure 1.29. Les microstructures sont systématiquement comparées avec une irradiation à
0 MPa. Pour les deux expériences sous contrainte, ils observent une anisotropie dans la répartition
des boucles entre les variants, les boucles dont les plans ne sont pas parallèles à l’axe de la
contrainte sont majoritaires. L’analyse des microstructures est simplement qualitative. Sato et
al. reconnaissent que les résultats ne sont pas suffisants pour déterminer comment la contrainte
agit sur les boucles interstitielles. Ils concluent à partir de leurs résultats que la contrainte
agit sûrement aux premières étapes d’irradiation, avant la croissance des défauts à des tailles
observables.

Figure 1.28 – Orientation du monocristal par rapport à l’axe de traction et la direction du
faisceau. Le tétrahèdre de Thompson schématisé dans la lame mince donne une indication de
l’orientation des plans d’habitat des boucles de Frank [67].

(a) (b)

Figure 1.29 – Lames minces irradiées aux électrons 1 MeV : (a) durant 1380 s sans appliquer de
contrainte, (b) durant 1320 s à 56 MPa [67].
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1.4.4 Etudes in-situ qui observent un effet de la contrainte sur la croissance
des boucles de dislocation

Etudes de Saka et al.

Entre 1989 et 1991, Saka et co-auteurs [68, 69, 70] observent de façon directe un effet de la
contrainte sur la croissance des boucles de dislocation. Il s’agit d’une des rares observations de ce
phénomène. L’objectif de leur étude était d’évaluer de manière quantitative la montée anisotrope
des dislocations sous contrainte. L’observation d’un tel phénomène serait une preuve directe de
la véracité du mécanisme SIPA. Ils procèdent à des irradiations in-situ dans un microscope
électronique à haute tension. Deux types d’échantillons sont utilisés : deux lames minces en
argent irradiées avec des électrons de 1 MeV à 358 K et 403 K et une lame en cuivre irradiée
avec des électrons de 0,8 MeV à 425 K. L’orientation du cristal par rapport à l’axe de traction
est équivalente à celle présentée dans l’étude de Sato [67] (voir la figure 1.28), la différence avec
Sato est la direction du faisceau qui est proche de x1 1 1y.

Leur procédure consiste à mesurer les tailles des boucles à différents instants au cours de
10 minutes d’irradiation en imposant un chargement différent entre chaque essai : 0 à 53,9 MPa
et 0 à 34,3 MPa, pour les échantillons en argent et en cuivre respectivement. La figure 1.30 est
un exemple de l’évolution des boucles interstitielles dans l’argent. Chaque image correspond à
un chargement différent. Ils observent que les boucles s’allongent dans la direction parallèle à
l’axe de traction.

Du fait qu’ils utilisent un vecteur de diffraction g “ p2 0 2q, ils observent trois variants
de boucles sur quatre. Plus précisément, ils observent deux populations, désignés γ et δ, pour
lesquelles le plan d’habitat est parallèle à l’axe de traction et une population, β, dont le plan
d’habitat est incliné par rapport à l’axe de traction. La population α qui est équivalente à celle
de β est en condition d’extinction. Leurs mesures de vitesses de croissance en fonction de la
contrainte imposée pour les boucles β, δ et γ dans l’argent sont données dans la figure 1.31a. Il y
a des divergences dans le comportement des boucles en fonction de leur orientation par rapport
à la contrainte. Les boucles β qui sont orientées favorablement par rapport à la contrainte, en
se basant sur la théorie du SIPA et les résultats expérimentaux présentés précédemment dans
cette partie, voient leur vitesse de croissance légèrement augmenter avec la contrainte imposée.
La vitesse de croissance des boucles parallèles à la contrainte (δ et γ) augmente plus rapidement
avec la contrainte. La taille des boucles δ est mesurée suivant deux directions, r1 1 0s et r0 1 1s.
Celle qui est parallèle à l’axe de la contrainte augmente fortement avec le niveau de la contrainte
et dans l’autre direction, la vitesse est indépendante de la contrainte appliquée. Saka retrouve un
résultat similaire dans le cuivre [69]. Le ratio entre les longueurs des bords des boucles δ dans la
direction r0 1 1s et la direction r1 1 0s en fonction de la contrainte est donné dans la figure 1.31b.
Ce ratio diminue avec la contrainte, preuve d’une croissance anisotrope des boucles.

Saka et Teshima [70] réalisent une expérience équivalente en compression dans l’aluminium.
Ce ratio augmente avec la contrainte en compression. Leurs résultats en traction et en compres-
sion sont donc en accord. Avec leurs études, Saka et al. constatent bien que la présence d’une
contrainte entraîne une croissance anisotrope des boucles et qu’elle dépend de l’orientation des
plans par rapport à la contrainte. Cependant leurs résultats sont en opposition avec les prédic-
tions du modèle SIPA [44].
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Figure 1.30 – Boucles de Frank interstitielles dans des lames en argent irradiées aux électrons
de 1 MeV, avec un flux de 2, 8ˆ 1019 cm´2.s´1, à 130˝C , pendant 10 minutes. La direction de
traction est indiquée par T.A. Chaque image correspond à une contrainte, de gauche à droite et
de haut en bas : 0 MPa, 31,4 MPa, 48,1 MPa et 53,9 MPa [68, 69].

(a) (b)

Figure 1.31 – (a) Vitesses de croissance en fonction de la contrainte imposée de l’expérience
de la figure 1.30, dans les directions r1 1 0s et r0 1 1s, indiquées par des points en noir et blanc
respectivement : (a.a) boucles γ, (a.b) boucles β et (a.c) boucles δ. (b) Ratio de la longueur des
bords r0 1 1s et r1 1 0s des boucles δ en fonction de la contrainte extérieure [68].
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Etude de Jitsukawa et al.

Jitsukawa [26] a fait le même type d’expérience et a obtenu un résultat cohérent avec le SIPA,
contrairement à Saka. A l’aide d’un porte-objet traction double tilt, un échantillon de nickel pur
est irradié dans un microscope électronique haute tension avec des électrons de 1 MeV, à une
température de 723 K. L’échantillon est d’abord irradié hors contrainte durant 400 s puis une
contrainte de „ 18 MPa est appliquée suivant la direction r1 2 2s. Le schéma de l’orientation
des plans des boucles de Frank par rapport à la contrainte et les micrographies des boucles
examinées sont donnés dans la figure 1.32a. L’évolution du diamètre de trois boucles est donnée
dans la figure 1.32b. La boucle A, dont le vecteur de Burgers est le plus proche de la direction de
contrainte, est la boucle qui présente la croissance la plus rapide. Elle est à 0,56 nm.s´1 contre
0,48 nm.s´1 pour les boucles C et D.

(a) (b)

Figure 1.32 – (a) Evolution des boucles sous irradiation dans un échantillon de nickel recuit avec
une charge de 20 g à 723 K , (b) croissance des boucles de Frank en (a) [26].

Des données supplémentaires de cette même étude ont été publiées par Garner et Gelles [71]
(figure 1.33). Elles montrent que la vitesse de croissance d’une boucle est une fonction linéaire de
la projection de la contrainte sur la normale au plan d’habitat. Ce constat contribue à renforcer
l’argumentation en faveur du SIPA.

Figure 1.33 – Mesures de la vitesse de croissance des boucles de Frank de nature interstitielle
dans du nickel irradié aux électrons en fonction de la contrainte normale aux plans d’habitat des
boucles [71].
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1.4.5 Une expérience in-situ dans l’objectif d’évaluer séparément les méca-
nismes SIPN et SIPA

De la même façon que Khan [63] dans son étude sur les trichites de NaCl, Suzuki et Sato [72]
procèdent à différents essais d’irradiation dans lesquels la contrainte est appliquée soit en début
d’irradiation, soit en cours d’irradiation afin de discriminer un possible effet de la contrainte sur
les phases de germination ou de croissance.

Les échantillons de traction in-situ sont extraits de monocristaux Fe-18Cr-14Ni. Ils sont
préparés de façon à ce que la contrainte soit appliquée suivant la direction r1 1 0s (équivalent à
l’étude de Sato [67] et Saka [68, 69, 70]). Cette orientation est pratique afin de considérer les
boucles selon deux groupes : celles orientées défavorablement (plans parallèles à la contrainte)
et celles orientées favorablement (plans inclinés par rapport à l’axe de la contrainte). Les lames
sont irradiées dans un microscope électronique à très haute tension avec des électrons de 1 MeV
à des températures entre 600 et 700 K, avec une contrainte imposée de 0 à 50 MPa.

Dans un premier temps, ils s’intéressent à l’influence de la contrainte au stade de germination.
Ils comparent les microstructures obtenues pour une irradiation sans contrainte appliquée et
avec une contrainte de 50 MPa. En accord avec la plupart des expériences revues dans cette
partie, hors contrainte les quatre variants de boucles sont présents en quasi-même nombre et
sous contrainte les boucles avec la plus grande projection de la contrainte sur leur normale
sont en majorité. Ils constatent que la densité totale des boucles augmente sous contrainte et
que la vitesse de croissance des boucles diminue légèrement. Afin d’évaluer quantitativement
l’effet de la contrainte, ils introduisent un terme Z (différent de l’efficacité d’absorption), “degré
d’orientation” défini de cette façon : Z “

ZA´ZB
ZA`ZB

, où ZA et ZB sont le nombre de boucles
orientées favorablement et défavorablement, respectivement. Dans cette expérience à 50 MPa,
Z “ 0, 38. Dans leurs expériences, ce terme Z augmente de façon linéaire avec la contrainte,
aux faibles contrainte, comme cela est montré dans la figure 1.34. Ils comparent leurs données
avec l’expérience de Brager [27] qui se place à des contraintes élevées. Visiblement l’effet de la
contrainte est plus élevé aux faibles contraintes en relatif.

Figure 1.34 – Niveau d’anisotropie des microstructures de boucles en fonction de la contrainte
dans des expériences à un flux de 1, 0 ˆ 1021 e´.m´2.s´1 pour 1080 s à 622 K [72]. Le point en
forme de triangle est la valeur estimée du résultat de Brager [27].

Afin de prouver sans ambiguïté que le rôle de la contrainte lors de la phase de germination
est important, un nouvel échantillon est irradié en imposant une contrainte pendant 120 s avant
que les boucles soient visibles puis la contrainte est relâchée. L’irradiation est maintenue durant
1080 s additionnelles. Les auteurs observent que l’effet de la contrainte persiste lors de la suite
de l’expérience, en effet Z “ 0, 26. Ils ont donc démontré que la contrainte agit aux premiers
stades d’irradiation, avant que les boucles soient visibles.
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Afin d’évaluer de façon isolée l’effet de la contrainte sur les vitesses de croissance des boucles,
d’autres expériences sous contrainte en deux phases sont menées. Cette fois-ci l’échantillon est
irradié dans un premier temps sans appliquer de chargement. Ainsi les densités des deux catégories
de boucles sont similaires. La contrainte est imposée une fois que la phase de germination est
terminée. Le diamètre des boucles est mesuré durant la phase sous contrainte. Les résultats sont
présentés dans la figure 1.35. La vitesse moyenne des boucles A est de 2, 86ˆ10´2 nm.s´1 et pour
les boucles B de 2, 84 ˆ 10´2 nm.s´1. A partir de ces vitesses identiques, les auteurs concluent
que la contrainte n’affecte vraisemblablement pas la croissance des boucles. Cette étude contredit
donc les autres expériences in-situ vues précédemment.

Figure 1.35 – Suivis de la taille des boucles au cours de l’irradiation lors de la phase sous
contrainte pour les boucles orientées favorablement (au-dessus) et défavorablement (en-dessous).
Le flux d’irradiation est 2, 5ˆ 1021 e´.m´2.s´1 et la température 623 K [72].
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1.4.6 Expérience de fluage d’irradiation ex-situ dans un acier CC

Cette partie résume l’étude publiée par Xu et Was en 2014 [45]. Le matériau utilisé est l’acier
T91 qui présente un structure cubique centrée (CC), la structure est donc différente de l’acier
austénitique. Il ne reste pas moins intéressant de se pencher sur cette étude car c’est un des
rares papiers récents qui étudie de façon détaillée la réponse des boucles sous contrainte et sous
irradiation, tout en maîtrisant l’orientation des plans des boucles par rapport à la direction de
traction appliquée.

Les microstructures sont observées ex-situ suite à des essais de traction (100 MPa, 180 MPa
et 200 MPa) sous un flux de protons de 3 MeV, à des doses de 1 à 2 dpa à 450˝C ou 500˝C .
Les boucles analysées sont réparties sur les plans t1 0 0u. Dans les conditions d’imagerie choisies,
deux populations sur trois sont visibles. Ce sont des boucles dites sessiles, comme les boucles de
Frank dans les structures CFC. Elles sont de nature interstitielle.

Pour chaque condition de contrainte, les auteurs mesurent le diamètre des boucles et leur
densité normalisée (afin de s’affranchir des différences de densité totale d’un grain à l’autre) en
fonction de l’angle entre la normale du plan d’habitat et de l’axe de traction. A partir de ces
mesures, ils obtiennent la figure 1.36. Ils arrivent à corréler le taux de présence des populations
de boucles avec leur orientation par rapport à la contrainte. Ils déduisent de leur résultat une loi
linéaire empirique : NpθqN “ α ´ βθ, où α et β sont des constantes d’interpolation, θ est l’angle
entre la normale du plan d’habitat et l’axe de traction, N est le nombre total de boucles, Npθq
est le nombre de boucles orientées d’un angle θ. D’après la figure 1.36, plus la contrainte est
élevée et plus l’anisotropie de la distribution des boucles est accentuée, ce qui se reflète par une
pente α plus prononcée.

Pour ce qui est de la taille des boucles, aucune tendance claire n’est observée en fonction de
l’orientation de la contrainte. Par contre la taille moyenne des boucles augmente fortement entre
180 MPa et 200 MPa, passant de 24,9 nm à 42,3 nm. Les boucles à 100 MPa sont relativement
grandes (24,3 nm) mais cela est une conséquence d’une dose plus élevée par rapport aux autres
expériences.

A partir de leurs observations, les auteurs tracent les densités normalisées des populations
de boucles en fonction de la composante de la contrainte normale aux plans. Le graphique
de la figure 1.37 présente une tendance similaire à l’étude de Brager [27] (figure 1.21). Pour
une contrainte donnée, la formation préférentielle des boucles se produit pour les plans dont
la normale est la plus proche de l’axe de traction. Bien qu’aucune anisotropie des tailles des
boucles ne soit observée dans leurs expériences, les auteurs justifient les écarts de densité par le
mécanisme de croissance différentielle des boucles qui serait caché dans les microstructures finales
par les interactions entre les grandes boucles avec le réseau de dislocations, comme précédemment
argumenté par Brager [27].
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Figure 1.36 – Densité normalisée et taille moyenne des boucles t1 0 0u en fonction de l’angle entre
la normale de leur plan d’habitat et l’axe de la contrainte suite à un essai de fluage d’irradiation
dans de l’acier T91 : (a) à 450˝C et 100 MPa, (b) à 450˝C et 180 MPa, (c) 500˝C et 180 MPa,
(d) 450˝C et 200 MPa [45].

Figure 1.37 – Densité normalisée des boucles de la figure 1.36 en fonction de la composante de
la contrainte qui est la normale aux plans des boucles [45].
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1.4.7 Récapitulatif

Dans cette section, une partie des expériences de fluage d’irradiation sur le comportement des
boucles a été présentée de manière à peu près chronologique afin d’avoir un aperçu de l’évolution
des démarches et des interprétations. D’autres études, dont nous avons connaissance, sont énu-
mérées dans le tableau 1.2, ci-dessous. Bien que les données expérimentales s’accumulent depuis
la première expérience d’Okamoto [60], il reste encore difficile de conclure sur les mécanismes en
jeu et leur importance, au vu des divergences et contradictions entre les études.
Nous avons vu que dans la majorité des cas, les auteurs observent une anisotropie des populations
de boucles qui dépend de leur orientation par rapport à une contrainte uniaxiale : la formation
d’une boucle dans un certain plan est favorisée si sa normale est alignée avec l’axe de traction.
Plus la contrainte est élevée, plus l’effet est fort.
Le premier réflexe a été d’associer ce constat au SIPN [60, 61, 64]. Puis le modèle a été réfuté,
notamment parce qu’il repose sur la théorie classique de la germination qui ne s’avère pas valide
dans le cas de la formation des boucles de dislocation interstitielles, du fait de la grande stabilité
des petits amas d’interstitiels [28].
Les écarts de densités entre les variants de boucles seraient une conséquence indirecte de l’effet
SIPA agissant aux petites tailles de boucles [33, 62]. De plus, il est avancé que l’effet sur la
taille des boucles est caché par les interactions entre les boucles et le réseau de dislocation [33].
Avec cette argumentation, de plus en plus d’études adoptent le mécanisme SIPA pour expliquer
l’anisotropie des populations de boucles sans avoir constaté une preuve directe de l’effet de la
contrainte sur les tailles de boucles [62, 71, 11, 45, 73].
En parallèle, d’autres auteurs continuent de penser qu’il s’agit de la formation préférentielle des
boucles dans des plans favorables sous l’effet de la contrainte ou bien d’une réorientation de petit
amas [74, 75, 76]. Par exemple, Atkins et McElroy [74], qui sont ceux qui ont comparé le plus
de microstructures avec et sans contrainte appliquée en connaissant l’orientation des boucles par
rapport à la contrainte, pensent que leurs résultats soutiennent le modèle de réorientation des
tri-interstitiels sous l’effet de la contrainte, tel que proposé par Wolfer [32].
Ce qui rend finalement difficile de conclure sur l’interprétation des différents résultats est que la
plupart des auteurs se reposent sur des observations ex-situ. Il n’est donc plus possible d’accéder
à l’historique de l’évolution des boucles. La difficulté provient également du fait que l’orientation
de la contrainte par rapport aux boucles n’est pas systématiquement maîtrisée ou bien qu’il n’y
a pas d’expérience de référence hors contrainte [60, 66, 11, 12].
Parmi les rares études in-situ, Suzuki et al. ont démontré que la contrainte n’agit pas sur la
croissance des boucles et que l’application d’une contrainte affecte l’alignement des boucles si
elle est appliquée aux premiers stades d’irradiation. Cependant ce résultat peut être contredit
par deux autres études in-situ dans lesquelles les auteurs observent bien que la contrainte gé-
nère une croissance différentielle [68, 26]. Il faut noter qu’elles se contredisent entre elles, l’une
allant à l’encontre du SIPA et l’autre allant dans le sens du SIPA mais présente peu de statistique.

En conclusion, le rôle du SIPN et du SIPA dans l’évolution des boucles reste une question
ouverte et des expériences in-situ complémentaires doivent être menées. Il a été démontré théo-
riquement que le SIPN ne peut pas jouer dans le fluage d’irradiation mais il y a un manque de
preuve directe et claire de l’action du SIPA. Une approche de simulations permettrait de déter-
miner le rôle du SIPA aux premiers stades et donc sur les densités de boucles sous contrainte,
lorsque les boucles ne sont pas encore visible en MET.
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Tableau 1.2 – Liste non-exhaustive des expériences dans la littérature dans lesquelles le compor-
tement des boucles de dislocation sous irradiation et sous contrainte a été étudié.

Premier auteur mode d’observation comportement anisotrope
microstructural observé matériau

Okamoto [60] ex-situ densité de boucles 316
Brager [61] ex-situ taille de boucles 316
Bounaud [64] macroscopique densité de boucles Cu
Brager [27] ex-situ densité de boucles 316
Khan [63] macroscopique densité de boucles NaCl
Caillard [66] in-situ densité de boucles Fe18Cr14Ni/316
Gelles [62] ex-situ densité de boucles Nimonic PE16
Sato [67] in-situ densité de boucles Fe18Cr14Ni
Atkins [74] ex-situ densité de boucles alliage Ni-Si
Saka [68, 69, 70] in-situ taille de boucles Ag, Cu
Suzuki [72] in-situ densité de boucles Fe18Cr14Ni
Jitsukawa [26] in-situ taille de boucles Ni
Tanigawa [75] ex-situ densité de boucles Fe15Cr20Ni
Gelles [77] ex-situ densité de boucles acier ferritique ODS
Garnier [11] ex-situ pas de tendance claire 304L et 316
Chen [78] ex-situ pas de tendance claire TiAl
Kondo [76] ex-situ densité de boucles SiC
Xu [45] ex-situ densité de boucles T91
Gharbi [73] ex-situ densité de boucles zircaloy-4 et M5
Renault-
Laborne [12] ex-situ pas de tendance claire 316 et 304L

1.5 Démarche de l’étude

À ce jour, il existe peu d’expériences in-situ et les résultats sont contradictoires. Du fait de
ce manque de données, il est difficile de conclure sur les mécanismes en jeu. L’objectif de cette
thèse est de déterminer le mécanisme dominant lors de l’évolution des boucles sous contrainte
et sous irradiation. Pour cela, nous adoptons une démarche couplant expériences et simulations
numériques.

Pour nos expériences d’irradiation in-situ, nous utilisons un microscope électronique en trans-
mission (MET) nous permettant à la fois d’observer en temps réel l’évolution des défauts cris-
tallins, de générer des défauts ponctuels de type paire de Frenkel et de suivre la croissance de
boucles de dislocation en fonction de la température et de la contrainte. La mise en place de
ce protocole nécessite un matériau modèle qui présente une énergie seuil de déplacement, Ed,
suffisamment faible afin d’introduire des défauts ponctuels à une tension inférieure ou égale à
200 kV. Le choix d’un tel matériau nous évite de passer par un MET très haute tension couram-
ment utilisé dans ce but mais difficile à opérer aujourd’hui. C’est une des raisons pour laquelle
nous avons choisi l’aluminium pur comme matériau modèle pour notre étude. Le faisceau d’élec-
trons en MET ne génère pas de cascade de déplacements mais uniquement des paires de Frenkel.
Ce choix a pour but de simplifier l’interprétation des résultats expérimentaux en s’affranchissant
des complications liées à la présence de cascades lors d’irradiations aux ions.
En plus de pouvoir facilement irradier de l’aluminium pur dans un MET, la mobilité des lacunes
à température ambiante conduit à des boucles de taille suffisante pour être observées facilement
(de l’ordre de la dizaine de nanomètres) sans avoir besoin de chauffer. Enfin sa structure CFC
fait de lui un matériau modèle pour les aciers austénitiques.
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Dans la première partie de l’étude expérimentale, nous irradions des lames d’aluminium sans
appliquer de contrainte. Nous commençons par caractériser la microstructure de boucles obtenue
suite à une irradiation aux électrons et nous nous assurons que la microstructure de boucles est
isotrope afin qu’elle puisse servir de microstructure de référence. Des suivis de la croissance de
ces boucles sont également réalisés.

La deuxième partie de cette étude consiste à irradier sous contrainte, à l’aide d’un porte-
objet traction. Les premières observations montrent comment la contrainte agit sur les boucles
en fonction de leur orientation par rapport à l’axe de traction.
Comme ce qui a pu être fait dans la littérature, nous réalisons des expériences dans lesquelles
la contrainte est appliquée à différents instants de l’irradiation. Nous comparons les tailles et les
proportions des boucles obtenues dans différentes conditions. Nous pouvons ainsi déceler quel
mécanisme domine d’un point de vue expérimental.

En parallèle des expériences in-situ, nous menons une étude numérique dans le but de vérifier
la validité des mécanismes proposés dans la littérature. Comme il a été avancé que le mécanisme
SIPA peut être à l’origine à la fois des différences de taille et de proportion entre les variants de
boucles sous contrainte, nous avons décidé de nous concentrer sur ce mécanisme dans un premier
temps.

Nous commençons par évaluer l’importance relative du SIPA-AD et du SIPA-I. Ces deux
sous-mécanismes ont historiquement été traités séparément dans la littérature alors que les deux
sont dus à l’élastodiffusion. Nous utilisons la méthode Monte Carlo cinétique sur objets (OKMC)
et le modèle de diffusion continu (CDM) qui sont des outils adaptés à la simulation de la diffusion
des défauts ponctuels sous contrainte. Afin d’assurer le caractère prédictif de ces simulations ci-
nétiques, les paramètres utilisés pour décrire les défauts ponctuels, déterminés au préalable, sont
déduits de calculs ab-initio.
Nous calculons l’efficacité d’absorption Z d’un dipôle de dislocations sous contrainte en considé-
rant séparément le SIPA-AD et le SIPA-I. Nous comparons nos résultats à ceux prédits par des
modèles analytiques.

Comme pour le dipôle de dislocations précédemment, nous déterminons ensuite l’efficacité
d’absorption d’une boucle isolée sous contrainte en considérant le mécanisme SIPA. Le biais
d’une boucle en fonction de son orientation par rapport à la contrainte est déduit de ces calculs.

Après l’étude du cas simple d’une boucle isolée, nous procédons à la simulation de l’évolution
d’une microstructure de boucles dans nos conditions expérimentales (irradiation aux électrons en
lame mince) par OKMC. L’avantage d’utiliser cette méthode est qu’elle permet de réaliser des
simulations aux mêmes échelles d’espace et de temps que nos expériences in-situ. De plus, ces
simulations considèrent uniquement les mécanismes reposant sur la diffusion anisotrope des dé-
fauts ponctuels. Il est donc possible de conclure si le mécanisme SIPA est à l’origine de l’évolution
anisotrope des boucles sous contrainte en comparant directement les résultats expérimentaux et
ces résultats numériques.

Enfin, nous évaluons l’impact de la contrainte aux premiers stades d’évolution des boucles en
passant par des simulations de dynamique moléculaire avec la méthode d’accumulation de paires
de Frenkel. Cette méthode permet d’étudier d’autres mécanismes que le SIPA en s’éloignant des
conditions expérimentales.

La combinaison de nos résultats expérimentaux et de nos simulations numériques nous permet
de conclure sur l’effet de la contrainte sur l’évolution des boucles de dislocation sous irradiation.
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Chapitre 2

Etude in-situ de la microstructure sous
irradiation aux électrons sans
contrainte appliquée

L’objectif de cette partie du travail de thèse est d’étudier l’évolution de la microstructure
sous irradiation aux électrons sans appliquer de contrainte extérieure. Ce chapitre présente tout
d’abord la matière première utilisée dans l’étude expérimentale puis la méthode d’élaboration des
lames minces pour les observations en microscope électronique en transmission. Les protocoles
d’irradiation sont également détaillés. Les boucles et leur croissance sont caractérisées. Les effets
de certains paramètres qui peuvent affecter une irradiation en lame mince sont étudiés, tels que
l’épaisseur de l’échantillon, la température et le flux de particules. Enfin, nous avons constaté que
les microstructures de boucles peuvent être anisotropes sans appliquer de contrainte extérieure,
l’origine de ce phénomène est étudiée à la fin de ce chapitre.

2.1 Matériau

2.1.1 Présentation de la matière première

Dans le cadre de cette thèse, nous utilisons des feuilles d’aluminium de haute pureté (99, 999%)
à l’état laminé selon le fournisseur GoodFellow. Les dimensions des feuilles sont 50ˆ50 mm pour
0, 5 mm d’épaisseur. La composition chimique de cette matière première est présentée dans le
tableau 2.1.

Tableau 2.1 – Composition des feuilles d’aluminium d’après le certificat d’analyse du lot par le
fabricant. Les valeurs sont données en parties par million (ppm).

Al B Ca Cr Cu Sn Fe Ga
Matrice <0.2 <0.2 <0.1 0.59 <0.3 0.76 <0.1
Mg Mn Ni P Si Ti V Zn
0.33 <0.1 <0.2 <1 1.36 <0.1 <0.2 <1

Des analyses DRX et EBSD ont été réalisées sur ce matériau, au SRMA. La morphologie des
grains peut être appréciée sur l’image de contraste de bande sur la figure 2.1a. La microstructure
présente de grands grains recristallisés de l’ordre de plusieurs centaines de micromètres mais
également de plus petits grains. Parmi ces plus petits grains, certains apparaissent sombres, ce
qui indique que leur indexation est de moins bonne qualité. Elle est due à une trop forte densité
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de dislocations et une désorientation au sein des grains. La figure 2.1b est la figure de pôle
inverse. Elle montre la cartographie des grains avec un code couleur qui indique l’orientation de
l’axe Y dans le repère cristallographique des grains. Un code couleur est donné dans le triangle
standard. Nous constatons que la majorité des grains sont en rouge, ce qui montre que la majorité
des directions Y sont colinéaires à la direction x1 0 0y. Cette figure donne une vision partielle de
la texture.
Les figures de pôles de la figure 2.2 sont associées à la microstructure des figures 2.1a et 2.1b.

(a) (b)

Figure 2.1 – Analyse EBSD d’une feuille d’aluminium : (a) micrographie en contraste de bande
(BC), aussi appelé indice de qualité et (b) figure de pôle inverse, IPF//Y. L’axe Y est suivant
l’horizontale et correspond à la direction de laminage. Les couleurs correspondent aux couleurs
indiquées dans le triangle stéréographique standard.

La répartition des pôles pour cette plaquette d’aluminium pur indique que le polycristal est
fortement texturé. Par exemple, nous constatons avec la première figure de pôle (à gauche) qu’en
moyenne les trois axes (laminage, transverse, normale à la feuille) sont orientés suivant une
direction cristallographique de type x1 0 0y, au sein des grains. La feuille présente donc une forte
texture cristallographique de type cube. Ce point est très important pour notre étude car en
prélevant de façon adéquate l’éprouvette par rapport à l’échantillon, il sera possible de contrôler
avec une bonne reproductibilité la direction de traction par rapport à l’orientation des cristaux.

2.1.2 Préparation des échantillons et leur géométrie

Il existe différentes méthodes d’amincissement pour obtenir des échantillons transparents aux
électrons pour les observations MET [79]. La procédure de préparation des échantillons pour la
caractérisation de la microstructure hors contrainte est présentée dans la figure 2.3 :

(a) Les feuilles sont dans un premier temps découpées en petits morceaux avec une scie à fil.
(b) Ces morceaux sont ensuite polis sur les deux faces avec une polisseuse à disque jusqu’à
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Figure 2.2 – Figures de pôles obtenues par EBSD, pour les directions x1 0 0y, x1 1 0y et x1 1 1y,
de gauche à droite. La valeur 1 correspond au cas isotrope (en bleu). L’axe RD correspond à la
direction de laminage et l’axe TD à la direction transverse. La normale des figures correspond à
la normale de nos feuilles.

atteindre une épaisseur entre 130 et 150 µm. Des papiers abrasifs en carbure de silicium de
granularité allant de 320 à 4000 sont utilisés successivement lors du polissage des deux faces. Nous
terminons avec la feuille à granulométrie la plus fine pour retirer les possibles effets d’écrouissage
en surface.

(c) Des disques de 3 mm de diamètre sont prélevés par poinçonnage.
(d) Ces lames subissent une dernière étape d’amincissement par électro-polissage afin d’ob-

tenir une zone mince adaptée aux observations MET. Les échantillons sont percés en leur centre
par dissolution électrochimique anodique par l’arrivée d’un jet sur chaque face. Il en résulte une
cuvette aux bords minces, transparents aux électrons. L’électrolyte utilisé est un mélange de
95% d’éthanol et 5% d’acide perchlorique. Deux protocoles ont été testés pour cette étape. Le
premier protocole a été réalisé au sein du SRMA/LA2M. La machine utilisée est un TenuPol-3
de Struers avec la température de l’électrolyte réglée à -30˝C et la tension à 30 V. Le second
protocole a été mis en place à la SRMP. Le modèle de la machine est un TenuPol-5 de Struers
avec une température imposée de -39˝C et la tension à 23 V.

2.2 Protocole d’irradiation in-situ aux électrons

Sur la période consacrée à ce travail, les expériences d’irradiation ont été menées à l’aide de
trois MET conventionnels, équipés d’un filament LaB6 : le MET JEOL 2100 (SRMA/LA2M), le
MET FEI Tacnai 20 G2 (SC2M/SRMP) et le MET JEOL 2010 (CEMES).

Le taux de dommage était régulièrement contrôlé lors des expériences d’irradiation menées
dans le MET FEI Tecnai 20 G2 et le MET JEOL 2010. Il existe une relation simple pour estimer
le taux de dommage G (dpa.s´1) lors d’une irradiation aux électrons [80] :

G “ Nσeffφe´ . (2.1)

φe´ est le flux d’électrons en e´.cm´2.s.´1, σeff est la section efficace de déplacement atomique
des électrons en cm2 pour un matériau et une énergie donnée. Cette valeur est disponible pour
différents matériaux et énergies d’électrons dans le rapport technique de Oen [81, 82], elle dé-
pend de Ed, l’énergie seuil de déplacement de l’atome. Le facteur N correspond au nombre
moyen de déplacements secondaires produits pour chaque premier atome frappé. Il est donné
par la relation N “ 1 ` lnpEt{2Edq [80] avec Et l’énergie transmise par l’électron à l’atome.
Cette relation s’applique seulement si Et ą 2Ed, sinon N “ 1. Dans le cas de l’aluminium, les
travaux dans la littérature s’accordent sur une valeur moyenne de l’énergie seuil de déplacement
de 16-19 eV [83, 84, 85, 86, 87, 88, 6]. Généralement cette énergie peut varier en fonction de la
direction d’irradiation [6], c’est également le cas pour l’aluminium mais dans une moindre mesure
que pour le cuivre par exemple [87]. Avec une telle énergie seuil de déplacement, il suffit que la
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Figure 2.3 – Schéma des différentes étapes entre la réception des feuilles d’aluminium pur et les
lames minces finales pour les observations MET hors contrainte.

tension d’accélération du faisceau d’électrons soit de 170 kV minimum pour générer des défauts
ponctuels dans la matrice [81, 89, 90, 88, 91]. La tension d’accélération que nous utilisons ne va
pas au-delà de 200 kV dans nos expériences, ce qui correspond à une énergie maximale transmise
à un atome d’aluminium de 19, 5 eV [92]. Nous ne générons donc pas de cascade de déplacements
mais uniquement des paires de Frenkel (donc N “ 1). Afin d’estimer la dose d’une expérience
d’irradiation, le taux de dommage est multiplié par le temps d’irradiation.

Il est à noter que la distribution de l’intensité des électrons dans le faisceau incident n’est
pas homogène mais de forme gaussienne, avec un flux plus intense au centre qu’en périphérie
de la zone irradiée [92]. Le flux estimé in-situ est donc plus exactement une densité de courant
moyenne sur la zone irradiée.

Irradiation au SRMP

La tension d’accélération des électrons est fixée à 200 kV. En considérant une énergie seuil de
déplacement de 16 eV, cette tension d’accélération correspond à une section efficace des électrons
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de 13,09 barns (1 barn : 10´24 cm2) [82].
Le flux des électrons est relevé à l’aide du logiciel de pilotage du MET. Plus précisément, le

courant électrique récolté par l’écran phosphorescent est mesuré et donné en nA. Connaissant
la surface de l’écran, le flux moyen d’électrons sur l’écran est également donné en e´.nm´2.s´1.
L’estimation du flux est faite en se plaçant dans le trou de l’échantillon tout en retirant les
diaphragmes situés en-dessous de ce dernier. Le faisceau est étalé selon les dimensions de l’écran.
Ces précautions sont nécessaires afin que la valeur estimée de densité de courant corresponde
bien à celle du faisceau incident. Les conditions de réglage du faisceau lors de l’estimation du flux
sont appliquées pendant l’irradiation in-situ. Dans la majorité des protocoles expérimentaux, le
suivi de l’évolution des boucles formées au cours de l’irradiation est assuré par des prises de
micrographies de manière régulière avec la caméra CCD Orius 200D Gatan.

Irradiation au CEMES

Le mode opératoire mis en place au CEMES consiste à alterner entre une tension de 180 kV
pour les phases d’irradiation et de 140 kV pour les phases d’observation et de réglage des condi-
tions d’imagerie. La tension d’accélération de 180 kV correspond à une section efficace de dé-
placement atomique de 4,95 barns [82] dans ce dernier cas. Pour ce qui concerne la tension
d’accélération utilisée pour les observations, l’énergie transmise est inférieure à l’énergie seuil de
déplacement. La formation de défaut ponctuel est ainsi évitée.

Dans ce protocole, le flux d’électrons est mesuré par le biais d’une cage de Faraday montée
sur un porte objet et placée sur le chemin du faisceau électronique. Dans les conditions d’illu-
mination et de tension choisies pour ces expériences, la densité de courant est de l’ordre de
1ˆ105 e´.nm´2.s´1 sur un disque de 3 µm de diamètre. Les irradiations in-situ sont enregistrées
sous format vidéo à l’aide d’une caméra MEGAVIEW III et d’un enregistreur numérique de façon
à conserver une résolution temporelle de l’ordre de 1 s.

2.3 Caractérisation de la microstructure

2.3.1 Irradiations de l’aluminium dans la littérature

D’après les expériences in-situ menées dans la littérature, les boucles formées sous irradia-
tion électronique dans les métaux de structure CFC sont des boucles de dislocation prismatiques
fautées communément appelées boucles de Frank. Elles sont purement coin et se forment dans
les plans denses t1 1 1u. Elles présentent un vecteur de Burgers de type 1{3x1 1 1y. Elles sont
sessiles, c’est-à-dire immobiles dans la microstructure. Les différentes irradiations aux électrons
dans l’aluminium pur sont d’accord sur la nature interstitielle de ces boucles ou de la majorité
d’entre elles [93, 94, 95, 96, 97, 98, 99, 100]. Plus précisément, Fischer et al. [97] déterminent
expérimentalement que la quasi-totalité des boucles sont de nature interstitielle lorsque le taux
de pureté du métal est de 99,9999%, alors qu’avec des échantillons moins purs (99,99%), il y a
coexistence d’amas interstitiels et lacunaires. Quant aux travaux de Yang et al. [98] dans lesquels
ils irradient avec des électrons de 1 MeV à des températures entre 20 et 200˝C, ils comptent
que plus de 90% des boucles sont fautées et de nature interstitielle. Pour générer des boucles
lacunaires, les échantillons sont trempés, par exemple dans le travail de Kiritani et al. [95].

Les études constatent que les boucles de Frank ont tendance par la suite à se défauter en
boucles parfaites au bout d’un certain temps d’irradiation. Ce phénomène s’explique par une
compétition entre l’énergie de ligne et l’énergie de surface de la faute d’empilement [101]. Plus
une boucle de Frank est grande, plus il est probable qu’elle se défaute pour minimiser son énergie.
Après le défautement, les boucles peuvent glisser vers les surfaces libres.
Généralement, les cavités ne sont pas observées, du moins aux échelles de temps des expériences
in-situ [98]. Furuya et al. [100] génèrent des cavités, en plus des boucles, en irradiant avec des
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ions He` à température ambiante.

Pour ce qui est de la forme des amas, les boucles de Frank présentent une forme circulaire dans
la grande majorité des exemples. Lorsque des plans additionnels se forment au sein d’une boucle,
il a été constaté que cette couche secondaire présente une forme triangulaire [98, 94, 97, 93].
D’après Kiritani et al. [95], la forme des boucles dépend des conditions d’irradiation. Contraire-
ment à la majorité des expériences, ils observent des boucles interstitielles de forme hexagonale
à température ambiante (voir la figure 2.6a), forme habituellement constatée pour les boucles
lacunaires générées suite à un essai de trempe. Pour des températures supérieures, les boucles
sont bien de forme circulaire, elles sont présentées en figure 2.6b.

Plus récemment, les boucles formées sous irradiation aux électrons dans de l’aluminium pur
ont été caractérisées dans le cadre du travail de thèse de Flament [102] et de Jacquelin [103]. Ils
obtiennent des boucles elliptiques suite à une irradiation aux électrons de 200 keV à température
ambiante. Cependant leurs résultats sont contradictoires. Flament trouve une coexistence de
boucles lacunaires et interstitielles réparties sur les plans t1 1 1u, alors que Jacquelin conclut que
toutes les boucles sont de type Frank et de nature interstitielle.

Figure 2.4 – Micrographies de boucles interstitielles suite à une irradiation aux électrons dans de
l’aluminium pur à 99,9999% à différentes températures et flux, de gauche à droite : 150 K avec
7ˆ 1021 e´.cm´2.s´1, 300 K avec 6ˆ 1022 e´.cm´2.s´1 et 450 K avec 4ˆ 1022 e´.cm´2.s´1 [97].
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Figure 2.5 – Boucles fautées dans de l’aluminium irradié avec des électrons à 1 MeV à 125˝C et
0,1 dpa. (a,b) images prises en champ clair et (c,d) en champ sombre faisceau faible [98].

