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Etude des effets d'irradiations et de la nanostruetration dans des aciers austénitiques

inoxydables

Résumeé- Les structures internes des réacteurs a eau pEEssUEN aciers austénitiques

inoxydables 304 et 316, sont soumises a un foxtdiel neutrons. Cette irradiation engen
une dégradation des propriétés macroscopiquesigdansent, perte de la résistance 3

corrosion...) entrainant la fissuration de certaivis des structures internes par un phénon

complexe de corrosion sous contrainte assistée I'peadiation. La modification des$

propriétés macroscopiques est attribuée a un chage de la microstructure so
irradiation : formation d’amas de défauts ponctybtaucles de Frank, cavités et/ou bulles
gaz), ségrégation induite aux joints de grains.e@dpnt, peu d’études traitent de I'effet

l'irradiation neutronique sur la répartition dedugés au sein des grains de ces matériaux.

Le premier objectif de ces travaux est donc d’oleera I'échelle atomique, la répartition d
solutés aprés irradiation aux neutrons, par soridmigue tomographique. La préser
d’amas Ni-Si est ainsi mise en évidence. Puis,egeades irradiations modeles aux ions
avec l'apport de la microscopie électronique endmaission et d’'un modele de dynamid
d’amas, des informations sont apportées concetaantcanisme de formation des amas

solutés. L’hypothese de la précipitation hétérogadaite semble la plus plausible.

Le second objectif est d’élaborer un acier austgreta grains ultrafins. L’augmentation de
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surface de joints de grains permet alors une ptaadg élimination des défauts ponctuels

responsables de I'évolution de la microstructurassmradiation. La microstructure de
matériau est caractérisée apres recuits et irfradidtes résultats indiquent une limitation

dommage intra-granulaire dans ces matériaux.

Mots clés: acier austénitique - irradiation - défauts paetg - sonde atomique - dynamiq
d’amas - déformation plastique intense - torsiamsguression
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Study of irradiation and nanostructuration effectsin austenitic stainless steels

Abstract - Internal structures of pressurized water reactmiade of 304 and 316 austenitic

stainless steels, undergo a high neutron flux. Aralation of macroscopic properties

(hardening, loss of corrosion resistance), caugethib irradiation, involves cracking of bol
of internal structures by irradiation assisted ssreorrosion cracking. Modification

macroscopic properties is attributed to an evofutad microstructure under irradiatio

formation of point defect clusters (Frank loopssittas and/or gas bubbles), radiation induc

segregation at grain boundaries. However, onlydtwlies concern neutron irradiation effe

on solute distribution into grains in these matsria

So, the first aim of this work is to observe, a¢ thtomic scale, solute distribution af
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neutron irradiation by tomographic atom probe. Nélsters are thus revealed. Then, thanks

to model ion irradiations and with the help of samssion electron microscopy and clus
dynamics modelling, some information about mecharo$ solute cluster formation has be

provided. Heterogeneous radiation-induced predipitaseems to be the more plausi

assumption.

The second aim is to elaborate an ultrafine graiaestenitic steel. The larger the gr:

boundary surface is, the larger the eliminatiopaiht defects, responsible of microstruct

evolution under irradiation, is. Microstructure this material has been characterized a

thermal ageing and after irradiation. Results shdimitation of intra-granular damage.

Key words: austenitic steel - irradiation - point defectatem probe - cluster dynamics

severe plastic deformation - high pressure torsion
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Introduction

Dans le contexte environnemental actuel de luttérede réchauffement climatique, I'énergie

nucléaire est I'une des solutions permettant dédimles rejets de gaz a effet de serre. En
effet, le nucléaire est I'une des sources d’éneggieémet le moins de dioxyde de carbone
(COy) [1]. Ainsi, la France, avec son parc de centraledéaires, a I'un des plus bas taux de
rejet de CQ di a la consommation d’énergie des pays de I'OQDEganisation de

Coopération et de Développement Economique) [2].

Cependant, I'age moyen du parc francais, compo&8déacteurs a eau pressurisée (REP), a
déja atteint une vingtaine d’années, la plus weitanche, Fessenheim, ayant démarré en
1978. Ainsi, au début des années 90, EDF (Elerdé France) en collaboration avec le

CEA (Commissariat a I'Energie Atomique) et Arevaragagé un programme de recherche et
de développement visant a examiner la faisabilitgpblongement des réacteurs au dela de

40 ans. L’objectif aujourd’hui est de prolongediarée de vie des réacteurs a 60 ans.

Une partie des programmes de recherche s’intéeetselurée de vie des structures internes
des cuves des REP. Les structures internes, siméesentre du réacteur (figure 1(a)),
maintiennent les assemblages de combustibles dbdess de controle. Elles constituent

également un rempart neutronique pour la cuve.

Elles sont constituées de cloisons verticales reaids par huit étages de renforts
horizontaux grace a 960 vis (figure 1(b)). Le tbaigne dans I'eau primaire du réacteur. Les
cloisons et les renforts sont en acier austénitigaeydable 304 hypertrempé alors que les vis

sont en acier austénitique inoxydable 316 écroui.
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Figure 1: (a) Schéma d’un réacteur a eau pressurisée)etdbéma représentant les cloisons

et les renforts des structures internes.

La température moyenne a laquelle sont soumisedrigsures internes est d’environ 330 °C.
Elles subissent une forte irradiation neutroniquefait de leur proximité avec le cceur du
réacteur. Les doses peuvent atteindre 80 djparés 40 ans de service. Les conditions

d’irradiation des différents composants sont doarsmns le tableau 1.

Dose maximale apres

Composant Matériau Température (°C) 40 ans (dpa)
Vis 316 écroui 300 a 365 60
Cloisons 304 hypertrempé 300 a 380 80
Renforts 304 hypertrempé 300 a 380 60

Tableau 1. Conditions d’irradiation des composants des stuwes internes d'un REP.

