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Cette thèse de doctorat s’est déroulée dans le cadre du projet MIFASOL, financé par le LabEx 
EMC3 (Laboratoire d’Excellence Energy Materials and Clean Combustion Center), qui porte sur les 
effets de la Microstructure Induite par Fabrication Additive sur la tenue sous SOLlicitation (irradiation 
et rupture). Il fait suite au projet NiCroFab également financé par le LabEx EMC3, la thématique de 
Fabrication Additive (FA), en particulier des métaux, étant fortement soutenue par la région 
Normandie. Les recherches réalisées dans le cadre du projet NiCroFab ont permis de déterminer une 
stratégie de construction pour l’alliage Ni-20Cr (nickel allié à 20 % massique de chrome) par Fusion 
Laser sur Lit de Poudre (L-PBF) et de caractériser sa microstructure et une partie de ses propriétés 
mécaniques. Le projet MIFASOL permet d’approfondir les connaissances sur ce matériau. Son 
comportement à rupture est étudié par la thèse de Sélia Benmabrouk, effectuée au laboratoire GPM 
de Rouen. Les effets de l’irradiation sur sa microstructure et ses propriétés mécaniques font l’objet de 
ce travail. 

La FA regroupe l’ensemble des processus de mise en forme des matériaux permettant 
l’élaboration rapide d’une pièce par ajout de couches successives de matière en utilisant un modèle 
3D. Née dans les années 1980, elle connait depuis un engouement croissant et peut s’appliquer à une 
large gamme de matériaux. Le procédé L-PBF, le plus courant pour la FA des métaux, a été utilisé pour 
cette étude. La FA présente de nombreux intérêts, à commencer par la création rapide de pièces 
complexes et personnalisées. Il est par exemple possible de réduire les étapes post-fabrication en 
produisant en une seule pièce un assemblage qui en nécessite plusieurs par métallurgie classique. Ces 
géométries complexes permettent aussi d’alléger les structures et ainsi de gagner en poids et en 
matière première utilisée, ce qui réduit les coûts de production et répond aux enjeux écologiques 
actuels. Cependant, bien que des progrès ne cessent d’être réalisés, ces processus connaissent encore 
quelques restrictions. Tout d’abord, la taille maximale des pièces qui peut être obtenue est encore 
limitée, il est aujourd’hui difficile de dépasser les 50 cm3. Cela implique également un problème pour 
la fabrication d’un grand nombre de pièces. De plus, si la FA diminue le nombre d’étapes d’assemblage 
post-fabrication, il est récurrent de devoir effectuer un traitement thermique pour homogénéiser la 
microstructure ou de devoir polir la pièce du fait d’une rugosité importante. Enfin, l’emploi de certains 
matériaux communs et très utilisés comme le cuivre représente encore un challenge. Malgré toutes 
ces restrictions, la FA auparavant principalement utilisée pour le prototypage est de plus en plus 
employée par les différentes industries, notamment l’automobile, l’aérospatiale, le médical et le 
secteur énergétique. En effet, la Westinghouse Electric Company a déjà installé un dispositif de 
branchement de dé à coudre (Figure I.1) ainsi qu’un filtre de débris en Inconel 718 dans une centrale 
nucléaire [1,2]. Si la FA est déjà utilisée pour remplacer des pièces obsolètes qui ne sont plus produites, 
elle est aussi envisagée pour améliorer la conception des pièces et gagner en rendement dans les 
réacteurs de prochaine génération. 

 
Figure I.1 : Dispositif de branchement de dé à coudre FA en inconel 718 réalisé par Westinghouse Electric Company [3]. 
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Dans ces réacteurs nucléaires, les matériaux sont soumis à des températures et/ou des 
pressions élevées, un environnement corrosif, ainsi qu’à un flux de neutrons important. L’irradiation 
aux neutrons entraine une modification de la microstructure du matériau. Des défauts comme des 
boucles de dislocation ou des cavités sont créés, un gonflement peut être observé, ou encore une 
ségrégation des éléments d’alliage aux joints de grains, menant parfois jusqu’à la précipitation de 
nouvelles phases. Une accélération de la précipitation sous irradiation peut également avoir lieu. Cela 
induit généralement une fragilisation des matériaux qu’il est nécessaire de connaître et contrôler. Les 
matériaux utilisés doivent donc posséder de bonnes propriétés mécaniques pour résister à ces 
conditions extrêmes. Plusieurs familles de matériaux sont considérées selon les emplois envisagés. Les 
super alliages à base Nickel aux nombreux éléments d’addition font partis des matériaux étudiés 
puisqu’ils possèdent une bonne résistance en fluage et à la corrosion et sont stables à haute 
température. Ils sont ainsi notamment utiles pour des applications au niveau du circuit secondaire, par 
exemple dans les turbines ou les générateurs de vapeur, ou les températures sont très élevées et où 
les doses d’irradiation subies sont moins importantes [4]. 

L’alliage Ni-20Cr est un matériau modèle qui permet de comprendre plus facilement les 
mécanismes de vieillissement sous irradiation du fait de sa microstructure plus simple. De plus, le 
laboratoire CRISMAT qui nous fournit les pièces, possède une expertise sur la FA de cet alliage grâce 
aux recherches précédentes. Le processus L-PBF est cependant à l’origine d’une microstructure 
particulière, qui varie selon les stratégies de fabrication. De nombreuses études se sont déjà 
consacrées à la microstructure de ces matériaux, qui présentent des grains colonnaires rendant le 
matériau anisotrope, et à leurs propriétés physico-mécaniques. Cependant, peu de recherches ont 
encore été menées concernant l’effet de l’irradiation sur les matériaux FA. Il est donc nécessaire 
d’étudier l’évolution de ces matériaux sous irradiation, notamment leurs microstructures et leurs 
propriétés mécaniques, afin de statuer sur leur utilisation dans les réacteurs nucléaires. 

L’objectif de cette thèse est donc d’étudier l’évolution de la microstructure du Ni-20Cr L-PBF 
sous irradiation. Trois stratégies de fabrication seront étudiées, utilisant des énergies et des vitesses 
de balayage du laser différentes. Le matériau L-PBF brut de fabrication sera comparé au matériau 
recuit et à une référence. Pour ce faire, des irradiations aux ions lourds à 450 °C ont été réalisées, sur 
des échantillons massifs à JANNuS-Saclay, et sur des lames minces observées in situ à JANNuS-Orsay. 
Cependant, d’autres irradiations aux ions Xe de plus haute énergie ont aussi été réalisées au GANIL sur 
la ligne IRRSUD afin d’obtenir une profondeur d’implantation plus importante permettant l’étude des 
propriétés mécaniques. L’intérêt d’utiliser les ions lourds plutôt que les neutrons lors des irradiations 
est d’une part un accès plus simple aux dispositifs d’irradiation, mais surtout le fait que les échantillons 
peuvent être récupérés et analysés simplement alors qu’une irradiation aux neutrons active et rend 
radioactifs les échantillons, ce qui limiterait et complexifierait les analyses. L’effet de ces irradiations 
sur la microstructure sera principalement étudié par Microscopie Électronique en Transmission (MET). 
Cette technique permet entre autres d’étudier la formation et la croissance des défauts d’irradiation 
(visualisation, identification et caractérisation) ainsi que les potentiels phénomènes d’amorphisation, 
de ségrégation ou de gonflement (formation de cavités ou de bulles). Les propriétés mécaniques 
seront aussi analysées par compression micro-piliers et mises en relation avec la microstructure 
observée. 

Le sujet sera d’abord introduit par un état de l’art concernant les trois points majeurs de 
l’étude. En premier lieu, la FA, son processus de construction et les paramètres influant sur la qualité 
des pièces seront abordés. Dans un second temps, les mécanismes d’interactions ion-matière et leurs 
effets seront expliqués. Un dernier point sera consacré aux matériaux du nucléaire et en particulier les 
superalliages base nickel et le Ni-20Cr.  
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Les méthodes et protocoles employés lors des irradiations et des caractérisations seront 
ensuite détaillés dans une partie expérimentale. Il y sera développé le fonctionnement de la machine 
de fabrication L-PBF et les stratégies de fabrication employées. Puis les conditions d’irradiations 
choisies seront décrites. Les méthodes de préparation des lames MET et les principes de la MET ainsi 
que les conditions d’observations seront ensuite développés. Enfin, la méthode de préparation des 
micro-piliers et les résultats qu’il est possible d’en tirer seront expliqués. 

Les résultats expérimentaux concernant l’évolution de la microstructure du Ni-20Cr sous 
irradiation seront présentés dans une troisième partie, après avoir présenté les microstructures 
initiales. Les défauts formés lors de l’irradiation seront identifiés et caractérisés puis leur cinétique de 
croissance sera étudiée. L’évolution de la structure de dislocation et des cellules dendritiques sera 
aussi détaillée. 

Une dernière partie sera consacrée à l’évolution des propriétés mécaniques sous irradiation. 
Les résultats des tests de compression micro-piliers y seront présentés et seront mis en relation avec 
la microstructure observée par MET par le biais du modèle de durcissement par barrières dispersées.  

Enfin, une conclusion reviendra sur les différents résultats obtenus et présentera les 
perspectives envisagées.
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  - Fabrication additive des métaux 
I.1.1  - Présentation générale 

La fabrication additive désigne l’ensemble des procédés de fabrication permettant de créer 
des pièces en volume par superposition de couches de matière. En 1984, le premier brevet (N° 
US4575330) exploitant la fabrication additive est déposé par Charles Hull pour son procédé de 
stéréolythographie, permettant l’obtention de polymères thermodurcissables. Depuis, les avantages 
reconnus de cette méthode de fabrication ont conduit à un développement rapide de l’élaboration 
des autres types de matériaux, dont les métaux, les céramiques ou même des composites, comme 
l’illustre la Figure I.1. Divers procédés d’élaboration sont utilisés pour répondre aux besoins et 
propriétés de chaque matériau. L’organisme de normalisation ASTM International a regroupé en 2013 
les différents procédés en 7 familles, décrites en Figure I.2, selon la matière première et les principes 
physiques employés [5]. Bien que ces familles regroupent la majeure partie des procédés utilisés, les 
avancées constantes dans le domaine ont permis la création de techniques ne rentrant pas dans ces 
catégories.  

La fabrication d’une pièce par FA peut être décomposée en 3 étapes clés communes à chacun 
des procédés : 

• Conception du modèle 3D à partir d’un logiciel de CAO (Conception Assistée par Ordinateur). 
• Découpe du modèle en couches (« slicing »), contenant chacune les paramètres de fabrication 

souhaités (épaisseur de couche, vitesse de balayage du laser, chemin du laser, etc.) et les 
informations nécessaires à la construction. 

• Fabrication à partir du modèle précédent par ajout de couches successives de matière. 

Selon le procédé utilisé, des étapes de post-traitement peuvent être employées afin 
d’améliorer l’état de surface et/ou les propriétés mécaniques de la pièce, tels qu’un recuit ou un 
sablage. L’emploi de supports liants la pièce au plateau, qu’il faut donc retirer après fabrication, est 
parfois nécessaire. 

 
Figure I.1 : Exemples de pièces réalisées par FA dans différents matériaux. A) Polymère [6], B) Céramique [7], C) Aliments [8], 

D) Béton [9] et E) Composite à base de marc de café [10]. 
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Figure I.2 : Liste des familles de procédés FA tels que définis par l’ASTM. 

 
Figure I.3 : Proportion des revenus apportés par l’utilisation de la FA dans les différents secteurs d’activités [11]. 

 
Figure I.4 : Exemple de pièces optimisées par FA. A) Support de cabine de l'Airbus A350 XWB permettant d’alléger la pièce. 

B) Joint réalisé en une seule fabrication, supprimant les étapes d’assemblage. 

•Une couche de poudre est déposée sur l'entièreté du plateau de fabrication. Un faisceau laser 
ou électronique balaye ensuite la poudre pour la fondre, en accord avec le modèle 3D.Fusion sur lit de poudre

•La poudre est déposée par une buse uniquement aux endroits nécessaires et est simultanément 
fondue par un laser.

Dépôt sous énergie 
concentrée

•Une couche de poudre est déposée sur le plateau de fabrication. Un liant est ensuite projeté 
sous forme de gouttelettes sur la poudre aux endroits spécifiés par le modèle 3D.Jet de liant

•De la matière fondue est projetée sur un plateau par des buses, ligne par ligne, comme pour une 
impression par jet d'encre standard. Un faisceau UV permet la solidification.Projection de matière

•Un rayon UV initie une réaction de polymérisation dans une cuve remplie de résine 
photopolymère, ce qui la solidifie couche par couche.Photopolymérisation

•Des feuilles de matière sont découpées par laser et collées entre elles à l'aide d'une résine 
thermodurcissable.Laminage de feuille

•La matière est extrudée sous forme de filaments et déposée sur la plateau à travers une buse. 
L'empilement de couches de filament successives forme la pièce.Extrusion de matière
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Concernant ses applications, la FA a d’abord été utilisée comme un moyen de prototypage 
rapide, étant donné que seul un modèle 3D est requis pour obtenir une pièce. Par la suite, les 
avantages qu’offre la FA ont étendu son champ d’utilisation aux grands secteurs d’activités que sont 
l’aérospatiale, l’automobile ou encore la médecine. Cela est démontré par le rapport Wohlers de 2018 
[11], dont est issue la Figure I.3 qui répertorie la proportion des revenus engendrés par l’utilisation de 
la FA dans ces différents secteurs. La possibilité de créer des pièces complexes permet d’optimiser leur 
conception pour des besoins spécifiques [12]. Les secteurs tels que l’aérospatiale ou l’automobile 
tirent parti de cette propriété pour alléger les structures et gagner en performance, comme le montre 
l’exemple d’un support de cabine de l'Airbus A350 XWB en Figure I.4.A [13]. De plus, des études 
tentent de limiter les étapes de post-fabrication, par exemple en construisant une pièce en une seule 
fabrication, là où il aurait fallu en assembler deux différentes par voie classique, comme pour le joint 
présenté en Figure I.4.B [14]. Certains procédés comme le dépôt sous énergie concentrée sont aussi 
utilisés pour réparer des pièces comme des pales de turbines [15]. La FA autorise en outre un contrôle 
précis de la porosité des céramiques. 

Malgré ces avantages et les progressions constantes dans ce domaine, de nombreux 
inconvénients à l’utilisation de la FA subsistent et limitent encore sa démocratisation : 

• Sélection des matériaux : certains métaux réfractaires comme le tantale ou le tungstène, des 
céramiques nécessitant une température de frittage élevée ou encore certains matériaux 
composites courants sont impossibles à fabriquer par FA. 

• Taille des pièces : la plupart des procédés FA disposent de volumes de construction restreint 
ce qui limite la taille maximale des pièces. Pour des productions industrielles de masse, cela 
implique aussi une vitesse de production plus lente. 

• État de surface rugueux et propriétés mécaniques anisotropes et/ou dégradées : étapes de 
post-traitement parfois requises pour obtenir les propriétés ou l’état de surface requis pour 
l’application visée. 

La base de données Aniwaa a réalisé un sondage en 2019 [16] montrant que les principaux 
procédés utilisés pour la fabrication additive des métaux sont l’extrusion de matière, le jet de liant, le 
dépôt sous énergie concentrée et la fusion sur lit de poudre (L-PBF pour Laser Powder Bed Fusion). Ce 
dernier est le plus courant et a servi à élaborer les échantillons étudiées pour ce travail. Son principe 
est donc décrit plus spécifiquement dans le paragraphe suivant. 

I.1.2  - Fusion Laser sur Lit de Poudre 
I.1.2.1 - Présentation du processus L-PBF 

Le procédé L-PBF, illustré en Figure I.5, se découpe en trois étapes. Tout d’abord, une couche 
de poudre d’épaisseur définie préalablement est déposée sur l’entièreté d’un plateau métallique. 
Ensuite, un laser est orienté à l’aide de miroirs haute fréquence pour fondre la poudre uniquement sur 
les zones prévues selon le plan de la couche. La matière se solidifie rapidement en formant des bains 
de fusion, qui sont des zones fondues par un même trait de laser. Enfin, le plateau descend de la 
hauteur d’une couche et le racleur dépose un nouveau lit de poudre. Ces étapes sont répétées jusqu’à 
la construction complète de la pièce. Une fois le processus de fabrication terminé, la poudre non 
fondue est récupérée et tamisée afin de la séparer des gros agrégats formés lors de la fabrication sous 
l’effet du laser. Elle est ainsi recyclée et réutilisée lors d’une prochaine fabrication. 
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Figure I.5 : Schéma du processus de fabrication L-PBF en 3 étapes. A) Fusion de la poudre par un laser selon le plan de la 

couche. B) Descente du plateau. C) Dépôt de la couche de poudre suivante. 

I.1.2.2 - Paramètres influençant le processus de fabrication  

Le résultat du processus de fabrication L-PBF dépend de nombreux paramètres définis par 
l’opérateur, qui influent sur la densité, les propriétés et la microstructure de la pièce. Les principaux 
facteurs sont la puissance du laser 𝑃𝑃, sa vitesse de balayage 𝑣𝑣, l’épaisseur de couche 𝑒𝑒 et la distance 
entre cordons (traits de lasage) ℎ, et sont représentés en Figure I.6. D’après ces paramètres il est 
possible de déterminer l’énergie volumique déposée par le laser, notée 𝐸𝐸𝑣𝑣, telle que :  

𝐸𝐸𝑣𝑣 =
𝑃𝑃

𝑣𝑣.ℎ. 𝑒𝑒
 

Cette grandeur permet de comparer simplement les stratégies de fabrication et les énergies 
utilisées lors de la fabrication entre différents procédés à l’aide d’une seule valeur. Cependant, ce 
calcul simplifié ne représente pas l’interaction réelle du laser avec la poudre puisqu’il ne prend pas en 
compte de nombreux paramètres comme l’absorption du laser par la poudre ou le diamètre du 
faisceau laser. De plus, le laser pénètre et refond plusieurs couches à chaque passage. Il n’est donc 
utilisé qu’à titre de comparaison [17]. Des variantes de ce calcul permettent de déterminer les énergies 
linéique et surfacique, utiles pour déterminer l’énergie nécessaire à la formation des bains de fusion. 

En plus de ces paramètres, la stratégie de balayage adoptée influe sur la microstructure finale. 
Quatre grandes familles de stratégies sont distinguées (Figure I.7), chacune comprenant des variantes. 
La méthode bidirectionnelle est la plus rapide mais engendre de nombreuses contraintes résiduelles. 
Afin de les limiter, les stratégies en bande, en damier et en spirale ont été développées. Entre chaque 
couche, il est courant d’effectuer une rotation de la direction du laser, le plus souvent de 90° ou 67°. 
Cela permet de ne pas empiler les bains de fusion les uns au-dessus des autres, afin de réduire la 
formation de défauts et le risque de fractures liées à la fragilisation entre les couches. Ces stratégies 
sont utilisées pour construire le volume des pièces. Afin d’améliorer l’état de surface, des stratégies 
plus douces sont appliquées en bordure, en contour et en surface des pièces. 

En plus de la stratégie de fabrication, la matière première, à savoir la poudre utilisée, a aussi 
un rôle à jouer. Tout d’abord, elle doit posséder une bonne coulabilité, permettant d’obtenir un lit de 
poudre uniforme. Cela dépend principalement de la morphologie de la poudre, la plus sphérique 
possible, ainsi que de sa granulométrie, la plus petite possible. Elle doit aussi avoir une bonne 
absorbance pour la longueur d’onde du laser afin d’être fondue. Par exemple le cuivre n’absorbe pas 
la longueur d’onde de 1060 nm des lasers habituellement utilisés en L-PBF. Pour élaborer une pièce FA 
en cuivre, il est donc nécessaire soit d’installer un laser différent de longueur d’onde inférieure ou 
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égale à 515 nm, soit de se tourner vers un autre procédé, comme la fusion sélective par faisceau 
d’électrons (SEBM) [18]. 

 
Figure I.6 : Représentation des principaux paramètres de construction en L-PBF. 

 
Figure I.7 : Stratégies de balayage du laser les plus courantes en L-PBF. 

I.1.2.3 - Défauts de fabrication 

Le processus de fabrication L-PBF peut être à l’origine de plusieurs types de défauts 
caractéristiques, dont les principaux sont illustrés en Figure I.8 et détaillés ci-dessous. 

• Modification de la composition chimique : la déposition d’énergie lors du balayage du laser 
induit un chauffage intense, pouvant entraîner une décomposition du matériau et/ou la 
vaporisation de certains éléments d’alliage volatiles. Une diminution de 10 à 15 % de la teneur 
en aluminium par rapport à la composition de la poudre a par exemple été observée dans un 
alliage Ti-6Al-4V [19]. 

• « Balling » : deux types ayant des causes différentes sont identifiés et sont relativement 
courant. Le premier est dû à une énergie volumique déposée trop faible, ce qui mène à une 
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mauvaise fonte des particules de poudre. La viscosité du mélange est élevée et le bain de 
fusion tend à se solidifier sous forme d’ellipses suivant la direction du laser avec une largeur 
de plusieurs dizaines de microns, au lieu d’être uniforme. Le deuxième est relié à une vitesse 
de balayage trop grande. De petites particules de poudres sont projetées en surface et se 
solidifient sous la forme de sphères de quelques microns de diamètre [20]. Ce phénomène 
empêche un dépôt de poudre uniforme et fragilise la liaison avec la couche suivante [21], 
pouvant provoquer d’autres conséquences comme la formation de porosités. 

• Porosité : plusieurs types de porosités sont distingués. Tout d’abord, si l’énergie volumique est 
trop faible ou s’il y a un mauvais recouvrement entre les cordons, un manque de fusion est 
observé, dont la conséquence est la formation de pores irréguliers et allongés dans la direction 
de balayage et à l’intérieur desquels de la poudre non fondue se retrouve [22,23]. À l’inverse, 
une porosité sphérique est observée lorsque l’énergie volumique déposée est trop élevée. 
Cela peut être lié à l’instabilité des bains de fusion qui se forment et s’effondrent 
régulièrement, ce qui conduit au piégeage de vapeurs (gaz vecteur ou éléments d’alliage). Du 
gaz peut aussi provenir de pores présents à l’origine dans les particules de poudre. L’effet 
Keyhole peut aussi intervenir. Il s’agit d’un régime de fabrication intervenant à forte énergie 
volumique, où le laser pénètre profondément la matière et forme une plume de vapeur 
métallique, vapeur qui se retrouve piégée lors de la solidification. 

• Fissuration et délamination : du fait des forts gradients thermiques entre les bains de fusion 
ou entre les couches lors de la solidification, des coefficients de dilatation très différents sont 
obtenus. Il en résulte des contraintes élevées, à l’origine de distorsions et de fissurations. Les 
fissurations apparaissent en majorité soit au niveau des pores et se prolongent le long des 
joints de grains [24], soit à l’interface entre deux couches, auquel cas le terme de délamination 
est utilisé [25]. 

• Défauts de dimensionnement et de géométries : des différences entre les dimensions 
nominales et les dimensions réelles d’une pièce sont parfois notées. Le plus fréquent est un 
rétrécissement qui donne des pièces plus petites que ce qui est attendu, mais un élargissement 
est aussi possible. Le phénomène de distorsion est quant à lui responsable de la courbure de 
surfaces censées être planes.  

• Rugosité : une rugosité importante des pièces L-PBF est souvent notée. Elle peut provenir du 
phénomène de « balling » décrit plus tôt ou encore de l’effet de « marche » dû à l’épaisseur 
de couche et qui se remarque d’autant plus sur les zones courbes.  
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Figure I.8 : Représentation des principaux défauts rencontrés dans les pièces L-PBF. A) Pores [22], B) Manque de fusion [22], 

C) « Balling » [21], D) Fissuration [24], E) Délamination [25]. 

La plupart de ces défauts peuvent être atténués en déterminant les paramètres de 
construction optimaux, et notamment la vitesse de balayage et la puissance du laser, comme l’indique 
la carte de stabilité du processus L-PBF du matériau Ti-6Al-4V en Figure I.9 [26]. Il est aussi possible 
d’améliorer les propriétés grâce à des post-traitements tels que les traitements thermiques pour 
éliminer les contraintes résiduelles, ou le polissage pour diminuer la rugosité. 

 
Figure I.9 : Carte de stabilité du processus L-PBF du matériau Ti-6Al-4V indiquant les paramètres pour lesquels une pièce de 
bonne qualité est obtenue, ainsi que les limites en dehors desquelles d’importants défauts sont formés [26]. À vitesse élevée 

et puissance de laser faible, des manques de fuision (ou LOF pour Lack of Fusion) sont retrouvés alors que pour de faibles 
vitesses et une puissance importante il y a formation de défaut de type Keyhole.,  

I.1.2.4 - Croissance des grains et microstructure 

Dans les métaux, quatre morphologies de croissance différentes sont distinguées, dépendant 
du gradient thermique G et de la vitesse de solidification R. Pour chaque matériau, il possible de 
construire une carte de solidification telle que celle de l’Inconel 718 L-PBF en Figure I.10. En L-PBF, G 
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est généralement de l’ordre de 106 K/m [27] et R de l’ordre de 0,1 à 1 m/s [28] mais varient selon les 
paramètres de fabrication choisis. Pour de telles valeurs, une croissance dendritique colonnaire est la 
plus fréquente, même si une croissance équiaxe n’est pas impossible. 

Les grains sont composés de dendrites faiblement désorientées les unes par rapport aux 
autres, se propageant selon la direction cristallographique permettant une évacuation de la chaleur la 
rapide plus rapide possible, 〈001〉 dans le cas des matériaux CFC. Le laser pénètre plusieurs couches à 
chaque passage, refondant et resolidifiant les couches précédentes. Ce processus permet une 
croissance épitaxiale des dendrites et des grains à travers plusieurs bains de fusion, les couches 
précédentes servant de substrat. Il n’y a nucléation de nouveaux grains qu’au-delà d’une taille critique. 
Il en résulte une forte texturation ainsi qu’une anisotropie. De plus, la structure de solidification et la 
croissance des grains sont directement liées aux bains de fusion et à la manière dont ils permettent de 
dissiper la chaleur. Les grains croissent toujours dans la direction du gradient thermique, qui est 
supposé normal à l’interface liquide/solide.  Selon les paramètres de construction utilisés, il est 
possible d’obtenir différentes formes de bains de fusion et donc différentes structures de solidification, 
colonnaires ou équiaxes. L’exemple donné en Figure I.11 montre l’évolution du gradient thermique 
pour deux cas opposés. Dans le cas où la vitesse de balayage est grande, le bain de fusion est très 
allongé. Le gradient de température est donc parallèle à la direction de construction et les grains seront 
colonnaires et orientés dans la direction de construction. Dans le cas où la vitesse de balayage est 
faible, le bain de fusion se solidifie au fur et à mesure que le laser balaye la poudre et garde ainsi une 
forme moins allongée et plus oblique. Les grains seront donc orientés différemment en fonction de 
leur position par rapport au bain de fusion. 

 
Figure I.10 : Carte de solidification de l’Inconel 718 L-PBF selon les paramètres G et R et pour différentes stratégies de 

fabrication [29]. 
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Figure I.11 : Évolution de la direction de solidification (flèches violettes) selon la vitesse de balayage. A) Vitesse élevée 
donnant des grains colonnaires orientés dans la direction de construction. B) Vitesse faible donnant des grains orientés 

différemment. 
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  - Interaction ion-matière 
Dans les centrales nucléaires, les matériaux sont soumis à une irradiation aux neutrons. Cela 

induit l’activation des matériaux, c’est-à-dire qu’ils deviennent radioactifs. Afin de pouvoir récupérer 
et analyser facilement les échantillons après irradiation, il est parfois préférable de procéder à une 
irradiation aux ions, qui permettent d’atteindre des doses élevées beaucoup plus rapidement et sans 
activer la matière. Dans ce travail de thèse, les effets de l’irradiation sur la microstructure et les 
propriétés mécaniques du Ni-20Cr ont donc été étudiés à partir d’irradiation aux ions sur différentes 
installations. Les interactions ion/matière et les défauts d’irradiation communément observés dans les 
alliages métalliques sont donc brièvement décris. 

Lors d’une irradiation aux ions, les particules pénètrent la matière avec une certaine énergie 
initiale, qui va décroitre au fur et à mesure de leur parcours dans la matière. Si l’échantillon est 
suffisamment épais, les ions s’arrêtent dans la matière et sont alors dits « implantés ». La perte 
d’énergie (aussi appelée pouvoir d’arrêt) des ions par unité de longueur parcourue (𝑆𝑆 = −𝑑𝑑𝐸𝐸/𝑑𝑑𝑑𝑑) peut 
être engendrée par deux mécanismes principaux, qui sont les collisions élastiques entre les ions et les 
noyaux de la cible (perte d’énergie par chocs nucléaires notée 𝑆𝑆𝑛𝑛), ainsi que les collisions inélastiques 
entre les ions et les électrons de la cible (perte d’énergie par excitations électroniques notée 𝑆𝑆𝑒𝑒). Les 
autres mécanismes d’interactions possibles comme les réactions nucléaires ne seront pas évoqués, du 
fait de leur faible section efficace aux énergies utilisées, qui ne permet pas de franchir la barrière 
coulombienne. Comme le montre la Figure I.12.A, ces deux mécanismes sont régis par la vitesse des 
particules. Pour mettre en évidence cette relation, l’énergie des particules est divisée par leur unité de 
masse atomique. 

La perte d’énergie électronique est prépondérante à haute énergie (10-1 à 102 MeV/u) tandis 
que la perte d’énergie nucléaire intervient à basse énergie (10-5 à 10-2 MeV/u). L’exemple donné en 
Figure I.12.B montre l’évolution des pouvoirs d’arrêts des ions Xe d’énergie 0,7 MeV/u en fonction de 
leur pénétration dans le Ni-20Cr. Il est à noter que la majeure partie de l’énergie est perdue par 
collisions inélastiques et que la perte d’énergie nucléaire ne devient prépondérante qu’en fin de 
parcours des ions. Ces deux types d’interactions peuvent engendrer la formation de défauts, selon les 
propriétés du matériau ciblé. 

 
Figure I.12 : A) Évolution des pertes d’énergies par chocs nucléaires (Sn) et par excitations électroniques (Se) en fonction de 
l’énergie d’un ion Xe dans le Ni-20Cr. B) Évolution des pouvoirs d’arrêt des ions Xe d’énergie 0,7 MeV/u en fonction de la 

profondeur de pénétration dans le Ni-20Cr. Les simulations sont réalisées grâce au logiciel Iradina. 

I.2.1  - Perte d’énergie par excitations électroniques 
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Les interactions entre projectiles et électrons des atomes cibles entraînent une perte d’énergie 
cinétique et sont donc qualifiées d’inélastiques. L’énergie 𝑆𝑆𝑒𝑒 perdue par le projectile dépend de sa 
vitesse et il existe différents modèles pour la calculer. Trois régimes principaux sont identifiés. 

Pour les grandes vitesses, c’est-à-dire lorsque la vitesse du projectile est très supérieure à la 
vitesse des électrons de la cible, le projectile est complétement « épluché » (il ne lui reste plus un seul 
électron) et il possède ainsi une charge 𝑍𝑍1𝑒𝑒. La formule de Bethe [30] se basant sur un modèle 
d’interaction coulombienne est utilisée pour calculer 𝑆𝑆𝑒𝑒 telle que : 

𝑆𝑆𝑒𝑒 = 4𝜋𝜋𝑛𝑛2𝑍𝑍2 �
𝑍𝑍1𝑒𝑒2

4𝜋𝜋𝜀𝜀0
�
2 1
𝑚𝑚𝑒𝑒𝑣𝑣12

�𝐿𝐿𝑛𝑛 �
2𝑚𝑚𝑒𝑒𝑣𝑣12

𝐼𝐼
� − 𝐿𝐿𝑛𝑛(1 − 𝛽𝛽2) − 𝛽𝛽� 

Où 𝑛𝑛2 est la densité atomique de la cible, 𝑍𝑍1  et 𝑍𝑍2  sont respectivement les numéros atomiques 
du projectile et de la cible, 𝑚𝑚𝑒𝑒est la masse de l’électron, 𝐼𝐼 est le potentiel moyen d’ionisation, 𝛽𝛽 est la 
vitesse relative du projectile et 𝜀𝜀0 la permittivité diélectrique du vide. 

Dans le cas des vitesses intermédiaires (vitesse du projectile proche de la vitesse des électrons 
de la cible), les projectiles ne sont pas entièrement épluchés, il leur reste des électrons. Il est alors 
nécessaire de modifier la formule de Bethe en remplaçant 𝑍𝑍1  par la charge effective 𝑍𝑍1∗. Plusieurs 
expressions permettent de déterminer cette valeur, dont la formule empirique proposée par Barkas 
[31] : 

𝑍𝑍1∗

𝑍𝑍1
= 1 − 𝑒𝑒𝑑𝑑𝑒𝑒�−

125𝛽𝛽

𝑍𝑍1
2 3⁄ � 

Cette expression montre que lorsque l’ion pénètre dans la matière avec une forte énergie 
cinétique son pouvoir d’arrêt va augmenter doucement puis passer par un maximum pour une certaine 
énergie avant de diminuer rapidement. C’est ce que l’on appelle le pic de Bragg. Ce phénomène permet 
entre autre de déterminer la profondeur à laquelle la majorité de l’énergie de l’ion sera transférée, ce 
qui est utile pour certaines applications comme la radiothérapie afin de déposer la dose d’irradiation 
directement sur la tumeur tout en épargnant les tissus sains. Les ions utilisés dans cette étude ont une 
énergie inférieure à celle du pic de Bragg, la perte d’énergie électronique sera donc décroissante au 
fur et à mesure du parcours des ions comme l’indiquait la figure Figure I.12.B.  