(a) (b)

Figure 2.6 – Boucles interstitielles au cours d’irradiation aux électrons 2000 keV dans de l’alumi-
nium de haute pureté (99,9994%) avec un flux „ 1018 e´.cm´2.s´1 : (a) à température ambiante,
(b) à 120˝C [95].
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2.3.2 Caractérisation de la microstructure suite à une irradiation aux élec-
trons 200 keV à température ambiante

Au vu des quelques disparités dans les résultats obtenus dans l’aluminium, issues de la litté-
rature, nous avons réalisé une caractérisation complète de la microstructure dans nos conditions
d’irradiation, c’est-à-dire avec des électrons de 200 keV et à température ambiante. Nous avons
procédé avec un porte objet double-tilt. L’échantillon peut ainsi être incliné autour de l’axe du
porte-objet et autour de l’axe perpendiculaire au premier. La prise de micrographies de l’échan-
tillon à différentes inclinaisons en MET permet d’observer les amas de défauts dans différentes
conditions de diffraction permettant ainsi de déduire les caractéristiques des boucles de disloca-
tion formées sous irradiation : leur plan d’habitat, leur nature et leur vecteur de Burgers.

L’étape de caractérisation a été réalisée sur deux échantillons dénommés A1 et A2. L’échan-
tillon A1 a été irradié pendant 15 minutes dans le MET JEOL 2100 au SRMA/LA2M. Pour
cette expérience, il n’y a pas de suivi de l’évolution des boucles et le flux d’électrons n’est pas
connu (la valeur mesurée par le dispositif étant plafonnée à 508 pA.cm´2). L’échantillon A2 a
été irradié de manière contrôlée pendant 35 min. Le flux moyen était de 1, 1ˆ 105 e´.nm´2.s´1.
Des micrographies sont prises au cours de l’irradiation toutes les 5 min, permettant de suivre
l’évolution des boucles.

L’étape de caractérisation de ces deux échantillons a été réalisée dans le MET Tecnai. L’état
des microstructures à la fin de l’irradiation de l’échantillon A1 et A2 est présenté dans la fi-
gure 2.7. Pour le premier échantillon, l’irradiation est réalisée à proximité d’un joint de grains et
pour le second, elle est centrée sur une dislocation qui sert de repère au cours de l’irradiation.
Dans la figure 2.7, les projections stéréographiques correspondent à l’orientation du grain étudié
lorsque la lame n’est pas inclinée dans le porte-objet. Ces deux échantillons sont extraits de la
même feuille d’aluminium. Les grains de l’échantillon A1 et de l’échantillon A2 sont peu déso-
rientés l’un par rapport à l’autre. On retrouve bien la texture de type cube constatée dans la
section 2.1.1.
Nous n’observons pas de cavité dans ces irradiations mais uniquement des boucles de dislocation
de forme elliptique qui grossissent progressivement sous le faisceau d’électrons. Elles apparaissent
sous forme de taches aux premiers stades d’irradiation.

Au vu des images prises en MET dans la figure 2.7, il est préférable d’enregistrer l’état des
microstructures en condition champ sombre faisceau faible plutôt qu’en champ clair, puisque le
contraste des boucles est plus fin dans le premier cas et rend ainsi la distinction entre les boucles
plus facile, même lorsqu’elles se superposent.

56



2.3. Caractérisation de la microstructure

Figure 2.7 – En haut : échantillon A1 suite à une irradiation de 15 min. La microstructure est
observée en champ clair. En bas : échantillon A2 suite à une irradiation de plus de 35 min. La
microstructure est observée en champ sombre faisceau faible. Les conditions de diffraction sont
g “ 200. Les projections stéréographiques, à droite, correspondent à l’orientation du grain de la
micrographie de gauche lorsque l’échantillon n’est pas incliné. Les arcs de cercles des projections
stéréographiques correspondent aux plans t1 1 1u.

Détermination des plans d’habitat

Les plans d’habitat des boucles peuvent être déduits de l’association des micrographies prises
en MET avec les projections stéréographiques. Pour des questions de clarté, le code couleur em-
ployé pour désigner les plans sont identiques tout le long de cette section, que ce soit sur les
projections stéréographiques ou sur les micrographies.

Les conditions d’imagerie dans la figure 2.8 mettent en lumière la répartition des boucles dans
les plans t1 1 1u. Le choix de l’orientation proche de r1 1 2s avec g “ 1̄1̄1 permet de bien distinguer
les quatre variants possibles et de les identifier. On suppose que les boucles sont circulaires dans
les plans t1 1 1u. Ainsi l’ellipticité observée résulte d’un effet de projection de la boucle dans le
plan d’observation. La direction du grand axe de l’ellipse correspond donc à la direction dans le
plan d’habitat non déformée dans le plan d’observation, c’est-à-dire la direction à l’intersection
du grand cercle de la projection stéréographique et du plan d’habitat.

La présence d’une boucle d’un autre type est indiquée par une flèche rouge dans la figure 2.8.
L’observation avec g “ 220 met en valeur des boucles dans des plans de type t1 1 0u comme
montré en figure 2.9. Il s’agit vraisemblablement de boucles parfaites, comme cela avait été
observé par Yang [98].

57



Chapitre 2 – Etude in-situ de la microstructure sous irradiation aux électrons sans contrainte
appliquée

Figure 2.8 – A gauche la projection stéréographique correspondant à l’orientation du grain de
l’échantillon A1 dans la micrographie de droite. Les différents plans t1 1 1u sont différenciés par
un code couleur. La micrographie de droite est prise en g “ 1̄1̄1 avec un axe de zone proche de
r1 1 2s. Des exemples des quatre variants de boucles sont entourés à titre illustratif. L’exemple
indiqué par une flèche rouge n’est pas une boucle t1 1 1u.

D’après l’identification des plans, les boucles créées sous irradiation dans l’échantillon A1
sont à 95% de type t1 1 1u et les boucles restantes de type t1 1 0u. Plus précisément, parmi les
boucles majoritaires, 34% sont dans les plans p1 1 1q, 29% dans les plans p1 1 1q, 20% dans les
plans p1 1 1q et 17% dans les plans p1 1 1q. La répartition entre les quatre variants ne suit pas un
équilibre parfait mais peut être expliquée par des effets de statistique. De plus, des erreurs liées
à des artefacts d’observation par l’opérateur sont possibles, nous considérons que l’erreur sur les
pourcentages due au comptage est de ˘5% environ.

Les boucles sont également identifiées dans l’échantillon A2 de la même façon que pour
l’échantillon A1 (figure 2.10). Contrairement au premier échantillon, nous n’observons pas de
boucle dans les plans t1 1 0u. Cette différence entre les deux expériences s’explique par le fait
que l’échantillon A1 a été caractérisé 13 jours après l’irradiation alors que l’échantillon A2 a
été analysé dès la fin de l’expérience d’irradiation. La première microstructure a eu le temps de
continuer d’évoluer avant l’étape d’observation. Les échantillons sont conservés à température
ambiante. Nous avons observé à plusieurs reprises que la microstructure peut évoluer après une
expérience d’irradiation. Des micrographies de l’échantillon A2 prises à deux dates différentes en
est la preuve dans la figure 2.11. La première micrographie 2.11a est la même qu’en figure 2.7, la
seconde 2.11b est prise presque deux mois après la première. Une des différences est la dispari-
tion de certaines boucles, comme celles désignées en rouge placées à proximité de la dislocation.
D’autre part, la zone entourée a fortement évolué entre les deux micrographies. Nous supposons
que ces constats sont dus au défautement et à l’interaction des boucles entre elles.

Nos observations in-situ (présentées plus loin) ont montré que les boucles se défautent naturel-
lement au cours de leur croissance puis coalescent fréquemment. La combinaison de ces processus
peut donc donner lieu à une zone où la densité de boucles diminue. Kiritani et al. [93] ont pris
en image la coalescence et le défautement de boucles qui se produisent simultanément selon eux.
Ils observent ce phénomène à des temps bien plus courts que les nôtres, c’est-à-dire moins de
10 min contre 15-30 min pour nos expériences, voire plus. Notons qu’ils utilisent des paramètres
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Figure 2.9 – Orientation du cristal et vue de la microstructure de l’échantillon A1 prise en
champ clair avec g “ 022 et un axe de zone proche de r1 0 0s. Certaines boucles dans les plans
t1 1 1u sont éteintes mais ces conditions d’imagerie mettent en lumière des dislocations contenues
dans des plans de type t1 1 0u indiquées par des flèches rouges et également dans la projection
stéréographique de gauche.

de flux différents des nôtres (2, 1ˆ1019 e´.cm´2.s´1) et les électrons ont une énergie de 1000 keV.

Parmi les boucles observées à la fin de l’irradiation dans l’échantillon A2, nous comptons
que 36,3% d’entre elles sont dans les plans p1 1 1q, 33,3% dans les plans p1 1 1q et 15,2% pour
les plans p1 1 1q et p1 1 1q, sur un total de 402 boucles. Alors que ce nombre de boucles paraît
suffisant d’un point de vue statistique, les proportions sont plus déséquilibrées que pour le cas
de l’échantillon A1. Pour être plus précis, le déséquilibre est entre deux groupes de variants. En
effet, le nombre de boucles comptées entre les plans p1 1 1q et p1 1 1q est identique. Quant aux
deux variants restants, les proportions sont à peu près équivalentes. Une explication qui pourrait
être avancée lorsque les proportions entre les boucles ne sont pas équivalentes est l’orientation
des boucles par rapport aux surfaces libres. Cependant, cet argument ne peut pas s’appliquer
à ce cas puisque ce ne sont pas des boucles glissiles qui pourraient s’échapper vers les surfaces
libres. De plus, la figure 2.7 montre que les quatre variants de boucles ont une inclinaison à peu
près équivalente vis-à-vis des surfaces libres (si on considère que les surfaces libres de la lame
mince sont presque parallèles localement). Les quatre orientations de boucles ont donc la même
probabilité de glisser vers la surface après défautement, ce qui n’explique pas ces différences de
proportions. Nous verrons plus loin que ces différences observées pourraient être dues à des effets
de contraintes résiduelles (section 2.8).
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Figure 2.10 – Irradiation de l’échantillon A2 observée avec un vecteur de diffraction g “ 111 et
un axe de zone z„r1 1 2s. Dans ces conditions il est facile de distinguer les boucles dans les plans
p1 1 1q et p1 1 1q indiqués en vert et en orange respectivement sur la projection stéréographique
de gauche.

Figure 2.11 – Micrographies de l’échantillon A2 prises avec le même type de vecteur de diffraction
g “ 200 : (a) à la fin de l’irradiation, (b) 55 jours après l’observation en (a). Les flèches blanches
associent des boucles qui sont présumées les mêmes. La zone indiquée en rouge met en valeur
des boucles en (a) qui ne sont plus présentes en (b). Les cercles blancs mettent en lumière une
même zone où la microstructure a drastiquement évolué.

60



2.3. Caractérisation de la microstructure

Détermination des vecteurs de Burgers

Les vecteurs de Burgers b des plans t1 1 1u sont déterminés par la méthode d’extinction [92].
Elle repose sur le critère d’invisibilité : g.b “ 0. Les dislocations peuvent présenter un contraste
résiduel dépendant du terme g.b ˆ u (u vecteur unitaire suivant la ligne de dislocation). Le
prérequis afin de déduire le vecteur de Burgers est l’obtention de deux conditions d’extinction
avec des vecteurs de diffraction distincts g1 et g2. Le vecteur b est alors parallèle au produit
vectoriel g1 ˆ g2.

La figure 2.12 illustre un cas de figure où deux variants sur quatre sont en condition d’extinc-
tion. Les deux variants visibles sont orientés différemment, cet exemple a également contribué à
l’indexation des boucles de l’échantillon A2.

Les différentes conditions de visibilité et d’extinction obtenues lors de la caractérisation de
l’échantillon A2 sont réunies dans le tableau 2.2. Les micrographies associées sont présentées en
figures 2.12, 2.13 et 2.14. Nous avons ainsi pu vérifier pour les boucles contenues dans les plans
p1 1 1q et p1 1 1q, que leur vecteur de Burgers est de type 1{3x1 1 1y. De plus, l’existence d’une
faute d’empilement caractéristique des boucles de Frank est visible dans les micrographies prises
en champ sombre faisceau faible. Elle apparaît sous forme d’alternance de bandes sombres et
claires lorsque les boucles sont suffisamment grandes (notamment en contraste externe). Cette
caractéristique visible sur nos micrographies constitue un argument supplémentaire sur le type de
boucles présentes dans nos microstructures. Il manque une condition (g “ 202) dans le tableau
pour confirmer la nature des vecteurs de Burgers des boucles contenues dans les plans p1 1 1q et
p1 1 1q. Le porte-objet utilisé est limité à des inclinaisons de „ 30˝. Ce vecteur de diffraction était
inatteignable. Par extension, nous supposons que les deux boucles restantes sont également des
boucles de Frank. Nous tirons les mêmes conclusions pour l’échantillon A1 (figure 2.15).

Tableau 2.2 – Conditions réalisées pour déterminer les vecteurs de Burgers des boucles dans
l’échantillon A2. Pour chaque plan, le tableau indique si les boucles étaient visibles (V) ou
éteintes (E) en fonction de g. Les micrographies correspondantes sont en figures 2.12, 2.13 et
2.14.

plan
d’habitat

vecteur
diffraction

2̄20 220 2̄02

p1 1 1q E V E
p1 1 1q E V V
p1 1 1q V E V
p1 1 1q V E E
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Figure 2.12 – Echantillon A2 orienté de façon à éteindre le contraste des boucles p1 1 1q et p1 1 1q.
La projection stéréographique montre l’orientation des deux boucles visibles sur les microgra-
phies. Celle de gauche est prise en champ sombre faisceau faible et celle de droite en champ clair.
Le sens du vecteur de diffraction est opposé entre les deux images.
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Figure 2.13 – Echantillon A2 orienté de façon à éteindre le contraste des boucles p1 1 1q et p1 1 1q.
La projection stéréographique montre l’orientation des deux boucles visibles sur les microgra-
phies. Le sens du vecteur de diffraction est opposé entre les deux images.
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Figure 2.14 – Echantillon A2 orienté de façon à éteindre le contraste des boucles p1 1 1q et p1 1 1q.
La projection stéréographique montre l’orientation des deux boucles visibles sur les microgra-
phies. Le sens du vecteur de diffraction est opposé entre les deux images.
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Figure 2.15 – Microstructure de l’irradiation dans l’échantillon A1 dans deux conditions d’ima-
gerie avec lesquelles deux variants de boucles sur quatre sont éteintes. Les boucles visibles et leur
orientation sur les projections stéréographiques sont associées par un code couleur. Les flèches
rouges mettent en avant des boucles qui ne reposent pas sur les plans t1 1 1u.
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Détermination de la nature des boucles de Frank

Afin de déterminer la nature interstitielle ou lacunaire de ces boucles, la méthode de contraste
interne/externe adaptée aux boucles purement coin de Foll et Wilkens [104] est appliquée ici.
Elle repose sur le signe du paramètre pg.bq.s. Nous suivons la convention FS/RH, illustrée dans
la figure 2.16, pour le choix du sens du vecteur de Burgers.

Figure 2.16 – Illustration de la convention FS/RH qui définit le sens de b pour une boucle
lacunaire (a) et une boucle interstitielle (b) [105].

Les images en MET sont prises avec un écart de Bragg s positif, ainsi la déduction de la
nature des boucles dépend uniquement du signe de g.b. Comme illustré dans la figure 2.17, une
boucle interstitielle présentera un contraste externe si le paramètre g.b est positif et un contraste
interne si g.b est négatif, l’opposé est vrai pour une boucle lacunaire. En contraste externe, une
boucle paraît plus grande qu’elle ne l’est alors qu’en contraste interne, elle apparait plus petite.
Il est important de prendre systématiquement les images en condition g/´g afin d’écarter tout
doute sur le type de contraste.

Les micrographies de l’échantillon A1, dans la figure 2.18, et de l’échantillon A2, en figure
2.19, montrent les microstructures en condition g/´g. Elles confirment que nos microstructures
sont uniquement constituées de boucles interstitielles. Les quatre variants de boucles sont diffé-
renciés grâce à l’étape antérieure d’indexation des plans d’habitat. Le signe du paramètre g.b
est déduit de la direction et du sens de g par rapport à l’orientation des traces des plans t1 1 1u
qui figurent sur les projections stéréographiques. Les résultats sont réunis dans le tableau 2.3
pour l’échantillon A1 et dans le tableau 2.4 pour l’échantillon A2. L’inversion des contrastes est
également présentée dans la section précédente avec les extinctions de boucles dans l’échantillon
A2 (figures 2.13 et 2.14) mais les résultats sont plus probants avec g “ p2 0 0q qu’avec g “ p2 2 0q,
par rapport à l’intensité des contrastes.
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2.3. Caractérisation de la microstructure

Figure 2.17 – Schéma du contraste d’une boucle apparente en MET en fonction de sa nature
(interstitielle (A) et (B) ou lacunaire (C) et (D)) et de l’orientation du vecteur de diffraction (G)
et (H) [92].

Tableau 2.3 – Contraste de chaque variant de boucle dans l’échantillon A1 en fonction du vecteur
de diffraction d’après la figure 2.18 avec la valeur du produit g.b. La couleur indiquée pour chaque
vecteur de Burgers correspond à celle utilisée dans la projection stéréographique.
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Tableau 2.4 – Tableau qui répertorie le contraste de chaque variant de boucle dans l’échantillon
A2 en fonction du vecteur de diffraction d’après la figure 2.19 avec la valeur du produit g.b. La
couleur indiquée pour chaque vecteur de Burgers correspond à celle utilisée dans la projection
stéréographique.
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Chapitre 2 – Etude in-situ de la microstructure sous irradiation aux électrons sans contrainte
appliquée

Figure 2.18 – Projection stéréographique de l’orientation des 4 variants de boucles de Frank dans
l’échantillon A1. Des exemples pour chaque variant sont indiqués sur les images MET en utilisant
le même code couleur que dans la projection stéréographique. La différence de contraste entre les
deux micrographies est seulement due au sens du vecteur de diffraction. Par exemple la boucle
p1 1 1q (en bleu) présente un contraste externe avec g “ 002̄ et un contraste interne avec le g
opposé.
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2.3. Caractérisation de la microstructure

Figure 2.19 – Projection stéréographique de l’orientation des 4 variants de boucles de Frank dans
l’échantillon A2. Des exemples de chaque variant sont indiqués sur les images MET en utilisant
le même code couleur que dans la projection stéréographique. La différence de contraste entre les
deux micrographies est seulement due au sens du vecteur de diffraction. Par exemple les boucles
p1 1 1q (en vert) présentent un contraste externe avec g “ 200 et un contraste interne avec le g
opposé.
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Chapitre 2 – Etude in-situ de la microstructure sous irradiation aux électrons sans contrainte
appliquée

Résumé de la caractérisation des boucles

D’après nos résultats, les microstructures obtenues suite à une irradiation aux électrons à
température ambiante sont constituées de boucles de Frank de nature interstitielle avec des vec-
teurs de Burgers 1

3x1 1 1y. Des boucles parfaites ou mixtes peuvent être observées également pour
des temps d’irradiation longs ou lorsque la microstructure est analysée bien après l’expérience
d’irradiation in-situ. Les micrographies prises en champ sombre faisceau faible dévoilent la faute
d’empilement caractéristique des boucles de Frank. Dans ces conditions le contraste des boucles
est plus fin et donc plus propice pour les observations in-situ. Nous avons par ailleurs vérifié par le
calcul de la forme d’équilibre d’une boucle par élasticité anisotrope, avec le logiciel DISDI [106],
que la boucle est bien circulaire.

2.4 Suivi in-situ de l’évolution des boucles interstitielles

Cette section présente la première mise en place du protocole d’irradiation in-situ dans le
MET Tecnai à la SRMP et sert de référence concernant l’évolution des boucles sous un faisceau
d’électrons dans l’aluminium. Ce premier suivi est réalisé sur l’échantillon A2 présenté dans la
section sur la caractérisation des boucles (section 2.3.2), la lame mince n’ayant pas été préala-
blement irradiée.

L’étape de réglage avant l’irradiation consiste à évaluer le flux d’électrons, choisir une zone
favorable pour l’irradiation (zone pas ou peu déformée, avec un repère) et incliner l’échantillon
de façon à obtenir des conditions de diffraction permettant l’observation de toutes les boucles de
Frank. Lorsque cela est possible, nous choisissons systématiquement un vecteur de diffraction de
type g “ 200, tout en étant le plus proche possible de l’inclinaison nulle dans le porte-objet.

Pour cette expérience, nous avons choisi une zone présentant une dislocation qui sert de re-
père tout le long de l’irradiation, voir figure 2.20a. Ce choix nous permet de centrer facilement
le faisceau condensé entre chaque prise d’image.

Avant de procéder à l’expérience d’irradiation, nous avons noté qu’en condition d’imagerie le
flux d’électrons était d’environ 8ˆ 103 e´.nm´2.s´1. A la fin de la phase de réglage du faisceau
et de l’inclinaison de l’échantillon, nous obtenons la microstructure présentée sur la figure 2.20b.
Les points blancs sont des boucles. Cela montre que la nucléation de boucles s’est produite en
étant simplement en condition d’imagerie (faisceau non-condensé). Il est donc conseillé d’étaler le
faisceau, en augmentant le temps de pose en caméra si nécessaire et de réaliser les prises d’images
entre les périodes d’irradiation le plus rapidement possible. La valeur relevée précédemment pour
le flux est donnée à titre indicatif puisque le flux en condition d’imagerie peut varier d’une ex-
périence à l’autre.

Nous exposons cette même zone à un faisceau plus condensé. Le flux est fixé à 2, 2 ˆ
104 e´.nm´2.s´1 pendant 5 min. Nous obtenons la microstructure en figure 2.20c. La nucléa-
tion est plus importante que précédemment mais la taille des boucles reste relativement petite.
Afin que les boucles atteignent des tailles exploitables étant donnée la fenêtre d’action restreinte,
le flux est augmenté. A partir du stade présenté dans la figure 2.20c, cette zone est irradiée
pendant 35 min additionnelles avec un flux moyen de 1, 1ˆ 105 e´.nm´2.s´1. L’état de la micro-
structure est enregistré toutes les 5 min, au cours de l’irradiation. Avec une tension d’accélération
de 200 kV, le taux moyen de dommage est de 1, 4ˆ 10´4 dpa.s´1, calculé avec l’équation 2.1.

L’évolution de la taille des boucles est donnée dans la figure 2.21 avec un exemple pour chaque
variant. Le diamètre de 12 boucles est mesuré toutes les 5 min sur la dernière phase de 35 min
d’irradiation. Pour chaque boucle, c’est le plus grand axe de l’ellipse qui est mesuré avec l’outil

70



2.4. Suivi in-situ de l’évolution des boucles interstitielles

ImageJ. Les 12 boucles en question sont désignées dans les figures 2.20c et 2.20d. L’erreur sur la
mesure du diamètre d’une boucle est estimée à „ 4 nm. Elle dépend fortement du contraste de
la boucle, de la qualité d’imagerie et de la taille de la boucle. Plus une boucle est petite et plus
son contour est mal défini. Globalement les boucles croissent de manière linéaire avec la dose.
La littérature fait le même constat pour les irradiations aux électrons in-situ : la croissance est
linéaire en fonction du temps d’irradiation à un taux de dommage constant, que ce soit dans
l’aluminium [98, 107], ou dans d’autres métaux CFC [96, 26].

La vitesse de croissance moyennée sur les 12 boucles est dd{dt “ 0, 0096 ˘ 0, 003 nm.s´1.
On peut noter que les pentes varient d’une boucle à l’autre, même pour des boucles de même
orientation comme le met en avant la figure 2.22a. En comparant les deux pentes, la boucle 1 a
une vitesse au moins deux fois supérieure à la boucle 3, même si au départ de cette irradiation,
celle-ci est de plus petite taille. Cela est à souligner puisque Jitsukawa et al. [107] ont constaté au
cours d’irradiation in-situ que la vitesse de croissance des petites boucles est plus faible que celle
des plus grandes boucles. L’explication plausible est l’influence de l’environnement des boucles.

Nous n’avons pas connaissance de la répartition des boucles au sein de la lame mais nous
pouvons conjecturer de la projection des boucles dans le volume (figure 2.20d) que la boucle 1
est dans l’environnement proche de la dislocation. Or il est visible que la région autour de la
dislocation est appauvrie en boucle par rapport au reste de la zone irradiée alors qu’il s’agit
du centre du faisceau d’électrons où le flux est le plus intense. La boucle 1 fait donc partie des
rares qui ont pu se former et croître dans cet environnement. Cette région présente moins de
puits possibles pour les interstitiels (à part la dislocation) donc moins de concurrence dans la
croissance des boucles ce qui peut expliquer, une fois la boucle nucléée, que la zone soit propice
à une croissance plus rapide (du moins aux premiers stades d’irradiation où les lacunes n’ont
pas encore migré sur de grandes distances). La nucléation est, quant à elle, plus difficile puisque
les interstitiels peuvent être préférentiellement absorbés par la dislocation (effet de biais), ce qui
explique qu’il y ait peu de boucles autour de la dislocation.

De légères modifications dans le contraste de la dislocation sont observables entre la fi-
gure 2.20c et 2.20d. Elles sont dues à la montée de la dislocation. Nous nous attendions à
observer une mise en hélice de cette dernière mais cela n’a pas été observé dans cette expérience
d’irradiation, ni dans d’autres. On peut noter que certaines boucles présentent des croissances
moins linéaires, comme le cas de la boucle 6 en figure 2.22b. Des cas de changement de pente au
cours de la croissance d’une boucle sont observés dans la littérature à fortes doses et des boucles
ont tendance à se rétracter, au-delà de 3 dpa par exemple, d’après le travail de Jitsukawa et
Hojou [107]. Nous n’atteignons pas de telles doses dans nos expériences, les doses atteintes sont
de l’ordre du dixième de dpa.
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Chapitre 2 – Etude in-situ de la microstructure sous irradiation aux électrons sans contrainte
appliquée

Figure 2.20 – Suivi in-situ des boucles dans l’échantillon A2. Il s’agit de l’irradiation qui a
précédé la caractérisation en section 2.3.2. (a) Micrographie en champ clair de la zone choisie
pour l’irradiation, avec une dislocation au centre de l’image. (b) Etat de la microstructure vue
en champ sombre faisceau faible suite aux réglages (flux estimé à „ 8 ˆ 103 e´.nm´2.s´1). (c)
Microstructure après avoir irradié pendant 5 min avec un flux de 2, 2 ˆ 104 e´.nm´2.s´1. (d)
Etat final après 35 min d’irradiation avec un flux moyen de 1, 1ˆ 105 e´.nm´2.s´1. L’étude des
boucles se fait sur cette dernière phase d’irradiation contrôlée entre la microstructure en (c) et
(d).
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2.4. Suivi in-situ de l’évolution des boucles interstitielles
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Figure 2.21 – Suivi in-situ du diamètre de quatre variants de boucles à un taux de dommage
presque constant. Le code couleur utilisé pour la nature des plans est identique à ce qui est
présenté dans la section 2.3.2. La nomenclature des boucles correspond à la figure 2.20. Des
boucles sont déjà formées avant l’irradiation à 1, 1 ˆ 105 e´.nm´2.s´1, c’est pour cette raison
que ces défauts présentent des diamètres supérieurs à 5 nm à texp “ 0 s. Les droites sont les
régressions linéaires de chaque série. L’erreur sur la mesure des diamètres des boucles est estimée
à 4 nm environ.
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Figure 2.22 – Mise en lumière du comportement individuel de certaines boucles : (a) comparaison
de la croissance de deux boucles de même orientation, elles ont toutes les deux une évolution
à peu près linéaire mais présentent des vitesses différentes, (b) exemple d’une boucle dont la
croissance n’évolue pas de manière linéaire au cours de l’irradiation.
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2.5 Irradiation à différentes températures

Cette section présente les irradiations menées au CEMES dans une gamme de température
allant de 17 à 170˝C. Ces expériences ont pour but de récolter des informations sur l’activation
thermique de la croissance des boucles hors contrainte. Cinq expériences sont réalisées dans le
même échantillon et plus précisément dans le même grain. Les zones irradiées sont placées à
proximité les unes des autres afin de pouvoir considérer que les épaisseurs sont équivalentes.
L’épaisseur locale n’a pas été mesurée, elle devrait se situer entre 100 et 200 nm. L’échantillon
est placé dans un porte-objet GATAN chauffant. L’échantillon utilisé, dénommé A4, est une lan-
guette d’aluminium qui a subi un recuit de 2 heures à 400˝C avant d’être collée sur un masque
de cuivre (pour plus de détails, voir la section 3.1.2). Les conditions d’irradiation sont décrites
dans la section 2.2.

Nous constatons tout d’abord qu’il n’y a pas de nucléation de boucles lorsque la température
imposée est supérieure à 170˝C. Cette température limite dépend d’un échantillon à un autre
et des conditions d’irradiation. Nous avons constaté avec un autre échantillon (irradié avec des
électrons de 200 keV au MET TECNAI) que pour deux expériences distinctes la température
limite différait. Pour l’une la nucléation n’était pas possible à partir de 180˝C alors que pour la
seconde, elle ne l’était pas dès 170˝C, ce qui reste des valeurs proches. Kiritani [93] n’observe
pas de nucléation dès 170˝C également alors que Fischer et al. [97] arrivent à obtenir des boucles
entre 125˝C et 230˝C. La température à laquelle ils n’observent plus de nucléation est donc au
moins 50˝C supérieure à celle de nos expériences. Nous pouvons supposer que la température
limite de nucléation dépend du taux de dommage et également de l’épaisseur locale.

Les microstructures irradiées en température dans l’échantillon A4 sont réunies dans la fi-
gure 2.23. Le diamètre d’une boucle pour chaque condition de température est tracé en fonction
du temps d’irradiation sur la figure 2.24. Dans l’expérience à 50˝C, les boucles sont peu discer-
nables avant 10 min d’irradiation, c’est pour cette raison qu’il y a peu de mesures associées à
cette condition. Le diamètre de ces boucles évolue de façon linéaire avec le temps d’irradiation,
en accord avec la première irradiation à température ambiante de la section 2.4. Les vitesses
de croissance augmentent avec la température, tout comme la mobilité des défauts ponctuels
augmente avec cette dernière. Cette observation est cohérente avec l’étude de Kiritani [94] qui
prédit pour l’aluminium, une croissance linéaire des boucles avec la dose, du moins pour des
températures d’opération supérieures à 0˝C et inférieures à 200˝C.

Les micrographies obtenues lors d’une irradiation à des températures entre 50 et 170 ˝C
montrent que la densité surfacique des boucles diminue avec la température. Comme nous es-
timons que l’épaisseur varie peu entre les expériences, nous pouvons avancer que la densité
volumique des boucles diminue de la même manière que la densité surfacique. La figure 2.25
issue de la littérature trace la dépendance de la densité de boucles en fonction de la température.
Nous constatons que celle-ci commence à saturer en-dessous de 100˝C.

Le tableau 2.5 répertorie les vitesses moyennes mesurées pour chaque température. Chaque
valeur moyenne est calculée à partir de mesures sur environ dix boucles. Nous choisissons des
boucles situées dans la zone centrale du faisceau et qui présentent un contraste satisfaisant afin
de les suivre tout le long des enregistrements.

Il est possible de déduire l’énergie de migration des lacunes Em
v à partir des vitesses de

croissance des boucles d’après les travaux de Kiritani [96] et Hardouin Duparc [108, 109]. Si on
considère que la concentration de défauts ponctuels est contrôlée par le phénomène de recombi-
naison, que Di " Dv et que le système est à l’état stationnaire, la vitesse de croissance d’une
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2.5. Irradiation à différentes températures

Figure 2.23 – Irradiations en température dans l’échantillon A4 au sein d’un même grain. Le
flux moyen est de 1 ˆ 105 e´.nm´2.s´1 avec des électrons de 180 keV. Les différents temps
d’irradiation ∆texp pour chaque micrographie sont 29 min, 14 min 30 s, 11 min, 9 min et 8 min
pour les micrographies de 17˝C à 170˝C. Les barres d’échelles correspondent à 100 nm.

Tableau 2.5 – Vitesses moyennes des boucles en fonction de la température imposée in-situ. Les
moyennes sont faites sur 9 à 11 boucles pour chaque expérience.

Température (˝C) 17 50 100 160 170
dd{dt (nm.s´1) 0,010 0,019 0,034 0,082 0,10

boucle donnée dans l’équation 1.11 devient :
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où α “ 4πriv avec riv le rayon de recombinaison. La vitesse de croissance du rayon d’une boucle
dépend donc de l’énergie de migration de la lacune et suit une loi d’Arrhenius.

Nous traçons les vitesses en fonction de l’inverse de la température dans la figure 2.26. L’éner-
gie de migration de la lacune est ensuite extraite de la pente d’après l’équation 2.2. La régression
linéaire donne une énergie de migration de 0,32 eV. Cette valeur correspond à la moitié de la
valeur théorique déterminée par calculs ab-initio qui est de 0,605 eV [55]. Dans le travail de
thèse de Jacquelin [103], l’énergie de migration de la lacune est également estimée avec la même
méthode et ils obtiennent 0,38 eV ce qui est proche de notre résultat. Kiritani [110] a obtenu des
résultats plus proches de la valeur théorique (0,58 eV), figure 2.27.
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Figure 2.24 – Suivi du diamètre d’une boucle pour chaque expérience en température.

Figure 2.25 – Densité à saturation des boucles de dislocation pour une même épaisseur de lame
(autour de 300 nm) avec un flux d’électrons de 1 MeV de 2, 1ˆ 1019 e´.cm´2.s´1 [93].
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2.5. Irradiation à différentes températures
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Figure 2.26 – Vitesses du tableau 2.5 en fonction de 1{2kBT . La pente de cette droite est censée
correspondre à l’énergie de migration de la lacune. La pente de la régression linéaire de ces points
est ´0, 32 eV. Les vitesses sont données en échelle logarithmique.

Figure 2.27 – Dépendance thermique de la croissance des boucles à des températures élevées où
les lacunes sont mobiles dans de l’aluminium. Les valeurs indiquées correspondent à la moitié de
l’énergie de migration calculée pour la lacune [110].
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Lorsque l’énergie est inférieure à la valeur théorique, elle est justifiée dans la littérature
comme étant une valeur moyenne de l’énergie d’activation d’une mono-lacune et d’une bi-lacune,
cette dernière étant supposément plus mobile [94, 110]. Pour le cas de l’aluminium, cet argu-
ment ne peut pas s’appliquer puisque des simulations atomistiques montrent que les bi-lacune
sont instables [111, 112]. Hardouin-Duparc et al. [109] constatent avec le cas du fer que l’énergie
déduite de courbes d’Arrhenius change entre l’expérience de montée en température et celle en
descente. L’énergie lors de la montée en température est plus importante, ce qui laisse penser
que la diminution de Em

v est une conséquence de la désorption d’impuretés au premier recuit.
Dans leur cas, les deux énergies qu’ils ont calculées restent dans l’intervalle théorique pour le cas
du fer. Même si l’échantillon en question pour notre essai a subi un recuit au préalable, le calcul
ab-initio ne prend pas en compte les impuretés. Si elles étaient impliquées dans notre expérience,
l’énergie de migration calculée devrait être supérieure à la valeur théorique, ce qui n’est vraisem-
blablement pas le cas ici. Kiritani et al. [96] ont relevé Em

v pour différentes épaisseurs connues
dans le cas du cuivre. D’après leurs observations, la vitesse de croissance est indépendante de
la température dans les régimes de températures élevées si les échantillons sont plus minces que
0,22 µm. C’est donc sûrement pour cette même raison que certains points ne sont pas considérés
dans leur figure 2.27.

En fonction des points considérés dans la figure 2.26, l’énergie Em
v déduite est grandement

modifiée. Cette variabilité suggère que nous n’avons pas obtenu une courbe d’Arrhenius. Cela
signifie que la méthode n’est pas forcément très précise. D’autres méthodes semblent plus précises
pour la mesure de l’énergie de migration comme les expériences de recuit de résistivité [113]. Des
pistes d’explication sont données dans le chapitre 5.

En plus d’accélérer la croissance, l’augmentation de la température accélère les phénomènes
de coalescence de boucles et de défautement puisque lesdites boucles atteignent plus rapide-
ment des tailles importantes. Les figures 2.28 et 2.29 sont des exemples de défautement et/ou
coalescence à 160 et 170˝C respectivement. On peut noter que dans les deux cas, le défaute-
ment et la coalescence semblent se produire de manière simultanée, comme déjà observé dans
la littérature [93]. Les boucles impliquées ne sont pas du même variant au vu de leur contraste
opposé (externe/interne en figures 2.28a et 2.29b). Les boucles résultantes semblent orientées de
la même façon pour les deux températures (figures 2.28b et 2.29b). A 160˝C, la boucle parfaite
de la figure 2.28c change de forme, peut-être du fait d’un début de glissement.

(a) (b) (c)

Figure 2.28 – Observation de la microstructure irradiée à 160˝C à différents instants : (a) mi-
crostructure avant la coalescence des boucles, (b) microstructure après la coalescence et le dé-
fautement de trois boucles, (c) boucle parfaite vue dans la micrographie (b) après avoir changé
de plan (probablement par glissement dans son cylindre). Le ∆t entre (a) et (b) est de 1 min et
entre (b) et (c) est de 2 min. Les barres d’échelle correspondent à 100 nm.
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2.6. Effet de l’épaisseur sur la dynamique des boucles

(a) (b)

Figure 2.29 – Observation du défautement et de la coalescence de deux boucles orientées diffé-
remment en une boucle parfaite lors de l’irradiation à 170˝C. Le ∆t entre (a) et (b) est de 1 min.
Les barres d’échelle correspondent à 100 nm.

Résumé de l’effet de la température

Au sein d’un même grain, un échantillon a été irradié à différentes températures. Nous avons
constaté qu’il existe des températures limites au-delà desquelles il n’y a pas de nucléation de
boucles interstitielles possible. Dans ces régimes, les interstitiels migrent rapidement vers les
surfaces libres. L’évolution des boucles s’accélère avec l’augmentation de la température, que ce
soit leur croissance ou les phénomènes de défautement et de coalescence. La densité volumique
des boucles diminue avec la température. Nous avons essayé de déterminer l’énergie de migration
de la lacune à partir du modèle analytique comme Kiritani, mais la méthode ne semble pas
adaptée à nos expériences d’irradiation, au vu des contradictions entre nos mesures et celles de
Kiritani.

2.6 Effet de l’épaisseur sur la dynamique des boucles

La connaissance de l’épaisseur locale d’une zone irradiée permet de remonter à une densité
volumique des boucles à partir du comptage du nombre de boucles par unité de surface. D’autre
part, l’évolution de la microstructure lors de l’irradiation d’une lame mince peut-être affectée
par les surfaces libres [96, 114, 115]. Ce paramètre est donc à considérer et à déterminer pour
l’interprétation des résultats. La suite de cette section présente les deux méthodes utilisées pour
évaluer l’épaisseur locale en MET, suivie des résultats d’irradiations à différentes positions au sein
d’un grain afin d’obtenir un premier aperçu de l’influence de l’épaisseur sur la microstructure.

2.6.1 Méthode pour la mesure d’épaisseur locale

Méthode géométrique de longueur de dislocation

La première méthode repose sur la détermination de la longueur et de la direction d’une
dislocation qui émerge sur les deux surfaces d’une lame mince. Les dislocations sont choisies en
périphérie des zones irradiées. Pour le calcul de l’épaisseur, la procédure décrite dans le travail
de Mompiou et Xie [116] est appliquée à l’aide du logiciel pycotem.

L’épaisseur t peut être déterminée à partir de la longueur apparente de la dislocation lp et
sa direction lp :

t “ lp

ˇ

ˇ

ˇ

ˇ

cospl, sq

cosplp, lq

ˇ

ˇ

ˇ

ˇ

, (2.3)

où l est la direction de la ligne et s la normale de la surface de la lame. La direction s est supposée
proche de la direction du faisceau lorsque l’échantillon n’est pas incliné. Ces paramètres sont
schématisés dans la figure 2.30. Ils sont déterminés avec le logiciel pycotem à partir d’une série de
micrographies de la dislocation d’intérêt à différentes inclinaisons de l’échantillon. L’orientation
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du cristal à inclinaison nulle de l’échantillon est déterminée au préalable avant le traitement des
images. L’erreur sur la mesure d’épaisseur avec la méthode de projection est de ˘5%.

Figure 2.30 – Schéma montrant la géométrie d’une dislocation dans un plan d’une lame mince
projetée sur l’écran d’observation. La connaissance de la direction du faisceau, la ligne de pro-
jection ou la direction d’une trace de glissement et de la largeur de la projection d’un plan ou
de la longueur de la ligne à différentes inclinaisons permettent de déterminer la normale du plan
ou la direction de la ligne l [116].

