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Pour comprendre l’évolution d’un matériau, on commence
souvent par la fin : on se demande vers quel état d’équilibre il
se dirige. C’est le but de la thermodynamique, qui permet, en
particulier, de construire le diagramme des phases* d’équi-
libre, donnant la fraction volumique et la composition des
phases en présence, dans des conditions d’usage données.
La construction d’un diagramme de phases, celui du système
Er-Zr, est illustré dans le chapitre intitulé « Thermodynamique
des alliages de Zr : application au système Er-Zr », infra,
pp. 119-121 : on y verra qu’on dispose pour cela d’une impres-
sionnante batterie de méthodes expérimentales et de la
méthode CALPHAD. Celle-ci permet d’ajuster l’enthalpie
libre* de l’alliage sur un nombre limité de données expérimen-
tales, pour reconstruire l’ensemble du diagramme. Un pro-
blème se pose immédiatement : il est très difficile d’atteindre
l’état d’équilibre à basse température, parce que l’évolution du
matériau y devient trop lente. Les diagrammes de phases sont
donc souvent mal connus à basse température.

Dans la mesure où elle utilise des modèles thermodyna-
miques raisonnables, la méthode CALPHAD permet d’extra-
poler à basse température les résultats obtenus à partir des
données produites à haute température – on peut aussi y inté-
grer des données fournies par des modèles atomiques. On
peut également calculer directement le diagramme de phases
par des méthodes de simulations à l’échelle atomique. La dif-
ficulté essentielle est alors de prendre en compte toutes les
contributions à l’énergie libre d’un matériau – énergie de
mélange chimique, relaxations des positions atomiques, exci-
tations vibrationnelles ou magnétiques, etc. Deux méthodes,

appliquées aux alliages Fe-Cr, sont comparées dans le cha-
pitre intitulé « La thermodynamique des alliages fer-chrome »,
infra, pp. 123-126 : elles concluent à la nécessité de réviser le
diagramme de phase à basse température.

L’étape suivante consiste à modéliser la cinétique d’évolution
du matériau. Pour des temps très courts, inférieurs à la nano-
seconde, la méthode idéale consiste à intégrer numérique-
ment les équations de Newton. La dynamique moléculaire*
est la voie royale pour modéliser le dommage d’irradiation pri-
maire : la formation de défauts ponctuels ou d’amas de défauts
dans les « cascades de déplacements ». Le chapitre intitulé
« La modélisation du dommage primaire d’irradiation par
dynamique moléculaire », infra, pp. 127-132, résume les avan-
cées récentes réalisées au CEA, dans une grande variété de
matériaux. Sur des temps beaucoup plus longs, les micro-
structures évoluent par migration thermiquement activée des
défauts ponctuels, et il est donc capital d’obtenir des informa-
tions fiables sur leurs propriétés : structure, énergies de for-
mation et de migration. Ces dernières années, les méthodes
ab initio ont complétement bouleversé ce domaine de
recherche, comme nous le verrons dans le chapitre intitulé
« Structure et cinétique des défauts ponctuels dans le carbure
de silicium », infra, pp. 133-136, consacré au SiC (où les
défauts peuvent adopter différents états de charge, d’où un
paysage énergétique complexe) ou les chapitres intitulés
«Structure et cinétique des défauts d’irradiation dans le fer »,
infra, pp. 137-140, et « Énergétique et cinétique de l’hélium
dans le fer et les alliages à base de fer », infra, pp. 141-146,
sur les alliages à base de fer. Ces deux derniers exemples
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illustrent la façon dont les calculs ab initio ont permis une inter-
prétation claire de données expérimentales complexes, tran-
chant des polémiques vieilles de plusieurs décennies sur les
mécanismes de diffusion opérant dans ces matériaux.

Enfin, les mécanismes de formation et de migration de défauts
révélés par les approches précédentes peuvent être intégrés
dans des méthodes cinétiques pour simuler l’évolution de la
microstructure et, in fine, des propriétés d’usage. C’est l’objet
des trois derniers chapitres de cette section. L’évolution des
boucles de dislocations dans le Zr est modélisée par la
méthode de dynamique d’amas (« L’évolution de la microstruc-
ture des alliages de Zr », infra, pp. 147-150) : on étudie ainsi
deux effets de l’irradiation d’une grande importance technolo-
gique : la croissance et le durcissement. Les phénomènes de
ségrégation provoqués par l’irradiation sont présentés dans le
chapitre intitulé « Cinétique de ségrégation provoquée par l’ir-
radiation dans les aciers auténitiques », infra, pp. 151-155. Ils
peuvent provoquer une modification locale de la composition

d’un alliage au voisinage des puits de défauts (les joints de
grains, en particulier) et une dégradation des propriétés méca-
niques ou de la résistance à la corrosion. Enfin, la formation
des petits amas riches en cuivre dans les aciers de cuve
(« L’évolution microstructurale dans les alliages modèles
d’aciers de cuve », infra, pp. 157-160), également source de
durcissement et de fragilisation, résume bien toute la problé-
matique des matériaux nucléaires. La précipitation du cuivre
dans le fer est un phénomène qui peut se produire hors irra-
diation dans un alliage suffisamment concentré. Même dans
ce cas relativement simple, nous verrons que les méthodes
de simulation atomique ont révélé des mécanismes inatten-
dus (la migration rapide des petits amas de cuivre). Mais l’ir-
radiation peut, de plus, accélérer cette précipitation, en aug-
mentant la concentration en défauts ponctuels ou en favorisant
une précipitation hétérogène sur les amas de défauts, ou
même la provoquer (dans un alliage sous-saturé en cuivre, où
elle ne se produirait pas à l’équilibre), par un mécanisme de
ségrégation produite.
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La thermodynamique des alliages de Zr :
application au système Er-Zr

Parmi les concepts innovants de gainage de combustible
dans les réacteurs à eau pressurisée, citons celui consistant
à insérer une terre rare comme l’erbium dans la gaine en
alliage de zirconium. Cela a pour effet d’« empoisonner » le
cœur du réacteur, c’est-à-dire de favoriser les captures neutro-
niques par l’erbium, poison consommable permettant la régu-
lation de la réactivité du cœur. La connaissance des équilibres
entre phases dans le système Er-Zr est alors un préalable
indispensable à la mise en œuvre industrielle de ce procédé
prometteur d’empoisonnement. Nous illustrons ci-dessous la
puissance de la méthode CALPHAD* (voir supra, pp. 49-52,
le chapitre intitulé « Les diagrammes de phase »), méthode
semi-empirique de calculs de diagrammes de phases, en l’ap-
pliquant à la modélisation du système binaire Er-Zr.

Les diagrammes de phase, ou diagrammes d’équilibre per-
mettent de représenter les domaines de stabilité des phases
d’un mélange de N corps purs en fonction de la température
et de la composition nominale du mélange. Ainsi, à une com-
position nominale X et une température θ, les diagrammes de
phase permettent de connaître les phases en présence et leur
état, leurs compositions et leurs proportions relatives. Les dia-
grammes de phases peuvent être déterminés expérimentale-
ment, mais une étude complète ne peut être faite que sur un
système binaire (à deux éléments) et partiellement sur un sys-
tème ternaire.

L’utilisation de la méthode CALPHAD prend alors tout son
sens dans le cadre de l’étude de systèmes multi-alliés. En
effet, cette méthode repose sur la modélisation des proprié-
tés thermodynamiques d’un système. En décrivant l’énergie
de Gibbs (ou « enthalpie libre ») de toutes les phases appar-
tenant à un système donné, il est possible de calculer le dia-
gramme de phases. Il est également possible de combiner les
descriptions de systèmes simples pour prévoir les équilibres
de phase de systèmes complexes.

L’énergie de Gibbs de chaque phase est décrite par un modèle
mathématique. Les coefficients entrant dans ces expressions
sont ajustés à partir de données expérimentales (et parfois de
calculs ab initio) telles que des températures de transforma-
tion, des limites de solubilité, des enthalpies de formation ou
des capacités calorifiques.

La méthode CALPHAD permet ainsi de rationaliser un plan
d’expériences (limitation du nombre d’expériences et de leurs

coûts), d’étudier des systèmes multi-constitués par extrapola-
tion de sous-systèmes.

Les données expérimentales utiles pour l’étude et la modéli-
sation d’un diagramme de phases sont de différents types :

• Métallurgiques : mesures de températures d’invariants, de
liquidus* ou de solidus*, de limites de solubilités.

• Thermodynamiques : activité, potentiel chimique, enthalpie
de formation, de transformation ou de mélange.

• Structure cristallographiques.

• Complétés éventuellement par des calculs ab initio.

Les données disponibles dans la littérature sur ce système
sont très restreintes et concernent : la détermination de la
limite de solubilité de l’erbium dans le zirconium à 1000 °C [1],
la détermination du solvus* de l’erbium et des mesures de
liquidus et de solidus par Analyse Thermique Différentielle
(ATD)* [2]. Toutes ces données ont été compilées par
C.B. ALCOCK et al. [3], en vue de proposer une première ver-
sion du diagramme de phases (fig. 108).

Thermodynamique et cinétique : exemples de modélisation
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fig. 108. Diagramme de phase d’équilibre du système erbium-
zirconium d’après ALCOCK et al. [3].
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La détermination expérimentale
du diagramme de phases

Compte tenu de la quantité très restreinte de données issues
de la littérature, des expériences ont été menées au CEA afin
de déterminer les données nécessaires à la modélisation ther-
modynamique de ce système. Cinq alliages binaires Er-Zr ont
été élaborés à partir de zirconium* (VAN ARKEL) et d’erbium
pur, et recuits à cinq températures différentes : 500, 850,
1 000, 1 100 et 1 200 °C. Les compositions chimiques des
phases présentes après traitements thermiques ont été déter-
minées par microsonde électronique de Castaing. La
figure 109 illustre l’évolution de la microstructure de l’alliage
binaire Er66Zr34 en fonction de la température de recuit à 500,
850 et 1 200 °C.

Rappelons que le zirconium pur existe sous deux formes allo-
tropiques : l’une à basse température, 0Zr, de structure hexa-
gonale compacte, et l’autre à haute température, �Zr, de struc-
ture cubique centrée.

La solubilité maximale de l’erbium dans la solution solide 0Zr
est de 30 at.% Er à 1000 °C : cette valeur est très supérieure
à celle présentée par ALCOCK [3] (fig. 108).

La température de palier péritectoïde* a été déterminée par
Calorimétrie différentielle à balayage à 1 045 ± 20 °C à partir
de deux alliages de composition différente : Er40Zr60 et
Er25Zr75.

Les températures de solidus et liquidus ont été mesurées par
Analyse Thermique Simple (ATS)*.

La modélisation thermodynamique

Le but de cette modélisation est de décrire les énergies de
Gibbs de toutes les phases du système en fonction de la com-
position, de la température et de la pression. Dans un premier
temps, il faut procéder au choix des modèles thermodyna-
miques associés aux différentes phases du système, en pre-
nant en compte leurs caractéristiques cristallographiques.

Les énergies de Gibbs des éléments purs sont décrites dans
leurs états stables à 298,15 K pour une pression de 105 Pa.
Les phases liquide, hc (phases hexagonales : solutions solides
terminales d’erbium et de zirconium 0) et cc (phase cubique
centrée �Zr) sont décrites par le modèle de solution solide sub-
stitutionnelle.

Toutes les données expérimentales déterminées dans le
cadre de cette étude ont été utilisées pour la modélisation ther-
modynamique.

Le diagramme de phase, calculé avec ces paramètres, est
présenté figure 110. Il reproduit de manière satisfaisante ces
données, exception faite des limites de solubilité à basse tem-
pérature.

Le diagramme de phase Er-Zr, système jusqu’à présent très
peu étudié, a fait l’objet d’une re-détermination expérimentale
et d’une modélisation thermodynamique par la méthode CAL-
PHAD. Les deux déterminations montrent un bon accord.
Cette nouvelle version est très différente de celle de référence,
proposée jusqu’à présent dans la littérature. En effet, le nou-
veau diagramme montre un domaine de solubilité de l’erbium

Fig. 109. Micrographie MET d’un alliage Er66Zr34 : après traitement thermique à 500 °C (a), micrographies MEB après traitement thermique
à 850 °C (b) et 1 200 °C (c).
Les limites de solubilité de l’erbium dans la solution solide �Zr et du zirconium dans la solution solide Er atteignent 40 % at., au niveau du palier
eutectique. La température du palier eutectique, voisine de 1 380 °C, a été déterminée par analyse thermique simple.

1 µm 10 µm 10 µm

a b c
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dans le zirconium 0 beaucoup plus vaste qu’initialement
escompté, ce qui représente un point positif pour la faisabilité
technologique des gaines erbiées dans les réacteurs à eau
sous pression.

Caroline TOFFOLON,
Département des matériaux pour le nucléaire
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La thermodynamique des alliages fer-chrome

La modélisation des alliages fer-chrome fait l’objet d’un
regain d’intérêt, lié à l’utilisation éventuelle des alliages ferrito-
martensitiques dans les futurs réacteurs de génération IV,
voire dans les réacteurs à fusion. Le but de ces études est
d’être capable de prédire, à partir des propriétés atomiques,
des phénomènes tels que la décomposition des solutions
solides fer-chrome, la ségrégation induite sous irradiation, ou
encore le gonflement sous irradiation. Une étape indispen-
sable est la mise au point de modèles thermodynamiques –
qu’il s’agisse de potentiels interatomiques (voir supra, pp. 33-
37, le chapitre intitulé « Les potentiels interatomiques ») ou de
modèles d’interactions sur réseau (voir supra, pp. 45-48, le
chapitre intitulé « Potentiels thermodynamique et potentiel de
force moyenne ») – reproduisant de façon réaliste les proprié-
tés d’équilibre des alliages fer-chrome et en particulier leur
diagramme de phase.

Le système fer-chrome constitue, à cet égard, un défi, car ses
propriétés thermodynamiques sont tout à fait originales. Dans
les années 80, des calculs de structure électronique et des
expériences de diffusion de neutrons et de résistivité élec-
trique [1], réalisés au CEA, ont mis en évidence un change-
ment de signe de l’enthalpie de mélange avec la teneur en
chrome, qui correspond à un changement de comportement :
les alliages à moins de 10 % de Cr ont une tendance à l’ordre,
alors que les alliages plus concentrés ont une tendance à la
séparation de phase entre une phase 0 riche en fer et une
phase 0� riche en chrome. La tendance à l’ordre dans les
alliages dilués semble incompatible avec les diagrammes de
phase disponibles dans la littérature, qui présentent une
lacune de miscibilité* presque symétrique à basse tempéra-
ture, avec une solubilité quasi nulle du chrome dans le fer.
Plusieurs études ab initio ont récemment été consacrées à ce
comportement (p. ex. [2]) et ont révélé son origine magnétique,
liée aux propriétés ferromagnétiques du fer et antiferromagné-
tiques du chrome. En plus de ces effets magnétiques, une
entropie de vibration importante [3] contribue également à
augmenter la solubilité du chrome dans le fer.

L’étude systématique – en particulier, dans les alliages
concentrés – de ces contributions magnétiques et vibration-
nelles par des calculs ab initio reste très coûteuse. Par ailleurs,
des modèles thermodynamiques et cinétiques spécifiques doi-
vent être développés pour les prendre en compte et pouvoir
extrapoler les résultats des calculs ab initio à température finie.