Concernant les faibles vitesses (vitesse du projectile très inférieure à la vitesse des électrons 
de la cible), le potentiel d’interaction coulombienne est fortement écranté par les électrons de valence 
de la cible. 𝑆𝑆𝑒𝑒 est alors exprimé par Lindhard et Scharff [32] en utilisant le modèle d’atome de Thomas-
Fermi, où 𝑣𝑣0 est la vitesse de Bohr et 𝑎𝑎0 est le rayon de Bohr : 

𝑆𝑆𝑒𝑒 = 𝑍𝑍1
1 6⁄ 8𝜋𝜋𝑒𝑒2𝑎𝑎0

𝑍𝑍1𝑍𝑍2

�𝑍𝑍1
2 3⁄ + 𝑍𝑍2

2 3⁄ �
3 2⁄
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L’énergie 𝑆𝑆𝑒𝑒 perdue par les projectiles est transférée à la cible par excitation électronique et 
ionisation. La formation de défauts est donc un processus indirect qu’il est difficile d’évaluer. Dans les 
matériaux organiques, cela se traduit par un phénomène de radiolyse (décomposition, réticulation, 
formation de radicaux, …). Pour décrire ce processus, un facteur radiochimique 𝐺𝐺, propre à chaque 
type de défaut et matériau, relie le nombre de défauts formés à l’énergie absorbée. 

Sous certaines conditions, il est possible de déplacer des atomes hors de leurs positions 
initiales. Pour cela, il est nécessaire que l’énergie transmise soit localisée, supérieure à l’énergie de 
seuil de déplacement de l’atome cible et que la durée de vie de l’excitation soit du même ordre de 
grandeur que la fréquence de vibration du réseau. Ces conditions peuvent être remplies dans des 
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matériaux isolants ou des semi-conducteurs possédant un gap suffisamment élevé. Aucun modèle ne 
permet de prédire le nombre de défauts engendrés, mais il est proportionnel à la dose d’énergie 
électronique déposée 𝑆𝑆𝑒𝑒𝜙𝜙, où 𝜙𝜙 est la fluence d’irradiation, soit le nombre d’ions par unité de surface 
à avoir traversé le matériau. 

Lorsque l’énergie des ions est suffisamment élevée, leur pouvoir d’arrêt électronique peut 
entraîner un phénomène collectif conduisant à la formation de traces suivant la trajectoire des ions. 
Ces traces consistent en des cylindres de matière rendue amorphe, ayant subie une transition de phase 
ou contenant des défauts ponctuels ou étendus suite au passage des particules. Cela s’explique grâce 
à différents modèles, dont l’explosion coulombienne [33] et la pointe thermique [34]. Dans le modèle 
de l’explosion coulombienne, l’excitation électronique et l’ionisation des atomes cibles induit une forte 
densité de charge localisée autour de la trajectoire des particules. Les ions ainsi formés subissent alors 
des forces de répulsion coulombienne assez importantes pour permettre le déplacement de ces ions. 
Le modèle de la pointe thermique décrit quant à lui la conversion de l’énergie transférée par la 
particule incidente en chaleur, par interaction électron-phonon. Cet échauffement local est suffisant 
pour permettre la fusion de la matière, suivie d’une trempe laissant la zone dans un état amorphe ou 
modifié.  

Dans le cas d’un alliage métallique comme le Ni-20Cr, les électrons sont délocalisés et 
écrantent rapidement les charges positives des ions formés si on considère le modèle de l’explosion 
coulombienne et diffusent rapidement la chaleur dans le cas de la pointe thermique. Ainsi, même si le 
mécanisme de perte d’énergie par excitation électronique est prépondérant, il est rarement à l’origine 
de la formation de défauts, y compris de traces latentes. Cependant, les excitations électroniques ne 
constituent pas le seul processus de perte d’énergie et les chocs nucléaires peuvent quant à eux être 
à l’origine de défauts dans les métaux. 

I.2.2  - Perte d’énergie par chocs nucléaires 
Le phénomène de perte d’énergie nucléaire intervient lors d’une collision élastique, c’est-à-

dire avec conservation de l’énergie cinétique totale, entre le projectile et un noyau de la cible. 
L’énergie perdue par le projectile est alors entièrement transmise au noyau. Grâce aux lois de 
conservation de la quantité de mouvement, il est possible de déterminer l’énergie transmise maximale 
𝑇𝑇𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚  et l’énergie transmise 𝑇𝑇 telles que : 

𝑇𝑇𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 = 4 𝑚𝑚1𝑚𝑚2
(𝑚𝑚1+𝑚𝑚2)²

𝐸𝐸1  et  𝑇𝑇 = 𝑇𝑇𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚  𝑠𝑠𝑠𝑠𝑛𝑛²�𝜃𝜃
2
� 

Où 𝑚𝑚1  et 𝑚𝑚2  sont les masses du projectile et de la cible, 𝐸𝐸1 l’énergie du projectile et 𝜃𝜃 l’angle 
de diffusion du projectile [35]. 

Il est alors possible de calculer le pouvoir d’arrêt nucléaire 𝑆𝑆𝑛𝑛 qui est l’énergie 𝐸𝐸 perdue par 
unité de distance 𝑑𝑑 parcourue, aussi fonction de l’énergie transmise 𝑇𝑇 et de sa valeur moyenne, de la 
section efficace de collision 𝜎𝜎(𝑇𝑇) et de la densité atomique 𝑁𝑁 de la cible, tel que : 

𝑆𝑆𝑛𝑛 = −�𝑑𝑑𝑑𝑑
𝑑𝑑𝑚𝑚
�
𝑛𝑛

= 𝑁𝑁∫ 𝜎𝜎(𝑇𝑇)𝑇𝑇𝑑𝑑𝑇𝑇𝑇𝑇𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚
0   

Afin de calculer la section efficace de collisions 𝜎𝜎(𝑇𝑇), qui est la probabilité d’interaction entre 
l’ion et la cible, il est nécessaire de prendre en compte le potentiel d’interaction coulombien qui 
permet de relier l’angle de diffusion 𝜃𝜃 et le paramètre d’impact 𝑏𝑏 qui est la distance entre la cible et la 
trajectoire initiale du projectile. Ce potentiel est modifié selon le modèle de Thomas-Fermi pour 
prendre en compte l’écrantage dû aux nuages électroniques des deux particules : 

𝑉𝑉(𝑟𝑟) =  𝑍𝑍1𝑍𝑍2𝑒𝑒
2

4𝜋𝜋𝜀𝜀0𝑟𝑟
𝜑𝜑 �𝑟𝑟

𝑚𝑚
�  
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Où 𝑍𝑍1  et 𝑍𝑍2  sont les numéros atomiques des particules, 𝜑𝜑 est la fonction d’écrantage, 𝑟𝑟 la 
distance entre les deux particules et 𝑎𝑎 le rayon d’écran. Plusieurs expressions ont été proposées pour 
le rayon d’écran, dont celle de Lindhard [32] : 

𝑎𝑎 =  0,8853 𝑚𝑚0

�𝑍𝑍1
2 3⁄ +𝑍𝑍2

2 3⁄ �
1/2 où 𝑎𝑎0 =  0,529x10−8 cm   

La fonction d’écran n’est pas définie et son expression dépend de la vitesse du projectile. 
Lorsque la vitesse du projectile est très faible par rapport aux électrons de la cible, un potentiel de 
sphères dures est appliqué : 𝑉𝑉(𝑟𝑟) = 0 si 𝑟𝑟 > 𝑅𝑅0 ou 𝑉𝑉(𝑟𝑟) = ∞ si 𝑟𝑟 < 𝑅𝑅0 (avec 𝑅𝑅0 la somme des rayons 
des deux projectiles). Dans le cas où la vitesse du projectile est très supérieure à la vitesse des électrons 
de la cible, une interaction coulombienne pure est supposée, c’est-à-dire que 𝜑𝜑 = 1. Enfin, pour des 
vitesses intermédiaires, plusieurs fonctions d’écran ont été développées dont celle de Lindhard [32] : 

𝜑𝜑(𝑟𝑟 𝑎𝑎⁄ ) = 1 −  
𝑟𝑟 𝑚𝑚⁄

�(𝑟𝑟 𝑚𝑚⁄ )2+3
  

Suite au développement de ce potentiel d’interaction, il est possible de retrouver les 
différentes expressions de la section efficace de collision, qui sont données par Balanzat et Bouffard 
[35]. 

Les atomes directement impactés par un projectile sont appelés atomes primaires ou PKA 
(Primary Knock-on Atom). L’impact peut déplacer l’atome hors de sa position initiale. Si l’énergie 
transmise 𝑇𝑇 est inférieure à l’énergie seuil de déplacement 𝑇𝑇𝑠𝑠 de la cible, l’atome retrouve sa position 
d’équilibre initiale et l’énergie est dissipée sous forme de chaleur (vibration du réseau d’atome). En 
revanche, si 𝑇𝑇 > 𝑇𝑇𝑠𝑠, l’atome frappé est définitivement éjecté hors de sa position initiale, ce qui forme 
une lacune, et se repositionne en site interstitiel (création d’une paire de Frenkel). Si 𝑇𝑇 ≫ 𝑇𝑇𝑠𝑠, le PKA 
pourra à son tour frapper d’autres atomes et les éjecter, ce qui génèrera des cascades de 
déplacements. Cette énergie de seuil de déplacement a été théorisée par Seitz [36], qui lui avait 
attribué une valeur moyenne de 25 eV. Il a été révélé par la suite que cette valeur varie selon les 
matériaux et leurs éléments constitutifs, dépendant notamment des énergies de liaison. Suivant le 
modèle de Norgett-Robinson-Torrens (NRT) [37] basé sur le formalisme de Kinchin-Pease [38], il est 
possible de calculer le nombre moyen d’atomes déplacés par un PKA d’énergie 𝑇𝑇 selon les relations : 

𝑛𝑛�(𝑇𝑇) =

⎩
⎨

⎧
0 𝑒𝑒𝑝𝑝𝑝𝑝𝑟𝑟 𝑇𝑇 < 𝑇𝑇𝑠𝑠

1 𝑒𝑒𝑝𝑝𝑝𝑝𝑟𝑟 𝑇𝑇𝑠𝑠 < 𝑇𝑇 < 2,5 𝑇𝑇𝑠𝑠
0,8 𝑑𝑑�

2𝑇𝑇𝑠𝑠
 𝑒𝑒𝑝𝑝𝑝𝑝𝑟𝑟 2,5 𝑇𝑇𝑠𝑠 < 𝑇𝑇

  où 𝐸𝐸�  est l’énergie disponible pour créer des défauts 

En intégrant le produit de cette valeur 𝑛𝑛�(𝑇𝑇) par la section efficace de collision 𝜎𝜎(𝑇𝑇) sur toutes 
les énergies transmises possibles, la section efficace totale de déplacement 𝜎𝜎𝑑𝑑(𝐸𝐸) est obtenue. Elle 
correspond donc à la probabilité pour une particule d’énergie E d’induire le déplacement d’atomes :  

𝜎𝜎𝑑𝑑(𝐸𝐸) = � 𝑛𝑛�(𝑇𝑇)𝜎𝜎(𝑇𝑇)𝑑𝑑𝑇𝑇
𝑇𝑇𝑚𝑚

0
 

Grâce à cette section efficace de déplacement, il est possible de calculer le nombre de 
déplacement par atome (dpa) induit par une irradiation donnée. Il est utilisé pour traduire 
l’endommagement subit par la cible lors de l’irradiation, ainsi que pour symboliser la dose 
d’irradiation, et se calcule tel que : 

𝑑𝑑𝑒𝑒𝑎𝑎 =  𝜎𝜎𝑑𝑑𝜙𝜙 

Où 𝜙𝜙 est la fluence, c’est-à-dire le nombre d’ions par unité de surface à avoir traversé 
l’échantillon lors de l’irradiation.  
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Les logiciels SRIM [39] et Iradina [40] permettent de simuler les effets d’une irradiation sur un 
matériau donné, en se basant sur une méthode Monte Carlo. Ainsi, les paramètres d’entrée que sont 
la composition du matériau, sa densité, la particule ou encore son énergie, sont utilisés pour suivre le 
parcours d’un grand nombre d’ions et prédire de manière probabiliste les interactions ion-matière et 
obtenir un résultat moyen proche de la réalité. Deux principales méthodes existent pour mener à bien 
ces simulations: une méthode de calcul rapide (QC) des dommages, basée sur le formalisme de 
Kinchin-Pease détaillé ci-dessus, ou la méthode « Full Cascade » (FC). La méthode QC permet de 
simuler entre autre la trajectoire des ions et leurs pertes d’énergies nucléaire et électronique, leur 
pénétration dans la matière et l’énergie des PKA, à partir de laquelle une estimation du nombre de 
paires de Frenkel et de dpa est réalisée. La méthode FC permet, en plus de suivre l’ion incident, de 
simuler l’évolution de chaque atome déplacé, que ce soit par un ion, un PKA ou un autre atome 
déplacé. La répartition des défauts dans les trois dimensions est donc obtenue. Il a été montré que le 
mode de calcul FC de SRIM surestime largement le nombre de dpa [41], alors que le mode QC donne 
des résultats plus proches de ceux attendus selon le modèle NRT décrit ci-dessus. Ces résultats ont été 
remis en cause par Crocombette et VanWambecke [42], qui approuve l’utilisation du mode QC pour 
des matériaux purs ou dans le but de comparer les dommages induits par des irradiations aux ions à 
des irradiations aux neutrons. Cependant, pour les matériaux multi-composants comme les alliages, la 
méthode FC reste la plus pertinente et la plus juste du point de vue physique. 

Le nombre de dpa ne doit cependant pas être confondu avec le nombre de défauts créés. En 
effet, au cœur des cascades de déplacement, la concentration en défauts ponctuels est très élevée. Ils 
peuvent ainsi se recombiner et s’annihiler rapidement pendant la propagation de la cascade. Un autre 
paramètre jouant sur la recombinaison des défauts est la température. Si la cible est chauffée, la 
mobilité des défauts augmente ce qui facilite leur recombinaison. Or, ces phénomènes ne sont pas pris 
en compte lors de la simulation. Seulement une part des dpa amène donc à la formation de défauts 
ponctuels stables, soit isolés (lacunes et interstitiels) ou sous forme de petits amas de défauts. 

I.2.3  - Défauts induits par les chocs nucléaires 
Il a été démontré que dans la plupart des métaux et alliages, les défauts formés sont 

principalement dus aux chocs nucléaires entre ions et noyaux cibles et que les excitations électronique 
entraînent rarement la formation de défauts, même si des phénomènes de synergie peuvent intervenir 
à 𝑆𝑆𝑒𝑒 élevé, allant d’un désordre à courte distance [43] jusqu’à des transitions de phases displacives, 
comme dans le titane [44]. Ces collisions induisent tout d’abord la formation de défauts ponctuels sous 
la forme d’une paire de Frenkel, qui est la combinaison d’une lacune et d’un interstitiel, comme le 
montre la Figure I.13. Dans ce cas, l’atome éjecté par la particule incidente se retrouve en site 
interstitiel. 
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Figure I.13 : Schéma représentant la formation d’une paire de Frenkel après l’impact d’une particule incidente. 

La concentration des paire de Frenkel est limitée et sature autour de 1 %, même à basse 
température où la mobilité des défauts est limitée [45]. Ces défauts migrent alors par diffusion ou par 
saut et se rapprochent les uns des autres. Ils peuvent alors soit se recombiner, soit s’éliminer sur des 
puits de défauts comme les joints de grains, ou encore s’agglomérer et former des défauts étendus. 
Les boucles de dislocation, dont la taille et densité croissent avec la dose d’irradiation, sont parmi les 
défauts d’irradiation les plus courant dans les métaux. Dans les matériaux cubiques faces centrées 
(CFC), ces structures sont souvent des boucles de Frank, qui reposent sur un plan (110) et présentent 
un vecteur de Burgers 𝑏𝑏�⃗ = 𝑎𝑎

3� < 111 > avec 𝑎𝑎 le paramètre de maille, dont le schéma est présenté 
en Figure I.14. Dans certaines conditions d’irradiation, ces boucles peuvent évoluer et s’assembler pour 
former un réseau de dislocations [46]. Lorsque la température d’irradiation est suffisamment élevée, 
la mobilité accrue des atomes rend possible la création de cavités, c’est-à-dire d’agrégats de lacunes. 
Ces cavités peuvent être vides ou contenir un gaz, favorisant leur stabilité, auquel cas elles sont 
appelées bulles. La formation des bulles peut être facilitée en implantant directement un gaz comme 
de l’hydrogène ou de l’hélium. 

 
Figure I.14 : Représentation schématique de boucles de Frank interstitielle et lacunaire. 

Dans des matériaux impurs comme les alliages, les cascades de déplacements induites par 
l’irradiation entraîne une ségrégation induite par irradiation. Il s’agit notamment d’une ségrégation 
des éléments d’alliage, principalement au niveau des joints de grains ou d’autres puits de défauts 
comme des précipités [47]. Cela est dû soit à un gradient de concentration, soit à un flux de défauts 
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qui induit un flux d’atomes. Cela peut aussi provoquer la précipitation de nouvelles phases suite à une 
modification locale de la composition, ou à l’inverse une dissolution des précipités préexistants [48]. 

L’irradiation engendre parfois des changements de volume ou de forme. Trois grandes 
modification sont reconnues. La première est le gonflement c’est-à-dire une augmentation du volume 
due à la présence de nombreuses cavités ou défauts décrits plus tôt [49]. La seconde est la croissance, 
une modification de la forme du matériau qui va s’allonger dans une direction donnée en gardant un 
volume constant. Cela survient uniquement pour des matériaux anisotropes et texturés comme les 
alliages de zirconium, suite à un agencement particulier des boucles de dislocation [50]. Enfin, la 
dernière est le fluage d’irradiation, qui correspond à une déformation du matériau sous l’application 
d’une contrainte constante, et qui peut survenir à une température ou le fluage thermique est 
négligeable [51]. 

 
Figure I.15 : Schéma représentant les modification dimensionnelles qu’il est possible de rencontrer dans les matériaux 

irradiés. h et l représentent respectivement la hauteur et la largeur de l’échantillon, possédant un volume V. Après 
irradiation, ces valeurs peuvent évoluer en h’, l’ et V’. 

Ainsi, l’irradiation est à l’origine de nombreuses modifications de la microstructure, qui se 
traduisent par une évolution des propriétés mécaniques. Les nombreux défauts formés agissent 
comme des obstacles au mouvement des dislocations. Il est ainsi courant de noter un durcissement et 
une augmentation de la limite d’élasticité [52]. De plus l’irradiation peut augmenter la température de 
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transition fragile/ductile dans les matériaux qui en présentent une, comme les matériaux cubiques 
centrés, et rendre le matériau plus fragile, susceptible de se fissurer à cause de la formation de défauts. 
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  - Les matériaux du nucléaire 
Dans le but de concilier la crise écologique actuelle et la demande énergétique mondiale 

toujours croissante, il est nécessaire de développer des sources d’énergie « propre », c’est-à-dire 
n’émettant pas de gaz à effet de serre. Avec les énergies renouvelables comme le solaire et l’éolien, le 
nucléaire est l’une des solutions envisagées. Les réacteurs nucléaires en fonctionnement sont pour la 
plupart des réacteurs à eau pressurisée de génération II et III. En 2020, le nucléaire ne représentait 
que 10 % de l’énergie produite dans le monde. Mais de nombreux projets de réacteurs de génération 
III sont en cours de construction, notamment en Chine ou en Inde, afin de décarboner leur production 
d’énergie. Selon l’Agence Internationale de l’Énergie Atomique, la production d’énergie nucléaire 
pourrait ainsi doubler d’ici 2050 [53]. Ces réacteurs utilisent comme source d’énergie l’uranium enrichi, 
contenant entre 3 et 5 % d’uranium 235 fissile, qui est une ressource fossile. Afin de limiter la 
consommation d’uranium et de le rendre plus durable, le développement de nouvelles technologies 
de réacteurs a été lancé en 2002 par le Forum International Génération IV. Cette IVème génération 
regroupe six filières à l’étude, qui sont les réacteurs très haute température, à eau supercritique, à sel 
fondu et trois systèmes à neutrons rapides fonctionnant avec des modérateurs différents (plomb, gaz 
et sodium). L’utilisation de neutrons rapides permet à l’uranium 238, isotope fertile, de capturer un 
neutron pour former du plutonium 239 fissible qui se désintègre en uranium 235 par émission d’une 
particule 𝛼𝛼. Cela permettrait ainsi de produire 50 fois plus d’énergie avec la même masse d’uranium 
et de réduire le volume de déchets. De plus, les anciens déchets que sont l’uranium appauvri issu du 
procédé d’enrichissement pourraient être utilisés comme combustibles [54]. 

I.3.1  - Généralités sur les matériaux du nucléaire 
Dans les centrales nucléaires de génération II et III, de nombreux matériaux différents sont 

utilisés selon leurs fonctions, comme l’illustre la Figure I.16 [55]. Parmi eux, les plus importants sont 
les alliages de zirconium servant de gaine de combustible, les aciers faiblement alliés de type 16MnD5 
constituant la cuve du réacteur, et les aciers inoxydables austénitiques ainsi que des superalliages à 
base nickel, utilisés comme matériaux de structure au cœur du réacteur et dans le circuit secondaire. 
Ces matériaux sont soumis à des températures d’environ 300 °C dans un environnement oxydant au 
cœur des réacteurs et supportent des irradiations provenant majoritairement de neutrons ayant une 
énergie inférieure à 2 MeV [56]. La dose d’irradiation subie dépend principalement de la distance par 
rapport au cœur du réacteur (80 dpa pour les structures internes au cœur du réacteur contre 
seulement 0,05 dpa pour les parois de la cuve en 40 ans). Pour pouvoir être utilisé dans les réacteurs, 
ces matériaux doivent posséder certaines propriétés indispensables. Ils ne doivent pas être soumis aux 
modifications de volumes que sont le gonflement, la croissance ou le fluage sous irradiation. Leurs 
propriétés mécaniques comme la ductilité doivent rester suffisantes et ils ne doivent pas être trop 
fragilisés. Enfin, ils doivent pouvoir résister à un environnement corrosif, accru par la présence de 
radicaux dans l’eau, formés par les rayons gamma. L’accumulation des ces conditions extrêmes peut 
entraîner un phénomène de corrosion sous contrainte assistée par irradiation (IASCC), augmentant les 
risques de fissuration [57]. 

Dans les réacteurs de génération IV, les matériaux devront supporter des conditions encore 
plus difficiles en terme de flux de neutrons, de dose d’irradiation, de contraintes et de températures, 
qui pourront aller de 500 °C à plus de 1000 °C dans le circuit primaire [58]. La Figure I.17 représente 
les conditions encourues selon les technologies employées [55]. Pour répondre à ces conditions, 
plusieurs familles de matériaux sont à l’étude. Par exemple, les aciers austénitiques couramment 
utilisés dans les réacteurs actuels présentent des signes de gonflement, de fluage sous irradiation et 
de corrosion à partir de températures supérieurs à 325 °C ou des fluences de neutrons importantes et 
pourraient être moins adaptés pour certaines applications dans les réacteurs de nouvelle génération 
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[4]. Pour remédier à ce problème, il est possible d’améliorer la résistance au gonflement de ces 
matériaux, par exemple en utilisant des éléments d’alliage comme le phosphore ou le silicium. Pour 
les remplacer dans les réacteurs fonctionnants autour de 500 °C, des aciers ferritiques et 
martensitiques, plus résistants à l’irradiation et au gonflement sont envisagés [59]. Pour les réacteurs 
devant supporter des températures supérieures à 1000 °C, des matériaux comme le graphite ou des 
céramiques composites sont étudiées [4]. Néanmoins, ces matériaux ne sont pas adaptés pour des 
composants comme les échangeurs de chaleurs, nécessitant une bonne conductivité thermique. Pour 
cette fonction, les superalliages à base nickel demeurent les meilleurs candidats notamment dans les 
réacteurs de type très haute température et à sel fondu [59]. D’autres catégories de matériaux comme 
les alliages renforcés par dispersion d’oxydes sont aussi de plus en plus étudiés. Ces oxydes de tailles 
nanométriques, composés par exemple d’yttrium, augmentent la résistance en fluage et offrent une 
meilleure tenue en température [60]. 

 
Figure I.16 : Matériaux utilisés dans les réacteurs nucléaires de génération II et III selon leur fonction [55]. 

 
Figure I.17 : Température et dose que doivent supporter les matériaux au cœur des réacteurs selon les technologies [55]. 
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I.3.2  - Microstructure des matériaux étudiés 
Le Ni-20Cr est un matériau modèle des superalliages à base nickel, qui sont susceptible d’être 

utilisés dans les réacteurs nucléaires. Cependant, avant de déterminer quels sont les conséquences de 
l’irradiation sur ces matériaux, il est nécessaire de présenter leurs microstructures non irradiées, 
conventionnelles et FA. 

I.3.2.1 - Superalliages base nickel 

Superalliages à base nickel conventionnels 

Les superalliages ont été inventés dans les années 1920 sur la base des aciers austénitiques. 
Leur constituant principal, le nickel, est allié à de nombreux éléments tels que : Cr, Fe, Al, Cu, Mo, Nb, 
Ti, etc. Ils sont conçus pour améliorer les propriétés mécaniques et physico-chimiques des alliages 
simples afin de supporter des conditions d’utilisation et des environnements extrêmes. Ils possèdent 
entre autres une haute limite d’élasticité, une bonne résistance au fluage, à l’oxydation et à la 
corrosion et sont stables à haute température, jusqu’à 1000 °C pour certains [61]. Ils sont donc 
largement utilisés dans des secteurs comme l’aérospatiale, l’aéronautique ou le nucléaire pour des 
pièces comme des disques ou des aubes de turbines [62]. 

Ces matériaux peuvent présenter différentes microstructures en fonction du processus de 
fabrication et des éléments d’alliage utilisés [63]. Cependant, ils possèdent tous une matrice 
austénitique γ (de structure cristalline CFC) dans laquelle les éléments d’alliages se substituent au Ni, 
formant une solution solide. À l’intérieur de cette matrice, des précipités intermétalliques sont formés 
et contrôlés par traitements thermiques, les plus courants étant les précipités γ′ Ni3(Al, Ti) et γ′′ Ni3Nb, 
représentant une part variable, entre 30 et 70 % du volume. Ces phases sont en grande partie 
responsables du durcissement du matériau par rapport aux alliages standards puisque qu’elles font 
obstacle au mouvement des dislocations. Ainsi, plus la proportion de cette phase sera importante, plus 
le matériau sera dur et résistera à haute température mais moins il sera malléable et facile à mettre 
en forme. Il est possible de voir d’autres types de précipités comme des carbures ou des borures, 
notamment au niveau des joints de grains ce qui réduit les risques de porosité en plus de participer au 
durcissement. Enfin, des phases secondaires comme des oxydes, des phases de Laves ou des 
eutectiques γ/γ′ sont parfois rencontrées dans certains alliages. 

Superalliages à base nickel L-PBF 

Lorsqu’ils sont fabriqués par L-PBF, les superalliages base nickel présentent une structure 
particulière, composée de bain de fusion, de grains colonnaires, de dendrites et d’un espace 
interdendritique où des précipités sont formés à intervalle régulier. Outre les caractéristiques et 
défauts couramment rencontrés dans les matériaux L-PBF, déjà présentés succinctement au chapitre 
I.1.2, la FA engendre des effets propres aux superalliages à base nickel. 

La vitesse de solidification étant beaucoup plus rapide, une microstructure beaucoup plus fine 
que celle des superalliages conventionnels est obtenue, avec des grains et des précipités plus petits 
[64]. Un phénomène de micro-ségrégation des éléments d’alliages comme Nb, Mo et C est observé 
dans l’espace interdendritique. Cela accroit la formation de carbures ou de phases de Laves dans ces 
zones, et non pas aux joints de grains comme cela a lieu dans les superalliages conventionnels [65]. La 
solidification rapide affecte la formation des phases durcissantes γ′ et γ′′, qui bien que fréquentes, ne 
sont pas toujours observées sur les échantillons bruts de fabrication, ou bien en moindre proportion, 
les atomes n’ayant pas le temps de diffuser et de s’organiser autrement [66]. Lorsque ces précipités 
sont formés, ils peuvent présenter une texture particulière. Ainsi les précipités γ′, qui sont cohérents 
possèdent la même texture que la matrice [67] et les précipités γ′′peuvent présenter une texturation 
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〈002〉 dans la direction de solidification [68]. Il a été démontré que lorsque ces précipités sont 
présents, leur proportion et leur taille varient en fonction de la hauteur de construction. Ils sont plus 
gros et représentent une plus grande fraction volumique dans le bas de la pièce que dans la partie 
supérieure [69,70]. Cela s’explique car le refroidissement est plus rapide dans la partie inférieure de la 
pièce que dans la partie supérieure. 

Concernant les propriétés mécaniques, d’importantes disparités sont notées. Ainsi, pour une 
même composition (Inconel 718), la dureté de Vickers peut varier entre 410 HV et 250 HV selon les 
procédés de fabrication et la stratégie de fabrication [71]. Il en va de même pour toutes les autres 
propriétés. Cela s’explique car les propriétés mécaniques sont largement dépendantes de la 
microstructure des matériaux, et en particulier des précipités γ′ et γ′′, qui sont à l’origine des 
propriétés recherchées dans les superalliages (dureté, résistance en température, etc.). Or, la présence 
de ces précipités et extrêmement dépendante des paramètres de fabrication choisis. De plus, ces 
paramètres de fabrication sont encore trop peu renseignés dans les études s’intéressant à la 
fabrication, ce qui ne permet pas toujours une bonne comparaison. Il est cependant possible de 
contrôler la taille et la fraction volumique des précipités à l’aide de thermiques post-fabrication 
adaptés, permettant de modifier la structure initiale selon les besoins.  

La Figure I.18 est un exemple de microstructure classique rencontrée dans l’IN738LC [72], 
comparant les microstructures des matériaux L-PBF brut de fabrication, L-PBF recuit et forgé. Il y est 
remarqué que le matériau L-PBF brut présente une microstructure homogène composé d’une matrice 
γ comportant de nombreuses inclusions. Après un recuit à 1120 °C pendant 2 heures, la microstructure 
du matériau L-PBF recuit se rapproche de celle du matériau forgé et présente la même proportion de 
précipités γ′ et de carbures, mais dont les tailles sont plus petites. Cela démontre bien à quel point le 
choix des paramètres de fabrication L-PBF et les traitements appliqués peuvent affecter la 
microstructure du matériau. 

 
Figure I.18 : Images MEB des microstructures de l’IN738LC préparés par A) L-PBF, B) L-PBF puis recuit, C) Forgé. 

I.3.2.2 - Ni-20Cr 

Ni-20Cr conventionnel 

L’alliage Ni-20Cr est un alliage binaire composé de nickel allié à 20 % en masse de chrome. Il 
est notamment utilisé pour des applications industrielles à haute température, allant jusqu’à 1200 °C, 
comme résistance chauffante ou encore comme couche protectrice, du fait de sa haute résistance à la 
corrosion et à l’oxydation. Il sert aussi à la recherche en tant que modèle pour des alliages plus 
complexes tels que les superalliages à base nickel comprenant entre 17 % et 23 % de chrome qui 
possèdent la même matrice, par exemple pour comprendre les mécanismes simples d’oxydation. 

Comme le montre le diagramme de phase présenté en Figure I.19 [73], cet alliage est composé 
d’une solution solide de chrome dans le nickel, stable jusqu’à une température de 1400 °C. Cette phase 
possède une structure CFC avec un paramètre de maille 𝑎𝑎 = 3,55 Å.  
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Figure I.19 : Diagramme de phase binaire Ni-Cr [73]. 

Cependant, la formation d’une phase ordonnée à courte distance (SRO) Ni2Cr, aussi appelé 
état K, a été démontrée par Thomas [74] pour des compositions allant de 20 % à 35 % de chrome 
lorsque le matériau est chauffé entre 400 °C et 600 °C. Cet ordre à courte distance est aussi repéré 
dans certains superalliages à base nickel [75]. La taille de ces domaines ne dépasse pas 5 nm. Aussi, ils 
n’ont jamais été observés directement par MET, la différence de contraste entre la matrice et la phase 
ordonnée étant trop faible. Seules des mesures de résistivité électrique ou de microdureté ont permis 
la mise en évidence de cette phase, ainsi que des clichés de diffraction MET dans lesquels des réflexions 
de surstructure sont parfois observées. Au-delà d’une température critique de 600 °C, cet ordre à 
courte distance est dissous et il ne reste que la solution solide. 