Méthode CBED

Il existe une autre méthode qui ne nécessite aucun objet tel qu’une dislocation ou la pré-
sence de traces de glissement : la méthode graphique en CBED (pour Convergent-Beam Electron
Diffraction). Elle a été développée par Kelly et al. [117] puis revue par Allen [118, 119]. Elle
repose sur la mesure de l’espacement des oscillations d’intensité dans le faisceau diffracté. Un
des prérequis est de se placer en conditions exactes de Bragg comme illustré dans la figure 2.31.

En se reposant sur la théorie dynamique de la diffraction avec l’approximation deux ondes,
l’épaisseur locale en fonction des minimums d’intensité dans le disque diffracté s’écrit [117] :

s2
i

n2
k

“ ´
1

ξ2
gn

2
k

`
1

t2
. (2.4)

Cette expression fait le lien entre l’épaisseur traversée par le faisceau t, la distance d’extinction
ξg correspondant à la condition g et si le i-ème écart par rapport à la position exacte de Bragg.
nk sont des nombres entiers. Les écarts de Bragg se calculent de cette façon :

si “
λ∆θi

2θdd
2
hkl

, (2.5)

avec
dhkl “

a
?
h2 ` k2 ` l2

, (2.6)

avec λ la longueur d’onde du faisceau, ∆θi la distance entre la i-ème frange secondaire et à la
frange principale (franges sombres dans le motif de diffraction), 2θd la distance entre les deux
franges principales et dhkl la distance interéticulaire des plans diffractés. Ces différentes distances

80



2.6. Effet de l’épaisseur sur la dynamique des boucles

à mesurer sont indiquées sur une vraie figure CBED, sur la figure 2.32.
La méthode graphique pour remonter à la valeur de t consiste à tracer s2

i {n
2
k en fonction de 1{n2

k.
La figure 2.33 est un exemple de l’application de cette méthode graphique. D’après l’équation 2.4,
la pente correspond à l’opposé de l’inverse du carré de la distance d’extinction. L’intersection de
la courbe avec l’axe des ordonnées en zéro donne l’épaisseur suivant les plans diffractés. Le choix
de nk est vérifié en comparant la valeur de ξg calculée graphiquement avec la valeur théorique.
La distance d’extinction peut être déterminée théoriquement par cette équation [92] :

ξg “
πV cospθBq

λFg
. (2.7)

V est le volume de la maille élémentaire, θB est l’angle de Bragg, et Fg le facteur de structure.
Comme nous utilisons un matériau pur, nous nous reportons directement au tableau de valeurs
de Reimer et Kohl [120] où sont regroupées les distances d’extinction théoriques pour différents
matériaux pour différentes conditions de diffraction. Les valeurs sont données pour une tension de
100 kV. Pour une autre tension d’opération Uop, la distance peut être convertie grâce au rapport
de vitesse entre les deux tensions de cette façon [120, 92] : ξg ˆ

VUop

V100
. Kelly et Allen affirment

que la précision de leur méthode est de 2 et 3% respectivement. Cependant il a été souligné
que des erreurs sont possibles dues aux effets de multi-diffraction, de la diffusion inélastique ou
de l’absorption anomale qui peut entraîner un déplacement des franges sombres et claires [118,
121]. Il existe alors deux valeurs limites d’épaisseur (minimale et maximale) au-delà desquelles
la méthode CBED n’est plus appropriée, par opposition à la méthode géométrique présentée
précédemment. Par précaution et sur la base du travail de thèse de Ma [122], nous considérons
l’erreur à ˘10% pour toutes les mesures de CBED.
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Figure 2.31 – Schéma de la figure CBED en condition deux ondes. Cela se traduit sur le motif
CBED par le passage des lignes de Kikuchi (franges principales) par le centre de chaque disque.

Figure 2.32 – Figure CBED prise en MET avec g “ 220 dans un échantillon d’aluminium. Le
disque de gauche est le faisceau transmis et celui de droite le faisceau diffracté. Les distances 2θd et
∆θi nécessaires pour l’estimation de l’épaisseur sont indiquées en noir et en rouge, respectivement.
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Figure 2.33 – Détermination de l’épaisseur locale à partir de la figure CBED de la figure 2.32. La
distance d’extinction calculée à partir de la pente est de 146 nm, sachant que la valeur théorique
est de 145 nm. Le choix du premier terme de la série d’entier nk est donc validé. L’épaisseur locale
peut être déduite de l’intersection de la droite avec l’axe des ordonnées en zéro, t “ 100 nm.
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2.6.2 Irradiation à différentes épaisseurs au sein d’un même échantillon

Pour ces expériences, nous irradions avec des électrons de 200 keV un même échantillon qui
n’a jamais été irradié auparavant. Il est irradié cinq fois et nous nous déplaçons entre chaque
irradiation, tout en nous éloignant du bord du trou d’électro-polissage.

La zone 1 correspond à l’irradiation dans la plus grande épaisseur et la zone 5, la plus pe-
tite. Pour ces cinq expériences, le taux de dommage varie entre 1, 2 ˆ 10´4 dpa.s´1 et 1, 4 ˆ
10´4 dpa.s´1. La vue d’ensemble des essais au sein du grain et la distance entre les différentes
zones irradiées peuvent être appréciées sur la figure 2.34. Dans la région la plus épaisse, la den-
sité de dislocations est plus importante, elles forment des sous-joints de grains. Afin d’estimer les
épaisseurs locales, une ou deux mesures CBED sont faites aux limites des zones irradiées. Nous
avons privilégié la méthode CBED car il n’y a pas systématiquement une dislocation à proximité
de la zone d’intérêt.

Figure 2.34 – Vue d’ensemble des zones irradiées à différentes épaisseurs au sein d’un même grain.
Ces zones sont délimitées par des cercles rouges. Le trou d’électropolissage est situé à gauche
par rapport aux zones irradiées. La zone 1 (vers la droite) est l’irradiation dans la zone la plus
épaisse et la zone 5 dans la zone la plus mince.

Les microstructures après 35 min d’irradiation et les distributions de tailles de boucles asso-
ciées sont réunies dans la figure 2.35. Les résultats des mesures CBED et les densités volumiques
déduites sont présentés dans le tableau 2.6. L’épaisseur dans la zone 5 n’a pas pu être mesurée
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car les limites de la méthode CBED sont atteintes, le disque de diffraction de la figure 2.36a ne
présente pas de frange. Nous pouvons seulement affirmer que l’épaisseur de la zone 5 est infé-
rieure à celle de la zone 4.

Tableau 2.6 – Mesures d’épaisseur et de la taille des boucles dans les cinq zones irradiées pré-
sentées dans la figure 2.34. Les densités volumiques des boucles sont déduites du décompte des
boucles sur les micrographies de la figure 2.35.

zone irradiée 1 2 3 4 5
épaisseur locale mesurée
par CBED (nm)

304˘ 30 236˘ 5 93˘ 25 60˘ 10 < 60

densité de boucles
(m´3)

3, 1ˆ 1021 2, 5ˆ 1021 5, 5ˆ 1021 4, 1ˆ 1021 -

taille
moyenne/maximale
des boucles (nm)

12,8 / 34,1 17,1 / 31,2 17,1 / 36,6 17,2 / 38,6 5,5 / 15,1

Deux mesures CBED ont été réalisées de part et d’autre de la zone 2 et 3. Les surfaces irra-
diées mesurent toutes environ 1,2 µm de diamètre. Alors que pour la zone 2, les deux mesures
d’épaisseurs sont similaires, pour la zone 3, l’écart entre les deux épaisseurs calculées par CBED
est de 30 nm environ. L’épaisseur évolue donc différemment au sein des zones irradiées d’une
expérience à l’autre. La micrographie de l’irradiation 5 (figure 2.35e) est une autre preuve de
cette variation abrupte de l’épaisseur au sein de la zone irradiée. La nucléation n’a pas lieu au
centre du faisceau d’électrons (où le flux est le plus intense) mais dans la bordure de la zone
irradiée où l’épaisseur est la plus grande. Nous confirmons ce point en irradiant de nouveau entre
le trou et la zone 5, c’est-à-dire une zone encore plus mince, et comme attendu, il n’y a pas
de nucléation. Cette expérience correspond à la figure 2.37. Il existe donc une épaisseur limite
en-dessous de laquelle la nucléation des boucles n’est pas possible.

Les micrographies en figure 2.35 montrent qualitativement que la densité surfacique des
boucles diminue avec l’épaisseur après 35 min d’irradiation. Les densités volumiques de boucles
calculées sont données dans le tableau 2.6. Lorsque le nombre de boucles est rapporté à l’épais-
seur, il n’y a pas de tendance significative qui ressort. En plus de présenter des densités du
même ordre de grandeur, les boucles ont des tailles moyennes équivalentes entre les zones 2 à 4,
indiquant que le paramètre d’épaisseur n’a pas d’effet significatif sur la croissance des boucles,
dans cette gamme de 60-240 nm. Les distributions associées présentent la même allure : elles
sont assez larges, de par la présence de boucles relativement grandes grâce à un temps d’irradia-
tion suffisamment long et des petites boucles, dont la croissance stagne ou qui apparaissent au
cours de l’irradiation (nouvelles nucléations). En zone de forte épaisseur (zone 1), la distribution
est plus étroite, ce qui est normalement le cas des irradiations sur une courte durée. La boucle
la plus large mesurée est du même ordre de grandeur que les autres expériences (mais tout de
même inférieure à celle en zone 4). La taille moyenne associée indique que la vitesse de crois-
sance est légèrement inférieure. En comparant l’allure de l’histogramme et la taille moyenne des
boucles, entre les différentes épaisseurs, nous pouvons conclure qu’irradier dans une épaisseur
d’au moins 300 nm ralentit la cinétique des boucles. La décélération est bien plus significative si
on se rapproche de l’épaisseur seuil de nucléation, figure 2.35e, c’est-à-dire en-dessous de 60 nm
d’épaisseur dans nos conditions d’irradiation.
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(a) La figure CBED zone 5
(b) Une des deux figures CBED
zone 3 (c) La figure CBED zone 1

Figure 2.36 – Figures CBED à différentes épaisseurs, à proximité des zones irradiées. Les limites
de la méthode CBED sont atteintes lorsque l’épaisseur traversée par le faisceau est trop mince
ce qui induit que les franges de diffraction n’apparaissent plus dans les disques car trop distantes
entre elles (a). Il existe aussi une limite supérieure au-delà de laquelle les franges sont tellement
proches, qu’elles se confondent et leur distance ne peuvent pas être mesurée.

Figure 2.37 – Microstructure après 15 min d’irradiation réalisée entre la zone 5 et le trou de
l’échantillon. L’épaisseur critique en deça de laquelle il n’y a plus de nucléation possible a été
atteinte.
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Résumé de l’effet de l’épaisseur

En conclusion, l’effet de l’épaisseur est un paramètre qui reste complexe à interpréter. Son
effet est visible dans les cas extrêmes : zone épaisse (300 nm) où la croissance est ralentie et zone
très mince (<60 nm) où elle est également ralentie voire impossible. La relative homogénéité des
résultats pour les cas intermédiaires, en terme de taille moyenne de boucles et densité volumique,
laisse penser que la nucléation est homogène dans la lame dans une certaine gamme d’épaisseur
(60-240 nm).

2.7 Irradiation avec un flux plus élevé

L’objectif de cette section est d’étudier un possible effet de l’intensité du flux d’électrons sur
la cinétique des boucles. Pour cela nous avons irradié un échantillon avec un flux trois fois plus
élevé que dans l’expérience de la section 2.4.

L’irradiation est réalisée dans l’échantillon A1 de la section 2.3.2 avec un flux de 3, 06 ˆ
105 e´.nm´2.s´1 à température ambiante avec des électrons de 200 keV. Ces conditions cor-
respondent à un taux de dommage d’environ 4 ˆ 10´4 dpa.s´1. L’irradiation est maintenue
25 minutes, l’état de la microstructure à différents instants et l’orientation du cristal sont donnés
dans la figure 2.38.

La microstructure au début du suivi des boucles (à texp “ 0 min) présente des points brillants
ce qui signifie que des boucles ont commencé à se former au cours des réglages. Ces boucles res-
tent très petites. Certaines boucles apparaissent sur la tranche de par le choix du vecteur de
diffraction (g “ 1̄1̄1̄), pour les autres, la faute d’empilement caractéristique des boucles de Frank
est mise en valeur.

Si on compare la microstructure à 15 minutes et 25 minutes d’irradiation, le nombre de boucles
diminue. Certaines régions de l’état final de la microstructure ne présentent plus de boucle. Des
dislocations sont visibles à la place, elles sont indiquées par des flèches blanches. A partir des
précédentes irradiations présentées dans ce chapitre, nous pouvons affirmer que la disparition de
certaines boucles fait suite au défautement et/ou à leur coalescence.

L’épaisseur locale a été mesurée par méthode CBED, elle est de 102 ˘ 11 nm. Nous avons
vu qu’un certain nombre de boucles ont interagi entre elles avant la fin de l’irradiation, et par
conséquent, qu’une partie de l’historique des boucles est effacée à l’état final. Pour cette raison
nous calculons la densité volumique des boucles à partir de la micrographie prise à 15 minutes
d’irradiation : ρ “ 5, 4ˆ 1021 m´3. Cette valeur est similaire à celle calculée dans le tableau 2.6
pour l’expérience dans une épaisseur du même ordre de grandeur alors que le taux de dommage
est à peu près trois fois supérieur.

Nous observons également que plusieurs boucles présentent un plan supplémentaire de forme
triangulaire lorsque le contour de ce plan est bien défini. Elles sont indiquées par des triangles
rouges dans la figure 2.38.

Cette microstructure est donc un peu différente de celle obtenue avec un flux trois fois plus
faible (figure 2.20). L’expérience à fort flux dure moins longtemps (10 minutes de moins) et les
boucles sont globalement plus grandes que dans la figure 2.20d.

Les tailles des boucles entourées dans la figure 2.38 sont tracées en fonction du temps d’irra-
diation dans la figure 2.39. Leur diamètre est mesuré toutes les 5 minutes. Parmi les 12 boucles
suivies, certaines sont apparues au bout de 10 minutes d’irradiation. Les vitesses de croissance
sont en effet plus élevées que celles de la figure 2.21, à plus faible flux. Dans cette expérience
l’évolution des boucles reste linéaire, du moins sur les durées que nous avons expérimentées. A
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partir des pentes des régressions linéaires, nous calculons que la vitesse moyenne sur le diamètre
est dd{dt “ 0, 027 ˘ 0, 011 nm.s´1. Elle est environ trois fois plus élevée que la vitesse calculée
dans l’expérience à plus faible flux. De ces deux expériences, nous concluons que la vitesse de
croissance est proportionnelle au flux.

Ce comportement correspond au régime d’élimination vers les puits. Cela se comprend avec
l’équation de la vitesse de croissance des boucles (équation 1.11). En effet, si nous considérons
que le terme de recombinaison Ki,vCvCi de l’équation 1.4 est négligeable, alors la concentration
de lacunes s’écrit Cv “ G{k2

tot,vDv (à l’état stationnaire). Dans ce cas, la vitesse de croissance
ne dépend plus de Dv et elle est proportionnelle à G, le taux de création de défauts. A contrario,
lorsque nous négligeons le terme de migration vers les puits, k2

tot,vDvCv, dans l’équation 1.4, la
vitesse de croissance d’une boucle en régime de recombinaison est proportionnelle à

?
G comme

cela avait déjà été démontré dans l’équation 2.2.
Le fait que nos irradiations se placent dans le régime d’élimination vers les puits peut ex-

pliquer la valeur erronnée d’énergie de migration de la lacune déduite de nos expériences en
température (section 2.5).

Grâce au suivi des tailles des boucles pour deux expériences avec des taux de dommage
différents, nous avons constaté, dans le cadre de nos irradiations, que dd{dt9G . Dans ce cas, les
tailles de boucles pour différents taux de dommage G, tracées en fonction de la dose devraient
s’aligner sur une même droite. Nous vérifions si cela est vrai pour nos expériences sur la figure 2.40.
Les 24 boucles issues des deux expériences d’irradiation sont regroupées sur ce graphique où les
tailles sont tracées en fonction de la dose. Bien qu’il y ait quelques dispersions, l’évolution des
boucles s’aligne à peu près. La dépendance linéaire de la taille des boucles par rapport au taux
de création des défauts est vérifiée.

Comme pour l’échantillon A2 sur la figure 2.11, nous observons de nouveau la microstructure
quelques jours après l’expérience d’irradiation. 21 jours séparent les deux micrographies montrées
dans la figure 2.41. La micrographie de gauche est prise au cours de la même manipulation que
dans la figure 2.38 avec un autre vecteur de diffraction g. Les résultats sont cohérents avec ce que
nous avions constaté au début de ce chapitre. Dans l’aluminium pur, la microstructure évolue
après la fin de l’irradiation. La densité de boucles de Frank diminue et des dislocations se sont
formées suite au défautement et à l’interaction entre les boucles. Il est donc nécessaire, dans
le cas de l’aluminium, d’analyser la microstructure au cours et dès la fin de l’irradiation par
précaution ou conserver les échantillons à l’azote liquide.
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Figure 2.38 – Suivi in-situ de boucles au cours d’une irradiation avec un flux de 3, 06 ˆ
105 e´.nm´2.s´1. L’état de la microstructure est donné à différents temps de l’irradiation. Les
micrographies sont prises en condition g “ 1̄1̄1̄. L’orientation du cristal associée à ces images est
indiquée par la projection stéréographique. Sur la dernière image, les flèches blanches mettent en
valeur des dislocations et les triangles rouges des boucles qui présentent un plan supplémentaire
en leur sein. Les boucles entourées sont celles dont le diamètre a été mesuré toutes les 5 minutes
pour le calcul de la vitesse moyenne.
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Figure 2.39 – Tailles des 12 boucles de la figure 2.38 au cours de l’irradiation. Le code couleur
correspond à celui affiché dans l’image sauf pour la boucle blanche, qui est donnée en noir ici.
Les droites en pointillé sont les régressions linéaires. L’erreur sur la mesure des diamètres des
boucles est estimée à 4 nm environ.

Figure 2.40 – Evolution du diamètre des boucles en fonction de la dose. Le graphique regroupe
12 boucles de l’échantillon A2 irradié avec un flux moyen de 1 ˆ 105 e´.nm´2.s´1, représentées
par des cercles et 12 boucles de l’échantillon A1 irradié avec flux moyen de 3ˆ 105 e´.nm´2.s´1,
représentées par des triangles.
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Figure 2.41 – A gauche, microstructure finale de la figure 2.38 en condition g “ 2̄00, à droite,
la même microstructure observée dans les mêmes conditions d’imagerie 21 jours plus tard. En-
dessous la projection stéréographique associée.
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Résumé de l’effet du flux

Nous avons réalisé une expérience d’irradiation avec un flux trois fois plus élevé que dans
l’expérience de référence de notre étude (section 2.4). Visiblement il n’y a pas de modification
de la densité volumique des boucles (si les boucles sont comptées avant les phénomènes de
défautement et de coalescence). La vitesse de croissance est plus élevée. Nous avons calculé
qu’elle est proportionnelle au taux de dommage. La taille des boucles évolue linéairement avec
la dose. Comme la croissance des boucles est accélérée lorsque le flux est augmenté, à temps fixé,
il en est de même des phénomènes d’interaction entre les boucles.

2.8 La possible présence de contraintes résiduelles en lame mince

2.8.1 Constat d’une sélectivité sans application de contrainte extérieure

Nous avons observé que la densité des quatre variants de boucles n’est pas toujours la même.
Cette sélectivité même hors contrainte convient d’être étudiée et vérifiée pour la suite de notre
étude.

La figure 2.42 est un exemple clair de la sélectivité des boucles sans application de contrainte
extérieure. Nous avions préparé l’échantillon de façon à ce que les directions cristallographiques
de type x1 1 0y soient proches de l’axe vertical et horizontal des micrographies comme le prouve
les projections stéréographiques associées. Avec cette orientation du cristal, deux variants de
boucles de Frank apparaissent horizontalement et les deux restants, verticalement. Nous avons
irradié cet échantillon à différents emplacements autour du trou d’électro-polissage au sein d’un
même grain. Les conditions d’imagerie sont les mêmes pour les trois micrographies présentées
sur la figure 2.42 et pourtant les trois microstructures sont très différentes les unes des autres.
Nous avons, dans un premier temps, irradié un des côtés latéraux du trou et nous observons que
la quasi-totalité des boucles sont orientées horizontalement (zone rouge sur la figure).
Puis lorsque nous irradions au-dessus du trou (zone verte), nous avons la sélectivité opposée. A
peu près toutes les boucles sont verticales.
Enfin la dernière irradiation se situe entre les deux premières, la tangente locale au bord du
trou étant orientée à 45˝ par rapport à l’axe du porte-objet (zone bleue). Cette fois-ci les deux
orientations principales de boucles semblent présentes en des proportions similaires.
Ces résultats ne sont pas anodins puisque nous souhaitons étudier l’effet de la contrainte ap-
pliquée sur les boucles. Cette anisotropie de la microstructure de boucles est systématiquement
observée lorsque des échantillons de traction sont directement prélevés de nos feuilles d’alumi-
nium par électro-érosion.

Les résultats de la littérature (chapitre 1) montrent que les boucles dont le vecteur de Burgers
est proche de l’axe de la contrainte sont favorisées. La combinaison des trois derniers résultats
au sein d’un même échantillon (figure 2.42) laisse penser qu’il existe une contrainte résiduelle
et qu’elle est tangentielle au trou. Du fait que nos feuilles proviennent de tôles laminées, notre
hypothèse est que notre matière première présente des contraintes biaxiales de type tension en
leur coeur, entre deux couches en compression. Après avoir percé les échantillons en leur centre
(en partant du principe qu’il s’agit de contraintes biaxiales), la contrainte est relâchée suivant
la direction normale à la bordure du trou et il reste la composante tangentielle. Cela explique-
rait pourquoi la sélectivité des boucles dépend de la position de la zone irradiée autour de ce trou.
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Figure 2.42 – Schéma et micrographies des trois irradiations réalisées sur un échantillon hors contrainte,
en fonction de l’emplacement du faisceau autour du trou d’électropolissage. Les images sont prises en
condition g “ 200. Sur les projections stéréographiques, l’orientation des plans majoritairement présents
dans chaque microstructure est indiquée, en plus de nos hypothèses sur l’orientation de la contrainte
résiduelle de type traction.
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2.8.2 Traitements thermiques

Afin de remédier à ces contraintes résiduelles, nous avons réalisé une campagne de traite-
ments thermiques. Les lames sont déjà polies mécaniquement avant de procéder aux recuits. Les
échantillons sont placés dans un four dans lequel un premier vide est réalisé, suivi d’un balayage
d’argon puis une dernière étape de pompage jusqu’à obtenir un vide satisfaisant. Nous avons mis
en place trois traitements décrits ci-après :

— R1 : vide de 2, 7ˆ 10´7 mbar, 300˝C maintenue pendant 1 h,
— R2 : vide de 2, 6ˆ 10´7 mbar, 400˝C maintenue pendant 2 h,
— R3 : vide de 1, 4ˆ 10´7 mbar, 400˝C maintenue pendant 6 h.
Les résultats sont cependant peu probants puisque la plupart des microstructures irradiées

suite au recuit de l’échantillon montrent encore des sélectivités entre les orientations de boucles,
les proportions des boucles majoritaires peuvent aller de 70% à presque 100%. Un exemple est
donné dans la figure 2.43 qui présente le résultat de trois irradiations au sein d’un échantillon
qui a subi le traitement R3. L’échantillon présente une fissure sur un des côtés latéraux du trou.
L’irradiation n˝1, placé du côté sans fissure, présente en grande majorité des boucles orientées ho-
rizontalement. Ce résultat laisse penser qu’il existe toujours des contraintes résiduelles malgré le
traitement thermique. Comme attendu, l’irradiation n˝2, qui correspond à celle à 45˝ par rapport
l’axe du porte-objet, ne présente pas de sélectivité : les proportions entre les deux orientations
sont 48% et 52%. La présence d’une fissure est une opportunité de vérifier notre hypothèse de
contraintes résiduelles puisque sous une fissure, le matériau est forcément libre de contrainte. En
effet, la zone irradiée sous la fissure ne présente pas de sélectivité. Ce résultat permet d’affirmer
que les importants déséquilibres entre certains variants sont dus à des contraintes internes dans
le matériau.
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Figure 2.43 – Echantillon ayant subi un traitement thermique de 6 h à 400˝C. La figure en haut à
gauche est un schéma de l’échantillon et de la position des trois zones irradiées. Les deux images
de gauche correspondent aux irradiations de droite avec une vue d’ensemble pour les situer par
rapport au trou d’électropolissage et la fissure. Les zones irradiées y sont visibles (les points noirs
sont les boucles).
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2.8.3 Contraintes résiduelles générées lors de la manipulation de l’échantillon

Un autre exemple de sélectivité non contrôlée est donné dans la figure 2.44. Il s’agit de deux
irradiations distinctes réalisées au sein d’un même grain.
La figure 2.44a présente la microstructure à la fin de la première irradiation, lorsque la lame seule
est placée dans un porte-objet double-tilt. L’irradiation a duré 30 min avec un flux moyen de 1, 2ˆ
105 e´.nm´2.s´1. Les deux orientations de boucles, verticale et horizontale, sont apparentes. Nous
comptons 459 boucles en ne considérant que les boucles suffisamment grandes pour reconnaître
leur orientation. 55% de ces boucles sont orientées verticalement et 45% horizontalement. Il n’y
a donc pas de sélectivité.
Cet échantillon est ensuite collé sur un masque de cuivre (plus de détails sur la géométrie de
l’échantillon sont donnés dans la section 3.1.2 du chapitre suivant) et une nouvelle irradiation est
réalisée dans un porte-objet traction simple tilt. L’irradiation est maintenue 30 min avec un flux
moyen de 1, 7ˆ105 e´.nm´2.s´1 sans appliquer de contrainte extérieure. La microstructure finale
est présentée dans la figure 2.44b. Elle paraît dans un premier temps qualitativement isotrope
avec les deux catégories de boucles de Frank apparentes. Cependant, dans un échantillon de
502 boucles, seulement 27% d’entre elles sont catégorisées comme étant verticales. Une majorité
d’entre elles sont donc orientées horizontalement. Au vu du résultat précédent de la figure 2.44a,
ce système semble être initialement sous contrainte. Des contraintes internes ont sûrement été
générées lors de l’étape de collage de l’échantillon sur l’éprouvette de traction en cuivre.
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(a)

(b)

Figure 2.44 – Microstructures obtenues après une irradiation sans appliquer de contrainte exté-
rieure (a) avant et (b) après avoir collé l’échantillon sur un support de traction en cuivre.
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Résumé sur les contraintes résiduelles

La sélectivité n’est pas complètement rétablie après les traitements thermiques et nous avons
constaté qu’elle apparaît de manière aléatoire d’un échantillon à un autre (sauf à proximité d’une
fissure où il n’y a jamais de sélectivité). Les traitements sont réalisés après l’étape d’amincis-
sement par polissage mécanique, ce qui suggère que les contraintes sont générées entre l’étape
d’amincissement par polissage électrolytique et l’étape d’insertion du porte-objet dans le MET.
Les irradiations à proximité de fissures confirment que la sélectivité observée dans les autres
irradiations est due à des effets de contrainte. L’aluminium pur est un matériau facilement
déformable, ce qui rend la manipulation des échantillons MET difficile. Si les contraintes ne
proviennent pas de la matière première, la manipulation de l’échantillon semble induire ces
contraintes. A travers nos différents tests, nous avons constaté que les échantillons de traction di-
rectement extraits des feuilles d’aluminium présentent systématiquement des effets de contraintes
internes comme dans l’exemple de la figure 2.42. Par précaution, nous n’utiliserons pas d’échan-
tillon de traction fait d’une seule pièce en aluminium pour l’étude de l’effet de la contrainte sur
les boucles. Nous utiliserons des disques que nous collerons sur des supports de cuivre, comme
présenté plus loin. En plus de faire preuve de vigilance lors de la manipulation des échantillons,
un soin particulier sera pris à vérifier l’absence de sélectivité des boucles sans contrainte ap-
pliquée avant de procéder aux irradiations sous contrainte, afin d’avoir systématiquement une
microstructure de référence.

2.9 Conclusion du chapitre

Nous avons vu que les feuilles d’aluminium présentent une forte texture cristallographique
de type cube, ce qui va nous permettre de contrôler l’orientation de la contrainte en fonction
de la géométrie du prélèvement des échantillons par rapport aux axes cristallographiques.
D’après la caractérisation de la microstructure suite à une irradiation aux électrons, seules
des boucles de Frank de nature interstitielle sont générées aux premiers stades. Si l’irradia-
tion dure un temps suffisamment long, le défautement et l’interaction des boucles entre elles
peuvent être observés. A taux de dommage constant, la taille des boucles évolue globalement
de façon linéaire avec le temps d’irradiation, pour des flux allant de 1 ˆ 105 e´.nm´2.s´1

à 3 ˆ 105 e´.nm´2.s´1. La nucléation des boucles n’est pas possible si la distance entre les
surfaces libres est trop petite ou si la température du système est trop élevée. A température
ambiante, l’épaisseur de la lame affecte peu la distribution des tailles des boucles dans la
gamme d’épaisseur où nous réalisons normalement nos expériences d’irradiation. D’après les
expériences en température et à fort flux, nos irradiations se placent en régime d’élimina-
tion vers les puits. Enfin, nous avons constaté que des contraintes résiduelles peuvent être
présentes dans nos expériences et qu’elles affectent l’évolution des boucles. Des précautions
doivent être prises pour l’étude de l’effet de la contrainte appliquée afin que l’interprétation
des résultats ne soit pas compromise.
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Chapitre 3

Etude in-situ de l’effet de la contrainte
sur les boucles de Frank

Ce chapitre présente les résultats des expériences de traction in-situ menées en MET sur trois
échantillons différents. L’objectif est d’évaluer l’influence d’une contrainte extérieure sur l’évolu-
tion des boucles de Frank. La première partie des résultats présente les irradiations réalisées sans
appliquer une contrainte extérieure. Celles-ci servent de référence et permettent d’assurer l’ab-
sence d’effet non contrôlé. Ensuite, ce sont les expériences sous contrainte qui sont présentées. Ces
résultats sont comparés aux précédentes expériences sans contrainte. Afin de vérifier l’hypothèse
du rôle déterminant du mécanisme SIPA dans la montée pure des dislocations sous contrainte, des
expériences complémentaires ont été menées dans la troisième partie. Elles consistent à irradier
en deux temps. Pour chaque échantillon, toutes les irradiations sont réalisées dans le même grain,
sur un des bords latéraux du trou d’électropolissage et toutes les micrographies sont prises avec
un vecteur de diffraction g “ 200 permettant l’observation de toutes les boucles de Frank. Les
tailles et proportions des boucles sont obtenues de façon manuelle. Certaines observations sont
complétées par une méthode couplant détection par apprentissage profond et suivi automatique
des boucles détectées.

3.1 Echantillon de traction in-situ et protocole d’irradiation élec-
tronique sous contrainte

3.1.1 Choix de l’orientation du grain par rapport à l’axe de traction

Nous profitons de la texture cristallographique de type cube pour laquelle la direction x1 0 0y
est selon la direction de laminage, pour préparer nos échantillons de façon à ce que la contrainte
appliquée soit proche de la direction x1 1 0y. L’orientation idéale du cristal pour les expériences est
présentée sur une projection stéréographique dans la figure 3.1a. L’orientation des plans t1 1 1u
par rapport à la direction de traction est schématisée sur la figure 3.1b.

En appliquant une contrainte suivant une direction x1 1 0y, nous pouvons séparer les quatre
boucles de Frank en deux groupes qui englobent chacun deux variants. D’une part, nous avons
deux variants de boucles pour lesquels l’axe de la contrainte est contenu dans leur plan d’habitat,
autrement dit, leur vecteur de Burgers est orthogonal à l’axe de la contrainte. Les plans de ces
deux variants sont représentés en rouge sur la figure 3.1. D’après la projection stéréographique,
le grand axe des projections elliptiques de ces deux variants de boucles apparaitront de manière
verticale lors des observations MET. D’autre part, les deux variants de boucles de Frank restants
ont leur vecteur de Burgers incliné par rapport à l’axe de la contrainte („ 35˝). Ces plans sont
représentés en vert sur la figure 3.1. Le grand axe des ellipses correspondant aux projections de
ces boucles sera orienté de manière horizontale dans les micrographies MET. Pour des questions
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(a) (b)

Figure 3.1 – (a) Projection stéréographique de l’orientation idéale du cristal pour les expériences
sous contrainte. Les deux plans orientés favorablement par rapport à l’axe de la contrainte appli-
quée sont représentés en vert et ceux orientés défavorablement en rouge. (b) Représentation en
perspective des plans t1 1 1u par rapport à une contrainte uniaxiale suivant la direction r1 1 0s.

de clarté, ces boucles seront désignées par le terme “boucles verticales” et “boucles horizontales”,
“boucles orientées défavorablement” et “boucles orientées favorablement” avec le code couleur
rouge et vert, respectivement, tout le long de ce manuscrit.
Pour les quatre variants, ce choix d’orientation du grain est optimal afin d’obtenir un effet de la
contrainte exacerbé entre les boucles de Frank. Elle repose sur la dissymétrie de la direction de
la contrainte par rapport aux deux catégories de boucles de Frank, tout en conservant la même
orientation des plans des boucles vis-à-vis des surfaces de la lame. D’après les observations de
nos lames en MET, nous nous écartons peu de cette orientation idéale.

3.1.2 Géométrie des échantillons et porte-objet de traction

Les essais de traction sont inspirés des travaux pratiqués au CEA et au CEMES [123, 124, 125,
126, 66]. Pour ces essais de traction in-situ, il existe deux modèles de géométrie d’échantillons :
les éprouvettes traction en aluminium et les masques de cuivre sur lesquels sont collés une lame
d’aluminium. La figure 3.2 montre ces deux types d’échantillons placés dans un porte-objet de
traction GATAN.

Figure 3.2 – Porte-objet de traction in-situ simple tilt GATAN avec a) un échantillon de traction
en aluminium et b) une lame mince collée sur un masque en cuivre. La flèche blanche indique le
mors mobile et la direction du déplacement imposé.
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Pour cette étude, nous avons finalement adopté la deuxième option où des lames sont collées
sur des échantillons de traction en cuivre. Les différentes étapes de préparation des échantillons
sont schématisées sur la figure 3.3. Les étapes d’amincissement sont identiques à celles présentées
pour lames minces classiques en section 2.1.2. Afin d’obtenir une direction de traction suivant
la direction x1 1 0y, des languettes de 2 mm de largeur sont découpées à la scie à fil à 45˝ de
la direction de laminage. Ces languettes sont amincies par polissage mécanique. Découper les
languettes à une largeur inférieure à 3 mm permet de conserver une trace de la direction de
découpe après l’étape de poinçonnage (poinçon pour des disques de 3 mm). Les éprouvettes de
traction en cuivre sont fabriquées par un sous-traitant. Elles présentent une ouverture en leur
centre afin de ne pas entraver les observations MET de la lame. Cette dernière est fixée sur le
masque par un point de colle cyanoacrylate (Loctite 431) de part et d’autre du trou suite à
l’étape d’électro-polissage. Afin d’assurer la conductivité électrique entre la lame et le support
de cuivre, de la laque d’argent est déposée sur l’échantillon (recouvrant la zone en contact avec
la colle).

Figure 3.3 – Schéma des différentes étapes entre la réception des feuilles d’aluminium pur et les
échantillons finaux pour les expériences in-situ.

Les irradiations sous contrainte in-situ sont réalisées à l’aide d’un porte-objet de traction GA-
TAN simple tilt modèle 654. L’échantillon est mis sous tension par l’application d’un déplacement
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contrôlé du mors mobile (figure 3.2). La figure 3.4a donne la direction de la contrainte principale
dans un échantillon percé en son centre. Les figures 3.4b et 3.4c donnent la répartition de l’in-
tensité de la contrainte au sein d’un échantillon, déterminée par la méthode des éléments finis.
Ces calculs révèlent que la contrainte est concentrée aux bords latéraux du trou. Les expériences
sous contrainte sont donc systématiquement menées aux bords latéraux du trou, où la contrainte
locale peut être considérée comme un chargement uniaxial de type traction dont la direction est
parallèle à l’axe du porte-objet comme l’indique la figure 3.4a.

(a) (b)

(c)

Figure 3.4 – (a) Schéma de l’orientation de la contrainte principale dans un microéchantillon
percé en son centre [127]. (b) Simulations de la distribution de la contrainte autour d’un trou de
100 µm de diamètre dans un échantillon rectangulaire de 1 mm par 3 mm avec une charge de
1 MPa [128]. (c) Calculs des différents niveaux de contrainte au sein de la zone polie, pour une
force appliquée de 1 N, la contrainte maximale calculée est de 134 MPa [129]. La direction de
l’axe de traction en (b) et (c) est identique à celle du schéma en (a).

La procédure de mise sous contrainte consiste à appliquer un déplacement sur le mors mobile
jusqu’à l’observation des premiers glissements de dislocations au sein du grain d’intérêt. Ce cri-
tère de glissement indique que nous avons atteint la limite élastique. Le déplacement est alors
légèrement réduit (<1 µm) afin d’arrêter le glissement des dislocations, éviter la relaxation com-
plète de la contrainte et revenir dans le domaine élastique.

Une méthode pour déterminer la contrainte locale est d’utiliser la courbure des dislocations
avant leur glissement. Pour une dislocation à l’équilibre, la courbure R en un point de la ligne
est liée à la contrainte de cisaillement τ0 par [101, 127] :

τ0 “
T pθq

bR
, (3.1)

où b est le vecteur de Burgers, T est la tension de ligne qui dépend du caractère θ de la dislocation
(T9µb2, µ est le module de cisaillement). Le vecteur de Burgers de la dislocation peut être
déterminé par la méthode d’extinction et le plan de glissement à partir des traces de glissement
en ayant connaissance de l’orientation du cristal dans le grain.
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Par la suite, l’image de la dislocation sous tension doit être transformée en la projetant dans
son plan de glissement avec la correction des effets de projection. Ces différentes étapes sont
réalisées avec l’aide du logiciel pycotem [116]. La contrainte locale de cisaillement est déterminée
en comparant l’image projetée de la dislocation avec la forme théorique d’une dislocation à
plusieurs niveaux de contrainte. Les courbures théoriques dérivées de la théorie de l’élasticité
anisotrope sont calculées avec le logiciel DISDI [106] et les constantes élastiques de l’aluminium
à 300 K [130]. Une fois la contrainte de cisaillement dans le plan de glissement déterminée, la
contrainte appliquée σappl est estimée par cette relation [101] :

σappl “
τ0

cosφ cosλ
. (3.2)

Le facteur de Schmid correspond au terme cosφ cosλ, φ est l’angle entre la contrainte et la
normale au plan de glissement et λ entre la contrainte et la direction de glissement (vecteur de
Burgers).

Il est à noter que la contrainte appliquée σappl est une estimation parce qu’elle dépend de la
précision de l’orientation du grain, de la précision de la mesure de la forme de la dislocation, de
l’état de la contrainte locale dans la lame mince dû à la forme du trou, à la position de la zone
irradiée par rapport au trou, à la présence des autres grains, par exemple.