Deux pistes sont possibles. La première consiste à ajuster des
potentiels interatomiques pour reproduire les résultats des cal-
culs ab initio (voir supra, pp. 29-32, le chapitre intitulé « Les
calculs électroniques ab initio pour la matière condensée »).
À partir de ces potentiels interatomiques, il est alors possible
de calculer les propriétés thermodynamiques (construction du
diagramme de phase) et de simuler les cinétiques de décom-
position. La seconde approche, plus simple, consiste à
construire un modèle d’interactions de paires sur réseau
rigide, les contributions magnétiques et vibrationnelles étant
prises en compte par une dépendance des interactions en
fonction de la température et de la composition locale.

Les potentiels empiriques –
construction directe du diagramme
d’équilibre des phases

Le jeu de potentiels interatomiques considérés ici a été déve-
loppé par P. OLSSON et al. [4]. Il reproduit les propriétés struc-
turales et énergétiques essentielles du système FeCr. En par-
ticulier, pour les solutions solides présentant jusqu’à 15 % de
chrome, l’ordre à courte distance et le changement de signe
de l’enthalpie de mélange sont correctement décrits. Une
étude Monte-Carlo sur réseau rigide [5] a également montré
que ce potentiel présentait une lacune de miscibilité avec,
comme attendu, une grande limite de solubilité en chrome. En
revanche, la limite de solubilité du fer dans le chrome est beau-
coup plus faible que celle observée expérimentalement.

À partir de ce potentiel, il est possible de s’affranchir de l’hypo-
thèse de réseau rigide et de laisser les atomes de fer et de
chrome explorer toutes les positions possibles de l’espace des
phases. La figure 111, page suivante, montre que les fluctua-
tions typiques des positions atomiques dans l’alliage sont néan-
moins de faible amplitude : les atomes restent dans le voisinage
du réseau rigide sous-jacent de structure cubique centrée.

Les simulations sur réseau relaxé sont effectuées à pression
constante dans un ensemble particulier appelé « ensemble
de transmutation ». Les objets qui sont échantillonnés par les
simulations Monte-Carlo ne sont pas les configurations elles-
mêmes, mais de courtes trajectoires au cours desquelles un
atome de fer est transmuté en un atome de chrome. Ces tra-
jectoires sont produites en intégrant l’équation de Langevin à
pression constante (au moyen d’un schéma de discrétisation
classique).

Thermodynamique et cinétique : exemples de modélisation
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Dans de telles simulations, la différence de potentiel chimique

μ entre le chrome et le fer peut ainsi être mesurée. Cette
quantité correspond à la différence d’énergie libre entre un
système contenant respectivement NFe–1 et NCr+1 atomes
de fer et de chrome et un second système en contenant res-
pectivement NFe et NCr :


μ = G(NFe – 1, NCr +1) – G(NFe, NCr) (1)

La relation (1) permet de reconstruire les surfaces d’énergie
libre de Gibbs en fonction de la concentration en chrome
c = NCr/(NFe+NCr) et de la température T, lesquelles sont
représentées sur la figure 112. La quantité 
μ(c, T) est esti-
mée directement au cours des simulations, à l’aide d’un esti-
mateur [6], relation mathématique qui permet de moyenner
l’observable (la grandeur physique d’intérêt), à partir de toutes
les configurations construites par la simulation. Dans le cas
présent, l’échantillon de configurations est appelé « chaîne de
MARKOV », parce qu’il est construit au moyen d’une méthode
Monte-Carlo. L’estimateur le plus simple correspond à la
moyenne arithmétique. En pratique, on préfère presque tou-
jours utiliser un estimateur qui réduit la variance statistique
des estimations de manière optimale, de façon à obtenir une
estimation la plus précise possible. Ainsi, dans le cas présent,
nous avons utilisé l’estimateur conditionnel optimal développé
récemment par J.-F. DELMAS et B. JOURDAIN [7].

Les limites de solubilité obtenues pour le chrome [6] sont de
l’ordre de 6 à 8 % at. en chrome, en accord avec les valeurs
prédites par CALPHAD. La pertinence thermodynamique des
calculs sur réseau relaxé dépend uniquement de la qualité des

potentiels interatomiques utilisés : aucune approximation n’est
faite dans cette approche. Les simulations avec relaxations
atomiques permettent de mesurer la contribution des phonons
dans les énergies libres et les potentiels chimiques. Cette
contribution correspond à l’entropie vibrationnelle, par opposi-
tion à l’entropie de répartition des atomes sur le réseau rigide
sous-jacent. Cependant, les calculs avec relaxation sont extrê-
mement coûteux et restent difficiles à réaliser dans le cadre

Fig. 111. Instantané d’une structure simulée d’un alliage fer-chrome
contenant 20 % d’atomes de chrome à T = 300 K. Les atomes de fer
et de chrome sont respectivement représentés en bleu et en gris.
La boîte de simulation contient 432 atomes.

Fig. 112. En haut : énergie libre de Gibbs d’un alliage fer-chrome
en fonction de la concentration c en chrome. Pour rendre les profils
d’énergie libre plus visibles, ceux-ci ont été translatés et aplanis
à l’aide de la formule juxtaposée à l’axe des ordonnées. 
μ*
correspond à la différence de potentiel chimique, lorsqu’il y a
coexistence de deux phases. Cette quantité est calculée dans
l’ensemble semi-grand canonique, au sein duquel la concentration
en chrome varie. La grandeur P* désigne la probabilité d’observer la
concentration c (en chrome) dans l’ensemble semi-grand canonique

μ**–T : les régions claires sur le paysage du bas correspondent aux
zones de fortes probabilités, et donc de stabilité thermodynamique
(voir échelle des couleurs). Aux basses températures, la phase riche
en fer et la phase riche en chrome sont stables et équiprobables.
Les limites de solubilité en fer et en chrome qui sont indiquées
par les courbes blanches sur la figure du bas correspondent aux
maximum locaux de P*. Le nombre d’atomes dans la boîte est 432.
Dans la limite thermodynamique, la construction utilisée ici équivaut
à la règle de la tangente commune.
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des méthodes Monte-Carlo ou de champ moyen cinétiques
décrites au chapitre intitulé « Les modèles cinétiques », supra,
pp. 57-60.

Les modèles sur réseau rigide

Une approche plus simple, permettant l’étude des propriétés
cinétiques et la modélisation de l’évolution des microstructures
sous irradiation et utilisant des interactions de paires effectives
sur réseau rigide, a donc été développée récemment au CEA
[8]. Pour obtenir des propriétés thermodynamiques asymé-

Ce modèle d’interaction reste suffisamment simple pour être
utilisé dans des applications cinétiques : la modélisation
Monte-Carlo des décompositions des alliages fer-chrome, lors
de vieillissements thermiques, fondée sur ce modèle, est en
cours de développement [10].

Frédéric SOISSON et Manuel ATHÈNES,
Département des matériaux pour le nucléaire
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triques, dans les alliages riches en fer et riches en chrome,
ces énergies de paires dépendent de la composition atomique
locale. En les ajustant sur des énergies de mélange à 0K cal-
culées ab initio, on peut reproduire correctement la transition
entre tendance à l’ordre et tendance à la démixtion (fig. 113).

Une dépendance linéaire en température des interactions de
paires, ajustée sur la valeur expérimentale de la température
critique de démixtion, permet de tenir compte des effets des
transitions magnétiques et de l’entropie de vibration à tempé-
rature non nulle : on obtient alors un diagramme de phase en
bon accord avec ceux donnés dans les revues expérimentales
et théoriques les plus récentes, en particulier pour la solubilité
du chrome dans le fer (fig. 114).
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La modélisation du dommage primaire d’irradiation
par dynamique moléculaire

Le mécanisme principal de création du dommage dans un
solide irradié est l’accumulation des cascades de déplace-
ments atomiques. Les particules (neutrons, ions) qui pénètrent
dans la cible peuvent provoquer des collisions en chaîne.
L’atome de la cible qui est initialement touché par la particule
irradiante quitte son site et entre en collision avec ses voisins :
il crée alors une cascade de déplacements*. Dans les études
sur l’évolution des matériaux sous irradiation, on distingue le
dommage primaire créé juste après chaque cascade de
déplacements atomiques, des évolutions microstructurales à
long terme. Celles-ci, qui sont les seules à pouvoir être obser-
vées expérimentalement, dépendent directement de la nature
et de la quantité de dommage primaire. En raison de son
temps de création extrêmement court, ce dommage n’est pas
directement observable ; il est, de ce fait, beaucoup étudié par
simulation numérique, en particulier par des calculs de dyna-
mique moléculaire*. Ceux-ci décrivent les mouvements des
atomes sur une trajectoire déterministe selon les équations
de Newton intégrées numériquement. Le principe d’un calcul
de cascade en dynamique moléculaire est simple. Il s’agit
d’accélérer violemment un atome dans le solide (situé près de
sa surface, si l’on souhaite reproduire une irradiation aux ions)
et de suivre ensuite son déplacement ainsi que celui de tous
les autres atomes, que ceux-ci subissent ou non des collisions
directes ou indirectes avec l’atome accéléré. Le seul ingrédient
nécessaire est le jeu de potentiels inter-atomiques (voir supra,

pp. 33-37, le chapitre intitulé « Les potentiels interato-
miques »). Les calculs de cascade de déplacements font
d’ailleurs partie historiquement des toutes premières applica-
tions de la dynamique moléculaire, les premiers calculs datant
du début des années 60 [1].

Les deux phases de la cascade
de déplacements

Les calculs de dynamique moléculaire (voir supra, pp. 43 et
44, le chapitre intitulé « Les simulations de dynamique molé-
culaire ») ont permis de conceptualiser la décomposition des
cascades en deux phases : balistique puis thermique
(fig. 115). En effet, ils montrent que, quel que soit le matériau,
à partir de l’instant initial de l’accélération du projectile, la cas-
cade se déploie par une succession de chocs interatomiques
violents qui constituent la phase balistique. Quelques atomes
sont déplacés sur de « grandes » distances (bien au-delà de
la distance interatomique). Cette première phase dure de
l’ordre de 0,1 ps. On passe ensuite à la phase thermique qui
voit se développer, depuis le cœur de la cascade, des ondes
thermiques et de pression qui provoquent une fusion et une
dilatation locales du matériau (sur quelques dizaines de nm3).
Cette phase thermique se poursuit par un refroidissement et
un relâchement de la pression au cœur de la cascade, accom-
pagnés d’une reconstruction partielle du solide. Dans le cas

Thermodynamique et cinétique : exemples de modélisation

Fig. 115. Cascade de déplacements* dans le fer. Les atomes déplacés de leurs positions initiales à différents instants de la cascade sont en
gris. Leurs trajectoires depuis leur site initial sont figurées par les pointillés verts. Première ligne : de 0 à 40 femtosecondes (phase balistique) ;
deuxième ligne de 70 à 860 femtosecondes (phase thermique).
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d’un solide cristallin, on observe une recristallisation plus ou
moins complète. L’état final observé dépend à la fois de ces
processus d’échauffement-dilatation puis guérison et des
déplacements balistiques de certains atomes qui créent une
répartition inhomogène des défauts lacunaires (plutôt au
centre de la cascade) et interstitiels (plutôt au bord). L’évolution
ultérieure de la structure atomique qui conduit à la microstruc-
ture du matériau sous (ou après) irradiation ne peut plus être
décrite par des calculs de dynamique moléculaire. Cette évo-
lution lente, parfois dénommée « phase diffusive du dommage
d’irradiation », ne peut être décrite que par des méthodes de
simulation aux temps longs de type Monte-Carlo cinétique*,
champ moyen auto-cohérent* ou dynamique d’amas* (voir
supra, pp. 57-60, le chapitre intitulé « Les modèles ciné-
tiques »).

Notons que si l’on s’intéresse uniquement à la phase balis-
tique, des calculs basés sur l’approximation des collisions
binaires donnent une image approchée assez satisfaisante de
la répartition spatiale des dommages et des atomes déplacés.
Ces méthodes sont rapides, ce qui leur permet de décrire des
cascades de toutes énergies et de faire des études statis-
tiques, ce qui n’est pas le cas des calculs de dynamique molé-
culaire. À l’inverse, la dynamique moléculaire permet la des-
cription détaillée non seulement de la cascade, mais
également de la réaction du matériau, et donne une image
précise de sa structure atomique, à l’issue de chaque cas-
cade.

Les avantages et les inconvénients des modélisations de cas-
cade en dynamique moléculaire apparaissent facilement [2].
Le premier avantage est que la méthode ne laisse place à
aucune supposition sur la répartition du dommage et traite
tous les atomes sur un pied d’égalité. Ainsi, on découvre au fur
et à mesure quels sont les atomes frappés par le projectile et
quels dommages eux-mêmes provoquent en cascade. De
plus, on considère les interactions complètes des atomes
entre eux, ce qui permet de décrire de la même façon la phase
balistique (qui ne concerne finalement que peu d’atomes) et
la phase thermique qui met en jeu tout le cristal environnant.
En outre, l’utilisation de potentiels empiriques ajustés sur les
propriétés structurales et thermodynamiques du solide per-
met d’espérer avoir une bonne description de la structure du
matériau, à la fin de la cascade.

Le principal inconvénient de ces calculs est leur grande lour-
deur. Ces calculs nécessitent une grosse puissance de cal-
culs et doivent, le plus souvent, être effectués sur des
machines de calculs centrales ou départementales. Cette lour-
deur entraîne deux limitations :

• D’une part, le nombre d’atomes que l’on peut considérer, et
ainsi, l’énergie maximale des cascades modélisables. En
pratique, il est difficile de considérer actuellement plus que
quelques dizaines ou centaines de millions d’atomes, ce qui
entraîne une énergie maximale pour les cascades modéli-

sables de l’ordre de quelques centaines de keV. Si cette limite
en énergie suffit à décrire les cascades qui se produisent dans
les réacteurs nucléaires ou lors des désintégrations 0 des colis
de déchets, elle est notablement plus faible que celles des irra-
diations externes aux ions qui sont plutôt de l’ordre du MeV ;

• d’autre part, le déroulement exact d’une cascade est un phé-
nomène essentiellement chaotique. Il faudrait donc faire de
nombreux calculs pour obtenir une statistique suffisante sur
le dommage que créent les cascades, ce qui est très difficile
pour les hautes énergies. Notons tout de même qu’on
observe, à partir de quelques dizaines de keV d’énergie, une
division assez nette de la cascade en plusieurs sous-cas-
cades de déplacements groupés. Les projectiles les plus
rapides peuvent, en effet, parcourir des distances assez
importantes (de l’ordre de quelques nanomètres), sans
déplacer d’atomes, puis déplacer un ou plusieurs atomes qui
vont créer une sous-cascade localisée. On peut donc, dans
une certaine mesure, faire des études statistiques sur des
cascades d’énergies moyennes et en déduire des informa-
tions sur le dommage moyen créé par des cascades de
grande énergie.