L'irradiation induit dans ces matériaux une modifion des propriétés macroscopiques :
durcissement (figure 2), perte de la résistanca aolrosion, gonflement sous irradiation,

fluage sous irradiation....

! dpa : déplacement par atome
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Figure 2: Durcissement (différence de limite d’élasti@tdtre I'échantillon irradié et
I’échantillon non irradié) en fonction de la doserts un acier 316 écroui irradié aux

neutrons [3].

Des inspections menées par EDF, sur les premieéagshies installées, ont montrés la
présence de fissures sur les vis des structureset [4,5]. Ces fissures, visibles sur la figure
3(a), sont localisées au niveau du raccordemerg-fuét Elles sont généralement
intergranulaires (figure 3(b)) et leur formatiort §8e a un mécanisme de corrosion sous

contrainte assistée par l'irradiation (IASGC

(b)

Figure 3: (a) Exemple de fissuration au niveau du raccandat téte-fut d'une vis de

structures internes. (b) Image en microscopie éefjue a balayage montrant le caractere
intergranulaire de la fissure [6].

2 En anglais : IASCC : Irradiation Assisted Stressr@sion Cracking



Afin de prédire la durée de vie de ces composadnest indispensable de comprendre les
mécanismes a l'origine de la fissuration de cesAissi, les travaux de these menés par C.
Pokor [3] se sont intéressés a la compréhensiam lat modélisation des meécanismes de
durcissement induit par la formation de bouclesdd#ocation sous irradiation. Dans le
prolongement, les travaux de J. Garnier [7] ontt@a@ur I'étude des mécanismes de
déformation par fluage sous irradiation. Ces travapportent des éléments de réponse quant
a la dégradation des matériaux des structuresnggesous irradiation mais ne prennent pas en

compte les effets de I'irradiation sur I'évolutide la répartition des especes chimiques.

Ainsi, le premier objectif de ce travail est deamériser I'évolution de la répartition des
solutés sous irradiation dans un matériau irradansd des conditions réelles de
fonctionnement d’'un REP. L'objectif est ensuiteda@ a des irradiations modeles aux ions et
a un modele de dynamique d’amas, d’identifier eta®prendre les mécanismes mis en jeu
pendant l'irradiation sur la répartition des soduten paralléle au probleme de I'allongement
de la durée de vie des composants, le remplacedesntis fissurées engendre un colt de
maintenance élevé et la production de déchets aeiifi®, colteux a détruire ou a stocker.
L’élaboration d’'un nouveau matériau plus résistafitrradiation permettrait la réduction des
codlts et surtout des déchets radioactifs. Le seobjettif de ce travail est donc d’élaborer un
nouveau matériau dont les propriétés amélioremésestance a l'irradiation. L'idée est de
fabriquer un matériau dont la densité de puitséfauds est plus élevée que dans un matériau
classique afin d’accentuer I'élimination des défaatéés par lirradiation. Un matériau a

grains ultrafins a ainsi été élabore.
Le travail réalisé et répondant a ces deux obgeest reporté ici selon cing chapitres.

Le premier est un chapitre bibliographique sur lefets d’irradiation, et plus
particulierement, sur les effets de lirradiatioeutronique dans les aciers austénitiques

inoxydables.

Les matériaux étudiés, les conditions d’irradiateinles techniques expérimentales et de

simulation utilisées lors de ce travail sont préSes dans le chapitre 2.
Le chapitre 3 décrit les résultats expérimentaurros.

Le chapitre 4 s’'intéresse aux résultats de sinaulaidans ce chapitre, le lien entre expérience
et simulation permet une discussion sur les mégcassmis en jeu dans la répartition des

solutés sous irradiation.



Enfin, le dernier chapitre est consacré a I'élatiomneet I'étude du matériau a grains ultrafins.

D’'une maniére générale, I'approche expérimentalende atomique et microscopie
électronigue en transmission) couplée a de la nsadi@n (cinétique chimiqgue homogéne) est
une premiére sur ce type de matériaux. Seuls gegltavaux morcelés sont produits aux
Etats-Unis [8]. Le travail réalisé sur les aciergrains ultrafins est, quant a lui, totalement

novateur.
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Chapitre 1 : Rappels bibliographiques

Les structures internes des réacteurs a eau pEss@tant situées au cceur du réacteur,
elles sont soumises a une forte irradiation parniestrons produits lors des réactions de
fission. Cette irradiation engendre une modificatiles propriétés macroscopiques des aciers

qui est liée a une modification de la microstruetur

Apres un rappel général des effets de l'irradiason les matériaux métalliques, ce chapitre
décrira ces effets dans le cas des aciers augtéstinoxydables. Les outils de modélisation

existants pour simuler les effets d'irradiation sl@aes matériaux seront ensuite exposes.

l. Introduction : Généralités sur l'irradiation

Lorsgu’un neutron entre en collision avec un ata@dacier des structures internes, il lui
cede une partie de son énergie. Si I'énergie cédéeuffisante, I'atome frappé peut étre
éjecté suffisamment loin de son site d’origine po@rpas se recombiner spontanément avec
la lacune ainsi créée. Il y a alors création d’'page de Frenkel : une lacune et un interstitiel.
L’énergie nécessaire, appelée énergie de seuieplackement est de 40 eV dans ledfdd].

Elle n’est pas connue dans le ferLa valeur dans le far est donc communément utilisée

dans le cas du feret donc des aciers austénitiques inoxydables.