Ni-20Cr L-PBF 

La microstructure du Ni-20Cr L-PBF a déjà été étudiée dans le cadre de plusieurs travaux, dont 
la thèse menée par Maxime Lelièvre au laboratoire CRISMAT sur la machine utilisée au cours de ce 
travail [76], ainsi que les études de Hug et al. [77] et Joshi [78]. Les principaux résultats de ces études 
sont résumés ci-dessous. Plusieurs caractéristiques microstructurales sont notées selon les échelles 
d’observation : 

• Les bains de fusions 
• Les grains colonnaires fortement texturés 
• Les cellules dendritiques (ou cellules de dislocation) 
• L’espace interdendritique 

Tout d’abord, les bains de fusion, représentées en Figure I.20 où ils sont soulignés par des 
lignes rouges, sont des zones ayant été fondues par un même trait de laser et s’étant solidifiées 
progressivement. Il est possible de voir des grains croître à travers plusieurs bains de fusion par 
épitaxie, comme cela est pointé par la flèche violette, expliquant l’obtention de grains de plus de 100 
µm de longueur dans la direction de fabrication. Concernant la texturation des grains, celle-ci se révèle 
faible pour les énergies de 46 J/mm3 et 60 J/mm3 et évolue vers une texture de type Goss {110}〈001〉 
à partir de 90 J/mm3, comme le montre les cartographies EBSD (Electron Backscatter Diffraction) en 
Figure I.21 [76].  

Les grains sont composés de dendrites cellulaires, présentées en Figure I.22, d’une largeur 
d’environ 500 nm croissant également selon la direction 〈001〉. Entre chaque cellule, un espace 
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interdendritique de moins de 100 nm est retrouvé. Il présente une forte densité de dislocations, due 
aux contraintes résiduelles de la fabrication et à la faible désorientation entre chaque dendrite. Des 
particules de 50 nm de diamètre espacées de 300 nm y sont aussi trouvées. Ces particules ont été 
identifiées par EDS (Energy Dispersive Spectroscopy) comme étant des nano-précipités ayant une 
structure cœur/coquille, dont la coquille est enrichie en chrome et en nickel, alors que le cœur est 
composé de silicium, d’aluminium, de chrome et d’oxygène [79]. 

La stratégie de fabrication employée impacte la microstructure du matériau et notamment la 
taille des différentes caractéristiques L-PBF, comme le répertorie le Tableau I.1. Ainsi, il est remarqué 
que plus l’énergie volumique 𝐸𝐸𝑣𝑣 est grande, plus les bains de fusion, les grains et les cellules le sont 
aussi. Une augmentation de la texturation est également notée. 

Tableau I.1 : Évolution des principales caractéristiques du Ni-20Cr L-PBF selon Ev. L : Largeur des bains de fusion, G : Taille 
des grains, C : Taille des cellules, TH : Densité de pole maximale dans le plan horizontal par rapport à la direction de 

construction, mesurée par EBSD. 

Ev (J/mm3) L (µm) [77]  G (µm) [78] C (nm) [78] TH [76] 
60 116 70 470 2,31 
90 126 100 560 4,07 
120 157 130 630 8,24 

Le phénomène d’ordre à courte distance décrit dans la microstructure conventionnelle est 
aussi mis en évidence dans le matériau FA par analyse DSC (Calorimétrie Différentielle à Balayage), 
intervenant aux alentours de 530 °C [76]. 

Enfin, l’effet des traitements thermiques sur la microstructure et les propriétés mécaniques a 
été étudié. Il a été démontré que des recuits de 2 heures à 700 °C et 1000 °C entrainent une diminution 
progressive de la limite d’élasticité et une augmentation de la ductilité, liée à une relaxation des 
contraintes résiduelles. La dissolution des cellules dendritiques et la diminution de la densité de 
dislocations sont aussi reportée [76], comme illustrée en Figure I.23. Cependant, plusieurs 
caractéristiques telles que les bains de fusion ou la texturation sont encore présentes. En revanche, un 
recuit à 1100 °C pendant 10 h conduit à la recristallisation de la microstructure et à la perte de toutes 
les spécificités de la microstructure L-PBF. Aucunes de ces modifications n’est remarquée pour un 
recuit à 500 °C pendant 2 heures. Pour chacun des recuits, une précipitation de particules enrichies en 
chrome est observée aux joints de grains.  
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Figure I.20 : Micrographies MEB des bains de fusion en orientation A) parallèle et B) perpendiculaire à la direction de 

construction, notée BD (Building Direction)  [76]. Les lignes rouges représentées indiquent des démarcations entre les bains 
de fusion. La flèche violette pointe un grain qui a continué de croître dans la même orientation après avoir traversé un bain 

de fusion. 

 
Figure I.21 : Cartographies EBSD d’échantillons L-PBF préparés à une énergie volumique de A) 60 J/mm3, B) 90 J/mm3 et C) 
120 J/mm3, représentant l’évolution de la texturation du Ni-20Cr FA [77]. L’axe z représente la direction de construction. 

 
Figure I.22 : Micrographies MET illustrant A) Les cellules dendritiques perpendiculairement à leur direction de croissance et 

B) Les précipités formés le long de l’espace interdendritique dans la direction parallèle à leur croissance [76]. 
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Figure I.23 : Micrographies MEB montrant la disparition progressives des cellules dendritiques sous l’effet d’un recuit à 500 

°C, 700 °C et 1000 °C pendant 2h [76]. 

I.3.3  - Effets des irradiations sur les matériaux 
Maintenant que les microstructures initiales des matériaux étudiés sont connues, il est 

possible de se pencher sur les principaux effets que les irradiations peuvent entrainer dans les 
superalliages à base nickel et dans le Ni-20Cr. 

I.3.3.1 - Superalliages à base nickel 

Superalliages à base nickel conventionnels 

Les effets de l’irradiation sur les différents superalliages sont bien connus et documentés dans 
toutes sortes de conditions [80–82], et peuvent mener à des conséquences différentes. 

Les défauts d’irradiations répertoriés dans ces matériaux sont principalement des boucles de 
Frank, des boucles parfaites ou encore des tétraèdres de faute d’empilement (SFT). La nature de ces 
défauts dépend en grande partie de la température. Lorsqu’elle est comprise entre 450 °C et 500 °C, il 
s’agit majoritairement de boucles de Frank de type interstitiel [83,84]. Les « black dots », défauts trop 
petits pour être identifiés, sont également très nombreux. De plus, plus la température est élevée, plus 
la diffusion augmente et plus les boucles sont grandes, mais plus leur densité diminue [85].  

Il a été démontré que la taille et la densité de ces défauts augmentent généralement avec la 
dose d’irradiation, mais arrivent à saturation au-delà d’une certaine dose [86]. La taille des boucles est 
généralement comprise entre 10 nm et 20 nm. Les densités mesurées sont beaucoup plus variables, 
entre 1021 m-3 et 1023 m-3 selon les matériaux et conditions d’irradiation. Cependant cette différence 
s’explique aussi par les conditions d’observation utilisées en MET et par l’expérimentateur. Lorsque 
ces boucles atteignent une taille ou une densité critique, il est possible de les voir se défauter et se 
transformer en boucles parfaites [87]. Un nouveau réseau de dislocations peut également se former à 
forte dose. 
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En plus des boucles de dislocation, des bulles ou des cavités peuvent être formées, soit lorsque 
la température d’irradiation est suffisamment élevée, soit lorsque de l’hélium ou de l’hydrogène sont 
implantés. Ces bulles sont réparties de manière homogène à l’intérieur des grains, mais aussi 
préférentiellement le long des puits de défauts comme les joints de grains ou à l’interface avec des 
précipités [88]. De plus, l’implantation semble favoriser la formation de boucles de dislocation, comme 
cela a été observé dans l’inconel 718 où pour une dose d’irradiation sensiblement égale, la densité de 
boucles de Frank et multipliée par 2 [89]. Les superalliages sont relativement résistants à la formation 
de cavités lorsqu’aucune implantation d’hélium n’est réalisée. Cela a notamment été montré pour un 
alliage Ni-Fe-Cr irradié à 675 °C par des ions Ni d’énergie 4 MeV à une dose de 140 dpa, dans lequel 
aucune cavité n’a été observée [90]. Dans la plupart des superalliages et pour des conditions similaires, 
le gonflement est inférieur à ce qui est observé pour les aciers austénitiques [91]. 

L’irradiation affecte aussi la stabilité des précipités γ′ et γ′′. En effet, les déplacements 
d’atomes dus à l’irradiation tendent vers une dissolution des précipités, contrebalancée par une 
diffusion accrue sous irradiation. Ainsi, il existe une température critique au-dessus de laquelle les 
précipités sont stables et en dessous de laquelle ils seront progressivement désordonnés en fonction 
de la dose, pouvant mener jusqu’à leur dissolution complète [86,92]. 

Concernant les propriétés mécaniques, un durcissement est souvent noté, peu importe les 
conditions d’irradiation, dû à la formation des défauts qui font obstacles au mouvement des 
dislocations. Ce durcissement se révèle plus important si le matériau a subi une implantation d’hélium, 
puisqu’il induit en plus la formation de bulles et donc le gonflement et la fragilisation du matériau [93]. 
La ségrégation d’éléments d’alliage sous irradiation, notamment au niveau des joints de grains, peut 
induire la formation de précipités intermétalliques et/ou de carbures supplémentaires, ce qui participe 
à durcir le matériau et à le fragiliser [90]. Cependant, lorsque l’irradiation entraîne la dissolution des 
précipités γ′ et γ′′, un effet adoucissant est remarqué, parfois supérieur à l’effet durcissant de la 
création de défauts. Un adoucissement de 2 % a par exemple été observé dans l’Inconel 718 irradié à 
200 °C par des ions Fe d’énergie 3,5 MeV jusqu’à une dose de 10 dpa entraînant la dissolution des 
précipités, alors que la même irradiation dans l’Inconel 718 recuit ne présentant pas de précipités 
mène à un durcissement de 29 % [94]. 

Superalliages à base nickel FA 

Concernant les superalliages FA, peu d’études se sont pour l’instant intéressées aux effets de 
l’irradiation. Les premiers résultats indiquent que l’irradiation amène principalement à la formation 
des mêmes défauts : des boucles de Frank interstitielles et des boucles parfaites, dont la densité et la 
taille augmentent avec la dose d’irradiation, comme le montre une étude sur l’Inconel 718 irradié par 
des ions Kr d’énergie 1 MeV à une température de 450 °C et jusqu’à une dose de 3 dpa [95]. 

Pour ce qui est des propriétés mécaniques, l’Inconel 625 irradié aux ions Ni+ d’énergie 1,6 MeV 
à température ambiante présente une dureté accrue de 6 % à 0,1 dpa, avant de chuter de 10 % à 1 
dpa, comportement semblable à celui du matériau obtenu par voie classique mais dont les effets sont 
plus importants [96]. Une autre étude portée sur l’alliage GH3536 note un durcissement de 9 % après 
irradiation à 1,2 dpa aux ions He d’énergie 1 MeV à 650 °C [97]. 

 Enfin, une différence majeure avec les superalliages conventionnels vient de la structure des 
cellules dendritiques. Plusieurs études reportent des comportements contraires concernant leur 
évolution sous irradiation. Ainsi, dans un Inconel 718 irradié par des ions Kr d’énergie 1 MeV à une 
température de 450 °C et jusqu’à 3 dpa, les cellules restent stables, du fait de la présence de phases 
secondaires dans l’espace interdendritique [95]. Au contraire, dans un acier austénitique 316L FA, 
l’irradiation aux ions Kr d’énergie 1 MeV à 450 °C et 2 dpa a grandement diminué la densité de 
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dislocations au niveau de l’espace interdendritique et semble donc dissoudre les cellules comme le 
montre la Figure I.24 [98]. Il est donc possible que l’évolution des propriétés mécaniques sous 
irradiation des superalliages soit liée à la stabilité de ces cellules de dislocation. 

 
Figure I.24 : Évolution d’une cellule de dislocation dans l’acier austénitique 316L FA en fonction de la dose d’irradiation [98]. 

Synthèse des effets d’irradiation dans les superalliages à base nickel 

Ainsi, dans les superalliages à base nickel et selon les conditions de préparation et d’irradiation, 
différents effets peuvent être observés : 

• Formation de boucles de Frank dont la taille (10-20 nm) et la densité (1021-1023 m-3) 
augmentent avec la dose d’irradiation. 

• Formation de cavités ou de bulles dans la matrice mais et préférentiellement aux joints de 
grains 

• Dissolution des précipités γ′ et γ′′ 
• Ségrégation des éléments d’alliages et précipitation aux joints de grains 
• Durcissement fréquent dans le cas où les précipités sont stables sous irradiation. 
• Adoucissement éventuel si les précipités sont dissous. 

Dans le matériau FA, l’irradiation induit la formation des mêmes défauts, mais selon les 
conditions d’irradiation, les cellules dendritiques peuvent être stables ou non, affectant différemment 
les propriétés mécaniques. 

I.3.3.2 - Ni-20Cr 

Aucune recherche ne s’est pour l’instant intéressée aux effets de l’irradiation sur le Ni-20Cr FA 
et seules quelques-unes se sont portées sur le matériau conventionnel. Dans le Ni-17Cr, l’irradiation à 
température ambiante aux ions W d’énergie 80 keV et à une fluence de 2x1011 ions/cm² induit la 
formation de défauts ayant une taille moyenne de 3,5 nm. Ces défauts ont été identifiés comme étant 
principalement des boucles de Frank lacunaires, même si des boucles parfaites, représentant environ 
5% des défauts, ont aussi été observées. Cela correspond aux même défauts que ceux observés dans 
les superalliages à base nickel, mais de taille inférieure. Si l’irradiation a lieu à 500 °C, les défauts formés 
sont de nature identique, mais 15 % moins nombreux et plus petits (2,9 nm) [99]. 

Une autre étude réalisée sur le Ni-18Cr a permis d’approfondir la caractérisation des défauts 
formés après irradiation aux protons d’énergie 2 MeV à 400 °C et 500 °C et pour une dose de 1,6 dpa. 
À 400 °C, des boucles ayant un diamètre moyen de 4,7 nm et une densité de 6,14x1022 m-3 sont 
observées. À 500 °C, leur diamètre augmente à 5,6 nm mais leur densité diminue à 3,27x1022 m-3. La 
Figure I.25 présente ces boucles de dislocations observées en MET en utilisant la méthode de la 
« trainée de diffusion » permettant d’imager les fautes d’empilement. Cependant, un autre type de 
défaut qui n’avait pas été noté jusque-là est observé : la présence de cavités. Leur taille et leur densité 
évoluent avec la température de la même manière que les boucles de dislocation : un diamètre allant 
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de 24,2 à 37,7 nm et une densité passant de 1,4x1020 m-3 à 3,3x1019 m-3, pour des températures 
respectives de 400 °C et 500 °C [100].  

La formation de boucles de Frank interstitielles a aussi été prédite par des simulations en 
dynamique moléculaire, via la production de paires de Frenkel qui évoluent jusqu’à former ces boucles 
de Frank stables. Elles apparaissent en densité plus importante et sont de taille plus petite dans le Ni-
20Cr que dans le nickel pur. Les défauts ponctuels peuvent également s’agréger pour former des 
tétraèdres de faute d’empilement (SFT). Les lacunes semblent quant à elles immobiles à 300 °C [101]. 
Cette simulation confirme les observations expérimentales précédentes.  

Enfin, il a été démontré par mesure de résistivité électrique que l’irradiation aux neutrons 
thermiques à 100 °C du Ni-20Cr affecte la formation de SRO, sans avoir besoin de chauffer à 500 °C. 
Pour un échantillon ne présentant pas de SRO à l’état initial, l’irradiation promeut sa formation, alors 
que pour un échantillon présentant de l’ordre à courte distance à l’origine, la même irradiation 
entraîne la dissolution du SRO [102]. Dans les deux cas l’irradiation conduit à un durcissement 
semblable du matériau, comme le montre l’évolution de la limite d’élasticité en  Figure I.26, où cette 
dernière est doublée à température ambiante, peu importe la présence ou non de SRO [103]. 

Ces différentes études se rejoignent donc sur la formation de boucles de Frank interstitielles, 
comme dans les superalliages à base nickel, dont la densité est équivalente mais dont la taille est plus 
petite. La formation de cavité a aussi été remarquée dans certains cas pour des températures 
d’irradiation de 400 et 500 °C, mais n’est pas systématique. Comme dans la plupart des métaux, 
l’irradiation induit un durcissement. Enfin, la formation de SRO dépend en grande partie de l’état initial 
du matériau et de la température d’irradiation. Comme les mêmes défauts formés dans les 
superalliages conventionnels et FA sont identiques, il est probable que les défauts d’irradiation qui 
seront formés dans le Ni-20Cr FA seront semblables à ceux observés dans le Ni-20Cr conventionnel. 
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Figure I.25 : Images MET en champ sombre des boucles de Frank selon la méthode de la « trainée de diffusion », observées 

dans le Ni-18Cr irradié par des protons à une dose de 1,6 dpa et pour des températures de A) 400 °C et B) 500 °C [100]. 

 
Figure I.26 : Évolution de la limite d’élasticité en fonction de la température de test pour des échantillons 1) trempé ne 

présentant pas de SRO avant irradiation, 2) recuit présentant du SRO avant irradiation, 3) trempé puis irradié et 4) recuit 
puis irradié [103]. 
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  - Fabrication des échantillons L-PBF 
II.1.1  - Caractérisation antérieure de la poudre 

La thèse de Maxime Lelièvre [76], menée au laboratoire CRISMAT, a permis de mettre au point 
les stratégies et le procédé employés pour fabriquer les échantillons, à partir d’une poudre Ni-20Cr 
commerciale préparée par atomisation gazeuse et fournie par Höganäs AB Company (Höganäs, Suède). 
Sa composition chimique nominale, en Tableau II.1, montre la présence d’impuretés en fer et silicium. 
Une analyse par Spectrométrie d’Émission Optique à Plasma à Couplage Inductif (ICP-OES) a détecté 
la présence d’aluminium, qui n’était pas indiquée par le fournisseur. Une Analyse Instrumentale des 
Gaz (IGA) a également permis de révéler la présence de traces d’oxygène, à hauteur de 264 ppm. 

Tableau II.1 : Composition chimique en %  de la poudre Ni-20Cr fournie par Höganäs AB. 

Analyse Ni Cr Fe Si Mn Al C 
Höganäs Bal. 18-21 0,1 1 0,05 / 0,05 
ICP-OES [76] Bal. 19,9 0,0222 0,035 <0,0002 0,047 Non détecté 

Une analyse DRX a aussi démontré qu’une seule phase CFC correspondant à la solution solide 
de chrome dans le nickel est visible, possédant un paramètre de maille 𝑎𝑎 = 3,55 Å. La densité 
apparente de cette poudre a été mesurée avec un pycnométre à 𝜌𝜌 =  8,483 g/cm3. Concernant la 
taille des particules, la distribution en taille donne un diamètre médian 𝐷𝐷50 =  35 µm [76]. 

II.1.2  - Étapes pré-process et stratégies de fabrication 
Les échantillons étudiés lors de cette thèse ont été fabriqués par L-PBF à l’aide d’une machine 

SLM 125HL provenant de Nikon SLM Solutions AG (Lubeck, Allemagne) et appartenant au laboratoire 
CRISMAT, représentée en Figure II.1.A. Les pièces ont été conçues par CAO sous la forme de barreaux 
à base circulaire de 1,5 cm de diamètre ou à base carrée de 1 cm de côté et 5 cm de longueur, dont un 
exemple est donné en Figure II.1.B. Le logiciel Magics de Materialise NV (Leuven, Belgique) est utilisé 
pour procéder à la mise en place du plateau, ce qui consiste à disposer les pièces de la façon souhaitée 
(ici simplement verticalement ou horizontalement). Elles sont reliées au plateau par 4 mm de supports, 
générés automatiquement par le logiciel, ayant pour fonction de stabiliser la pièce lors de la 
construction, de dissiper la chaleur et permettre de détacher les pièces du plateau après construction.  

 
Figure II.1 : A) Machine de fabrication L-PBF SLM 125 HL de Nikon SLM Solutions AG. B) Échantillons bruts de fabrication 

vertical (V) et horizontal (H). Les restes de supports sont encore visibles sous les pièces. 

Ensuite, la stratégie de construction est définie, toujours à l’aide du logiciel Magics. Maxime 
Lelièvre a mis au point et optimisé trois stratégies de fabrication différentes [76] permettant d’obtenir 
des pièces de bonne qualité, avec une densité relative de plus de 99 % par rapport à la poudre de 
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départ. Les seuls paramètres variables, indiqués en Tableau II.1, sont la puissance et la vitesse du laser. 
Pour chacune, la même stratégie de lasage présentée en Figure II.2 est utilisée. Un motif en bandes de 
1 cm de longueur a été choisi. À l’intérieur de ces bandes, le laser alterne sa direction en laissant une 
distance entre chaque trait de 120 µm. Entre chaque couche de 30 µm d’épaisseur, la direction de 
balayage du laser est pivotée de 67° afin que les bains de fusions ne soient pas superposés et limiter 
les risques de fractures. 

Tableau II.2 : Liste des paramètres variables (puissance du laser 𝑃𝑃 et vitesse de balayage 𝑉𝑉) des trois stratégies de 
fabrication mises au point et énergie volumique 𝐸𝐸𝑣𝑣  correspondante. 

𝑬𝑬𝒗𝒗 (J/mm3) 𝑷𝑷 (W) 𝑽𝑽 (mm/s) 
60 150 700 
90 300 900 
120 300 700 

 
Figure II.2 : Schéma de la stratégie de lasage en bande employée. La distance entre bandes et entre les traits de lasages sont 

indiqués. 

En fonction de ces paramètres, le logiciel procède alors au découpage du modèle en couches, 
chacune contenant toutes les informations nécessaires et renvoie un fichier au format propriétaire 
.slm. Ce fichier est alors transféré à la machine de FA pour construire la pièce. 

II.1.3- Fabrication L-PBF 
La poudre est conservée dans des bouteilles hermétiques sous atmosphère neutre (argon), à 

moins de 300 ppm d’oxygène pour limiter son oxydation. Avant chaque construction, la poudre est 
tamisée pour délier les grains et filtrer ceux dont le diamètre est supérieur à 100 µm, provenant soit 
de la préparation de la poudre, ou d’agrégats formés lors des précédentes fabrications. Une fois 
tamisée, la bouteille est placée au-dessus d’une goulotte, permettant à la poudre de s’écouler sous 
l’effet de la gravité et d’alimenter le racleur à l’aide d’un barillet. Le plateau en Inconel 718, servant de 
support aux pièces, est introduit dans la chambre puis est chauffé à 200 °C afin de limiter au mieux 
l’apparition de contraintes résiduelles dans la pièce. Cette chambre permet un volume de construction 
maximal cubique de 125 mm de côté. Elle est placée sous atmosphère neutre d’argon à une pression 
de 12 mbar et moins de 300 ppm d’oxygène. Un laser à fibre ytterbium de longueur d’onde 1070 nm 
et de puissance maximale de 400 W est utilisé pour fondre la poudre. Pour de telles puissances, le laser 
pénètre la matière sur plus de 100 µm, soit au moins 3 couches. Son diamètre au point focal est de 60 
µm. Il est orienté à l’aide de miroirs galvanométriques permettant un balayage rapide de 0,1 à 10 m/s. 
Un flux d’argon d’une vitesse de 7 m/s permet d’évacuer les agrégats de poudre formés et éjectés par 
le balayage du laser. Des photos sont prises entre chaque couche afin de vérifier que le recouvrement 
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et la fonte de la poudre s’effectuent correctement. Si besoin, plusieurs dépôts peuvent être réalisés 
jusqu’à l’obtention d’une couche homogène. 

Une fois la pièce fabriquée, la chambre est dépoudrée à l’aide d’un pinceau, c’est-à-dire que 
la poudre déposée qui n’a pas été fondue est récupérée pour être recyclée lors d’une prochaine 
fabrication. Le plateau est ensuite retiré et les supports découpés à l’aide d’une tronçonneuse. Le 
plateau est alors rectifié pour éliminer le restant de support et retrouver une surface parfaitement 
plane avant la prochaine utilisation. Les restes de supports présents sur les pièces sont éliminés par 
polissage mécanique. 

II.1.4- Post-traitements 
Certains échantillons ont par la suite subi des traitements thermiques afin de déterminer si 

cela avait un impact sur les effets d’irradiation. Pour cela, un four tubulaire de la marque Carbolite 
Gero Ltd a été utilisé, permettant d’atteindre un vide inférieur à 5x10-6 mbar. Deux conditions de 
recuits ont été examinées. Le premier est un recuit à 1000 °C pendant 2 h, permettant de relaxer les 
contraintes résiduelles importantes issues de la FA. Il s’agit en outre d’un recuit caractéristique de 
l’industrie aérospatiale. Le deuxième est un recuit à 1100 °C pendant 10 h durant lequel le matériau 
débute sa recristallisation, ce qui permet de déconstruire la microstructure L-PBF. 

La liste de tous les échantillons étudiés est donnée en Tableau II.3. Ils sont identifiés par leur 
énergie volumique, suivi de la lettre V (vertical) ou H (horizontal) correspondant à leur orientation par 
rapport à la direction de construction. 

Tableau II.3 : Liste des échantillons examinés. 

Nom Traitements 
60V Brut 
90V Brut 
120V Brut 
60H Brut 
90H Brut 
120H Brut 
90V Recuit 1000 °C / 2 h  
90V Recuit 1100 °C / 10 h  
Référence Brut 
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  - Conditions d’irradiation 
II.2.1  - Dispositifs d’irradiation 

Les irradiations des échantillons ont été menées sur trois sites du réseau d’accélérateurs de la 
fédération EMIR&A (Étude des Matériaux sous Irradiation) [104] : JANNuS-Saclay, JANNuS-Orsay et 
GANIL. Chaque site possède ses spécificités et permet des études différentes. La plupart des 
expériences ont été réalisées à 450 °C afin d’obtenir des boucles suffisamment grosses pour être 
caractérisées. 

II.2.1.1 - JANNuS-Saclay 

L’installation JANNuS-Saclay (Joint Accelerator for Nano-Science and Nuclear Simulations) 
[105] est composée de trois lignes de faisceaux, comme illustré en Figure II.3, ce qui permet des 
irradiations simultanées avec des énergies et/ou des ions différents. La ligne Pandore, équipée d’un 
accélérateur électrostatique asymétrique de 2,5 MeV est entre autre utilisé pour l’implantation de 
plusieurs isotopes d’ions H et He. Les expériences ont été menées sur la ligne Epiméthée, équipée d’un 
accélérateur Pelletron de 3 MV couplé à une source ECR (Résonnance Cyclotron Électronique), 
permettant d’obtenir une large variété d’ions multichargés ayant une énergie allant jusqu’à 36 MeV. 
Les échantillons sont collés au support à la laque d’argent afin d’assurer un bon contact thermique 
avec la plaque chauffante et sont placés dans une enceinte sous vide à environ 10-7 mbar, en incidence 
normale par rapport au faisceau d’ions. Deux expériences d’irradiation y ont été menées : l’une sur 
des échantillons L-PBF bruts irradiés par des ions Fe d’énergie 5 MeV, et l’autre sur des échantillons L-
PBF recuits ainsi que sur le matériau de référence irradiés par des ions Ni d’énergie 5 MeV. Dans les 
deux cas, un flux de 2,8x1011 ions/cm²/s a permis d’atteindre des fluences de 3,0x1014 et 3x1015 
ions/cm². L’utilisation d’ions différents pour ces deux expériences relève d’une contrainte imposée par 
le planning de fonctionnement de l’accélérateur, mais les simulations réalisées ci-dessous en Figure 
II.7 montrent que cela n’influe que très peu sur la dose d’irradiation (le nombre de dpa) et sur la 
profondeur d’implantation. 

 
Figure II.3 : Schéma de l’installation JANNuS-Saclay [106]. 

II.2.1.2 - JANNuS-Orsay 

Dans le but de mesurer précisément la cinétique de croissance des défauts formés, des 
irradiations ont été opérées sur la ligne ARAMIS de la plateforme JANNuS-Orsay [105]. Cette ligne est 
composée d’un accélérateur de type Tandem de 2 MV, permettant l’accélération de nombreux 
éléments chimiques à des énergies comprises entre 100 keV et 11 MeV. Elle est couplée à un MET FEI 
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Tecnai G2 fonctionnant à 200 keV permettant de réaliser des observations in situ et ainsi suivre la 
création et l’évolution des défauts en direct, même à très faible dose. Le dispositif expérimental utilisé 
est présenté en Figure II.4. L’angle d’incidence du faisceau est de 22° par rapport au porte échantillon 
du microscope, mais pour maximiser le flux, l’échantillon est incliné légèrement dans la direction du 
faisceau afin d’obtenir un angle d’environ 37°. Les échantillons ont été irradiés par des ions Ni d’énergie 
2 MeV jusqu’à une fluence finale de 2x1014 ions/cm² et 4x1014 ions/cm² pour la plupart et 3x1015 
ions/cm² au maximum. Les observations in situ se sont révélées peu précises, suite à un problème 
d’instabilité du faisceau d’électrons durant l’irradiation qui entraînait une dérive constante. Des pauses 
régulières ont donc été effectuées à différentes doses, permettant en plus d’ajuster les conditions 
d’imagerie. Les images sont donc prises en mode « faisceau faible », si possible selon un vecteur de 
diffraction 𝑔𝑔(200) proche de la position d’irradiation. Il arrive aussi que la zone observée soit 
déformée au cours de l’irradiation, en particulier si elle est trop fine ou si elle se trouve près d’une 
zone fragilisée, par exemple par une fissure. Cela empêche de poursuivre le suivi sur cette zone et il 
est alors nécessaire de continuer les observations ailleurs, ce qui empêche un suivi complet de 
l’échantillon. 

 
Figure II.4 : Dispositif expérimental utilisé à JANNuS-Orsay. A) Schéma de la ligne d’irradiation [107]. B) Pièce 

d’expérimentation comprenant l’arrivée du faisceau sur la gauche à l’intérieur du microscope [108]. 

II.2.1.3 - GANIL 

Afin de tester les propriétés mécaniques, une profondeur d’irradiation plus importante est 
nécessaire. C’est pourquoi des irradiations ont été réalisées au Grand Accélérateur National d’Ions 
Lourds (GANIL), dont l’installation est représentée en Figure II.5.A. Le GANIL dispose de sources ECR 
produisant une large variété d’ions multichargés allant du carbone à l’uranium. En sortie de sources, 
les ions, dont l’énergie est de l’ordre de quelques keV, sont accélérés grâce à des cyclotrons injecteurs 
jusqu’à une énergie maximale de 1 MeV/u. Ce faisceau peut être utilisé tel quel sur la ligne IRRSUD ou 
être accéléré à plus haute énergie grâce aux cyclotrons à secteurs séparés CSS1 et CSS2. À l’issue du 
CSS1, les ions possèdent une énergie allant de 4 à 13 MeV/u selon les éléments et l’état de charge. Ils 
sont ensuite envoyés à travers un éplucheur arrachant encore plus d’électrons aux ions. À la sortie de 
l’éplucheur ils sont soit dirigés sur la ligne SME (Sortie Moyenne Énergie), soit envoyés dans le CSS2, 
accélérant les ions à des énergies de 24 à 95 MeV/u. Pour cette thèse, les irradiations ont été réalisées 
sur la ligne IRRSUD (Figure II.5.B), avec des ions Xe d’énergie 92 MeV, soit 0,7 MeV/u et à un flux moyen 
de 7x109 ions/cm2/s pour atteindre une fluence maximale de 1x1015 ions/cm2. 
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Figure II.5 : A) Schéma de l’installation du GANIL. B) Ligne IRRSUD utilisée pour les irradiations. 

II.2.2  - Simulations des expériences d’irradiation par Iradina 
Les pouvoirs d’arrêts nucléaire et électronique des ions pour chaque expérience sont calculés 

à l’aide du logiciel Iradina en fonction de la profondeur dans le matériau et sont présentés en Figure 
II.6. Dans chaque cas la perte d’énergie électronique 𝑆𝑆𝑒𝑒 est prépondérante par rapport à la perte 
d’énergie nucléaire 𝑆𝑆𝑛𝑛 lorsque la particule rentre dans le matériau. Cependant, il a été expliqué 
auparavant que le 𝑆𝑆𝑒𝑒 ne provoque pas de formation de défauts dans les métaux où les électrons sont 
délocalisés et son effet est donc négligé. Plus la particule s’enfonce dans le matériau, plus son énergie 
diminue, favorisant les collisions balistiques et la formation de défauts ponctuels. De plus, proche de 
la surface, l’énergie par unité de masse atomique des particules est plus faible lors des irradiations sur 
la ligne JANNuS-Saclay que sur la ligne IRRSUD, donc la perte d’énergie nucléaire 𝑆𝑆𝑛𝑛 y est plus élevée. 
Ainsi, en surface, il faudra une fluence moins importante sur la ligne JANNuS-Saclay pour atteindre un 
nombre de dpa donné que sur la ligne IRRSUD. Ce rapport s’inverse au pic de dommage, où 𝑆𝑆𝑛𝑛 est plus 
grand sur IRRSUD que sur JANNuS-Saclay car l’ion Xe est plus lourd. 

 
Figure II.6 : Évolution des pouvoirs d’arrêt en fonction de la profondeur de pénétration des ions dans la matière pour les 

différentes expériences d’irradiation réalisées. 