3.2 Méthode d’analyse des boucles

3.2.1 Méthode manuelle

Deux logiciels ont été testés dans la mesure des boucles sur les micrographies : ImageJ et
VisiLog. La méthode appliquée pour la mesure d’une boucle est la même entre les deux logiciels.
Les boucles qui apparaissent la majorité du temps en forme d’ellipse sont mesurées suivant leur
plus grand axe. Sur ImageJ, l’angle entre l’axe mesuré et l’axe horizontal est donné en même
temps que la mesure de la longueur. Le décompte des boucles est réalisé avec l’option “Multi-
point” qui permet de suivre les boucles annotées, évitant ainsi de recompter les mêmes boucles.
Afin de distinguer les deux catégories de boucles qui nous intéressent, le décompte est réalisé
en deux temps. VisiLog est un logiciel de traitement d’images. Des macros VBA, développées
au LA2M par B. Arnal, ont été intégrées dans le logiciel permettant un traitement automatique
des données. Les mesures sont dans ce cas réalisées à l’aide d’une tablette graphique. L’avantage
que présente ce logiciel est l’annotation des différentes boucles au cours des mesures, ce qui
permet de ne pas mesurer plusieurs fois la même boucle. Ce logiciel est privilégié pour la mesure
d’un grande nombre de boucles. La macro VBA, associée au module de la mesure des boucles,
donne la distribution automatique des tailles de boucles sur des fichiers de sorties Excel, suite
aux mesures. L’angle entre les diamètres mesurés par rapport à l’axe horizontal est également
accessible dans le fichier de sortie.
Il est important de souligner que la méthode manuelle présente des erreurs dues à des oublis, aux
sur ou sous interprétations. La méthode manuelle est globalement plus fiable que les méthodes
numérique, l’erreur de comptage ne devrait pas excéder 5% pour des micrographies prises dans
de bonnes conditions. Différentes mesures pour une même boucle montrent que le résultat peut
varier de 4 nm. Nous prenons donc cette valeur comme erreur sur la mesure. Bien évidemment,
la qualité de la mesure d’une boucle dépend de la qualité des conditions d’imagerie et de la taille
de la boucle.
La mesure des boucles pouvant être fastidieuse, notamment pour un grand nombre de boucles
sur plusieurs images (différents instants au cours d’une irradiation), la méthode automatique est
plus propice pour ce type de tâche.
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3.2.2 Méthode automatique

Les vidéos ont été analysées également de façon numérique. L’outil utilisé dans cette thèse
a été développé au CEMES par F. Mompiou. Cette analyse des boucles automatique s’effectue
en deux étapes. La première étape consiste à détecter les boucles individuellement. Pour cela un
algorithme d’apprentissage profond utilisant un réseau de neurones, maskRCNN [131], a d’abord
été entraîné à partir de 72 images en champ sombre contenant un total d’environ 800 boucles
annotées manuellement. Le processus d’entraînement consiste à maximiser la proximité, par
rapport à l’annotation manuelle prise en référence, à la fois sur la position des boucles, englobée
dans des boîtes, et sur leur segmentation, c’est-à-dire, leur binarisation dans la boîte.

Figure 3.5 – Exemple de résultat de prédiction avec la méthode numérique sur une image en
champ sombre faisceau faible (à gauche). L’image du centre correspond à l’annotation manuelle
et celle de droite l’annotation par la méthode numérique.

La figure montre un exemple de prédiction : une annotation d’une nouvelle image (à droite), à
partir d’une image en champ sombre (à gauche) et son annotation manuelle (au centre). L’accord
entre le nombre de prédiction (77) et l’annotation manuelle (71) apparaît satisfaisant. Le modèle
reproduit également correctement les segmentations individuelles. L’ensemble des boucles peut
être analysé dans un second temps en approximant la zone segmentée par une ellipse, l’axe long
étant ensuite considéré comme le diamètre de la boucle et son orientation par l’angle θ formé entre
l’axe long et la verticale sur l’image. En mode de prédiction, les images peuvent être analysées
en quelques secondes.
La seconde étape, le suivi des boucles, s’effectue en identifiant la position de boucles identifiées
sur des prédictions effectuées sur des images prises à intervalle de 10 s. Pour cela, les boucles sont
considérées comme fixes au cours de leur croissance. Il est cependant nécessaire de corriger les
dérives de l’image au cours de l’irradiation, ce qui peut s’effectuer facilement par autocorrélation
entre différentes images sur un point fixe ou une boucle isolée. Enfin, il s’agit d’identifier les
"trajectoires" temporelles des boucles dont les prédictions se recouvrent au delà d’un certain
seuil et sur une certaine durée. Les trajectoires trop proches sont éliminées et prolongées en
l’absence de détections sur de courtes périodes. Les graphiques dptq peuvent ensuite être tracés
pour des boucles prises individuellement. En raison des erreurs de détections, les données peuvent
être lissées par moyenne glissante et les mesures aberrantes rejetées. La figure 3.6 présente une
telle analyse.
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3.3. Microstructures de référence (sans contrainte appliquée)

Figure 3.6 – Suivi d’une boucle par détection automatique. Le graphique de gauche correspond à
la première étape d’analyse. Chaque point correspond à une détection. La micrographie de gauche
est un exemple de mesure donnant lieu à une valeur aberrante (parce que plusieurs boucles ont
été confondues en une boucle). La micrographie de droite correspond à la dernière mesure de la
séquence où les limites de la boucle sont bien identifiées. Le graphique de droite est le résultat du
traitement des données brutes du graphique de gauche. Les valeurs aberrantes ont été ignorées.

3.3 Microstructures de référence (sans contrainte appliquée)

Dans cette étude expérimentale de l’influence de la contrainte sur les boucles, nous présentons
trois échantillons dans le but de montrer la reproductibilité des résultats. Ils sont irradiés dans
différentes conditions : deux échantillons, 1 et 2, irradiés avec des électrons d’énergie de 200 keV
et un échantillon, 3, irradié avec des électrons d’énergie de 180 keV. Cette partie regroupe les
microstructures de référence. Elles servent de point de comparaison et vérifient l’absence de
contrainte résiduelle (se reporter à la section 2.8).

3.3.1 Observation de l’état de la microstructure et proportions des boucles

Les échantillons 1 et 2 sont deux lames qui n’ont pas subi de traitement thermique et l’échan-
tillon 3 a subi au préalable un recuit de deux heures à 400˝C avant d’être collé sur une éprouvette
traction en cuivre.

Les résultats des irradiations au sein de l’échantillon 1 avant et après avoir collé la lame
sur le masque de cuivre ont été présentés plus tôt dans la section 2.8.3. Le même protocole est
appliqué sur l’échantillon 2. Cet échantillon est dans un premier temps placé dans un porte-objet
double tilt et une zone est irradiée pendant 30 min avec un flux moyen de 1ˆ 105 e´.nm´2.s´1

(1, 31ˆ 10´4 dpa.s´1). La microstructure finale est présentée dans la figure 3.7.
Sur cette microstructure, 347 boucles sont jugées suffisamment grandes pour être annotées en
fonction de leur orientation, 64% d’entre elles rentrent dans la catégorie des boucles verticales et
36% dans celle des horizontales.

L’épaisseur locale mesurée par la méthode CBED à proximité de la zone irradiée, est de
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Chapitre 3 – Etude in-situ de l’effet de la contrainte sur les boucles de Frank

Figure 3.7 – Irradiation hors contrainte dans l’échantillon 2 avant de coller la lame sur une
éprouvette de traction. Les boucles en rouge sont orientées verticalement et les boucles en vert
sont orientées horizontalement. Les boucles entourées sont celles dont la taille est mesurée sur la
figure 3.10.

176 nm. Nous calculons pour cette expérience que la densité de boucles est de 4, 6 ˆ 1021 m´3.
Ce résultat est obtenu en comptant 507 boucles dans la zone irradiée, ce comptage considère les
boucles dont l’orientation ne peut pas être déterminée parce qu’elles sont trop petites, afin que
la densité de boucles calculée soit la plus représentative possible.

Cet échantillon est ensuite collé sur un masque en cuivre. Nous réitérons une expérience
d’irradiation dans une nouvelle zone sans appliquer une contrainte et nous obtenons la mi-
crostructure de la figure 3.8. Cette zone est irradiée pendant 30 min avec un flux moyen de
1, 6ˆ 105 e´.nm´2.s´1 (2, 09ˆ 10´4 dpa.s´1). Sur 538 boucles, nous comptons que 41% d’entre
elles sont orientées horizontalement et 59% verticalement. La sélectivité est un peu moins pro-
noncée par rapport à l’irradiation précédente (figure 3.7).

Le dernier échantillon 3 est préalablement collé sur une éprouvette de traction en cuivre avant
les essais d’irradiation. La projection stéréographique de l’orientation du grain, dans lequel les
irradiations sont menées, est donnée en figure 3.9a. La micrographie de la figure 3.9b correspond
à l’état final de la zone irradiée sans appliquer de contrainte après 38 min d’irradiation. Toutes
les irradiations réalisées dans l’échantillon 3 utilisent un flux moyen de 1 ˆ 105 e´.nm´2.s´1

(4, 95ˆ 10´5 dpa.s´1). A partir de la micrographie de la figure 3.9b, nous comptons que sur 193
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boucles, 60% ont une orientation verticale et 40% horizontale.

Figure 3.8 – Irradiation dans l’échantillon 2 après avoir collé la lame sur une éprouvette traction
en cuivre. L’échantillon n’est pas mis sous tension au cours de l’irradiation.
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(a) (b)

Figure 3.9 – (a) Projection stéréographique associée à l’orientation du cristal à inclinaison nulle
dans le porte-objet. Les arcs de cercles correspondent aux quatre plans de boucles de Frank
possibles. (b) Irradiation sans contrainte appliquée dans l’échantillon 3.

3.3.2 Taille des boucles

La taille des boucles a été mesurée pour les échantillons 2 et 3. Pour la première irradia-
tion de l’échantillon 2, quelques boucles sont entourées sur la figure 3.7. Les diamètres de ces 8
boucles ont été mesurés à partir d’images prises toutes les 5 minutes au cours de l’irradiation.
Le suivi du diamètre de ces boucles est donné sur le graphique de la figure 3.10. Il n’y a pas
de mesure à 5 min d’irradiation parce que les boucles sont encore trop petites. Les vitesses de
croissance de ces boucles sont déduites des régressions linéaires et sont répertoriées dans le ta-
bleau 3.1. La vitesse moyenne de ces huit boucles est 0, 011 ˘ 0, 003 nm.s´1. Cette vitesse est
équivalente à celle mesurée dans l’expérience de référence de l’évolution des boucles in-situ qui
était de 0, 010 ˘ 0, 003 nm.s´1 avec un flux moyen du même ordre de grandeur (section 2.4).
Si nous distinguons les boucles dites verticales, de celles dites horizontales, nous obtenons des
vitesses moyennes de 0, 012˘ 0, 002 nm.s´1 et 0, 011˘ 0, 003 nm.s´1, respectivement.

Pour ce qui est de la deuxième irradiation dans l’échantillon 2, le diamètre des boucles pré-
sentes sur la figure 3.8 a été mesuré. Seules les boucles suffisamment grandes pour reconnaître
leur orientation ont été considérées. La distribution du diamètre de ces boucles en fonction de
leur orientation est donnée en figure 3.11. Les tailles moyennes entre les deux catégories sont
équivalentes : 13,1 nm pour les boucles horizontales et 13,7 nm pour les boucles verticales.

La taille des boucles à la fin de l’irradiation hors contrainte dans l’échantillon 3 a également
été mesurée. L’histogramme associé à la figure 3.9b est donné en figure 3.12. La taille moyenne
des boucles verticales est de 16,6 nm et celle des boucles horizontales est de 17,1 nm.
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Figure 3.10 – Diamètre des boucles en fonction du temps d’irradiation dans l’échantillon 2.
L’erreur sur la mesure est de 4 nm. Les deux populations de boucles correspondent à celle
montrées sur la figure 3.7 avec le même code couleur. Les droites en pointillées correspondent
aux régressions linéaires.

Tableau 3.1 – Vitesses moyennes des boucles annotées sur la micrographie de la figure 3.7. Elles
sont déduites des pentes des régressions linéaires tracées sur le graphique de la figure 3.10.

Boucle 1 2 3 4 5 6 7 8
Vitesse de croissance du
diamètre (nm.s´1)

0,013 0,007 0,010 0,014 0,014 0,009 0,010 0,013
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Figure 3.11 – Distribution des diamètres de boucles de la figure 3.8 en distinguant les deux
orientations. Cet histogramme regroupe 538 boucles.
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Figure 3.12 – Distribution des diamètres de boucles de la figure 3.9 en distinguant les deux
orientations. Cet histogramme regroupe 193 boucles.
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3.4. Irradiations avec application d’une contrainte

Résumé des expériences de référence

Trois échantillons ont été irradiés (une ou deux fois) sans l’application d’une contrainte. Le
tableau 3.2 regroupe, pour chaque expérience de cette section, les différentes proportions entre les
boucles orientées verticalement et celle orientées horizontalement. Les microstructures obtenues
présentent des proportions non équiréparties entre les deux catégories. Il s’agit cependant des
meilleurs états que nous avons réussi à obtenir. Toutefois, nous montrerons par la suite que ce
déséquilibre de proportions reste modéré et permet de discriminer les mécanisme mis en jeu sous
contrainte. De plus, les diamètres des boucles ont été mesurés. Les tailles moyennes et les vitesses
de croissance sont similaires entre les deux catégories. Ces résultats serviront de référence pour
les expériences sous contrainte.

Tableau 3.2 – Proportions entre les deux catégories de boucles dans les expériences sans contrainte
appliquée dans les échantillons 1, 2 et 3. Pour les échantillons 1 et 2, les proportions sont données
avant et après avoir collé la lame sur l’éprouvette de traction en cuivre.

échantillon 1 2 3
boucles verticales 55% 27% 64% 59% 60%

boucles horizontales 45% 73% 36% 41% 40%

3.4 Irradiations avec application d’une contrainte

Nous procédons aux irradiations sous contrainte au sein des mêmes grains que dans la sec-
tion 3.3. Le protocole de mise sous contrainte est présenté dans la section 3.1.2.
Lors de l’étape de mise sous contrainte, nous attendons d’observer le glissement des dislocations
au sein du grain avant d’arrêter le déplacement du mors mobile. La figure 3.13 est un exemple
de l’observation du glissement des dislocations au sein de l’échantillon 1. On peut constater que
la courbure des dislocations change au cours du glissement (figure 3.13a). Il est à noter que les
traces de glissement dans nos échantillons d’aluminium se résorbent rapidement, ce qui rend
difficile leur caractérisation.
Comme pour les expériences de référence, les proportions et les tailles de boucles sont mesurées
à la fin des expériences afin de conclure sur l’influence de la contrainte appliquée sur les densités
ou les vitesses de croissance des boucles.
Nous soulignons que les résultats qui suivent correspondent aux expériences où la contrainte est
appliquée avant de procéder à l’irradiation in-situ.
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(a) (b)

Figure 3.13 – Mise sous contrainte dans l’échantillon 1 : (a) Différence entre deux images MET
prises à deux instants sans déplacer la caméra au cours du glissement de deux dislocations. Les
dislocations au premier instant apparaissent en blanc et dans le deuxième instant en noir. (b)
Traces de glissement qui témoignent du passage des dislocations aux surfaces de la lame.

3.4.1 Proportions des boucles

L’échantillon 1 est irradié pendant 20 minutes avec un flux moyen de 1, 7ˆ 105 e´.nm´2.s´1

(2, 23 ˆ 10´4 dpa.s´1). La microstructure à la fin de l’irradiation est montrée en figure 3.14.
L’effet de la contrainte est incontestablement visible. A première vue, toutes les boucles de Frank
semblent orientées de la même façon. En réalité 96% d’entre elles sont orientées favorablement
par rapport à l’axe de la contrainte, ce pourcentage a été déduit sur un total de 547 boucles. Bien
qu’il avait été constaté que les boucles horizontales (73%) étaient plus nombreuses que les boucles
verticales lors de la deuxième expérience de référence (figure 2.44b), un effet de la contrainte est
mis en évidence dans cette dernière expérience avec une sélectivité des boucles presque totale. La
figure 3.15 est une image prise à plus faible grossissement. Elle montre l’emplacement des trois
irradiations (deux expériences de référence et une sous contrainte appliquée) au sein du grain.
Le diamètre de la surface irradiée mesure environ 1 µm. L’épaisseur de l’échantillon 1 augmente
rapidement au bord du trou, c’est pourquoi les trois expériences sont réalisées proche du trou.

L’échantillon 2 est irradié sous contrainte pendant 25 minutes avec un flux moyen de 1, 9 ˆ
105 e´.nm´2.s´1 (2, 49ˆ10´4 dpa.s´1). La microstructure finale est présentée dans la figure 3.16.
Nous retrouvons une forte sélectivité des boucles dites horizontales. Elles sont présentes à 87%
sur 516 boucles au total.

Il peut être noté que la microstructure semble relativement hétérogène au sein du disque
irradié en terme de densité surfacique des boucles et également de leur taille. En haut à droite de la
micrographie en figure 3.16, les boucles paraissent qualitativement moins denses et plus grandes.
Cette expérience n’est pas située à la même distance du trou que l’expérience hors contrainte
comme le prouve la figure 3.17. L’irradiation sous contrainte est plus proche du trou où nous
pouvons faire l’hypothèse que l’épaisseur varie fortement, ce qui expliquerait le comportement
différent des boucles entre cette dernière expérience et les précédentes.

Afin de vérifier la reproductibilité sur un même échantillon, l’échantillon 3 est irradié deux

114



3.4. Irradiations avec application d’une contrainte

Figure 3.14 – Irradiation avec application d’une contrainte dans l’échantillon 1.

fois. L’état de la microstructure au bout de 30 minutes d’irradiation sous contrainte est présenté
en figure 3.18. Les proportions entre les boucles verticales et horizontales sont 8% et 92% respec-
tivement, sur un total de 484 boucles. Nous avons bien une sélectivité des boucles qui favorise
celles orientées horizontalement.

Cette expérience d’irradiation in-situ a également été analysée de façon automatique. Le
nombre de boucles détectées en fonction de leur orientation, est donné sur l’histogramme de la
figure 3.19. La distribution en bleu correspond à la distinction des boucles en trois classes : les
boucles dites verticales, les boucles horizontales et celles qui présentent une orientation inter-
médiaire. Les droites rouges correspondent à l’angle moyen des boucles pour chaque classe. La
distribution en orange sur la même figure correspond aux orientations individuelles des boucles.

L’algorithme détecte 200 boucles dont 9 présentent une orientation intermédiaire. Parmi le
reste des boucles, 15% sont des boucles verticales présentant un angle moyen avec l’axe verti-
cal de 18˝ et 85% sont des boucles horizontales avec un angle moyen de 80˝. La sélectivité des
boucles horizontales est retrouvée avec la détection automatique. Elle est un peu plus faible par
rapport à ce qui a été comptabilisé manuellement (92%). Les différences de contraste au sein
de la micrographie de la figure 3.18 ne sont pas propice à la détection automatique de certaines
boucles, c’est pourquoi seulement 200 boucles sont reconnues contre 484 boucles manuellement.

Suite à cette première expérience sous contrainte dans l’échantillon 3, nous procédons à une
deuxième irradiation sous contrainte en se plaçant dans une zone proche de la première irradia-
tion, en étant suffisamment éloigné de cette dernière afin d’éviter la présence de boucle préexis-
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Figure 3.15 – Vue d’ensemble des trois irradiations menées au sein de l’échantillon 1, du bas
vers le haut : première irradiation hors contrainte appliquée avant de coller la lame, deuxième
irradiation hors contrainte appliquée après avoir collé la lame, irradiation avec application d’une
contrainte.

tante. Avant d’irradier une seconde fois, nous avons vérifié que l’échantillon était encore sous
tension à la fin de la première irradiation en ajoutant un déplacement de „ 1 µm. Le glissement
des dislocations au sein du grain est observé, le déplacement est ensuite très légèrement diminué.
La micrographie en figure 3.20 est prise au bout de 41 min d’irradiation. 206 boucles sont iden-
tifiées et 90% d’entre elles sont considérées comme orientées favorablement. La reproductibilité
de l’expérience au sein d’un même échantillon est donc vérifiée.
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Figure 3.16 – Irradiation sous contrainte appliquée dans l’échantillon 2.
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Figure 3.17 – (a) Vue d’ensemble des irradiations menées dans l’échantillon 2 : 1) irradiation test
hors contrainte avant de coller la lame, 2) irradiation hors contrainte présentée dans la figure 3.7,
3) irradiation hors contrainte présentée dans la figure 3.8 et 4) irradiation sous contrainte de la
figure 3.16. Le trou d’électropolissage n’est pas visible, il se situe à droite par rapport aux zones
irradiées.

Figure 3.18 – Première irradiation sous contrainte de l’échantillon 3.
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Figure 3.19 – En orange, la distribution des boucles en fonction de l’angle θ entre un axe vertical
et le plus grand axe des ellipses ajustées sur les boucles par détection automatique. En bleu,
regroupement des boucles en trois classes : celles dont l’angle d’orientation est inférieur à 32˝,
celles dont l’angle est supérieur à 61˝ et les boucles d’orientation intermédiaire. Les droites en
rouge indiquent l’angle moyen des boucles pour chaque classe. Ces résultats sont calculées pour
la première irradiation sous contrainte de l’échantillon 3, figure 3.18.

Figure 3.20 – Deuxième irradiation sous contrainte de l’échantillon 3.
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3.4.2 Taille des boucles

L’objectif de cette section est de déterminer si la contrainte agit sur les vitesses de croissance
des boucles en fonction de leur orientation par rapport à l’axe de traction. Pour cela, le diamètre
des boucles, dans les expériences réalisées dans les échantillons 2 et 3, est mesuré manuellement
ou à l’aide de la méthode automatique.
Les distributions des tailles de boucles correspondantes à l’état final de la microstructure pour
les trois expériences (une irradiation dans l’échantillon 2 et deux irradiations dans l’échantillon
3) sont données sur la figure 3.21. La distribution correspondante à la première irradiation dans
l’échantillon 3 est obtenue avec la méthode de détection automatique des boucles, les deux autres
sont obtenues à partir de mesures manuelles.
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Figure 3.21 – Distributions des tailles de boucles dans les irradiations sous contrainte correspon-
dant aux expériences (a) de la figure 3.16 dans l’échantillon 2, (b) de la figure 3.18, première
irradiation dans l’échantillon 3 et (c) de la figure 3.20, deuxième irradiation dans l’échantillon 3.
Les graphiques (a) et (c) sont obtenues avec des mesures manuelles et le graphique (b) avec la
méthode automatique (en orange les boucles verticales et en bleu les boucles horizontales).

Les tailles moyennes des boucles orientées favorablement ou défavorablement par rapport à
la contrainte, associées à ces distributions, sont données dans le tableau 3.3. Les résultats sur
les deux premières colonnes indiquent que les tailles moyennes sont identiques entre les deux
catégories de boucles, ce qui laisse penser que la contrainte appliquée n’affecte pas les vitesses de
croissance des populations de boucles. Pour la troisième expérience d’irradiation sous contrainte,
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Tableau 3.3 – Mesure des tailles moyennes entre les deux populations de boucles avec la mé-
thode manuelle dans l’échantillon 2 (figure 3.16) et la deuxième irradiation de l’échantillon 3
(figure 3.18) et avec la méthode automatique pour la première irradiation de l’échantillon 3
(figure 3.20).

Expérience échantillon 2 échantillon 3 -
irradiation n˝1

échantillon 3 -
irradiation n˝2

Tailles moyennes boucles
verticales (nm)

17,2 22,6 15,6

Tailles moyennes boucles
horizontales (nm)

17,0 21,7 18,4

les tailles moyennes présentent un écart supérieur à 2 nm entre les deux catégories en faveur
des boucles horizontales. L’erreur sur la mesure des boucles est supérieure à l’écart constaté, il
est donc prématuré de confirmer que cet écart soit dû à un potentiel effet du mécanisme SIPA ;
d’autant plus que dans les deux premières expériences sous contrainte ne montrent pas d’écart
entre les deux familles de boucles. L’hypothèse du mécanisme SIPA peut donc être contestée.

Comme les mesures des boucles à un instant donné ne donnent qu’un aperçu de l’évolution
des boucles, nous complétons ces résultats par le suivi du diamètre de certaines boucles au cours
de l’irradiation. Nous avons réalisé ce suivi pour l’irradiation dans l’échantillon 2 de façon ma-
nuelle et la première irradiation dans l’échantillon 3 avec la méthode automatique. Il est à noter
qu’il est plus difficile de trouver des exemples pour les boucles orientées défavorablement puisque
ces dernières sont moins nombreuses du fait de la forte influence de la contrainte appliquée sur
les densités des boucles.
La région elliptique en blanc sur la microstructure de l’échantillon 2, dans la figure 3.16, englobe
les boucles dont la taille a été mesurée toutes les 5 minutes. La figure 3.22 correspond à l’indexa-
tion de ces boucles. Au total, 29 boucles sont analysées dont 3 verticales.
L’évolution de la taille de l’ensemble de ces boucles au cours de l’irradiation est tracée sur la
figure 3.23a. Comme pour les expériences hors contrainte, la croissance des boucles est gloable-
ment linéaire avec la dose. Nous n’observons pas décroissance de boucles, aux doses atteintes dans
cette expérience. La vitesse moyenne calculée à partir des 29 boucles est de 0, 014˘0, 005 nm.s´1.
Elle est équivalente à celle calculée pour l’expérience hors contrainte dans le même échantillon,
dans la section 3.3.2 (0, 011 nm.s´1).
Si nous considérons seulement les 3 boucles verticales, la vitesse moyenne des boucles orientées
défavorablement est de 0, 015˘0, 006 nm.s´1. La vitesse moyenne de boucles orientées favorable-
ment est, quant à elle, de 0, 013˘ 0, 005 nm.s´1. Il n’y a donc pas d’effet visible de la contrainte
sur les vitesses de croissance des deux catégories de boucles.

De plus, nous observons que le comportement individuel diffère assez d’une boucle à l’autre.
Nous avons par exemple constaté que le diamètre d’une des boucles stagnait dès 5 minutes d’ir-
radiation alors qu’elle est orientée favorablement.
Jitsukawa et Hojou [107] ont constaté avec des expériences d’irradiation aux électrons dans l’alu-
minium pur que la vitesse de croissance des boucles dépend de leur taille. Afin de s’affranchir
de cet effet de la taille des boucles sur la croissance, nous comparons des boucles de diamètres
équivalents à 5 minutes d’irradiation (entre 8 et 9 nm). Ces boucles sont regroupées dans le
graphique de la figure 3.23b. Parmi ces boucles, celle avec le plus grand diamètre à la fin de l’ex-
périence est la boucle 3 qui est la seule boucle verticale du lot. Ces exemples de suivi de boucles
dans l’échantillon 2 vont à l’encontre du mécanisme SIPA qui devrait au contraire conduire à
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Chapitre 3 – Etude in-situ de l’effet de la contrainte sur les boucles de Frank

Figure 3.22 – Dénomination des boucles de l’irradiation en figure 3.16 pour le suivi de leur taille.

une vitesse de croissance des boucles bien orientées plus rapide.

A présent, nous comparons qualitativement la croissance des boucles dans l’échantillon 3
avec la méthode automatique. Les résultats du suivi de certaines boucles sont donnés dans la
figure 3.24. Les boucles analysées sont celles de la microstructure de la figure 3.18. Comme nous
avons besoin que les boucles soient présentes dès le début de la séquence analysée afin d’avoir des
repères pour la stabilisation de l’image, l’évolution des boucles est analysée sur les 25 dernières
minutes d’irradiation (expérience qui a duré 30 min au total).

Les évolutions de boucles verticales et horizontales sont tracées sur la figure 3.24a et 3.24b
respectivement. Comme constaté sur l’échantillon précédent, la majorité des boucles grandissent
linéairement avec le temps d’irradiation. La boucle 332 de la figure 3.24a est un contre-exemple,
la taille de la boucle stagne sur la dernière phase du suivi in-situ. Au sein des deux catégories
de boucles, les vitesses de croissance varient. La figure 3.24c compare directement des boucles
orientées différemment dont le diamètre initiale est supérieur à 10 nm et inférieur à 12,5 nm.
Sur cette figure, les boucles présentant le diamètre le plus grand et le plus petit sont toutes les
deux orientées défavorablement par rapport à l’axe de traction. Une deuxième fois, nous nous ne
constatons pas d’effet clair de la contrainte sur les vitesses de croissance de boucles en fonction
de leur orientation par rapport à la contrainte.
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Figure 3.23 – (a) Diamètres de 29 boucles de la figure 3.22 en fonction de la dose. (b) Suivi de
la croissance de boucles ayant un diamètre entre 8 et 9 nm à 5 min d’irradiation. L’erreur sur la
mesure est de 4 nm.

(a) (b)

(c)

Figure 3.24 – Suivi des boucles au cours de l’irradiation de la figure 3.18 par la méthode auto-
matique. En (a) des exemples de boucles orientées défavorablement, en (b) des boucles orientées
favorablement par rapport à l’axe de traction. Le graphique (c) regroupe des boucles verticales
(317, 212, 281, 319, 219) et des boucles horizontales (345, 350, 226, 333, 172, 291).
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Chapitre 3 – Etude in-situ de l’effet de la contrainte sur les boucles de Frank

Résumé des observations sous contrainte

Le même protocole a été appliqué sur trois échantillons différents et le même type de résultat
est obtenu à chaque fois. Ces expériences, dans lesquelles la contrainte est appliquée au début
de l’irradiation, permettent de confirmer qu’une contrainte appliquée, en traction, agit bien
sur les boucles. Cette contrainte uniaxiale favorise l’apparition de boucles dont le vecteur de
Burgers est proche de l’axe de la contrainte, donnant lieu à une sélectivité de ces boucles. Cette
sélectivité entre les variants de boucles que nous avons observée, a été expliquée dans des travaux
récents [45, 11] par le mécanisme SIPA, entre autres. Cependant, nos résultats et ceux de la
littérature ne prouvent pas de manière directe que le mécanisme SIPA est la source de cette
sélectivité. En étudiant individuellement les boucles, un effet de la contrainte sur la croissance
des boucles n’a pas été clairement observé. Ceci remet en question le rôle du mécanisme SIPA.
Afin de discriminer l’influence du mécanisme SIPA et celle d’un mécanisme agissant lors de la
formation des boucles, des expériences d’irradiation en deux étapes ont été menées, comme ce
qui a été fait dans le passé par Khan et Leteurtre [63] puis Suzuki [72]. Ces expériences sont
traitées dans la section qui suit.

3.5 Irradiations en deux parties (hors puis sous contrainte)

Dans cette section, nous reprenons les échantillons 2 et 3 des sections précédentes parce qu’ils
présentaient les microstructures de référence les plus satisfaisantes (section 3.3). L’objectif de ces
expériences en deux étapes est d’évaluer l’importance du SIPA sur la croissance des boucles,
voire sur la densité des boucles. Si cela est le cas, un effet devrait être observable sur une micro-
structure déjà formée hors contrainte.
Le mécanisme repose sur l’absorption différentielle des défauts ponctuels en fonction de l’orien-
tation des boucles vis-à-vis de la contrainte. D’après le mécanisme SIPA, la diffusion anisotrope
des défauts ponctuels devrait favoriser la croissance des boucles orientées favorablement et dé-
favoriser celles orientées défavorablement. Par conséquent, nous devrions observer sous l’effet de
la contrainte le ralentissement de la croissance des boucles orientées défavorablement, voire leur
rétrécissement par capture préférentielle de lacunes au cours de l’irradiation d’une microstructure
de boucles préexistantes.

Les irradiations de cette section se déroulent en deux temps : dans un premier temps sans
appliquer de contrainte, puis sous contrainte appliquée. La première phase d’irradiation est me-
née jusqu’à ce que les boucles soient suffisamment grandes pour facilement distinguer les deux
catégories. L’irradiation est interrompue le temps de mettre le système sous contrainte suivant
le protocole habituel décrit dans la section 3.1.2. Une fois passée cette étape, l’irradiation est
reprise exactement au même endroit en étant donc sous contrainte. La durée de cette deuxième
phase d’irradiation doit être suffisamment longue afin d’observer une tendance dans l’évolution
des boucles.

3.5.1 Première phase : sans appliquer de contrainte

Les deux échantillons 2 et 3 ont déjà subi des irradiations sous contrainte (voir section 3.4).
Avant de procéder à ces expériences, nous réduisons le déplacement imposé sur le mors mobile
jusqu’à ce que l’échantillon ne se déplace plus sur l’écran, indiquant que l’échantillon est libre au
sein du porte-objet de traction, c’est-à-dire jusqu’à annuler la contrainte appliquée.

L’échantillon 2 est irradié pendant 25 min à un flux de 1, 7 ˆ 105 e´.nm´2.s´1 (2, 23 ˆ
10´4 dpa.s´1). La microstructure à la fin de cette première étape est présentée sur la figure 3.25.
Comme constaté durant l’expérience sous contrainte, la microstructure est hétérogène en terme
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3.5. Irradiations en deux parties (hors puis sous contrainte)

de densité surfacique. Ce constat est cohérent puisque l’emplacement de cette expérience d’irra-
diation se situe au-dessus de la microstructure de la figure 3.16.

Figure 3.25 – Microstructure à la fin de la première étape d’irradiation dans l’échantillon 2 : hors
contrainte.

La distribution des tailles de boucles de cette première phase d’irradiation est donnée dans la
figure 3.26. Il en ressort que les boucles verticales sont plus nombreuses, elles atteignent presque
un taux de 65% (déduit à partir de 258 boucles au total). La taille moyenne des boucles pour
les deux catégories est de 13,0 nm. Cette microstructure initiale est idéale pour notre étude en
terme de tailles et de proportions puisque l’objectif est d’observer l’effet de la contrainte, qui
devrait favoriser la croissance des boucles horizontales.

L’échantillon 3 est irradié moins longtemps pour cette première phase, 16 min avec un flux
moyen de 1 ˆ 105 e´.nm´2.s´1 (4, 95 ˆ 10´5 dpa.s´1). Cette microstructure est présentée en
figure 3.27. Les deux orientations de boucles sont apparentes.
La distribution des tailles de boucles en figure 3.28 permet de constater que les proportions sont
équivalentes entre les deux groupes. Parmi les 191 boucles prises en compte dans la distribution,
47% sont orientées verticalement et 53% horizontalement avec un diamètre moyen de 13,3 nm
et 12,4 nm respectivement. Nous pouvons donc avancer qu’il n’y a pas de sélectivité apparente
à ce premier stade.
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Figure 3.26 – Distribution des tailles de boucles de l’expérience de la figure 3.25.

Figure 3.27 – Microstructure à la fin de la première étape d’irradiation dans l’échantillon 3 : hors
contrainte.
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Figure 3.28 – Distribution des tailles de boucles de l’expérience de la figure 3.27.
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Chapitre 3 – Etude in-situ de l’effet de la contrainte sur les boucles de Frank

3.5.2 Mise sous contrainte : évaluation de la contrainte et de l’épaisseur

La contrainte locale a été évaluée dans l’échantillon 3. Lors de l’étape de la mise sous
contrainte, la tension d’accélération de 180 kV est baissée à 140 kV. Nous avons réussi à ca-
ractériser la dislocation de la figure 3.29, avant qu’elle ne glisse hors du champ de la caméra.
A partir de la courbure de cette dislocation, nous sommes remontés à la contrainte appliquée
localement. Le plan de glissement p1 1 1q est déduit de l’analyse des traces de glissement avec le
logiciel pycotem [116] en ayant connaissance de l’orientation du grain et de l’épaisseur. Le phéno-
mène de glissement dévié est ensuite observé dans le plan p0 0 1q déduit par l’analyse des traces
de glissement, figure 3.30a. Nous en concluons que le vecteur de Burgers est suivant la direction
x1 1 0y, ce vecteur correspond à l’intersection des deux plans de glissement comme illustré dans
la projection stéréographique en figure 3.30b.
La contrainte de cisaillement dans le plan de glissement est déduite de la comparaison entre la
forme théorique d’une dislocation pour une contrainte donnée et sa forme sur la micrographie
après avoir corrigé l’effet de projection lors des observations en MET (figure 3.31). Nous estimons
que la contrainte de cisaillement locale est de 45˘5 MPa. En considérant que le facteur de Schmid
est 0,47, d’après l’orientation du système de glissement, et que la contrainte est localement une
contrainte de traction pure, nous estimons que la contrainte appliquée est entre 85 et 106 MPa.

L’épaisseur locale a été mesurée autour d’une des cinq irradiations réalisées dans l’échantillon
3. Comme toutes ces expériences sont à peu près à la même distance du bord du trou de l’échan-
tillon, il suffit de mesurer l’épaisseur pour une des régions irradiées pour avoir une estimation
pour l’ensemble des expériences.
La méthode géométrique à partir de deux dislocations, une de chaque côté d’une zone irradiée,
a été appliquée. Les deux dislocations pour cette caractérisation sont présentées en figure 3.32.
L’épaisseur déduite se situe entre 210 ˘ 16 nm et 137 ˘ 16 nm, ce qui indique que la feuille
présente localement un biseau. Nous considérons alors qu’en moyenne l’épaisseur est de 170 nm
pour les irradiations dans l’échantillon 3.

Comme nous avons pu estimer la contrainte et l’épaisseur locale, les résultats associés à cet
échantillon seront utilisés dans le chapitre 5 pour les simulations dans les conditions expérimen-
tales.
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3.5. Irradiations en deux parties (hors puis sous contrainte)

Figure 3.29 – Micrographie montrant la courbure de la dislocation d . Les traces de glissement
aux surfaces sont visibles dans le sillage de la dislocation après son déplacement de la gauche
vers la droite de l’image.

(a) (b)

Figure 3.30 – (a) Micrographie qui montre le glissement dévié de la dislocation d . Les traces du
premier glissement (figure 3.29) et du glissement dévié sont indiquées en rouge et bleu respecti-
vement. Les épaisseurs apparentes sont également indiquées par les perpendiculaires aux traces.
(b) Projection stéréographique du cristal comme observé et direction de la contrainte locale. Les
traces de glissement correspondent aux plans indiqués dans la projection stéréographique.
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Chapitre 3 – Etude in-situ de l’effet de la contrainte sur les boucles de Frank

Figure 3.31 – A gauche, image de la dislocation d après correction des effets de projection et la
forme théorique avec la meilleure correspondance. La correspondance est choisie à partir d’une
série de formes théoriques en faisant varier la contrainte de cisaillement entre 20 et 100 MPa avec
un pas de 10 MPa (à droite).

Figure 3.32 – Deux micrographies montrant deux dislocations d1 et d2 pour la mesure de l’épais-
seur locale dans l’échantillon 3 : (a) à gauche d’une zone irradiée où l’échantillon est plus épais
puisque la zone est plus éloignée du trou d’électro-polissage et (b) à droite de la même zone
irradiée, à proximité du trou. Les barres d’échelle correspondent à 500 nm.
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3.5.3 Deuxième phase : avec application d’une contrainte

Après s’être assuré que l’échantillon était bien sous contrainte suite à l’observation du glis-
sement des dislocations au sein du grain, nous continuons les irradiations dans les échantillons 2
et 3 sur les mêmes zones présentées lors de la première phase d’irradiation en section 3.5.1. Pour
des questions de clarté, nous présentons séparément les analyses des deux échantillons.

Echantillon 2

Proportions et tailles moyennes des boucles

La phase d’irradiation sous contrainte est maintenue 20 min. La microstructure finale est pré-
sentée en figure 3.34. Au total, 366 boucles sont catégorisées entre les deux familles de boucles
et donnent la distribution en figure 3.26. Nous n’avions visiblement pas atteint la saturation
du nombre de boucles (c’est-à-dire le nombre maximal de boucles qui se forment au cours de
l’irradiation) à la fin de la première phase puisque le nombre de boucles augmente entre la
fin de la première partie de l’expérience et celle-ci. Nous retrouvons un taux de 65% pour les
boucles orientées défavorablement et 35% pour les boucles orientées favorablement. Les propor-
tions n’ont donc pas évolué après avoir continué l’irradiation sous contrainte. Pour ce qui est
des tailles moyennes, nous trouvons 24, 0 ˘ 9, 3 nm pour les boucles orientées favorablement et
22, 1 ˘ 8, 1 nm pour les boucles orientées défavorablement. Les boucles horizontales sont plus
grandes mais l’écart de 2 nm entre les deux catégories reste relativement faible.
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Figure 3.33 – Distribution des tailles de boucles de l’expérience de la figure 3.34.
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Figure 3.34 – Microstructure à la fin de la deuxième étape d’irradiation dans l’échantillon 2 :
sous contrainte.

Vitesses de croissance en fonction de l’orientation des boucles

La croissance de certaines boucles lors de cette expérience a été suivie, plus exactement 28
boucles dont 16 orientées verticalement et 12 horizontalement. La désignation de ces boucles est
montrée dans la figure 3.35. Ces boucles se trouvent dans la région centrale de la zone irradiée
et sont à proximité les unes des autres.

Les 28 mesures sont regroupées dans la figure 3.36. Pour le suivi des boucles, une photo de
la microstructure a été prise deux fois durant la phase hors contrainte, au bout de 15 min puis
25 min d’irradiation. Ensuite, une micrographie est prise toutes les 5 min au cours de l’irradiation
sous contrainte. Comme cela apparait sur les graphiques 3.36, certaines boucles apparaissent plus
tard au cours de l’irradiation.
Les mesures de la vitesse moyenne de croissance des boucles (sans distinguer les catégories), à
partir de la mise sous contrainte, donnent 0, 013˘0, 005 nm.s´1. Celle estimée à partir des points
correspondants à la phase avant la mise sous contrainte est de 0, 013˘0, 003 nm.s´1. La mise sous
contrainte ne semble donc pas affecter l’évolution des boucles, ou de manière peu significative
(du moins aux doses atteintes).