L’autre inconvénient important de ces calculs (d’ailleurs par-
tagé par les calculs en collisions binaires) est l’absence de
réelle modélisation des pertes électroniques qui représentent
pourtant une part importante des pertes d’énergie des atomes
en mouvement, dès quelques dizaines de keV avant de deve-
nir majoritaires au-delà de quelques centaines de keV. En pra-
tique, ces effets ne sont pris en compte que par l’introduction
d’un terme de freinage sur les atomes qui se déplacent rapi-
dement. L’énergie ainsi prélevée sur les projectiles n’est pas
réinjectée dans le solide, ce qui interdit la description des
dégâts éventuellement occasionnés par les pertes électro-
niques elles-mêmes. Il existe cependant des modélisations de
pointe thermique à l’échelle atomique, qui tentent de décrire
partiellement quels pourraient être les dégâts occasionnés par
l’énergie relâchée par les pertes électroniques (voir plus avant
dans ce chapitre).

Après la cascade :
la nature des dommages créés

À partir de structures atomiques en fin de cascade, on peut
comprendre directement certaines caractéristiques du com-
portement des matériaux sous irradiation. La structure ato-
mique finale après cascade varie en effet fortement d’un maté-
riau à l’autre. Les défauts résiduels observés peuvent aller de
quelques défauts ponctuels isolés à l’apparition d’une véritable
trace amorphe*. On peut ainsi détecter les matériaux qui ont
tendance à s’amorphiser sous irradiation (cas de nombreuses
céramiques). L’amorphisation consiste en l’écroulement de la
structure cristalline régulière, le solide présentant alors une
structure atomique proche de celle des verres. Dans le cas
des matériaux qui ne s’amorphisent pas (métaux et alliages
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métalliques, certaines céramiques), l’analyse fine des défauts
produits éclaire sur les évolutions microstructurales possibles
sous irradiation et fournit des informations essentielles aux
modèles à plus grande échelles temporelles et spatiales (voir
ci-après).

En ce qui concerne les matériaux qui s’amorphisent sous irra-
diation, les calculs de dynamique moléculaire permettent de
distinguer les différents mécanismes d’amorphisation. Il arrive,
en effet, que la structure atomique ne recristallise pas lors de
la fin de la phase thermique et qu’il reste, in fine, une zone
extrêmement perturbée dans le cœur de la cascade qui a, de
fait, une structure amorphe. L’exemple typique est le zircon
(ZrSiO4). Les calculs de dynamique moléculaire [3] ont per-
mis de confirmer que cette amorphisation se produit directe-
ment dans le cœur de chaque cascade (fig. 116). D’autres
types de dommage s’observent en fin de cascade dans les
matériaux amorphisables. Ainsi, l’amorphisation de la trace du
projectile peut n’être que partielle, comme dans la zirconolite
(CaZrTi2O7) [4]. Les dégâts peuvent également se limiter à
des agrégats nanométriques de défauts (comme dans le cas
du carbure de silicium), voire à de simples défauts ponctuels,
comme dans le cas des oxydes de structure pyrochlore, e. g.
La2Zr2O7 [5]. Pourtant, tous ces matériaux finissent par
s’amorphiser sous irradiation (du moins à basse température,
voir ci-après). On peut donc distinguer les différents méca-
nismes d’amorphisation : amorphisation par impact direct
dans le zircon, recouvrement de traces de cascades dans SiC,
avec amorphisation finale à 0,3 déplacements par atome [6]
(en très bon accord avec les expériences), accumulation de
défauts ponctuels dans les pyrochlores. Ces différents méca-
nismes se retrouvent dans les expériences.

Pour tous les matériaux amorphisables, on observe, pour un
type d’irradiation donné, une augmentation progressive de la

dose d’amorphisation avec la température jusqu’à une tem-
pérature dite « critique » où cette dose diverge et devient infi-
nie. Au-delà de cette température, il est impossible d’amorphi-
ser le matériau. Des calculs de dynamique moléculaire
complémentaires des calculs de cascade ont permis de repro-
duire et de comprendre ce phénomène dans le cas de l’amor-
phisation par accumulation de défauts ponctuels. Les simula-
tions ont consisté en l’introduction à intervalles réguliers
de défauts ponctuels de type paire de Frenkel (paire
lacune – interstitiel) dans des boîtes initialement cristallines et
maintenues à température constante. On a ainsi pu reproduire
qualitativement l’augmentation de la dose d’amorphisation
avec la température et l’apparition d’une température critique.
Après correction des effets de flux (beaucoup plus importants
dans les calculs que dans les expériences), on obtient un
excellent accord pour ces températures critiques, dans le cas
des oxydes pyrochlores [5]. Des analyses comparables ont
permis de comprendre pourquoi l’oxyde d’uranium, pourtant
de structure très proche de celle des pyrochlores, présente
une très grande résistance à l’irradiation et ne s’amorphise
jamais [7]. Ainsi, la figure 117 montre qu’une cascade de
80 keV dans UO2 ne crée pas de zone amorphe [8]. On
observe des défauts ponctuels, qui se rassemblent parfois en
agrégats de taille nanométrique, en particulier pour les
lacunes. Il s’avère que les paires lacune-interstitiel ont une
grande distance de recombinaison. Cela limite drastiquement
leur présence dans le matériau, même sous irradiation
intense. Leur concentration n’atteint ainsi jamais une valeur
suffisante pour que la structure s’écroule.

Fig. 116. Structure du zircon (dopé 5 % U) après une cascade
de 5 keV. Les atomes de silicium sont en jaune, ceux de zirconium
en bleu, ceux d’oxygène en rouge et ceux d’uranium en vert [3].

Fig. 117. Défauts ponctuels rémanents créés par une cascade
de déplacements dans le dioxyde d’uranium initiée avec une énergie
de 80 keV correspondant à l’énergie d’un noyau de recul, lors d’une
désintégration 0. Les sphères grises représentent les interstitiels
d’uranium, les sphères rouges les interstitiels d’oxygène, les sphères
jaunes les lacunes d’uranium et les sphères vertes les lacunes
d’oxygène. Nous observons un agrégat de cinquante-quatre lacunes
au centre de la cascade [13].
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À l’image du cas de l’oxyde d’uranium, la richesse des modé-
lisations en dynamique moléculaire des cascades dans les
matériaux qui ne s’amorphisent pas reposent sur l’analyse
détaillée des défauts créés. Ainsi, dans le carbure de zirco-
nium ZrC [9], on a pu observer l’apparition de petites boucles
de dislocations de type interstitiel. Cela a montré que ces
boucles apparaissent directement après les cascades
(fig. 118).

Dans le fer cubique centré (CC) le dommage primaire est
constitué de petits agrégats lacunaires ou interstitiels. On a
longtemps cru que les interstitiels étaient systématiquement
formés de structures en haltère assemblées suivant quelques
directions cristallographique spécifiques. On a, très récem-
ment [10], découvert qu’ils peuvent s’assembler en précipités
nanométriques complexes qui forment, en fait, des nano-
phases cristallines (phase de Laves C15) précipitées dans le
fer. Dans le fer CC, ces agrégats C15 sont très stables, immo-
biles et présentent de grands moments antiferromagnétiques.
Ils se forment directement dans les cascades de déplace-
ments et peuvent croître en capturant des auto-interstitiels
(fig. 119). La stabilité et l’absence quasi totale de mobilité de
ces nouvelles configurations d’amas d’interstitiels modifient
profondément la compréhension des cinétiques d’évolution

Fig. 118. Cascade de déplacements dans le carbure de zirconium,
initiée avec une énergie de 50 keV. L’image de gauche représente
les trajectoires des atomes déplacés. L’image de droite montre la
formation d’une petite boucle de dislocation, à la fin de la cascade.
Les atomes de carbone et les atomes de zirconium sont représentés
respectivement en vert et en rouge [9].

Fig. 119. Au centre, la formation des amas interstitiels et lacunaires après une cascade de déplacements dans le fer initiée avec une énergie de
20 keV. Les sphères orange représentent les atomes en position interstitielle et les cubes bleus en position lacunaire. Sur la gauche, nous avons
agrandi l’amas d’interstitiels de la périphérie de la cascade. Malgré le fait que vingt-huit atomes se trouvent en position interstitielle, en réalité, il
n’y a que huit atomes supplémentaires. Cet amas est un assemblage des deux mono-interstitiels en haltères et un amas C15 de six interstitiels.
L’amas C15 de six interstitiels correspond à un changement local de structure cristallographique du cristal cubique centré vers la phase C15
d’où en résultent vingt-quatre atomes en position interstitielle et dix-huit en position lacunaire [10].
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microstructurale pendant et après l’irradiation pour les maté-
riaux ferritiques.

Citons, enfin, le cas des modèles des verres de stockage. Il
n’est, bien sûr, pas question de parler dans ce cas d’amorphi-
sation, puisque la structure est déjà vitreuse ; on observe
cependant des changements structuraux à l’échelle atomique.
On a ainsi pu montrer que la polymérisation du verre était
affectée par les cascades de déplacements [11].

Au-delà de ces cas spécifiques, rappelons que la quantité et
la répartition des défauts créés sont importantes pour l’évolu-
tion microstructurale et qu’elles constituent des données d’en-
trée pour les modèles de cinétique lente.

Les deux processus précédents, cascades de déplacements
et accumulations de paires de Frenkel, rendent compte des
dommages primaires associés aux régimes de collisions
nucléaires pour les projectiles de faible énergie. Cependant,
quand le projectile est plus énergétique, son énergie est dis-
sipée principalement par le biais d’excitations électroniques.
Une partie de cette énergie électronique déposée est trans-
férée dans des mouvements atomiques non radiatifs (chaleur).
Ce transfert d’énergie par chaleur peut être modélisé en dyna-

mique moléculaire classique par une pointe thermique. Pour
modéliser un événement de pointe thermique, un cylindre est
sélectionné au centre de la boîte de simulation. Un petit pulse
d’énergie cinétique est ensuite appliqué à tous les atomes
compris dans le cylindre.Typiquement, l’augmentation d’éner-
gie se situe entre 2 et 8 eV/atome. Cela permet d’augmenter
artificiellement la température et de simuler l’échauffement
local produit par les excitations électroniques. Le système est
ensuite relaxé jusqu’à ce qu’un équilibre thermodynamique
soit atteint. Par exemple, ce type de simulation a permis de
mettre en évidence la création directe de petites boucles de
dislocation* dans le dioxyde d’uranium (fig. 120) [12], alors
que les simulations de cascades de déplacements dans le
même matériau ne produisent que des défauts ponctuels
épars (fig. 117).

Ces simulations de pointe thermique permettent donc de
modéliser le dommage résiduel créé par la chaleur apportée
par les pertes électroniques. Cependant la composante élec-
tronique de la conduction thermique et le couplage électron-
phonon sont négligés dans cette approche en dynamique
moléculaire classique. Une modélisation complète des pertes
balistiques et électroniques nécessiterait de décrire aussi la
dynamique des électrons excités par les pertes électroniques,
la conduction thermique électronique et le couplage électron-
phonon, ce qui obligerait à utiliser un formalisme quantique.
Une telle modélisation reste à inventer.

Jean-Paul CROCOMBETTE, Mihai-Cosmin MARINICA,
Département des matériaux pour le nucléaire

et Laurent Van BRUTZEL,
Département de physico-chimie
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Structure et cinétique des défauts ponctuels
dans le carbure de silicium

Le carbure de silicium peut être envisagé comme matériau
dans le nucléaire de fission et de fusion, en raison de sa tem-
pérature de fusion élevée (2730 °C), de sa conductivité ther-
mique, élevée pour une céramique, et de son efficacité
comme barrière de diffusion pour les produits de fission, toutes
qualités appréciables pour faire une gaine de combustible.

Le carbure de silicium est un matériau semi-conducteur et se
présente sous plusieurs polytypes. Le polytype 3C, cubique
de structure zinc, blende avec un paramètre de maille inter-
médiaire entre celui du carbone diamant et celui du silicium
de même structure. C’est lui qui est habituellement considéré
pour les applications dans le nucléaire [1]. Les polytypes hexa-
gonaux 4H et 6H ont été très étudiés pour leurs applications
en microélectronique, en raison de leur structure électronique.
La coordinence des atomes de silicium et de carbone est tétra-
édrique pour tous les polytypes de SiC, qui diffèrent unique-
ment par l’empilement des plans atomiques. La liaison sili-
cium-carbone qui assure la cohésion du matériau est
essentiellement covalente.

La structure des défauts ponctuels

Comme dans les métaux, les isolants contiennent une
concentration d’équilibre de défauts ponctuels élémentaires,
lacunes, interstitiels, antisites* ; leurs énergies de formation et
de migration sont les quantités clé pour déterminer les
concentrations d’équilibre et la mobilité des défauts ponctuels.
Dans un isolant, et contrairement aux métaux, un défaut ponc-
tuel peut piéger une ou plusieurs charges positives ou néga-
tives (électrons ou trous). Plusieurs états de charge sont donc
possibles pour chaque défaut, ce qui multiplie le nombre d’es-
pèces à étudier, ainsi que les réactions possibles entre
défauts. La charge portée par un défaut influence très forte-
ment la stabilité et la mobilité du défaut lui-même. À l’équilibre
thermodynamique, cette charge dépend du potentiel chimique
des électrons µe (ou niveau de Fermi*). Celui-ci se situe entre
le haut de la bande de valence et le bas de la bande de
conduction. Afin d’illustrer cette dépendance, nous montrons,
figure 121, la variation des concentrations d’équilibre de
quelques défauts élémentaires dans le carbure de silicium
cubique, en fonction du potentiel chimique électronique. La
pente des droites obtenues dépend alors de la charge des
défauts. La position du niveau de Fermi dépend de la pré-
sence (volontaire ou non) d’impuretés dans le matériau. Celui-
ci peut être dopé de type n ou p, ce qui positionne le niveau

de Fermi respectivement près de la bande de conduction ou
de valence. Pour un semi-conducteur intrinsèque (i.e. non-
dopé) µe se trouve proche du milieu de la bande interdite
(1,2 eV au-dessus du sommet de la bande de valence).
Notons que sous irradiation la position du niveau de Fermi
peut être modifiée.

Les énergies de formation utilisées pour calculer les concen-
trations de la figure 121 sont issues de calculs ab initio* effec-
tués en partie au CEA [2]. Nous remarquons que les lacunes*
de carbone et les antisites sont les défauts les plus nombreux.
Les interstitiels* et les lacunes de silicium ont des énergies
de formation plus élevées et, à l’équilibre, sont virtuellement
absents aux températures d’usage des réacteurs à calopor-
teur gaz susceptibles d’utiliser le carbure de silicium comme
matériau de structure.

Thermodynamique et cinétique : exemples de modélisation

Fig. 121. Concentrations d’équilibre à 1000 °C des défauts
élémentaires dans le carbure de silicium cubique, obtenues à partir
des énergies de formation ab initio, en fonction du potentiel chimique
électronique (mesuré à partir du sommet de la bande de valence).
La pente de chaque courbe est déterminée par l’état de charge
majoritaire du défaut. La lacune de silicium présente une
particularité : la structure obtenue en éliminant un atome de silicium
n’est pas stable, mais seulement métastable ; le déplacement
d’un atome de carbone dans le site vacant de silicium voisin donne
lieu au complexe VCCSi (lacune de carbone+antisite de carbone)
d’énergie plus basse. Cette transformation n’est pas spontanée,
car elle implique une barrière d’énergie à franchir.
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Ces défauts élémentaires sont donc présents dans un maté-
riau non irradié, certes en concentration faible, voire très faible,
mais l’irradiation en produit jusqu’à quelques pourcents ato-
miques. Les défauts sont alors responsables de plusieurs
modifications du matériau [1] : gonflement, diminution de la
conductivité thermique, glissement accéléré des dislocations
[3], et même amorphisation. Il est donc nécessaire de com-
prendre les propriétés des défauts à l’échelle la plus fine pos-
sible.