Les simulations de l’endommagement du Ni-20Cr sous irradiation ont quant à elles été 
calculées en mode « Full Cascade », également à l’aide du logiciel Iradina, développé par l’université 
Friedrich-Schiller d'Iéna [109] et modifié par le CEA qui a créé une interface utilisateur [42]. Cette 
méthode suit la trajectoire des projectiles, mais aussi de tous autres atomes déplacés, par un ion, un 
PKA ou un autre atome, et détermine la distribution des lacunes formées pour en déduire le nombre 
de dpa. Des énergies seuil de déplacement de 33 eV et 40 eV ont été utilisées pour le Ni et le Cr 
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respectivement [110]. Les simulations de chaque expérience sont données en Figure II.7. Étant donné 
que les irradiations de JANNuS-Orsay ont été effectuées sur des lames minces, la simulation n’est 
réalisée que sur 60 nm, épaisseur moyenne des lames minces. La dose en dpa est déterminée comme 
étant la moyenne de l’endommagement sur cette épaisseur, soit 0,23 dpa, 0,46 dpa et 3,0 dpa pour 
des fluences respectives de 2x1014 ions/cm², 4x1014 ions/cm² et 3x1015 ions/cm². Du fait de la fine 
épaisseur des lames, la plupart des ions les traversent sans être implantés. Concernant les irradiations 
menées à JANNuS-Saclay et sur IRRSUD, les ions parcourent le matériaux en produisant relativement 
peu de dpa au début, étant donné que la perte d’énergie électronique prédomine. À la fin de leur 
parcours, leur faible énergie favorise la perte d’énergie nucléaire ce qui conduit à un pic de dommage 
au-delà duquel les ions s’arrêtent rapidement. Pour les irradiations de JANNuS-Saclay à une fluence de 
3x1015 ions/cm², ce pic de dommage est situé à une profondeur de 1,25 µm et correspond à une dose 
de 8,3 dpa dans le cas de l’irradiation aux ions Fe, et à une profondeur de 1,57 µm pour une dose 8,0 
dpa dans le cas de l’irradiation aux ions Ni. Dans le cas des irradiations sur IRRSUD, comme les ions ont 
une énergie plus importante, le pic d’endommagement apparaît à une profondeur de 5,52 µm, 
correspondant à une dose de 6,4 dpa pour une fluence de 1x1015 ions/cm². La dose d’irradiation est 
aussi plus homogène que pour les échantillons irradiés à JANNuS-Saclay. 

 
Figure II.7 : Profils de dommages et d’implantation des ions calculés par Iradina pour les différentes irradiations réalisées. A) 
Irradiation à JANNuS-Orsay aux ions Ni 2 MeV sur lames minces observées par MET in situ. B) Irradiation à JANNuS-Saclay 

aux ions Ni 5 MeV sur des échantillons massifs. C) Irradiation sur IRRSUD aux ions Xe 92 MeV sur des échantillons massifs. D) 
Comparaison des profils de d’endommagement des différentes irradiations. 
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  - Méthodes de préparation des échantillons 
Selon les expériences à réaliser, les échantillons ont pu subir différentes méthodes de 

préparation qui sont décrites ici.  

II.3.1  - Lames minces irradiées in situ à JANNuS-Orsay 
Pour préparer les lames minces irradiées in situ à JANNuS-Orsay, des tranches de 1 mm 

d’épaisseur ont été découpées à partir des échantillons massifs. Elles sont polies mécaniquement pour 
atteindre une épaisseur de 100 µm à l’aide de papier abrasif SiC jusqu’à un grain de 1200. Des disques 
de 3 mm de diamètre sont poinçonnés puis électropolis à l’aide d’un Tenupol 5 de Struers 
(Copenhague, Danemark) jusqu’à la formation d’un trou. Les conditions utilisées sont une tension de 
24 V et une température de -40 °C, avec pour électrolyte un mélange de 10 % d’acide perchlorique 
dans du méthanol. 

II.3.2  - Échantillons massifs pour irradiation à JANNuS-Saclay et IRRSUD 
Deux types d’échantillons massifs ont été utilisés pour les irradiations sur JANNuS-Saclay et 

IRRSUD, mais leurs méthodes de préparation n’influent pas sur les résultats. Certains échantillons ont 
été irradiés sous la forme de cubes de 3 mm de côté dont la face irradiée a été préalablement 
électropolie au Lectropol de Struers pendant 20 s sous une tension de 20 V, à une température de -30 
°C et en utilisant un électrolyte préparé selon la recette de la solution A2 de Struers. Les autres ont été 
préparés sous forme de disque de 3 mm électropolis une face en protégeant la seconde à l’aide d’un 
vernis isolant à l’aide du Tenupol 5 de Struers. Ce polissage est réalisé dans les mêmes conditions que 
pour les lames minces mais en imposant une durée de 15 secondes afin de ne pas trop amincir et 
percer la lame. 

II.3.3  - Lames FIB tirées des échantillons massifs 
 Après irradiation, des sections transverses sont extraites des échantillons massifs irradiés à 

JANNuS-Saclay ou IRRSUD à l’aide d’un FIB (Focused Ion Beam) Helios Nanolab 660 system de 
Thermofisher Scientific (Waltham, États-Unis), selon la méthode « lift-out » [111]. Cette méthode 
permet entre autre de sélectionner précisément une zone d’intérêt (comme les bains de fusion ou les 
dendrites dans le cas présent), mais aussi de réaliser simplement des sections transverses, utiles pour 
observer les effets d’irradiation en profondeur. Il s’agit d’usiner une lame à l’aide d’un faisceau d’ion 
Ga d’énergie 30 keV permettant d’éjecter la matière localement, puis de souder cette lame à une grille 
en cuivre. Cette méthode de préparation est divisée en plusieurs étapes, illustrées en Figure II.8 :  

1. La zone d’intérêt est protégée par une couche de platine déposée par Dépôt Chimique en 
Phase Vapeur (CVD) au-dessus de la zone d’intérêt afin de la protéger du faisceau d’ions lors 
de la préparation pour qu’il ne l’altère pas. Dans ce protocole, une épaisseur de 1,5 µm est 
déposée car il est nécessaire de garder une couche de platine importante permettant le 
nettoyage au PIPS (Precision Ion Polishing System).  

2. Le faisceau ionique est utilisé pour éjecter la matière autour de la zone d’intérêt. 
3. Le fond de la lame et le côté gauche sont coupés, laissant la lame rattachée uniquement par 

un pont à droite. 
4. Un micromanipulateur est soudé à la lame par un dépôt de platine puis le dernier pont la 

rattachant à l’échantillon est coupé 
5. La lame est soudée à une grille en cuivre 
6. La lame est amincie jusqu’à une épaisseur de 100 nm environ en plusieurs étapes, en réduisant 

progressivement le courant de 2,5 nA à 80 pA afin de limiter les dégâts produits par le faisceau 
d’ions et en réduisant la largeur de la lame pour limiter les contraintes 
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7. Un nettoyage à plus faible énergie (2 kV puis 1 kV) permet de limiter la création de défauts 

Cependant, la préparation FIB reste malgré tout à l’origine de nombreux défauts, comme 
l’amorphisation des surfaces [112]. Dans le Ni-20Cr, cela se traduit aussi par la formation de « black 
dots » semblables à ceux produits par irradiation. La simulation Iradina en Figure II.9 montre que les 
ions Ga s’implantent jusqu’à une profondeur de 15 nm. Pour éliminer ces défauts, plusieurs méthodes 
ont été mises au point, comme l’électropolissage flash ou le polissage par faisceau ionique d’ion Ar de 
faible énergie, notamment adapté pour les matériaux irradiés [113,114]. Après la préparation FIB, les 
lames minces sont donc nettoyées au PIPS II de Gatan Inc. (Pleasanton, États-Unis). Le faisceau d’ions 
Ar d’énergie 300 eV est incliné à ±8° par rapport à la surface de la lame, elle-même refroidie à -100 °C. 
Le mode double modulation permet de n’activer le faisceau que lorsque la lame, tournant à une vitesse 
de 1 RPM, se situe face aux canons (±10°). Comme le montre la simulation en Figure II.9, les ions Ar ne 
s’implantent qu’à une profondeur de 2 nm et sont à l’origine de très peu de défauts étant donné leur 
très faible énergie. Un tel nettoyage durant 20 minutes permet d’amincir la lame de 40 nm, 20 nm sur 
chaque face, et donc de supprimer les défauts issus de la préparation FIB. La Figure II.10 permet de 
s’assurer de l’efficacité du nettoyage puisque plus aucun « black dot », représentés par les points 
blancs avant nettoyage, n’est visible après nettoyage, seuls restent les lignes de dislocations. Malgré 
toutes les précautions prises, il n’est cependant pas rare de perdre les 100 ou 200 premiers 
nanomètres irradiés en surface car il n’est pas possible de suivre le nettoyage in situ. Il est donc 
nécessaire de préparer plusieurs lames pour un résultat idéal. 

 
Figure II.8 : Images MEB représentant les différentes étapes de préparation des lames MET au FIB. 
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Figure II.9 : Simulation Iradina montrant la profondeur d’implantation des ions Ga après la préparation FIB et des ions Ar 

après préparation PIPS. 

 
Figure II.10 : Image MET en champ sombre à faisceau faible (WBDF) d’un échantillon de référence non irradié. A) Après 

préparation FIB. B) Après nettoyage PIPS. 
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  - Microscopie Électronique en Transmission 
II.4.1  - Généralités 

La Microscopie Électronique en Transmission (MET) est une technique d’analyse permettant 
d’obtenir des informations sur la microstructure, la cristallographie ou encore la composition chimique 
d’un échantillon. Un faisceau d’électrons est formé à l’aide d’un canon puis est focalisé à l’aide de 
lentilles électromagnétiques. Lorsqu’il traverse l’échantillon, différents types d’interactions peuvent 
avoir lieu (Figure II.11). Ainsi, plusieurs signaux peuvent être récupérés, comme les photons X, 
permettant une analyse chimique, les électrons secondaires utilisés pour la Microscopie Électronique 
à Balayage (MEB), ou encore les électrons rétrodiffusés et Auger. Si l’échantillon est suffisamment fin 
(moins de 100 nm), une grande partie des électrons sont transmis, soit directement sans interaction 
avec la matière, soit après diffraction lorsque les plans atomiques sont en condition de Bragg par 
rapport au faisceau. Enfin les électrons peuvent aussi être diffusés inélastiquement, après une perte 
d’énergie liée à l’excitation d’un électron d’un atome de l’échantillon. Cette perte d’énergie peut être 
analysée par Spectroscopie de Perte d'Énergie des Électrons (EELS) pour remonter à la composition 
chimique de l’échantillon ou à son épaisseur. 

 
Figure II.11 : Processus d’interactions électrons matières. 

En MET, la formation d’image se fait à partir des faisceaux diffractés et/ou transmis, selon le 
positionnement de la lentille image par rapport à la lentille objectif. Deux modes sont distingués : le 
mode diffraction, qui permet de déterminer la structure cristalline de l’échantillon à l’aide de clichés 
de diffraction et de sélectionner les faisceaux participant à la formation de l’image, et le mode image, 
permettant d’obtenir une projection 2D du volume de la lame. Le courant traversant la lentille 
intermédiaire est ajusté pour passer d’un mode l’un à l’autre en modifiant son plan objet. S’il 
correspond au plan focal de la lentille objectif, il s’agit du mode diffraction, et s’il correspond au plan 
image de la lentille objectif, il s’agit du mode image. Grâce à la longueur d’onde très faible des 
électrons, la résolution de ces microscopes peut descendre en dessous l’angström, mais peut être 
limitée par les aberrations sphériques et chromatiques des lentilles. 
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II.4.2  - Modes d’imagerie 
Après avoir traversé l’échantillon, les électrons peuvent voir l’amplitude ou la phase de leur 

fonction d’onde modifiées. En mode image, ces modifications se traduisent par l’apparition de 
contrastes. Tout d’abord, les contrastes d’amplitudes comme les contrastes de masse et d’épaisseur 
donnent une indication sur l’épaisseur de la lame ou les éléments en présence. Les contrastes de phase 
proviennent d’interférence entre plusieurs faisceaux et informent sur la structure cristalline et les 
paramètres de mailles, notamment via les moirés ou les contrastes de Fresnel, permettant par 
exemple d’identifier des cavités, des bulles ou des précipités. 

Il est possible de mettre en évidence d’autres contrastes en sélectionnant les faisceaux qui 
participent à la formation de l’image, via l’insertion d’un diaphragme objectif. Si seul le faisceau 
transmis est sélectionné, l’image formée est dite en champ clair. Les zones ne diffractant pas 
(amorphes, désorientées ou phases différentes) apparaissent en clair et les zones qui diffractent sont 
sombres. Si à l’inverse un faisceau diffracté est sélectionné, l’image est dite en champ sombre. Toutes 
les zones diffractant ce faisceau sont affichées en clair et les zones ne diffractant pas apparaissent en 
sombre. La position du diaphragme objectif dans les deux cas est schématisée en Figure II.12. Ce mode 
d’imagerie permet de mettre en évidence les grains, les phases en présence, les domaines maclés, etc. 
Il fait appel au contraste de diffraction, un type de contraste d’amplitude. Si plusieurs faisceaux sont 
sélectionnés, il est possible de voir apparaitre des contrastes de phases, qui vont jouer sur 
l’interférence entre les ondes des électrons. C’est le principe utilisé pour former les images haute 
résolution qui permettent d’observer des rangées de colonnes atomiques. 

 
Figure II.12 : Sélection des faisceaux permettant d’obtenir une image champ clair ou champ sombre. 

II.4.3  - Visualisation des défauts cristallins 
Pour visualiser les défauts cristallins, il est cependant nécessaire de se placer en mode « deux 

ondes », en orientant la lame de façon à ce que seuls le faisceau transmis et une réflexion ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘 soient 
fortement excitées, puis de sélectionner l’une des deux. Ainsi, si l’échantillon est incliné en condition 
de Bragg, la matrice apparait en clair en champ sombre comme en champ clair. Autour des défauts 
comme les dislocations, un champ de déformation modifie localement l’agencement des plans 
atomiques et donc les conditions de diffraction. Le faisceau n’est donc plus diffracté au niveau du cœur 
de la dislocation, et cette dernière apparait donc en sombre, permettant de la mettre en évidence par 
rapport à la matrice parfaite. 

Afin d’obtenir une meilleure résolution de ces défauts, il est intéressant de se placer en 
condition d’imagerie dite en « champ sombre à faisceau faible » (WBDF). À partir du mode « deux 
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ondes », il est nécessaire d’exciter une réflexion d’ordre supérieur, c’est-à-dire d’avoir un paramètre 
de déviation 𝑠𝑠 (écart de la réflexion 𝑔𝑔 par rapport à la sphère d’Ewald) important et faire en sorte que 
la réflexion 𝑔𝑔 soit très faiblement excitée. Cette condition s’obtient en ramenant le faisceau 𝑔𝑔 sur l’axe 
optique, comme schématisé en Figure II.13. L’ordre 3 (réflexion 3𝑔𝑔) est couramment utilisé. Choisir un 
ordre supérieur permet d’affiner les défauts, en localisant plus précisément leur champ de 
déformation. Ainsi les conditions de diffraction sont modifiées : la matrice parfaite ne diffracte 
quasiment plus et apparait donc sombre alors que les défauts apparaissent en clair.  

Dans ces modes d’imagerie, le contraste des défauts est dû à deux composantes, à savoir �⃗�𝑔 ⋅ 𝑏𝑏�⃗  
et �⃗�𝑔 ⋅ 𝑏𝑏�⃗ ∧ 𝑝𝑝�⃗ , avec �⃗�𝑔 la réflexion choisie, 𝑏𝑏�⃗  le vecteur de Burgers et 𝑝𝑝�⃗  la direction de la dislocation. 
Lorsque ces deux produits sont égaux à 0, aucun contraste n’est observé et les défauts sont invisibles. 
Il est ainsi possible de prédire selon quelles réflexions 𝑔𝑔 chaque type de défaut pourra être observé. 
Les conditions d’observations des principaux défauts rencontrés dans les matériaux sont indiqués en 
Annexe A.1.  

 
Figure II.13 : A) Schéma représentant les conditions nécessaires pour réaliser des images WBDF. B) Représentation du champ 

de déformation autour d’une dislocation coin et intensité du faisceau d’électron correspondant autour du défaut [115]. 

II.4.4  - Mesure de l’épaisseur des lames par CBED 
Le CBED (Convergent Beam Electron Diffraction) est une technique de diffraction permettant 

d’obtenir des informations sur un point précis de la lame, contrairement à la diffraction SAD (Selected 
Area Diffraction) qui prend en compte des zones de plusieurs centaines de nanomètres. Il donne par 
exemple des informations sur le volume 3D de la lame grâce à la visualisation des zones de Laue 
d’ordres supérieurs (HOLZ), ou permet de mesurer les facteurs de structure et la densité de charge. Le 
faisceau convergent est obtenu en augmentant la force de la lentille condenseur 2, c’est-à-dire le 
courant qui la traverse. Des disques correspondant chacun à une tâche de diffraction sont observés. Si 
la lame est suffisamment épaisse, des franges d’interférences apparaissent à l’intérieur des disques, 
causées par des phénomènes dynamiques comme la double diffraction. La distances entre ces franges 
est reliées à l’épaisseur de la lame, selon le formalisme de Kossel-Möllensbelt. 

En condition « deux ondes », deux disques sont observés, l’un correspondant au faisceau 
transmis, et l’autre à la réflexion 𝑔𝑔 choisie. Une frange sombre est située au milieu du disque transmis 
et une lumineuse au centre du disque diffracté. La distance entre ces franges est assimilée à l’angle de 
diffraction 2𝜃𝜃𝑏𝑏  des plans ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘 de la réflexion 𝑔𝑔. En calculant également les distances 𝛥𝛥𝜃𝜃𝑖𝑖 entre la frange 
lumineuse centrale et chaque frange sombre du disque ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘, il est possible de calculer l’épaisseur de la 
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lame au niveau du point de convergence. La Figure II.14 montre un exemple de cliché CBED et les 
distances évoquées. Les franges sombres du disque ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘 ne sont pas en condition exacte de diffraction 
et possèdent donc un paramètre de déviation 𝑠𝑠 non nul. Il est possible de calculer cette valeur telle 
que :  

𝑠𝑠 = 𝜆𝜆
𝛥𝛥𝜃𝜃

2𝜃𝜃𝑑𝑑²
 

Avec 𝑑𝑑 la distance interréticulaire des plans ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘 et 𝜆𝜆 la longueur d’onde des électrons. Cette 
valeur est reliée à l’épaisseur traversée 𝑡𝑡 par la relation : 

𝑠𝑠²
𝑛𝑛𝑘𝑘²

=  −
1

𝜉𝜉2𝑛𝑛𝑘𝑘2
+  

1
𝑡𝑡²

 

Où 𝜉𝜉 est la distance d’extinction caractéristique du matériau et 𝑛𝑛𝑘𝑘 un entier. Ainsi, en traçant 
𝑠𝑠²/ 𝑛𝑛𝑘𝑘2 =  𝑓𝑓(1/𝑛𝑛𝑘𝑘2), une droite est obtenue, d’ordonnée à l’origine : 

  𝑏𝑏 = 1/𝑡𝑡² soit 𝑡𝑡 = �1
𝑏𝑏
 

Pour calculer l’épaisseur 𝑡𝑡 de la lame, il faut donc que les franges soient bien définies. De 
nombreuses interférences, par exemple avec les lignes de Kikuchi, peuvent cependant tordre les 
franges, ou les rendre mal définies.  Les mesures ont été réalisées en mode « deux ondes » en excitant 
une réflexion 𝑔𝑔(220). Cela implique d’incliner la lame d’un angle 𝛾𝛾, comme schématisé en Figure III.16. 
Il faut alors corriger la valeur de l’épaisseur 𝑡𝑡 mesurée par la relation suivante pour calculer l’épaisseur 
réelle de la lame 𝑡𝑡0 : 

𝑡𝑡0 =  𝑡𝑡 cos𝛾𝛾 

 

Figure II.14 : A) Exemple de cliché CBED d’une lame. B) Profil d’intensité de la zone indiquée sur le cliché. C) Courbe  
𝑠𝑠²/ 𝑛𝑛𝑘𝑘2 =  𝑓𝑓(1/𝑛𝑛𝑘𝑘2) correspondant au cliché CBED, donnant une épaisseur de lame t = 78 nm avant correction. 
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Figure II.15 : Schéma représentant l’épaisseur traversée par le faisceau d’électron [115]. A) La lame est perpendiculaire au 

faisceau. B) La lame est inclinée d’un angle 𝛾𝛾.
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  - Essais de compression micro-piliers 
Afin d’étudier les propriétés mécaniques des matériaux irradiés, il est nécessaire d’utiliser des 

techniques adaptées, ne sondant que la zone irradiée, qui s’étend sur 6 µm de profondeur au 
maximum pour les échantillons irradiés sur la ligne IRRSUD. La compression micro-piliers est une 
technique dérivée de la nano-indentation, développée par Uchic et al. [116], suite aux avancées 
permises par le FIB concernant l’usinage des échantillons. Les micro-piliers sont compressés à l’aide 
d’un nano-indenteur équipé d’une pointe plate. Il est ainsi possible de mesurer la déformation du pilier 
en fonction de la contrainte appliquée et ainsi remonter aux propriétés mécaniques telles que la limite 
d’élasticité, la cission critique résolue ou le module d’Young. Le principal avantage de la compression 
micro-pilier par rapport à la nano-indentation est que la contrainte uni-axiale est appliquée à un grain 
unique dont le volume est connu, ce qui évite l’effet du champ de contrainte généré par nano-
indentation et rend les résultats plus simples à interpréter. 

II.5.1  - Préparation des micro-piliers au FIB et protocole de compression 
Les micro-piliers ont été usinés à l’aide d’un FIB XB540 de Carl Zeiss (Oberkochen, Allemagne), 

selon la méthode des « anneaux multiples ». Elle consiste à pulvériser la matière pour créer des 
anneaux concentriques de plus en plus profonds, tout en laissant un pilier intact au centre. De même 
que pour la préparation des lames, le courant est progressivement diminué, de 7 nA en périphérie 
jusqu’à 50 pA en bord du pilier, pour limiter les dommages causés par le faisceau d’ions, qui peuvent 
influer sur les résultats [117]. Cet effet est ici jugé négligeable devant celui de l’irradiation. Plusieurs 
paramètres peuvent impacter les résultats des tests de compressions micro-piliers : 

• Rapport hauteur/largeur 𝛿𝛿 : Ce rapport d’aspect doit être compris entre 2 et 3 pour obtenir un 
résultat fiable. Au-delà, le pilier peut s’écrouler sur lui-même du fait de sa faible section. En 
dessous, le substrat est aussi sondé, faussant ici les résultats puisqu’il n’est pas irradié. Dans 
le cas présent, les piliers testés sont de 2 µm de diamètre et de 4 µm de profondeur, soit 𝛿𝛿 =
2. 

• Effet de taille et de diamètre : Plus les piliers sont petits, plus la densité de sources de 
dislocation à l’intérieur est faible [118], ce qui a pour conséquence de durcir le pilier. Il est 
donc important de comparer des piliers de dimensions identiques. Cet effet est notamment 
visible pour des piliers de 1 µm de diamètre ou moins. La limite d’élasticité mesurée par 
compression micro-pilier est donc souvent plus élevée que celle mesurée dans les échantillons 
massifs par nano-indentation ou par microdureté. 

• Angle de conicité : Il s’agit de l’angle entre la surface et la base du pilier, correspondant donc 
à une variation du diamètre du pilier. Si cet angle est supérieur à 3°, la contrainte se propagera 
difficilement le long du pilier et les effets plastiques se concentreront en surface du pilier, qui 
ne sera pas sondé dans sa totalité. 

Les micro-piliers sont usinés parallèlement à la direction de fabrication. Dans cette direction, 
la longueur des grains est de 164 µm en moyenne pour les échantillons L-PBF, ce qui permet de limiter 
le risque que le pilier contienne plusieurs grains. L’orientation du pilier a une grande importance sur 
les résultats du test. Des cartographies EBSD sont réalisées pour choisir une orientation proche de 
〈110〉. L’un des piliers usinés est représenté en Figure II.16. Les piliers sont sollicités à l’aide d’un cône 
tronqué, dit « flat punch », de rayon 5 µm ayant une vitesse de déformation constante de 0,001 s-1. 
L’essai est stoppé lorsque que la déformation atteint 20 %. 
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Figure II.16 : Micrographie MEB d’un pilier avant compression. 

II.5.2  - Analyse des résultats 
Lors des essais, la force appliquée sur la pointe et son déplacement sont mesurés. Il est alors 

possible de convertir ces données pour tracer les courbes contrainte/déformation, afin de se défaire 
des effets dimensionnels des piliers et de pouvoir comparer les essais entre eux. La déformation 𝜀𝜀 et 
la contrainte 𝜎𝜎 sont calculées telles que : 

𝜀𝜀 = ℎ
ℎ0

 et σ =  𝐹𝐹
𝑆𝑆

  

Avec ℎ0 la hauteur initiale du pilier, ℎ le déplacement du sommet du pilier, 𝐹𝐹 la force appliquée 
et 𝑆𝑆 la surface du pilier. 

À partir de cette courbe déformation/contrainte, la limite d’élasticité 𝜎𝜎𝑒𝑒 est déterminée. Il 
s’agit de la contrainte à partir de laquelle une déformation plastique causée par le mouvement 
irréversible des dislocations est constatée. Dans le cas des essais réalisés, cette valeur est approximée 
à la contrainte pour laquelle une déformation plastique résiduelle de 0,2 % est mesurée. Elle est 
calculée en mesurant la pente de la courbe de déformation/contrainte pour des valeurs de 
déformation comprises entre 0 et 0,1 %. Cette droite est décalée à une valeur de déformation de 0,2 
% puis extrapolée jusqu’à l’interception avec la courbe d’essai. Le module d’élasticité est quant à lui 
déterminé à partir de la courbe de décharge, permettant d’obtenir un résultat indépendant de l’angle 
de contact et d’autres effets pouvant intervenir lors de la charge [119]. 

La limite d’élasticité est une propriété qui dépend de la direction de sollicitation et de la densité 
d’atome selon cette direction. Pour un test de compression ou de traction classique, cela importe peu 
car des grains de toutes les orientations sont sondés et la limite d’élasticité mesurée correspond à une 
moyenne. Dans le cas d’un essai de compression micro-pilier, un seul grain est sondé. Pour s’affranchir 
de l’effet de la direction de sollicitation, la cission résolue 𝜏𝜏 est calculée. Lorsqu’elle dépasse une valeur 
critique notée 𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆, la déformation plastique débute. Le mouvement des dislocations s’effectue le 
long de plans de glissement (PG) et directions de glissement (DG) spécifiques, dépendant de la 
structure cristalline du matériau et de son orientation par rapport à la direction de sollicitation. La 
𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 est calculée telle que : 

𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 =  𝜎𝜎𝑒𝑒(cos𝛷𝛷 cos𝜆𝜆) = 𝜎𝜎𝑒𝑒𝑚𝑚 

Où 𝜎𝜎𝑒𝑒 est la limite d’élasticité, 𝛷𝛷 est l’angle entre la direction de compression et la normale au 
PG, 𝜆𝜆 est l’angle entre la direction de compression et la DG, et 𝑚𝑚 = (cos𝛷𝛷 cos 𝜆𝜆) est le facteur de 
Schmid, variant entre 0 et 0,5. Ces grandeurs sont représentées en Figure II.17.  
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Figure II.17 : Schéma illustrant les grandeurs permettant le calcul de la cission résolue. 

Ce cisaillement ne peut intervenir que dans les plans et directions dans lesquels la densité 
atomique est la plus forte. Dans le cas des matériaux CFC, il s’agit des systèmes de type (111)[1�10], 
au nombre de 12. Le système activé est celui ayant le facteur de Schmid le plus élevé. Si plusieurs 
systèmes possèdent le même facteur de Schmid, il est possible d’observer un glissement multiple, où 
plusieurs systèmes sont activés. Pour les matériaux les plus durs, le système actif peut se bloquer. Si la 
sollicitation perdure, un système secondaire possédant un facteur de Schmid plus faible peut 
cependant être activé à son tour. Pour réaliser les tests, il est donc nécessaire de bien choisir la 
direction de compression permettant d’avoir le facteur de Schmid le plus élevé possible.  

Comme il a été précisé, la 𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 est en théorie indépendante de la direction de sollicitation. 
Cependant, en FA, les grains sont composés de dendrites de 500 nm de largeur. Selon l’orientation du 
grain, il est possible d’observer plus ou moins de ces joints de sous grains. Cela explique le choix d’une 
direction de sollicitation constante 〈110〉. Selon cette direction, le Tableau II.4 montre que jusqu’à 
quatre systèmes de glissement peuvent être actifs sous cette direction. Il est donc possible d’observer 
un phénomène de glissement multiple. 

Tableau II.4 : Facteurs de Schmid de chaque système de glissement pour les matériaux CFC selon la direction de sollicitation 
<110>. 

PG cos Φ DG cos 𝛌𝛌 m 
(111) 2 √6⁄  [01�1] 1 2⁄  1 √6⁄  
(111) 2 √6⁄  [101�] 1 2⁄  1 √6⁄  
(111) 2 √6⁄  [1�10] 0 0 
(1�11) 0 [01�1] 1 2⁄  0 
(1�11) 0 [1�01�] 1 2⁄  0 
(1�11) 0 [110] 1 0 
(11�1) 0 [011] 1 2⁄  0 
(11�1) 0 [101�] 1 2⁄  0 
(11�1) 0 [1�1�0] 1 0 
(111�) 2 √6⁄  [011] 1 2⁄  1 √6⁄  
(111�) 2 √6⁄  [101] 1 2⁄  1 √6⁄  
(111�) 2 √6⁄  [11�0] 0 0 



 

 



 
 

 

 

 

 

III. Évolution de la 
microstructure du Ni-
20Cr sous irradiation 
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  - Microstructure du Ni-20Cr non irradié 
Avant de présenter les effets induits par l’irradiation dans le Ni-20Cr, il est nécessaire de 

connaitre l’état initial de ce matériau. Pour cela, les microstructures du L-PBF brut de fabrication, du 
L-PBF recuit et de la référence sont décrites. 

III.1.1  - Ni-20Cr L-PBF 
Le laboratoire CRISMAT, qui dispose de la machine de FA, a auparavant travaillé sur 

l’optimisation des paramètres de fabrication du Ni-20Cr et sur la description des microstructures 
résultantes, notamment grâce au travail de thèse de Maxime Lelièvre [76]. Les conclusions, déjà 
détaillées en partie I.3.2, montrent que les trois stratégies de fabrication étudiées ici (60, 90 et 120 
J/mm3) présentent des microstructures semblables et possèdent des caractéristiques identiques, 
propres au procédé L-PBF, dont les principales sont les suivantes :  

• Des bains de fusion, issus de la solidification de la matière suite à la fonte de la poudre 
par le balayage du laser. 

• Des grains plus ou moins colonnaires selon l’énergie volumique de fabrication, 
croissant par épitaxie à travers les bains de fusion grâce aux fontes successives.  

• Des dendrites cellulaires à l’intérieur des grains, croissant dans la direction 〈001〉, et 
faiblement désorientées les unes par rapport aux autres.  

• Un espace interdendritique présentant une forte densité de dislocations séparant les 
dendrites sous forme de cellules, à l’intérieur duquel des précipités sont formés.  

Ainsi, la microstructure des différents échantillons est relativement proche et les différences 
se jouent principalement sur une augmentation de la texturation et de la taille des bains de fusion, des 
grains et des dendrites avec l’énergie volumique. Étant donné que les échantillons sont similaires et 
que la caractérisation des différentes microstructures initiales a déjà été réalisée, seul le Ni-20Cr L-PBF 
fabriqué à 90 J/mm3 est présenté. 

III.1.1.1 - Les bains de fusion et leur microstructure  

La première caractéristique visible de la fabrication additive est la présence de bains de fusion, 
qui proviennent de la solidification de la matière après le balayage du laser. Les cartographies EBSD de 
d’un échantillon 90 J/mm3, données en Figure III.1, permettent de visualiser ces bains de fusion. Dans 
le plan perpendiculaire à la direction de fabrication, ils se présentent sous la forme de bandes d’une 
largeur 𝐿𝐿 de 130 µm allongées dans la direction de balayage du laser (DL), mises en évidence par les 
lignes pointillées. Une grande disparité de la taille des grains est observée selon leur position par 
rapport au bain de fusion. En effet, au cœur de ces bains, les grains sont de taille importante, environ 
120 µm de long et 90 µm de large, et texturés avec une orientation préférentielle proche de 〈110〉, 
comme en témoigne la densité maximale de pole de 5,19 dans cette direction. À l’interface entre ces 
bains, des grains beaucoup plus fins d’une dizaine de micromètres voir moins sont observés, dont 
l’orientation est plus diversifiée. Dans le plan parallèle à la direction de fabrication, une forte 
texturation (densité de pole maximale de 7,94) est aussi observée. Les grains présentent une structure 
colonnaire dans la direction de construction dont la longueur dépasse les 100 µm, signe qu’une 
croissance épitaxiale a bien lieu au travers de plusieurs couches de 30 µm d’épaisseur. Les 
micrographies MEB montrent en revanche des légères variations de l’orientation au sein d’un même 
grain. 
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Figure III.1 : Cartographie EBSD d’un échantillon Ni-20Cr L-PBF 90 J/mm3 selon A) le plan perpendiculaire et B) le plan 

parallèle à la BD. Les lignes pointillées délimitent les bains de fusion, d’une largeur L. DL indique la direction de balayage du 
laser et BD la direction de fabrication. Les micrographies MEB C) et D) représentent les mêmes caractéristiques selon le plan 

perpendiculaire et le plan parallèle à la BD respectivement. 