La figure 3.36a regroupe le suivi des boucles orientées défavorablement vis-à-vis de l’axe de
la contrainte, la vitesse moyenne pour ces boucles est 0, 013 ˘ 0, 005 nm.s´1 et la figure 3.36b
regroupe celles qui sont orientées favorablement et leur vitesse moyenne est 0, 014˘0, 004 nm.s´1
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Figure 3.35 – Dénomination des boucles de l’irradiation en figure 3.34 pour leur suivi au cours
de l’irradiation. Cette micrographie est prise au bout de 45 min d’irradiation (5 min avant la fin
de l’expérience).

(en considérant seulement les points de la phase sous contrainte). Il n’y a donc pas de différence
notable entre les vitesses de croissance selon l’orientation vis-à-vis de la contrainte. Ceci démontre
donc que l’effet SIPA est trop faible pour être observé.
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Figure 3.36 – Tailles des boucles orientées défavorablement (a) et favorablement (b) en fonction
de la dose. La flèche rouge indique la limite entre la première phase hors contrainte et la seconde
sous contrainte.

Effet de voisinage

Nous nous intéressons maintenant à l’évolution de certaines boucles en fonction de leur voi-
sinage afin d’étudier un possible effet SIPA local. Nous n’avons pas vu d’effet généralisé de type
SIPA précédemment, ce qui peut être dû à la présence des surfaces, par exemple, qui induirait la
croissance de la majorité des boucles. Si deux boucles orientées différemment sont proches l’une
de l’autre et qu’elles sont suffisamment éloignées des surfaces, on peut s’attendre à ce qu’une
croisse et que l’autre décroisse.
Les boucles sont entourées d’autres boucles sur l’image, mais nous ne pouvons pas être certains
que deux boucles en question soient dans un voisinage proche puisque nous n’avons accès qu’à
la projection de ces boucles sur une micrographie.

Si nous commençons par regarder le comportement individuel des boucles de manière globale
sur la figure 3.35, nous constatons que la plus grande boucle à la fin de l’expérience est la boucle
17, alors qu’elle est orientée défavorablement. On note par ailleurs qu’un plan secondaire se forme
au sein de cette boucle, c’est également le cas de la boucle 27. Ces deux plans secondaires sont
trop petits à ce stade pour que nous puissions confirmer s’ils sont de forme triangulaire comme
ce que nous avions constaté dans le chapitre 2. Dans cette expérience, il apparait clairement que
la boucle 17 ne présente pas la vitesse la plus importante à partir de la mise sous contrainte.
Durant les 20 min d’irradiation sous contrainte, c’est la boucle 22 qui présente la pente la plus ra-
pide, sa vitesse moyenne est 0, 022 nm.s´1 et cette boucle est également orientée défavorablement.

Les graphiques de la figure 3.37 regroupent des paires de boucles de catégories opposées que
nous supposons être proches l’une de l’autre. Différents cas de figure sont observés. Par exemple
les boucles 3 et 4 sur la figure 3.37a : elles sont orientées différemment pourtant elles croissent
avec la même allure, certes la boucle horizontale est plus grande mais elle l’était déjà lors de
la première phase d’irradiation. Pour ce qui est de la boucle 14 (horizontale) et 15 (verticale)
sur la figure 3.37b, la boucle 14 était de la même taille que la boucle 15 voire plus petite avant
d’appliquer la contrainte, puis sa croissance s’est accélérée pour ensuite dépasser la boucle ver-
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(a) (b)

(c)

Figure 3.37 – Suivi de l’évolution de paires de boucles orientées différemment au cours de l’irra-
diation de la figure 3.34 : 3-4, 14-15 et 27-28. La flèche rouge indique la limite entre la première
phase hors contrainte et la seconde sous contrainte.

ticale en taille, ce qui est cohérent avec le mécanisme SIPA. Enfin les boucles 27 et 28 de la
figure 3.37c ont au départ des diamètres équivalents et leurs diamètres restent similaires tout le
long de l’expérience.

Un effet du mécanisme SIPA qui agirait de manière locale n’est pas systématiquement observé
dans cette expérience. Le mécanisme SIPA n’est pas perceptible ou bien d’autres phénomènes
présents plus prédominants cachent l’effet de ce mécanisme.

Echantillon 3

Proportions des boucles

Après avoir mis l’échantillon sous contrainte, nous reprenons l’irradiation avec une tension
de 180 kV. L’état de la microstructure au début et à la fin de l’irradiation sous contrainte est
présenté en figure 3.38.
Dans cet échantillon, nous étudions les proportions et tailles de boucles avec les deux méthodes :
manuelle et automatique. Nous étudions la microstructure en figure 3.38b après 48 min d’irra-
diation additionnelles depuis la fin de la première phase.

Avec la méthode manuelle, nous arrivons à indexer sur cette image 196 boucles au total,
38% sont considérées comme verticales et 62% comme horizontales. Le résultat obtenu par la
méthode de détection automatique est donné en figure 3.39. 167 boucles sont détectées, ce qui
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Figure 3.38 – Micrographies de l’irradiation dans l’échantillon 3 lors de la deuxième phase sous
contrainte : à 3 min (a), 48 min (b) et 50 min (c), depuis la mise sous contrainte. Nous nous
sommes déplacés au sein de la zone irradiée entre l’image (b) et (c). Les barres d’échelles corres-
pondent à une distance de 100 nm.

représente seulement 15% de boucles en moins par rapport à ce qui a été détecté manuellement.
Sur les 167 boucles, 32% et 68% des boucles sont orientées défavorablement et favorablement,
respectivement. Les différences sur les calculs de pourcentage entre les deux méthodes sont du
même ordre de grandeur que ce qui a été relevé dans le cas de l’expérience sous contrainte dans
la section 3.4.1. Ici nous avons un écart de 6% et précédemment il était de 7%.

D’autre part, nous constatons que les proportions ont évolué par rapport à la fin de l’irradia-
tion hors contrainte qui étaient de 47%/53% (figure 3.27), contre 38%/62% en fin d’irradiation
sous contrainte (figure 3.38b). La question qui peut se poser est si ce changement de proportion
est significatif pour être attribué à un effet de la contrainte.
Pour cela nous regardons la microstructure plus tôt pendant la deuxième phase d’irradiation.
La figure 3.38a correspond exactement au même endroit que dans la figure 3.38b, à seulement
3 min d’irradiation après avoir mis l’échantillon sous contrainte. D’après le décompte manuel des
boucles (173 au total), les proportions ont déjà atteint 40% pour les boucles orientées défavora-
blement et 60% pour les autres. De plus, la microstructure en figure 3.38c qui correspond une
autre région au sein de la même irradiation après s’être légèrement déplacé (dans une région de
la zone irradiée qui est plus grande que le champ de vue) donne des proportions de 40% et 60%
(sur 199 boucles) comme vu plus tôt durant l’irradiation 3.38a. Le changement de proportion
entre les deux distributions (3.28 et 3.40) peut être dû à un effet de statistique combiné à l’erreur
inhérente du décompte des boucles manuellement. De plus, il y a une modification du contraste
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Figure 3.39 – En orange, la distribution des boucles en fonction de l’angle θ entre un axe vertical
et le plus grand axe des ellipses ajustées sur les boucles par la méthode automatique. En bleu,
regroupement des boucles en trois classes : celles dont l’angle d’orientation est inférieur à 30˝,
celles dont l’angle est supérieur à 60˝ et les boucles d’orientation intermédiaire. Les droites en
rouge indiquent l’angle moyen des boucles pour chaque classe. Ces résultats sont calculées pour
l’irradiation de l’échantillon 3, figure 3.38b.

entre les deux prises d’images qui peut expliquer qu’il y ait un meilleur comptage des boucles sur
la deuxième micrographie. Il est peu probable que ce soit dû à un effet de la contrainte, qu’elle
soit de type SIPA ou de type germination préférentielle puisque le changement de proportion est
constaté dès le début de la deuxième phase sous contrainte (figure 3.38a).

Taille moyenne des boucles

Les distributions de la taille des boucles associées à la figure 3.38b calculées par les deux mé-
thodes sont données en figure 3.40. D’après ces distributions, nous avons mesuré de très grandes
boucles (ą 50 nm) qui n’ont pas été détectées par la méthode automatique. Ce dernier a mesuré
des boucles de tailles inférieures à 10 nm, ce qui n’est pas notre cas.

D’après nos mesures, la taille moyenne est de 27,5 nm et 27,6 nm pour les boucles horizontales
et verticales respectivement. En parallèle, la méthode automatique calcule que la taille moyenne
est de 25,1 nm et 25,5 nm pour les boucles horizontales et verticales respectivement. Les résultats
des deux méthodes montrent qu’il n’y a pas eu de croissance différentielle des boucles suite à
l’application d’une contrainte.
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Figure 3.40 – Distribution des tailles de boucles de la figure 3.27b, à partir (a) de mesures
manuelles et (b) de mesures automatiques.

Suivi individuel des boucles

Comme pour l’échantillon 2, nous avons suivi la croissance des boucles au cours de la phase
d’irradiation sous contrainte, cette fois-ci avec la méthode de détection automatique des boucles.
Les boucles concernées sont annotées sur la figure 3.41.

Figure 3.41 – Positions des boucles les unes par rapport aux autres au cours de la deuxième
phase d’irradiation sous contrainte dans l’échantillon 3. Le suivi de ces boucles est donné sur la
figure 3.42. La barre d’échelle correspond à une distance de 100 nm.

Les résultats des suivis sont présentés sur la figure 3.42. Nous n’avons pas constaté de com-
portement systématique des boucles. Par exemple, les figures 3.42a et 3.42b correspondent au
suivi de boucles qui se trouvent à proximité les unes des autres sur l’image 3.41. Dans le gra-
phique de la figure 3.42a, les boucles 69 et 17, qui sont verticales, présentent une croissance bien
plus lente que les boucles 82 et 23 qui sont orientées favorablement par rapport à la contrainte.
Le diamètre de la boucle 82 est similaire à celui des boucles orientées défavorablement au départ
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(a) (b)

(c)

Figure 3.42 – Suivi des boucles annotées sur la micrographie de la figure 3.41 avec l’algorithme
d’apprentissage profond.

de la séquence, alors que la boucle 23 est plus petite en taille au départ, et elle les dépasse très
rapidement. Ce résultat isolé est en accord avec ce que prédit le mécanisme SIPA, c’est-à-dire
une croissance accélérée des boucles orientées favorablement par rapport à la contrainte.

Cependant ce type de comportement n’est pas généralisé dans la microstructure et les gra-
phiques des figures 3.42b et 3.42c sont des contre-exemples. Nous commençons par la figure 3.42b
qui présente deux paires de boucles dans le même voisinage. Sur la plus grande partie de la sé-
quence, les boucles 68 et 18 grandissent de façon similaire jusqu’à ce que la croissance de la
boucle 68 (verticale) s’accélère et au même moment, celle de la boucle 18 (horizontale) décélère.
La question qui peut se poser est si l’accélération de la croissance d’une des boucles est corrélée
au ralentissement de l’autre. Ce qui est observé ici n’est pas en accord avec le mécanisme SIPA.
Comme tout le long de la séquence la boucle 18 est plus petite que la boucle 68, l’effet de la taille
des boucles sur la vitesse de croissance peut être avancé.
Afin de s’affranchir de ce possible effet, nous suivons les boucles 25 (verticale) et 4 (horizontale)
proche l’une de l’autre sur la micrographie et qui présentent le même diamètre aux premiers
instants de la séquence. D’après le graphique, la croissance de la boucle orientée favorablement
stagne au cours de l’irradiation, alors que l’autre boucle a une croissance linéaire.
Le graphique 3.42c montre d’autres exemples de stagnation ou de décroissance de boucles orien-
tées favorablement, en contraste avec la croissance linéaire de boucles orientées défavorablement.
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Ce graphique montre que ce phénomène n’est pas rare au sein de la microstructure générée.

Vérification de l’état de contrainte

Afin de s’assurer que la deuxième phase d’irradiation dans l’échantillon 3 était bien sous
contrainte, nous réalisons une dernière irradiation sans modifier le déplacement imposé au départ
de la deuxième phase de l’expérience précédente. Nous nous plaçons directement au-dessus de la
zone irradiée en deux étapes. La nouvelle microstructure après 32 min d’irradiation est présentée
sur la figure 3.43 et nous constatons bien une forte sélectivité des boucles. Sur 205 boucles, 91%
sont orientées favorablement. L’anisotropie de la microstructure est donc aussi forte que dans la
première irradiation sous contrainte dans le même grain (section 3.4.1). Il n’y a donc aucun doute
que la microstructure en figure 3.38 était bien sous contrainte durant les 48 min d’irradiation de
la deuxième phase.

Figure 3.43 – Troisième irradiation sous contrainte dans l’échantillon 3, après l’irradiation en
deux étapes.

Résumé des expériences en deux étapes

Les expériences en deux étapes au sein de deux échantillons ne montrent pas que la contrainte
agit sur la croissance des boucles. Les résultats confortent l’idée que la contrainte agit aux pre-
miers stades de croissance des boucles, où il est difficile de les observer dans un MET convention-
nel parce qu’elles sont trop petites. Nous avons observé que les tailles moyennes des boucles sont
similaires pour les deux catégories à la fin de la deuxième phase d’irradiation sous contrainte.
Nous avons également mesuré les vitesses de croissance qui s’avèrent être également similaires
entre les deux orientations. Enfin nous avons suivi la taille des boucles au cours de l’irradiation
afin d’étudier le comportement individuel des boucles sous contrainte. Les résultats montrent
que la croissance d’une boucle ne dépend pas de son orientation par rapport à la contrainte, que
cette dernière n’est pas le facteur principal du moins.

140
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3.6 Conclusion du chapitre

Ce chapitre présente trois types d’expériences : hors contrainte, sous contrainte et en deux
parties. Les échantillons ont été préparés de façon à ce que l’axe de traction soit proche de
la direction cristallographique x1 1 0y afin que deux variants de boucles de Frank sur quatre
soient orientées favorablement par rapport à la contrainte, et les deux autres soient orientés
défavorablement (ces derniers ont l’axe de la contrainte contenu dans leur plan d’habitat).
Les expériences sans application d’une contrainte servent de références. Les expériences où la
contrainte est appliquée avant de débuter l’irradiation montrent un fort effet de la contrainte
sur les proportions entre les deux catégories de boucles. Aucun effet significatif n’est constaté
sur la croissance des boucles en fonction de leur orientation par rapport à la contrainte.
Afin de s’affranchir de la sélectivité des boucles, nous réalisons des irradiations en deux étapes
où la contrainte est appliquée sur une microstructure déjà formée hors contrainte. Aucun ef-
fet sur la croissance des boucles n’est observé dans ces conditions.
Le mécanisme SIPA ne joue donc pas un rôle principal dans l’anisotropie des microstructures
de boucles en fluage d’irradiation, ou bien le mécanisme est trop faible pour être détecté
dans nos expériences. Ces résultats sont en accord avec les rares expériences de la littérature,
semblables aux nôtres [63, 72].
La reproductibilité des résultats a été vérifiée. De plus nous avons comparé les mesures
manuelles avec celles obtenues avec une méthode automatique basée sur la détection par
apprentissage profond et suivi des boucles. Les résultats entre les deux méthodes sont cohé-
rents, ce qui indique le potentiel de la méthode automatique d’une part pour gagner en temps
d’analyse et d’autre part pour accumuler une statistique plus grande et acquérir un suivi pré-
cis. Les capacités de cette méthode sont toutefois limitées par la capacité de détection dans
des situations plus complexes (grandes densités de boucles) ou pour les boucles présentant
de faibles contrastes. Ces difficultés peuvent être dans une certaine mesure atténuées par un
ré-entraînement du modèle d’apprentissage avec des images décrivant ces situations.
Nous pouvons conclure à partir des trois types d’expérience que la contrainte agit sur les
boucles principalement aux premiers stades d’irradiation. La croissance différentielle des
boucles n’a pas été constatée, un mécanisme de type SIPN reste plausible. Cependant,
ces expériences ne permettent pas d’écarter l’hypothèse que la sélectivité des boucles sous
contrainte soit le résultat d’un mécanisme SIPA agissant sur les boucles de petites tailles [28].
Afin d’étudier l’effet du mécanisme SIPA sur la sélectivité, cette étude expérimentale est com-
plétée par une étude numérique présentée ci-après.
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Chapitre 4

Etude du mécanisme SIPA sur un
dipôle de dislocations

Dans ce chapitre nous étudions l’importance relative des mécanismes SIPA-AD et SIPA-I.
Pour cela nous déterminons l’efficacité d’absorption Z d’un dipôle de dislocations droites comme
système de référence pour différentes orientations d’une contrainte uniaxiale appliquée, en consi-
dérant dans un premier temps le mécanisme SIPA-AD puis le mécanisme SIPA-I.

Sous irradiation, si un seul type de défaut ponctuel est créé, en présence uniquement de
dislocations, l’équation en champ moyen décrivant l’évolution de la concentration moyenne en
défaut ponctuel C est :

dC

dt
“ G´ ZρdD0C, (4.1)

avec G le taux de création de défaut ponctuel, ρd la densité de dislocations et D0 le coefficient
de diffusion hors contrainte. En régime stationnaire, l’efficacité d’absorption Z peut donc être
déduite de la concentration de défauts ponctuels dans un système de cette façon :

Z “
G

ρdD0C
. (4.2)

Nous avons calculé l’efficacité d’absorption d’un dipôle de dislocations à l’aide de la méthode
Monte Carlo cinétique sur objets (OKMC pour Object Kinetic Monte-Carlo) et du modèle de
diffusion continue (CDM pour Continuous Diffusion Model). Ces deux méthodes sont brièvement
présentées au début de ce chapitre. La géométrie du système choisie est présentée par la suite,
ainsi que les paramètres utilisés. Dans un premier temps, le mécanisme SIPA-AD est étudié avec
la méthode OKMC pour ensuite être comparé au modèle analytique de Borodin et Ryazanov [39]
(B&R) et dans un second temps, le mécanisme SIPA-I est étudié avec la méthode CDM avant
d’être comparé au modèle analytique de Heald, Speight et Woo [53] (HSW). Ces deux modèles
analytiques ont été rappelés dans le chapitre 1.

Enfin, la confrontation des deux résultats permet de conclure sur le mécanisme prédominant
dans la montée des dislocations sous contrainte et sous irradiation. L’ensemble de ces travaux a
été publié en 2023 dans la revue Acta Materialia [132].

4.1 Méthode OKMC

4.1.1 Généralités sur la méthode Monte-Carlo cinétique

Une des méthodes appropriées pour la détermination de C est la méthode OKMC [133].
Cette méthode est couramment utilisée pour simuler l’évolution d’une microstructure sous irra-
diation [134, 135, 136, 137, 138]. Comme toute méthode de Monte Carlo cinétique, le prérequis
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est d’établir les différents évènements possibles et leur taux de transition respectif. Les évène-
ments sont choisis suivant un algorithme à temps de résidence. Les différentes étapes pour passer
d’un état initial à un instant t, à état final à t`∆t sont les suivantes [134, 139, 140, 59] :

— Les taux de transition Γi des N événements possibles à partir de l’état du système à
l’instant t sont calculés.

— Ces taux de transition sont sommés : Γtot “
řN
i“1 Γi.

— Le choix de l’évènement qui se produit à t dépend du résultat r1 ˆ Γtot avec r1 choisi
aléatoirement entre 0 et 1. L’événement sélectionné j est tel que

řj´1
i“1 Γi ă r1Γtot ď

řj
i“1 Γi et tous les évènements spontanés qui découlent de ce dernier sont exécutés. Le

processus est illustré avec un cas simple en figure 4.1.
— Le pas de temps associé à cet événement est calculé comme suit : ∆t “ ´ lnpr2q{Γtot, où

r2 est un nombre aléatoire tel que r2 Ps0, 1s. Le temps physique est incrémenté de ∆t.

Figure 4.1 – Représentation schématique du saut atomique d’une lacune à proximité d’une dislo-
cation coin, choisi suivant un algorithme à temps de résidence sur un réseau 2D sous contrainte.
hi est une direction de saut atomique et Γi est la fréquence de saut associée.

La particularité de l’OKMC par rapport à d’autres simulations Monte-Carlo cinétique réside
dans la simulation des objets du système. Les amas de défauts sont considérés comme des objets
uniques et seuls les défauts sont simulés, sans considérer les atomes de la matrice. Le système
est vu comme un “gaz d’amas”. Cette approximation permet de réduire le temps de calcul et de
simuler des systèmes de plus grandes dimensions qu’avec la méthode de Monte Carlo cinétique
atomique. Un autre avantage de l’OKMC par rapport à d’autres modèles cinétiques est de consi-
dérer explicitement les corrélations spatiales entre les éléments du système. Il est de plus possible
d’inclure de manière assez simple l’effet d’une contrainte appliquée et du champ de contrainte
généré par les éléments de la microstructure tels que les dislocations, boucles de dislocations,
etc., sur la diffusion des défauts ponctuels. Cette méthode est donc bien adaptée à l’étude des
mécanismes SIPA.

4.1.2 Spécificités du code utilisé

Pour nos simulations, nous utilisons le code STACCATO développé au CEA [136, 59, 55, 133].
Le fonctionnement du code est expliqué en détail par Jourdan [136] et il est rappelé dans les
grandes lignes dans cette section.

Les différents évènements considérés dans nos systèmes dans le cadre de cette thèse (illustrés
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dans la figure 4.2) sont :
— la création d’une paire de Frenkel. Ces paires sont introduites à taux constant et de

manière homogène,
— le saut atomique d’un défaut ponctuel.

Des événements spontanés sont exécutés, faisant généralement suite au saut atomique d’un défaut
ponctuel :

— la recombinaison d’une lacune et d’un interstitiel ou l’agglomération de deux interstitiels
ou de deux lacunes, donnant lieu à une boucle de dislocation ou à une cavité, respective-
ment

— la capture d’un défaut ponctuel par un puit (surface libre, dislocation droite, boucle
interstitielle ou cavité)

— évolution de la taille d’un amas de défauts (boucle ou cavité) suite à la capture d’un défaut
ponctuel, l’objet augmente ou réduit en taille en fonction du type de défaut absorbé.

Nous précisons que la montée de la dislocation n’est pas considérée. De plus, le code peut égale-
ment considérer l’émission des défauts ponctuels par les puits [141], mais ce phénomène n’est pas
pris en compte dans le cadre de nos simulations car il est négligeable à température ambiante.

Figure 4.2 – Schéma des différents événements possibles au sein d’un système dans nos simulations
OKMC. Les événements écrits en orange correspondent à ceux dont le taux de transition est
calculé à chaque pas par le code et ceux en bleu sont associés aux évènements spontanés.

Il est possible en OKMC de prendre en compte de manière relativement simple l’effet d’un
champ élastique local sur la migration des défauts [142, 143, 144, 59, 55, 145, 146, 137]. Pour un
défaut localisé en r, ses fréquences de saut sont calculées pour chaque direction de saut h, avec
l’expression suivante [147, 144, 49] :

Γhprq “ ν0 exp

ˆ

´
Em

0 ` E
colpr ` h{2q ´ Estaprq

kBT

˙

, (4.3)

où ν0, Em
0 , Esta et Ecol sont la fréquence d’attaque, l’énergie de migration sans les interactions

élastiques et les énergies d’interaction avec le champ de déformation local au point stable et au
point col, respectivement. Après que le code a sélectionné un saut de direction h d’un défaut
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suivant l’algorithme à temps de résidence, le défaut réalise ce saut suivant la direction en ques-
tion dans le système, ce qui implique que les défauts ponctuels migrent sur un réseau atomique
sous-jacent. La considération de l’énergie du défaut au point stable et au point col permet de
décrire correctement l’évolution du paysage énergétique d’un défaut ponctuel à proximité d’un
puits comme illustré sur la figure 4.3. Le calcul de la fréquence de saut de l’équation 4.3 nécessite
donc une estimation efficace et la plus juste possible du champ élastique local à chaque étape de
la migration de chaque défaut ponctuel. Pour ce faire, nous nous plaçons en élasticité isotrope.
Les travaux de Carpentier [55, 133] comparent des résultats de calculs de Z obtenus en l’élasticité
isotrope et en élasticité anisotrope et ils montrent que l’hypothèse d’un système élastiquement
isotrope pour le cas de l’aluminium est correct.

Figure 4.3 – Schéma de la modification du paysage énergétique d’un défaut ponctuel au fur à
mesure qu’il se déplace vers une dislocation droite.

Le champ de déformation local εij pour un défaut ponctuel est considéré dans le calcul de son
énergie d’interaction, au point stable et au point col. Selon Schober [50], cette énergie E s’écrit :

Esta{col “ ´P
sta{col
ij ε

sta{col
ij ´

1

2
ε

sta{col
ij α

sta{col
ijkl ε

sta{col
kl , (4.4)

où la convention de sommation d’Einstein sur les indices répétées est appliquée. Les termes Pij
et αijkl sont les termes du dipôle élastique et de la polarisabilité du défaut ponctuel.

Le champ de déformation calculé par le code considère celui dû à la contrainte appliquée
et ceux générés par les puits présents dans le système. Cette dernière contribution est directe-
ment déduite des formules analytiques connues pour les segments de dislocation, les boucles de
dislocation et les cavités. Pour des questions d’efficacité, le calcul du champ ignore les champs
générés par les défauts ponctuels, négligeables à côté de ceux associés aux grands objets. Pour
des systèmes plus complexes où de nombreux puits sont présents dans la boîte de simulation,
par exemple des microstructures de boucles, le champ de déformation généré par les différents
éléments de la microstructure est calculé par la méthode multipolaire rapide (FMM pour Fast
Multipole Method) [148, 149]. La méthode FMM est illustrée dans la figure 4.4.

Chaque puits est décomposé en points qui sont des sources de déformation. Un nombre
fini de points sont répartis sur les dislocations et boucles de dislocations. Pour les cavités le
champ associé est calculé à partir d’un seul point source localisé au centre de cette dernière.
Dans l’exemple de la figure 4.4, le système est divisé en cubes par un maillage homogène. Les
composantes du champ de déformation au point r situé dans la boîte b est calculé de manière
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Figure 4.4 – Vue schématique du calcul du champ de déformation par FMM dans une micro-
structure contenant des boucles et des cavités [136].

générale par la somme de deux termes :

εprq “
Ns
ÿ

i“1

εiprq `

p
ÿ

l“0

l
ÿ

m“´l

Lml x
lY m
l pθ, ϕq. (4.5)

Le premier terme correspond à la somme des sources discrètes contenues dans les cellules voisines
de la cellule b. Elles sont représentées en orange sur la figure 4.4. Le deuxième terme correspond
au champ des sources dans les cellules éloignées représentées en bleu sur la figure 4.4. Leur contri-
bution est calculée par un développement local en harmoniques sphériques. Ce terme englobe
notamment les images périodiques de la boîte de simulation selon les conditions limites utilisées.
p est l’ordre du développement. Pour un compromis entre le coût de calcul et la précision, p est
fixé à 7 [136].

A chaque déplacement de défaut ponctuel, les composantes de la déformation sont recalculées.
Les coefficients Lml sont mis à jour lorsque la structure évolue par absorption de défauts ponctuels.
En plus du maillage uniforme, il est possible de calculer le champ avec un maillage adaptatif,
c’est-à-dire que les boîtes du maillage sont subdivisées en sous-boîtes jusqu’à ce que le nombre
de points sources dans chaque boîte soit inférieur à un seuil nmax.

4.2 Méthode CDM

Une alternative à l’OKMC est le modèle de diffusion continue comme décrit par Jourdan et
Vattré [145]. L’approche CDM peut considérer correctement l’effet des interactions des défauts
ponctuels avec les puits sur la diffusion, comme explicitement réalisé en OKMC. Il a été montré
que cette approche donne des valeurs de Z en bon accord avec les simulations OKMC. Comme
pour l’OKMC, on considère un certain nombre de puits dans une boîte de simulation. L’équation
à résoudre pour calculer les concentrations de défauts ponctuels et ainsi remonter à la valeur de
Z (équation 4.2) est la suivante [145] :

G´∇ ¨ J “ 0, (4.6)

avec
Jprq “ ´D̃prq∇uprq. (4.7)
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D̃ est le tenseur de diffusion renormalisé [42] à la position r,

D̃ijprq “
1

4
D0

ÿ

h

ĥiĥj exp

ˆ

´
Ecol,hprq

kBT

˙

, (4.8)

les termes ĥ sont les vecteurs unitaires associés au saut h. Dans l’équation 4.7, l’équilibre ther-
modynamique entre les différentes configurations est supposé. u est la concentration renormalisée

à la position r. Elle s’écrit uprq “
s
ř

i“1
uiprq, où s est le nombre de configurations au point stable

pour un type de défaut (trois configurations pour les interstitiels). uiprq est calculée à partir de
la concentration de défaut ciprq pour la configuration i :

uiprq “ ciprq exp

ˆ

Esta,iprq

kBT

˙

. (4.9)

En supposant l’équilibre thermique entre les configurations, ui est indépendant de i, d’où :

ciprq “
1

s
uprq exp

ˆ

´
Esta,iprq

kBT

˙

. (4.10)

Contrairement à l’OKMC, le CDM est une approche locale, c’est-à-dire que l’énergie du défaut
au point col Ecol est calculée en r au lieu de r+h{2. En pratique, cette approche est valide pour
des faibles variations spatiales du champ de déformation. Les calculs CDM sont similaires aux
calculs en champ de phase dans ce contexte [57]. Comme l’approche CDM est déterministe par
nature, elle produit des résultats exempts d’erreur statistique.

Les équations 4.6 et 4.7 sont résolues par la méthode des éléments finis avec le logiciel FE-
niCS [150]. La résolution par FEM peut être coûteuse en terme de mémoire puisqu’un maillage
fin est requis près des puits où les concentrations de défauts et le champ de déformation varient
fortement. Ceci est particulièrement vrai pour les systèmes tridimensionnels. Par conséquent, la
méthode est surtout utile pour des systèmes qui sont invariants suivant au moins une direction,
selon laquelle des conditions aux limites périodiques peuvent être utilisées et peu de matière est
considérée.

4.3 Géométrie du système et paramètres d’entrée

L’efficacité d’absorption des interstitiels et des lacunes est calculée pour un dipôle de dis-
locations. Nous utilisons le même arrangement que celui d’une étude antérieure menée hors
contrainte [55]. La configuration du système est présentée en figure 4.5. Le système contient
deux dislocations de vecteurs de Burgers opposés b “ ˘a{2r1 0 1s avec une direction de ligne
l “ 1{

?
6r1 2 1s. Dans ce chapitre, le calcul du champ du dipôle de dislocations est simplement

dérivé des expressions analytiques des dislocations droites. Le vecteur normal au plan de glisse-
ment est n “ 1{

?
3r1 1 1s. Le réseau est tourné de façon à ce que les dislocations soient alignées

suivant la direction uz de la boîte orthorhombique et les vecteurs de Burgers suivant ux. Les
dimensions du système sont d suivant y et 2d suivant x avec d “ 100 nm, et les dislocations sont
positionnées en d{2 et 3d{2 suivant la direction x. Cette configuration correspond à une densité
de dislocations de ρd “ 1014 m´2, typique de la densité de dislocations en régime stationnaire
des microstructures irradiées [27]. Suivant la direction z la dimension du système est de 1 nm.

Des conditions aux limites périodiques sont appliquées dans les trois directions. Cet arran-
gement assure une convergence correcte du champ de déformation lorsque la contribution des
répliques périodiques des dislocations est prise en compte [151], à condition que le champ de
déformation soit calculé en élasticité isotrope. D’autres arrangements de dislocations auraient pu
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Figure 4.5 – Système simulé contenant un dipôle de dislocations droites. Une contrainte de
traction est appliquée selon la direction s, donnée par les deux angles (θ,ϕ).

être choisis. Avec de telles densités de dislocations, ils donneraient des valeurs d’efficacité d’ab-
sorption légèrement différentes [152]. Néanmoins, il est attendu que la dépendance de l’orientation
de la contrainte sur les valeurs de Z soit inchangée.

Tableau 4.1 – Valeurs des paramètres utilisés dans les simulations OKMC pour le système de la
figure 4.5.

Paramètres du système
paramètre de maille a0 = 0,40496 nm [54]

énergie de formation des interstitiels/lacunes Ef
i = 3,0 eV / Ef

v = 0,670 eV [54]
énergie de migration des interstitiels/lacunes Em

i = 0,105 eV / Em
v = 0,605 eV [54]

rayon du défaut ponctuel ri,v = 0,15826 nm
module de cisaillement µ = 26 GPa [55]
coefficient de Poisson ν = 0,35 [55]

rayon du cylindre de capture centré sur les dislocations rc = 2b
fréquence d’attaque ν0 = 1013 Hz

température T = 300 K

Le tableau 4.1 réunit les différents paramètres caractéristiques de notre matériau dans ces
simulations. De plus, les propriétés élastiques des défauts ponctuels sont prises en compte au
point stable et au point col (équations 4.3, ??). Le tableau 4.2 regroupe les dipôles élastiques et
les polarisabilités pour l’interstitiel et la lacune dans l’aluminium. Ces quantités ont été calculées
antérieurement à ce travail, par la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT pour Density-
Functional Theory). Elles ont été déterminées en appliquant la méthode de la contrainte. Les
détails sur la détermination des Pij et αijkl sont explicités dans le premier article lié à ce tra-
vail [132]. Les dipôles et polarisabilités en configuration col sont donnés pour un saut suivant la
direction r1 1 0s et pour l’interstitiel, le point stable est donné pour un défaut orienté suivant la
direction r1 0 0s. Les données pour les autres configurations et les autres sauts s’obtiennent par
changement de base.

La transition des interstitiels d’une configuration haltère de type x1 0 0y en haltère x1 1 0y,
récemment simulée dans le cuivre sous forte déformation de cisaillement locale [153], n’est pas
considérée dans notre étude.

Pour déterminer les efficacités d’absorption, les lacunes et les interstitiels sont considérés
séparément. Les défauts ponctuels sont générés uniformément dans le système à un taux constant
et ils sont absorbés s’ils atteignent les cylindres de rayon rc “ 2b centrés sur les dislocations,
c’est-à-dire si d ă rc ` ri,v, où d est la distance du cylindre au défaut.
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Chapitre 4 – Etude du mécanisme SIPA sur un dipôle de dislocations

Tableau 4.2 – Valeurs des dipôles élastiques P et polarisabilités α pour les interstitiels et les
lacunes données au point stable et au point col. Ces paramètres ont été déterminés par des calculs
ab initio à l’échelle atomique [132].

Interstitiel Lacune

P sta
i,v “

¨

˝

18, 71 0 0
0 17, 80 0
0 0 17, 80

˛

‚eV

¨

˝

´2, 49 0 0
0 ´2, 49 0
0 0 ´2, 49

˛

‚eV

P col
i,v “

¨

˝

18, 57 1, 45 0
1, 45 18, 57 0

0 0 18, 40

˛

‚eV

¨

˝

´2, 15 ´0, 22 0
´0, 22 ´2, 15 0

0 0 1, 96

˛

‚eV

αsta
i,v “

¨

˚

˚

˚

˚

˚

˚

˝

´10 ´60 ´60 0 0 0
´60 ´13 ´45 0 0 0
´60 ´45 ´13 0 0 0

0 0 0 103 0 0
0 0 0 0 41 0
0 0 0 0 0 41

˛

‹

‹

‹

‹

‹

‹

‚

eV

¨

˚

˚

˚

˚

˚

˚

˝

23 13 13 0 0 0
13 23 13 0 0 0
13 13 23 0 0 0
0 0 0 4 0 0
0 0 0 0 4 0
0 0 0 0 0 4

˛

‹

‹

‹

‹

‹

‹

‚

eV

αcol
i,v “

¨

˚

˚

˚

˚

˚

˚

˝

4 ´71 ´56 0 0 ´12
´71 4 ´56 0 0 ´12
´56 ´56 8 0 0 0

0 0 0 73 25 0
0 0 0 25 73 0
´12 ´12 0 0 0 62

˛

‹

‹

‹

‹

‹

‹

‚

eV

¨

˚

˚

˚

˚

˚

˚

˝

41 19 2 0 0 ´1
13 23 13 0 0 ´1
2 2 ´3 0 0 9
0 0 0 7 10 0
0 0 0 10 7 0
´1 ´1 9 0 0 15

˛

‹

‹

‹

‹

‹

‹

‚

eV

Une contrainte uniaxiale de traction est appliquée selon (θ,ϕ). Ces deux angles sont définis
sur la figure 4.5. θ est l’angle entre le vecteur de contrainte s et la ligne de la dislocation, et ϕ est
l’angle par rapport au vecteur de Burgers des dislocations droites. Nous déterminons des valeurs
de Z tous les 10˝ selon θ et ϕ.

Dans le cadre des calculs OKMC, les efficacités d’absorption sont déduites du nombre de
défauts ponctuels moyen N dans la boîte en régime stationnaire :

dN

dt
“ G´ ZρdD0N, (4.11)

Z “
G

ρdD0N
. (4.12)

Afin de garantir que N est non nul, le taux de création G (en nombre de défauts créés
par unité de temps dans la boîte) est adapté. L’erreur sur Z est calculée avec la méthode des
moyennes par blocs [154], appliquée de la même façon que dans la thèse de D. Carpentier [133]
dans laquelle la méthode est expliquée en détail. Sur toutes les courbes des figures de ce chapitre,
les barres d’erreur correspondent à l’écart-type.

Avant de procéder à l’étude approfondie des mécanismes SIPA, l’amplitude de la contrainte
est définie. Elle doit être aussi élevée que possible afin d’observer un effet, tout en restant dans
le régime linéaire des “faibles” contraintes. Pour cela, nous calculons l’efficacité d’absorption du
dipôle de dislocations, vis-à-vis des lacunes et des interstitiels (Zi,v), pour différents niveaux de
contrainte, allant de 25 MPa à 1 GPa. Les deux termes, dipôle élastique et polarisabilité, sont
considérés dans le calcul de l’énergie des défauts ponctuels. L’axe de la contrainte appliquée est
colinéaire aux vecteurs de Burgers. Ce choix de direction fait suite aux résultats expérimentaux
(section 3.4) qui montrent que l’effet de la contrainte sur les boucles de dislocation est d’autant
plus important que la direction de la contrainte est proche de celle du vecteur de Burgers des
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4.4. SIPA-AD

boucles. Les valeurs de Zi et Zv en fonction de l’amplitude de la contrainte sont tracées sur la
figure 4.6. D’après cette figure, les efficacités d’absorption évoluent linéairement avec la contrainte
au moins jusqu’à une contrainte de 100 MPa. Afin d’optimiser la convergence des calculs OKMC,
la contrainte imposée dans l’ensemble des calculs de cette étude est de 100 MPa. La dépendance
de Z en σ étant linéaire, ce niveau de contrainte permet d’extrapoler facilement les résultats
pour des contraintes plus faibles.

0 200 400 600 800 1000
Contrainte uniaxiale appliquée (MPa)

4.5

5.0
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6.5

Z i
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Figure 4.6 – Efficacité d’absorption d’un dipôle de dislocations (figure 4.5) vis-à-vis des inter-
stitiels (a) et des lacunes (b) pour une contrainte colinéaire aux vecteurs de Burgers. La barre
d’erreur correspond à l’écart-type calculé par la méthode des moyennes par blocs [154]. La droite
en pointillé est la régression linéaire ajustée sur les points aux faibles contraintes.

4.4 SIPA-AD

Comme expliqué dans le premier chapitre, l’énergie d’interaction d’un défaut ponctuel repose
uniquement sur le dipôle élastique dans le mécanisme SIPA-AD. Cet effet d’élastodiffusion est
étudié avec notre méthode de référence, l’OKMC, en considérant uniquement les dipôles élas-
tiques dans le calcul de l’énergie d’interaction du défaut ponctuel.

Des cartes 3D représentant l’influence de l’orientation d’une contrainte de traction sur les
efficacités d’absorption sont montrées dans la figure 4.7. Nous représentons la différence entre
l’efficacité d’absorption pour une contrainte de traction uniaxiale d’amplitude σ et une contrainte
hydrostatique avec la même valeur de Trpσq, désignées par le terme ∆ZAD

i pour les interstitiels
et ∆ZAD

v pour les lacunes. Ce terme correspond à ∆ZAD,dev dans la décomposition montrée
dans l’équation 1.23. D’après la figure 4.7, la capture des lacunes augmente si l’orientation de la
contrainte est proche d’une direction (θ = 30˝, ϕ = 90˝). Les directions qui favorisent l’absorption
des interstitiels sont plus ou moins réparties sur une bande inclinée par rapport à la direction de
ligne.