L’énergie cédée par le neutron incident peut étflssmment importante pour que le premier
atome frappé (PKA devienne un projectile & son tour. Il peut alallsr frapper d'autres
atomes et les déloger de leur site cristallin. @®snes peuvent a leur tour devenir des
projectiles si leur énergie est suffisante. Ce ph@&ne, appelé cascade de déplacements, peut
se décomposer en deux temps [2]: une premiere piyFselée phase de collision et une
seconde phase appelée phase de recombinaison.t Daunalmase de collision, I'énergie du
PKA est transférée lors de chocs élastiques eramdghombre de défauts ponctuels (DP) est
généré par les collisions atomiques. A la fin depllease de collision, dont la durée est
inférieure a une picoseconde, le maximum de DRatsint, c’est le pic balistique. Ensuite,

les paires de Frenkel instables se recombinemt mbinbre de DP diminue. C’est la phase de

! En Anglais : PKA : Primary Knock-on Atom



recombinaison qui dure une dizaine de picosecorildésssue de cette phase et donc de la
cascade, un certain nombre de DP, libres ou aggésmgous la forme de petits amas,
subsiste. Ce phénomene complétement invisible &gkniques expérimentales est en
revanche assez bien simulé dans diverses strugiaredynamique moléculaire. La fraction

de DP survivants aux cascades peut ainsi étre @sti@ependant encore une fois, il n’existe
pas, a I'heure actuelle, de résultat dans lessaaigsténitiques inoxydables.

C’est cette sursaturation en DP libres et la pésele petits amas de DP qui engendre une
modification de la microstructure a plus long terrmeus irradiation. Les différents

meécanismes a l'origine de la modification de lanwstructure sont décrits ci-dessous.

« Diffusion et précipitation accélérées par l'irragha :

C'est grace a la présence de DP que les atomeemedifuser au sein d'un matériau
cristallin. Le coefficient de diffusion d’'une esgechimique dépend de la concentration de
DP. Ainsi, lorsqu’il y a sursaturation de DP, leeffecient de diffusion des atomes est

modifié. Il peut alors s’écrire sous la forme suitea[3]:
D'=0,D,C,+0a, D, C

Ou oy (6 = 1 pour la diffusion interstitielle et v pour ldiffusion lacunaire) sont des

coefficients d’efficacité qui dépendent des diverféquences de saut et ne sont pas connus
expérimentalement. et C, sont respectivement les coefficients de diffusiemn les

concentrations de DP sous irradiation.

L’expression précédente peut étre réécrite deglanfauivante :

D*:DT%ﬂxi D, C

Ou D' et C' sont respectivement les coefficients de diffuséoda température T hors

irradiation et la concentration de lacunes a I'loré a la température T.

La concentration de lacunes sous irradiation dweaucoup plus élevée qu’'a I'équilibre, le
terme de diffusion par mécanisme lacunaire peetl&aucoup plus élevé sous irradiation. Il
en va de méme pour les interstitiels, dont la cotradon a I'équilibre est quasiment nulle du

fait de leur énergie de formation élevée (entréB &V [4]). Ainsi, I'irradiation peut accélérer



la diffusion et par conséquent accélérer les phémes prévisibles par les diagrammes de
phases. Ainsi, des transformations de phases @évae la thermodynamique, mais non
observables en des temps raisonnables a une taorpédannée, du fait de la cinétique trop

lente, peuvent se produire a cette températureisadstion, c’est la précipitation accélérée.

« Séqgrégation induite par l'irradiation :

Les DP libres en sursaturation tendent a s’élimaueres puits de défauts. Ces puits sont

notamment les joints de grains (JG), les surfacds®dislocations.

L’élimination des DP sur les puits de défauts edgemn flux de défauts ponctuels vers ces
puits. En effet, les défauts s’éliminant sur leggpudeur concentration, a proximité des puits,
est inférieure a la concentration moyenne. Un gradile concentration et par conséquent un

flux de défauts ponctuels s’établissent donc aipridé& des puits.

- Effet Kirkendall inverse :

Prenons le cas de la diffusion des lacunes damadliage A-B. Sous irradiation, le flux de
lacunes], vers les puits engendre un flux d’atomes A etB+ J;) de méme norme qué,
mais de sens opposé. C’est I'effet Kirkendall iseg5]. Dans le cas ou les atomes A et B ont
le méme coefficient de diffusion via le mécanismeuhaire (respectiveme, et Dy), la
composition de l'alliage ne va pas étre modifigaréximité des puits. Si, a I'invers®, et
D! ne sont pas égaux, la norme des flifxet J; ne sera plus égale. Ainsi, I'espéce qui
diffuse plus rapidement avec les lacunes remonggddient de concentration de lacunes et
est appauvrie au niveau du puits. L'effet Kirkehdalverse a lieu également pour les
interstitiels. Dans ce cas, le flux d'interstiti@sles flux d’atomes sont dans le méme sens.

L’espéce dont le coefficient de diffusion est lagpé€levé diffuse plus rapidement vers le puits

de défauts et s’enrichit.

La figure I-1 explique schématiquement 'effet Karidall inverse dans le cas des mécanismes

interstitiel et lacunaire.
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Figure I-1: Schéma du principe du couplage entre flux dawéfponctuels et flux de solutés
par effet Kirkendall inverse pour (a) les interigtis et (b) les lacuned,, et J, sont les flux

d’atomes A et B respectivemeng, &3t la concentration en solutés B. D’apres [5].

- Interactions défaut ponctuel-soluté :

Un enrichissement ou un appauvrissement en sohgés étre egalement di a des
interactions entre lacunes et solutés [6]. Repretieremple d’'un alliage A-B et considérons
une interaction positive (attraction) entre lesutses et les atomes de soluté B. Suivant les
valeurs relatives des fréquences d’échangs f; d’'une lacune avec respectivement un atome

A ou un atome de soluté B, deux cas sont possibles

- Sifg < fa alors le flux de lacunes et le flux d’atomes diw®oB sont dans le méme sens. Un

enrichissement de B est alors observé au niveapuitssde lacunes (figure 1-2(a)).

- Si fa < fg alors le flux de solutés B s’instaure dans le semdraire au flux de lacunes. Il en

résulte un appauvrissement en soluté B au nivegquitsi de défauts (figure 1-2(b)).