III.1.1.2 - Structure dendritique et cellules de dislocations 

En L-PBF, les grains sont composés de dendrites croissant dans la direction 〈001〉 pour les 
matériaux CFC, permettant une dissipation rapide de la chaleur. À l’intérieur des bains de fusion et des 
grains, leur direction de croissance GD est inclinée en moyenne de 39° par rapport à la BD, ce qui 
correspond bien à une structure de type Goss {110}〈001〉 décrite en partie I.3.2. La largeur des 
dendrites est estimée à 554±26 nm grâce à une analyse d’images MEB telle que la Figure III.2. La faible 
différence de contraste entre les dendrites d’un même grain est le signe d’une faible désorientation 
entre elles puisque l’imagerie en électrons rétrodiffusés est sensible à l’orientation cristallographique. 
La présence de précipités sombres de forme sphérique y est aussi remarquée, exclusivement dans 
l’espace interdendritique. Les particules blanches sont des oxydes visibles uniquement en surface, qui 
se forment rapidement sous contact avec l’air après le polissage, et ne sont pas caractéristiques du 
matériau. 



III.  - Évolution de la microstructure du Ni-20Cr sous irradiation 
 

64 

 

 
Figure III.2 : Micrographie MEB représentant les dendrites séparées par un espace interdendritique où des précipités sont 

formés. Leur direction de croissance est notée GD et la direction de construction est notée BD. 

 
Figure III.3 : Micrographies STEM (Scanning Transmission Electron Microscopy) en axe de zone 〈110〉 d’un échantillon 90V 

non irradié. A) et B) Cellules de dislocations observées lorsque l’échantillon est pependiculaire à la GD des dendrites. C) 
Dendrites allongées observées lorsque l’échantillon est parallèle à la GD des dendrites. D) Structure de dislocations non 

ordonnée observée lorsque l’échantillon n’est orienté ni perpendiculairement ni parallèlement à la GD des dendrites. 
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Ces mêmes dendrites ont ensuite été visualisées par MET afin d’obtenir plus de détails sur leur 
structure et sont représentées en Figure III.3. Les clichés pris dans l’orientation perpendiculaires à la 
BD mettent en évidence leur structure cellulaire. Leurs parois, d’une épaisseur moyenne de 81 nm, 
sont composées de lignes de dislocation dont la densité est importante, alors qu’elle est beaucoup 
plus faible à l’intérieur de ces cellules. Selon l’orientation parallèle à la BD, les mêmes parois sont 
observées mais cette fois-ci dans la longueur des dendrites, le long desquelles des alignements de 
précipités sont aussi retrouvés. Comme ces dendrites ne sont pas parfaitement alignées avec la BD, 
elles sont parfois dans une orientation ni parallèle ni perpendiculaire à la surface de l’échantillon, et 
ne sont pas discernables par MET. Les dislocations semblent alors réparties aléatoirement à l’intérieur 
des grains. 

La densité de lignes de dislocation a été mesurée à partir des images de Microscopie 
Électronique en Transmission à Balayage (STEM) en condition d’axe de zone [001] selon la méthode 
de Bailey et Hirsch [120]. Selon cette orientation, seul 2

3�  des lignes de dislocation sont visibles. La 
densité de dislocations mesurée doit donc être corrigée par ce facteur. Il est supposé que les lignes de 
dislocation sont orientées aléatoirement, ce qui permet de calculer leur densité telle que : 

𝜌𝜌 =  
4 𝜋𝜋� 𝑅𝑅𝑣𝑣
𝐴𝐴𝑡𝑡

 

Où 𝑅𝑅𝑣𝑣 est la longueur projetée totale des lignes de dislocation, 𝐴𝐴 est l’aire analysée et 𝑡𝑡 est 
l’épaisseur de la lame. 𝑅𝑅𝑣𝑣 est mesurée par traitement d’image à l’aide du logiciel ImageJ [121]. Les 
épaisseurs des lames sont mesurées par CBED selon la méthode expliquée en partie II.4.4. Cette 
analyse donne une densité de dislocations moyenne de 3,4±0,5x1014 m/m3. Ces dislocations sont 
principalement retrouvées dans l’espace interdendritique entre les cellules, où la densité de 
dislocations s’élève à 1,1±0,2x1015 m/m3, alors qu’à l’intérieur des cellules, elle n’est que de 
1,6±0,6x1014 m/m3. 

III.1.1.3 - Les précipités 

Sur les micrographies déjà présentées, la présence de deux types de précipités dans l’espace 
interdendritique est notée. Le premier type de précipité interdendritique est présent sur chaque lame, 
peu importe la méthode de préparation. En revanche le second type n’est présent que sur les lames 
électropolies. Cependant, sur les lames les plus minces et en défocalisant légèrement le faisceau 
électronique, un troisième type de précipités apparait par contraste de Fresnel à l’intérieur des 
dendrites, et est donc nommé intradendritique. Ces trois types de précipités sont illustrés en Figure 
III.4. 

Les précipités interdendritiques de Type 1 et de Type 2 sont alignés le long de la GD des 
dendrites et sont espacés plus ou moins régulièrement entre 200 et 400 nm. Les précipités 
intradendritiques sont quant à eux répartis de manière homogène à l’intérieur des cellules 
dendritiques. La taille et la densité de ces précipités sur les lames électropolies sont indiqués en 
Tableau III.1. Ces valeurs sont identiques quelle que soit l’énergie volumique de fabrication. Dans le 
cas d’une lame FIB, seuls les précipités interdendritique de type 1 sont observés et leur densité est de 
1,6±0,6x1015 m-3, ce qui correspond à la somme des deux types de précipités interdendritiques 
présents dans les lames électropolies. Il peut donc être supposé qu’il n’y a qu’un seul type de précipité 
interdendritique mais que la méthode de préparation par électropolissage est à l’origine de la 
formation du second type. Concernant les précipités intradendritiques, comme il est nécessaire d’être 
défocalisé pour observer les précipités intradendritiques, leur taille est surestimée. En revanche, leur 
nombre est 2 fois plus important que celui des précipités interdendritiques et ils ne doivent donc pas 
être négligés. 
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Tableau III.1 : Taille et densité des précipités les lames électropolies. 

Type de précipité Taille (nm) Densité (m-3) 
Interdendritique Type 1 49±18 9,9±0,6x1014 
Interdendritique Type 2 65±22 4,7±0,4x1014 
Intradendritique 4,9±1,7 2,3±0,3x1015 

Les compositions chimiques des deux types de précipités interdendritiques ont été analysées 
par EDS ( (Figure III.5). Les résultats montrent que les précipités interdendritiques de Type 1 sont 
uniquement composés d’oxydes de silicium et d’aluminium, sans aucune trace de nickel ou de chrome. 
Ce type de précipités est bien connu dans les matériaux L-PBF et est formé suite au refroidissement 
rapide et à la solidification hors équilibre de la matière [122]. Le silicium et l’aluminium ayant une plus 
grande affinité avec l’oxygène que le chrome ou le nickel, ils réagissent avec l’oxygène présent dans la 
poudre ou dans l’atmosphère de la chambre de construction [123]. 

Les précipités interdendritiques de Type 2 semblent quant à eux posséder une structure 
cœur/coquille, dont la coquille mesure environ 10 nm d’épaisseur et est enrichie en nickel alors que le 
cœur est composé de chrome, de silicium, d’aluminium et d’oxygène. De plus, leur taille moyenne est 
aussi de 16 nm supérieure à celle des précipités de Type 1. Il a déjà été démontré que l’électrolyte 
utilisé lors de la préparation influe sur la cinétique d’électropolissage. Par exemple, l’acide 
perchlorique utilisé pour préparer nos échantillons est connu pour agir plus lentement au niveau des 
joints de grains que sur la matrice [124]. Il est donc possible que les précipités de Type 2 soient en fait 
les mêmes que ceux de type 1, mais positionnés en surface de la lame, alors que les Type 1 sont au 
cœur des lames. Comme le polissage est plus lent autour des précipités se situant dans l’espace 
interdendritique, ils restent entourés d’une couche de matrice Ni-20Cr qui constitue la coquille, 
expliquant un enrichissement en Ni et Cr, autour d’un cœur dont la composition resterait inchangée : 
un oxyde de silicium et d’aluminium. De plus, tous les éléments voient leur signal augmenter ce qui ne 
peut s’expliquer que par une épaisseur plus importante au niveau du précipité. Les précipités 
intradendritiques étant quant à eux invisibles en STEM, ils n’ont pas pu être analysés par EDS ou EELS 
et leur nature reste sujette à débat.  
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Figure III.4 : Images MET sous focalisées d’une lame mince électropolie 90H non irradiée mettant en évidence A) les 
précipités interdendritiques de type 1 et 2, B) les précipités intradendritiques. C) Répartition en taille des différentes 

populations de précipités sur les lames électropolies. 

 
Figure III.5 : Analyse EDS des précipités interdendritiques sur une lame mince électropolie d’un échantillon 90H non irradié.  

A) Précipités interdendritiques de Type 1. B) Précipités interdendritiques de Type 2. 
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III.1.2  - Effet des traitements thermiques 
La FA est connue pour être à l’origine de contraintes résiduelles importantes dans les 

matériaux, suite au refroidissement rapide et à de forts gradients de température imposés par la 
méthode de fabrication [125]. L’explication avancée pour ce phénomène, représentée en Figure III.6, 
est lié au gradient thermique et à la dilatation thermique. Lors de la fonte de la poudre par le laser, la 
dilatation thermique de la poudre est restreinte par la matière environnante solide, ce qui induit des 
force de compression [126]. Inversement, lors du refroidissement, la matière en surface tend à réduire 
son volume, ce qui est empêché par la matière plus froide en dessous, et des forces de traction 
apparaissent. Ces forces, lorsque qu’elles dépassent la limite d’élasticité du matériau, entraînent sa 
déformation plastique. Bien que ces contraintes puissent être limitées en jouant sur les paramètres de 
fabrication, elles restent toujours non négligeables. Ces contraintes ont des conséquences sur le 
matériau à plusieurs échelles, y compris nanométrique. Il s’agit entre autre de la raison de la formation 
des cellules de dislocation autour des dendrites. Il est donc courant de procéder à des traitements 
post-fabrication permettant d’améliorer les performances des matériaux FA et de retrouver une 
microstructure et des propriétés mécaniques proches de celles des matériaux conventionnels. Des 
études sur des superalliages à base nickel FA et recuits dans différentes conditions ont démontré que 
ces traitements modifient entre autres la structure des cellules dendritiques, diminuant drastiquement 
la densité de dislocations [127,128]. Voilà pourquoi les deux conditions de recuits suivantes ont été 
étudiées : 

• Recuit à 1000 °C pendant 2 heures, permettant la relaxation des contraintes 
résiduelles. 

• Recuit à 1100 °C pendant 10 heures, au cours duquel la recristallisation du matériau 
débute. 

Étant donné que peu de différences sont notées entre les microstructures des échantillons 
bruts de fabrication, l’effet du recuit n’est étudié que sur les échantillons 90 J/mm3. 

 
Figure III.6 : Mécanismes à l’origine des contraintes résiduelles en tension (σtens) ou en compression (σcomp) par L-PBF lors des 
étapes A) de fonte de la poudre par le laser et B) de refroidissement du bain de fusion [129], induites par des déformations 

thermiques (εth) ou plastiques (εpl) 

III.1.2.1 - Recuit 1000 °C / 2 h 

Après recuit à 1000 °C / 2 h, les caractéristiques microstructurales de la FA sont pour la plupart 
effacées. Ainsi, les bains de fusion disparaissent et les cellules de dislocation présentes dans le Ni-20Cr 
FA brut de fabrication sont dissoutes, comme le montre la Figure III.7. Des structures de la taille des 
anciennes cellules dendritiques sont parfois visibles, mais leurs parois ne sont plus constituées de 
dislocations enchevêtrées et ressemblent davantage à des vrais joints de grains. De plus, la majeure 
partie des lignes de dislocations ont aussi disparu, donnant une densité de 5,4±0,7x1013 m/m3

, soit une 
diminution de 84 % par rapport au matériau brut de fabrication. Cela est attendu puisque la 
température de recuit est au-dessus de la température de restauration du matériau, qui estimée à 0,4 
Tfusion, soit environ 600 °C. Les dislocations restantes se sont assemblées pour former des empilements 
plus stables, comme ceux présentés dans l’encart en Figure III.7.B. 
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Concernant les précipités interdendritiques, leur densité a chutée, tout comme leur taille, et 
seuls les plus gros sont encore présents. Certains échantillons ont été recuits directement sous forme 
de lames minces. Dans ce cas, il est toujours possible de voir des précipités interdendritiques de Type 
2, dont les compositions n’ont pas changé. Leur forme reste en majorité sphérique mais certains 
précipités de type 2 ont subi une élongation, suite à la diffusion de la coquille composée de nickel et 
de chrome. Quant aux précipités intradendritiques qui étaient répartis homogènement à l’intérieur 
des cellules, ils ne sont plus visibles et semblent avoir été entièrement dissous dans la matrice après 
le traitement thermique. 

 
Figure III.7 : Micrographies MET en champ clair d’un échantillon 90V recuit à 1000°C/2h . A) Microstructure générale. B) 

Agencement de dislocations typique observé dans les matériaux recuits. C) Ancienne cellule de dislocation encore visible. D) 
Évolution des précipités interdendritiques. 

III.1.2.2 - Recuit à 1100 °C / 10 h 

Après le recuit à 1100 °C / 10 h, les modifications déjà observées pour le recuit à 1000 °C 
pendant 2 h sont exacerbées, comme le montre la Figure III.8. Les grains ont débuté leur 
recristallisation et plus aucun reste de cellule dendritique n’est visible. Les dislocations ont poursuivi 
leur réorganisation mais leur densité reste stable par rapport au matériau recuit à 1000 °C pendant 2 
h, autour de 5,1±0,5x1013 m/m3. Quant aux précipités, les changements déjà notés sont confirmés. La 
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densité des précipités interdendritiques est drastiquement réduite, et difficile à mesurer précisément 
étant donné que seul un ou deux sont visibles sur les lames FIB. Cependant, une baisse de plus de 90 
% peut être avancée. Leur diamètre moyen diminue aussi jusqu’à 31 nm. Aucun tétraèdre de faute 
d’empilement n’a été observé dans les matériaux recuits.  

  
Figure III.8 : Micrographie MET en champ clair d’un échantillon 90V recuit à 1100 °C / 10 h, montrant l’évolution des 

précipités interdendritiques. 

III.1.3  - Référence 
Afin de déterminer l’impact du procédé de fabrication et des traitements thermiques 

appliqués, le matériau L-PBF est comparé à un échantillon Ni-20Cr de référence. Il s’agit d’une barre 
recuite fournie par Goodfellow Cambridge Tld (Huntingdon, Royaume-Uni). La composition chimique 
de ce matériau, donnée par le fournisseur et indiquée en Tableau III.2, montre une présence 
importante de Si. 

Tableau III.2 : Composition chimique en % du matériau de référence selon le fournisseur. 

Ni Cr Fe Si Mn Al 
Bal. 18-20 0.02 1.5 0.02 0.01 

Ce matériau est composé de grains équiaxes, d’une taille moyenne de 10 µm, beaucoup plus 
petits que les grains L-PBF, et ne présentant pas d’orientation préférentielle, comme l’indique la 
cartographie EBSD en Figure III.9.A et la densité de pole maximale de 1,95. La microstructure présente 
une seule phase homogène, comme le montre la Figure III.9. Seuls quelques défauts comme des 
dislocations, dont la densité s’élève à 6,8±1,1x1013 m/m3, soit légèrement plus que dans les 
échantillons recuits, et des tétraèdres de faute d’empilement sont observés.  
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Figure III.9 : Microstructure de la référence. A) Cartographie EBSD. B) Image MET en champ clair présentant sa 

microstructure. C) Image STEM standard en axe de zone [001] montrant la présence d’un tétraèdre de faute d’empilement.
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  - Microstructure du Ni-20Cr irradié 
Afin de caractériser l’évolution de la microstructure du Ni-20Cr sous irradiation, plusieurs 

échantillons ont été utilisés, dont la liste et les doses finales d’irradiation sont répertoriées en Tableau 
III.3. Il est rappelé que les irradiations ont toutes eu lieu à une température de 450 °C, le temps de 
faisceau limité n’ayant pas permis d’étudier l’effet de la température sur la réponse du matériau à 
l’irradiation. Les doses indiquées pour les échantillons irradiés à JANNuS-Saclay et IRRSUD correspond 
à la dose au pic de dommage alors que la dose indiquée pour les échantillons irradiés à JANNuS-Orsay 
correspond à la moyenne sur l’épaisseur de la lame. La température choisie est supérieure à celle des 
réacteurs actuels mais permet d’obtenir des défauts plus gros et plus visible qu’à température 
ambiante. De plus, comme les futurs réacteurs fonctionneront à plus haute température, ce choix reste 
pertinent.  

Tableau III.3 : Liste des échantillons irradiés et doses associées pour les différentes expériences d’irradiation. 

Matériaux Saclay - Dose (dpa) Orsay - Dose (dpa) IRRSUD – Dose (dpa) 
60H Ions Fe : 0,8 – 8,3 0,23 – 3 - 
60V Ions Fe : 0,8 – 8,3 0,23 - 
90H Ions Fe : 0,8 – 8,3 0,23 0,005 – 6,4 
90V Ions Fe : 0,8 – 8,3 0,23 6,4 
120H Ions Fe : 0,8 – 8,3 0,46 - 
120V Ions Fe : 0,8 – 8,3 0,46 - 
Recuit 1000°C /2h Ions Ni : 0,8 – 8,0 0,46 6,4 
Recuit 1100°C/10h Ions Ni : 0,8 – 8,0 0,46 - 
Référence Ions Ni : 0,8 – 8,0 0,46 – 3 6,4 

Tout d’abord, la nature des défauts d’irradiation créés sera identifiée grâce au critère 
d’invisibilité MET. Puis, la cinétique de croissance de ces défauts en fonction de la dose d’irradiation 
sera mesurée. Ensuite, l’impact de l’irradiation sur la structure de dislocations préexistantes sera 
discuté. Enfin, l’évolution de la précipitation et de la ségrégation sera évoquée.  

III.2.1  - Identification de la nature des défauts d’irradiation 
Suite aux expériences d’irradiation réalisées, les défauts formés ont été identifiés. La Figure 

III.10 montre l’exemple d’un échantillon 90V irradié où les défauts induits par l’irradiation sont visibles 
sous la forme de petites boucles de dislocations, dont la taille est de quelques nanomètres. Selon le 
critère d’invisibilité au MET, un défaut est invisible lorsque �⃗�𝑔 ∙ 𝑏𝑏�⃗ = 0 et �⃗�𝑔 ∙ 𝑏𝑏�⃗ ∧ 𝑝𝑝�⃗ = 0 où �⃗�𝑔 est le 
vecteur de diffraction utilisé pour former l’image, 𝑏𝑏�⃗  le vecteur de Burgers de la dislocation et 𝑝𝑝�⃗  sa 
direction. En identifiant deux réflexions �⃗�𝑔1 et �⃗�𝑔2 pour lesquelles un défaut est invisible, il est alors 
possible de calculer le vecteur de Burgers par le produit vectoriel 𝑏𝑏�⃗ = �⃗�𝑔1 ∧ �⃗�𝑔2. Le Tableau III.4 
récapitule les valeurs �⃗�𝑔 ∙ 𝑏𝑏�⃗  des principaux types de défauts dans les matériaux CFC selon les réflexions 
courantes. Si deux orientations où le défaut est rendu invisible ne sont pas trouvées, il est possible de 
se référer à ce tableau afin d’identifier la nature du défaut par élimination. Par exemple si une boucle 
est observée selon toutes les directions présentées dans le Tableau III.4 et qu’elle n’est invisible que 
pour l’orientation 𝑔𝑔(002) alors il s’agit nécessairement d’une boucle de Frank dont le vecteur de 
Burgers est 𝑏𝑏�⃗ = 𝑎𝑎

2�  [110]. 
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Figure III.10 : Micrographies TEM d’un échantillon 90V irradié in situ une dose de 0,2 dpa. A) Image en champ clair. B) Image 

WBDF. 
Tableau III.4 : Calcul du produit scalaire �⃗�𝑔 ∙ 𝑏𝑏�⃗  pour les défauts et les vecteurs de diffraction les plus communs pour les 

matériaux CFC. 
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Ainsi, un échantillon 90V irradié sur la ligne IRRSUD à une dose de 0,005 dpa a été observé 
selon ces différentes orientations. Cette dose très faible a été choisie car les défauts étendus sont 
suffisamment espacés pour ne pas être confondus après les changements d’orientations successifs. 
L’exemple d’une zone analysée est donné en Figure III.11. Chacun d’entre eux est identifié par un 
numéro noté sur les images lorsqu’il est visible et leurs vecteurs de Burgers sont déterminés en Tableau 
III.5. Cette analyse réalisée sur une dizaine de zones identiques montre que 93 % des défauts formés 
sont des boucles de Frank et 6 % sont des boucles parfaites. Deux défauts ont été identifiés comme 
étant des dislocations partielles de Shockley. En dehors de ce dernier cas, les résultats sont conformes 
avec ceux de la littérature présentés au chapitre I.3.2. Les dislocations partielles de Shockley ne sont 
cependant pas des défauts habituellement formés par irradiation et leur identification pourraient être 
lié à une mauvaise indexation des boucles. En effet, lorsque �⃗�𝑔 ∙ 𝑏𝑏�⃗ < 1

3� , le contraste du défaut peut 
être insuffisant pour qu’il soit distingué. De plus il est possible que ces défauts aient été confondus 
avec d’autres défauts proches. 

 Par la suite, les images seront prises selon le vecteur de diffraction 𝑔𝑔(200), selon lequel toutes 
les boucles de Frank sont visibles. Pour cette orientation, seulement 2 3�  des boucles parfaites sont 
visibles et il est donc nécessaire de corriger la densité mesurée par ce facteur. La méthode du contraste 
intérieur-extérieur [130] permet en plus de déterminer la nature lacunaire ou interstitielle des défauts, 
en connaissant leurs vecteurs de Burgers et en observant la différence de taille du défaut entre les 
vecteurs de diffraction 𝑔𝑔 et �̅�𝑔. Dans ce cas, la taille des défauts était trop petite pour mesurer une 
différence de taille significative. Cependant, plusieurs études ont montré que l’irradiation aux ions à 
une température entre 450 °C et 500 °C d’alliages à base nickel ou d’aciers austénitiques mène 
principalement à la formation de boucles de nature interstitielle [83,84]. 

Tableau III.5 : Récapitulatif de la visibilité des boucles identifiées sur les micrographies présentées en Figure III.11. Le type de 
défaut et le vecteur de Burgers correspondant sont déterminés à partir du Tableau III.5. 

N° 
𝒈𝒈��⃗  

Type 𝒃𝒃��⃗  (𝟎𝟎𝟎𝟎𝟎𝟎) (𝟏𝟏𝟏𝟏𝟏𝟏) (𝟎𝟎𝟎𝟎�𝟎𝟎) (𝟎𝟎�𝟎𝟎𝟎𝟎) (𝟎𝟎�𝟎𝟎𝟎𝟎) (𝟎𝟎𝟎𝟎𝟎𝟎) 
1 V I V V I V Shockley 1

6� [112�] 

2 V V V V I I Frank 1
3� [111�] 

3 V I V V V V Parfaite 1
2� [01�1] 

4 V V V V I I Frank 1
3� [111�] 

5 V V I V V I Frank 1
3� [1�11] 

6 V V I V V I Frank 1
3� [1�11] 

7 V V I I I V Frank 1
3� [111] 

8 V V I I I V Frank 1
3� [111] 

9 V V V V I I Frank 1
3� [111�] 

10 V V V I V V Non identifiable 
11 V V V  V   
12        
13 V I I     
14        
15        
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Figure III.11 : Micrographie TEM WBDF d’un échantillon 90V irradié sur IRRSUD à une dose de 0,005 dpa, prises avec les 

vecteurs de diffractions A) 𝑔𝑔(002), B)𝑔𝑔(111), C) 𝑔𝑔(02�2), D) 𝑔𝑔(2�02), E) 𝑔𝑔(2�20) et F) 𝑔𝑔(202). Chaque numéro identifie une 
boucle donnée et est annoté lorsque cette dernière est visible. 
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III.2.2  - Cinétique de croissance des boucles de dislocation 
Après avoir déterminé la nature des défauts étendus, il est possible de suivre leur nucléation 

et leur évolution en fonction de la dose d’irradiation et en particulier leur cinétique de croissance. Pour 
ce faire, les lames minces irradiées sur la ligne JANNuS-Orsay observées in situ par MET ont été 
particulièrement utiles. Elles permettent entre autres d’obtenir des images MET à très faible dose 
d’irradiation et de suivre l’évolution d’une zone donnée en fonction de la dose subie. Les échantillons 
massifs irradiés sur la lignes de JANNuS-Saclay ont quant à eux servis à déterminer le comportement 
sous irradiation pour des doses plus fortes et sur lesquels il est possible de suivre les effets en fonction 
de la profondeur dans le matériau grâce à des lames FIB prises en sections transverses.  

III.2.2.1 - Effet des paramètres de fabrication 

Si les microstructures initiales des échantillons bruts de fabrication sont semblables, des 
différences sont notées au niveau de la taille des grains et des cellules dendritiques. Il est donc 
important de vérifier si l’énergie volumique de fabrication impacte également la réponse du matériau 
sous irradiation. 

Lames minces observées in situ lors de l’irradiation sur la ligne JANNuS-Orsay 

Les micrographies en Figure III.12 montrent l’évolution de chaque échantillon pour des doses 
de 0,01 dpa, 0,1 dpa et 0,2 dpa. Pour certains échantillons comme le 120V, les zones observées ont 
évolué au cours de l’irradiation à cause d’une déformation progressive de la lame sous l’effet du 
faisceau d’ions et de la température, faisant varier localement les conditions d’observation des défauts 
et empêchant leur analyse. Ce phénomène intervient en particulier lorsque la zone choisie est proche 
d’un point de fragilisation comme une fracture apparue suite à la préparation de la lame ou si la lame 
est trop fine. Des images MET sont prises en champ clair et en WBDF en utilisant le vecteur de 
diffraction 𝑔𝑔(002), selon lequel le critère d’invisibilité explicité plus tôt démontre que toutes les 
boucles de Frank ainsi que 2

3�  des boucles parfaites sont visibles. Tous les échantillons suivent un 
comportement identique, à savoir une augmentation de la taille et de la densité des défauts avec la 
dose d’irradiation. Le nombre de défauts visibles dépend de l’épaisseur des échantillons, qui a été 
mesurée par CBED après irradiation à la position exacte où les images in situ ont été prises et est 
indiquée sur les images pour faciliter la comparaison. Les boucles sont réparties de manière homogène 
et aucune différence de comportement n’est observée au niveau des joints de grains ou au bord des 
précipités, si ce n’est quelques boucles à l’interface de ces deux caractéristiques.  

Seul un échantillon 60H a été irradié jusqu’à une dose de 3 dpa, puis a été observé ex situ en 
STEM. Il présente une microstructure différente, comme l’illustre la Figure III.13. Dans ce cas, des 
défauts semblables à des lignes de dislocations d’une centaine de nanomètres sont observés, plus ou 
moins orientés dans la même direction. Il semble ainsi que la poursuite de l’irradiation in situ des lames 
minces à des doses plus élevées engendre de nouveaux effets qui n’ont pas été remarqués sur les 
échantillons irradiés jusqu’à 0,4 dpa, mais qui ne sont a priori pas liés à la stratégie de fabrication. De 
plus, quelques boucles parfaites sont clairement observées, dont la formation peut être liée à la dose 
d’irradiation ou bien à la formation des lignes de défauts.  

Suite à une analyse d’images réalisées sur environ 300 boucles par échantillon et par dose, les 
résultats montrés en Figure III.14 sont obtenus. Les incertitudes présentées sont estimées comme 
étant l’écart type des différentes mesures. Il y est confirmé que peu importe l’énergie de fabrication 
ou l’orientation du matériau, les boucles de dislocations suivent la même évolution au moins jusqu’à 
une dose de 0,2 dpa. Ainsi, chaque échantillon voit la formation de boucles de dislocation d’une taille 
moyenne de 1,7 nm pour une dose de 0,006 dpa, la plus faible étudiée. La taille de ces boucles croit 
légèrement jusqu’à 2,0 nm pour une dose de 0,46 dpa. La densité des boucles augmente quant à elle 
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linéairement de 2,1x1022 boucles/m3 à 9,3x1022 boucles/m3 pour des doses respectives de 0,006 dpa 
et 0,1 dpa. Au-delà, la densité de boucles semble commencer à saturer. Pour ces doses, aucune boucle 
parfaite n’est observée, seulement des boucles de Frank.  

Dans le cas de l’échantillon 60H irradié à une dose de 3 dpa, la taille des boucles de Frank 
évolue très peu, augmentant jusqu’à 2,1 nm. Les boucles parfaites sont plus grosses, avec une taille 
moyenne de 12 nm. Une baisse importante de la densité de boucles de dislocation est notée, passant 
à 6,1x1022 boucles/m3, qui est attribuée à la formation des lignes de défauts.  
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Figure III.12 : Micrographie MET in situ en mode deux ondes g 200 montrant l’évolution de la microstructure du Ni-20Cr L-
PBF. A), B) et C) représentent l’échantillon 60H, D), E) et F) l’échantillon 60V, G), H) et I) l’échantillon 90H, J), K) et L) 

l’échantillon 90V, M), N) et O) l’échantillon 120H, P), Q) et R) l’échantillon 120V. Les images A), D), G), J), M) et P) sont prises 
à une dose d’irradiation de 0,01 dpa. Les images B), E), H), K), N) et Q) sont prises à une dose de 0,1 dpa. Les images C), F), I), 

L), O) et R) sont prises à une dose de 0,2 dpa.t correspond à l’épaisseur des lames. 
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Figure III.13 : Image STEM en axe de zone [001] d’un échantillon 60H irradié in situ jusqu’à une dose de 3 dpa. 

 
Figure III.14 : Évolution en fonction de la dose d’irradiation de A) la taille et B) la densité des boucles de dislocation dans les 

lames minces irradiées sur la ligne JANNuS-Orsay aux ions Ni d’énergie 2 MeV pour chaque type d’échantillon. 

Échantillons massifs irradiés sur la ligne JANNuS-Saclay 

En plus des irradiations à faibles doses réalisées sur les lames minces, les mêmes analyses ont 
été effectuées sur les échantillons massifs, à partir desquels des lames FIB sont extraites, afin de 
vérifier si les matériaux suivent un comportement semblable lorsqu’ils sont irradiés à plus forte dose. 
L’intérêt de ces échantillons réside dans le fait de pouvoir sélectionner précisément la zone d’intérêt  
et de suivre les effets d’irradiation sur une large gamme de dose, puisqu’elle évolue en fonction de la 
profondeur, comme l’illustre la Figure III.15. Il est possible d’y voir une augmentation nette de la taille 
et de la densité des boucles de dislocation lorsque la dose augmente. Il est aussi remarqué la zone la 
plus endommagé se situe à une profondeur de 1,2 µm, comme la simulation IRADINA le prévoit, et 
qu’au-delà de 1,5 µm de profondeur, plus aucun défaut n’est distingué.  

Les micrographies STEM, bien que moins résolues donnent une meilleure définition des 
boucles, puisque l’image résultante est une moyenne de plusieurs vecteurs de diffraction récoltés par 
le détecteur. Elles sont donc préférées pour réaliser le suivi de la taille des boucles. Le résultat est donc 
plus précis qu’avec les clichés MET utilisés pour les expériences in situ, qui ne permettaient pas l’emploi 
de cette technique. Les clichés présentés sont pris en axe de zone [001], permettant d’observer toutes 
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les boucles de Frank et ⅔ des boucles parfaites. Ces boucles sont supposées circulaires dans leur plan 
d’habitat. Selon cette orientation, la nature des boucles et leurs vecteurs de Burgers 𝑏𝑏�⃗  sont 
discriminables selon leurs inclinaisons par rapport aux vecteurs de diffraction �⃗�𝑔 dans ce plan, comme 
le montre le schéma en Figure III.16.  

 
Figure III.15 : Micrographie STEM d’une section transverse d’un échantillon 120V, superposée à la dose d’irradiation 

attendue selon la simulation Iradina pour une irradiation aux ions Fe d’énergie 5 MeV jusqu’à une dose de 8,3 dpa au pic.  

 
Figure III.16 : Forme et inclinaison des boucles de dislocation en STEM en condition d’axe de zone [001]. Les boucles orange 

sont parfaites et les violettes sont des boucles de Frank. 