Pour apporter une représentation plus quantitative et faciliter les comparaisons avec le CDM
et le modèle B&R (équation 1.23), ∆ZAD est tracée sur la figure 4.8 pour l’interstitiel et la
figure 4.9 pour la lacune, en fonction de θ, pour ϕ = 0˝ (dans le plan de glissement (l,b)) et ϕ
= 90˝ (dans le plan de montée (l,n)).

Les résultats obtenus par CDM sont en très bon accord avec l’OKMC, ce qui valide l’utilisa-
tion de la méthode CDM pour le calcul des forces de puits pour cette configuration du système.
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Figure 4.7 – Différence d’efficacité d’absorption ∆ZAD pour un dipôle de dislocations en fonction
de l’orientation de la contrainte de traction, représentée sur une sphère unitaire par une échelle
de couleur pour le mécanisme SIPA-AD lorsque seuls les dipôles élastiques Pij sont considérés
dans l’énergie d’interaction. Une contrainte de traction de 100 MPa est appliquée. La dislocation
est suivant r1 2 1s et le vecteur de Burgers suivant ˘r1 0 1s. Les résultats de l’interstitiel sont
présentés en (a) et (b) et ceux de la lacune en (c) et (d). Pour des questions de clarté seule une
dislocation est représentée schématiquement.

Le modèle B&R arrive qualitativement à reproduire l’effet de la contrainte sur l’efficacité
d’absorption. En particulier la dépendance en ϕ est correctement prise en compte, contrairement
au modèle SIPA-AD de Woo qui dépend uniquement de θ (équation 1.26). Néanmoins, l’ampli-
tude de ∆ZAD est sous-estimée dans le modèle B&R, particulièrement pour les lacunes avec un
facteur trois pour θ = 30˝ et ϕ = 90˝, où l’efficacité d’absorption atteint son maximum.

La contribution de l’anisotropie intrinsèque du dipôle au point col dans le SIPA-AD a été
discutée par différents auteurs [22, 37, 38, 39, 41, 42]. Il a été montré que l’efficacité d’absorp-
tion est principalement dépendante de la direction de la contrainte par rapport à la ligne de
dislocation [22, 37]. Cette dépendance en θ apparaît clairement dans le modèle analytique de
Woo [38]. Sous contrainte, le tenseur de diffusion devient anisotrope, du fait de l’anisotropie de
la configuration au point col. Une dislocation orthogonale à la direction de diffusion la plus rapide
capturera plus de défauts ponctuels qu’une dislocation colinéaire à celle-ci, puisque sa “section
efficace” d’absorption du défaut est plus élevée (le terme de “section efficace” est valide unique-
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Figure 4.8 – Différence d’efficacité d’absorption ∆ZAD pour un dipôle de dislocations droites
pour les interstitiels en fonction de θ (angle entre la contrainte de traction et la ligne de dis-
location l) pour le mécanisme SIPA-AD. Les résultats par OKMC et CDM sont comparés. Le
modèle analytique B&R de l’équation 1.23 est montré par les courbes en pointillé. L’efficacité
d’absorption est présentée pour deux valeurs de ϕ : ϕ = 0˝, c’est-à-dire dans le plan contenant
l et b et ϕ = 90˝, c’est-à-dire dans le plan contenant l et n.

0 45 90 135 180
 (°)

0.04

0.02

0.00

0.02

0.04

0.06

0.08

0.10

ZAD v

B&R, = 0°
OKMC, = 0°
CDM, = 0°
B&R, = 90°
OKMC, = 90°
CDM, = 90°

Figure 4.9 – Différence d’efficacité d’absorption ∆ZAD pour un dipôle de dislocations droites pour
les lacunes en fonction de θ (angle entre la contrainte de traction et la ligne de dislocation l) pour
le mécanisme SIPA-AD. Les résultats par OKMC et CDM sont comparés. Le modèle analytique
B&R de l’équation 1.23 est montré par les courbes en pointillé. L’efficacité d’absorption est
présentée pour deux valeurs de ϕ : ϕ = 0˝, c’est-à-dire dans le plan contenant l et b et ϕ = 90˝,
c’est-à-dire dans le plan contenant l et n.

153



Chapitre 4 – Etude du mécanisme SIPA sur un dipôle de dislocations

ment pour une diffusion purement 1D, c’est-à-dire pour un effet de la contrainte extrêmement
important). Les directions de diffusion rapide dépendent des valeurs du tenseur de dipôle élas-
tique au point col. Les lacunes diffusent préférentiellement dans le plan orthogonal à la direction
de la contrainte de traction [155], ce qui explique pourquoi l’absorption des lacunes est accentuée
lorsque la direction de traction est colinéaire à la ligne de dislocation. Le comportement des in-
terstitiels s’explique avec le même raisonnement [38]. Les interstitiels diffusent préférentiellement
dans le plan parallèle à la direction de la contrainte.

Nous voyons dans la figure 4.7 que nos simulations et le modèle B&R sont qualitativement en
accord avec ces conclusions. Cependant, la direction donnant l’absorption maximale des lacunes
est inclinée de 30˝ par rapport à la ligne de dislocation, dans le plan défini par (l,n) (ϕ = 90˝).
De même pour les interstitiels, pour lesquels la bande d’absorption maximale est inclinée, avec
un maximum autour de θ = 70˝ dans le plan (l,n) et θ = 90˝ dans le plan (l,b) (ϕ = 0˝). Ces
écarts aux modèles simplifiés comme celui de Woo peuvent être expliquées par l’absence de prise
en compte des effets du réseau dans ces modèles, contrairement au modèle B&R (équation 1.23).

Pour expliquer ces résultats, nous considérons une contrainte uniaxiale σij “ σsisj , avec
s1 “ sinα cosβ, s2 “ sinα sinβ, s3 “ cosβ les trois cosinus directeurs de s dans la base
(r1 0 0s,r0 1 0s,r0 0 1s). Nous obtenons :

εij “
σ

E
psisjp1` νq ´ νδijq, (4.13)

avec E “ 2µp1 ` νq le module d’Young. Considérons un saut suivant la direction r1 1 0s, pour
lequel le tenseur du dipôle élastique au point col est donné par :

P col “

¨

˝

P11 P12 0
P12 P11 0
0 0 P33

˛

‚. (4.14)

En négligeant la polarisabilité, l’énergie au point col s’écrit

Ecol “ ´
σ

E

`

P11p1` νq sin2 α´ 2νP11 ` P33p1` νq cos2 α´ νP33 ` P12p1` νq sin2 α sin 2β
˘

.

(4.15)
Etant donné les signes des composantes du tenseur de dipôle élastique pour une lacune (voir

le tableau 4.2), il est clair que l’énergie est minimale pour α = 0˝, c’est-à-dire pour une contrainte
appliquée suivant la direction r0 0 1s. Pour un interstitiel, comme P12 > 0, il est nécessaire que
β = 45˝. De plus, avec P11 ` P12 ą P33 l’énergie est minimale pour α = 90˝. Cela signifie que
la contrainte doit être appliquée suivant la direction du saut pour minimiser l’énergie du point col.

Comme dit précédemment, pour obtenir l’efficacité d’absorption maximale d’une dislocation,
il est nécessaire de favoriser les sauts les plus orthogonaux possibles à la dislocation. Pour une
dislocation suivant l “ r1 2 1s{

?
6, il existe deux sauts de lacunes orthogonaux à la ligne de dis-

location, montrés en rouge dans la figure 4.10a. Ces sauts associés à la lacune sont favorisés si
la contrainte est appliquée suivant la direction r0 1 0s. Cette configuration correspond à θ = 35˝,
ce qui en accord avec nos résultats OKMC et CDM (θ « 33˝, figure 4.9) et le résultats de B&R
(θ “ 29˝).
Pour ce qui concerne les interstitiels, le taux d’absorption devrait être important si la contrainte
est appliquée suivant la direction des deux sauts orthogonaux à la ligne de dislocation, représentés
en vert dans la figure 4.10.b. La direction de saut est suivant b, et on peut voir qu’effectivement,
cette direction est localisée dans la bande du fort taux d’absorption dans le plan (l,b) (ϕ = 0˝).
D’après la figure 4.8, l’efficacité d’absorption maximale est obtenue dans le plan (l,n) (ϕ = 90˝).
Pour une contrainte appliquée dans ce plan, la projection de s sur les sauts représentés en rouge
dans la figure 4.10 est la plus grande avec θ = 71˝. Ces quatre sauts ne sont pas orthogonaux
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à la dislocation, mais leur projection sur l est petite. Le fait que ces quatre sauts contribuent à
l’augmentation de la diffusion des interstitiels explique pourquoi la capacité d’absorption est plus
élevée que lorsque s est suivant b. La valeur de θ trouvée est très proche des résultats OKMC
et CDM (θ = 76˝, figure 4.8) et le résultat de B&R (θ = 76˝). L’évolution avec ϕ de la valeur
de θ donnant un maximum d’absorption, de θ “ 90˝ à 71˝, explique l’inclinaison de la bande en
figure 4.7.

(a) lacune

l

[100]

[001]
[010]

s

b n

(b) interstitiel

l

[100]

[001]
[010]

s(φ = 0◦)

s(φ = 90◦)b n

Figure 4.10 – Orientation d’une contrainte unixiale s générant l’absorption maximale des dé-
fauts ponctuels par une dislocation l “ r1 2 1s{

?
6 et un vecteur de Burgers b “ r1 0 1s{

?
2

(n “ r1 1 1s{
?

3), et sauts associés responsables de ce taux d’absorption élevé en couleurs. (a)
Absorption des lacunes (b) Absorption des interstitiels ; pour ce cas nous donnons l’orientation
de la contrainte si elle est appliquée dans les plans définis par (l,b) (ϕ “ 0˝) et (l,n) (ϕ “ 90˝).
Le taux d’absorption maximal est obtenu dans le dernier cas, avec les quatre sauts contribuant
significativement à l’absorption des interstitiels.

Au vu des résultats, la considération des effets du réseau dans son intégralité, comme cela est
fait dans le modèle de B&R, semble nécessaire pour obtenir un accord raisonnable avec l’OKMC et
le CDM. Bien que les termes du second ordre dans l’équation 1.16 (cinquième terme et deuxième
partie du septième terme) peuvent en principe contribuer également au SIPA-AD, nous notons
qu’ils ont peu d’impact vu qu’ils sont inclus en OKMC et CDM mais pas dans le modèle de B&R.

Jusqu’à maintenant l’effet du champ de déformation généré par les dislocations n’a pas été
discuté. Il se trouve que Woo fait l’hypothèse de négliger le champ de la dislocation dans son
traitement analytique [38]. La figure 4.11 compare les résultats OKMC des figures 4.8 et 4.9 avec
des calculs OKMC où la seule différence est de négliger le champ des dislocations. La dépendance
de ∆ZAD à l’orientation de la contrainte n’est pas affectée par l’absence du champ généré par
les dislocations, seules les amplitudes sont affectées. L’hypothèse de Woo ne modifie donc pas
le comportement de ∆ZAD avec la direction de la contrainte, mais elle joue sur l’amplitude du
phénomène. A ce titre, il est préférable d’utiliser le modèle de B&R.

Même si le modèle de B&R reproduit avec succès les effets de réseau et prend en compte l’effet
du champ de la dislocation, l’amplitude de ∆ZAD est significativement différente de nos calculs
pour les deux défauts ponctuels. C’est particulièrement le cas pour les lacunes. Dans la direction
de la contrainte appliquée où l’efficacité d’absorption est la plus élevée, l’écart atteint environ un
facteur 3. Pour cette direction, les effets de l’anisotropie du dipôle au point col sont les plus forts.
Dans le modèle développé par Borodin et Ryazanov, la partie déviatorique du dipôle élastique
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Figure 4.11 – Valeurs de ∆ZAD calculées en OKMC pour les interstitiels (a) et les lacunes (b)
en considérant le champ de la dislocation dans le calcul de l’énergie de migration des défauts et
sans le considérer (courbes en pointillé).
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est considérée comme faible comparée à la partie hydrostatique. Ce n’est pas vrai pour la lacune,
donc ce n’est pas surprenant que le modèle ne puisse pas reproduire quantitativement les valeurs
de ∆ZAD lorsque l’anisotropie du dipôle participe significativement à l’efficacité d’absorption.

4.5 SIPA-I

Pour déterminer l’effet de la polarisabilité, les efficacités d’absorption obtenues avec le dipôle
élastique seulement sont soustraits à celles obtenues en considérant à la fois le dipôle élastique
et le terme de polarisabilité. Ces quantités sont notées ∆ZI. Pour ce mécanisme, la méthode
OKMC n’est pas utilisée car elle nécessite des temps de calculs trop importants pour obtenir
des valeurs de ∆ZI convergées. Comme nous verrons par la suite, le mécanisme SIPA-I est plus
faible que le SIPA-AD, ce qui explique l’utilisation du CDM. En effet, le CDM est utilisé pour
les deux calculs de Z dans le but d’obtenir des résultats exempts d’erreurs statistiques. L’accord
entre le CDM et l’OKMC a été vérifié dans la section sur le SIPA-AD.

Les résultats sur une carte 3D sont présentés en figure 4.12. Les efficacités d’absorption des
interstitiels et lacunes sont les plus élevées suivant deux directions différentes bien spécifiques de
la contrainte appliquée. L’absorption des interstitiels est plus efficace si la contrainte est appliquée
suivant le vecteur de Burgers, en accord avec les estimations antérieures du SIPA-I [19, 43, 53].
L’influence de la polarisabilité sur l’absorption des lacunes sous contrainte est plus surprenante.
Elle semble similaire à l’effet de l’anisotropie du dipôle élastique, avec une direction d’absorption
préférentielle suivant (θ = 30˝, ϕ = 90˝). Avec le modèle SIPA-I existant, il est attendu que
l’efficacité d’absorption soit faible si la contrainte est appliquée suivant le vecteur de Burgers et
plus importante pour les autres orientations de la contrainte.

Pour apporter une comparaison plus quantitative avec le modèle HSW (équations 1.19, 1.20,
1.21, 1.22), qui conjecture que les défauts ponctuels ont les mêmes propriétés isotropes au point
stable et au point col, les valeurs du dipôle élastique P et des polarisabilités αµ et αK sont
déduites des propriétés des défauts prises au point stable (voir tableau 4.2). P , calculé comme
TrpP q{3, vaut 18,10 eV pour les interstitiels et -2,49 eV pour les lacunes. La polarisabilité de
cisaillement peut être exprimée avec la moyenne de Voigt :

αµ “
3

5
α˚44 `

2

5
α1˚, (4.16)

où α˚44 et α1˚ sont données par les équations :

α˚44 “
1

3
pα44 ` 2α55q , (4.17)

α1˚ “
1

3

ˆ

α11 ´ α12

2
`
α22 ´ α12

2
`
α22 ´ α23

2

˙

. (4.18)

Nous obtenons αµ = 45,6 eV pour les interstitiels et αµ = 4,4 eV pour les lacunes. La polarisabilité
de compression isostatique est calculée avec

αK “
1

3

ˆ

1

3
pα11 ` 2α12q `

2

3
pα22 ` α12 ` α23q

˙

, (4.19)

et donne αK = -40,7 eV pour les interstitiels et αK = 16,3 eV pour les lacunes.

L’effet du SIPA-I est généralement discuté pour une contrainte de traction orthogonale à la
ligne de dislocation (θ “ 90˝), soit suivant le vecteur de Burgers (ϕ “ 0˝), soit orthogonale à cette
dernière (ϕ “ 90˝) [43]. La variation de l’efficacité d’absorption en fonction de ϕ, avec θ “ 90˝,
est montrée dans les figures 4.13 et 4.14, pour les interstitiels et les lacunes, respectivement.
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Figure 4.12 – Incrément de l’efficacité d’absorption ∆ZI des défauts ponctuels par un dipôle
de dislocations droites en fonction de l’orientation de la contrainte dû à la polarisabilité αijkl
(SIPA-I), représenté sur une sphère unitaire par une échelle de couleur. Les valeurs sont obtenues
par CDM. Elles résultent de la différence entre l’efficacité d’absorption lorsque Pij et αijkl sont
considérés et lorsque seul Pij est inclus. Une contrainte de traction de 100 MPa est appliquée. La
dislocation est suivant r1 2 1s et le vecteur de Burgers suivant˘r1 0 1s. Les résultats de l’interstitiel
sont présentés en (a) et (b) et ceux de la lacune en (c) et (d).

Certains termes ne sont pas pris en compte dans l’équation 1.18, ce qui expliquerait pourquoi les
résultats sont décalés par rapport au CDM. Cet écart n’est pas pertinent pour notre étude. En
laissant de côté cet aspect, l’accord entre les résultats CDM et le modèle de HSW pour θ “ 90˝

est remarquable pour les deux types de défauts. Les résultats pour θ = 30˝, incluant la direction
où ∆ZI

v est maximale, sont également présentés sur ces figures. La solution analytique s’écarte
considérablement du CDM, notamment pour les lacunes. L’amplitude du SIPA-I pour la lacune
est plus faible que le résultat CDM de plus d’un facteur deux.
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Figure 4.13 – Efficacité d’absorption ∆ZI
i due à la polarisabilité des interstitiels, en fonction de

ϕ, pour deux valeurs de θ (30˝ et 90˝). Les résultats sont obtenus avec le CDM et sont comparés
au modèle HSW donné par les équations 1.19, 1.20, 1.21, 1.22.
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Figure 4.14 – Efficacité d’absorption ∆ZI
v due à la polarisabilité des lacunes, en fonction de ϕ,

pour deux valeurs de θ (30˝ et 90˝). Les résultats sont obtenus avec le CDM et sont comparés
au modèle HSW donné par les équations 1.19, 1.20, 1.21, 1.22.
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Chapitre 4 – Etude du mécanisme SIPA sur un dipôle de dislocations

Contrairement au SIPA-AD, le champ de la dislocation est un paramètre essentiel du SIPA-I.
Le quatrième terme dans l’équation 1.16, qui induit un couplage entre le champ de déformation
appliquée et le champ de la dislocation, engendre une diffusion préférentielle des défauts ponctuels
vers certaines dislocations. Généralement, on considère que les interstitiels sont les contributeurs
principaux au SIPA-I, de par leur grande polarisabilité [36, 53, 156, 157, 158]. Le modèle HSW
(équations 1.19,1.20,1.21,1.22) prédit que les interstitiels sont préférentiellement absorbés par
les dislocations dont le vecteur de Burgers est aligné avec la direction de la contrainte appli-
quée [44, 43, 53].

Les calculs DFT confirment que les interstitiels sont bien plus polarisables que les lacunes
(tableau 4.2). Les polarisabilités de cisaillement des interstitiels et des lacunes au point stable,
qui sont utilisées dans le modèle analytique, différent d’environ un ordre de grandeur. Toutefois,
l’effet des lacunes sur le SIPA-I n’est pas complètement négligeable (figure 4.12) : l’amplitude de
leur effet est seulement trois fois plus faible que celui des interstitiels. Cela est essentiellement
dû à l’efficacité d’absorption élevée des lacunes lorsque la contrainte est appliquée dans le plan
(b,n), pour θ = 25˝, proche de la direction correspondant à l’efficacité d’absorption maximale
pour le SIPA-AD (θ = 33˝). Ce comportement n’est pas capturé par le modèle HSW. Des calculs
complémentaires réalisés avec le CDM en utilisant des tenseurs isotropes et présentant des pro-
priétés identiques au point stable et au point col, présentés sur les figures 4.15 et 4.16, donnent
des résultats en bon accord avec le modèle HSW en ce qui concerne la dépendance angulaire.
Nous pouvons donc conclure que ce modèle HSW est exact dans ce cadre et que l’écart observé
ici est certainement dû aux effets du réseau. L’accord entre le modèle et le CDM est plutôt
satisfaisant pour les interstitiels, même si quelques écarts apparaissent si la contrainte n’est pas
normale à la ligne de dislocation. Cela montre que de manière générale, puisque les polarisabilités
induisent des contributions du second ordre, elles ne devraient pas être considérées sans prendre
en compte les contributions du premier ordre, c’est-à-dire l’anisotropie du dipôle élastique. A
notre connaissance, nos simulations sont les premières estimations du SIPA-I reposant sur la
considération totale des termes du premier ordre et des polarisabilités au point col.

Comme pour le SIPA-AD, d’autres termes contribuant potentiellement au SIPA sont incluses
en CDM mais pas dans le modèle. La première partie du septième terme dans l’équation 1.16
entraîne une diffusion anisotrope, et par conséquent contribue au SIPA. Cependant, ce terme
peut être négligé pour des champs de déformation appliquée de l’ordre de 10´3 comme ceux
considérés dans ce travail.
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Figure 4.15 – Efficacité d’absorption ∆ZI
i due à la polarisabilité des interstitiels, en fonction de

ϕ, pour deux valeurs de θ (30˝ et 90˝). Dans ces calculs avec le CDM, les dipôles sont isotropes
et présentent des propriétés identiques au point stable et au point col.
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Figure 4.16 – Efficacité d’absorption ∆ZI
v due à la polarisabilité des lacunes, en fonction de ϕ,

pour deux valeurs de θ (30˝ et 90˝). Dans ces calculs avec le CDM, les dipôles sont isotropes et
présentent des propriétés identiques au point stable et au point col.
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Chapitre 4 – Etude du mécanisme SIPA sur un dipôle de dislocations

4.6 Contributions relatives du SIPA-AD et SIPA-I dans la mon-
tée des dislocations sous contrainte

En utilisant les expressions analytiques telles que l’équation 1.18 et l’équation 1.23, il a été
suggéré que l’amplitude du SIPA-AD soit trente fois supérieure à celle du SIPA-I [21, 36, 38]. Il
est intéressant de voir si les calculs effectués dans ce travail de thèse, avec des valeurs de dipôles
élastiques et polarisabilités plus précis, confirment cette conclusion. En effet, considérer les pola-
risabilités induit une complexité additionnelle dans le code de cinétique, il est donc utile d’évaluer
la pertinence de les inclure. D’après les figures 4.7 et 4.12, on remarque que l’amplitude des effi-
cacités d’absorption considérant uniquement l’anisotropie du dipôle (SIPA-AD) est environ cinq
fois supérieure à celle due à la polarisabilité (SIPA-I), peu importe le défaut. Cependant, comme
cela est montré sur la figure 4.17, pour une contrainte appliquée dans le plan normal à la ligne de
dislocation, la polarisabilité inverse les directions qui favorisent l’absorption des interstitiels. La
raison de ce phénomène est le faible effet de l’anisotropie du dipôle dans ce plan, en opposition
avec la polarisabilité. Cela suggère que les polarisabilités ne peuvent pas être ignorées pour les
études sous contrainte.
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Figure 4.17 – Différence d’efficacité d’absorption des interstitiels ∆Zi en fonction de ϕ, calculée
avec le CDM pour θ = 90˝. Le calcul de référence à soustraire correspond à une contrainte hydro-
statique en ne considérant que le dipôle élastique Pij . La courbe en pointillé montre l’évolution
de ∆Zi lorsque seul Pij est pris en compte et la courbe en traits pleins correspond au cas où Pij
et αijkl sont considérés.

Inclure l’anisotropie du dipôle et de la polarisabilité dans les calculs permet de conclure
sur les directions de contrainte appliquée qui favorisent l’absorption des interstitiels ou des la-
cunes. D’après nos résultats, nous pouvons conclure que pour une contrainte approximativement
orthogonale à la ligne de dislocation, et en particulier suivant le vecteur de Burgers, le taux
d’absorption net des interstitiels devrait être le plus élevé. Au contraire, une contrainte uniaxiale
appliquée proche de la direction x1 0 0y avec la plus grande projection sur la ligne de dislocation
devrait minimiser le taux d’absorption net des interstitiels. Comme la vitesse de montée sous
contrainte est généralement pilotée par un surplus d’interstitiels absorbés à cause de l’EID, il est
attendu que la vitesse de montée augmente dans la première configuration et diminue dans la
seconde.
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4.6. Contributions relatives du SIPA-AD et SIPA-I dans la montée des dislocations sous
contrainte

4.7 Conclusion du chapitre

Dans ce chapitre nous avons étudié l’effet de l’application d’une contrainte uniaxiale sur
l’absorption des défauts ponctuels par des dislocations droites dans l’aluminium. Les dipôles
élastiques et les polarisabilités diaélastiques des lacunes et interstitiels ont été utilisés dans
un code OKMC et CDM dans le but d’évaluer les efficacités d’absorption sous contrainte.
Nos résultats confirment que l’amplitude du SIPA-I, dû à la polarisabilité, est plus faible
que celle du SIPA-AD, dû à l’anisotropie du dipôle, par un facteur cinq environ. Cependant,
le comportement exact de l’efficacité d’absorption dans le plan orthogonal à la ligne de
dislocation ne peut être obtenu que si la polarisabilité est prise en compte. Par conséquent,
négliger la polarisabilité dans les études sous contrainte n’est pas approprié.

Les résultats des simulations ont été comparés aux expressions analytiques du SIPA-AD et
SIPA-I. Pour les interstitiels, les modèles sont en accord raisonnable avec les simulations. Les
lacunes sont très anisotropes dans leur configuration col, ce qui induit un fort effet du réseau
dans leur diffusion sous contrainte. Dans ce cas la prédiction des modèles n’est pas très juste.
L’expression de Borodin et Ryazanov (B&R) pour le SIPA-AD inclut les effets du réseau mais
les défauts sont supposés faiblement anisotropes au point col. Le modèle prédit correctement
un taux d’absorption maximum des lacunes si la contrainte est appliquée suivant une direction
x1 0 0y, celle avec la plus grande projection sur la ligne de dislocation. Cependant, l’amplitude
du SIPA-AD est sous-estimée d’un facteur trois. L’expression du SIPA-I donnée par Woo
(modèle HSW) repose sur une description simple et isotrope des défauts et le modèle est
incapable de reproduire la dépendance angulaire de l’efficacité d’absorption pour les lacunes,
qui est similaire à celle du SIPA-AD.

Nos résultats montrent que la vitesse de montée des dislocations sous contrainte en trac-
tion devrait être la plus élevée si la contrainte est approximativement orthogonale à la ligne
de dislocation, particulièrement suivant le vecteur de Burgers, et la plus faible si la contrainte
est appliquée proche de la direction x1 0 0y avec la plus grande projection sur la ligne de dis-
location. Comme ces résultats dépendent de la symétrie des défauts ponctuels dans leurs
configurations au point col, ils sont probablement transposables aux autres métaux CFC.
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Chapitre 5

Simulations de boucles de Frank dans
les conditions expérimentales

Les résultats expérimentaux du chapitre 3 ont montré que l’application d’une contrainte au
début de l’irradiation entraîne une forte sélectivité des boucles de dislocation en fonction de leur
orientation par rapport à l’axe de traction. L’action du mécanisme SIPA sur les petites boucles et
d’un mécanisme de type SIPN sont les deux mécanismes proposés pour expliquer cette sélectivité.
L’objectif de ce chapitre est de vérifier par la simulation lequel de ces deux mécanismes agit sur
la sélectivité observée expérimentalement. D’après la caractérisation des boucles en MET, toutes
les boucles aux premiers stades d’irradiation sont des boucles de Frank (purement prismatiques)
de nature interstitielle, nous nous intéressons donc à l’effet de la contrainte sur ce type de
boucles. Nous simulons le mécanisme SIPA avec la méthode OKMC en considérant à la fois
le dipôle élastique et la polarisabilité dans la description du défaut ponctuel, conformément
aux conclusions du chapitre précédent. Dans un premier temps, nous simulons une boucle de
Frank isolée hors contrainte. Nous vérifions que l’effet de la taille d’une boucle sur son efficacité
d’absorption Z est cohérent avec le travail antérieur de Carpentier [133]. Puis nous calculons la
vitesse de croissance d’une boucle isolée dans une lame mince pour différentes températures afin
d’interpréter les expériences de la section 2.5 du chapitre 2.
Nous passons ensuite à l’étude des effets de contrainte. A l’instar du dipôle de dislocations dans
le chapitre 4, l’effet de la contrainte est évalué pour une boucle isolée, en calculant l’efficacité
d’absorption Z pour différentes orientations de la contrainte. Après la boucle isolée, nous simulons
les microstructures de boucles dans les conditions expérimentales, en considérant uniquement le
mécanisme SIPA. La méthode OKMC nous permet de mener des simulations aux mêmes échelles
d’espace et de temps que l’irradiation en MET et ainsi de comparer directement ces résultats à
ceux du chapitre 3. Par la suite, les différents paramètres en jeu lors des simulations en conditions
expérimentales sont étudiés de manière isolée afin de mieux appréhender leur influence sur la
cinétique de croissance des boucles. Dans la dernière partie de ce chapitre, nous réalisons des
calculs en dynamique moléculaire avec la méthode d’accumulation de paires de Frenkel, dans
l’objectif d’étudier l’effet de la contrainte aux premiers stades de la formation des boucles. Cette
méthode permet d’exclure les mécanismes de diffusion à longue distance dans la compréhension
des phénomènes et de conclure sur le rôle des mécanismes de type SIPN sur la sélectivité.
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5.1 Boucle isolée hors contrainte

5.1.1 Effet de la taille de la boucle

L’efficacité d’absorption Z d’une boucle de Frank isolée 1 de nature interstitielle hors contrainte
est calculée de la même façon que pour le dipôle de dislocations droites (voir le chapitre 4). Pour
rappel, les efficacités d’absorption vis-à-vis des interstitiels et des lacunes sont calculées sépa-
rément par la méthode OKMC. Les valeurs de Z sont déduites du nombre moyen de défauts
ponctuels dans la boîte simulée par cette relation :

Z “
G

2πrρD0N
, (5.1)

où r est le rayon de la boucle et ρ est la densité volumique des boucles.

Figure 5.1 – Système simulé contenant une boucle de Frank. Celle-ci est placée au centre d’une
boîte cubique de dimension d.

Le système simulé est présenté sur le schéma de la figure 5.1. Le système contient une boucle de
Frank de vecteur de Burgers b “ ˘a{3r1 1 1s placée au centre d’un cube de dimension d. Nous
simulons différentes tailles de boucle, pour des rayons allant de 1 à 10 nm. La taille de la boucle
est fixée et n’évolue pas au cours de la simulation. Le cristal est orienté de façon à ce que le
vecteur de Burgers, qui est colinéaire à la normale de la boucle, soit selon la direction uz.
La densité volumique est donnée par ρ “ 1{d3. Elle ne doit pas être trop petite pour que les
calculs soient bien convergés, ni trop grande de façon à ce que le champ de déformation généré
par la boucle soit faible sur les bords de la boîte. La dimension d est fixée à 70 nm, correspondant
à une densité volumique de boucles de 2, 9 ˆ 1021 m´3, ce qui est du même ordre de grandeur
que les densités trouvées expérimentalement (voir section 2.6.2 du chapitre 2).
Les défauts ponctuels sont absorbés lorsqu’ils atteignent le tore centré sur la boucle, dont la
section circulaire a un rayon de capture rc “ 2b. Les conditions aux limites périodiques pour la
diffusion des défauts ponctuels sont appliquées suivant les trois directions. Pour des questions
d’efficacité numérique, le champ de déformation de la boucle est directement calculé à partir des
expressions analytiques (déterminées par Khraishi et al. [159]) et la contribution des champs des
boucles voisines n’est pas considérée. Enfin, comme il a été conclu dans la partie précédente,
les termes de dipôle élastique et de polarisabilité sont tous les deux considérés dans le calcul de

1. Il s’agit en fait d’un réseau de boucles (cas des boucles voisines équidistantes), du fait de l’utilisation de
conditions aux limites périodiques.
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5.1. Boucle isolée hors contrainte

l’énergie de migration du défaut ponctuel.

La figure 5.2 présente l’évolution de l’efficacité d’absorption Zi et Zv en fonction de la taille
de la boucle. L’évolution aux petites tailles de boucle est en accord avec les modèles analytiques
avec ou sans champ élastique [160, 161, 162, 163, 152] qui prédisent une évolution en 1{ lnprq.
La légère augmentation de l’efficacité d’absorption entre 7 et 10 nm pour le cas de l’interstitiel
peut s’expliquer par un effet de taille de boîte [152].
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Figure 5.2 – Efficacités d’absorption calculées avec la méthode OKMC pour une boucle isolée,
hors contrainte, en fonction de la taille de la boucle. Les intervalles de confiance correspondent
à trois fois l’écart-type, déterminé par la méthode des moyennes par blocs.

Nous déduisons le biais de la boucle isolée B (équation 1.8) des valeurs de Z de la figure 5.2,
B “ pZi ´ Zvq{Zi. Les valeurs de B en fonction de la taille de la boucle sont données dans la
figure 5.3. Le biais d’absorption augmente bien avec la taille de la boucle comme attendu, et il
devrait tendre vers le biais pour une dislocation droite de densité de dislocations équivalente.
En effet, la géométrie et le champ d’une grande boucle sont similaires à ceux d’une dislocation
droite, suffisamment près des segments de dislocations.

2 4 6 8 10
Rayon r (nm)

0.10

0.15

0.20

0.25

0.30

0.35
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ai
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Figure 5.3 – Biais d’absorption d’une boucle isolée en fonction de sa taille. Les intervalles de
confiance correspondent à trois fois l’écart-type.
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L’évolution de Z et de B en fonction de la taille d’une boucle interstitielle est cohérent avec ce
qui a été calculé dans la thèse de Carpentier [133]. Dans ce travail, le rôle de la densité de puits
sur l’efficacité d’absorption et sur le biais avait été souligné.
Nous avons montré dans le chapitre 1 que l’expression analytique de la vitesse de croissance
d’une boucle, lorsque le système atteint l’état stationnaire, peut s’écrire en fonction du biais de
la boucle B et du biais moyen du système xBy (équation 1.11). L’intérêt de calculer le biais
d’absorption est donc d’estimer le comportement cinétique d’une boucle en présence d’autres
puits. Dans l’équation 1.11, si le terme pB ´ xByq est positif, la boucle aura tendance à croître,
s’il est négatif, elle rétrécira. D’après la figure 5.3, si nous considérons deux boucles de tailles
différentes dans un milieu infini, la plus grande boucle (telle que B ą xBy) pourra croître au
détriment de la petite boucle (B ă xBy). Ce phénomène a ponctuellement été observé en MET
à des temps d’irradiation longs ; si la densité de boucles est suffisamment élevée, les nouvelles
petites boucles qui germent ont tendance à rétrécir. Ce comportement de boucles sacrificielles
dans l’aluminium a déjà été souligné par Jitsukawa et al. [107].

5.1.2 Effet de la température et de l’épaisseur de la lame sur la croissance
des boucles

Dans le chapitre 2, nous avons montré qu’il n’est pas possible, dans nos conditions expéri-
mentales, de remonter à l’énergie de migration de la lacune à partir de mesures de vitesses de
croissance des boucles. L’objectif de cette section est d’expliquer ces résultats expérimentaux,
c’est-à-dire la déviation par rapport au modèle analytique [164, 110, 109], par des simulations
OKMC.
Comme dans la section 5.1.1, nous simulons une boucle isolée avec b “ ˘a{3r1 1 1s et le cristal
est orienté de la même façon. Le système est illustré dans la figure 5.4. Le rayon de la boucle est
fixé à 1 nm. Des surfaces libres sont considérées dans la direction uz afin de se placer dans des
conditions équivalentes à celles de l’expérience. Les dimensions de la boîte dans les directions ux
et uy sont de 100 nm. La distance entre les deux surfaces libres varie de 50 à 250 nm. La boucle
est placée au centre de la boîte. Les simulations sont menées à différentes températures, de 200
à 500 K.

Figure 5.4 – Système simulé pour la détermination de l’énergie d’activation de la lacune.

Les paires de Frenkel sont générées à taux constant de 4ˆ10´5 dpa.s´1, ce qui est du même ordre
de grandeur que celui des expériences en température (4, 95ˆ 10´5 dpa.s´1). La recombinaison
interstitiel-lacune est autorisée dans les simulations, mais pas la formation de nouveau puits,
c’est-à-dire l’agglomération des interstitiels ou des lacunes. Les défauts ponctuels peuvent être
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5.1. Boucle isolée hors contrainte

absorbés par la boucle isolée ou par les surfaces libres. Aucun de ces deux puits n’est modifié
après absorption d’un défaut ponctuel. Il s’agit donc bien d’estimer la vitesse de croissance de
la boucle dans une configuration donnée, qui est déduite du nombre d’interstitiels et de lacunes
absorbés par la boucle. Les paramètres du système sont répertoriés dans le tableau 5.1.
Pour des questions d’efficacité de calculs, les interactions élastiques entre la boucle et les défauts
ponctuels ne sont pas considérées. Ces calculs sont une première approche qualitative dans l’ob-
jectif de comprendre le résultat obtenu expérimentalement. Afin que la boucle présente un biais
d’absorption malgré l’absence de considération des interactions élastiques, le rayon de capture de
la boucle est différent pour les interstitiels (rc,i) et les lacunes (rc,v). D. Carpentier [133] a montré
que le biais de la boucle évolue avec la densité, plus précisément que le biais calculé augmente
avec la densité. Afin d’être cohérent avec ce résultat, le rayon de capture de la boucle pour les
interstitiels est adapté pour chaque épaisseur (tableau 5.2) et celui pour les lacunes est fixé.

Tableau 5.1 – Valeurs des paramètres utilisés dans les simulations OKMC pour le système de la
figure 5.4. Les paramètres communs au tableau 4.1 du chapitre 4 ne sont pas redonnés dans ce
tableau.

Paramètres du système
volume atomique Ω = a3

0{4

rayon de recombinaison riv = 2a0 [165]
distance entre les défauts ponctuels lors de la
création d’une paire de Frenkel dFP = 4a0

fréquence d’attaque pour l’interstitiel ν “ 4, 57ˆ 1013 Hz ˚

fréquence d’attaque pour la lacune ν “ 3, 05ˆ 1013 Hz ˚

taux de création G = 4ˆ 10´5 dpa.s´1

épaisseur de la lame e = [50 - 250] nm
température du système T = [200 - 500] K
rayon de capture de la boucle pour les lacunes rc,v “ 0, 62 nm
rayon de capture de la boucle pour les intersti-
tiels rc,i voir le tableau 5.2

˚ : Les fréquences d’attaque ont été calculées de façon à ce que le préfacteur de
diffusion soit égal à 0, 05ˆ 10´4 m2.s´1 [54].

Tableau 5.2 – Rayons de capture d’une boucle de dislocation utilisés pour les interstitiels en
fonction de l’épaisseur du système simulé (figure 5.4). Le rayon de capture pour les lacunes est
donné dans le tableau 5.1.

épaisseur e (nm) rc,i (nm)
50 1
100 0,908
150 0,862
200 0,816
250 0,784

Dans un premier temps, nous réalisons des simulations dans le but d’atteindre les concentra-
tions stationnaires des défauts ponctuels, pour chaque condition de température et d’épaisseur.
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Ensuite, nous faisons une deuxième simulation pour chaque condition en régime stationnaire
dans laquelle nous enregistrons les nombres d’interstitiels et de lacunes capturés par la boucle
pour un certain temps physique. Nous en déduisons φi et φv, le nombre de défauts (interstitiels
et lacunes respectivement) absorbés par unité de temps. La vitesse de croissance d’une boucle
isolée de rayon r peut être calculée en OKMC avec cette équation :

dr

dt
“
pφi ´ φvqΩ

2πrb
. (5.2)

La figure 5.5 donne les vitesses de croissance calculées pour chaque épaisseur de lame en fonc-
tion de l’inverse de la température. D’après ces résultats, nous obtenons bien un comportement
arrhénien, sauf à haute température où la vitesse de croissance sature. Ce comportement a été
mis en évidence par Kiritani [164, 110]. L’expression de la vitesse de croissance d’une boucle,
donnée par

dr

dt
“

Ω

b
Zi pB´ ă B ąq

˜

a2ν0k
2
tot,iG

αk2
tot,v

¸1{2

exp

ˆ

´
Em

v

2kBT

˙

, (5.3)

s’applique si la concentration de défauts est contrôlée par la recombinaison (G´Ki,vCiCv » 0,
chapitre 1) [109]. Ce régime correspond à l’intervalle de températures pour lequel nous avons
un comportement arrhénien des courbes. D’après la figure 5.5, cet intervalle de températures
est d’autant plus étroit que la lame est mince. D’autre part, nous constatons un changement de
pente aux basses températures pour l’épaisseur de 50 nm. En effet, à mesure que la température
baisse, la concentration de lacunes augmente jusqu’à saturer du fait de la recombinaison des
lacunes avec les interstitiels voisins. C’est l’atteinte de cette saturation de la concentration de
lacune qui induit ce changement de pente. Ce phénomène n’existe pas dans les calculs en champ
moyen où les corrélations spatiales ne sont pas considérées.
A plus haute température, lorsque la vitesse de croissance sature, le système n’est plus en régime
de recombinaison mais en régime d’élimination des défauts vers les puits (G´ k2

tot,vDvCv » 0).
La vitesse de croissance ne dépend plus de l’énergie de migration de la lacune,

dr

dt
“

Ω

b
Zi pB´ ă B ąq

G

k2
tot,v

. (5.4)

Nous pouvons noter que plus la distance entre les surfaces libres est grande, plus le régime d’éli-
mination des défauts vers les puits débute à plus haute température. En effet, plus les surfaces
sont éloignées, moins l’élimination des défauts vers les puits est efficace.