Des procédés analogues sont observés avec lestitigbs.
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Figure 1-2: Ségrégation par flux de lacunes dans un alliAge dans le cas d’'une interaction
positive entre les lacunes et les atomes B lor¢auka fréquence d’échange des lacunes est
plus élevée avec les atomes A qu'avec les atoraefBla fréquence d’échange des

lacunes est plus élevée avec les atomes B ques@tdmes A. D’apres [6].

Dans le cas des interstitiels, I'effet est d’autpluts élevé que les atomes de solutés sont de

petite taille.

Ce mécanisme est appelé ségrégation induite peadiation (RIS?). Il peut conduire & un
enrichissement ou un appauvrissement de solutésiveeau des puits de défauts. Si
localement la concentration en solutés dépassaite Ide solubilité, il y a précipitation d’'une
nouvelle phase. On parle alors de précipitatiomibedpar l'irradiation. Ce phénoméne étant
purement d’origine cinétique, les phases forméas/qr@ étre hors équilibre et donc non

prévues par la thermodynamique.

Dans des alliages fortement alliés, ce phénomeuneggeproduire au niveau de fluctuations
de concentration, on parle alors de précipitatiammbgéne induite. Si les taux de
recombinaison des DP au niveau de la fluctuatiart sapérieurs a ceux des DP dans la

matrice alors des flux de DP sont créés vers tifhtion.

2 En anglais RIS : Radiation Induced Segregation



* Agglomération sous la forme d’amas de défauts :

D’autre part, au gré de leur migration au seinaenhtiere, les DP mobiles peuvent se
rencontrer. Si un interstitiel rencontre une laguhg a recombinaison et les deux défauts
disparaissent. En revanche, lorsque deux défautanélme nature se rencontrent, ils
s’'agglomeérent pour former un dimere. L’arrivée dtamisieme défaut de méme nature donne
naissance a un trimere et ainsi de suite. Des ateadéfauts de plusieurs dizaines de
nanometres peuvent ainsi se former par agglomérato DP mobiles. Ce phénomene est
accentué lorsque les particules incidentes prodtiides cascades de déplacements car, a
I'issue de la phase de recombinaison, les débrisadeades contiennent déja des petits amas
de DP. C’est ainsi que lirradiation engendre lanfation de cavités et/ou de boucles de

dislocation lacunaires ou interstitielles.

Ces différents objets seront plus précisément eédans le cas des aciers austénitiques
inoxydables dans le paragraphe suivant. Ces amakfaats bloquent le mouvement des
dislocations et entrainent ainsi une modificatienlal limite élastique et un durcissement des
matériaux. La présence de cavités peut égalemeatrésponsable du gonflement sous

irradiation.

Du fait de I'absorption de DP par les amas de @R;dncentration en DP a proximité des
amas est faible. Il s’établit donc des flux de [@PsMes amas, ces derniers jouant alors le role
de puits de défauts. Les phénoménes de couplagBaxdelécrits précédemment, peuvent
donc également engendrer de la ségrégation oumtéditation induite par l'irradiation sur

les amas de défauts.

Le paragraphe suivant s’intéresse plus particutiere aux effets de [lirradiation aux

neutrons dans les aciers austénitiques inoxydables.

ll. Lirradiation aux neutrons dans les aciers austénitjues inoxydables

Comme décrit dans l'introduction, I'un des probl&mmajeurs rencontrés dans les
réacteurs a eau pressurisée est la fissuratiomgiatellaire des composants en aciers
austénitiques inoxydables des structures interhes.mécanisme responsable de cette
fissuration est appelé corrosion sous contraingsi@e par l'irradiation. Ce mécanisme

complexe, encore mal compris, fait intervenir denbceuses variables [7] telles que la



contrainte, I'environnement, les effets d’irradiati.. La figure 1-3 schématise les principaux

processus qui seraient susceptibles d’étre a ifaride la fissuration par IASCC :

- Modification de I'environnement (eau contenue slde réacteur) par lirradiation aux

neutrons, le rendant plus corrosif.

- Ségrégation aux joints de grains induite pamddiation, modifiant leur composition

chimique, favorisant ainsi la corrosion intergraag.

- Formation de cavités, de bulles de gaz, de beudée dislocation et éventuellement de
nouvelles phases faisant barrage aux mouvementslidiesations et modifiant ainsi les

propriétés mécaniques du matériau.

D’aprés plusieurs travaux [8,9], seule la combimaige tous les phénoméenes est nécessaire
pour induire des mécanismes de fissuration par BSC est cependant nécessaire de
comprendre chaque phénomene individuellement pawvgr établir des modéles de
principe de I'lASCC. Un grand nombre d’études aaeété mené sur les effets d'irradiation

dans les aciers austénitiques.

Modification des propriétés
mécaniques

o (¢ — L
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Figure 1-3: Schéma illustrant les principaux processus spiiiokes d’intervenir dans la
fissuration par corrosion sous contrainte induiter iirradiation. D’aprés [10].



Dans le cadre de cette thése, seuls les effetadiation sur la microstructure ont été étudiés.
La suite de cette partie résume les différents lt@isude la littérature en termes de
modifications microstructurales pour des gammestamepératures identiques a celles de
fonctionnement des REP. La température d’irradmates aciers austénitiques dans les REP
est en général comprise entre 270 °C et 370°C.tE®mapératures plus élevées peuvent étre
atteintes dans certains cas par échauffement gatansales composants les plus épais. Cette
gamme de températures représente une zone dditraresitre les comportements a basses
températures (entre 50 et 300 °C) et a hautes ramopeés (entre 300 °C et 700 °C). En effet,
a partir de 300 °C, la microstructure induite pamadiation passe d’'une microstructure
dominée par la présence de nombreux petits amadéfimits et de petites boucles de
dislocation a un régime plus complexe faisant w@eir des boucles de dislocation, le réseau

de dislocations, des cavités et de la ségrégatutuite [11,12].

Une synthése des données de la littérature comtdasamodifications microstructurales sous

irradiation aux neutrons est présentée ci-apres.