Étant donné qu’une fois encore, aucune différence n’a été observée entre les différents 
échantillons, seules les micrographies des échantillons 90V sont présentées en Figure III.17. Sur ces 
clichés, des boucles de Frank grossissant progressivement en fonction de la dose d’irradiation sont 
observées. Les résultats des différents échantillons sont répertoriés en Figure III.18. Le diamètre des 
boucles augmente linéairement en fonction de la dose d’irradiation, de 1,5 nm pour une dose de 0,2 
dpa jusqu’à 4,2 nm pour une dose de 8,3 dpa. L’histogramme en Figure III.19 montre l’évolution de la 
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distribution en taille des boucles pour des doses d’irradiation de 0,4 dpa et 8 dpa. Pour une dose de 
0,4 dpa, la taille des boucles est majoritairement comprise entre 1 et 2 nm. Pour une dose de 8 dpa, 
deux types de populations sont observées. La première montre une forte augmentation du diamètre 
des boucles autour de 7 nm. Cette évolution est nuancée par la seconde population de plus petite taille 
comme le démontre le pic autour de 2-3 nm. La densité de boucles de dislocation semble quant à elle 
stagner autour 9,6±0,5x1022 boucles/m3, ce qui est cohérent avec les résultats obtenus via les 
irradiations in situ. En revanche, aucune baisse de densité ni alignements des défauts ne sont observés 
pour des doses d’irradiation de 3 dpa ou plus, contrairement à ce qui est noté pour l’échantillon 60H 
irradié in situ. Ce phénomène semble donc lié à la faible épaisseur des lames minces lors des 
irradiations in situ et sera expliqué par la suite. 

 
Figure III.17 : Micrographies STEM en axe de zone [001] A), B) et C) d’un échantillon 90V irradié à une dose au pic de 

dommage de 0,8 dpa et D), E), F) d’un échantillon 90V irradié à une dose au pic de dommage de 8,3 dpa. Les doses indiquées 
sur les images sont celles correspondant à la profondeur à laquelle sont pris les clichés. 

 
Figure III.18 : Évolution de A) la taille et de B) la densité des boucles de dislocation dans les échantillons massifs irradiés sur 

la ligne JANNuS-Saclay aux ions Fe d’énergie 5 MeV pour chaque type d’échantillon. 
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Figure III.19 : Histogramme de la taille des boucles pour un échantillon 90V irradié à des doses de 0,4 dpa et 7,8 dpa. 

À partir d’une dose de 6 dpa environ, des boucles parfaites sont également visibles, comme 
celle indiquée en Figure III.17F. Leur présence reste cependant marginale, autour de 8 % des boucles 
au pic de dommage, en prenant en compte le fait que seulement ⅔ d’entre elles soient visibles. Les 
mécanismes de défautements des boucles de Frank sont déjà connus. Le mécanisme le plus courant 
nécessite que l’énergie de la boucle de Frank soit supérieure à l’énergie d’une boucle parfaite de taille 
identique. Cette différence d’énergie est calculée selon la relation suivante [131] : 

𝛥𝛥𝐸𝐸 = 𝜋𝜋𝑅𝑅2𝛾𝛾 −
𝑅𝑅µ𝑎𝑎²

24
�

2 − 𝜈𝜈
1 − 𝜈𝜈

� 𝑘𝑘𝑛𝑛 �
2𝑅𝑅
𝑅𝑅0
� > 0 

Où 𝑅𝑅 est le rayon de la boucle de Frank, 𝛾𝛾 est l’énergie de faute d’empilement du Ni-20Cr, 
estimé à 110 mJ/m² [132], µ est le module de cisaillement (81,3 GPa [76]), 𝑎𝑎 est le paramètre de maille 
(0,355 nm), 𝜈𝜈 est le coefficient de poisson (0,301) et 𝑅𝑅0 est le rayon de cœur des dislocations, 
équivalent à 2𝑏𝑏, soit 𝑅𝑅0 = 𝑎𝑎√2 = 0,502 𝑛𝑛𝑚𝑚. Le rayon critique calculé vaut ainsi 11 nm, soit un 
diamètre de 22 nm. Or, aucune boucle aussi grande n’a été observée, ce qui suppose un mécanisme 
de défautement différent. Étant donné la forte densité de boucles de Frank, il est possible d’envisager 
l’interaction entre plusieurs d’entre elles, selon les réactions illustrées en Figure III.20 [133]. 

 
Figure III.20 : Réactions possibles entre les boucles de Frank amenant à leur défautement ou à leur agrandissement. 

Ainsi, deux boucles de Frank habitant des plans différents peuvent interagir pour former une 
boucle parfaite, alors que deux boucles de Frank possédant le même vecteur de Burgers fusionnent 
pour former une plus grosse boucle. 
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Comparaison des irradiations in situ sur lames minces et sur échantillons massifs 

Si les échantillons in situ et massifs sont comparés, il est remarqué que la taille des boucles 
mesurée sur les échantillons in situ est plus grande que celle mesurée sur les échantillons massifs. Afin 
de déterminer la cause de cette observation, des images STEM des échantillons in situ sont réalisées 
post-irradiation, permettant de les comparer avec les images in situ prises au dernier stade 
d’irradiation. Il est ainsi déterminé que les mesures de taille in situ mènent à une surestimation 
moyenne de 16,8 %. Cette différence s’explique car les méthodes de mesure sont différentes. Pour les 
échantillons massifs, les images utilisées pour les mesures de tailles des boucles sont prises en STEM 
en axe de zone [001]. Cela permet d’obtenir des contrastes tranchés et des boucles bien définies. Dans 
le cas des échantillons irradiés in situ, les micrographies sont prises en mode faisceaux faibles. Les 
contrastes sont donc moins précis. La taille des défauts va aussi dépendre du vecteur de diffraction, 
qui est 𝑔𝑔(200)pour chaque image, mais aussi de l’erreur d’excitation 𝑠𝑠, qui est plus difficile à 
quantifier. De plus, les images ont été prises à 450 °C et une dérive de l’échantillon même faible, peut 
participer à la surestimation de la taille des boucles. En supposant cette erreur constante en fonction 
de la dose d’irradiation, l’évolution de la taille des boucles après correction est donnée en Figure III.21. 
Cette évolution semble alors cohérente avec les résultats mesurés sur les échantillons massifs jusqu’à 
une dose de 0,2 dpa. La taille mesurée pour une dose de 3 dpa semble bien inférieure à celle mesurée 
sur les échantillons massifs pour une dose équivalente mais cela peut s’explique par la formation des 
alignements de défauts, qui modifient la cinétique de croissance des boucles de dislocation. Par la 
suite, les tailles mesurées sur les échantillons in situ seront corrigés par ce facteur de 16,8 %. 

 
Figure III.21 : Évolution de la taille des boucles de dislocation en fonction de la dose d’irradiation dans un échantillon 60H 

après prise en compte de la surestimation liée à la méthode de mesure pour les expériences in situ. 

III.2.2.2 - Effet des traitements thermique  

Après avoir étudié la cinétique de croissance des défauts dans le Ni-20Cr L-PBF brut, la même 
analyse a été réalisée sur les échantillons recuits, qui sont eux susceptibles de répondre autrement 
étant donné leurs microstructures différentes. La Figure III.22 représente la microstructure des lames 
minces irradiées et observées in situ (JANNuS-Orsay), tandis que la Figure III.23 représente la 
microstructure observée dans les échantillons massifs irradiés sur la ligne JANNuS-Saclay. En Figure 
III.22.B, le reste d’une paroi cellulaire ayant résisté au recuit est observé. Celle-ci reste stable sous 
irradiation et sa présence ne semble pas avoir d’effet sur la formation des boucles, qui continuent 
d’apparaître à proximité. Comme pour les échantillons bruts de fabrication, les mêmes boucles de 
Frank sont formées de manière homogène dans la matrice. Des boucles parfaites sont là encore 
observées dans les échantillons massifs pour les plus fortes doses (à partir de 6 dpa environ) mais 
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représentent une proportion plus faible, seulement 5%. Les résultats concernant l’évolution de la 
densité et de la taille des défauts sont indiqués en Figure III.24, auxquels les résultats de l’échantillon 
60H brut déjà mesurés sont ajoutés à titre de comparaison. 

Concernant l’évolution de la taille des boucles, un comportement identique à celui des 
échantillons bruts de fabrication est retrouvé. Pour les lames minces observées in situ, une 
augmentation progressive selon la dose d’irradiation, de 1,4 nm à 0,01 dpa, jusqu’à 1,7 nm à 0,46 dpa 
est notée. Pour les échantillons massifs irradiés à plus forte dose, le diamètre des boucles de Frank 
augmente linéairement, de 1,5 nm à 4,3 nm en moyenne pour des doses respectives de 0,2 et 8 dpa. 

Quant à la densité de boucles de Frank, les deux échantillons recuits montrent un 
comportement semblable mais différent des échantillons bruts de fabrication. D’après les échantillons 
irradiés in situ, le taux de nucléation de boucles (la pente avant d’arriver à saturation) est grandement 
affecté. Il passe en effet de 161x1022 dpa-1 pour les échantillons bruts de fabrication à 334x1022 dpa-1 
et 369x1022 dpa-1 pour les échantillons recuits à 1000 °C / 2 h et à 1100 °C / 10 h respectivement, soit 
plus du double. Cependant, leurs densités arrivent à saturation plus rapidement, pour une dose de 
0,05 dpa contre 0,1 dpa dans les échantillons recuits. Les valeurs à saturation sont de 11,7±0,4x1022 
boucles/m3 et 13,2±0,6x1022 boucles/m3 pour les échantillons recuits à 1000 °C / 2 h et 1100 °C / 10 h 
respectivement. Ces résultats sont confirmés par les irradiations à plus forte dose menées sur les 
échantillons massifs, où les densités de défauts dans les échantillons recuits à 1000 °C / 2 h et 1100 °C 
/ 10 h saturent respectivement à 11,9±0,3x1022 boucles/m3 et 12,9±0,4x1022 boucles/m3. 

 
Figure III.22 : Micrographies MET prises lors des irradiation in situ à JANNuS-Orsay. A), B) et C) Échantillon recuit à 

1000°C/2h pour des doses respectives de 0,01, 0,1 et 0,2 dpa. D), E) et F) Échantillon recuit à 1100°C/10h pour des doses 
respectives de 0,01, 0,1 et 0,2 dpa. 
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Figure III.23 : Micrographies STEM en axe de zone [001] après irradiation d’échantillons massifs à JANNuS-Saclay. A), B) et 

C) Échantillon recuit à 1000°C/2h irradiés à des doses respectives de 0,4, 2 et 8 dpa. D), E) et F) Échantillon recuit à 
1100°C/10h irradiés à des doses respectives de 0,4, 2 et 8 dpa. 

 

Figure III.24 : Évolution de A) la taille des boucles de dislocation et B) leur densité en fonction de la dose d’irradiation subie 
pour les échantillons recuit à 1000°C/2h, recuit à 1100°C/10h. Les résultats de l’échantillon 60H sont à nouveaux reportés 

pour servir de point de comparaison. 

III.2.2.3 - Comparaison avec le matériau de référence 

Pour terminer cette étude sur la cinétique de croissance des boucles de dislocations dans le 
Ni-20Cr, il est nécessaire de comparer les matériaux L-PBF bruts de fabrication et recuits avec le 
matériau de référence. L’évolution de la microstructure de l’échantillon de référence lors des 
irradiations in situ est représentée en Figure III.25. Il y est remarqué la formation de défauts identiques 
à ceux créés dans les échantillons FA, à savoir de petites boucles de Frank dont la taille évolue peu 
mais dont la densité augmente très rapidement. Cependant, à partir d’une dose de 0,5 dpa, les défauts 
commencent à s’aligner pour former des structures semblables à des lignes de dislocation, comme cela 
a été noté dans l’échantillon 60H irradié à une dose de 3 dpa, mais dont le commencement du 
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processus n’avait pas pu être observé in situ. La formation de ces structures sera expliquée dans la 
partie III.2.3.4. La Figure III.26, représentant l’évolution de la microstructure des échantillons de 
référence massifs irradiés sur la ligne JANNuS-Saclay, montre que ces irradiations entraînent un plus 
fort grossissement des boucles que les irradiations in situ, comme cela avait été remarqué pour les 
échantillons bruts de fabrication. 

Suite à l’analyse de la cinétique de croissance des défauts, les résultats en Figure III.27 sont 
obtenus. Concernant la taille des boucles, un comportement identique aux échantillons bruts de 
fabrication et aux échantillons recuits est observé. Concernant l’évolution de la densité de boucles de 
dislocation, le taux de nucléation mesuré sur les échantillons irradiés in situ est de 349x1022 dpa-1, soit 
un taux semblable à ceux des échantillons recuits et toujours deux fois plus élevé que pour les 
échantillons bruts de fabrication. L’échantillon de référence observé in situ voit sa densité de boucles 
continuer d’augmenter jusqu’à 19,1±0,5x1022 boucles/m3 pour une dose de 0,5 dpa. Si l’irradiation est 
poursuivie à plus forte dose, la densité de boucles chute brutalement suite à la formation des 
alignements de défauts décrits plus tôt, pour se stabiliser autour de 12,2±0,6x1022 boucles/m3 à partir 
de 1,6 dpa. Pour les échantillons de référence massifs, la densité mesurée reste stable à 14,7±0,5x1022 
boucles/m3, soit entre la valeur maximale trouvée pour l’échantillon in situ à une dose de 0,5 dpa et la 
valeur observée après la chute de la densité à plus forte dose. La valeur mesurée dans les échantillons 
massifs semble plus représentative des effets que l’irradiation peut induire dans le matériau de 
référence puisqu’aucun phénomène parasite n’est relevé. Ainsi, la densité de boucles de Frank à 
saturation dans l’échantillon massif de référence est plus élevée de 53 % par rapport aux échantillons 
L-PBF bruts de fabrication et de 31 % par rapport aux échantillons recuits. 

 
Figure III.25 : Micrographies MET de l’échantillon de référence prises lors des irradiation in situ à des doses de A) 0,01 dpa, 

B) 0,1 dpa, C) 0,2 dpa, D) 0,5 dpa et E) 3 dpa. 
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Figure III.26 : Micrographies STEM en axe de zone [001] après irradiation d’échantillons de référence massifs à JANNuS-

Saclay pour des dose de A) 0,4 dpa, B) 2 dpa et C) 8 dpa. 

 
Figure III.27 : Évolution de A) la taille des boucles de Frank et B) de leur densité en fonction de la dose d’irradiation subie 

pour les échantillons de référence, comparés aux échantillons bruts de fabrication et recuit à 1000°C/2h. 

III.2.2.4 - Discussion sur la cinétique de croissance des boucles de dislocation 

Suite à l’étude de la cinétique de croissance des boucles de dislocations dans le Ni-20Cr, 
plusieurs conclusions sont tirées concernant l’impact de la stratégie de fabrication L-PBF et la 
différence de comportement avec les échantillons recuits et la référence. 

Effet de la stratégie de fabrication L-PBF 

Tout d’abord, les trois énergies volumiques de fabrication étudiées n’ont aucun d’impact sur 
la réponse du matériau à l’irradiation. Dans tous les cas, les mêmes défauts sont créés, identifiés 
comme étant en grande majorité des boucles de Frank. Une faible proportion de ces boucles se défaute 
pour devenir des boucles parfaites lorsque la dose d’irradiation dépasse 6 dpa.  

Pour chaque stratégie de fabrication, la taille et la densité de ces boucles évoluent de la même 
manière selon la dose d’irradiation. Étant donné que les microstructures initiales sont relativement 
proches (les principales différences sont uniquement liées à la taille des grains et des cellules 
dendritiques ou à la texture du matériau) et qu’aucun effet n’a été noté au voisinage des joints grains, 
les boucles étant réparties de manière homogène, il est compréhensible que les comportements soient 
identiques pour toutes les stratégies de fabrication étudiées. 

 La saturation de la densité de défauts à très faible dose est un phénomène régulièrement 
observé dans les alliages métalliques irradiés. Cela est dû au fait qu’à faible dose, les défauts ponctuels 
sont plus stables sous forme de boucles de dislocation [134]. En revanche, passé un certain seuil, ici 
9,6x1022 boucles/m3, les agrégats de défauts ponctuels sont suffisamment proches des boucles de 
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dislocation pour interagir et fusionner avec et participer à leur croissance. Il s’agit d’une transition 
entre un régime de nucléation et un régime de croissance des boucles, qui a lieu autour d’une dose de 
0,08 dpa dans le cas des matériaux bruts de fabrication, comme cela est indiqué en Figure III.28. Une 
étude moins poussée de la cinétique de croissances des boucles de dislocations a aussi été réalisée sur 
les échantillons irradiés sur la ligne IRRSUD, dont les résultats sont indiqués en Annexe A.2, montrant 
que les défauts suivent une évolution semblable à celle observée dans les échantillons irradiés sur les 
lignes JANNuS-Orsay et JANNuS-Saclay. 

 
Figure III.28 : Évolution de A) la taille et B) la densité des boucles de dislocations dans les matériaux L-PBF bruts de 

fabrication irradié in situ et à JANNuS-Orsay et sous forme d’échantillon massifs à JANNuS-Saclay. La transition entre le 
régime de nucléation et de croissance des boucles pour une dose de 0,08 dpa est indiquée par la ligne rouge.  

Comparaison avec les matériaux L-PBF recuits et de référence 

Suite aux comparaisons réalisées avec les échantillons de références et L-PBF recuits, il est 
remarqué que la taille des défauts évolue de manière identique pour chaque type d’échantillon. 
Cependant, des divergences sont reportées à propos de l’évolution de la densité des boucles de 
dislocation. Tout d’abord, dans le régime de nucléation des boucles, un taux de nucléation 
sensiblement égal (entre 339x1022 dpa-1 et 364x1022 dpa-1) est mesuré pour les échantillons recuits et 
de référence, deux fois supérieur à celui des échantillons bruts de fabrication (161x1022 dpa-1). Ce 
comportement peut être expliqué par la forte densité de puits de défauts présents dans les matériaux 
bruts de fabrication (lignes de dislocations préexistantes, cellules dendritiques, précipités 
interdendritiques et intradendritiques), qui sont beaucoup moins nombreux dans les matériaux recuits 
et de référence. Ainsi, une grande partie des défauts ponctuels créés dans les échantillons L-PBF bruts 
de fabrication s’annihile sur ces puits, expliquant la nucléation plus lente des défauts étendus que sont 
les boucles de dislocations. Ce même comportement a déjà pu être observé par plusieurs études dans 
des matériaux L-PBF [98,135]. 

En revanche, la transition entre régime de nucléation et de croissance intervient plus 
rapidement dans le cas des échantillons recuits, pour une dose de 0,4 dpa contre 0,8 pour les 
échantillon L-PBF bruts de fabrication. Cette transition est plus difficile à interpréter dans le cas du 
matériau de référence, où un pic de densité de boucles de dislocation est observé dans les échantillons 
irradiés in situ, mais qui n’est pas relevé dans les échantillons massifs irradiés à JANNuS-Saclay. Une 
explication possible est la diminution progressive de la densité des puits de défauts dans les 
échantillons bruts de fabrication, et en particulier des lignes de dislocations préexistantes, comme cela 
sera montré dans la partie III.2.3. Comme la densité de puits de défauts diminue avec la dose 
d’irradiation, les défauts ponctuels vont moins s’annihiler à leur contact et cela leur permet de 
continuer de former des boucles de dislocation à des doses plus grandes que dans le cas des matériaux 
de référence et recuits. 
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Enfin, des hausses de la densité de boucles de dislocation à saturation de 31 % pour les 
échantillons recuits et de 53 % pour la référence sont notées par rapport aux échantillons bruts de 
fabrication. Cela s’explique également par la plus grande présence de puits de défauts dans les 
échantillons L-PBF bruts de fabrication. 

Concernant les lames minces observées in situ ayant subi une dose d’irradiation supérieure à 
0,5 dpa, comme l’échantillon de référence et le 60H brut, une baisse significative de la densité de 
boucles est notée. En se référant à la Figure III.13 et à la Figure III.25, il est possible de voir que des 
alignement de défauts semblables à des lignes dislocations sont formés pouvant justifier ce 
comportement. La formation de ces structures est expliquée au paragraphe III.2.3.4. 

III.2.3  - Évolution des lignes de dislocation et des cellules dendritiques 
Lors des expériences d’irradiation in situ, des interactions entre les défauts d’irradiation et les 

dislocations préexistantes ont été observées, ce qui a amené à une étude approfondie de la 
modification des structures de dislocation sous irradiation dans le matériau brut. 

III.2.3.1 - Évolution des lignes de dislocations sous irradiation 

Les lames minces irradiées et observées in situ sont des échantillons particulièrement 
intéressants pour cette étude puisqu’il est possible de suivre l’évolution d’une même dislocation en 
fonction de la dose d’irradiation comme le montre l’exemple donné en Figure III.29. Initialement, la 
dislocation notée 1 s’étend sur plus de 200 nm et est ancrée sur un précipité, comme cela est annoté 
en Figure III.29A. En poursuivant l’irradiation à 0,1 dpa, le haut de la dislocation est déformé, elle se 
tord mais reste ancrée au précipité, tandis que le bas de la dislocation semble déjà rompu, se 
désagrégeant en formant des « black dots », défauts non identifiés. L’augmentation de la dose 
d’irradiation confirme le processus en cours, à savoir la disparition progressive des lignes de dislocation 
suivies. Certains bouts de dislocations encore préservés semblent ancrés au niveau de boucles de Frank 
formées durant l’irradiation. Il semble que ces boucles interagissent avec la dislocation pour la casser 
en plusieurs parties. La même évolution peut être notée sur la dislocation 2. 

L’effet des lignes de dislocation préexistantes dans un matériau a déjà été étudié lors 
d’irradiation in situ et il est connu que les dislocations peuvent se déplacer et/ou se déformer sous 
irradiations [136]. De plus, certaines études montrent qu’au voisinage des lignes de dislocations, la 
densité et la taille des boucles créées sont plus faibles, puisque les lignes de dislocation agissent 
comme des puits de défauts sur lesquelles les boucles vont s’annihiler [137,138], même si ce 
comportement n’a pas été observé dans ce cas. 
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Figure III.29 : Évolution d’une dislocation sous irradiation dans un échantillon 120H irradié in situ. 

III.2.3.2 - Évolution de la densité de lignes de dislocation 

En plus du suivi spécifique de certaines dislocations durant les irradiations in situ, l’évolution 
globale de la densité de lignes de dislocation préexistantes a été mesurée sur les lames FIB tirées des 
échantillons massifs irradiés à JANNuS-Saclay, suivant la même procédure que pour les échantillons 
non irradiés. Comme les mesures doivent s’effectuer sur des zones relativement grandes afin de 
compter assez de dislocations pour avoir des statistiques pertinentes, seule une mesure est réalisée 
par lame, sur toute sa profondeur, bien que la dose d’irradiation évolue progressivement. La Figure 
III.30 rend compte de la différence observée au sein d’un même échantillon entre la partie irradiée et 
la partie non-irradiée. Les valeurs mesurées suite aux différentes observations réalisées dans chaque 
échantillon sont répertoriées dans le Tableau III.6. Dans le cas du matériau brut, une faible irradiation 
de 0,8 dpa au pic de dommage suffit à faire drastiquement chuter la densité de ligne de dislocation de 
72 %. En poursuivant l’irradiation jusqu’à 8 dpa, la densité de dislocations diminue encore légèrement 
pour atteindre une baisse totale de 83 %. Ainsi, il semble que la majeure partie des dislocations 
disparaissent pour des doses inférieures à 0,8 dpa et que le processus ralentisse fortement au-delà de 
cette dose. Il est par ailleurs possible que les densités de lignes de dislocation mesurées soit sous-
évaluées car leur visualisation est gênée par le nombre important de défauts d’irradiation formés, 
notamment à forte dose d’irradiation. Cependant, ces résultats restent en accord avec les observations 
réalisées sur les lames minces observées in situ montrant la disparition progressive des dislocations. 
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En revanche, que ce soit dans les matériaux recuits ou de référence, pour lesquels la densité initiale 
de lignes de dislocation est faible, l’irradiation n’a pas d’impact et cette densité reste constante. 

 
Figure III.30 : Micrographie STEM en axe de zone [001] d’échantillons 90V irradiés à une dose de A) 0,8 dpa au pic de 

dommage et B) 8,3 dpa au pic de dommage. 

Tableau III.6 : Évolution de la densité de dislocations en fonction de la dose d’irradiation dans les différents échantillons. 

Échantillon Densité (m/m3) 
90V  3,4±0,5x1014  
90V – 0,8 dpa 8,8±0,7x1013 
90V – 8,3 dpa 5,0±0,5x1013 
90V recuit 1000°C 5,4±0,5x1013 
90V recuit 1000°C – 0,8 dpa 4,5±0,5x1013 
90V recuit 1000°C – 8,3 dpa 4,5±0,5x1013 
Référence 7,8±0,5x1013 
Référence – 0,8 dpa 7,7±0,6x1013 
Référence – 8,3 dpa 8,0±0,7x1013 

L’irradiation n’a habituellement pas pour conséquence de modifier significativement la densité 
de lignes de dislocation préexistantes, ces dernières étant relativement stables. Des diminutions 
négligeables sont parfois notées, expliquées par la montée des dislocations sous irradiation, 
phénomène lié à l’absorption de défauts ponctuels créés et permettant le mouvement des dislocations 
jusqu’en surface [139]. Cependant, cela ne peut pas expliquer la baisse importante observée dans le 
cas du matériau L-PBF brut de fabrication. Pour mieux comprendre ce phénomène, il est nécessaire de 
déterminer quelles sont les structures et les lignes de dislocations qui disparaissent et celles qui 
persistent. 

III.2.3.3 - Évolution des cellules de dislocations. 

En se référant à la microstructure de départ, les principales caractéristiques susceptibles 
d’expliquer la baisse de la densité de lignes dislocation sont les cellules de dislocation, dont les parois 
sont composées d’une forte densité de lignes de dislocation enchevêtrées. Ainsi, le suivi de ces cellules 
des dislocations sous irradiation a été entrepris, mais s’est révélé complexe. Bien qu’elles n’aient pas 
pu être suivies in situ lors de l’irradiation puisque les conditions imposées par le dispositif expérimental 
ne permettaient pas leur observation, certaines cellules de dislocation ont pu être imagées après les 
irradiations. Après une dose d’irradiation de 0,23 dpa, les images STEM prises en axe de zone [001] en 
Figure III.31 montrent une dissolution progressive des cellules de dislocation. La densité de lignes de 
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dislocation composant les parois des cellules est fortement réduite, ce qui se traduit par une 
diminution de l’épaisseur de ces parois autour de 30 nm, contre 81 nm avant irradiation, signe que les 
dislocations qui ont été annihilées suite à l’irradiation pourraient être celles composant les cellules de 
dislocations. De plus, certains pans entiers des parois de cellules disparaissent parfois, rendant difficile 
la démarcation entre les cellules. 

Après une dose d’irradiation de 0,46 dpa, les images MET en Figure III.32 démontrent que le 
phénomène de dissolution des cellules de dislocation déjà débuté pour une dose de 0,23 dpa progresse 
encore. Les cellules sont démarquées uniquement par une ou deux lignes de dislocation lorsqu’elles 
sont encore visibles, et l’épaisseur des parois est donc difficile à estimer. La Figure III.32.B confirme 
qu’aucune différence de comportement n’est observée au niveau des parois des cellules de dislocation 
en terme de cinétique de croissance, puisque les boucles de dislocation y sont identiques à celles à 
l’intérieur des cellules. 

Sur les échantillons massifs irradiés sur la ligne JANNuS-Saclay, les cellules de dislocations n’ont 
pas pu être observées, malgré le fait que lors de la préparation FIB, les dendrites étaient encore 
observées en surfaces. Cela peut s’expliquer car sur les lames minces observés in situ, il a été remarqué 
que ces cellules disparaissent progressivement, même pour des doses faibles de 0,2 dpa. Il est donc 
possible qu’à plus forte dose d’irradiation, les cellules soient entièrement dissoutes, comme c’est le 
cas dans les échantillons recuits. De plus, la largeur des lames FIB d’environ 6 µm limite le nombre de 
cellules potentiellement visibles. 

L’évolution de ces cellules de dislocation sous irradiation est soumise à controverse. En effet, 
dans l’inconel 718 FA, les cellules semblent stables sous irradiation in situ à 450 °C aux ions Kr d’énergie 
1 MeV jusqu’à une dose de 3 dpa [95]. Dans l’acier 316L FA également irradié aux ions Kr d’énergie 1 
MeV à 400 °C jusqu’à une dose de 5,5 dpa, Shang et al. [135] observent aussi une relative stabilité de 
ces structures, mais notent une léger déplacement des dislocations entraînant un élargissement des 
parois cellulaires. Cependant, Colette [140] et Li et al.[98] ont remarqué une dissolution progressive 
de ces cellules dans un acier austénitique 316L irradié in situ à respectivement 280 °C et 450 °C, même 
pour des doses inférieures à 0,5 dpa. Il est donc possible que la stabilité de ces structures dépende des 
paramètres de fabrication L-PBF. Deux principaux mécanismes sont avancés pour expliquer ce 
phénomène : la diffusion assistée par irradiation et le fluage d’irradiation. 

 
Figure III.31 : Micrographies STEM d’un échantillon 60H irradié in situ à une dose de 0,2 dpa.  
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Figure III.32 : Micrographies MET A) en champ clair et B) WBDF d’un échantillon 120H montrant les traces des cellules de 

dislocation après irradiation à une dose de 0,46 dpa,  

Fluage d’irradiation 

La seconde hypothèse pouvant expliquer la dissolution des cellules de dislocation est le fluage 
d’irradiation. Ce phénomène explique que l’application d’une contrainte constante sous irradiation 
induit un fluage beaucoup plus important que celui attendu sous fluage thermique. Il est notamment 
prépondérant à basse température, où le fluage thermique est faible. Plus la température d’irradiation 
augmente, moins l’impact du fluage d’irradiation est important, jusqu’à devenir négligeable pour T >
 0,5 Tf. Les expériences d’irradiation ont été réalisée à 450 °C, soit T =  0,32 Tf, ou le fluage 
d’irradiation est susceptible de jouer un rôle important. De manière générale, la loi de fluage permet 
d’exprimer la vitesse de déformation 𝜀𝜀̇ en fonction de la contrainte 𝜎𝜎 appliquée telle que : 

𝜀𝜀̇ = 𝐴𝐴 𝜑𝜑 𝜎𝜎𝑛𝑛 exp �−
𝑄𝑄
𝑘𝑘𝑇𝑇
� 

Avec 𝐴𝐴 une constante dépendant du matériau, 𝜑𝜑 le flux d’irradiation, 𝑛𝑛 un exposant dont la 
valeur est principalement liée à la contrainte appliquée et qui vaut généralement 1 lorsqu’elle est 
inférieure à la limite d’élasticité, 𝑄𝑄 l’énergie d’activation, 𝑘𝑘 la constante de Boltzmann et 𝑇𝑇 la 
température. 

Plusieurs mécanismes permettent de comprendre le fluage d’irradiation, basés sur la 
génération et la mobilité des défauts ponctuels sous irradiation ou sur le glissement des dislocations. 
Dans le cas présent, la dissolution des cellules de dislocations pourrait être expliquée par le 
phénomène de glissement des dislocations assisté par la montée. Les dislocations coins montent pour 
diminuer le nombre d’obstacles que les lignes de dislocations rencontrent et ainsi favoriser leur 
glissement. La montée des dislocations peut être liée à différents processus dont le modèle de fluage 
d’interstitiels, qui suppose que les dislocations se courbent sous l’effet de la contrainte jusqu’à une 
position d’équilibre. La dislocation va ensuite monter par absorption d’interstitiels jusqu’à une 
nouvelle position d’équilibre où le même processus sera répété [141] jusqu’à atteindre la surface. 
Selon ce mécanisme, la vitesse de déformation peut être redéfinie telle que :  

𝜀𝜀̇ = 𝜌𝜌𝑚𝑚𝑏𝑏𝑣𝑣 

Où 𝜌𝜌𝑚𝑚  est la densité de dislocations mobiles, 𝑏𝑏 est leur vecteur de Burgers et 𝑣𝑣 leur vitesse de 
déplacement moyenne [142]. 
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Comme les matériaux L-PBF gardent d’importantes contraintes résiduelles suite à leur 
fabrication, la contribution de ce mécanisme est envisageable. Il est possible d’estimer ces contraintes 
résiduelles à l’aide de la diffraction des rayons X ou des neutrons, en fonction du décalage des pics de 
diffraction par rapport à une référence [143,144]. Dans le cas de l’inconel 718 L-PBF, une étude a 
permis de montrer que selon la stratégie de fabrication employée, les contraintes résiduelles varient 
entre 600 et 190 MPa, ce qui est suffisamment important pour entraîner un fluage d’irradiation. Le 
terme fluage est ici un abus de langage puisque la contrainte appliquée n’est pas constante, mais 
diminue au fur à mesure jusqu’à atteindre un point d’équilibre. Le mécanisme de montée des 
dislocations parait aussi pertinent puisqu’il explique la courbure de certaines dislocations qui a pu être 
observée lors des expériences d’irradiation in situ. 

La diffusion assistée par irradiation et le fluage d’irradiation sont deux phénomènes qui 
occurrent tous les deux en même temps et il est difficile de déterminer lequel est prépondérant et 
permet la dissolution des cellules de dislocation. 