Migration de défauts
et recombinaisons

Comprendre et prédire ces modifications implique une des-
cription physique de la création du dommage primaire, ainsi
que des mécanismes qui régissent l’évolution de chaque
défaut. Par exemple, l’éjection d’un atome de silicium de son
site cristallin produit une paire de Frenkel*, montrée figure
122, dans laquelle les défauts sont séparés seulement de
quelques angstroems. Néanmoins, selon le mécanisme par
lequel ils sont produits, ils peuvent se trouver suffisamment
loin l’un de l’autre pour qu’on puisse les décrire comme deux
espèces indépendantes.

Prenons l’exemple de cette paire de Frenkel pour illustrer les
événements qui peuvent caractériser la vie d’un défaut dans
le carbure de silicium, jusqu’à sa disparition.

L’interstitiel de silicium est relativement mobile dans son état
de charge neutre, puisque son énergie de migration est, selon
les estimations, de 0,8 ou 1,4 eV. Il migre en passant succes-
sivement de la configuration tétraédrique à celle d’une haltère
Si-Si partageant un site de silicium. Il peut rencontrer d’autres
interstitiels (de carbone ou de silicium) et former des agrégats
d’interstitiels relativement stables. Il peut également disparaître
en s’annihilant sur des puits (surfaces, dislocations, joints de
grains). Les barrières d’énergie pour ces transformations, qui
dépendent a priori de la structure spécifique de ces objets, ne
sont pas connues. L’interstitiel peut également subir une exci-
tation électronique et changer d’état de charge. Les calculs
montrent que la mobilité de l’interstitiel devrait augmenter
lorsque la charge est Q = +2, mais diminue de façon très
importante pour une charge Q =+4 [4].

Au cours de ses pérégrinations, l’interstitiel peut aussi rencon-
trer une lacune. S’il s’agit d’une lacune de silicium dans sa
forme simple, les deux défauts peuvent s’annihiler, alors que
s’il s’agit d’une lacune de carbone, l’atome de silicium intersti-
tiel peut s’installer dans le site de carbone vacant, formant
ainsi un défaut antisite. Toutes les recombinaisons, qu’elles
produisent des antisites ou simplement la disparition d’une
lacune et d’un interstitiel, sont limitées par la diffusion des deux
défauts impliqués et par une éventuelle barrière de recombi-
naison. Cette dernière barrière est souvent négligée dans les
métaux, puisque l’on considère qu’elle est inférieure aux éner-
gies de migration.Toutefois, cela n’est pas toujours vérifié, en
particulier pour les matériaux à liaisons covalentes.

Mais comment se déroulent ces rencontres? Nous allons
considérer un exemple spécifique, étudié par des simulations
ab initio, afin de montrer l’importance des structures et des
énergies des défauts impliqués. Comme nous l’avons men-
tionné dans la légende de la figure 121, la lacune de silicium
prend, en position stable, la forme d’un antisite de carbone
avoisinant une lacune de carbone. Si l’interstitiel de silicium
rencontre une lacune de silicium dans sa structure stable, il
ira tout naturellement occuper le site de carbone vacant de la
structure VCCSi, formant ainsi une paire d’antisites (PA) [5].
Cette association de deux défauts antisites, premiers voisins
l’un de l’autre, peut disparaître à la suite de l’échange des
atomes de silicium et de carbone impliqués (la recombinaison
d’une paire d’antisites). Cet échange, étudié par plusieurs
auteurs par des calculs ab-initio, révèle la complexité du pay-
sage énergétique dans le carbure de silicium, avec deux posi-
tions métastables constituées par des défauts de coordinence
(appelés « SCD » et « antiSCD », pour « Stoichiometric

Coordination Defects ») [6]. Nous montrons le profil d’énergie
pour cette transformation dans la figure 123.

La stabilité de ces défauts de coordinence est liée à la hauteur
des barrières d’énergie qui les séparent d’autres positions plus
stables (ici, la paire d’antisites et le cristal sans défaut).
Puisque ces barrières ne sont que de quelques dixièmes d’eV,
ces défauts ne peuvent subsister qu’à des températures très

Fig. 122. Une paire de Frenkel de silicium dans SiC cubique
(les atomes de silicium sont en bleu, ceux de carbone en jaune).
Ici, les deux défauts constitutifs sont séparés seulement par
quelques distances interatomiques dans la direction <110>,
perpendiculaire au plan de la figure. L’interstitiel est en structure
tétraédrique (TC), lié à quatre atomes de carbone. La lacune de
silicium est dans sa forme la plus stable, à savoir le complexe VCCSi.

VCCSi

ISi
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inférieures à la température ambiante. Cependant, ces ondu-
lations du paysage énergétique peuvent jouer un rôle impor-
tant dans le processus d’amorphisation du matériau [6] que
nous observons sous irradiation à suffisamment basse tem-
pérature. La structure de ces défauts de coordinence, illustrée
dans la figure 124, comporte des anneaux de rang impair
(5 et 7), à l’image de certains défauts de coordinence dans le
silicium ou comme les défauts de Stone-Wales dans le gra-
phite. L’effet de la charge sur la recombinaison est important,
comme le montre la figure 123 : ainsi, pour la charge Q =+2,
la barrière globale de recombinaison des paires d’antisites est
réduite de moitié et la structure SCD devient instable.

Les migrations de chaque espèce, ainsi que les réactions
d’agrégation, de dissociation ou de transformation, dépendent
des barrières énergétiques associées aux cols entre les diffé-
rents arrangements atomiques stables ou métastables (voir,
à ce sujet, le chapitre consacré aux méthodes de recherche
de cols : « Le paysage énergétique à l’échelle atomique »,
supra, pp. 39-42). Ces énergies jouent un rôle fondamental
pour prédire les chemins cinétiques dans le matériau.

Pour le carbure de silicium, un calcul systématique en théo-
rie de la fonctionnelle de la densité* (DFT*) de ces gran-
deurs a été entrepris depuis déjà une dizaine d’années. Après
les défauts les plus simples et les mécanismes élémentaires
de migration ou de transformation [4], d’autres complexes et
d’autres réactions entre défauts ont été étudiés par des
méthodes similaires. Nous avons compilé une liste de ces
énergies de transition que nous présentons dans la figure 125.
Dans le graphique de gauche, chaque droite représente le
temps caractéristique d’un événement, par exemple pour le
saut d’une lacune ou d’un interstitiel. Cette grandeur dépend
exponentiellement de l’inverse de la température (porté en
abscisse) et de la barrière d’énergie qui lui est associée, illus-
trée dans le graphique de droite. Nous avons regroupé les bar-
rières en trois catégories d’événements.

Le premier groupe, (a), est constitué des migrations et trans-
formations des interstitiels, dont les barrières d’énergie sont
souvent inférieures à l’électronvolt. Les énergies de recombi-
naison, si l’on exclut le cas des paires d’antisites, sont égale-
ment petites, bien que non nulles. La diffusion des lacunes,
contrôlée par des barrières appartenant au deuxième groupe,
(b), n’est activée qu’à des températures relativement élevées.
Le troisième groupe contient les mécanismes de dissociation
d’agrégats de carbone [7]. On s’attend ainsi à ce que ces agré-
gats soient très stables.

Fig. 123. Profils d’énergie au cours de la recombinaison d’une paire
d’antisites pour trois états de charge, calculés par la théorie
de la fonctionnelle de la densité. Les minimums correspondant
aux structures illustrées dans la figure 124 (SCD et antiSCD) sont
indiqués. La cordonnée de réaction, en angstrœms, est la distance
cartésienne dans l’espace à 3N dimensions par rapport au cristal
sans défaut (N étant le nombre d’atomes traités). Le zéro
des ordonnées est pris à l’énergie du cristal sans défaut dans l’état
de charge considéré.

Fig. 124. Structure de deux défauts de coordinence (SCD pour « Stoichiometric Coordination Defect ») dans le carbure de silicium. Seul un plan
<111> est visualisé. Les atomes de carbone sont en jaune, ceux de silicium en bleu. Les défauts SCD et antiSCD se créent par rotation de la
liaison SiC illustrée en violet. Les deux structures correspondent aux deux minimums rencontrés lors de la recombinaison d’une paire neutre
d’antisites (voir supra, fig. 123).
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Le recuit des défauts est contrôlé par toutes ces barrières
d’énergie, qui constituent les paramètres clé pour décrire l’évo-
lution des populations de défauts dans SiC sous (ou après)
irradiation. Il est donc important que la hiérarchie établie sur la
base de ces grandeurs soit fiable. Pour cela les méthodes ab
initio usuelles (DFT en approximation LDA22 ou GGA23) ne
fournissent malheureusement pas toujours une précision suf-
fisante. Un exemple en est fourni par la barrière de transforma-
tion de la lacune de VSi en VCCSi, mentionnée dans la légende
de la figure 121. Comme il a été montré récemment [8], les
calculs DFT en approximation LDA ne sont pas suffisamment
fiables, non seulement pour les différences d’énergie entre les
différents états de charge, mais aussi pour la barrière de trans-
formation entre les deux structures. Une approche plus sophis-
tiquée, nommée approximation GW, basée sur la théorie à N-
corps, a permis de montrer qu’il est important de tenir compte
aussi des états de charge minoritaires, afin d’interpréter les
résultats expérimentaux de recuit de ce défaut.

En conclusion, les calculs ab initio, à différents niveaux d’ap-
proximation, ont permis de fournir une estimation de nom-
breuses énergies de formation et de migration de défauts
ponctuels dans le carbure de silicium. Un effort considérable
reste à fournir, afin de disposer d’une base de données com-
plète et cohérente, mais ces énergies, malgré les difficultés
propres aux matériaux non métalliques, constituent déjà un
outil précieux pour comprendre l’évolution du dommage d’ir-
radiation dans le carbure de silicium, à partir des mécanismes
élémentaires et des modèles multi-échelles qui s’appuient sur
ces mécanismes.

Guido ROMA, Fabien BRUNEVAL

et Jean-Paul CROCOMBETTE,
Département des matériaux pour le nucléaire
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22. LDA : Local Density Approximation, ou Approximation de la Densité
Locale, en français. C’est l’approximation la plus simple de la théorie de
la fonctionnelle de la densité (DFT), dans laquelle la densité d’énergie ne
dépend que de la densité électronique locale, ce qui conduit à négliger les
termes de corrélation et d’échange.
23. GGA : Generalized Gradient Approximation, ou Approximation
Généralisée des Gradients. Une approximation de la théorie de la fonc-
tionnelle de la densité (DFT) où la densité d’énergie dans un point de l’es-
pace dépend non seulement de la densité, mais aussi de ses dérivées
spatiales dans ce même point.

Fig. 125. Les événements cinétiques dans le carbure de silicium
cubique. Panneau de gauche : chaque courbe représente le temps
caractéristique d’un événement, en fonction de l’inverse
de la température. Panneau de droite : les barrières d’énergie
correspondantes réparties en trois groupes : a) migration et
transformations d’interstitiels, barrières de recombinaison de paires
de Frenkel ; b) recombinaison de paires d’antisites, migration
des lacunes et de l’interstitiel de silicium chargé 4+ ; c) dissociation
d’agrégats de carbone.
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Structure et cinétique des défauts d’irradiation
dans le fer

L’évolution de la microstructure des matériaux de structure
des réacteurs nucléaires est principalement pilotée par les
propriétés des défauts ponctuels créés par l’irradiation : les
lacunes (H) et les atomes auto-interstitiels (I). Les caractéris-
tiques essentielles sont leur configuration de plus basse éner-
gie, leur mécanisme de migration, ainsi que la façon dont ils
forment des agrégats et interagissent avec les impuretés pré-
sentes dans les matériaux. Ces informations à l’échelle ato-
mique ne peuvent pas, généralement, être obtenues directe-
ment par l’expérience. Une modélisation précise est donc
indispensable.

Les défauts ponctuels
et leurs agrégats dans le fer-J
Les méthodes de type premiers principes, basées sur des cal-
culs de structures électroniques, sont sans doute les plus puis-
santes pour l’étude des défauts dans les systèmes à base de
fer, où le fort ordre ferromagnétique* dans le réseau cubique
centré (cc) joue un rôle important, et où la nature des interac-
tions interatomiques peut être fortement modifiée, en pré-
sence d’impuretés interstitielles telles que C, N, P, ou de solu-
tés substitutionnels tels que Cr et Ni.

Des études de ce type ont été réalisées au CEA, dans le
cadre de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT),
pour les défauts du fer pur et des alliages de fer. En plus de
codes DFT standard, qui représentent les fonctions d’onde
par des ondes planes, le code SIESTA, largement utilisé
depuis 2002, s’est avéré très efficace et suffisamment précis
pour décrire ces systèmes, grâce à l’utilisation de bases
réduites d’orbitales pseudo-atomiques (voir supra, pp. 29-32,
le chapitre intitulé « Les calculs électroniques ab initio pour la
matière condensée »).

Un exemple représentatif, qui illustre le pouvoir prédictif de la
DFT pour les défauts ponctuels dans les métaux, concerne
l’énergie et la mobilité des mono-interstitiels dans le fer
cubique centré.

Dans les métaux cc, les atomes auto-interstitiels adoptent sou-
vent des configurations de haute symétrie, tels que des hal-
tères* (ou « dumbbells* ») où deux atomes se partagent un
site du réseau (fig. 126), ou des crowdions* où trois atomes
se partagent deux sites proches du réseau. Une grande quan-
tité d’études antérieures à 2003, basées sur des potentiels
empiriques EAM (pour Embedded-Atom Model, voir supra,

pp. 33-37, le chapitre intitulé « Les potentiels interatomiques »)
prédisaient que les haltères d’orientations <110> et <111> ont
des énergies très proches, et que les mono-interstitiels migrent
par un mouvement unidimensionnel très rapide dans une
direction <111>, selon un mécanisme haltère-crowdion-hal-
tère, combiné occasionnellement avec des réorientations ther-
miquement activées. Cela est vrai pour la plupart des métaux
cubiques centrés, où les énergies de migration des auto-inter-
stitiels données par les expériences sont relativement faibles,
autour de 0,1 eV. Mais dans le cas du fer, ce paysage énergé-
tique largement accepté a été remis en cause par les calculs
DFT. Les références [1] et [2] ont montré que la différence
d’énergie entre les états fondamentaux des haltères <110> et
<111> est d’environ 0,7 eV, beaucoup plus que prévu par les
potentiels EAM. Cette grande valeur rend la migration via l’hal-
tère <111> incompatible avec la valeur expérimentale de
l’énergie de migration d’un mono-interstitiel : 0,30 ± 0,03 eV
[3].