1. Formation d’amas de défauts ponctuels

Les cascades de déplacements créées lors deitaototies neutrons avec les atomes des
matériaux engendrent la formation de défauts peteten sursaturation et de petits amas de
défauts ponctuels. Selon la température d'irramiigtiles défauts ponctuels peuvent
s’'agglomérer, conduisant a la formation de blacks,dde boucles de dislocation ou de

cavités.

* Les black dots :

Comme leur nom l'indique, les black dots apparaisseus la forme de petits points noirs
en microscopie électronique en transmission (MEiGule 1-4). Ce sont de petits amas de
défauts ponctuels dont la taille est comprise ef@itret 3 nm [13,14]. lls se formeraient
directement dans les cascades de déplacement<dd petits amas de défauts sont présents
a des températures inférieures & 400 °C. Leur @ensximale (pouvant atteindre’4on™)

est atteinte aprés des doses faibles de 'ordBeIddpa [11].



Chapitre 1 : Rappels bibliographiques

Figure 1-4: Black dots observés en MET en champ clair danaaier 304 hypertrempé
irradié aux neutrons a 0,8 dpa a 330 °C [15].

La nature de ces amas est difficile a détermindadwe leur petite taille. Certains suggérent
gue ces amas sont des boucles de dislocationtitiediess (décrites par la suite) trop petites
pour étre bien résolues en MET [12-14]. D'autres mlentifié ces amas comme étant
majoritairement des petits amas de lacunes crégstelinent dans les cascades [10,16]. Enfin,
certaines études suggerent que ces petits amadeshbucles de Frank formées directement

dans les cascades et qui peuvent étre de natarstitielle et lacunaire [17].

+ Les amas lacunaires :

De nombreuses études ont été menées sur les amamites pour comprendre les
mécanismes de gonflement sous irradiation dessaaiesténitiques [18-21] et leur interaction
avec les dislocations susceptible de modifier leprétés mécaniques (durcissement) [22].
Les amas lacunaires peuvent étre présents souss ftnones différentes dans les aciers
austénitiques inoxydables irradiés aux neutroes :tétraedres de fautes d’empilement, les

cavités sans gaz et/ou les bulles de gaz.

- Les tétraedres de fautes d’empilement :

La faible énergie de faute d’empilement dans leésra@usténitiques inoxydables (entre
20 et 40 mJ.fM) permet la formation de tétraédres de fautes dlement (SFT°) [23]. Les

% En anglais SFT : Stacking Fault Tetrahedra
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SFT sont de petits amas lacunaires en trois dimasgfigure 1-5(a)) qui sont composés de 4
fautes d’empilements [24]. Ces amas de lacunesgme@re visualisés en MET sous la forme
de triangles (figure 1-5(b)) grace a leur fautendpglement [25]. Dans un acier Fe-Cr-Ni, des

SFT ont été observés apres irradiation aux neuffdijs

Figure I-5: (a) Modélisation d’un SFT dans du cuivre irradig3], chaque sphere représente
une lacune (b) Image MET en champ sombre (axerke<bl0> réflexion (200)) d’'un acier
Fe-16Ni-15Cr irradié aux neutrons (1.%h.nf) & 200 °C. Les fléches B indiquent les SFT
[16].

Cependant, des études ont montré que la fractiamabt de défauts sous la forme de SFT
dans les aciers austénitiques était inférieure a[l1%l6,26]. La formation de SFT par
irradiation aux neutrons dans les aciers austém@siccemble peu probable. Selon Zinkle [26],
la forte énergie de migration des lacunes danadess austénitiques (supérieure a 1 eV), la
présence de nombreux solutés et la production dikkésous irradiation aux neutrons sont
des éléments qui pourraient empécher la formatésnSFT dans les aciers austénitiques 304
et 316.

- Les cavités / bulles de gaz :

Les amas lacunaires peuvent également se trouusrfeame sphérique (figure I-6). Il
convient de distinguer les amas de lacunes punstésa et les amas de lacunes avec gaz
(bulles).
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Figure 1-6 : Image MET d’amas lacunaires dans un acier 316 d@idroadié aux neutrons a
13 dpa a 360 °C dans un REP [27].

L’apparition d’amas lacunaires se fait généralentamts le régime des hautes températures
(entre 300 et 700 °C) [11]. La stabilité des bullesgaz est déterminée par une combinaison
entre la pression de gaz interne et I'environnem(@nicrostructure, défauts ponctuels)
entourant 'amas. Ces amas sont stables en dedsousertain rayon critique (dépendant de
la pression de gaz) et croissent en absorbanttdesesa de gaz et des lacunes. Les atomes de
gaz sont en général des atomes d’He voire d’H isssréactions nucléaires au sein de
I'acier. Les atomes d’He proviennent par exempkeréactions de transmutation du Ni :

*8Ni + neutron— *°Ni + photony puis  °°Ni + neutron— *°Fe +*He

Les cavités sont des amas purement lacunairesasi age pression interne de gaz faible. lls
croissent rapidement par absorption des lacunesuesaturation. Les bulles de gaz dont le
rayon est supérieur au rayon critique de stahbiléévent, par croissance, se transformer en
cavités [11].

La population de cavités ou de bulles de gaz défmtement de la température d’irradiation
comme on peut le voir sur la figure I-7. En génélaldensité de bulles est un ordre de
grandeur plus élevée que la densité de cavités.
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Figure I-7: Densités de cavités (voids) et de bulles de(lgalzbles) en fonction de la
température d’irradiation dans des aciers austépitis [11]

A des températures inférieures a 300 °C, la pojpnlate cavités et de bulles de gaz est quasi
inexistante. La forte densité de puits de défabisck dots, boucles de dislocation), induits
par lirradiation a ces températures, augment@iiéation des défauts ponctuels et supprime

la sursaturation de lacunes qui permet la formagida croissance des amas [10,11].