III.2.3.4 - Création de structures de défauts ordonnés lors d’irradiation in situ 

En plus de la disparition progressive des lignes de dislocation sous irradiation, un phénomène 
contraire est remarqué à plus forte dose d’irradiation dans les lames minces irradiées in situ. En effet, 
pour une dose de 3 dpa, des structures semblables à des dislocations sont formées, toutes alignées 
plus ou moins dans la direction 〈100〉, comme cela est montré en Figure III.33. L’espacement entre ces 
lignes est compris entre 20 et 40 nm. La dose pour laquelle ce réseau commence à apparaître dans les 
échantillons bruts de fabrication n’est pas connue car aucune image n’a été prise in situ au-delà d’une 
dose de 0,4 dpa. Cependant, ces mêmes alignements sont observés dans les échantillons de références 
à partir d’une dose de 0,5 dpa, et il est donc probable qu’ils apparaissent pour une dose relativement 
proche dans les échantillons bruts. La formation de telles structures a déjà été reportée plusieurs fois, 
par exemple par Kaoumi et Adamson [145] dans deux aciers ferritiques/martensitiques de structure 
cristalline cubique centrée (CC), dans lesquels ces défauts sont alignés dans la direction 〈110〉, mais 
aussi par Xu et al. [146] dans un acier austénitique, orientés dans la direction 〈100〉. Le mécanisme de 
formation de ces défauts est lié à l’auto-alignement des boucles de Frank initiales. Celles-ci sont à 
l’origine sessiles et possèdent un vecteur de Burgers 𝑏𝑏�⃗ = 𝑎𝑎

3⁄ 〈111〉. Lorsque leur densité devient trop 
élevée, ces défauts changent de nature, se défautent pour devenir des boucles parfaites glissiles de 
vecteur de Burgers 𝑏𝑏�⃗ = 𝑎𝑎

2⁄ 〈110〉. Elles s’agglomèrent ensuite pour former de courts segments qui 
vont s’agrandir au fur à mesure jusqu’à former des alignements [146]. Du fait de la modification de 
leur vecteur de Burgers, ces alignements ne sont pas toujours observables en mode faisceau faible en 
utilisant le vecteur de diffraction 𝑔𝑔(200). La raison avancée pour la formation de ces défauts est la 
minimisation des interactions élastiques qui existent entre elles étant donné leur proximité [147]. La 
formation de ces défauts explique aussi la baisse de la densité de boucles de Frank qui est observée 
conjointement, puisqu’elles se défautent pour former ces structures qui deviennent des puits de 
défauts. Cependant, ces alignements ne sont pas observés dans les échantillons massifs irradiés sur la 
ligne JANNuS-Saclay, même à plus forte dose d’irradiation. Il semble donc que la formation de ces 
alignements soit aussi liée à la fine épaisseur des lames MET, induisant une contrainte interne 
supplémentaire. 
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Figure III.33 : Image MET en mode deux ondes g 111, en champ clair d’un échantillon 60H irradié jusqu’à une dose de 3 dpa. 

III.2.4  - Effet de l’irradiation sur la précipitation et la ségrégation 
L’irradiation est connue pour induire un phénomène de ségrégation des éléments d’alliage, ici 

le chrome mais aussi le silicium et l’aluminium, notamment aux joints de grains [47], pouvant dans 
certains cas entraîner de la précipitation, fragilisant le matériau [148]. Il est donc important de 
surveiller l’évolution des précipités déjà présents, des joints de grains et la potentielle création de 
précipités, d’autant plus que la formation de SRO est connue pour intervenir autour de la température 
d’irradiation. 

III.2.4.1 - Évolution des précipités interdendritique et intradendritique 

Suite à l’irradiation, la densité et la taille des précipités interdendritiques de Type 1 sont à 
nouveau mesurées. Elles restent constantes, respectivement à 1,1x1015 m-3 et 48 nm. Tout comme les 
dislocations, il s’agit de puits de défauts importants qui peuvent modifier localement la cinétique de 
croissance des boucles de dislocation. Sur la Figure III.34, il est remarqué que bien que quelques 
boucles de dislocation semblent ancrées à l’interface de ces précipités, leur densité et leur taille à cet 
endroit sont identiques à celles présentes dans la matrice. Jusqu’à des doses inférieures à 0,4 dpa, très 
peu d’évolutions sont notées. Cependant, au fur et à mesure de l’irradiation, certains précipités se 
facettent, c’est-à-dire qu’à l’origine sphérique, des arêtes bien définies sont formées. C’est un 
phénomène connu et couramment observé sous irradiation, y compris dans des matériaux comme le 
nickel, pour des cavités dont le diamètre est supérieur à la dizaine de nanomètres [149]. Il intervient 
normalement sur des plans particuliers d’indexes cristallographiques bas, tels que (100) et (111) dans 
le cas des CFC. Ce phénomène est plus rare dans le cas des précipités. Enfin, de nombreuses analyses 
EDS telle que celle présentée en Figure III.34.C n’ont pas permis de mettre en évidence de ségrégation 
élémentaire au niveau de ces précipités, que ce soit à l’intérieur ou à l’interface avec la matrice, comme 
cela est souvent rencontré.  

Les précipités intradendritiques sont encore présents dans les échantillons L-PBF bruts de 
fabrication après irradiation à une dose de 3 dpa comme le montre la Figure III.34.D, signe de leur 
stabilité sous irradiation, alors qu’ils sont dissous par un recuit à 1000 °C / 2h avant irradiation. Cela 
est aussi cohérent avec le fait que le recuit entraîne une dissolution partielle des précipités 
interdendritiques alors qu’ils restent identiques après irradiation. La diffusion sous irradiation n’est 
pas suffisamment importante pour impacter les précipités.  
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Figure III.34 : Micrographies de A) un précipité irradié à 0,4 dpa et B) un précipité irradié à 4 dpa. C) représente l’analyse EDS 

d’un autre précipité irradié à une dose de 3 dpa. D) Micrographie MET d’un échantillon 60H irradié à une dose de 4 dpa 
présentant des précipités intradendritiques. 
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III.2.4.2 - Évolution des joints de grains 

Tout comme les précipités, l’évolution de la composition chimique des joints de grains sous 
irradiation a été suivi par analyse EDS. La Figure III.35 ne permet de mettre en évidence aucune 
ségrégation. Il semble donc que l’irradiation n’influe pas sur les joints de grains et ne les fragilise pas. 

 
Figure III.35 : Analyse EDS d’un joint de grain (JG) dans un échantillon 90H après irradiation à une dose de 3 dpa. 

III.2.4.3 - Ordre à courte distance 

D’après les études de Astrahantzev sur la formation d’ordre à courte distance (SRO) sous 
irradiation dans le Ni-20Cr [102,103], l’irradiation à 100 °C par des neutrons thermiques permet la 
formation de SRO, mise en évidence par mesure de résistivité électrique. Cet ordre à courte distance 
n’est formé en temps normal que pour des températures de recuit entre 500 et 600 °C. Or, il a 
précédemment été supposé que la diffusion assistée par irradiation permet d’atteindre des 
coefficients de diffusion semblables à ceux d’une diffusion thermique à 700 °C, expliquant le 
phénomène de dissolution des cellules dendritiques. Or, à cette température, le SRO n’est pas stable, 
et comme aucune preuve de sa présence n’a pu être établi, il est supposé que le SR0 n’est pas formé.  

De plus, le SRO agit comme obstacle au mouvement des dislocations. S’il avait été précipité, 
les dislocations auraient pu être fortement ancrées à leur niveau, et sous l’effet du fluage observé, 
certaines d’entre elles devraient montrer des signes importants de contraintes, ce qui n’a pas été 
observé lors des expériences in situ.
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  - Synthèse 
III.3.1  - Cinétique de croissance des défauts 

Les observations MET ont permis de tirer de nombreuses conclusions concernant l’évolution 
de la microstructure du Ni-20Cr sous irradiation. Tout d’abord, l’irradiation induit la formation de 
défauts identiques dans chacun des échantillons étudiés (L-PBF bruts de fabrication, L-PBF recuits et 
référence), identifiés comme étant en grande majorité des boucles de Frank. Des boucles parfaites 
sont aussi identifiées lorsque la dose d’irradiation est supérieure à 6 dpa, dans de faibles proportions 
variant entre 5 et 8 % au niveau du pic de dommage selon les échantillons. Toutes ces boucles de 
dislocation sont réparties de manière homogène, que ce soit au cœur de la matrice ou aux abords des 
puits de défauts que sont les joints de grains, les précipités ou les cellules de dislocations dans le cas 
des échantillons L-PBF. 

Tous les échantillons L-PBF bruts de fabrication subissent la même évolution de leur 
microstructure, quelle que soit la stratégie de fabrication employée (énergie volumique déposée de 
60 J/mm3, 90 J/mm3 ou 120 J/mm3), ce qui pouvait être attendu étant donné que les microstructures 
initiales sont proches. Dans tous les cas, la cinétique de croissance des boucles est identique. La densité 
de défauts augmente rapidement jusqu’à 9,6x1022 m-3 pour une dose de 0,08 dpa, puis arrive à 
saturation. En poursuivant l’irradiation à plus forte dose, seule la taille des boucles continue de croître 
de façon linéaire jusqu’à un diamètre moyen de 4,2 nm pour une dose de 8,3 dpa. Il s’agit d’une 
transition entre un régime de nucléation et un régime de croissance des boucles, phénomène 
rencontré dans de nombreux matériaux. Cependant, deux types de populations sont distinguées à 
forte dose, une part dont la taille reste faible, autour de 2 nm à 3 nm, et une seconde dont la taille 
moyenne est de 7 nm. 

Dans le cas des échantillons recuits et de référence, la taille de boucles évolue de manière 
identique aux échantillons L-PBF bruts de fabrication. En revanche, le taux de nucléation des boucles 
est deux fois plus important, ce qui s’explique par une plus faible densité de puits de défauts 
(disparition des cellules de dislocations et diminution du nombre de précipités). De plus, cette même 
cause justifie que la densité de boucles de dislocation soit plus élevée dans les échantillons recuits et 
de référence que dans les échantillons bruts de fabrication (+ 31 % et + 53 % de boucles 
respectivement). Enfin la transition entre régime de nucléation et régime de croissance intervient à 
plus faible dose pour les échantillons de L-PBF recuits que dans les échantillons L-PBF bruts de 
fabrication (0,04 dpa contre 0,08 dpa). Cela s’explique par une diminution progressive de la densité de 
puits de défauts dans le matériau brut de fabrication, lié à la dissolution des cellules de dislocation, ce 
qui permet de former de nouveaux défauts pour des doses plus élevées. 

III.3.2  - Autres modification microstructurales 
En plus de la formation et de la croissance des boucles, d’autres modifications 

microstructurales ont été observées au sein des échantillons L-PBF bruts de fabrication. En effet ces 
matériaux présentent une forte densité de lignes de dislocation, qui disparaissent sous irradiation, ce 
qui n’est pas remarqué dans le cas des matériaux recuits et de référence, qui présentent beaucoup 
moins de lignes de dislocation initiales. Ces dislocations ont été identifiées comme étant 
principalement celles composant les cellules de dislocation, formées suite aux fortes contraintes 
résiduelles imposées par le processus de fabrication. Ces contraintes sont probablement relaxées par 
un phénomène combiné de fluage d’irradiation et de diffusion assistée par irradiation, entraînant la 
dissolution progressive des cellules. Pour une dose de 0,23 dpa, l’épaisseur des parois des cellules est 
déjà réduite à 35 nm, contre 81 nm avant irradiation, et certains pans de parois semblent avoir 
entièrement disparu. Pour une dose de 0,46 dpa, les cellules semblent presque totalement dissoutes.  
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Dans le cas des irradiations in situ, une dose d’irradiation supérieure à 0,5 dpa entraîne la 
formation de structures de défauts ordonnés, ressemblant à des lignes de dislocation. Il s’agit en fait 
de boucles de Frank, qui se défautent et s’alignent les unes par rapport aux autres dans la direction 
〈110〉 afin de minimiser les interactions élastiques qui existent entre elles étant donné leur proximité. 
Il semble aussi que la faible épaisseur des lames minces in situ ait pour effet d’augmenter ces 
contraintes puisque ce phénomène n’est pas observé dans les échantillons massifs. 

En revanche, d’autres effets couramment rencontrés dans les matériaux irradiés n’ont pas ici 
été remarqué, que ce soit la formation de cavités, qui aurait pu intervenir pour une température 
d’irradiation de 450 °C, une ségrégation élémentaire au niveau des joints de grains ou des précipités, 
ou encore la précipitation de SRO. 
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  - Essais de compression micro-piliers 
Les modifications microstructurales induites par l’irradiation ont un fort impact sur les 

propriétés mécaniques, qu’il est intéressant de mesurer. Cependant, l’irradiation aux ions n’affecte 
que les premiers microns en surface des échantillons. L’évaluation des propriétés mécaniques des 
matériaux irradiés dans cette étude nécessite donc d’adapter les techniques usuelles pour ne sonder 
que la partie irradiée. Deux techniques ont ici été employées : la nano-indentation et la compression 
micro-pilier. 

Les essais de nano-indentation ont été réalisés sur les échantillons irradiés sur la ligne JANNuS-
Saclay, pour des doses d’irradiation de 0,8 et 8,3 dpa, et à des profondeurs d’indentation de 200 nm, 
1 µm et 2 µm. Ces essais sont rapides et nécessitent peu de préparation. Toutes sortes de conditions 
d’irradiation peuvent donc être testées. Ils n’ont malheureusement pas permis de parvenir à une 
conclusion satisfaisante étant donné la forte dispersion entre les essais sur un même échantillon et 
des résultats contradictoires selon les énergies de fabrication et les profondeurs d’indentation, malgré 
une évolution identique de la microstructure pour toutes les stratégies de fabrication. Ils sont donc 
présentés uniquement en Annexe A.3. Il est possible que les écarts observés soient causés par une 
orientation de grains différentes, puisqu’il n’était pas possible de la déterminer lors des tests. Or, cela 
peut avoir une grande importance en FA, étant donné la présence des dendrites et de sous-joints de 
grains, et la plupart des études de nano-indentation sur les matériaux L-PBF sont réalisées avec des 
dispositifs permettant une caractérisation EBSD [150]. 

Les essais de compressions micro-piliers permettent quant à eux de solliciter en contrainte 
uniaxiale un grain unique, et donc de comprendre plus facilement les mécanismes de déformation qui 
ont lieu. Cependant, ces tests prennent plus de temps puisqu’il est nécessaire d’usiner au FIB de 
nombreux piliers. Pour cette raison, ces tests n’ont pu être menés que sur un nombre limité 
d’échantillons. Il a été décidé d’étudier les matériaux L-PBF bruts de fabrication, recuits à 1000°C/2h 
et de référence, avant et après irradiation à une dose de 6,4 dpa sur la ligne IRRSUD, donnant une 
profondeur d’implantation de 5,8 µm. Ainsi seuls les effets du traitement thermique et de la technique 
de fabrication ont été étudiés pour une irradiation donnée, et l’effet de la dose d’irradiation ou de la 
stratégie de fabrication n’est pas pris en compte. 

IV.1.1  - Observations MEB des micro-piliers 
Les essais de compression micro-piliers sont réalisés selon le protocole décrit en partie II.5.1. 

Il est rappelé que tous ces échantillons ont été testés selon la même direction de compression afin que 
l’orientation des dendrites n’influe pas sur les résultats. La direction de compression choisie est proche 
de la direction 〈110〉 afin de maximiser le facteur de Schmid m et car elle correspond à l’orientation 
préférentielle des grains dans le matériau L-PBF. 

IV.1.1.1 - Avant compression 

Des observations MEB avant compression sont réalisées pour s’assurer de l’état des piliers. 
Elles permettent entre autres de s’assurer que le pilier ne contient qu’un seul grain et qu’aucun défaut 
visible sur le pilier n’entraînera une erreur de mesure significative. La Figure IV.1 représente quelques 
piliers après usinage et les principaux défauts qu’il est possible de rencontrer. Ces derniers sont 
souvent dus à l’état de surface initial de l’échantillon, comme les piqûres liées à la préparation par 
électropolissage, ou à l’usinage FIB qui peut laisser des traces d’ions ou redéposer de la matière en 
surface du pilier. Si la plupart de ces défauts sont négligeables et n’engendrent pas de conséquences, 
une redéposition trop importante peut empêcher le contact entre la pointe et le pilier et ainsi fausser 
les résultats. Dans ce cas, le pilier est écarté. 
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Figure IV.1 : Micrographie MEB de micro-piliers avant compression montrant quelques défauts parfois rencontrés. A) Pilier 

intact, B) Défaut de piqûre lié à la préparation par électropolissage. C) Trace du faisceau d’ions laissé par la préparation FIB. 
D) Redéposition de matière suite à la pulvérisation entraînée par le faisceau d’ions. 

IV.1.1.2 - Après compression 

Après les essais de compressions, des micrographies MEB des piliers sont à nouveaux réalisées, 
permettant de vérifier le bon déroulement des tests et de relier les structures finales aux données 
mesurées. Cela apporte des informations complémentaires sur les mécanismes de déformation 
plastique. Un exemple de piliers après tests est donné en Figure IV.2, sur laquelle les plans de 
glissement sont visibles sous la forme d’ellipses. Pour la plupart des essais, ils sont répartis sur toute 
la hauteur des piliers, preuve que la sollicitation a bien affecté les piliers en entier et que l’angle de 
conicité est suffisamment faible. Les images étant prises à un angle de 52° par rapport à la surface du 
pilier, une correction est effectuée pour mesurer l’angle des plans de glissement par rapport à la 
direction de compression 〈110〉. Cet angle est évalué entre 33° et 39° selon les images, confirmant que 
les systèmes actifs sont bien de type (111)[110] , pour lesquels un angle de 35° est attendu. Au sein 
d’un même échantillon, les piliers peuvent subir un glissement simple ou double (un ou deux systèmes 
de glissement activés). En effet, si la direction de compression est exactement 〈110〉, 4 systèmes de 
glissement sont actifs, chacun ayant un facteur de Schmid 𝑚𝑚 =  0,408. Mais pour réaliser les essais, 
la direction de compression est ajustée afin obtenir m le plus élevé possible et faciliter le cisaillement. 
Par conséquent, les facteurs de Schmid des 4 systèmes actifs varient légèrement et le nombre de 
systèmes activés peut différer selon les essais, en fonction de modifications locales de l’orientation 
des piliers. C’est pourquoi certains piliers subissent un glissement simple et d’autres un glissement 
multiple, mêmes s’ils ne sont espacés que d’une dizaine de micromètres. Cela n’influence pas les 
résultats de limite d’élasticité et de cission critique résolue puisque que seule la déformation élastique 
est prise en compte pour ces mesures. 
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Figure IV.2 : Micrographie MEB de micro-piliers après compression. A) Micro-pilier subissant un glissement simple. B) Micro-

pilier subissant un glissement multiple. 

IV.1.2  - Résultats des essais de compression micro-piliers 
Suite aux essais de compression, les courbes de déformation/contrainte obtenues pour chaque 

essai et échantillon sont illustrées en Figure IV.3. Pour chacune de ces courbes, un régime linéaire 
correspondant à une déformation élastique est d’abord observé à faible déformation. Au-delà, des 
chutes de charges interviennent fréquemment, accompagnées par un saut de contrainte. Cela 
s’explique par une déformation plastique liée à l’activation d’un nouveau plan de glissement, tels que 
ceux observés sur les images MEB précédentes. Des dislocations sont créées dans ce plan et se mettent 
en mouvement instantanément, entraînant une forte diminution de la hauteur du pilier et une perte 
momentanée de contact avec la pointe. Après ce saut de contrainte, la contrainte augmente 
subitement afin de débloquer de nouvelles sources de dislocations permettant la poursuite de la 
déformation plastique [151]. 

À partir de ces courbes, les valeurs de limite d’élasticité 𝜎𝜎𝑒𝑒, de module d’Young 𝐸𝐸 et de cission 
résolue limite 𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 sont calculées, répertoriées en Tableau IV.1 et illustrées en Figure IV.4. Pour 
rappel, les valeurs mesurées sont fortement dépendantes de la taille des micro-piliers. C’est pourquoi 
tous les piliers possèdent les mêmes dimensions, à savoir un diamètre de 2 µm et une hauteur de 4 
µm. Il a en particulier été démontré que dans le Ni L-PBF, la limite d’élasticité évaluée sur des piliers 
de diamètre inférieure à 4 µm est grandement supérieure à celle mesurée lors d’un essai de 
compression classique sur un échantillon de 5 mm de hauteur et de diamètre 2,5 mm [152]. Cela est 
ici vérifié par le fait que la limite d’élasticité du Ni-20Cr élaboré à 90 J/mm3 a été évaluée à 482 MPa 
par Lelièvre [76] alors que celle mesurée dans les micro-piliers est de 655±52 MPa, soit une 
augmentation de 36%. De même, le module d’élasticité du matériau 90 J/mm3, estimé à 179 GPa par 
Maxime Lelièvre [76] est ici mesuré à 200±24 GPa. Les facteurs de Schmid ne sont pas indiqués pour 
les échantillons de référence car les piliers ont été usinés dans des grains différents, étant donné leur 
petite taille, de 10 µm en moyenne. Leurs coefficients varient entre 0,40 et 0,49. 
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Figure IV.3 : Courbes de déformation/contrainte des échantillons A) Brut, B) Brut irradié, C) Recuit, D) Recuit irradié. E) 

Référence et F) Référence irradiée. 

Tableau IV.1 : Résultats des essais de compression micro-piliers. 

Échantillon 𝝈𝝈𝒆𝒆 (MPa) 𝒎𝒎 𝝉𝝉𝑪𝑪𝑪𝑪𝑪𝑪𝑪𝑪 (MPa) 𝑬𝑬 (GPa) 
90V 655 ± 52 0,44 288 ± 30 200 ± 24 
90V irradié 488 ± 66 0,48 234 ± 32 159 ± 27 
90V recuit 387 ± 57 0,49 184 ± 32 164 ± 12 
90V recuit irradié 555 ± 95 0,44 245 ± 46 172 ± 19 
Référence 284 ± 34 - 142 ± 21 215 ± 33 
Référence irradié 540 ± 30 - 223 ± 38 171 ± 35 
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Figure IV.4 : Cission critique résolue des différents échantillons. 

Les essais de compressions micro-piliers permettent de mesurer la cission résolue critique 
τ𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 et la limite d’élasticité du matériau, ainsi que sa déformation plastique. Dans les métaux, la 
déformation plastique est due au mouvement irréversible des dislocations sous l’application d’une 
contrainte. Le déplacement des dislocations dans la matière peut être plus ou moins aisé selon les 
obstacles qu’elles rencontrent et plus il est difficile, plus le matériau sera dur. 

Dans les matériaux L-PBF irradiés, plusieurs obstacles peuvent limiter la capacité de 
mouvement des dislocations : 

• Les lignes dislocations préexistantes  
• Les cellules dendritiques 
• Les boucles de Frank 
• Les précipités 

Référence 

 Dans le cas du matériau de référence, les observations MET ont permis de déterminer que 
l’irradiation induit seulement la formation de boucles de Frank. Il s’agit donc de défauts 
supplémentaires, que les dislocations vont rencontrer lors de leur glissement et qui leurs feront 
obstacle. Pour les déplacer, il faudra donc appliquer une contrainte plus grande. Cela signifie une 
augmentation de la dureté du matériau, qui se traduit ici par une hausse de τ𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 de 57 % après 
irradiation. 

Effet du recuit 

Le seul recuit du matériau L-PBF brut de fabrication a un fort impact sur la τ𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆. En effet, Il a 
été expliqué en partie I.1.2 que le processus de fabrication L-PBF est à l’origine d’importantes 
contraintes résiduelles dans le matériau, liées à un refroidissement rapide. Le recuit permet de 
relâcher ces contraintes, mais aussi de dissoudre les cellules dendritiques et de diminuer la densité de 
dislocations. Le recuit réduit également la taille et la densité des précipités. Toutes ces composantes 
étant auparavant des obstacles au mouvement des dislocations, cela explique la diminution de τ𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 
de 34 % par rapport au matériau brut de fabrication. 
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L-PBF Recuit irradié 

De même que pour la référence, l’irradiation du matériau recuit induit la formation de boucles 
de Frank et n’a pas d’autre effet (pas d’évolution de la microstructure de dislocations initiale ni des 
précipités). Dans ce cas une plus faible augmentation de τ𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 de 29 % est notée après irradiation, qui 
peut s’expliquer car moins de boucles de dislocations sont formées dans le matériau recuit que dans 
le matériau de référence. 

L-PBF brut de fabrication irradié 

Contrairement au durcissement qui est souvent observé dans les métaux standard, les effets 
de l’irradiation sur les propriétés mécaniques des matériaux L-PBF sont soumis à controverse. En effet, 
de nombreuses études se sont penchées sur l’évolution des propriétés mécaniques des matériaux L-
PBF sous irradiation, comme il a été montré au chapitre I.3.3. Les conclusions montraient que selon les 
paramètres de fabrication, les conditions et les doses d’irradiation, aussi bien un durcissement qu’un 
adoucissement pouvaient être induit. Cependant, ces conclusions ont rarement été reliées à la 
microstructure des matériaux. Concernant le Ni-20Cr L-PBF brut de fabrication, l’irradiation a entraîné 
une diminution de τ𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 de 19 %. D’après les observations MET réalisées, plusieurs effets antagonistes 
peuvent être avancés. Tout d’abord, l’irradiation a produit les mêmes défauts que dans le matériau 
recuit, à savoir des boucles de Frank dont la taille est identique et la densité, bien que plus importante, 
reste relativement proche. Cette composante durcissante peut donc être estimée du même ordre de 
grandeur. 

Cependant, comme le recuit seul à 1000 °C, l’irradiation a également induit la dissolution des 
cellules dendritiques et la disparition de nombreuses lignes de dislocations, mais à plus faible 
température (450 °C). Ce phénomène a été attribué au fluage d’irradiation, puisque le matériau est 
soumis aux contraintes résiduelles issues de la fabrication, ainsi qu’à une diffusion assistée par 
irradiation entraînant la restauration du matériau. Il en résulte alors un adoucissement semblable à 
celui obtenu pour le matériau recuit. 

Le résultat final étant la somme des différentes composantes, il est supposé que l’effet 
adoucissant est plus grand que l’effet durcissant des boucles de Frank. Cela est appuyé par les 
observations faites dans le cas du matériau recuit, pour lequel le recuit entraîne une baisse de τ𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 
plus importante que la hausse causée par l’irradiation. Cela dit, il est tout à fait possible qu’en 
poursuivant l’irradiation à plus forte dose, le rapport s’inverse et que l’effet durcissant des boucles de 
dislocation prédomine. Cela a déjà été reporté dans le cas de l’alliage 316L [153]. Les mêmes 
conclusions sont tirées de l’évolution du module d’élasticité, qui est réduit de 21 % après irradiation 
pour le matériau brut alors qu’il augmente légèrement pour le matériau recuit. 

Dans cette explication concernant l’évolution sous irradiation de τ𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆, la formation de SRO a 
volontairement été éludée. Elle pourrait induire un effet durcissant dû à la précipitation de Ni2Cr. 
Cependant, les conclusions de la partie III.2.4.3 ne montrent aucun signe de formation de SRO. Au 
contraire, l’irradiation induit la dissolution des cellules dendritiques, phénomène intervenant 
normalement pour des températures de recuit de 700 °C où le SRO n’est pas stable. Cette potentielle 
contribution au durcissement n’est donc pas prise en compte. 
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  - Modèle de durcissement par barrières dispersées 
Les raisons des différents comportements observés dans les échantillons étudiés ont pu être 

expliqués simplement dans le paragraphe précédent. Pour les évaluer, deux modèles ont été proposés 
afin de quantifier les évolutions de la dureté en fonction des défauts créés : le durcissement par 
blocage de sources [154,155] et le durcissement par barrière dispersées [156]. Le modèle de 
durcissement par blocage des sources suppose que les défauts créés par irradiation peuvent glisser 
jusqu’au niveau des sources de Frank et Read, à l’origine de la formation des dislocations permettant 
la déformation plastique du matériau. Ils empêchent alors la production de nouvelles dislocations ce 
qui entraîne le durcissement. Ce modèle ne sera pas discuté ici étant donné qu’il n’a pas encore fait 
ses preuves sur des études expérimentales. Pour ce qui est du modèle de durcissement par barrières 
dispersées, les défauts formés agissent en tant qu’obstacles au mouvement des dislocations glissiles. 
Ils sont considérés comme des points d’ancrage que les dislocations vont devoir surmonter, selon un 
dérivé du mécanisme d’Orowan [157]. 

IV.2.1  - Présentation du modèle 
Dans le modèle de durcissement par barrières dispersées, dont le schéma est présenté en 

Figure IV.5, une dislocation se retrouve ancrée entre deux défauts espacés d’une distance 𝐿𝐿, créant 
une jonction plus ou moins forte entre eux. Sous l’application d’une cission 𝜏𝜏, la dislocation s’allonge 
et se courbe pour atteindre une position d’équilibre correspondant à un rayon de courbure 𝑅𝑅 tel que : 

𝑅𝑅 =  
𝑇𝑇
𝑏𝑏𝜏𝜏

=  
µ𝑏𝑏
2𝜏𝜏

  

Où 𝑏𝑏 est le vecteur de Burgers de la dislocation et la tension de la ligne de dislocation 𝑇𝑇 ≈
0,5µ𝑏𝑏², avec µ le module de cisaillement.  

 
Figure IV.5 : Représentation schématique du mécanisme d’Orowan. 

Plus la cission appliquée est grande, plus le rayon de courbure diminue. Lorsque le rayon de 
courbure atteint une valeur critique notée 𝑅𝑅𝐶𝐶, la dislocation se désancre et franchit l’obstacle pour 
continuer son glissement. Le rayon de courbure critique est calculé en fonction de l’angle critique θ𝐶𝐶 
tel que : 

𝑅𝑅𝐶𝐶 =
𝐿𝐿

2 cos�𝜃𝜃𝐶𝐶 2� �
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Ce rayon de courbure est obtenu pour une cission critique τ𝐶𝐶 telle que : 

τ𝐶𝐶 =
µ𝑏𝑏
𝐿𝐿

cos �
𝜃𝜃𝐶𝐶
2
� =

𝛼𝛼µ𝑏𝑏
𝐿𝐿

 avec 𝛼𝛼 = cos�
𝜃𝜃𝐶𝐶
2
�  

Où 𝛼𝛼 est la force d’obstacle, qui rend compte de la capacité du défaut en présence à bloquer 
le mouvement des dislocations. Elle dépend donc principalement de la nature du défaut et de sa taille. 
Le Tableau IV.2 donne les valeurs des forces d’obstacles des défauts rencontrés dans le les aciers 
austénitiques irradiés [52], puisque aucune étude ne s’est encore portée sur le Ni-20Cr. Ainsi, les 
cavités et gros précipités, tels que les précipités interdendritiques du matériau FA, présentent une 
force d’obstacle importante de 0,8, du fait de leur incohérence avec la matrice. Les dislocations et 
boucles parfaites ont en revanche une force d’obstacle plus faible, puisqu’elles sont glissiles et se 
déplaceront aussi sous l’application d’une contrainte, souvent approximée autour de 0,2 [52]. Monnet 
[158] a cependant montré que la force d’obstacle d’une forêt de dislocation dépend en partie de la 
densité de dislocation, et est estimé à 0,23 pour une densité à saturation de l’ordre de 1015 m-2. Enfin, 
les boucles de Frank sont quant à elles sessiles et leur force d’obstacle augmente avec leur tailles, entre 
0,2 et 0,4 pour des aciers austénitiques, comme l’a montré l’étude de Tan et Busby [159]. Pour une 
dose d’irradiation au pic de dommage de 6,3 dpa, la taille moyenne des boucles sur toute la lame est 
de 2 nm. Pour cette taille, Tan et Busby estiment la force d’obstacle des boucles de Frank à 0,23. 

Tableau IV.2 : Force d’obstacle des défauts rencontrés dans le Ni-20Cr irradié. Les valeurs indiquées sont celles observées 
dans les aciers austénitiques. 

Obstacle Force α 
Boucles de Frank 0,2-0,4 
Boucles Parfaites 0,2 
Dislocations 0,1-0,3 
Cavités / Précipités incohérents 0,8  

La distance moyenne entre deux points d’ancrage 𝐿𝐿 est déterminée à partir de la densité 
volumique 𝜌𝜌 de défauts ayant un diamètre 𝑑𝑑, tel que : 𝐿𝐿 =  �𝜌𝜌𝑑𝑑. La cission critique s’exprime alors : 

𝛥𝛥𝜏𝜏𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓 = 𝛼𝛼𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓µ𝑏𝑏�𝜌𝜌𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓𝑑𝑑𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓  

La contrainte critique associée permettant le mouvement de la dislocation est calculée en 
multipliant la cission critique par le facteur de Taylor M, qui est une généralisation du facteur de 
Schmid dans le cas d’un polycristal, prenant en compte les différentes orientations possibles des grains 
sollicités ainsi que l’effet durcissant des joints de grains. Il est aussi impacté par la texturation 
éventuelle du matériau. 