Afin de comparer les résultats avec ceux du chapitre 2 dans les mêmes régimes, nous repre-
nons la figure 5.5 en considérant les points entre les températures 300 et 450 K. Cet intervalle
correspond à celui pris lors des irradiations en MET pour l’estimation de l’énergie de migration
de la lacune. Dans la figure 5.6a, nous suivons la même démarche que celle de nos expériences,
l’énergie d’activation de la lacune est déduite de la pente de la régression linéaire. Ces valeurs de
pente sont tracées en fonction de l’épaisseur dans la figure 5.6b et sont directement comparées à
l’énergie de migration (0, 605 eV). Le résultat montre que l’énergie d’activation calculée dépend
fortement de l’épaisseur, du moins dans l’intervalle de l’étude. Plus la lame est épaisse, plus
l’énergie calculée se rapproche de l’énergie de migration. Nous n’avons pas de mesure d’épais-
seur associée aux expériences en température, cependant l’épaisseur a été mesurée pour d’autres
irradiations au sein du même échantillon („ 170 nm). Nous supposons que l’épaisseur doit se
situer entre 100 et 200 nm. Les énergies d’activation calculées sur cette gamme d’épaisseur sont
cohérentes avec notre résultat expérimental (0, 32 eV) et également avec l’énergie calculée expé-
rimentalement dans la thèse de Jacquelin [103] (0, 38 eV). Cependant nous ne connaissons pas
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Figure 5.5 – Vitesses de croissance calculées pour une boucle isolée en fonction de 1{2kBT .
Chaque courbe correspond à une épaisseur de lame mince simulée. Les vitesses sont données en
échelle logarithmique.

l’épaisseur locale de la zone irradiée dans leur expérience, tout comme Kiritani et Takata [164]
qui ont déterminé avec la même méthode une énergie d’activation de 0,58 eV. Dans cette dernière
expérience, l’épaisseur de la lame est forcément supérieure à la nôtre puisqu’ils irradient dans un
microscope à très haute tension.
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Figure 5.6 – (a) Régression linéaire des points extraits de la figure 5.5 entre 300 et 450 K, droites
en pointillé. L’énergie d’activation déduite des pentes est donnée dans la légende pour chaque
épaisseur simulée. (b) Les énergies calculées en (a) sont tracées en fonction de l’épaisseur. La
droite orange correspond à la valeur théorique de l’énergie de migration de 0,605 eV.

Résumé des simulations sur le calcul de l’énergie de migration de la lacune

Ces calculs OKMC sont en cohérence avec la valeur mesurée expérimentalement. Ils nous
permettent d’expliquer pourquoi il nous était impossible de retrouver la valeur théorique de Em

v
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Chapitre 5 – Simulations de boucles de Frank dans les conditions expérimentales

avec nos expériences de mesure de la taille des boucles en température. Dans notre gamme de
température et d’épaisseur, l’irradiation ne se place pas strictement en régime de recombinaison,
ce qui est requis pour déterminer l’énergie d’activation par les vitesses de croissance de boucles.
Nous avons essayé d’irradier à des températures plus basses, telle que 0˝C, mais la vitesse de
croissance des boucles est tellement lente qu’elle n’est pas mesurable sur un temps d’expérience
raisonnable. L’autre solution serait d’irradier une lame d’une épaisseur plus importante, supé-
rieure à 250 nm.

5.2 Boucle isolée sous contrainte

Dans la même logique que le dipôle de dislocations, nous réalisons des simulations sous
contrainte uniaxiale à différents angles pour vérifier la dépendance de l’efficacité d’absorption Z
d’une boucle par rapport à l’orientation de la contrainte sur la capture des défauts ponctuels.
Pour cela, nous calculons Z avec la même méthode que dans la section 5.1.1 (l’interaction élas-
tique entre la boucle et les défauts ponctuels est considérée), à la seule différence que dans ces
calculs, la sommation des champs dus aux boucles dans les boîtes images est considérée.
Nous appliquons une contrainte de traction de 100 MPa dont la direction est définie par (θ,ϕ). θ
est l’angle par rapport à la normale de la boucle, soit le vecteur de Burgers (direction uz) et ϕ
est l’angle par rapport à la direction ux. Nous faisons varier ces angles avec un pas de 10˝. Les
valeurs de Zi et Zv sont calculées pour une boucle isolée de 1 et 10 nm de rayon.
Des cartes 3D représentant l’influence de l’orientation d’une contrainte de traction sur les effi-
cacités d’absorption sont montrées dans la figure 5.7. Les cartes correspondent à une boucle de
10 nm de rayon, celle de 1 nm n’est pas décrite car elle présente les mêmes symétries. Les valeurs
maximales et minimales des Z sont indiquées pour les deux tailles de boucles sur les échelles.
Dans le cas des interstitiels, nous trouvons que l’absorption des défauts est favorisée lorsque la
contrainte est colinéaire au vecteur de Burgers. Ce résultat est cohérent avec le résultat du cha-
pitre 4 sur la dislocation droite (figure 4.17). L’efficacité d’absorption est minimale si la direction
de traction est contenue dans le plan d’habitat. Pour le cas de la lacune, l’influence de l’orien-
tation de la contrainte sur les valeurs de Z présente une symétrie d’ordre 3. Il s’agit des trois
directions cristallographiques x1 0 0y qui favorisent l’absorption des lacunes pour les segments
de dislocations de la boucle orientés selon les directions x2 1 1y (r1 2 1s pour r0 1 0s, r1 1 2s pour
r0 0 1s, r2 1 1s pour r1 0 0s). Ces résultats sont donc cohérents avec ceux obtenus pour le cas du
dipôle de dislocations droites (chapitre 4) lorsque les termes de dipôle élastique et de polarisabi-
lité sont considérés.

L’évolution du terme ∆Z, qui est la différence entre l’efficacité d’absorption sous contrainte et
hors contrainte, est présentée dans les graphiques 5.8a et 5.8b pour les interstitiels et les lacunes
respectivement. ∆Z est tracé en fonction de θ pour ϕ “ 90˝. Ce plan comprend une des directions
qui favorise l’absorption des lacunes. Ces graphiques permettent de comparer quantitativement
des boucles de 1 nm et de 10 nm de rayon. La dépendance en θ est la même pour les deux
tailles, quel que soit le type de défaut. Seule l’amplitude de ∆Z est différente. Alors que pour
le cas de l’interstitiel, l’intervalle des valeurs calculées est un peu plus élevé pour la plus grande
boucle („ 40%), nous trouvons une tendance opposée pour la lacune. L’intervalle de valeurs ∆Zv

pour la boucle de 1 nm de rayon est presque 2 fois plus élevé que pour une boucle de 10 nm.
Nous pouvons également noter que pour une taille de boucle donnée, l’intervalle des efficacités
d’absorption est plus élevé pour les interstitiels que pour les lacunes. L’effet de la contrainte sur
le biais d’une boucle est donc principalement dû aux interstitiels.

Nous rappelons que dans nos expériences sous contrainte, les quatre variants de boucles de
Frank sont classés en deux catégories en fonction de leur orientation par rapport à la contrainte
appliquée. Dans le cas idéal de nos expériences, la contrainte est appliquée suivant une direction
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5.2. Boucle isolée sous contrainte

Figure 5.7 – Efficacités d’absorption Z des défauts ponctuels par une boucle de Frank interstitielle
en fonction de l’orientation de la contrainte, en prenant en compte le dipôle élastique et la
polarisabilité. Les valeurs sont représentées sur une sphère unitaire par une échelle de couleur.
Les cartes sont les mêmes pour une boucle de 1 et 10 nm de rayon. Les échelles donnent les
valeurs maximales et minimales et chaque échelle est associée à une taille de boucle.

x1 1 0y. Parmi les quatre variants de boucles, deux ont l’axe de la contrainte contenu dans leur
plan d’habitat, les deux restants ont la direction de la contrainte à 35˝ du vecteur de Burgers.
Les deux premiers sont identifiés comme ceux orientés défavorablement et les deux autres comme
étant orientés favorablement par rapport à la contrainte.
A partir des valeurs de la figure 5.7, nous pouvons calculer un biais théorique pour les deux caté-
gories de boucles. Ces valeurs de biais sont données dans le tableau 5.3 pour les deux orientations
et pour une boucle isolée de 1 et 10 nm de rayon. Comme attendu, le biais est supérieur pour la
boucle orientée favorablement pour les deux tailles de boucles.

Tableau 5.3 – Biais d’une boucle de rayon de 1 et 10 nm orientée favorablement ou défavorable-
ment par rapport à une contrainte uniaxiale selon r1 1 0s.

1 nm 10 nm
biais boucle orientée favorablement 0, 0946˘ 0, 0003 0, 3512˘ 0, 0008

biais boucle orientée défavorablement 0, 0834˘ 0, 0003 0, 3343˘ 0, 0008

Nous pouvons évaluer le comportement cinétique théorique d’une boucle en présence d’autres
boucles en calculant le terme ZipB ´ xByq. Les résultats en considérant deux boucles présentant
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Figure 5.8 – Valeurs de ∆Z calculées pour une boucle de Frank pour (a) les interstitiels et (b)
les lacunes en fonction de θ (angle entre la contrainte de traction et le vecteur de Burgers b). Les
intervalles de confiance correspondent à l’écart-type calculé avec la méthode des moyennes par
blocs.

le même rayon mais une orientation différente sont donnés dans le tableau 5.4. Comme attendu,
le résultat est négatif pour les boucles orientées défavorablement, ce qui indique qu’elles de-
vraient décroître sous l’effet de la contrainte (il s’agit du cas théorique d’un système contenant
uniquement les deux boucles comme puits). D’après le tableau, l’effet SIPA devrait être plus fort
entre deux boucles de grandes tailles que deux boucles de petites tailles. Comme nous avons vu
expérimentalement (section 3.5.3) qu’il n’y avait pas de croissance différentielle observable sous
contrainte pour des boucles de diamètre de l’ordre de la dizaine de nanomètres, nous pouvons
avancer que l’effet d’un mécanisme SIPA sur les petites tailles de boucles devrait avoir encore
moins d’impact sur l’évolution des boucles. Ceci va donc à l’encontre de l’hypothèse présentée
au début du chapitre.

Tableau 5.4 – Valeurs de ZipB´xByq pour chaque taille et orientation de boucles. Le biais moyen
pour chaque boucle est calculé en considérant deux boucles de tailles identiques et orientées
différemment.

rayons (nm) orientations
favorable défavorable

1 0,0282 -0,0278
10 0,0330 -0,0327

5.3 Simulation d’irradiations aux électrons en lame mince in-
cluant le mécanisme SIPA

5.3.1 Evolution des microstructures de boucles avec la méthode OKMC

Présentation du système

Nous avons étudié précédemment l’effet de la contrainte sur une boucle isolée. Afin de confir-
mer le faible rôle du mécanisme SIPA sur l’évolution des microstructures de boucles, nous réali-
sons des simulations OKMC dans les conditions expérimentales décrites au chapitre 3. En premier
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5.3. Simulation d’irradiations aux électrons en lame mince incluant le mécanisme SIPA

lieu nous vérifions la validité de nos calculs en prenant comme référence la première phase, hors
contrainte, de l’irradiation en deux étapes de l’échantillon 3 (celle à 180 kV, section 3.5.1).

Le système simulé est présenté dans la figure 5.9a. Les directions cristallographiques associées
aux axes ux, uy et uz sont r1 1 0s, r1 1 0s et r0 0 1s respectivement. Les dimensions de la boîte
suivant ces directions sont 100, 100 et 200 nm. L’épaisseur de 200 nm dans la direction z est
proche de celle estimée expérimentalement (170 nm). Des conditions aux limites périodiques sont
appliquées suivant les deux directions ux et uy. La température du système est de 300 K.

(a) (b)

Figure 5.9 – (a) Géométrie du système simulé en OKMC dans les conditions expérimentales, avec
une configuration de boucles à t “ 500 s. (b) 4 exemples parmi les 100 systèmes simulés sous
contrainte à t “ 600 s, visualisés dans la direction r0 0 1s. Les boucles orientées favorablement
sont indiquées en vert et celles défavorablement en rouge. Les défauts ponctuels ne sont pas
représentés en (a) et (b).

Le système ne présente pas de défaut au début de la simulation. Les paires de Frenkel sont
générées à un taux de dommage de 5 ˆ 10´5 dpa.s´1 dans le but de reproduire l’irradiation en
MET (4, 95ˆ 10´5 dpa.s´1). Lorsque deux défauts ponctuels se rencontrent, ils peuvent s’anni-
hiler s’ils sont de nature opposée ou former une boucle interstitielle ou une cavité en fonction de
leur nature. Ils peuvent être absorbés par les puits présents dans le système (y compris la surface
libre). Les boucles ont un rayon de capture rc “ 2b. La taille d’un amas évolue à chaque fois qu’il
absorbe un défaut ponctuel. Nous avons constaté que lancer des simulations dans ces conditions
ne permet pas d’obtenir des microstructures de boucles. En effet, les interstitiels migrent rapide-
ment vers les surfaces libres ou se recombinent avec des lacunes qui sont des espèces plus lentes,
avant de pouvoir rencontrer un autre interstitiel et ainsi former une boucle.
En réalité les matériaux étudiés contiennent une certaine concentration d’impuretés. Il est pos-
sible que certaines d’entre elles piègent les interstitiels et les lacunes, et servent ainsi de site de
germination. Pour représenter ces impuretés nous plaçons des points de piégeage de manière aléa-
toire dans la boîte à l’état initial. Comme l’épaisseur a été estimée dans notre grain, nous avons
déduit la densité volumique des boucles à partir du décompte des boucles sur une micrographie.
Elle est estimée à 4, 6ˆ 1021 m´3. Par conséquent nous avons choisi de placer 10 impuretés dans
chaque système dans le but de reproduire la densité trouvée expérimentalement.

Les bi-lacunes sont présupposées instables conformément aux calculs DFT [112, 166]. L’éner-
gie de liaison choisie entre un interstitiel et une impureté est égale à 1 eV afin d’éviter la disso-
ciation thermique. L’énergie de liaison entre une lacune et une impureté est supposée inférieure
au cas précédent. Elle est choisie égale à 0,4 eV, ce qui correspondrait probablement à la limite

175



Chapitre 5 – Simulations de boucles de Frank dans les conditions expérimentales

supérieure pour l’énergie de liaison d’une lacune avec les impuretés [54]. Avec cette valeur, des
cavités se forment parfois mais leur nombre est bien inférieur à celui des boucles. Cela prouve
que les cavités ne devraient pas être visibles, comme cela a été confirmé expérimentalement. Les
entités interstitiel-impureté et lacune-impureté peuvent croître par absorption d’interstitiels et
de lacunes, respectivement. Les amas composés de deux interstitiels ou plus sont modélisés par
des boucles de Frank. Leur plan d’habitat est choisi aléatoirement entre les quatre variants avec
la même probabilité. L’orientation est inchangée durant leur croissance et les boucles sont immo-
biles puisque nous étudions des boucles de Frank (sessiles). L’énergie de liaison entre une lacune
et une cavité qui s’est formée sur une impureté est égale à l’énergie de liaison avec une impureté
(0,4 eV) si le nombre de lacunes liées à l’impureté est plus petit que le nombre de premiers voi-
sins de l’impureté (supposé égal à 12) et si l’énergie de liaison lacune-impureté est supérieure à
l’énergie de liaison avec une cavité. Cette dernière est calculée avec la loi capillaire [167] à partir
de l’énergie de liaison d’une bi-lacune (0 eV) et l’énergie de formation d’une lacune (0,67 eV).
L’ensemble des paramètres sont rappelés dans le tableau 5.5.

Tableau 5.5 – Valeurs des paramètres utilisés dans les simulations OKMC dans les conditions
expérimentales. Les paramètres communs au tableau du chapitre 4 ne sont pas redonnés dans ce
tableau.

Paramètres du système
temps simulé t “ 600 s
taux de création 5ˆ 10´5 dpa.s´1

rayon de recombinaison riv = 2a0 [165]
distance entre les défauts ponctuels lors de la
création d’une paire de Frenkel

dFP = 4a0

contrainte dans la direction r1 1 0s 0 MPa ou 100 MPa
température T “ 300 K
nombre d’impuretés 10
énergie de liaison di-interstitiel Eb

i2
“ 0, 8 eV [54]

énergie de liaison bi-lacune Eb
v2
“ 0 eV

énergie de liaison lacune-cavité Loi capillaire [167]
énergie de liaison interstitiel-impureté Eb

i´imp “ 1 eV
énergie de liaison lacune-impureté Eb

v´imp “ 0, 4 eV [54]
taille minimale d’une boucle deux interstitiels

Afin que nos résultats soient représentatifs sans avoir à simuler un système beaucoup trop grand
qui représenterait un coût numérique trop important, nous simulons 100 systèmes, ce qui repré-
sente une statistique suffisante au vu du nombre de boucles comptées au cours d’une expérience
MET. La seule différence entre les 100 systèmes avant de commencer la simulation est la position
des dix impuretés.
Dans le calcul de l’énergie d’interaction d’un défaut ponctuel, le dipôle élastique et la pola-
risabilité sont considérés. Du fait de la complexité des microstructures simulées, le champ de
déformation est calculé par la méthode multipolaire rapide en prenant en compte les images
périodiques du système. Le calcul du champ prend en compte la contrainte si elle est appliquée.
Nous utilisons les expressions pour le champ élastique établies en milieu infini. Pour des questions
de coût numérique, nous négligeons la correction du champ élastique due aux surfaces libres. Le
travail de Jourdan [136] montre qu’il n’y a pas d’effet de la correction sur la vitesse de croissance
d’une boucle si elle est située à plus de 2 nm de la surface. Sur l’ensemble des systèmes que
nous simulons, le nombre de points de piégeage à moins de 2 nm de la surface est négligeable
(ă 2%), de plus ces boucles restent petites puisqu’elles sont éliminées lorsqu’elles touchent une
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des surfaces libres. Les quatre variants sont orientés de la même façon par rapport à la surface et
leur plan d’habitat n’est pas parallèle à la surface libre. Pour ces raisons, nous prenons le parti
de ne pas appliquer de correction aux surfaces libres, ce qui permet d’accélérer les calculs.
La figure 5.9a donne un exemple de configuration de boucles au cours d’une simulation, les la-
cunes et les interstitiels ne sont pas représentés. Dans cet exemple, tous les sites d’impuretés
sont occupés par une boucle, ce qui n’est pas toujours le cas au cours d’une simulation. Dans
quelques cas des cavités se forment ou bien à un instant aucun défaut n’est lié à l’impureté.

Résultats

Dans un premier temps nous simulons les systèmes hors contrainte et comparons les résultats
à notre expérience de référence afin de vérifier la validité des calculs. Les simulations OKMC sont
menées jusqu’à 10 min. Ce temps est du même ordre de grandeur que la phase hors contrainte
de notre expérience de référence (16 minutes).

En regroupant les systèmes simulés hors contrainte à l’état final, nous obtenons un échantillon
de 949 boucles. La distribution de taille de ces boucles est représentée sur la figure 5.10a. Les
quelques cavités obtenues sur l’ensemble des systèmes sont minoritaires et leur rayon est inférieur
à 2 nm. Ces amas ne sont pas étudiés car ils ne sont pas l’objet de l’étude. De plus, aucune cavité
de quelques nanomètres n’est observée expérimentalement.
Les proportions sont équivalentes entre les deux catégories de boucles : 50,6% pour les boucles
orientées favorablement contre 49,4% pour les boucles orientées défavorablement. Il en est de
même pour le diamètre moyen : 7,99 nm contre 7,67 nm. De ces valeurs nous déduisons que la
vitesse moyenne sur le diamètre est de 0,013 nm.s´1. Cette valeur est identique à la vitesse de
croissance de l’expérience de référence, déduite à partir de la distribution de taille de boucles à
16 min, figure 3.28. Ces résultats montrent que les simulations OKMC sont en excellent accord
avec l’expérience hors contrainte. Ce résultat est d’autant plus remarquable qu’il a été obtenu
sans ajustement des paramètres.
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Figure 5.10 – Distributions des tailles moyennes des boucles dans les 100 systèmes à t “ 600 s
en fonction de leur orientation (a) sans et (b) avec une contrainte de 100 MPa. Les diamètres
moyens des boucles sont donnés dans les graphiques.

A présent nous reprenons les 100 boîtes de départ (avec les impuretés mais sans défaut) et
nous effectuons des simulations en appliquant cette fois-ci une contrainte de traction de 100 MPa
suivant la direction r1 1 0s. De cette façon, nous appliquons une contrainte du même ordre de
grandeur que la contrainte locale estimée expérimentalement et suivant une direction cristallo-
graphique identique à ce qui a été réalisé. Nous simulons une irradiation de 10 minutes comme
précédemment. La sélectivité des boucles est observable en irradiation in-situ à 10 min. Il n’est
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donc pas nécessaire d’aller plus loin en temps dans nos simulations OKMC.

La figure 5.9b donne quatre exemples de systèmes obtenus au bout de 10 minutes d’irradia-
tion observés dans la direction uz, prise de vue similaire aux micrographies MET. Nous pouvons
facilement distinguer les deux catégories de boucles en fonction de l’orientation du grand axe de
leur ellipse (verticale ou horizontale), ce qui est clarifié par un code couleur.

La distribution des tailles de boucle pour ces simulations sous contrainte est donnée dans la
figure 5.10b. En comparant avec les résultats de la figure 5.10a, nous déduisons que la présence
de la contrainte a tendance à augmenter légèrement la vitesse de croissance des boucles. Ces
simulations confirment la contribution du terme hydrostatique de la contrainte sur les biais [58].
Sur un total de 960 boucles à la fin des simulations, 51,5% sont orientées favorablement contre
48,5% pour la deuxième catégorie. Nous avons une légère augmentation du pourcentage de boucles
orientées favorablement mais cette augmentation est négligeable et surtout très éloignée de la
sélectivité observée expérimentalement (supérieure à 80% pour les irradiations où la contrainte est
appliquée en début d’irradiation). Pour ce qui est des diamètres moyens, nous obtenons 9,89 nm
contre 8,45 nm pour les boucles orientées favorablement et défavorablement respectivement.
L’écart entre les tailles moyennes est inférieur à 2 nm. Si nous comparons avec le cas hors
contrainte où l’écart entre les deux tailles moyennes est inférieur à 1 nm, la légère augmentation
de cet écart sous contrainte est révélatrice du mécanisme SIPA. Toutefois ce résultat reste faible
d’un point de vue expérimental puisqu’il est du même ordre de grandeur que l’erreur sur la
mesure des tailles des boucles (4 nm). C’est la raison pour laquelle si cet effet est bien présent,
il ne peut pas être observé dans nos expériences.

Conclusion

Nous pouvons conclure de ces calculs OKMC que le mécanisme SIPA ne permet pas d’obtenir
une sélectivité des boucles, telle qu’observée dans les expériences in-situ en MET. Le mécanisme
agit bien sur une croissance différentielle des boucles mais son effet est trop faible pour être
constaté expérimentalement.

5.3.2 Calcul des forces de puits des boucles dans une lame mince

Nous avons rappelé dans la section 5.1.1 que l’évolution d’une boucle dépend entre autres de
son biais (équation 1.11). Pour mieux quantifier les facteurs jouant sur la cinétique de croissance
des boucles, nous calculons le biais des boucles pour les configurations finales (t “ 600 s). Nous
rappelons que le biais d’un puits peut être déduit des forces de puits k2 vis-à-vis des interstitiels
et des lacunes. Il est possible de calculer les termes k2

i et k2
v pour différents puits dans une

microstructure donnée. Pour ce faire, nous appliquons une méthode numérique qui repose sur le
temps de vie moyen d’un défaut ponctuel dans le système, entre le moment où le défaut est généré
dans la boîte et le moment où il est absorbé par un puits (ou recombiné avec un défaut opposé).
Pour ces calculs, la relation entre k2

i{v et τi{v, le temps de vie moyen d’un défaut ponctuel, s’écrit :

k2
i{v “

xi{v

τi{vD0,i{v
. (5.5)

D0,i{v est le coefficient de diffusion sans effet de champ élastique. Le facteur xi{v est le taux de
défauts absorbés par le puits en question, c’est-à-dire le nombre de défauts absorbés par le puits
sur le nombre total de défauts absorbés dans le système au cours de la simulation.
Pour ces calculs, il est nécessaire que la microstructure soit figée et aucun amas ne doit se former
au cours de la simulation, par conséquent la taille des boucles n’évolue pas après capture d’un
défaut et deux défauts ponctuels de même nature ne peuvent pas s’agglomérer.
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Nous reprenons l’état des systèmes au bout des 10 minutes d’irradiation simulées. Ces nouvelles
simulations sont menées dans les mêmes conditions que les simulations de la figure 5.10b, en
terme de conditions aux limites, de taux de création et d’application de la contrainte. Nous
avons choisi de considérer des systèmes contenant uniquement des boucles. Pour cette raison,
nous considérons 67 systèmes sur les 100 pour ces calculs, après avoir éliminé tous ceux qui
présentaient au moins une impureté avec une cavité ou moins de deux interstitiels.

L’ensemble des biais calculés sur les 670 boucles considérées sont donnés en fonction de leur
rayon dans la figure 5.11. Nous constatons que la tendance générale observable sur le calcul de
ces biais est l’effet de la taille de la boucle, en cohérence avec le tableau 5.3. D’après les cartes des
valeurs de Z sous contrainte, figure 5.7, la contrainte devrait favoriser la croissance des boucles
orientées favorablement. Par conséquent, ces derniers devraient présenter un biais globalement
supérieur aux boucles orientées défavorablement. Cependant, nous n’obtenons pas deux groupes
distincts sur la figure 5.11. Cela indique que l’effet de la contrainte est bien plus faible que celui
de la taille de boucle. Il est donc normal que la croissance différentielle sur les orientations de
boucles ne soit pas significative et qu’il n’y ait pas de sélectivité : les valeurs de (B ´ xBy)
semblent dominées, au moins en partie, par les effets de taille de boucle, et non par les effets de
contrainte.
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Figure 5.11 – Biais d’absorption des boucles de la distribution de la figure 5.10b en fonction de
leur rayon.

Résumé des simulations OKMC dans les conditions expérimentales

Nous avons vérifié dans un premier temps la validité des calculs OKMC dans le cas hors
contrainte : la vitesse de croissance calculée à partir des tailles moyennes des boucles est identique
à celle de l’expérience de référence (0,013 nm.s´1). Les calculs OKMC sont donc en excellent
accord avec notre expérience. Les simulations sous contrainte ne considèrent que le mécanisme
SIPA puisque les quatre variants de boucles de Frank ont la même probabilité de germination.
Nos résultats sous contrainte nous permettent de conclure que le mécanisme SIPA, à lui seul,
n’est pas la cause de la sélectivité des boucles sous contrainte. De plus, la croissance différentielle
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qui est la conséquence directe de la diffusion anisotrope des défauts ponctuels sous contrainte
n’est pas significative puisque la différence de taille moyenne entre les deux catégories de boucles
est inférieure à 2 nm au bout de 10 min d’irradiation. Nous avons vu à partir du calcul des
biais des boucles que la taille de la boucle a un effet plus important que la contrainte. D’autres
paramètres, autre que la contrainte, semblent donc avoir un effet sur la cinétique de croissance
des boucles. Dans la partie suivante, nous explorons le rôle de chacun de ces paramètres de
manière isolée.

5.4 Evaluation de la sensibilité de la croissance des boucles à
différents paramètres lors d’une irradiation en lame mince

5.4.1 Méthode et description des systèmes

L’objectif de cette section est d’élucider l’importance relative des facteurs en jeu sur la crois-
sance des boucles lors d’une irradiation en lame mince sous contrainte. Nous nous concentrons
sur les effets : de voisinage, de la dispersion en taille de boucles, de la présence des surfaces libres
et de l’application de la contrainte. La méthode que nous appliquons afin d’évaluer l’effet d’un
paramètre est dans la même lignée que ce que nous avons fait dans les deux sections précédentes,
à savoir le calcul des biais des boucles.

Pour cette étude, nous reprenons les systèmes simulés sous contrainte dans la section 5.3.1.
Afin d’isoler les différents phénomènes d’intérêt, nous réalisons plusieurs cas d’étude dans les-
quels certaines conditions sont modifiées. Au total cinq cas d’étude distincts avec différentes
combinaisons de conditions sont réalisées pour le calcul de la dispersion des biais de boucles. Les
différentes conditions pour chaque cas de figure sont résumées dans le tableau 5.6. Les différentes
conditions modifiées sont la taille des boucles, la présence ou non des surfaces libres et l’applica-
tion ou non d’une contrainte uniaxiale. Le premier cas d’étude sert à étudier l’effet de voisinage
car seul le voisinage diffère d’une boucle à l’autre. Le deuxième et troisième cas correspondent
à l’étude du rôle de la contrainte, le quatrième à celle de la dispersion des tailles de boucles et
le dernier à celle des surfaces libres. Un récapitulatif des cinq études, sous forme de schéma, est
donné dans la figure 5.12.

Tableau 5.6 – Conditions de simulation de calculs des forces de puits des boucles pour chaque
cas d’étude.

Conditions Cas d’étude
n˝1 n˝2 n˝3 n˝4 n˝5

Diamètre 3 nm ˆ ˆ ˆ

Taille variable ˆ ˆ

Sans surface libre ˆ ˆ ˆ ˆ

Avec surface libre ˆ

0 MPa ˆ ˆ ˆ

100 MPa ˆ

500 MPa ˆ

Afin de limiter les interactions entre les boucles dans ces calculs, nous prenons les configura-
tions obtenues à t “ 80 s, où la taille moyenne est de 3,12 nm. Comme nous souhaitons évaluer
l’effet des paramètres uniquement sur les boucles, nous faisons le choix de ne pas considérer les
systèmes qui présentent au moins une cavité ou des impuretés sans boucle formée, à t “ 80 s.
Par conséquent, nous étudions 91 systèmes sur les 100. La distribution de tailles des boucles de
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Figure 5.12 – Représentation schématique des cinq cas d’étude répertoriés dans la tableau 5.6.

ces 91 systèmes est donnée dans la figure 5.13. Pour les cas d’étude où nous ne voulons pas que la
dispersion de tailles de boucles soit considérée, nous mettons artificiellement tous les diamètres
à 3 nm. Les résultats des cas d’étude où les tailles des boucles sont variables pourront ainsi être
directement comparés à ceux à tailles identiques.
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Figure 5.13 – Distribution des tailles des boucles à t “ 80 s pour les cas d’étude où la taille des
boucles varie. La droite verticale est positionnée sur la taille moyenne de la distribution qui est
de 3,12 nm.

5.4.2 Distribution des biais des boucles

Effet de voisinage (cas n˝1)

Dans l’étude de référence, toutes les boucles font 3 nm de diamètre, il n’y a pas de contrainte
appliquée, ni de surface libre (les conditions aux limites périodiques sont appliquées dans toutes

181



Chapitre 5 – Simulations de boucles de Frank dans les conditions expérimentales

les directions).
Après avoir calculé les forces de puits de chaque boucle, nous déduisons leur biais. La distribution
de ces valeurs de biais sur les 910 boucles est présentée en figure 5.14. Le seul paramètre qui
différencie les boucles (à part leur orientation) est leur voisinage. La dispersion des biais B
calculés est donc la conséquence de l’effet de voisinage entre les boucles. En effet, des calculs
avec des boucles à équidistance les unes des autres donneraient une valeur unique.
Nous pouvons noter que la distribution obtenue s’apparente à une distribution gaussienne. Afin
d’étudier l’importance relative des conditions de manière quantitative, nous comparons les écarts-
types obtenus à partir d’une interpolation gaussienne sur chaque cas d’étude. Ils sont regroupés
dans le tableau 5.7 à la fin de cette partie. Dans ce cas d’étude, l’écart-type calculé est de
1.66ˆ 10´2.
La distribution est centrée autour d’une valeur B „ 0, 17. Cette valeur devrait correspondre au
biais d’un réseau régulier de boucles de rayon 1,5 nm. Il se trouve que la valeur pour un réseau
cubique de boucles (figure 5.3, r “ 1, 5 nm) est en fait inférieure (B „ 0, 14). Comme il a été
montré dans la travail de thèse de Carpentier [133], le biais d’une boucle augmente avec la densité
volumique des boucles. Or la densité volumique ici est plus élevée que dans la section 5.1.1, ce
résultat est donc cohérent.
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Figure 5.14 – Distribution des biais de l’étude de cas n˝1. La dispersion des biais est uniquement
due à des effets de voisinage des boucles.

Effet de la contrainte (cas n˝2, 3)

Afin d’étudier uniquement l’effet de la contrainte, les tailles de boucles sont identiques et les
conditions aux limites sont identiques à celle de l’étude de référence (cas n˝1). La figure 5.15a
compare la distribution des biais du cas 1 avec les distributions lorsque la contrainte est appli-
quée : 100 et 500 MPa.

Le premier constat que nous pouvons faire est que les simulations avec une contrainte de
500 MPa donne une distribution bimodale. L’explication la plus plausible sur cette distribu-
tion bimodale est l’intensification du mécanisme SIPA. Les biais de la distribution de gauche
correspondent aux boucles orientées défavorablement et ceux de droite aux boucles orientées
favorablement. Chaque sous-distribution devrait être centrée autour de la valeur moyenne des
biais pour l’orientation associée. Les biais qui s’écartent de ces valeurs sont affectés par l’effet de
voisinage. Si nous ajustons par deux gaussiennes la distribution bimodale, comme montré dans
la figure 5.15a, les écarts-types sont égaux à celui de la distribution de référence sur l’effet de voi-
sinage (tableau 5.7). Nous constatons également que les deux distributions se recouvrent. Nous
pouvons en déduire qu’il existe des boucles orientées défavorablement pour lesquelles le biais
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Figure 5.15 – (a) Distribution des biais des études de cas : n˝1, effet de voisinage (noir), n˝2,
effet d’une contrainte faible (rose), et n˝3, effet d’une contrainte élevée (bleu). (b) Distribution
de la différence des biais des boucles avec le biais moyen du système dans lequel la boucle se
trouve pour les trois cas d’étude en (a).

est supérieur à une boucle orientée favorablement et inversement. Donc même à 500 MPa, nous
pouvons nous attendre à ce que pour certaines boucles, les effets de voisinage l’emportent sur
l’effet de la contrainte (croissance de quelques boucles orientées défavorablement et décroissance
de boucles orientées favorablement).
A partir de ce résultat, nous pouvons avancer qu’avec une contrainte plus élevée, l’écart entre les
valeurs moyennes du biais entre les deux orientations serait suffisamment important pour que les
deux distributions ne se recouvrent pas, ce qui indiquerait une tendance à décroître pour toutes
les boucles orientées défavorablement et l’opposé pour les autres. Mais une telle contrainte n’est
pas réaliste d’un point de vue expérimental.

Contrairement à la simulation à 500 MPa, celle à 100 MPa présente une distribution unimo-
dale, dont l’écart-type est légèrement supérieur à celui hors contrainte (tableau 5.7). Il est donc
indéniable que la dispersion des biais des boucles est amplifiée avec la contrainte de 500 MPa
par rapport à une contrainte de 100 MPa ou au cas hors contrainte.
Nous avons vu avec la simulation d’une boucle isolée de 1 nm de rayon, tableau 5.3, que l’écart
entre les biais pour les deux orientations de contrainte est faible, d’où le fait que nous n’obtenions
pas de double distribution. Ce résultat confirme le faible impact de la contrainte sur la croissance
différentielle des boucles en fonction de leur orientation dans nos précédentes simulations OKMC.

Une façon encore plus claire de constater l’impact de la contrainte sur la croissance diffé-
rentielle des boucles est de calculer pour chacune des boucles le terme (B ´ xBy) pour les trois
cas d’étude. Les distributions sont données dans la figure 5.15b. Comme attendu, les trois dis-
tributions sont centrées autour de zéro puisque les boucles sont les seuls puits. Le terme xBy
est calculé sur chaque système. Les valeurs négatives indiquent que les boucles auront tendance
à décroître et les valeurs positives, à augmenter en taille. La distribution pour le cas avec la
contrainte élevée est toujours plus large. Pour ce qui est du cas 1 et 2, elles se superposent, signe
que le comportement cinétique des boucles est peu affectée par la contrainte de 100 MPa qui se
rapproche de la réalité expérimentale. Dans l’ensemble, à 500 MPa, B ą xBy pour les boucles
orientées favorablement et B ă xBy pour les autres. Nous pouvons donc nous attendre à observer
une sélectivité dans le cas de simulations à 500 MPa, ou du moins une croissance différentielle
bien visible.

En plus d’affecter la dispersion des biais des boucles, l’autre observation que nous pouvons
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faire sur la figure 5.15a est que la contrainte affecte la valeur moyenne de ces biais. En effet, les
distributions se décalent vers les valeurs négatives au fur et à mesure que la contrainte augmente.
Il s’agit de l’effet de la composante hydrostatique de la contrainte sur le biais. La diminution
du biais moyen est due au fait que la diffusion des lacunes est plus sensible à la contrainte
hydrostatique que celle des interstitiels. L’augmentation de la contrainte diminue par conséquent
l’écart entre les efficacités d’absorption Zi et Zv. Le biais moyen diminue alors.

Effet de la dispersion des tailles de boucles (cas n˝4)

Les biais calculés lorsque la taille moyenne des boucles est de 3 nm et lorsque toutes les boucles
présentent une unique taille de 3 nm (avec ou sans contrainte) sont réunis dans la figure 5.16a.
Dans le cas de la dispersion des tailles de boucles, la distribution n’est plus gaussienne. Elle est
corrélée à la distribution de tailles de boucles donnée dans la figure 5.13, qui ne présente pas
de distribution gaussienne. D’après les figures 5.16a et 5.16b, il est indéniable que la dispersion
des tailles a un plus fort impact sur la croissance différentielle qu’une contrainte de 100 MPa.
L’écart-type est deux fois plus élevé que celui hors contrainte (tableau 5.7). Il n’est donc pas
surprenant que la distribution des termes (B´xBy) soit également plus large sur la figure 5.16b.
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Figure 5.16 – (a) Distribution des biais des études de cas : n˝1, effet de voisinage (noir), n˝2,
effet d’une contrainte faible (rose), et n˝4, effet de la dispersion des tailles de boucles (vert). (b)
Distribution de la différence des biais des boucles avec le biais moyen du système dans lequel la
boucle se trouve pour les trois cas d’étude en (a).

Effet des surfaces libres (cas n˝5)

Un des facteurs qui n’est pas des moindres lorsque l’irradiation se produit en lame mince est
la présence des surfaces libres. Leur impact sur la distribution des amas au sein d’une lame a déjà
été démontré dans la littérature [97]. Son influence sur les vitesses de croissance reste un sujet de
discussion [115]. Les surfaces libres sont des puits importants de défauts ponctuels. D’après nos
calculs, le biais des surfaces est, dans la grande majorité des systèmes simulés, inférieur à celui
des boucles, ce qui est cohérent avec le fait que dans nos simulations les surfaces ne génèrent pas
de champ de déformation.
Comme dans les autres cas de figure, la figure 5.17a considère uniquement le biais des boucles.
Il n’est pas évident de conclure sur l’impact de la surface sur les biais à première vue, mais les
valeurs d’écarts-types indiquent qu’en présence de surfaces, la distribution des biais est moins
dispersée. Cela devrait induire une diminution de l’effet de la taille des boucles sur la dispersion
de vitesse de croissance des boucles. De plus, la valeur moyenne des biais des boucles diminue en
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irradiation en lame mince
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Figure 5.17 – (a) Distribution des biais des études de cas : n˝1, effet de voisinage (noir), n˝4,
effet de la dispersion des tailles de boucles (vert) et n˝5, effet de la présence de surfaces libres
(orange). (b) Distribution de la différence des biais des boucles avec le biais moyen du système
dans lequel la boucle se trouve pour les trois cas d’étude en (a).

présence de surfaces libres.