Au-dela de 300 °C, de nombreuses études [12,131#Z8]trent la présence d'une grande
densité (entre O et 3.16° m>) de petites bulles d’Hélium, dont le diamétredsst’ordre de
2-3 nm. La population de bulles de gaz ne sembtedgpendre de I'état métallurgique des
matériaux (écrouissage ou hypertrempe). La dedsitéavités est encore faible voire nulle,
entre 300 et 400°C.

Ce n’est gu’a partir de 400 °C que les premierggé&msont observées. Leur formation et leur
croissance sont sensibles a I'état métallurgiqueendatériaux et aux conditions d’irradiation
(taux de creation d’He). L'écrouissage semble pa&n®le retarder la formation des cavités
[11]. La présence d’'impureté (Si, P, C) affectelégant la formation de celles-ci. La densité
de bulles de gaz décroit mais elle est généralememirdre de grandeur plus élevée que la
densité de cavités. Jusqu'a 500 °C, les cavités parties de fagcon homogene dans la
matrice, alors que lorsque la température attéhot &, la plupart des cavités est associée a

des précipités ou a des phases induites par iatiad.



L’apparition du gonflement macroscopique dans tésra austénitiques serait liée au passage
du régime de bulles de gaz vers un régime de cavdéponsable du gonflement [4, 11].

* Les amas interstitiels :

Les amas de nature interstitielle ont égalementl'fzjet de nombreuses études car la
présence de ces amas dans la matrice fait officlesticle au déplacement des dislocations
[29,30] et modifie ainsi les propriétés mécaniqdes matériaux : durcissement et perte de

ductilité.

Comme décrit au début de ce paragraphe, pour dgstatures d'irradiation comprises entre
300 et 350 °C, une partie des amas interstitielsass la forme de black dots dont la taille est
de I'ordre de 2-3 nm. Les amas interstitiels savent également sous la forme de boucles de

dislocation plus grosses et donc bien résoluesem (figure I-8).

Figure [-8: Boucles de dislocation (a) imagéees en MET emmghelair, les fleches rouges
indiquent des boucles de dislocation et (b) imaggase a la trainée de diffusion, chaque
trait blanc correspond a une boucle de Frank [4].

Dans les aciers austénitiques, ces boucles decdigla sont soit des boucles de Frank fautées
soit des boucles prismatiques parfaites. Les bewddeFrank se trouvent dans les plans {111}

= 1. . .
et leur vecteur de Burgers ebt=§a<111>. Ces boucles sont dites fautées car elles
contiennent une faute d’empilement. Elles sont ilesssLes boucles glissiles parfaites

prismatiques sont de vecteur de Burgfens% a<110>. Des études [4,17] ont montré que la



proportion de boucles parfaites est tres faiblguet la majorité des boucles de dislocation
créée sous irradiation sont des boucles inteltgide Frank.

Il est par ailleurs établi que la formation de Heacfautées est énergétiquement plus
favorable que la formation de boucles parfaitesettet, I'énergie d’'une boucle de Frank est

la somme de I'énergie de la ligne de dislocatiomleeia faute d’empilement. L’énergie de

ligne est proportionnelle au rayon R de la boucieé 8 xR

bz , .
”2 E (ou u est le module de
cisaillement et pest la norme du vecteur de Burgers de la boucl®dd. L'énergie de la

faute d’empilement est proportionnelle a la surfdeda boucle soiy = R*(oliy est I'énergie

AN

2
de faute d’empilement). L'énergie de la boucle @itafest proportionnelle an R “—pr (ou

bp est la norme du vecteur de Burgers de la bouakaifg. Il apparait un rayon critiquecR

_p(bg-b7)
Y
Ainsi au-dela d’'une certaine taille, les boucled-denk peuvent se défauter, elles deviennent

au dessus duquel la boucle parfaite devient éngugéhent favorable R,

donc glissiles et peuvent intégrer le réseau déoaditons [4,31]. Ce phénomene de
défautement des boucles pourrait expliquer certaiomportements meécanigues sous
irradiation notamment la saturation avec la doseddicissement des aciers austénitiques
[32,33].

Notons que certains travaux tendent & montrer gaebbucles de Frank observées sous
irradiation dans les aciers austénitiques ne samupiguement des boucles interstitielles mais
que certaines sont de nature lacunaires [17]. tet, &fs boucles de Frank sont des boucles de
dislocation dont la nature peut étre lacunaire merstitielle [22]. Bien que de nombreux
travaux [34,35] considérent que les boucles de K-@bservées sous irradiation sont des
boucles interstitielles, il n’est pas exclu qu’yaatie d’entre elles soient de nature lacunaire.

L’évolution de la densité de boucles de Frank poug dose de 10 dpa en fonction de la

température d’irradiation est donnée sur la fige@e
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Figure [-9: Evolution de la densité de boucles de Frankasttion de la température

d’irradiation. La dose d'irradiation est d’envirohO dpa [11].

La densité de boucles de Frank dépend de la tetnp&wdiirradiation, elle est maximale pour
des températures comprises entre 300 °C et 40@ dneue ensuite pour des températures

d’irradiation plus élevées.