Nous avons donc revisité le cas du fer grâce à des calculs DFT
et identifié le mécanisme de migration le plus favorable, qui
correspond au saut de type rotation-translation vers un des
sites premiers voisins (fig. 126), avec une énergie de migration
de 0,34 eV, en excellent accord avec la valeur expérimentale.
Ce mécanisme implique une migration tridimensionnelle des
auto-interstitiels. Ce comportement original du Fe s’explique
par ses propriétés magnétiques [5]. En effet, c’est l’haltère
<111>, située le long de la direction la plus dense d’un cristal
cc, qui induit la diminution la plus importante de l’amplitude
des moments magnétiques locaux, ce qui contribue à aug-
menter son énergie.

Il est clair que les méthodes de type premiers principes se
révèlent particulièrement puissantes lorsque les propriétés
énergétiques et migratoires trouvent leur origine non seule-
ment dans les caractéristiques cristallographiques, mais aussi
électroniques et magnétiques.

Comme dans la plupart des métaux cc, il est énergétiquement
favorable de regrouper les lacunes et les auto-interstitiels pour
former de petits agrégats. Ce qui est de nouveau particulier
dans le cas du fer, c’est que les petits agrégats formés par des
haltères <110> parallèles ont des énergies de formation plus
faibles que ceux faits d’haltères <111>, jusqu’à une taille d’en-
viron quatre interstitiels [6]. Ces petits agrégats <110> sont
très mobiles. Par exemple, les amas di-et tri-interstitiels ont
presque les mêmes énergies de migration (~ 0,42 eV) et effec-
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tuent le même saut avec rotation-translation que le mono-inter-
stitiel. Leur mobilité est également en accord quantitatif avec
des données expérimentales [3]. Par ailleurs, selon des modé-
lisations récentes [7], une autre famille de petits agrégats, avec
une structure en anneau, pourrait avoir des énergies similaires
ou même légèrement inférieures à celles des agrégats paral-
lèles <110>.

La configuration d’agrégats de lacunes de plus basse énergie
correspond plutôt à des structures compactes 3D. Les petits
agrégats migrent par sauts successifs de mono-lacunes vers

des sites proches voisins, et leur mobilité tend à diminuer avec
leur taille. Résultat inattendu, on a trouvé que les agrégats
contenant deux, trois et quatre lacunes (H2, H3 et H4) avaient
des énergies de migration faibles, inférieures à celle d’une
mono-lacune (fig. 127) [4]. Ce résultat DFT a permis de récon-
cilier différents résultats expérimentaux, comme nous l’expli-
quons en détail ci-après.

Les interactions du carbone
avec des défauts ponctuels

Les matériaux réels ne sont jamais exempts d’impuretés : il
est donc indispensable d’aller au-delà des systèmes purs.
Dans les alliages à base de fer, en particulier dans les aciers,
le carbone est toujours présent. Il s’agit d’un soluté interstitiel
occupant des sites octaédriques de la matrice cc, et on s’at-
tend à ce qu’il ait un effet crucial sur les propriétés énergé-
tiques et cinétiques des défauts ponctuels (lacunes et atomes
auto-interstitiels), comme le suggèrent les expériences de
recuit de résistivité électrique [3]. En particulier, le carbone
attire fortement les lacunes dans le fer-0. On a suggéré que
son interaction avec les auto-interstitiels devait aussi être
attractive, mais plus faible.

Une étude utilisant des potentiels empiriques des propriétés
du carbone dans un métal tel que le fer est loin d’être sans
intérêt, en raison du caractère fortement covalent des interac-
tions C-C et Fe-C [8]. Des études premier-principes sont donc
indispensables. À titre d’exemple, concentrons-nous sur l’ag-
glomération de carbone autour d’une ou de plusieurs lacunes.
Les configurations de plus faible énergie de certains agrégats
C-lacune représentatifs sont montrées sur la figure 128. Ces
configurations résultent de l’interaction de deux forces
motrices : (1) le C est attiré par des lacunes afin de réduire la
distorsion du réseau du fer provoquée par sa présence dans
un site interstitiel, et (2) le C reste toujours décentré (hors d’un

Fig. 126. Représentation schématique du mécanisme de rotation-
translation d’un haltère <110>, sa rotation vers un haltère <111>,
et la migration à 1D d’un interstitiel <111> par l’intermédiaire
d’une séquence haltère-crowdion-haltère. Le paysage énergétique
correspondant est également indiqué.

Fig. 128. Représentation schématique des configurations de plus
faible énergie pour de petits complexes lacunes-carbone
représentatifs: (a) LC, (b) LC2, (c) L2C4, (d) L3C3, (e) L3C4,
et (f) L4C4. Les lacunes, les atomes Fe et C sont respectivement
symbolisés par des cubes, des grandes et des petites sphères.
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site vacant) afin de rester proche de ses premiers voisins de
fer, pour préserver sa forte liaison covalente Fe-C. L’effet qui en
résulte est déjà visible dans le cas le plus simple : celui d’un
carbone et d’une lacune (fig. 128a). Une telle configuration
avait déjà été suggérée par des expériences d’annihilation de
positons [9]. La situation est encore plus intéressante avec un
nombre croissant de C autour d’une lacune ou d’un agrégat de
lacunes. Comme le montrent les figures
128(b) à 128(f), la DFT prédit que les
atomes de carbone ont une forte ten-
dance à former des dimères* bien
séparés les uns des autres, plutôt que
des chaines de carbone ou d’autres
structures bidimensionnels. Cela est
cohérent avec le fait que la liaison C-C
est bien plus forte dans un dimère de C
isolé que dans un trimère ou dans un
agrégat de C de plus grande taille.

Les interactions entre C et auto-intersti-
tiels présentent une situation différente.
Comme on pouvait s’y attendre, les
atomes de carbone n’ont pas tendance
à rester sur un site proche d’un auto-
interstitiel, afin d’éviter l’augmentation
de la déformation local du réseau.
Néanmoins, des configurations C-I de
faibles énergies existent, pour des
séparations plus grandes que dans le
cas C-H (fig. 129), avec par conséquent
des interactions toujours attractives,
mais d’énergies plus faibles (~ 0,2 eV).
Ce résultat DFT est compatible avec les
résultats expérimentaux disponibles
[10].

La confrontation modélisation-expérience

Une des tâches les plus difficiles est de confronter les résul-
tats de la modélisation avec des expériences. Comme décrit
ci-dessus, nous avons montré que plusieurs résultats DFT
étaient en bon accord avec les données expérimentales. Pour
aller plus loin dans la comparaison, nous avons simulé une
expérience concrète utilisant l’ensemble des données DFT.
Nous avons choisi une expérience de restauration de la résis-
tivité électrique, dans du fer ultra-pur et dans des alliages fer-
carbone, pendant un recuit isochrone (c’est-à-dire à tempéra-
ture croissante), après une irradiation aux électrons [3]. Au
cours du recuit, divers processus thermiquement activés
entrent successivement en jeu, induisant de brusques chutes
de résistivité électrique, qu’on appelle les « stades de recuit ».

Les énergies d’interaction et de migration des défauts dans le
fer cc, calculées par DFT, ont été utilisées comme données
d’entrée d’un code Monte-Carlo sur événements (voir supra,
pp. 53-56, le chapitre intitulé « La simulation des dommages
primaires dans les matériaux en réacteur »), pour réaliser une
simulation en temps réel [4] et [10]. Dans le cas de fer pur, tous
les stades de recuit ont été reproduits avec succès. Les méca-
nismes responsables des différents stades ont été clairement
identifiés, grâce à une analyse de l’évolution des populations

Fig. 129. Représentation schématique des deux configurations de
plus faible énergie, dans le cas d’un atome C proche d’un haltère
<110>. Les grandes sphères symbolisent les atomes de Fe, l’haltère
est représenté par les sphères foncés, et les petites sphères
représentent les deux positions du C.
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Fig.130. Restauration de la résistivité électrique et évolution de la population de défauts dans
du fer pur, au cours d’un recuit isochrone après une irradiation aux électrons. La dérivée de la
résistivité par rapport à la température, simulée par la méthode Monte-Carlo, est représentée
en haut, avec les stades de recuit identifiés par des pics. Les flèches vertes indiquent les
positions des pics expérimentaux. En-dessous de 140 K, la courbe est réduite d’un facteur 50.
L’évolution de la population de défauts associée est représentée en bas (pour un système de
16 × 109 atomes).
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de défauts (fig. 130). En ce qui concerne les agrégats de type
interstitiel, nous avons confirmé la migration des mono-inter-
stitiels (stade IE) selon le mécanisme de rotation-translation
d’haltères <110>, comme prédit par la DFT. Nous avons éga-
lement montré que les di- et tri-interstitiels contribuent au stade
de migration de petits agrégats d’auto-interstitiels (stade II).
Autre résultat important, cette étude a prouvé que le stade III,
très controversé, était dû à la migration de lacunes et de petits
agrégats de type lacunaire. Nous avons montré que les agré-
gats H2, H3 et H4 avaient des énergies de migration inférieures
à celle d’une mono-lacune : ils sont donc immédiatement
mobiles, dès qu’ils sont formés à la suite de la migration des
lacunes au stade III. Il a été suggéré que ces petits agrégats
pouvaient être les défauts anisotropes détectés par les expé-
riences de Magnetic After Effect (MAE). Il est important de
souligner que si seules les mono-lacunes contribuaient au
stade III, et non aussi les petits agrégats lacunaires, les expé-
riences de recuit de résistivité et de MAE ne pourraient pas
être réconciliées.

L’excellent accord entre modélisation et expérience, non seu-
lement dans le cas de fer pur mais également pour les alliages
fer-carbone, confirme l’interprétation par la DFT des méca-
nismes physiques à l’origine des différents stades. Par
exemple, la suppression du stade IE en présence de carbone
confirme l’interaction attractive de C et I. En outre, le succès
de la simulation des stades à haute température, avec la sup-
pression du stade III et la reproduction des différents pics suc-
cessifs, valide quantitativement les prédictions de la DFT sur
la diminution par le carbone de la mobilité effective des
lacunes et des petits agrégats lacunaires.

Chu Chun FU et François WILLAIME,
Département des matériaux pour le nucléaire
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Énergétique et cinétique de l’hélium dans le fer
et les alliages à base de fer

L’irradiation par des neutrons de forte énergie crée non
seulement des défauts intrinsèques, i.e. des lacunes (V) et
des auto-interstitiels (SIAs, pour self-interstitial atoms), mais
également une grande quantité d’hélium (He) et d’hydrogène
(H) par des réactions nucléaires. Les matériaux de structure
des futurs réacteurs de fusion et des réacteurs à neutrons
rapides (RNR) peuvent être sujets au gonflement, à la fragili-
sation intra- et inter-granulaire, à cause de l’accumulation de
l’hélium. Dans le but de comprendre ces phénomènes macro-
scopiques, les propriétés énergétiques et la mobilité des
atomes d’He, ainsi que leur interaction avec d’autres défauts,
doivent être étudiées précisément.

Description de l’hélium dans le fer J
par des méthodes ab initio

Plusieurs études ab initio utilisant la théorie de la fonctionnelle
de la densité (DFT) ont été réalisées depuis 2005. Bien que
l’hélium soit un atome à couche électronique remplie, de nom-
breuses questions restent à élucider au moyen des méthodes
de structure électronique. En particulier, quelle est la nature
précise des interactions He-He, d’une part, et entre un atome
de la matrice et un atome d’He dans un métal ferromagné-
tique comme le fer cubique centré (cc), d’autre part ? Quel est
le mécanisme de germination des bulles observées expéri-
mentalement ?

Pour répondre à ces questions, les premiers calculs DFT à ce
sujet [1], [2] et [3] ont été consacrés à la stabilité de l’atome
d’hélium en site substitutionnel et dans divers sites interstitiels
(notés Hesub et Heint dans la suite), à l’énergie de migration
de l’hélium, ainsi qu’à l’interaction de l’hélium avec des lacunes
et des auto-interstitiels dans le Fe-0. Toutes les études DFT
prédisent que le site de mise en solution le plus favorable pour
l’hélium est le site substitutionnel, suivi du site tétraédrique
puis du site octaédrique. La différence d’énergie de formation
entre le site substitutionnel et le site tétraédrique est faible,
environ 0,2 eV. Ces résultats sont en contradiction avec des
résultats précédents obtenus par des potentiels empiriques
utilisant le potentiel Fe-He de WILSON [4]. D’après ces résul-
tats, le site octaédrique est plus stable que le site tétraédrique,
et de manière plus significative, la différence d’énergie de for-
mation entre le site substitutionnel et le site interstitiel préféren-
tiel est de 2,1 eV, contre 0,2 eV en DFT. Comme décrit ci-des-
sous, de telles différences sur des propriétés énergétiques
élémentaires peuvent avoir un rôle important dans la prédic-
tion des propriétés de diffusion de He dans Fe.

À la suite des études DFT, de nouveaux potentiels empiriques
ont été développés pour décrire de manière plus précise les
interactions fer-hélium. Il est important de noter qu’un simple
potentiel de paires répulsif permet de reproduire les caracté-
ristiques énergétiques principales de l’hélium dans le fer pré-
dites par la DFT [5].

L’auto-piégeage des atomes
d’hélium et leur interaction
avec les auto-défauts

La forte répulsion entre les atomes de Fe et d’He est en
accord avec la très faible solubilité de l’hélium dans le fer. En
conséquence, les atomes d’He interstitiels tendent à se lier
entre eux, même en l’absence de lacunes ou d’autres défauts
structuraux. En effet, la force motrice pour l’agglomération
d’hélium est la répulsion forte Fe-He plutôt qu’une attraction
He-He. L’état de plus basse énergie de petits amas Hen
(fig. 131, droite) présente une structure plutôt compacte. Ces
petits amas introduisent des distorsions locales du réseau de
façon significative, ce qui augmente la distance interatomique
entre certaines paires Fe-He. D’après les énergies de disso-
ciation présentées sur la figure 131 (gauche), l’émission d’un
auto-interstitiel, qui produit une lacune, est plus favorable éner-
gétiquement que l’émission d’un hélium interstitiel pour des
amas Hen avec n ≥ 4. Ce phénomène d’auto-piégeage des
atomes d’He peut constituer le premier stade de germination
des bulles d’hélium. Par exemple, ce mécanisme est tout à fait
compatible avec la présence de bulles observées à basse
température, alors que les lacunes sont immobiles dans le fer
à ces températures.

Une autre conséquence, plus évidente, de la répulsion Fe-He,
est la tendance de l’hélium à former des complexes avec des
lacunes. Il est intéressant de noter que la force de liaison entre
un défaut (Heint, SIA ou V) et un amas HenVm dépend princi-
palement de la densité d’hélium dans l’amas, i.e., le rapport
n/m [2] et [3]. À température finie, ce rapport n/m peut être
modifié par l’émission d’atomes He, d’auto-interstitels ou de
lacunes selon l’énergie de dissociation de ces mécanismes.
Plus précisément, l’énergie de dissociation dépend clairement
du rapport n/m (fig. 132). En particulier, et contrairement aux
amas Hen, l’émission d’un auto-interstitiel par un amas conte-
nant au moins une lacune est toujours moins favorable que
l’émission d’atomes d’He interstitiels. On peut donc s’attendre
à ce que les amas HenVm sur-pressurisés émettent des
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atomes d’He, tandis que les amas sous-pressurisés émettent
des lacunes, pour atteindre un rapport n/m optimal égal à envi-
ron 1,3, selon les calculs DFT menés sur des petits amas. En
pratique, la situation est, bien sûr, beaucoup plus complexe.
Le contenu en hélium des bulles est fortement influencé par
les conditions d’irradiation, la microstructure, etc.