𝛥𝛥𝜎𝜎𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓 =  M𝛼𝛼𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓µ𝑏𝑏�𝜌𝜌𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓𝑑𝑑𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓  

De plus, l’irradiation induit la formation de défauts dont la densité et la taille évoluent en 
fonction de la profondeur, comme cela a été montré auparavant. Pour prendre en compte cet effet, il 
est possible de diviser un volume 𝑉𝑉 d’échantillon irradié en plusieurs zones de volumes V𝑖𝑖  possédant 
chacun sa densité ρ𝑖𝑖 et sa taille de défaut d𝑖𝑖 [160] : 

𝛥𝛥𝜎𝜎𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓 =  𝑀𝑀𝛼𝛼𝑑𝑑é𝑓𝑓𝑚𝑚𝑓𝑓𝑓𝑓µ𝑏𝑏��
𝑉𝑉𝑖𝑖
𝑉𝑉

𝑖𝑖

𝜌𝜌𝑖𝑖𝑑𝑑𝑖𝑖  

Enfin, si plusieurs types de défauts sont formés, il est possible d’additionner les effets de 
chacun pour obtenir le résultat total. Si les obstacles sont de force et de densité équivalentes, le 
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résultat sera la somme quadratique des composantes. À contrario, si elles sont d’ordre différents, une 
addition linéaire est préférée. Dans le cas présent, les densités de dislocation et de boucles de Frank 
étant très différents, une sommation linéaire a été utilisée.  
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IV.2.2  - Application du modèle de durcissement par barrières dispersées. 
Pour appliquer le modèle de durcissement par barrières dispersées, il est rappelé que les 

défauts formés par irradiation dans le Ni-20Cr sont principalement des boucles de Frank, bien que 
quelques boucles parfaites soient également visibles pour une dose de 6,3 dpa. L’autre effet important 
est la diminution de la densité de lignes de dislocations. Ces deux composantes ont des effets 
contraires : la formation de boucles entraîne le durcissement du matériau alors que la baisse de la 
densité de dislocations à tendance à l’adoucir.  

Ces deux types de défauts étant d’ordre différent, 𝛥𝛥𝜎𝜎 sera donnée par l’addition linéaire des 
deux composantes. Pour les expériences réalisées, la densité de défauts est constante sur toute la 
profondeur irradiée de l’échantillon, puisque la dose est suffisante pour atteindre leur saturation, et 
seule leur taille varie. Le résultat sera donc calculé en utilisant les moyennes de la taille et de la densité 
de défauts sur toute la profondeur de la lame, tel que :  

𝛥𝛥𝜎𝜎 =  Mµ𝑏𝑏 �𝛼𝛼𝐹𝐹𝐹𝐹�𝜌𝜌𝐹𝐹𝐹𝐹𝑑𝑑𝐹𝐹𝐿𝐿 + 𝛼𝛼𝐷𝐷��𝜌𝜌𝐷𝐷 −�𝜌𝜌𝐷𝐷0��  

Où 𝛼𝛼𝐹𝐹𝐹𝐹 est la force d’obstacle des boucles de Frank, 𝛼𝛼𝐷𝐷  est la force d’obstacle des dislocations, 
𝜌𝜌𝐹𝐹𝐹𝐹 et 𝑑𝑑𝐹𝐹𝐹𝐹 sont respectivement la densité et la taille moyenne des boucle de Frank, 𝜌𝜌𝐷𝐷  et 𝜌𝜌𝐷𝐷0  sont 
respectivement la densité de lignes de dislocations après et avant irradiation en m/m3.  

Dans le cas d’un matériau CFC classique non texturé, le facteur de Taylor M, est estimé autour 
de 3,06. Cependant, cela ne correspond pas à la microstructure du matériau Ni-20Cr L-PBF étudié, les 
grains étant allongés dans la direction du gradient thermique et composés de dendrites croissant dans 
cette même direction. De plus, les essais de compression micro-piliers réalisés n’ont lieu qu’au sein 
d’un seul et même grain, où la déformation plastique ne sera pas affectée par la présence de joints de 
grains. Dans ce cas spécifique, il est préférable de comparer directement les valeurs de cissions 
critiques, qui ne prennent pas en compte les effets des joints de grains et ne nécessitent pas 
l’utilisation du facteur de Taylor qui est inconnu pour ce matériau. Ainsi, les valeurs de cission critique 
résolue 𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 mesurées lors des essais de compression micro-piliers seront comparées avec les valeurs 
de cission critiques 𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷  résultant du modèle suivant :  

𝛥𝛥𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷 =  µ𝑏𝑏 �𝛼𝛼𝐹𝐹𝐹𝐹�𝜌𝜌𝐹𝐹𝐹𝐹𝑑𝑑𝐹𝐹𝐹𝐹 + 𝛼𝛼𝐷𝐷��𝜌𝜌𝐷𝐷 −�𝜌𝜌𝐷𝐷0��  

Avec le module de cisaillement du Ni-20Cr L-PBF µ = 81,3 GPa, 𝛼𝛼𝐹𝐹𝐹𝐹 = 0,23, 𝛼𝛼𝐷𝐷 = 0,2 et le 
vecteur de Burgers des lignes de dislocation parfaites 𝑏𝑏�⃗ = 𝑎𝑎√2/2 = 0,251 nm. 

IV.2.2.1 - Application au matériau de référence 

Dans le cas du matériau de référence, une irradiation à une dose de 6,3 dpa entraîne 
uniquement la formation de boucles de Frank, dont la densité est ρFL =  14,7x1022 m−3 et la taille 
moyenne est 𝑑𝑑𝐹𝐹𝐹𝐹 =  1,9 nm. La densité de lignes de dislocation n’est pas affectée et n’est donc pas 
prise en compte. Ainsi, l’application du modèle des barrières dispersées prévoit une augmentation 
𝛥𝛥𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷 = 78 MPa, ce qui est en accord avec l’évolution de la cission critique résolue mesurée 
expérimentalement 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 = 81 MPa. 

IV.2.2.2 - Application au matériau brut 

Dans le cas du matériau brut de fabrication irradié à une dose de 6,3 dpa, les densités et tailles 
des défauts ont été mesurées précédemment par analyses MET. La densité de boucles de Frank à 
saturation est ρFL =  9,6x1022 m−3 et leur taille moyenne est 𝑑𝑑𝐹𝐹𝐹𝐹 =  1,9 nm. La densité de lignes de 
dislocation initiale est 𝜌𝜌𝐷𝐷0 =  3,4x1014 m/m3, diminuant jusqu’à 𝜌𝜌𝐷𝐷 = 5,0x1013 m/m3 après 
irradiation. L’application du modèle présenté ci-dessus donne les résultats suivants : 
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• Contribution durcissante des boucles de Frank 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐹𝐹𝐹𝐹 = 63 MPa.  
• Contribution adoucissante de la diminution de la densité de dislocations 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐷𝐷 = −69 MPa.  

Ainsi, le modèle de durcissement par barrières dispersées donne une diminution théorique de 
la cission critique 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷 = −6 MPa. Or, les essais de compressions micro-piliers ont montré que de 
cette irradiation résulte une diminution de la cission critique résolue 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 = −54 MPa, soit une 
différence de 48 MPa . 

Il est supposé que cette différence peut être liée à la disparition progressive des cellules de 
dislocation qui a été observée. En effet, Kuhlmann-Wilsdorf a démontré que ces dernières jouent un 
rôle important dans le durcissement des matériaux, ceux présentant des cellules de dislocations voyant 
leur cission critique augmenter par rapport au même matériau exempte de cellules [161]. Cette 
variation est calculée par la relation : 

𝜏𝜏𝑐𝑐𝑒𝑒𝑐𝑐𝑐𝑐𝑓𝑓𝑐𝑐𝑒𝑒𝑠𝑠 =
𝐾𝐾µ𝑏𝑏
𝐷𝐷

 

Où 𝐾𝐾 = 10  est une constante empirique et 𝐷𝐷 est le diamètre des cellules. Or il se trouve que 
les cellules disparaissent progressivement sous l’effet de l’irradiation. Les parois de ces cellules sont 
amincies, leur épaisseur passe de 81 nm à 35 nm environ pour une dose d’irradiation de 0,23 dpa. Au-
delà d’une dose de 0,46 dpa, les parois sont difficilement observables, et leur épaisseur et difficile à 
déterminer. Cela revient à une augmentation du diamètre des cellules, passant alors de 𝐷𝐷0  =  554 nm 
à 𝐷𝐷 =  602 nm pour une dose de 0,23 dpa, pouvant aller jusqu’à 𝐷𝐷 = 632 nm si les parois 
disparaissent entièrement. La composante liée à la taille des cellules est ainsi calculée telle que : 

𝛥𝛥𝜏𝜏𝑐𝑐𝑒𝑒𝑐𝑐𝑐𝑐𝑓𝑓𝑐𝑐𝑒𝑒𝑠𝑠 = 𝐾𝐾µ𝑏𝑏 �1
𝐷𝐷
− 1

𝐷𝐷0
� soit −45 < 𝛥𝛥𝜏𝜏𝑐𝑐𝑒𝑒𝑐𝑐𝑐𝑐𝑓𝑓𝑐𝑐𝑒𝑒𝑠𝑠 < −29 MPa 

En ajoutant cette composante au modèle calculé précédemment, il est obtenu une diminution 
théorique de la cission critique 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷  comprise entre -35 et -51 MPa. Dans le cas où les cellules 
dendritiques sont entièrement dissoutes, qui est le plus probable étant donné qu’elles n’ont pas été 
observées sur les lames FIB tirées des échantillons massifs irradiés à JANNuS-Saclay, le résultat 
correspond bien avec la valeur expérimentale mesurée par compression micro-pilier 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 =
−54 MPa. 

IV.2.2.3 - Application au matériau recuit irradié 

Le cas du matériau recuit s’avère plus simple. En effet, les contraintes résiduelles issues de la 
fabrication additive sont déjà évacuées sous l’effet du recuit et les cellules de dislocations sont donc 
déjà dissoutes avant irradiation et n’évoluent plus. Seuls les effets des boucles de Frank et des 
dislocations sont pris en compte. Ainsi, pour la même irradiation à une dose de 6,3 dpa, la densité des 
boucles de Frank mesurée est ρFL =  7,5x1022 m−3, pour une taille moyenne dFL = 2,04 nm. La 
densité de dislocations est relativement stable, passant de ρD0 = 5,4x1013 m/m3  à ρD =
 4,9x1013 m/m3, écart compris dans l’incertitude de mesure. Cette faible différence est attendue 
puisque le recuit a déjà permis de relaxer les contraintes résiduelles de fabrication. En utilisant le 
modèle de durcissement par barrières dispersées simple, les résultats suivants sont calculés :  

• Effet durcissant des boucles de Frank 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐹𝐹𝐹𝐹 = 69 MPa 
• Effet adoucissant de la diminution des lignes de dislocation 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐷𝐷 = −9 MPa 

Cela représente un durcissement total 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷 = 60 MPa, ce qui est en accord avec les 
expériences de compression micro-piliers qui ont permis de mesurer un 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 = 61 MPa. Cela 
confirme la pertinence du modèle utilisé dans le cas d’un matériau classique ainsi que l’apparition d’un 
phénomène supplémentaire pour le cas du matériau L-PBF brut de fabrication. 
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IV.2.2.4 Application au matériau recuit 

Il est possible d’appliquer le même modèle pour évaluer l’effet du recuit seul du matériau brut 
de fabrication. Dans ce cas, le recuit à 1000 °C pendant 2 heures entraîne une forte diminution de la 
densité de dislocations, semblable à celle provoquée par l’irradiation, puisqu’elle passe de 𝜌𝜌𝐷𝐷0 =
 3,4x1014 m−3 à 𝜌𝜌𝐷𝐷 =  5,4x1013 m−3. Là aussi, l’épaisseur des parois des cellules est affectée, mais 
de manière encore plus significative que sous irradiation, puisqu’elles sont à peine discernable. Ainsi, 
si l’épaisseur de ces parois est estimée à 2 nm après recuit, cela correspond à une taille des cellules 
passant de D0  =  554 nm à D =  632 nm. Enfin, le recuit affecte aussi la densité et la taille des 
précipités. Tous les précipités intradendritiques, d’une taille tPIntra0 < 5 nm et de densité ρPIntra0 =
2,3x1015 m−3 sont dissous. Quant aux précipités interdendritiques, ils passent d’une taille tPinter0 =
57 nm à une taille tPinter = 37 nm et d’une densité ρPinter0 = 1,6x1015 m−3 à une densité ρPinter =
1,3x1014 m−3. Il est rappelé que la force d’obstacle des précipités est estimé à 𝛼𝛼𝑃𝑃 = 1. L’application 
du modèle de durcissement par barrières dispersées donnes les contributions suivantes : 

• Effet de la diminution de la densité de dislocations ΔτD = −69 MPa 
• Effet des cellules de dislocation Δτcellules = −45 MPa 
• Effet des précipités ΔτP = −0,2 MPa 

D’après le modèle, le recuit a donc pour conséquence une baisse de la cission critique évaluée 
à 𝛥𝛥𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷 = −114 MPa. Cette valeur est très proche du résultat obtenu lors des essais de compression 
micro-piliers, mesuré à ΔτCRSS = −104 MPa. Dans ce cas, l’association du modèle de durcissement 
par barrières dispersées et de l’effet Kuhlmann-Wilsdorf sur la taille des cellules donne une bonne 
estimation.
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  - Synthèse 
L’évolution des propriétés mécaniques sous irradiation du Ni-20Cr L-PBF a pu être caractérisée. 

La Figure IV.6 résume ces résultats, représentant variation de la cission critique calculée d’après le 
modèle de durcissement par barrière dispersée Δ𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷 et la part de chaque contribution, associée aux 
mesures de cission critique résolue Δ𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 mesurées par compression micro-piliers. Dans le cas de 
l’échantillon de référence et le 90V recuit, le modèle utilisé permet une très bonne estimation de la 
variation de la cission critique grâce aux modifications induites par irradiation. Il permet aussi de bien 
simuler l’effet du recuit du matériau brut de fabrication. Dans le cas de l’échantillon 90V brut de 
fabrication irradié, la pertinence des résultats dépend avant tout de la mesure de l’épaisseur des parois 
dendritique, qui permet de mesurer l’importance de l’effet des cellules d’après Kuhlmann-Wilsdorf. 
Au minimum, si l’épaisseur des parois est prise égale à 35 nm comme cela est mesurée sur les 
échantillon irradié à JANNuS-Orsay à une dose de 0,23 dpa, alors Δ𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷_𝑚𝑚𝑖𝑖𝑛𝑛 = −35 MPa.  Cependant, 
si une dissolution complète des cellules est envisagée, comme les observations MET des lames minces 
irradiés à JANNuS-Orsay à une dose de 0,46 dpa et des échantillons massifs irradiés à JANNuS-Saclay 
tendent à le prouver, alors Δ𝜏𝜏𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷_𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 = −51 MPa, ce qui correspond bien à la valeur mesurée par 
compression micro-pilier qui donne Δ𝜏𝜏𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆 = −54 MPa. Il en est conclu que le modèle de 
durcissement par barrières dispersées associé à l’effet à l’effet Kuhlmann-Wilsdorf permet de bien 
rendre compte de l’évolution de la cission critique résolue du Ni-20Cr L-PBF sous irradiation. 

 
Figure IV.6 : Évolution de la valeur de la cission critique après irradiation selon le modèle de durcissement par barrières 
dispersées et de la cission critique résolue mesurée par compression micro-piliers. L’impact de chaque contribution est 

représenté pour mieux exprimer leur importance. 

Ainsi, les tests de compression micro-piliers et l’utilisation du modèle de durcissement par 
barrières dispersées ont permis de tirer les conclusions suivantes : 

• L’irradiation induit un adoucissement du matériau L-PBF, contrairement à ce qui est 
généralement observé dans les matériaux standards, comme la référence ou le matériau recuit 
à 1000 °C pendant 2 heures, du fait de la création de défauts.  

• La FA permet de retarder l’effet durcissant de l’irradiation, suite à une première phase 
d’adoucissement liée à la relaxation des contraintes résiduelles de fabrication (dissolution 
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progressive des cellules de dislocation et disparition des lignes de dislocation) intervenant à 
faible dose. 

• Le recuit du matériau brut de fabrication à 1000°C/2h entraîne également une relaxation des 
contraintes résiduelles semblable à celle induite lors de l’irradiation 

• Le modèle de durcissement par barrière dispersées permet de reproduire correctement 
l’évolution de la dureté du matériau recuit sous irradiation puisque seule la création de boucles 
de dislocation a un impact.  

• Après irradiation à 6,3 dpa, les différents matériaux étudiés possèdent des cissions critiques 
résolues proches les unes des autres, évaluées par compression micro-pilier à 234 MPa, 245 
MPa et 223 MPa pour les échantillons 90V brut, 90V recuit et de référence respectivement. 

• Cette étude n’a pas permis d’étudier l’effet de la dose d’irradiation. Cependant, il a été montré 
que l’irradiation entraîne la dissolution des cellules dendritiques, même pour une faible dose 
de 0,23 dpa, qui a été désigné responsable de l’adoucissement du matériau. Il peut ainsi être 
supposé que pour une faible dose d’irradiation, un adoucissement plus important pourrait être 
observé. En poursuivant l’irradiation à plus forte dose, le grossissement des défauts pourrait 
mener jusqu’à un durcissement du matériau FA brut, mais des essais sur des échantillons 
irradiés à différentes doses doivent être menés pour vérifier cette hypothèse. 



 
 

 

 

 

 

Conclusions et 
perspectives 



Conclusions et perspectives 
 

119 

 

Étant donné les nombreux avantages qu’offre l’utilisation de la FA, avec entre autres sa 
rapidité et une optimisation de la conception des pièces, ses domaines d’application sont voués à 
s’étendre. L’intérêt de son utilisation dans le domaine nucléaire n’est d’ailleurs plus à prouver 
puisqu’elle a déjà permis de remplacer des pièces obsolètes dans des réacteurs. Cependant, le 
comportement et la résistance de ces pièces à l’irradiation porte encore à débat et semble dépendre 
de nombreux paramètres, comme le choix du matériau et de la stratégie de fabrication. Ces travaux 
avaient donc pour objectif de déterminer si l’utilisation de la FA pouvait avoir un impact sur le 
comportement sous irradiation de l’alliage Ni-20Cr, au niveau de sa microstructure et de ses propriétés 
mécaniques. C’est pourquoi trois stratégies de fabrication ainsi que l’effet de recuits ont été étudiés 
puis comparés à un matériau de référence.  

Concernant l’évolution de la microstructure du Ni-20Cr sous irradiation à 450 °C aux ions 
lourds, plusieurs conclusions ont pu être tirées : 

• Dans tous les échantillons, les défauts formés ont été identifiés comme étant principalement 
des boucles de Frank mais des boucles parfaites sont également présentes pour les plus fortes 
doses. Elles sont réparties de manière homogène dans la matrice.  

• La stratégie de fabrication FA n’a pas d’influence sur la nucléation et la croissance des défauts 
dans le domaine d’irradiation étudié (température de 450 °C pour une dose maximale de 8,3 
dpa). 

• Les matériaux recuits et de référence présentent une plus grande densité de boucles de 
dislocation (31 % et 53 % en plus respectivement) et leur nucléation est deux fois plus rapide, 
étant donné un plus grand nombre de puits de défauts dans le matériau L-PBF brut de 
fabrication (lignes de dislocation préexistantes, précipités intradendritiques et 
interdendritiques). 

• Une faible dose d’irradiation permet de relâcher les contraintes résiduelles issues du processus 
de fabrication grâce au fluage d’irradiation et à la diffusion sous irradiation, ce qui a pour 
conséquence de dissoudre progressivement les cellules de dislocation. 

• Pour les irradiation in situ, des structures ordonnées semblables à des dislocations sont 
formées lorsque la dose dépasse 0,5 dpa, afin de minimiser les interactions élastiques entre 
les boucles intensifiées par la faible épaisseur des lames. 

Des essais de compression micro-piliers ont permis de relier l’évolution de la microstructure 
aux propriétés mécaniques sous irradiation aux ions lourds à une dose de 6,3 dpa. Ainsi, il a été 
déterminé : 

• Les échantillons L-PBF bruts de fabrication possèdent une cission critique résolue supérieure 
à celle des échantillons recuit et de référence, étant donné la présence de nombreux obstacles 
(lignes de dislocation et cellules dendritiques). 

• Dans le cas des échantillons recuit et de référence, l’irradiation aux ions entraîne une 
augmentation de la cission critique résolue, suite à la formation des boucles de dislocation, 
plus importante dans le cas du matériau de référence puisque plus de défauts sont formés. 

• Le matériau L-PBF brut de fabrication voit sa cission critique résolue diminuer après irradiation 
puisque l’augmentation causée par la formation des mêmes défauts est contrebalancée par la 
dissolution des cellules dendritiques et la baisse de la densité de ligne de dislocation. 

• Ces évolutions sont vérifiées par le modèle de durcissement par barrières dispersées. 

Ces travaux ont donc permis de comprendre quels sont les effets de l’irradiation sur la 
microstructure et les propriétés mécaniques du Ni-20Cr L-PBF. Il semble ainsi que le matériau FA ne 
présente pas de contre-indication à son utilisation dans le domaine nucléaire. En effet, si le matériau 
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brut de fabrication est considéré, les défauts sont créés moins rapidement et sont moins nombreux 
que dans le matériau de référence. Le principal inconvénient vient du fait que les cellules de dislocation 
composant le matériau sont dissoutes durant l’irradiation, ce qui modifie de façon importante ses 
propriétés mécaniques en cours d’utilisation. Cependant, après recuit à 1000°C, les cellules de 
dislocation sont déjà dissoutes et l’irradiation induit seulement la formation de boucles de dislocation, 
tout comme dans le matériau de référence, la cission critique résolue augmente dans des proportions 
semblables. 

 Cependant, pour une utilisation au sein d’un réacteur nucléaire, les pièces seront aussi 
soumises à la corrosion et au phénomène de corrosion sous contrainte assisté par irradiation. Il serait 
donc intéressant d’étudier cet aspect. Dans cet objectif, des échantillons ont été irradiés sur la ligne 
IRRSUD et seront soumis prochainement à des tests de corrosion.  

Il serait également intéressant d’irradier les échantillons à des doses plus importantes pour 
vérifier si la croissance des défauts arrive à saturation.  En effet, la densité de dislocations semble 
saturer dans chaque échantillon, y compris les FA. Cependant, leur taille continue de croître. Une 
irradiation à plus forte dose pourrait aussi permettre de diminuer encore le nombre de puits de défauts 
dans les échantillons FA. Cela pourrait alors se traduire par une nouvelle augmentation de la densité 
de boucles de dislocation, qui pourrait alors saturer au m. 

Enfin, une étude en température permettrait de déterminer la gamme de température pour 
laquelle une formation de SRO est observée sous irradiation. Cette phase durcissante serait susceptible 
d’avoir un impact important sur les effets de l’irradiation, notamment en agissant comme phase 
durcissante et comme puit de défauts. 

Enfin, l’étude sur le Ni-20Cr a permis d’identifier et d’étudier les mécanismes simples de 
réponse à l’irradiation dans les matériaux FA.  Il serait donc intéressant de répéter cette étude sur un 
superalliage à base nickel, susceptible d’être utilisé dans les centrales nucléaires. L’interprétation 
serait plus difficile, car une modification des phases en présences pourrait intervenir, et le 
durcissement pourrait les affecter différemment. Cependant les mécanismes identifiés dans cette 
étude seront très certainement mis en jeu dans les superalliages, même si d’autres contributions 
seront à prendre en compte.
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A.1  - Conditions d’observation des défauts 
Si une boucle de Frank peut être rendue invisible via une réflexion 𝑔𝑔, d’autres types de défauts 

peuvent posséder des conditions partiellement identiques. Par exemple, si la réflexion 𝑔𝑔(220) est 
utilisée, un défaut rendu invisible peut être soit une boucle de Franck de vecteur de Burgers 𝑏𝑏�⃗ =
⅓[11�1], soit une dislocation partielle de Schockley de vecteur 𝑏𝑏�⃗ = ⅙[11�2], puisque les deux produits 
�⃗�𝑔 ∙ 𝑏𝑏�⃗  sont nuls. Il est ainsi nécessaire de vérifier d’autres réflexions pour lesquelles le défaut s’éteint. 
Si deux réflexions permettent d’éteindre un défaut, alors le produit vectoriel de ces deux réflexions 
permet de trouver le vecteur de Burgers du défaut et donc sa nature. Le Tableau IV.3 donne les valeurs 
de �⃗�𝑔 ∙ 𝑏𝑏�⃗  pour les principaux type de défauts dans un réseau CFC, selon Jackson [162]. 

Tableau IV.3 : Valeurs des produits �⃗�𝑔 ∙ 𝑏𝑏�⃗  des principaux défauts rencontrés dans les matériaux CFC, donnant leurs conditions 
de visibilité en MET [162]. 
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Cette table permet de déterminer les réflexions à observer pour caractériser chaque défaut. 
En voici un récapitulatif :  

• Défaut rendu invisible par une réflexion type 𝑔𝑔(200) : dislocation ou boucle parfaite 
• Défaut rendu invisible par une réflexion type 𝑔𝑔(111)mais pas par une 𝑔𝑔(200) : 

dislocation partielle de Shockley 
• Défaut rendu invisible par au moins deux réflexions type 𝑔𝑔(220)  : boucle de Frank
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A.2  - Résultats expérimentaux des mesures de taille et de densité 
Les analyses d’images réalisées sur les différents échantillons irradiés ont permis de mesurer 

l’évolution de la taille et de la densité des boucles de dislocation en fonction de la dose d’irradiation. 
Les valeurs moyennes ont déjà été présentées en partie III.2.2. Ces résultats sont tirés des distributions 
en taille, dont un exemple avait été montré en Figure III.19, et qui sont présentées ici en Figure IV.7 et 
Figure IV.8. Les mesures des échantillons in situ sont pris avant la correction suite à la surestimation 
de 17 % due à la méthode d’observation.  

 
Figure IV.7 : A) à G) Distributions en taille des boucles de dislocation mesurées pour les différents échantillons massifs 

irradiés sur la ligne JANNuS-Saclay en fonction de la dose d’irradiation. H) Distribution en taille des boucles de dislocation 
mesurée pour l’échantillon 90V irradié sur la ligne IRRSUD. 
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Figure IV.8 : Distribution en taille des boucles de dislocation des lames minces irradiés sur la ligne JANNuS-Orsay en fonction 

de la dose d’irradiation. 
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A.3  - Résultats expérimentaux de nano-indentation 
Des essais de nano-indentation ont été réalisés sur les échantillons 60H, 60V, 120H et 120V non irradiés 
et irradiés sur la ligne JANNuS-Saclay à des doses de 0,8 et 8,3 dpa pour une profondeur d’implantation 
de 1,5 µm. Ces essais ont été réalisés à l’aide d’une pointe Berkovich pour des profondeurs 
d’indentation de 200 nm, 1 µm et 2 µm. Pour chaque échantillon, 16 mesures ont été réalisées, 
formant un quadrillage 4x4 indents, espacés de 20 µm chacun, sans prendre en compte l’orientation 
cristallographique des grains. Les courbes de duretés représentées en Figure IV.9 permettent de 
calculer les valeurs de duretés de chaque échantillons, données en Figure IV.10. Elles sont calculées 
comme étant les moyennes de la dureté mesurée pour des profondeurs entre 100-150 nm pour les 
indents de 200 nm, entre 450-550 nm pour les indents de 1 µm et entre 900-1100 nm pour les indents 
de 2 µm. 

 
Figure IV.9 : Courbes de dureté obtenues par nano-indentation pour des échantillons A), E), C) L-PBF 60 J/mm3 pour des 

profondeurs d’indentations respectives de 200 nm, 1 µm et 2 µm, et B), D), F) L-PBF 120 J/mm3 pour des profondeurs 
d’indentations respectives de 200 nm, 1 µm et 2 µm. 
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Figure IV.10 : Dureté calculée à partir des essais de nano-indentation pour des profondeurs d’indentation de A) 200 nm, B) 1 

µm et C) 2 µm. 

Ces résultats n’ont pas permis de tirer de conclusions satisfaisantes. Dans le cas des 
échantillons 60 J/mm3 indentés à une profondeur de 200 nm, une faible irradiation semble d’abord 
adoucir légèrement le matériau d’environ 3 %, qui pourrait être expliqué par une rapide dissolution 
des cellules dendritiques. Lorsque l’irradiation est poursuivie jusqu’à 8,3 dpa, un durcissement est alors 
observé, expliqué par la création des défauts sur le même principe que le modèle de durcissement par 
barrières dispersées. Cependant, ce schéma n’est pas répété pour les échantillons 120 J/mm3 ni pour 
des indents plus profonds, où les échantillons non irradiés sont parfois plus durs, parfois moins durs 
que les échantillons irradiés, et où les échantillons fortement irradiés peuvent avoir la dureté la plus 
faible.  

Toutes ces variations ne peuvent s’expliquer par un effet de l’irradiation car des 
comportements contraires sont observés. C’est pourquoi ces résultats n’ont pas été plus exploités et 
que les échantillons 90 J/mm3 n’ont pas tous été sondés. Les variations observées peuvent être liées à 
l’orientation des grains, qui ne pouvait pas être contrôlée lors de l’analyse, et qui est d’une grande 
importance dans le cas des matériaux L-PBF, puisque l’orientation des dendrites et des cellules 
dendritiques joue un rôle majeur. C’est pourquoi les essais de compression micro-piliers, permettant 
de sélectionner l’orientation des grains par EBSD, ont été préférés.



 
 

 

 

 

 

 

  



 

 

  



 

 

Résumé 
La fabrication additive (FA) des métaux est une technologie de pointe qui permet une mise en œuvre 

rapide et l’optimisation de la conception de pièces complexes. Elle est désormais utilisée dans de nombreux 
secteurs industriels, dont le nucléaire. L’un des processus de fabrication les plus courants est la fusion laser 
sur lit de poudre, qui est à l’origine d’une microstructure particulière qui pourrait influer sur la réponse du 
matériau à l’irradiation.  

L’objectif de ce travail de thèse a donc été d’étudier l’effet de l’irradiation aux ions lourds sur la 
microstructure du Ni-20Cr FA par Microscopie Électronique en Transmission (MET), ainsi que son impact sur 
ses propriétés mécaniques, afin de déterminer si l’usage de la FA pourrait s’appliquer au domaine nucléaire. 
Pour cela, trois stratégies de fabrication additive ainsi que l’effet d’un recuit ont été étudiés et ont été 
comparés à un matériau de référence. Différentes expériences d’irradiation aux ions lourds ont été réalisées, 
sur des échantillons massifs mais aussi sur des lames minces observées par MET in situ. Les expériences in 
situ permettent notamment de mesurer la cinétique de croissance des défauts à faible dose et de suivre 
l’évolution de certaines caractéristiques.  

Il est ainsi mis en évidence que dans tous les échantillons, l’irradiation induit la formation de boucles 
de Frank et de boucles parfaites. La stratégie de fabrication n’a pas d’influence sur l’évolution 
microstructurale des échantillons FA. Cependant, les cellules dendritiques, caractéristiques de la FA, sont 
dissoutes par irradiation. De plus, une densité plus faible de boucles de dislocation est mesurée dans le cas 
des échantillons FA que pour les échantillons recuits et de référence, qui présentent eux une évolution 
similaire. Cela est expliqué par une densité de puits de défauts plus importante dans le matériau FA brut. 
L’évolution microstructurale observée est reliée aux propriétés mécaniques, qui sont mesurées par 
compression micro-pilier. Il est démontré que les matériaux recuits et de référence voient leur cission critique 
résolue augmenter à cause de la création des boucles de dislocation, alors que le matériau FA voit une 
diminution suite à la dissolution des cellules de dislocation, plus important que la composante durcissante. 
Ces évolutions sont confirmées par l’application du modèle de durcissement par barrières dispersées.  

Abstract 
Additive Manufacturing (AM) of metals is an advanced technology that enables rapid implementation 

and design optimization of complex parts. It is now used in many industrial sectors, including nuclear. One of 
the most common processes in AM is Laser Powder Bed Fusion, which results in a particular microstructure 
that could influence the material's response to irradiation. 
  The objective of this thesis was to study the effect of heavy ion irradiation on the microstructure of 
AM Ni-20Cr using Transmission Electron Microscopy (TEM), as well as its impact on its mechanical properties, 
to determine whether AM could be used for nuclear applications. For this purpose, three additive 
manufacturing strategies and the effect of annealing were studied and compared to a reference material. 
Various heavy ion irradiation experiments were conducted, on bulk samples as well as on thin foils observed 
via in situ TEM. In situ experiments allow measuring the defect growth kinetics at low doses and tracking the 
evolution of certain characteristics. 

It is thus demonstrated that in all samples, irradiation induces the formation of Frank loops and 
perfect loops. The manufacturing strategy does not influence the microstructure evolution of AM samples. 
However, the dendritic cells, characteristic of AM, are dissolved under irradiation. Additionally, a lower 
density of dislocation loops is measured in the AM samples compared to the annealed and reference samples 
that show a similar evolution. This is explained by a higher density of defect sinks in the as built AM material. 
The observed microstructural evolution is linked to the mechanical properties, which are measured by 
micropillar compression. It is shown that the annealed and reference materials experience an increase in 
their critical resolved shear stress due to the creation of dislocation loops, whereas the AM material show a 
decrease due to the dissolution of dislocation cells, superior to the hardening component. These changes are 
confirmed by the application of the dispersed barrier-hardening model. 
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