De nombreuses études [10,15,36] sur I'évolutionadpopulation de boucles de dislocation
montrent que la densité de boucles croit rapideragat la dose et sature a partir de doses
relativement basses (comprises entre 1 et 5 dpaligure 1-10 représente I'évolution de la
densité de boucles de Frank et de leur diametferation de la dose pour une température
d’irradiation d’environ 280 °C. La densité de basglde dislocation sature dés 1 dpa. Le
diametre des boucles croit également avec la dase atteint un régime de saturation a des
doses plus élevées. Un régime stationnaire ess alteint, I'élimination des lacunes et des
interstitiels sur les boucles de dislocation conggeleur création. Egalement, la formation de

nouvelles boucles de dislocation est compenséle plfautement des plus grosses boucles.
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Figure [-10: Evolution de la densité de boucles de dislocatn fonction de la dose
d’irradiation. La température d’irradiation est d®rdre de 280 °C. [10]

2. Evolution du réseau de dislocations

Certains aciers austénitiques utilisés dans legtsies internes des REP sont écrouis.
C’est notamment le cas de l'acier 316 écroui (dédans le chapitre 2). La densité de
dislocations présente dans ces aciers est al@svehent élevée, de I'ordre de'ton?. Il
apparait que lors de l'irradiation, le réseau ahitle dislocations tend a disparaitre [13]. Ceci
peut s’expliquer par une différence entre les fllirterstitiels et de lacunes s’éliminant sur
les dislocations. L’élimination des interstitielsrdes dislocations est plus importante que
I'élimination des lacunes car les interstitiels tsgurlus mobiles. De plus, du fait des
interactions élastiques, la force de puits deodalons est plus élevée pour les interstitiels
[4]. L'absorption majoritaire des interstitiels plas dislocations provoque leur montée, les

dislocations peuvent ainsi s’annihiler entre elbes sur des défauts tels que les joints de

grains.

3. Ségregation induite aux joints de grains

Comme décrit au début de ce chapitre, des coupkages les flux de défauts ponctuels
crées par l'irradiation et les flux d’atomes deusé du matériau peuvent engendrer de la
ségrégation induite par lirradiation au niveau gags de défauts et notamment aux joints de
grains. La ségrégation induite par lirradiationpdad de la température et du flux

d’irradiation comme le montre la figure I-11.
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Figure I-11: Dépendance en température et en flux de la dersegrégation induite par
I'irradiation dans les aciers austénitiques inoxytiss. Le régime de fonctionnement en REP
est représenté par la zone grise. D’apres [10].

Il existe 3 régimes différents en fonction des ¢tos d’irradiation :

- Basses températures (inférieures a 80 °C pouituxnde REP): la mobilité des défauts

ponctuels est faible, par conséquent, il y a peédlirdination sur les puits et les

recombinaisons entre lacunes et interstitiels pggdominantes. La RIS est faible.

- Hautes températures (supérieures a 500 °C podluyrde REP). Les concentrations a

I’équilibre de DP (création par phénoméne thermjcgont élevées. La sursaturation de DP
engendrée par l'irradiation est donc peu importacgequi limite les flux de défauts vers les

puits et donc le phénoméne de RIS.

- Moyennes tempeératures (entre 80 et 500 °C potiuyrde REP): la RIS est maximale. Les

conditions d'irradiation en REP, représentées parettangle gris, se trouvent au cceur du

domaine de ségrégation induite.

Une conséquence directe est que la compositiorjoites de grains des aciers de REP se
trouve modifiée sous irradiation aux neutrons. ligure |-12 représente un profil de
concentration tracé a travers un joint de grainsdam échantillon prélevé dans une vis du

réacteur Tihange [37].



75 27
GB #2 o

10 dpa, 343°C °

=

s 70 4 B
S Fe g
F e N y N R =]
S 65 v 1y ' 21 8
= ALY 8
E L] g
3 N | ] Q
2 60 18 =2
£ Cr . ‘| z
@} =
g : 5
o 55 v JEOL 2010F | 1S g
‘5 / P 0.75-nm Probe @
@» / \ =
S . / \ 8
s 50l Ni 1 3 2 é)

—_—————_ yi o
45 9
20 16 -12 -8 4 0 4 8 12 16 20

Distance from Grain Boundary, nm

Figure I-12: Profil de concentration tracé au travers un jpde grain dans un échantillon
prélevé dans une vis du réacteur Tihange irradid® apa. Seuls les profils du Cr, du Fe et
du Ni sont représentés. Ces résultats ont été abtpar spectroscopie d’émission de

rayons X [37].

Le profil de concentration montre un appauvrissénea@nCr et en Fe et un enrichissement en
Ni au niveau du joint de grain. La concentration S&inest également modifiee comme le
montre la figure 1-13 ou sont représentés deuxilprdé concentration du Si tracés a travers
deux joints de grains provenant du méme échantillanconcentration en Mo au niveau du

joint de grain est également inférieure a celléad®matrice.
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Figure 1-13 : Profil de concentration du Si au travers deux {side grains dans un

échantillon prélevé dans une vis du réacteur Tileaj3Y].



Ces profils de concentration ont été mesurés damsicroscope électronique en transmission
a balayage (STEM) par spectroscopie d’émission de rayons X (EX a taille de sonde du
microscope est un élément important dans la medasge profils. La taille de la sonde
d’électrons étant finie (de I'ordre du nm) et lagkeur des profils de ségrégation étant de
'ordre de 5 a 10 nm, les mesures sont moyennéesiesl changements de composition
abrupts, ce qui peut induire des erreurs [38]. ikimation du joint de grain par rapport a la
surface ainsi que I'épaisseur de la lame mince égatement des données importantes pour

eviter les recouvrements entre la composition dedtice et celle du joint de grain [39,40].

La composition des joints de grains peut egaleragrtdéterminée en utilisant des méthodes
d’analyse de surface telle que la spectroscopiteati®ns Auger (AES’). Dans ce cas,
I’échantillon doit étre fracturé au niveau du jod# grain de facon a ce que celui-ci puisse
étre exposeé au faisceau d'électrons [41,42]. De en§ue pour 'EDX, la contribution des
plans adjacents au joint de grain est susceptible@tuire des erreurs dans les mesures de
composition [38,42]. L'AES permet d’avoir la comgas du joint de grain mais ne permet

pas d’obtenir de profils de concentration.

Les mesures par AES et par EDX varient légerementuhes par rapport aux autres. Il
apparait des variations de 2-3% pour les mesuresmgentration en Cr et de 1-5% pour les
mesures de concentration en Ni. Cependant les pwsuontrent les mémes tendances.
L’irradiation induit un changement de compositioesdoints de grains et notamment une

déchromisation.