La diffusion de l’hélium dans le fer J
Pour comprendre la diffusion à longue distance de He, les
mécanismes élémentaires de migration de He doivent être
connus. Il a été montré par DFT qu’un hélium interstitiel peut
migrer de façon presque athermique d’un site tétraédrique à

un autre, avec une énergie d’activation de seulement 0,06 eV
[2]. De plus, divers mécanismes de migration pour l’hélium
substitutionnel – lacunaire, dissociatif, de remplacement (kick-
out) ou d’échange – ont été proposés depuis quelques décen-
nies et décrits par H. TRINKAUS et al. [6].

Nous avons réexaminé avec la DFT ces mécanismes, dans le
but d’en donner une vision plus quantitative. Le premier méca-
nisme nécessite une autre lacune. L’atome d’hélium saute sur
une position interstitielle entre deux lacunes, formant ainsi un
complexe HeV2. On peut donc s’attendre à ce que la diffusion
d’un atome d’He par le mécanisme lacunaire soit gouvernée
par la migration de l’amas HeV2, sans dissociation totale [2].
L’énergie d’activation correspondante a été estimée à 1,1 eV
(fig. 133). En principe, la migration d’amas HeVm de plus
grande taille contribue aussi au mécanisme lacunaire. Des
études complémentaires doivent être menées pour confirmer
ce point.

L’He substitutionnel peut aussi migrer par le mécanisme dis-
sociatif, qui peut être décrit comme suit : quand un He substi-
tutionnel se dissocie de sa lacune, il migre entre des sites
interstitiels jusqu’à ce qu’il soit piégé par une autre lacune. La
réaction correspondante peut être écrite comme :

Heint +V ↔ Hesub

Les deux grandeurs importantes pour le mécanisme dissocia-
tif sont donc l’énergie de migration de l’He interstitiel et la dif-
férence d’énergie entre Hesub et Heint. La première valeur est
donnée par l’énergie de migration de Hetetra (0,06 eV).
Concernant la différence d’énergie entre Hesub et Heint, la
DFT prédit une valeur significativement plus basse que celle
obtenue avec des potentiels empiriques, ce qui rend le méca-
nisme dissociatif plus probable [2]. Par exemple, les valeurs

Fig. 131. À gauche : énergies de dissociation d’un Heint ou d’un atome auto-interstitiel (SIA) depuis un amas Hen. À Droite : vue schématique
des amas Hen interstitiels de plus basse énergie avec n = 2, 3, 4 et 5, où les atomes sont dans leur position optimale. Les sphères bleues
et rouges représentent les atomes He et Fe respectivement.
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dans le « régime de lacune thermique » sont 0,2 eV et 2,1 eV
respectivement.

Le mécanisme dissociatif doit dominer, par rapport au méca-
nisme lacunaire, quand la concentration de lacunes est faible,
par exemple en condition d’équilibre thermique, ou sous irra-
diation quand la plupart des lacunes sont piégées par des
impuretés (e.g. C, N) ou éliminées aux puits tels que les sur-
faces et les joints de grains. À l’inverse, le mécanisme lacu-
naire doit dominer quand il y a une sursaturation de lacunes
libres. Plus de détails et des expressions pour les énergies de
migration effectives sont donnés dans la référence [2].

Sous irradiation, le mécanisme de kick-out* entre en jeu et
peut même devenir prépondérant en présence d’une forte
concentration de SIAs mobiles. Quand un auto-interstitiel s’ap-
proche d’un He substitutionnel, une réaction de recombinai-
son-remplacement (kick-out) se produit. En effet, la DFT pré-
dit que la réaction Hesub + SIA → Heint s’accompagne d’une
forte diminution d’énergie (3,6 eV). En d’autres termes, l’éner-
gie gagnée à recombiner une paire de Frenkel (5,9 eV) l’em-
porte sur l’énergie perdue quand un atome d’He est déplacé
depuis sa position substitutionnelle en position tétraédrique,
laissant une lacune libre.

La ségrégation de l’hélium
aux joints de grains

L’accumulation d’hélium est connue pour son rôle dans la fra-
gilisation intergranulaire dans les aciers. Il est donc important
d’étudier les propriétés énergétiques et cinétiques de l’hélium
dans les joints de grains, ainsi que son effet sur la cohésion
desdits joints.

Du fait de l’existence d’une grande variété de joints de grains,
notre étude par DFT de la ségrégation de l’hélium ne peut être
exhaustive. Notre but est de trouver des tendances communes
et de les corréler avec des caractéristiques des divers joints de
grains. Dans le cas particulier de l’hélium, on peut s’attendre
à ce que le volume libre des joints joue un rôle important.

Après avoir considéré l’hélium dans des joints de flexion symé-
triques possédant des axes de rotation, des énergies de for-
mation et des structures différentes, quelques caractéristiques
communes intéressantes ont pu être identifiées [12].

En premier lieu, comme attendu, l’hélium tend à ségréger
dans tous les joints, c’est-à-dire que l’énergie de formation
d’un atome d’He au niveau d’un joint de grains est toujours
plus faible que dans le volume. Cette tendance semble s’ac-
centuer si le volume libre des joints augmente.

Un résultat moins évident concerne la diffusion de l’hélium aux
joints. Généralement, ceux-ci sont censés être des canaux de
diffusion rapide pour les solutés. Il est intéressant de noter que
les barrières de migration d’un hélium interstitiel le long des
joints de grains considérés sont toutes plus hautes que celle
correspondant à sa migration en volume. Par exemple, la
valeur obtenue dans un joint de désorientation relativement
faible est 0,13 eV, contre 0,06 eV dans le volume. Des valeurs
encore plus élevées sont obtenues pour les autres joints. Au-
delà de cette tendance commune, la valeur précise de l’éner-
gie de migration dépend, bien sûr, des détails de la structure
du joint. Ce résultat ne signifie pas nécessairement que la dif-
fusion d’atomes d’hélium le long de joint est plus lente qu’en
volume, parce que l’hélium interstitiel aux joints de grains peut
diffuser plus rapidement que l’espèce dominante en volume :
l’hélium substitutionnel. Au-delà des études ab initio, d’autres
simulations cinétiques devraient être effectuées pour arriver à

une conclusion définitive, qui dépend
de facteurs tels que la température du
système et la quantité de lacunes pré-
sentes dans le réseau.

Un autre résultat concerne l’agglomé-
ration de l’hélium aux joints de grains.
Les calculs DFT suggèrent que la for-
mation de petits amas d’hélium aux
joints est énergétiquement moins favo-
rable que dans le volume. En outre, la
configuration de plus basse énergie
pour les amas dans les joints de grains
correspond plutôt à des plaquettes
(amas 2D) qu’à des structures com-
pactes 3D. En effet, en présence d’un
volume libre important, les répulsions
Fe-He sont réduites.
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Concernant l’effet de l’hélium sur la fragilisation intergranu-
laire, un atome d’hélium isolé peut diminuer de manière signi-
ficative la cohésion du joint de grains, jusqu’à 3,0 eV par
atome d’He. Nous confirmons donc que, suivant le critère ther-
modynamique de R. J. RICE et J. WANG [11], l’hélium participe
à la fragilisation du joint, et cela même sans former de bulle.

Le rôle essentiel des impuretés

La comparaison directe de la modélisation avec les données
expérimentales est toujours une tâche difficile. Cependant, elle
est utile pour vérifier la validité des nombreuses hypothèses et
approximations dans les modèles et les théories. De plus, les
résultats de modélisation sont utiles en complément des expé-
riences pour donner des indications sur les mécanismes phy-
siques qui sous-tendent les phénomènes observés.

Pour mieux comprendre le comportement de He dans le fer,
nous avons choisi de simuler une expérience modèle, à savoir
des mesures de thermodésorption d’hélium pendant des
recuits isothermes, après implantation d’He [7]. Nous avons
adopté une approche multi-échelles, en paramétrant un
modèle de Dynamique d’Amas sur les propriétés énergétiques
et les mobilités obtenues dans notre étude DFT [8]. De cette
manière, la simulation de l’expérience a pu être réalisée.

Les résultats d’une telle simulation représentent, en effet, un
exemple intéressant pour illustrer comment la modélisation
d’un système très simplifié peut ou non rendre compte des
caractéristiques principales d’un matériau réel dans des condi-
tions expérimentales.

Une première tentative a consisté à modéliser le comporte-
ment de l’hélium dans le fer pur. En procédant ainsi, la frac-

tion d’hélium désorbé est significativement sous-estimée dans
toutes les expériences simulées (fig. 134a). Le désaccord sug-
gère fortement que des ingrédients physiques importants ont
été négligés dans le modèle.

Un des ingrédients négligés concerne les impuretés. En effet,
aucun matériau réel ne peut être complètement pur. Dans le
cas particulier de Fe, il contient toujours des impuretés inter-
stitielles comme le carbone (C) ou l’azote (N), de quelques
dizaines à quelques milliers d’appm. Nous avons donc réalisé
une modélisation plus réaliste, en considérant l’He dans une
matrice de fer contenant du carbone [8]. L’accord entre les
modélisations et l’expérience s’améliore de manière significa-
tive (fig. 134b).

En fait, il est maintenant connu que le carbone piège les
lacunes dans le fer. Ainsi, les données expérimentales mon-
trent qu’une faible quantité de carbone peut être suffisante
pour diminuer la mobilité effective des lacunes [9]. Par ailleurs,
les calculs DFT ont montré que les amas carbone-lacune (par
exemple VC, VC2) sont très stables, avec des énergies de dis-
sociation de l’ordre de 1,1 eV ou plus [10]. Ainsi, en présence
de carbone, la population de très petits amas He-lacune, en
particulier HeV (ou Hesub), domine par rapport aux complexes
de plus grande taille.

Dans cette expérience, où le mécanisme dissociatif (Hesub ↔

Heint + V) pour la diffusion de He a été proposé comme méca-
nisme prépondérant [7], du fait du rapport He/V plutôt élevé,
la présence de carbone semble augmenter la mobilité effec-
tive de l’hélium, et donc la cinétique de sa désorption.

Enfin, les résultats ab initio décrits ci-dessus sont utiles pour
paramétrer les modèles cinétiques (voir supra, pp. 53-56, le
chapitre intitulé « La simulation des dommages primaires dans

Fig. 134. Fraction d’He désorbé pendant un recuit isotherme, en fonction du temps (s). Comparaison entre les données expérimentales
(symboles) et deux modélisations correspondant à He dans le Fe pur (a) et l’He dans le Fe contenant du C (b).
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les matériaux en réacteur »), capables de prédire l’évolution
de la microstructure du matériau, et in fine, les comportements
macroscopiques tels que le gonflement en présence d’hélium.

Chu Chun FU,
Département des matériaux pour le mucléaire
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L’évolution de la microstructure des alliages de Zr

Les alliages de zirconium sont utilisés industriellement
comme matériau de structure et de gainage pour les assem-
blages combustibles des réacteurs à eau sous pression
(REP). Afin d’améliorer la sûreté, ainsi que la performance
des assemblages combustibles, il est essentiel de disposer
d’une bonne prédiction de l’évolution des propriétés méca-
niques et de l’évolution dimensionnelle de ces matériaux sous
irradiation. Or, ces évolutions sont directement liées à la modi-
fication de la microstructure. C’est pour cette raison qu’une
démarche de modélisation physique de la microstructure des
alliages de zirconium sous irradiation a été mise en œuvre
au CEA.

Des défauts ponctuels qui diffusent
de façon anisotrope

En réacteur, les alliages de zirconium subissent un flux de
neutrons rapides qui déplacent les atomes de leur site cristal-
lin, produisant des défauts ponctuels (lacunes et interstitiels)
qui diffusent dans le cristal et s’agglomèrent pour former des
amas. Dans les alliages de zirconium, de structure hexago-
nale compacte, les défauts ponctuels et les amas possèdent
certaines propriétés qui ne sont pas observées dans les
matériaux cubiques. Ainsi, il est souvent considéré que la dif-
fusion des défauts ponctuels se produit de façon anisotrope.
En particulier, certains calculs atomistiques, résumés dans
l’article de revue [1], montrent que la diffusion des lacunes
est faiblement anisotrope, alors que la diffusion des atomes

auto-interstitiels se produit plus rapidement suivant le plan de
base que suivant l’axe <c> (fig. 135). Une autre spécificité du
zirconium et de ses alliages, par rapport aux métaux de struc-
ture cubique est la présence de plusieurs types d’amas de
défauts ponctuels. Ces amas se présentent sous la forme de
disques et constituent des boucles de dislocations. Dans le
zirconium, on trouve des boucles de dislocations de vecteur
de Burgers* <a> situées suivant les plans prismatiques de la
maille hexagonale compacte [1] (fig. 135). Ces boucles appa-
raissent dès les faibles doses d’irradiation et sont soit lacu-
naires, soit interstitielles, contrairement aux métaux cubiques,
où seules des boucles interstitielles sont observées. La
coexistence des boucles <a> lacunaires et interstitielles dans
le zirconium n’est d’ailleurs pas réellement comprise du point
de vue théorique. Ces boucles <a> sont de petite taille et sont
présentes en grande densité dans le matériau (pour une irra-
diation dans des conditions REP), expliquant ainsi le durcis-
sement important observé à l’échelle macroscopique. De
plus, on observe à l’échelle du monocristal un phénomène
d’allongement suivant le plan de base de la structure hexago-
nale compacte et de raccourcissement suivant la direction
<c>, appelé « croissance* ». Ce phénomène présente un
premier stade transitoire rapide, puis un stade stationnaire
caractérisé par une faible vitesse de déformation (pour les
alliages recristallisés).

À plus forte dose, de nouveaux amas de défauts ponctuels
apparaissent : les boucles à composante <c> (fig. 135). Ces

Thermodynamique et cinétique : exemples de modélisation

Fig.135. Boucles (lacunaires) à composante <c> dans les plans de base et boucles (lacunaires et interstitielles) de type <a> dans les plans
prismatiques à l’intérieur d’un matériau de structure hexagonale compacte.

Boucles lacunaires à composante <c> dans le plan basal.

Boucles lacunaires et interstitielles
de type <a> dans les plans prismatiques.

Plan basal

Plan prismatique

<c>

<a>
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boucles sont situées dans les plans de base et sont exclusi-
vement de nature lacunaire. L’apparition de ces boucles lacu-
naires explique le raccourcissement supplémentaire suivant
l’axe <c>, et donc le phénomène d’accélération de croissance
des alliages de zirconium, caractérisé par une vitesse de
déformation plus élevée, qui se produit à l’échelle macrosco-
pique sans contrainte appliquée.