La conséquence la plus frappante sur la cinétique des boucles est visible sur la figure 5.17b.
Elle montre que la distribution du terme (B´xBy) n’est plus centrée en zéro mais décalée vers les
valeurs positives, ce qui signifie que la plupart des boucles auront tendance à croître. Ce constat
s’explique par le faible biais d’absorption associé aux surfaces libres qui diminue donc le biais
moyen du système.

Il reste peu évident à partir des figures 5.17a et 5.17b d’expliquer la diminution de la dis-
persion des biais des boucles et de la valeur moyenne de ces biais en présence de surfaces libres
(tableau 5.7). Afin d’expliquer comment la surface agit sur les boucles individuellement, nous
traçons les valeurs de forces de puits k2

i et k2
v, et les biais B en fonction de leur distance à la

surface en distinguant le cas avec (orange) et sans surface libre (vert). Ces résultats sont en
figures 5.18a, figure 5.18b et figure 5.18c.

L’augmentation progressive des forces de puits à mesure que les boucles s’éloignent de la
surface dans les figures 5.18a et 5.18b est exclusivement due à un effet de la taille des boucles.
Comme le montre la figure 5.19, nous retrouvons la même tendance sur les tailles des boucles.
En effet, les tailles variables sont reprises des simulations de microstructures de boucles dans les
conditions expérimentales. Les boucles très proches de la surface sont plus petites parce qu’elles
ne peuvent pas dépasser une certaine taille car elles sont éliminées lorsqu’elles atteignent la sur-
face, mais surtout, les petites tailles sont dues à l’appauvrissement en défauts ponctuels près des
surfaces ce qui entraîne une croissance moindre de ces boucles.

Les figures 5.18a et 5.18b révèlent, quel que soit le type de défaut, que les forces de puits ont
tendance à augmenter loin des surfaces libres lorsque la présence des surfaces est considérée. A
contrario, près de la surface (lorsque la distance à la surface est inférieure à 20 nm), les forces de
puits diminuent par rapport au cas sans surface libre. De plus, ces effets sont visiblement plus
forts sur les lacunes. Comme l’effet sur l’augmentation des forces de puits est plus fort sur les
lacunes que sur les interstitiels, la différence relative entre k2

i et k2
v diminue, d’où une diminution

des valeurs de biais. Comme cela concerne les boucles situées entre 20 et 100 nm de la surface,
donc la majorité de la population de boucles, la valeur moyenne des biais dans le cas 5 diminue
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Figure 5.18 – Forces de puits des boucles de l’étude n˝4 (vert) et n˝5 (orange) pour (a) les
interstitiels et (b) les lacunes, en fonction de la distance entre les boucles et les surfaces libres.
Biais des boucles en fonction de leur distance à la surface.
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5.4. Evaluation de la sensibilité de la croissance des boucles à différents paramètres lors d’une
irradiation en lame mince
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Figure 5.19 – Diamètres des boucles de la distribution de la figure 5.10 en fonction de leur
distance par rapport à la surface.

par rapport au cas 4, sans surface libre.
L’explication de l’augmentation de forces de puits en coeur de lame, en présence de surfaces
libres, est la diminution du temps de vie moyen des défauts ponctuels à cause de leur absorption
par les surfaces. Comme la force de puits calculée k2 est proportionnelle à 1{τ (équation 5.5), la
force de puits a tendance à augmenter en coeur de lame.
La diminution des forces de puits à proximité des surfaces est due à la répartition de l’absorption
des défauts ponctuels entre la surface et les boucles. Comme localement les boucles ne sont plus
les uniques puits, leur force de puits diminue. De nouveau, l’effet de la surface est plus important
sur les lacunes, ce qui induit une diminution également plus importante de k2

v par rapport à k2
i .

D’où le constat que les biais augmentent dans le cas 5 par rapport au 4 dans la figure 5.18c.
Comme les valeurs de biais augmentent pour les boucles localisées au-delà de 20 nm et diminuent
près des surfaces, elles sont plus homogènes dans tout le volume ce qui induit une diminution de
la dispersion de ces valeurs.

Résumé sur l’étude des effets en lame mince

Dans cette partie nous avons repris l’état des microstructures simulées dans les conditions
expérimentales avec la méthode OKMC.
Nous avons calculé les forces de puits de toutes les boucles dans différents cas d’études réperto-
riés dans le tableau 5.6, afin d’évaluer séparément l’importance des différents paramètres sur la
distribution des forces de puits.
Nous avons montré dans la simulation de référence que le biais des boucles dépend du voisinage
de celles-ci.
Les simulations incluant une dispersion de la taille des boucles sont en accord avec les résultats
de la section 5.1.1. L’influence de la taille sur le biais d’une boucle est très importante, elle est
même supérieure à celle d’une contrainte de 100 MPa (ordre de grandeur calculé expérimentale-
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Tableau 5.7 – Ecarts-types provenant des interpolations des distributions des valeurs de biais
pour chaque étude de cas.

effet étudié écart-type
n˝1, voisinage 1.66ˆ 10´2

n˝2, contrainte (100 MPa) 1.71ˆ 10´2

n˝3, contrainte (500 MPa) 1.66ˆ 10´2{1.60ˆ 10´2

n˝4, dispersion taille 3.38ˆ 10´2

n˝5, surface libre 2.90ˆ 10´2

ment).
Nous avons étudié l’effet de la contrainte dans un cas idéal, c’est-à-dire où toutes les boucles
présentent la même taille, ce qui est irréalisable dans la réalité. Pourtant, l’effet du mécanisme
SIPA sur la distribution des biais reste quasi inexistant dans ces conditions, par rapport à l’effet
de voisinage. Il est à noter qu’au départ d’une expérience d’irradiation, le système est en régime
transitoire. Toutes les boucles qui se forment lors de cette phase sont en croissance car les la-
cunes, plus lentes que les interstitiels, n’interviennent pas encore dans l’évolution des boucles.
Il y a une compétition dans la croissance des boucles qui s’installe lorsque le système atteint le
régime stationnaire. A ce stade les boucles présentent déjà des tailles variables, par conséquent,
au vu de nos résultats, ce sont les effets de taille et de voisinage qui l’emportent sur la cinétique
de croissance des boucles. Nous avons vu qu’il faudrait appliquer une contrainte bien supérieure
à la réalité expérimentale pour avoir un effet sur la distribution des biais des boucles équivalent
à celui dû à la dispersion des tailles de boucles. Cependant il est irréaliste d’atteindre une telle
contrainte puisque la limite d’élasticité pour l’aluminium pur se situe entre les dizaines à la cen-
taine de MPa [168].
Enfin, comme la présence des surfaces libres favorise la croissance de globalement toutes les
boucles dans le système, il est peu probable d’observer une sélectivité des boucles avec le méca-
nisme SIPA, mais seulement une croissance différentielle si la contrainte est suffisamment élevée.

Ces résultats viennent conforter la conclusion issue des expériences d’irradiation décomposées
en deux étapes et des simulations OKMC dans les conditions expérimentales : le mécanisme
SIPA, bien qu’existant, est un mécanisme de faible ampleur. C’est pour cette raison que nous
n’observons pas, dans nos expériences, de comportement général particulièrement anisotrope
dans l’évolution des boucles lorsque la contrainte est appliquée après la formation des boucles.
Au stade où nous appliquons la contrainte, ce sont les différences des tailles de boucles, les effets
de voisinage et la présence des surfaces libres qui pilotent les différences d’efficacités d’absorption.
Un autre mécanisme est donc à l’origine de la sélectivité des boucles sous contrainte. C’est l’objet
de la partie suivante.

5.5 Etude de l’effet de la contrainte sur la formation des boucles
dans des plans préférentiels

Nous avons vu expérimentalement que les microstructures anisotropes obtenues sous contrainte
sont une conséquence de l’application de la contrainte aux premiers stades d’irradiation. Pour
autant les microstructures ne sont pas dues à la diffusion anisotrope des défauts ponctuels comme
conclu précédemment. A ce stade de l’étude, il est donc nécessaire d’étudier l’effet de la contrainte
aux premiers stades d’évolution en excluant les mécanismes de diffusion.
Pour cela, nous réalisons des simulations qui ne requièrent pas d’hypothèse sur la formation des
boucles sous contrainte, contrairement à la méthode OKMC. Dans cette partie nous présentons
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5.5. Etude de l’effet de la contrainte sur la formation des boucles dans des plans préférentiels

les résultats de calculs réalisés par dynamique moléculaire (MD pour molecular dynamics), pro-
pice pour ce type de simulations. Afin d’écarter sans ambiguïté les mécanismes de diffusion, nous
utilisons la méthode d’accumulation de paires de Frenkel (FPA pour Frenkel Pair Accumula-
tion). Cette partie est le résultat d’une collaboration avec J.-P. Crocombette (CEA/SRMP) et
A. Chartier (CEA/LM2T).

5.5.1 Méthode et description du système

La méthode d’accumulation de paires de Frenkel a été exposée pour la première fois par
Limoge et al. [169] dans l’objectif de simuler l’amorphisation sous irradiation. Cette méthode
consiste, au cours d’une simulation MD, à effectuer des déplacements d’atomes de manière pé-
riodique pour créer des paires de Frenkel. Cela permet d’atteindre des doses d’irradiation impor-
tantes sur un temps de simulation très court. Bien entendu, les temps de simulations typiques
en MD étant de quelques nanosecondes, les taux de dommages sont bien plus importants que les
valeurs expérimentales et la diffusion des défauts est quasi-inexistante.
L’utilité de la FPA a été démontrée, notamment pour simuler les effets de cascades [170, 171,
172, 173, 174]. La méthode est donc principalement utilisée afin de réduire le coût numérique en
ne décrivant pas le détail de la cascade afin d’atteindre des doses significatives en simulations MD
comme schématisé sur la figure 5.20, mais elle peut bien sûr être également utilisée afin d’imiter
des irradiations aux électrons dans lesquelles seulement des paires de Frenkel sont générées [175].
Etant donné la densité de paires de Frenkel, des phénomènes de recombinaison mais aussi d’ag-
glomération, essentiellement d’interstitiels dans les métaux, du fait d’instabilités mécaniques,
voire de diffusion à très courte distance, sont observés.
Notons qu’il existe une méthode similaire appelée CRA (pour Creation-Relaxation Algorithm)
récemment présentée par Derlet et Dudarev [176]. La différence avec la FPA est que la CRA
consiste en une succession de minimisations d’énergie du système, après chaque insertion d’une
paire de Frenkel.

Figure 5.20 – Schéma du principe de la méthode d’accumulation de paires de Frenkel [173] se
reposant sur la description par Chartier et al. [177].

La procédure que nous appliquons dans notre étude s’inspire du travail de Chartier et Ma-
rinica [175] dans lequel ils s’intéressent à l’évolution des défauts dans le fer sous irradiation aux
électrons. L’intérêt d’utiliser cette méthode est d’étudier la formation des amas en ne présuppo-
sant pas le type d’amas, leur forme, etc. comme c’est le cas en OKMC.
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Nous réalisons les simulations avec un code de dynamique moléculaire utilisant des potentiels
interatomiques, NDM [178], développé au sein de la SRMP par Crocombette. Nous simulons une
boîte dont les trois axes sont orientés suivant les directions r1 1 0s, r1 1 0s et [001]. Ses dimensions
sont 25 ˆ 25 ˆ 24 nm3 et le système contient 887520 atomes d’aluminium. Les directions et
dimensions sont indiquées dans la figure 5.21. Les interactions entre les atomes d’aluminium sont
décrites par le potentiel EAM de Liu et al. [179]. Des conditions aux limites périodiques sont
appliquées suivant les trois directions. Les simulations sont réalisées à température et à contrainte
constantes en utilisant le thermostat de Berendsen et le barostat de Parrinello-Rahman. De plus,
les angles sont fixés afin que la boîte reste tétragonale durant la simulation. Nous réalisons et
comparons les résultats de deux simulations : dans la première la contrainte est maintenue nulle
suivant les trois directions, dans la seconde nous imposons une contrainte de traction de 100 MPa
suivant la direction r1 1 0s et nulle suivant les autres directions. Le premier cas sert de référence
et le second a pour objectif d’imiter les conditions expérimentales de chargement mécanique.
Avant de procéder à la simulation sous irradiation, nous préparons le système de façon à ce

[110]

[110]

[001]

24,43 nm

24,80 nm

24,77 nm

σ = 100 MPa

Figure 5.21 – Caractéristiques de la supercellule simulée par MD-FPA. Le système contient
887520 atomes d’aluminium. Les dimensions correspondent à celles obtenues à l’issue de la pré-
paration de la boîte sous contrainte uniaxiale (figure 5.22a).

que la contrainte soit stabilisée. La figure 5.22a donne le suivi de la contrainte de notre système
lors de l’étape de préparation. Il s’agit du système dans lequel une contrainte de 100 MPa est
imposée pour une des trois directions.
Au cours de la simulation, nous générons 200 paires de Frenkel à un intervalle régulier de
2 ps, ce qui correspond à un taux de dommage de 1, 13 ˆ 108 dpa.s´1. Le système est relaxé
après chaque insertion de 200 paires. L’insertion d’un grand nombre de paires de Frenkel permet
d’augmenter l’efficacité du calcul. La période de relaxation choisie est équivalente au temps de
la recombinaison locale des paires de Frenkel qui est de quelques picosecondes [180]. Le temps
total simulé est 0, 5 ns, ainsi la diffusion à longue distance est écartée. Il est vrai que le taux
de dommage est éloigné de la réalité expérimentale, cependant cela ne représente pas un frein à
notre étude puisque nous utilisons la méthode FPA pour étudier les mécanismes en jeu lors de la
formation des défauts en négligeant la diffusion et par conséquent le mécanisme SIPA. En effet,
le taux de création est tellement élevé que la réorganisation et la recombinaison à courte distance
sont les phénomènes essentiellement en jeu. Il faut donc considérer la FPA simplement comme
une méthode permettant d’explorer les différentes étapes d’évolution des amas de défauts, non
pas comme un outil de prédiction quantitative des dommages d’irradiation.

Nous enregistrons l’état de la microstructure toutes les 2 ps, juste avant l’insertion des défauts
ponctuels. Nous avons conscience que l’insertion de nombreux défauts génère des contraintes
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(a) (b)

Figure 5.22 – Suivi de la contrainte dans le système suivant la direction r1 1 0s en noir et la
direction r1 1 0s en rouge : (a) durant la préparation du système, (b) durant la simulation avec
l’accumulation de paires de Frenkel.

internes non négligeables mais comme le montre le suivi de la contrainte dans le système sous
irradiation dans la figure 5.22b, le système revient à la contrainte cible avant chaque insertion
des paires de Frenkel.

La cellule est visualisée à l’aide du logiciel OVITO [181] et les dislocations sont identifiées
avec l’algorithme DXA [182].

5.5.2 Résultats

Nous précisons que dans nos résultats de simulations par FPA, seules les dislocations fermées
constituées de segments de mêmes vecteurs de Burgers 1{3x1 1 1y sont comptabilisées dans le
nombre total de boucles de Frank.
Les figures 5.23a et 5.23b donnent le suivi du nombre de boucles avec la dose, en distinguant les
boucles orientées favorablement et défavorablement par rapport à la contrainte. Dans le cas hors
contrainte, figure 5.23a, le nombre de boucles sature vers 0,025 dpa et l’évolution du nombre de
boucles entre les deux catégories sont équivalentes.
Dans le cas sous contrainte, figure 5.23b, le nombre de boucles atteint son maximum plutôt vers
0,03 dpa et à la différence du cas précédent, les boucles orientées favorablement sont rapidement
majoritaires. La diminution du nombre total de boucles dans la figure 5.23b est le signe de la
formation d’un réseau de dislocations, suite à l’interaction des boucles entre elles.

Comme cette étude porte sur les mécanismes en jeu lors des premiers stades de la formation
des boucles, nous comparons les microstructures obtenues à 0,03 dpa dans la suite des résul-
tats. La visualisation de l’état des microstructures est donnée dans les figures 5.24a et 5.24b.
Qualitativement, nous obtenons bien une augmentation de la proportion des boucles orientées
favorablement avec une contrainte de traction imposée suivant la direction r1 1 0s. Notons que
toutes les dislocations ne présentent pas un vecteur de Burgers 1{3x1 1 1y : la proportion de ces
dislocations est de 72,1% pour le cas sans contrainte et 75,8% sous contrainte.

Les distributions des deux types de populations de boucles de Frank sont données en fi-
gures 5.25a et 5.25b, calculées à partir des microstructures en figures 5.24a et 5.24b. Dans la
simulation de référence hors contrainte, figure 5.25a, les boucles orientées favorablement et défa-
vorablement ont une proportion de 48,6% et 51,4%, respectivement. Les proportions des quatre
variants sont 24%, 27%, 28% et 21%. La méthode FPA reproduit donc bien la germination équi-
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Figure 5.23 – Evolution du nombre de boucles de Frank dans (a) le système libre de contrainte
et (b) le système sous une contrainte uniaxiale de 100 MPa, en fonction de la dose.
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Figure 5.24 – Visualisation du système (a) libre de contrainte et (b) sous contrainte uniaxiale
à 0,03 dpa. Les segments de dislocations qui ne présentent pas un vecteur de Burgers de type
1{3x1 1 1y sont représentés en noir. Parmi les dislocations de Frank, celles orientées favorablement
par rapport à la contrainte sont représentées en vert et les autres en rouge.

192



5.5. Etude de l’effet de la contrainte sur la formation des boucles dans des plans préférentiels

probable des boucles. Dans la simulation où nous imposons une contrainte de 100 MPa dans la
direction r1 1 0s, les boucles orientées favorablement représentent 65,7% des boucles de Frank.
Certes ce niveau de sélectivité est inférieur à ce que nous avons observé dans nos expériences sous
contrainte dans le chapitre 3 (qui allait de 87% à 96%) mais ce résultat témoigne tout de même
d’une orientation préférentielle des boucles sous contrainte. De plus, ce résultat est significatif
sachant que la contrainte imposée est relativement faible pour ce type de simulation au vu de la
variation de la contrainte lors de l’insertion des paires de Frenkel donnée dans la figure 5.22b.
Par ailleurs, il est possible que des simulations avec d’autres potentiels donnent des proportions
différentes.
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Figure 5.25 – Distributions des tailles des boucles associées aux systèmes (a) de la figure 5.24a
et (b) de la figure 5.24b.

Nous avons lancé des simulations additionnelles dans lesquelles nous avons modifié le niveau
de contrainte suivant la direction r1 1 0s : 10 MPa, 50 MPa et 200 MPa. La proportion de boucles
orientées favorablement en fonction du niveau de contrainte est donnée dans la figure 5.26. Elle
augmente avec l’intensité de la contrainte appliquée. De plus, nous notons qu’elle évolue de
manière quasi-linéaire dans cet intervalle de contrainte. Nous avons également testé une valeur
de contrainte bien supérieure à la réalité physique : 1 GPa. Dans ce cas de figure, l’intégralité
des boucles de Frank sont orientées favorablement, comme nous pouvions nous y attendre.
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Figure 5.26 – Proportions des boucles de Frank orientées favorablement dans les simulations
MD-FPA, en fonction du niveau de contrainte appliquée dans la direction r1 1 0s. Les proportions
sont calculées à partir d’une seule simulation, sauf pour le cas à 100 MPa avec trois simulations
indépendantes. La droite en pointillé est issue d’une régression linéaire.

Résumé des simulations avec la méthode MD-FPA

Grâce à nos observations in-situ et nos simulations OKMC, nous pouvons déjà affirmer que
la sélectivité des boucles sous contrainte n’est pas une conséquence du mécanisme SIPA. Les
simulations MD avec la méthode FPA nous ont permis de simuler l’effet de la contrainte sur
la formation des boucles sans considérer la diffusion à longue distance et donc par extension le
mécanisme SIPA.
Nos résultats de simulations par FPA ont montré sans équivoque qu’une formation préférentielle
des boucles dans certains plans se produit sous l’effet d’une contrainte uniaxiale. Nous avons
constaté également que la proportion des boucles bien orientées est proportionnelle au niveau de
contrainte appliquée.

Discussion

Le couplage des expériences in-situ et des simulations a montré que le mécanisme SIPA n’in-
tervient pas dans la sélectivité des boucles de dislocation sous contrainte. D’autre part, il a été
établi que le mécanisme classique SIPN n’est pas viable. De plus, un tel mécanisme n’aurait pas
pu être observé dans nos simulations FPA, les temps simulés étant trop faibles pour considérer la
dissociation thermique et la diffusion à longue distance. D’autres mécanismes peuvent expliquer
les résultats FPA et par extension, les résultats expérimentaux.

D’autres alternatives au SIPN classique sont possibles pour expliquer les différences de pro-
portions entre les variants de boucles sous contrainte.
La première hypothèse qui peut être avancée est la réorientation des boucles. Cependant ce
phénomène est peu probable puisque nous n’avons pas constaté de tel phénomène dans nos si-
mulations MD.
Dans ce cas, au lieu d’une réorientation des boucles, nous pouvons conjecturer qu’il y a une ré-
orientation de petits amas sous l’effet de la contrainte. Un tel phénomène pourrait se produire en
FPA. La réorientation de germes de boucles constitués de trois interstitiels, avant la formation
des boucles interstitielles, a été vérifiée expérimentalement dans l’aluminium [35]. Wolfer [32]
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propose un mécanisme de réorientation de ces précurseurs de boucles. A partir des données de
l’étude expérimentale de Robrock [35], Wolfer prédit que ce mécanisme n’est pas suffisant pour
retrouver la sélectivité observée dans l’expérience d’Okamoto [60]. La différence d’énergie entre
deux configurations stables de tri-interstitiel est trop faible.
La dernière hypothèse que nous pouvons faire est la transformation de petits amas 3D en boucles.
Goryaeva et al. [13] ont récemment démontré que les interstitiels ne s’agglomèrent pas directe-
ment en boucles 2D mais que les phases A15 compactes précèdent la formation des boucles dans
les métaux CFC. Ces structures A15 sont des amas de dumbbells x1 0 0y, elles sont facilement
constituées de plus de trois interstitiels. Il n’est pas impossible que la transformation de ces pré-
curseurs en boucles soient sensibles à la contrainte. Cela reste à vérifier avec une étude numérique
à part entière.
Enfin, rappelons que les simulations MD-FPA ne reproduisent pas le même niveau de sélectivité
qu’expérimentalement. Comme le flux est très important et le temps simulé entre les insertions
de paires de Frenkel est court, nous pouvons conjecturer que des phénomènes thermiquement ac-
tivés, qui ne sont sûrement pas considérés dans ces simulations, pourraient également contribuer
à la sélectivité des boucles sous contrainte.

5.6 Conclusion du chapitre

Dans ce chapitre nous avons étudié séparément le rôle du mécanisme SIPA et de la for-
mation préférentielle des boucles sous contrainte grâce à des simulations OKMC et MD,
respectivement.
Les calculs OKMC sont paramétrés dans les conditions expérimentales. Nous avons vérifié
dans un premier temps que nos calculs OKMC pouvaient reproduire la cinétique de croissance
des boucles hors contrainte. Les résultats des simulations ont montré que le mécanisme SIPA
ne pouvait pas à lui seul être à l’origine de la sélectivité des boucles observées expérimen-
talement. Sous contrainte, les populations des deux catégories de boucles sont pratiquement
équiréparties.
Nous avons ensuite confirmé par une étude détaillée des différents paramètres en jeu lors
d’une irradiation en lame mince que le mécanisme SIPA a peu d’impact sur l’évolution des
boucles. En effet, les cinétiques de croissance des boucles sont bien plus affectées par d’autres
facteurs tels que la taille des boucles et leur voisinage. Nous avons montré que le mécanisme
SIPA produit des effets significatifs à des contraintes (ą 500 MPa) très largement au-dessus
de la limite d’élasticité. Il est par conséquent inopérant dans les conditions de fluage d’irra-
diation.

Au vu de ces résultats, nous avons réalisé des simulations d’accumulation de paires de
Frenkel en MD afin d’étudier l’effet de la contrainte sur la formation des boucles sans prendre
en compte la diffusion à longue distance. La sélectivité des boucles orientées favorablement
par rapport à la contrainte, bien qu’inférieure à celle observée expérimentalement, est re-
produite. Ces résultats suggèrent une réorganisation des petits amas en boucles préféren-
tiellement orientées sous contrainte uniaxiale. Enfin nous montrons que l’anisotropie de la
microstructure de boucles augmente avec le niveau de contrainte. Nous pouvons conclure,
grâce à la combinaison des résultats obtenus en OKMC et MD, que la sélectivité des boucles
en MET est la conséquence de la formation des boucles dans des plans préférentiels, due à
une réorientation de petits amas ou une transformation préférentielle de petits amas 3D en
boucles.
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L’objectif de ce travail de thèse était d’évaluer les mécanismes affectant l’évolution des boucles
sous contrainte et sous irradiation. Le couplage d’une étude expérimentale in-situ et d’une étude
numérique aux mêmes échelles d’espace et de temps nous a permis de conclure sur la pertinence
de certains mécanismes. Nos résultats permettent de jeter un regard nouveau sur les modèles
développés principalement dans les années 70 et 80 et viennent éclaircir certaines conclusions
issues de travaux expérimentaux.

Synthèse des résultats

La première partie de cette thèse présente les expériences d’irradiation aux électrons in-situ
menées dans un microscope électronique en transmission. La caractérisation des amas de défauts
obtenus en début d’irradiation montre que ce sont très majoritairement des boucles de Frank
de nature interstitielle qui ont été créées. Les quatre variants de boucles sont présents en quan-
tités presque équivalentes dans les expériences de référence (lorsque nous n’appliquons pas de
contrainte). Dans la majorité des cas, la taille des boucles présente une croissance linéaire avec le
temps d’irradiation pour des doses de l’ordre du dixième de dpa. Leur vitesse de croissance varie
d’une boucle à l’autre. A partir d’expériences réalisées dans des zones de différentes épaisseurs,
nous avons vérifié que la densité volumique des boucles est peu affectée par l’épaisseur de la lame
dans la gamme d’épaisseur de nos expériences (60 - 240 nm). Pour des épaisseurs inférieures,
la croissance des boucles est fortement ralentie jusqu’à ce que la formation des boucles ne soit
plus possible. De plus, d’après une expérience d’irradiation à un taux de dommage plus élevé,
nous constatons que la vitesse de croissance des boucles est globalement proportionnelle au taux
de création de défauts ponctuels. Cette observation et l’évolution de la vitesse de croissance des
boucles aux températures plus élevées indiquent que nos expériences se situent entre le régime
de recombinaison et le régime d’élimination des défauts vers les puits.

Les expériences sont ensuite menées sous contrainte en appliquant un déplacement de façon à
mettre l’échantillon sous tension suivant la direction cristallographique <110>. Parmi les quatre
variants de boucles de Frank, deux sont considérés comme orientés défavorablement (direction
de la contrainte contenue dans leur plan d’habitat) et les deux restants comme orientés favo-
rablement (direction de la contrainte inclinée à „ 35˝ par rapport au vecteur de Burgers). Les
expériences dans lesquelles la contrainte est appliquée avant l’irradiation montrent un fort effet
de la contrainte sur la sélectivité des boucles, c’est-à-dire lors de la germination des boucles. Les
différents essais montrent que le pourcentage de boucles orientées favorablement est supérieur à
85% dans nos conditions. En revanche, aucun effet de la contrainte sur la croissance des boucles
n’est observé, les tailles moyennes entre les deux catégories de boucles étant similaires.
Afin de démontrer que la contrainte agit effectivement aux premiers stades de la formation des
boucles, des expériences en deux étapes sont menées : une première phase d’irradiation sans ap-
pliquer de contrainte et une deuxième phase sous contrainte. Le suivi des évolutions des boucles
lors de la deuxième phase d’irradiation confirment que l’application d’une contrainte n’induit pas
de croissance différentielle entre les boucles en fonction de leur orientation. C’est pourtant un
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effet de la contrainte sur la croissance que prédit le mécanisme SIPA. Ce résultat suggère donc
que le mécanisme SIPA est trop faible, au moins pour les grandes tailles de boucles, pour avoir
un effet observable. Nous concluons alors que la contrainte agit principalement sur les premiers
stades d’évolution des boucles, lors de leur formation.

La deuxième partie de ce travail de thèse présente l’étude numérique des mécanismes de type
SIPA, dans la cas d’un dipôle de dislocations. L’étude approfondie des mécanismes SIPA-AD, lié
à l’effet du terme du dipôle élastique, et SIPA-I, lié à l’effet du terme de polarisabilité, confirme
la prédominance du premier sur le deuxième. Nous concluons, à partir du calcul de l’efficacité
d’absorption d’un dipôle de dislocations sous contrainte, que l’amplitude du SIPA-AD est environ
cinq fois supérieure à celle du SIPA-I. Alors que ces deux mécanismes ont historiquement été
traités séparément, nos résultats soulignent qu’il est important de les considérer simultanément
afin d’obtenir le comportement exact de l’efficacité d’absorption dans le plan orthogonal à la
ligne de dislocation. Nous obtenons bien une absorption préférentielle des interstitiels par une
dislocation droite si la contrainte de traction est appliquée suivant le vecteur de Burgers. La
capture des lacunes par la dislocation est, quant à elle, maximale si la contrainte de traction est
suivant la direction <100> ayant la plus grande projection sur la ligne de dislocation.

Suite à l’étude du mécanisme SIPA, nous calculons les efficacités d’absorption d’un réseau
régulier de boucles de Frank hors contrainte. Lorsque la boucle est sous une contrainte de trac-
tion appliquée suivant la direction <110>, comme dans nos expériences, nous obtenons un biais
d’absorption plus élevé pour les boucles orientées favorablement que pour celles orientées défa-
vorablement. De plus, nous montrons que l’effet du SIPA devrait augmenter avec la taille de la
boucle. L’hypothèse d’un effet SIPA aux premiers stades de la formation des boucles induisant
la disparition de petites boucles orientées défavorablement est donc invalidée. Des microstruc-
tures de boucles hors et sous contrainte sont simulées dans les conditions expérimentales sur un
temps physique suffisamment long, en considérant le mécanisme SIPA dans la cinétique de crois-
sance des boucles. La comparaison des résultats numériques hors contrainte avec l’expérience
de référence montre que la méthode utilisée reproduit de façon exacte l’évolution des boucles
expérimentales sans ajustement de paramètres. Nous n’obtenons pas de sélectivité des boucles
dans les simulations sous contrainte, telle qu’observée expérimentalement. Nous confirmons donc
que le mécanisme SIPA ne peut pas être à l’origine de la sélectivité des boucles sous contrainte.

Des calculs des forces de puits dans les microstructures des simulations précédentes prouvent
que l’effet de voisinage, de taille de boucle et de la surface libre prévalent sur le mécanisme SIPA
dans l’évolution des boucles. L’influence de ce dernier sur les biais élastiques est en effet trop
faible, ce qui explique pourquoi aucune croissance différentielle généralisée des boucles ne peut
être observée expérimentalement.

Des simulations par dynamique moléculaire avec la méthode d’accumulation de paires de
Frenkel sont menées dans des conditions extrêmes afin d’écarter l’influence des mécanismes re-
posant sur la diffusion à longue distance des défauts. L’application d’un chargement mécanique
similaire à nos expériences entraîne bien une formation préférentielle des boucles orientées favo-
rablement par rapport à la contrainte.

Nous pouvons ainsi conclure que le comportement anisotrope des boucles sous contrainte
est le résultat d’un mécanisme de type SIPN, agissant aux premiers stades de l’évolution des
boucles, lors de leur nucléation. Le point le plus important à retenir de ce travail est que le
mécanisme SIPA ne joue pas un rôle dans le fluage d’irradiation, contrairement à ce qui a été
souvent avancé dans la littérature. Si nous transposons ce résultat aux dislocations, cela signifie
également que le mécanisme SIPA sur la montée différentielle des dislocations devrait avoir peu
d’influence sur le fluage d’irradiation. Ce dernier est donc sûrement dû à d’autres mécanismes
qu’il serait intéressant d’étudier par la suite.
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Maintenant que nous savons que la contrainte agit principalement au stade de la formation
des boucles par un mécanisme de type SIPN, et non pas lors de leur croissance, il reste à étudier
et comprendre en détail ce mécanisme. La première étape serait de trouver des précurseurs pos-
sibles des boucles de Frank dans l’aluminium qui pourraient s’orienter préférentiellement sous
contrainte, donnant lieu après croissance à une orientation préférentielle des boucles. Une autre
piste à explorer est la transformation sous contrainte des petits amas de structure A15 récem-
ment mis en évidence dans l’aluminium. Ces amas pourraient être considérés dans des simulations
OKMC dans les conditions expérimentales, comme celles que nous avons réalisées dans l’étude du
mécanisme SIPA. Si les calculs vont dans le sens des résultats expérimentaux, c’est-à-dire qu’une
sélectivité des boucles est observée, nous pourrons ensuite vérifier l’influence de la croissance
induite sur le fluage d’irradiation.

L’aluminium n’est pas le matériau de choix pour les réacteurs. Réaliser le même type d’ex-
périences que ce qui a été présenté dans cette thèse sur des matériaux qui se rapprochent de
ceux utilisés dans l’industrie, tels que les alliages base nickel ou les aciers austénitiques, serait
particulièrement intéressant. Pour cela, il faudrait réaliser les observations dans un microscope
électronique à très haute tension, l’énergie seuil de déplacement de ces matériaux étant trop
élevée pour créer du dommage dans un MET de 200 kV.

Un autre type d’expérience, également dans l’optique de se rapprocher de la réalité expérimen-
tale, serait de réaliser des irradiations in-situ en traction sous un faisceau d’ions afin de considérer
le phénomène de cascades de déplacements dans l’évolution des boucles sous contrainte. En effet,
la présence d’une cascade induit des contraintes localement qui peuvent affecter les mécanismes
que nous avons étudiés précédemment.

Cette thèse avait principalement pour objectif d’évaluer l’importance relative des mécanismes
impliqués dans l’évolution anisotrope de boucles sous contrainte. Calculer la déformation ma-
croscopique induite par une microstructure de boucles générée sous contrainte permettrait de
quantifier leur contribution dans le fluage d’irradiation.
Si l’estimation de la déformation induite par les boucles indique qu’elle n’est pas suffisante pour
expliquer l’amplitude du fluage, d’autres mécanismes devraient être étudiés, comme par exemple
le glissement assisté par la montée. Il pourrait être étudié par le couplage d’expériences in-situ
et de simulations de dynamique des dislocations (DD).

L’ensemble de ces études permettrait enfin de parvenir à une compréhension plus claire
des mécanismes de déformation en réacteur des matériaux métalliques. Ceci permettra alors,
grâce à cette meilleure compréhension des phénomènes, d’améliorer la prédictivité des modèles
et d’augmenter la sûreté et la performance des réacteurs nucléaires.
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Titre : Simulation et observation de l’influence d’une contrainte sur l’évolution des défauts cristallins à l’échelle nanométrique et en temps réel
Mots clés : fluage d'irradiation, microscopie électronique en transmission, Monte Carlo cinétique sur objets, boucles de dislocation, montée des
dislocations
Résumé : Dans les réacteurs à eau pressurisée, les aciers austénitiques inoxydables sont utilisés comme matériaux des structures internes de cœur
pour leur bonne résistance à la corrosion. En fonctionnement, ces matériaux subissent la combinaison du flux neutronique et d’un chargement
mécanique donnant lieu à une déformation permanente, le fluage d’irradiation. Cette déformation peut être problématique, c’est pourquoi il est
important d’étudier ce phénomène pour bien le comprendre, le maîtriser et le prédire. Des lois pour décrire le comportement macroscopique en
fluage d’irradiation existent et sont utilisées par les ingénieurs. D’autre part, de nombreux mécanismes microscopiques ont été proposés dans la
littérature pour expliquer ce phénomène, mais leur pertinence reste en grande partie une question ouverte. Ce travail de thèse propose
d’approfondir la compréhension des mécanismes reposant sur la germination et la croissance des boucles de dislocation générées sous irradiation
suite à l'agglomération de défauts ponctuels. Dans le cas des boucles de dislocation, la déformation macroscopique résulte de l'évolution anisotrope
de leur proportion ou de leur taille, sous l'effet d'une contrainte extérieure. Deux principaux mécanismes sont proposés dans la littérature pour
expliquer le rôle de la contrainte sur la microstructure. Le premier est le mécanisme SIPA. Celui-ci prédit l’absorption préférentielle de défauts
ponctuels par les boucles de dislocation, résultant de la diffusion anisotrope de ces défauts. Le second est le mécanisme SIPN qui est un mécanisme
de germination des boucles de dislocation dans des plans préférentiels. À ce jour, les expériences in-situ sont peu nombreuses et se contredisent. Du
fait de ce manque de données, il est difficile de conclure sur les mécanismes en jeu. L'objectif de cette thèse est d'apporter une réponse à cette
question grâce à une démarche couplant étude expérimentale et étude numérique. Des expériences d’irradiation in-situ, sans et avec application
d’une contrainte, sont réalisées dans un microscope électronique en transmission (MET) à l’aide d’un porte-objet de traction. Le faisceau d’électrons
sert à la fois à créer des défauts ponctuels et à observer les boucles de dislocations. Le matériau modèle utilisé est l’aluminium pur. Nous observons
en MET la formation et la croissance de boucles de Frank de nature interstitielle. Les irradiations sous contrainte montrent que l’application d’une
contrainte affecte la densité des boucles et cela lorsque la contrainte est appliquée en début d’irradiation. Afin d’étudier les mécanismes à l’origine de
ce phénomène, nous réalisons en parallèle des simulations avec la méthode Monte Carlo cinétique sur objets. L’évolution des microstructures de
boucles dans nos conditions expérimentales est simulée aux mêmes échelles d’espace et de temps en incluant uniquement le mécanisme SIPA. Ces
calculs montrent que le SIPA ne permet pas de reproduire l’anisotropie de boucles observée expérimentalement. Par la suite, l’influence de la
contrainte sur la formation préférentielle des boucles est mise en évidence par des simulations de dynamique moléculaire avec la méthode
d’accumulation de paires de Frenkel. Nous concluons que la contrainte a majoritairement un rôle sur la formation préférentielle des boucles et que
cette formation préférentielle n’est pas due à un mécanisme SIPA, mais par exemple à la réorientation de petits amas d’interstitiels.

Title: Real-time simulation and observation of the effect of stress on the evolution of crystalline defects at nanometric scale
Key words: irradiation creep, transmission electron microscopy, object kinetic Monte Carlo, dislocation loop, dislocation climb
Abstract: In pressurized water reactors, austenitic stainless steels are used as materials for internal core structures for their good corrosion
resistance. During operation, these materials are subjected to a combination of neutron flux and mechanical loading, resulting in permanent
deformation known as irradiation creep. This deformation can be problematic, which is why it is important to study this phenomenon in order to
understand, control and predict it. Laws to describe the macroscopic behavior of irradiation creep exist and are used by engineers. On the other
hand, numerous microscopic mechanisms have been proposed in the literature, but their relevance remains largely an open question. The aim of this
thesis is to gain a deeper understanding of the mechanisms underlying the nucleation and growth of dislocation loops generated under irradiation as
a result of the agglomeration of point defects. In the case of dislocation loops, macroscopic deformation results from the anisotropic evolution of
their proportion or size, under the effect of external stress. Two main mechanisms are proposed in the literature to explain the role of stress on the
microstructure. The first is the SIPA mechanism, which predicts the preferential absorption of point defects by dislocation loops, resulting from the
anisotropic diffusion of these defects under applied stress. The second is the SIPN mechanism, which is a nucleation mechanism for dislocation loops
in preferential planes with respect to the applied stress. To this day, there are few in-situ experiments and their results are not consistent. This lack of
data makes it difficult to draw conclusions concerning the relevant mechanisms involved. The aim of this thesis is to provide an answer to this
question by combining experimental and numerical studies. In-situ irradiation experiments, both with and without applied stress, are carried out in a
transmission electron microscope (TEM) using a straining sample holder. The electron beam is used both to create point defects and to observe
dislocation loops. Pure aluminum is chosen as model material. We observe the formation and growth of interstitial Frank loops. Irradiations under
stress show that the application of an external stress affects the loop density when the stress is applied at the beginning of irradiation. To investigate
the mechanisms behind this result, we run simulations using the object kinetic Monte Carlo method at the same time. The evolution of loop
microstructures under our experimental conditions is simulated at the same space and time scales as experiments, including only the SIPA
mechanism. These calculations show that SIPA does not reproduce the loop anisotropy observed experimentally. Then, the influence of stress on
loop preferential nucleation is demonstrated by molecular dynamics simulations using the Frenkel pair accumulation method. We conclude that
stress plays a major role in preferential nucleation of loop and this preferential nucleation is not due to SIPA mechanism, but to the reorientation of
small interstitial clusters, for example.
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