L’évolution de la microstructure
du zirconium sous irradiation

Afin de prédire l’évolution de la micro-
structure sous irradiation, et ainsi en
déduire le durcissement ou la crois-
sance des alliages de zirconium,
F. CHRISTIEN et A. BARBU [2] ont proposé
d’utiliser la simulation par dynamique
d’amas*. Ce modèle, initialement déve-
loppé pour les matériaux cubiques [3],
a été adapté au cas des alliages de zir-
conium. Les auteurs ont notamment
pris en compte la différence d’anisotro-
pie de diffusion entre les lacunes et les
auto-interstitiels de façon originale, en
s’appuyant sur la théorie développée
par C.H. WOO [4]. Cet auteur considère
que la différence d’anisotropie de diffu-
sion affecte le biais de capture des
défauts ponctuels par les dislocations, c’est-à-dire la différence
d’efficacité de capture des lacunes et des interstitiels par les
dislocations. Grâce à cette approche, il a été possible de repro-
duire un certain nombre de données expérimentales, comme
l’évolution de la densité de boucles interstitielles en fonction
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Fig. 136. Évolution de la densité de boucles interstitielles avec le
temps d’irradiation (électrons de 1 MeV), à différentes températures.
La simulation (en ligne continue) est comparée aux données
expérimentales de C. HELLIO et al. [6].
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La croissance des alliages de Zr
sous irradiation

F. CHRISTIEN et A. BARBU ont ensuite appliqué leur modèle à la
simulation de la croissance* des alliages de zirconium sous
irradiation [5]. La simulation de l’apparition de boucles <a>
interstitielles permet de rendre compte des premières phases
de croissance. De plus, la prise en compte de germes de
boucles <c> permet de rendre compte de la phase d’accélé-
ration de croissance (fig. 138) observée ici à partir de 4 dpa*.

Fluage et durcissement des alliages
de zirconium

Enfin, le modèle de dynamique d’amas a été appliqué par
J. RIBIS et al. [8] à une tout autre problématique. En choisis-
sant un terme d’irradiation nul, il est possible de simuler l’évo-
lution des défauts ponctuels, lors d’un traitement thermique.
Cette situation peut apparaître lors du transport de l’assem-
blage combustible, après utilisation, vers le site de retraitement
ou d’entreposage de longue durée. En effet, dans ces condi-
tions, la puissance résiduelle du combustible peut conduire à
une élévation importante de la température des crayons (envi-

de la dose et de la température d’irradiation (fig. 136). Les
auteurs montrent notamment que, lors de l’irradiation d’une
lame mince avec des électrons, la nature des boucles créées
dépend de l’orientation de l’axe <c> par rapport aux surfaces
libres (fig. 137). Si l’angle \ entre l’axe <c> et la normale à la
surface est faible, la migration préférentielle des interstitiels
dans le plan de base participe fortement à la germination et à
la croissance de boucles interstitielles. Pour des angles éle-
vés, les interstitiels migrent rapidement à la surface, laissant
une population de lacunes qui peuvent s’agglomérer et former
des boucles lacunaires.
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ron 400 °C), produisant également une augmentation de la
pression des gaz de fission. Lors de cette étape, le dommage
d’irradiation, sous forme de boucles de dislocations, peut être
partiellement recuit, modifiant ainsi les propriétés mécaniques
du matériau. Le comportement en fluage*, qui se produit sous
l’effet de la contrainte due aux gaz de fission, peut ainsi être
affecté par ce recuit, de même que le comportement méca-
nique après le transport, lors des manutentions dans la pis-
cine. Afin de prédire l’évolution des propriétés mécaniques,
lors de ces étapes, le modèle de dynamique d’amas a été uti-
lisé. Une microstructure initiale de boucles à la fois lacunaires
et interstitielles a été introduite. Le modèle de dynamique
d’amas a permis de simuler l’évolution de la distribution de
boucles de dislocations, au cours du temps, lors du recuit
(fig. 139). Le durcissement 
]^ a été estimé grâce à une rela-
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Fig. 138. Croissance d’un monocristal de zirconium à 280 °C, en
fonction de la dose d’irradiation, prédite par la dynamique d’amas
(ligne continue) et mesurée expérimentalement par A. ROGERSON

et al. [7] (symboles).
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tion faisant intervenir le libre parcours moyen H des disloca-
tions entre les obstacles qui s’opposent à leur mouvement :

`ab ——–

]̂ = ——- = `ab �1〈M〉,

H

où ` est une constante, a est le module de cisaillement, b est
le vecteur de Burgers. La densité de boucles 1 et le diamètre
moyen 〈M〉 sont obtenus par les calculs de dynamique d’amas.
Nous avons pu ainsi montrer qu’il était possible de prédire la
restauration du durcissement d’irradiation (fig. 140) [8].

Fabien ONIMUS et Thomas JOURDAN,
Département des matériaux pour le nucléaire

Non irradié
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Cinétique de ségrégation provoquée
par l’irradiation dans les aciers austénitiques

L’irradiation crée dans les matériaux des défauts ponctuels
en excès (des lacunes : sites vacants et des auto-interstitiels :
deux atomes partageant un même site), qui s’éliminent en se
recombinant entre eux ou en s’annihilant sur les défauts pré-
existants de la microstructure, tels que les surfaces, les joints
de grains* ou les dislocations*. L’irradiation maintient ainsi
des flux permanents de défauts ponctuels* vers les puits de
défauts. En raison de son mécanisme de diffusion, le défaut
produit un déplacement des atomes, comme, par exemple, la
lacune qui migre en s’échangeant avec l’un des atomes
proches voisins. Le couplage cinétique entre les défauts et les
atomes donne donc naissance à un flux de matière sous irra-
diation. Dans le cas d’un transport préférentiel de l’un des
composants de l’alliage, une variation locale de la composi-
tion chimique à proximité des puits apparaît. Ce phénomène
appelé « ségrégation induite par l’irradiation » (SII) est très
courant dans les alliages et a des conséquences technolo-
giques importantes. Dans le cas particulier des aciers austé-
nitiques*, on suspecte que l’appauvrissement en Cr aux joints
de grains joue un rôle non négligeable dans la corrosion sous
contrainte assistée par l’irradiation. Aussi, de nombreuses
expériences ont-elles été menées pour déterminer la variation
de la SII avec la composition de l’alliage, l’addition d’impure-
tés, le flux et le temps d’irradiation, la nature des particules
d’irradiation (électrons, ions, ou neutrons), le traitement de
recuit avant l’irradiation, et la nature des joints de grains [1].

Description du phénomène

La variation de la composition locale à proximité des puits,
aussi appelée « ségrégation », peut atteindre quelques
dizaines de pourcents atomiques et s’étale sur des distances
de cinq à vingt nanomètres, à proximité des défauts étendus
(un exemple de profil est montré dans la figure 141). On
observe la SII par spectroscopie AUGER en relevant la concen-
tration moyenne à la surface de l’échantillon après fracture
intergranulaire, par Microscopie Électronique enTransmis-
sion* (MET*) avec une analyse chimique le long des profils
de ségrégation, et plus récemment par Sonde Atomique
Tomographique* (SAT).

Du fait que la ségrégation induite par irradiation (SII) résulte
d’une production permanente de défauts, non seulement la
cinétique d’établissement des profils de ségrégation, mais
également le profil stationnaire atteint, dépendent des flux des
défauts ponctuels et de leur couplage avec le flux des

espèces. L’analyse des couplages de flux entre le soluté et les
lacunes mis en jeu sous irradiation fait apparaître deux cas
limites qui sont illustrés dans la figure 142. Dans les deux cas,
le flux total des atomes doit être égal et de direction opposée
au flux total des lacunes : (a) les flux de A et B sont dans la
direction opposée au flux des lacunes, on s’attend à un enri-
chissement en B, à proximité du puits de lacune, si le coeffi-
cient de diffusion de A est plus grand que celui de B (dAV>dBV)
et à un appauvrissement dans le cas opposé ; (b) les flux de
A et B peuvent ne pas être dans la même direction, si la
lacune est suffisamment liée avec le soluté B pour pouvoir l’en-
traîner dans son déplacement vers les puits. Les couplages
de flux avec les interstitiels produisent systématiquement des
flux de A et B dans la même direction que le flux des intersti-
tiels avec, dans ce cas, un enrichissement en A si le coeffi-
cient de diffusion de A est plus grand que celui de B (dAI>dBI).

La ségrégation n’apparaît que si le flux de défauts vers les
puits est suffisant, ce qui n’arrive qu’à des températures entre
0,3 et 0,6 fois la température de fusion. À plus basse tempé-
rature, les lacunes sont immobiles et les défauts s’éliminent
par recombinaison mutuelle. À plus haute température, la
concentration des défauts créés par l’irradiation est négli-
geable devant la concentration d’équilibre des lacunes. La
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Fig. 141. Profils de concentration en chrome, au voisinage d’un joint
de grains dans un acier 316, après des irradiations aux neutrons
de 1,5 et 5 dpa. Reproduction à partir de [2].
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dose d’irradiation et le taux d’irradiation K0 que l’on exprime
respectivement en dpa (nombre de défauts ponctuels créés
par atome) et en dpa/s ont, eux aussi, un impact direct sur
l’amplitude du flux des défauts et sur la SII.

Les modèles continus
de la ségrégation produite
par l’irradiation

Les premiers modèles consistaient à appliquer des équa-
tions de Fick généralisées pour exprimer les flux comme une
combinaison linéaire des gradients de concentration des
espèces, tendant à réduire les inhomogénéités de concen-
tration. Les constantes de proportionnalité sont négatives et
leurs valeurs absolues égales aux coefficients de diffusion.
Ces modèles reproduisaient deux effets de l’irradiation : l’ac-
célération de la diffusion due à une augmentation de la
concentration de défauts ponctuels et la force motrice asso-
ciée au gradient de concentration de défauts ponctuels.
Cependant, les équations de Fick ne permettent pas d’éta-
blir un lien rigoureux entre les coefficients de diffusion inter-
venant dans un modèle sous irradiation et les coefficients du
même nom mesurés dans des conditions thermiques. Un
cadre théorique plus rigoureux, la thermodynamique des
processus irréversibles, introduit une force motrice généra-
lisée, qui correspond au gradient de potentiel chimique dans
le cas spécifique d’un système isotherme et isobare. Le coef-
ficient de proportionnalité Lij reliant le flux de l’espèce i au
gradient de potentiel chimique de l’espèce j est un coefficient
de transport qui ne dépend pas de la force motrice et qui a
donc le même sens dans un système hors et sous irradia-
tion. Les couplages cinétiques sont représentés par les coef-
ficients non diagonaux de la matrice des Lij.

On estime les forces motrices généralisées à partir des déri-
vées secondes de l’énergie libre par rapport aux concentra-
tions. Celles-ci sont fournies par des bases de données ther-
modynamiques, comme, par exemple, CALPHAD. Quant aux

coefficients cinétiques, on s’appuie sur des expériences de
diffusion. Par exemple, la mesure de la vitesse de diffusion
d’atomes isotopes de l’un des composants de l’alliage, dépo-
sés à la surface de l’échantillon, permet d’obtenir un coeffi-
cient de diffusion de traceur puis, via des modèles de diffusion
simplifiés, les coefficients Lij. Avec ce type d’approche, l’en-
traînement d’un soluté par la lacune ne peut pas être prédit.
L’autre expérience de diffusion couramment mise en œuvre
est le recuit d’interdiffusion. Elle consiste à produire des flux de
matière contrôlés par un gradient de concentration de l’un des
composants de l’alliage. Elle ne nécessite pas l’emploi d’un
modèle de diffusion simplifié, mais elle ne permet pas de
mesurer l’ensemble des couplages de flux, comme, par
exemple, celui mis en jeu en présence d’un gradient de
concentration des défauts ponctuels. Un bilan des différentes
expériences de diffusion réalisées dans les aciers austéni-
tiques et ferritiques nous amène à conclure que celles-ci ne
fournissent qu’un petit nombre de valeurs des coefficients de
diffusion intrinsèques à des températures élevées et sur un
petit domaine de composition de l’alliage. Dans le cas de la
diffusion par interstitiel, défaut principalement présent sous
irradiation, les mesures de diffusion réalisées sous irradiation
ne sont pas suffisamment convaincantes pour pouvoir être uti-
lisées dans les modèles de diffusion. Par conséquent, à notre
connaissance, une caractérisation complète des coefficients
cinétiques pour un alliage donné n’a jamais été établie.

Les modèles atomiques
de la ségrégation produite
par l’irradiation

Une approche alternative est de calculer les coefficients ciné-
tiques à partir d’une description à l’échelle atomique des fré-
quences de saut des défauts ponctuels. Dans le cas d’un
alliage infiniment dilué, c’est-à-dire d’un métal pur contenant
une très faible quantité d’atomes de soluté, les relations entre
les coefficients Lij et les fréquences de saut du défaut ponctuel
sont établies, du moins dans les alliages avec des interactions

Fig. 142 : Mécanismes de ségrégation dus au couplage de flux entre les défauts ponctuels et les solutés dans un alliage binaire A-B sous
irradiation. Dans (a), un enrichissement en B a lieu quand dAV>dBV. Dans (b), quand les lacunes entraînent le soluté, un enrichissement en B
a lieu. Dans (c) un enrichissement en A a lieu quand dAI>dBI.
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ne s’étendant qu’entre atomes premiers voisins [1]. De telles
relations permettent une utilisation directe des fréquences de
saut atomiques obtenues par les calculs ab initio et mènent à
des modèles prédictifs de la SII. Dans le cas d’un alliage
concentré, les fréquences de saut du défaut varient avec la
configuration chimique autour du défaut. Le nombre de fré-
quences à considérer devient alors très grand et le calcul des
coefficients Lij se révèle particulièrement complexe. Ce n’est
que tout récemment que l’on a pu développer un modèle de
diffusion des interstitiels prenant en compte les effets d’ordre
à courte distance sur les fréquences de saut [3].

La modélisation directe de la SII à l’échelle atomique, à partir
de méthodes de cinétique chimique sur réseau ou de
méthodes de Monte-Carlo cinétique atomique, est maintenant
envisageable. Grâce à une meilleure connaissance des fré-
quences de saut due au développement des calculs ab initio,
ces simulations fournissent une description de plus en plus
fine de la thermodynamique et de la cinétique pour un alliage
spécifique.

Le premier modèle atomique développé est un modèle de
cinétique chimique sur réseau à une dimension qui inclut deux
fréquences de saut activées thermiquement, l’une pour les
lacunes et l’autre pour les interstitiels. Il y a encore quelques
années, on ne disposait pas de valeurs ab initio des fré-
quences de saut et nous avons dû développer un modèle pour
ces fréquences en s’appuyant sur des données thermodyna-
miques (diagrammes de phase, énergies de formation de la
lacune et énergies de surface des métaux purs) et cinétiques
(coefficients de diffusion de traceur). Les fréquences de saut

des interstitiels ont été ajustées pour reproduire les énergies
de migration effectives obtenues à partir de mesures de recuit
de résistivité. Ces modèles de fréquences de saut, dits de
« liaisons coupées », dépendent de la concentration locale et
décrivent à la fois la cinétique de retour vers l’équilibre ther-
modynamique et la SII dans les alliages concentrés. Ils ont été
établis pour le système Ni-Cu [4] et le système ternaire Fe-Ni-
Cr [5]. Les profils de ségrégation d’équilibre représentés dans
la figure 143 sont contrôlés par la composition nominale, la
température et deux contributions énergétiques, la première
exprimée en fonction de l’énergie d’interface du joint de grains
et la seconde en fonction des énergies d’ordre (énergies inter-
venant dans le calcul du diagramme de phase). La variation
temporelle des concentrations des défauts et des atomes par
plan résulte d’une compétition entre le flux moyen des
espèces qui arrivent et de celles qui quittent le plan, d’un
terme de recombinaison entre lacunes et interstitiels et d’un
terme de production de défauts directement contrôlé par le
taux d’irradiation. Dans la figure 143, la formation du profil de
Cr intermédiaire sous la forme d’un « profil en W » est contrô-
lée à la fois par les propriétés thermodynamiques et les
valeurs relatives des coefficients de transport entre Fe, Ni et
Cr. Les paramètres thermodynamiques interviennent non seu-
lement dans les coefficients de transport, mais également
dans l’établissement d’un équilibre local entre la surface et le
plan adjacent, expliquant ainsi l’allure oscillante du profil de Cr
: une tendance à l’enrichissement dans les conditions d’équi-
libre qui entre en compétition avec une tendance à l’appau-
vrissement sous irradiation. Les profils qui en résultent sont
en accord avec les observations expérimentales, même si les
largeurs respectives des profils prédites sont plus petites que
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Fig. 143. Comparaison du profil de ségrégation de Cr, en fonction de la dose d’irradiation dans un alliage FeNi12Cr19 à T = 635 K. La figure
de gauche représente un résultat expérimental typique de J. BUSBY et al. [6], la figure de droite représente une prédiction de cinétique chimique
sur réseau avec, pour condition initiale, le profil expérimental observé avant l’irradiation.
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les largeurs expérimentales. Un point important qui reste à
améliorer dans cette approche est le modèle de fréquence de
saut des interstitiels, pour lequel nous manquons cruellement
de données ab initio ou expérimentales.

Il est aujourd’hui possible de simuler le phénomène de la SII
avec la méthode de Monte-Carlo Cinétique Atomique*
(AKMC) [7]. Le modèle de fréquence de saut est similaire à
celui employé en champ moyen. Cette méthode reproduit les
couplages de flux et aussi les fluctuations de composition. La

l’apparition concomitante d’une SII et d’une précipitation à
proximité des puits. Ainsi, dans une solution sous-saturée avec
une tendance à la séparation de phase, la figure 145, montre
qu’un enrichissement en soluté au joint de grains, associé à
une SII, peut localement produire une précipitation quand la
concentration locale en soluté dépasse la limite de solubilité.

L’évolution de la distribution des précipités est complexe, prin-
cipalement du fait que la cinétique de précipitation dépend non
seulement de la concentration locale en soluté, mais aussi des
concentrations des défauts ponctuels (qui contrôlent la vitesse
de diffusion des solutés), l’ensemble de ces concentrations
évoluant de manière abrupte à proximité des puits. Plus
récemment, le code AKMC a été appliqué à l’étude de la SII
pour un alliage réel, le système Fe-Cu. Les paramètres des
fréquences de saut ont été ajustés sur des calculs ab initio [8].
Cette étude prédit un enrichissement en Cu à basse tempé-
rature, au niveau du joint de grains, principalement dû à un
effet d’entrainement des solutés par les lacunes. À haute tem-
pérature, nous observons le résultat inverse, à savoir un
appauvrissement en Cu que nous expliquons à partir du
schéma de la figure 142a, avec, dans ce cas, un coefficient
de diffusion de Cu plus grand que celui de Fe. Ces deux
études ont montré que la simulation Monte-Carlo est un outil
idéal pour étudier les phénomènes de précipitation sous irra-
diation. Cependant, quand les couplages de flux sont impor-
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Fig. 144. Évolution de la concentration en atomes B dans
une solution solide idéale A10B90 sous irradiation à T= 500 K
et 10-3 dpa.s-1, quand la diffusion par les lacunes se fait
préférentiellement avec les atomes A (dAV>dBV) et que la diffusion
par les interstitiels ne produit pas de ségrégation (dAI = dBI) [7].
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première étude AKMC a consisté à valider les prédictions des
modèles continus. Ainsi, dans le cas où les atomes A sont plus
rapides que les atomes B via le mécanisme lacunaire, nous
observons figure 144 que le joint de grains est enrichi en B
(les fréquences de saut des interstitiels sont choisies de telle
sorte que dAI = dBI).

On peut également utiliser les simulations AKMC pour étudier
l’évolution de la microstructure sous irradiation, en particulier

Fig. 145. Simulation Monte-Carlo d’une séparation de phase induite
par l’irradiation dans une solution solide sous-saturée A-B. Le flux
de lacunes vers le puits de défauts (au milieu de la boîte) entraîne
un enrichissement en B et une précipitation locale. Reproduction à
partir de [7].
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tants, ou en présence de fortes inhomogénéités de concen-
tration de défauts, les simulations Monte-Carlo deviennent très
lourdes et le temps CPU requis peut vite se compter en
semaines. Il est, par conséquent, utile de développer en paral-
lèle des méthodes approchées, comme les cinétiques de
champ moyen sur réseau ou les modèles continus.

Maylise NASTAR et Frédéric SOISSON,
Département des matériaux pour le nucléaire
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L’évolution microstructurale
dans les alliages modèles d’aciers de cuve

Le cuivre est considéré depuis longtemps comme le contri-
buteur majeur du durcissement des aciers de cuve sous irra-
diation neutronique [1]. Cela est lié à sa très faible limite de
solubilité dans le fer (environ 50 ppm pds à 300 °C [2]). Elle
conduit à sa précipitation dans les aciers contenant une forte
sursaturation en Cu (supérieure à 0,1 % pds) [3] ou à la for-
mation d’amas diffus enrichis en Cu, dans les autres cas. Par
ailleurs, dans les aciers de cuve, comme dans l’acier français
actuel de type 16MND5, les amas sont également enrichis
en Mn, Ni, Si et P [4]. Ces problèmes de durcissement ont
motivé des études théoriques et expérimentales d’alliages
modèles visant à mieux comprendre les mécanismes élé-
mentaires intervenant hors et sous irradiation, et contrôlant
les cinétiques de formation des amas riches en cuivre.

Le vieillissement thermique
des aciers de cuve

Une bonne compréhension des cinétiques de précipitation,
au cours de vieillissements thermiques, constitue un préa-
lable indispensable à celle des effets
d’irradiation. Le cuivre pur possède une
structure cubique à faces centrées et
sa précipitation dans le fer cubique
centré se fait selon plusieurs structures
successives qui ont été étudiées en
détails par des techniques de micro-
scopie électronique à haute résolution
[5]. Pour des tailles inférieures à deux
nanomètres, les précipités adoptent la
structure cristalline de la matrice de fer,
avec un désaccord de maille négli-
geable. Le problème se prête donc
bien à des simulations Monte-Carlo*
atomiques (ou AKMC, pour Atomistic
Kinetic Monte-Carlo, voir supra, pp. 57-
60, le chapitre intitulé « Les modèles
cinétiques »), utilisant un modèle de
diffusion sur réseau rigide dont les
paramètres sont ajustés sur des cal-
culs ab initio [6]. Le modèle prend en
compte le mécanisme réel de sauts
des atomes sur des sites vacants (les
lacunes). Les simulations donnent des
cinétiques de précipitation en bon
accord avec les expériences, et per-

mettent une étude détaillée de la microstructure, en particu-
lier de la composition des précipités. Elles ont mis notamment
en évidence un phénomène original. Dans les théories ciné-
tiques classiques de la précipitation, la taille des précipités
évolue par émission et absorption d’atomes de soluté isolés.
Les simulations AKMC révèlent que les petits précipités de
cuivre sont aussi mobiles, ce qui conduit à des mécanismes
de coagulation directe entre précipités, accélérant considé-
rablement la cinétique de précipitation. Ce phénomène est dû
à une énergie de formation des lacunes beaucoup plus faible
dans les amas de cuivre que dans le fer, comme le montrent
les calculs ab initio : les lacunes sont piégées sur les précipi-
tés et favorisent leur diffusion.

Les phénomènes de piégeage des lacunes doivent être pris
en compte pour obtenir une cinétique réaliste, mais ils ralen-
tissent considérablement les simulations atomiques. Pour
déterminer les densités et les rayons moyens d’amas sur des
durées comparables aux expériences (de l’ordre de quelques
dizaines d’heures), une approche en Dynamique d’Amas*
(DA) a été utilisée en complément des simulations AKMC (voir
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Fig.146. Densité et rayon moyen des précipités en simulation par Monte-Carlo Cinétique*
(AKMC) et Dynamique d’Amas* (DA), en fonction du temps, pour une fraction atomique de
cuivre de 1,34 % et à T = 500 °C. Les simulations en DA sont menées avec et sans mobilité
d’amas. Les résultats expérimentaux (M.H. MATHON et al. [3], R. KAMPMANN et R. WAGNER [8])
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supra, pp. 57-60, le chapitre intitulé « Les modèles ciné-
tiques »). Afin de reproduire au mieux les calculs AKMC aux
temps courts, les énergies libres de formation des amas sont
calculées précisément en utilisant le modèle atomique sur
lequel les simulations AKMC reposent. Les coefficients de dif-
fusion sont déduits de l’AKMC pour les petits amas et extra-
polés pour les plus grandes tailles. En prenant en compte la
mobilité des amas, les cinétiques obtenues en dynamique
d’amas sont plus proches des simulations AKMC et des
mesures expérimentales, bien qu’elles restent visiblement trop
lentes (fig. 146 et [7]). Ce désaccord peut être attribué à l’in-
certitude sur les coefficients de diffusion des amas de grande
taille, ainsi qu’à l’hypothèse de diffusion stationnaire utilisée
pour déterminer les taux de réaction, qui peut s’avérer insuf-
fisante dans le cas présent.

Accélération de la diffusion et
couplage des flux sous irradiation

L’irradiation crée en permanence des défauts ponctuels (DP) :
lacunes et auto-interstitiels, qui se maintiennent à des concen-
trations très supérieures aux valeurs d’équilibre thermodyna-
mique (parfois de plusieurs ordres de grandeur). Cela entraîne
deux phénomènes susceptibles de modifier la formation des
amas riches en cuivre. Le premier est une simple augmenta-
tion du coefficient de diffusion des solutés : on parle de préci-
pitation accélérée par l’irradiation. Mais la sursaturation en DP
a un autre effet : les défauts en excès s’éliminent sur les joints
de grains, les dislocations, les surfaces. Des flux de lacunes et
d’interstitiels s’établissent vers ces « puits » de défauts et peu-
vent entraîner, par couplage, des flux de soluté qui modifient
localement la composition de l’alliage : il s’agit du phénomène
de ségrégation provoqué par l’irradiation (voir supra, p. 149-
153, le chapitre intitulé « Cinétique de ségrégation provoquée
par l’irradiation dans les aciers austénitiques »). Dans le cas
d’un couplage positif, on observe un enrichissement en soluté
(fig. 147) qui peut provoquer une précipitation dans un alliage
sous-saturé : on parle de précipitation induite par l’irradiation.

Fig. 147. Mécanisme de précipitation/ségrégation provoqué
par l’irradiation, dans le cas d’un couplage de flux positif entre
les Défauts Ponctuels (DP) et les atomes de Soluté (S).
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Les simulations AKMC permettent de modéliser ces phéno-
mènes. Il faut, pour cela, introduire les mécanismes spéci-
fiques à l’irradiation : les auto-interstitiels, avec leur configura-
tion en haltère (voir supra, pp. 137-140, le chapitre intitulé
« Structure et cinétique des défauts d’irradiation dans le fer »)
et leur mécanisme de diffusion, la recombinaison des lacunes
et des interstitiels, leur élimination sur les puits. Dans le cas
des alliages fer-cuivre dilués, les simulations montrent que la
ségrégation produite par l’irradiation est contrôlée par le cou-
plage entre le flux de lacunes et le flux de cuivre. À basse tem-
pérature (fig. 148), les lacunes entraînent les atomes de cuivre
vers les puits de défauts, à cause de la forte attraction entre
atomes de cuivre et lacunes : le coefficient de couplage ciné-
tique LCuV (voir supra, pp. 57-60, le chapitre intitulé « Les
modèles cinétiques ») est positif, on observe alors un enrichis-
sement en cuivre sur les puits. À haute température, les paires
cuivre-lacune se dissocient (LCuV < 0) et l’on observe un
appauvrissement en cuivre [9]. Ces mécanismes sont très
sensibles aux propriétés fines des défauts : dans une struc-
ture cubique centrée, par exemple, l’entraînement des atomes
de cuivre par les lacunes n’est possible que parce que l’attrac-
tion Cu-V est importante jusqu’aux sites seconds voisins.

L’évolution de la microstructure
des aciers de cuve sous irradiation

Au cours d’irradiations dans l’alliage binaire Fe-0,1 % pds Cu,
des amas de Cu ont été mis en évidence par Sonde Atomique
Tomographique (SAT) (voir supra, pp. 105-110, le chapitre inti-
tulé « Les réacteurs expérimentaux et les essais en pile »)
[10]. Certains ont une forme qui semble indiquer qu’ils seraient
ségrégés de manière hétérogène sur une boucle de dislo-
cation* (amas de Défauts Ponctuels) (fig. 149). Par ailleurs,
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Fig. 148. Le coefficient de couplage LCuV entre flux d’atomes de
cuivre et de lacunes dans le fer, dans une simulation Monte-Carlo
atomique [9]. LCuCu est le coefficient diagonal de la matrice de
diffusion (pour la définition des coefficients Lij, voir supra, p. 58).
La valeur positive de LCuV à basse température indique une
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à haute température, une tendance à l’appauvrissement.
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un modèle de dynamique d’amas, dans lequel l’aggloméra-
tion des DP est prise en compte, a été utilisé pour reproduire
la précipitation accélérée du cuivre [2]. Il a montré que la for-
mation des amas résulte probablement d’un mécanisme de
ségrégation induite [10].

Dans les alliages fortement sursaturés en soluté ([Cu] > 0,1 %,
[Mn] > 1,5 % et [Ni] > 1 %), des précipités enrichis en Mn et
Ni se forment en plus des précipités de Cu. Ces objets sont
appelés « Late Blooming Phases » (LBP), parce qu’ils appa-
raîtraient à forte dose [11] et produiraient un endommagement
non prédit à faible dose. Des études récentes se sont donc
focalisées sur ces deux éléments. Dans l’alliage binaire Fe-
1 % pds Mn, la formation d’amas enrichis en Mn a été détec-
tée par Sonde Atomique Tomographique (SAT), après irradia-

tion avec des ions dans la plateforme JANNUS* [12] (fig. 150).
L’alliage étant sous-saturé à la température d’irradiation de
400 °C, la formation de ces objets est induite par l’irradiation.

Dans les alliages plus complexes (Fe-1,2 Mn 0,7 Ni (%pds),
Fe-0,1 Cu 1,2 Mn 0,7 Ni (%pds) et dans l’acier de cuve
16MND5), des amas diffus de soluté ont également été mis
en évidence (fig. 151) [5]. Il est maintenant nécessaire de
savoir si l’endommagement causé est directement dû à ces
objets ou s’il faut incriminer leur site de ségrégation.

Frédéric SOISSON,Thomas JOURDAN et Estelle MESLIN,
Département des matériaux pour le nucléaire
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