Les figures 1-14 et 1-15 représentent respectivdntiéwolution de la concentration en Cr et
en Ni au niveau des joints de grains en fonctiotaddose d’irradiation. La concentration en
Cr diminue lorsque la dose d’irradiation augmehtappauvrissement en Cr semble saturer

lorsque la dose atteint environ 10 dpa.

* En anglais STEM : Scanning Transmission Electrécrdécope
® En anglais EDX : Energy Dispersive X-ray spectopsc

® En anglais AES : Auger Electron Spectoscopy
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Figure I-14: Evolution de la concentration en Cr au niveass ¢l@nts de grains en fonction
de la dose d'irradiation. Les données proviennéatiérs 316 ou 304 irradiés aux neutrons.
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Dans le cas le plus simple d'un alliage Fe-Cr-Ng été montré de facon expérimentale que
les coefficients de diffusion a I'équilibre (horgadiation) des différents éléments sont
différents [47]. || apparait que les coefficients diffusion a I'équilibre des 3 éléments

peuvent se classer de la fagcon suivani@.>D_>D,;. La figure I-16 représente les

coefficients de diffusion du Cr, du Ni et du Fe slam alliage Fe-15Cr-20Ni-Si. Quelle que

soit la température, les rapports des coefficietds diffusion dans cet alliage sont

%:2,3& 0,16 et 2re =1 60+ 0,09.
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Figure 1-16: Coefficient de diffusion du Cr, du Fe et du Nifenction de l'inverse de la
température (diagramme d’Arrhenius) dans un alli&ge15Cr-20Ni-Si [47].

Le Cr diffuse donc plus rapidement avec les lacumesursaturation créées par l'irradiation,
d’ou un appauvrissement en Cr au niveau des jdmtgrains. Le Ni est I'espéce qui diffuse le
moins rapidement avec les lacunes, et est donchemux joints de grains. Le coefficient de
diffusion du Fe étant intermédiaire entre celuiGhuet celui du Ni, son comportement differe
selon les concentrations relatives des alliagek [3® mécanisme (effet Kirkendall inverse)
est I'un des deux avancés qui permettrait d'exjgligia ségrégation induite aux joints de
grains sous irradiation. Le second mécanisme, cammgrhtaire au premier, fait intervenir les
atomes interstitiels. Les interstitiels vont se pleu préférentiellement avec les atomes de
petite taille tels que les atomes de Si ou le NisA les interstitiels en sursaturation qui vont

s’éliminer sur les puits de défauts entrainentdsmes de solutés avec lesquels ils sont
couplés. Les deux mécanismes sont résumes sgule fi-17.
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Figure 1-17: Représentation schématique des deux mécanismsages pour expliquer la
ségrégation induite aux joints de grains dans lgems austénitiques inoxydables (a)
mécanisme lacunaire et (b) mécanisme interstii&prés [10].
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Les complexes interstitiel - soluté étant en gdntes mobiles, le mécanisme interstitiel
prédomine a basses températures et a faibles dbsesjue la température ou la dose
d’irradiation est plus élevée, le mécanisme lagendievient prédominant [11]. Certains
auteurs estiment que seul le mécanisme lacunaae dffet Kirkendall inverse) permet
d’expliquer la RIS aux joints de grains pour desdittons d’irradiation similaires a celles des
REP [38].

Le taux de ségrégation semble varier d’'un joingden a un autre [37] et semble méme étre
hétérogéne le long d’'un méme joint de grain [48,49 RIS semble étre dépendante de
plusieurs parametres notamment la désorientatisrjailets de grains [50-53]. Le champ de
contrainte élastique induit par I'accumulation sauadiation d’'impuretés, d’atomes de gaz,
de bulles de gaz et de précipités peut égalemésttar les profils de ségrégation au niveau
des joints de grains [54]. Enfin, d’apres des &ufdites sur des échantillons irradiés aux
électrons, la migration des joints de grains satediation pourrait également avoir une

influence sur les profils de concentration [40,55,5

La ségrégation induite par l'irradiation a été sntvétudiée aux joints de grains mais elle
peut aussi se produire au niveau des autres paitdéfauts (cavités, boucles de Frank,
surface...). Peu d’études expérimentales portentasRItS au niveau des autres puits, la taille
des objets concernés rendant difficile les mesdeeségrégation. Cependant, certains auteurs
[17,46,57] ont montré de la ségrégation de Ni eBdainsi qu’un appauvrissement en Cr sur
des boucles de Frank. Des ségrégations de Silt @i@si qu'un appauvrissement en Cr ont
également été rapportées sur des cavités [5,3Db8-6

4. Formation de nouvelles phases

Les mécanismes a lorigine des phases observées is@diation dans les aciers
austénitiques permettent de les classer en traigdgs catégories [11,12].

» Phases accélérées / retardées par l'irradiatioes phases, observées apres vieillissement

thermique, apparaissent plus rapidement (accéérate la cinétique de précipitation), de

facon plus abondante ou a plus basse températuseirsadiation. On parle alors de phases
accélérees par lirradiation. Inversement, les phastardées par l'irradiation apparaissent en
plus faible quantité (voire pas du tout) ou a phaste température sous irradiation. Ces

phases ont la méme composition sous irradiatioapgeas traitement thermique et sont stables



thermodynamiquement. Le caractére accéléré oudéetie ces phases dépend des conditions

d'irradiation et notamment du niveau de RIS.

 Phases modifiées par lirradiationces phases apparaissent sous irradiation et apre

vieillissement thermique, mais leur composition sduadiation difféere de celle sous

vieillissement thermique. Leur structure et souMent morphologie sont identiques dans les
deux cas. Généralement, les différences de conmposéfletent les effets de la RIS : plus de
Si et de Ni, moins de Cr et de Mo par rapport aoxnpositions de la phase créée

thermiquement.

» Phases induites par l'irradiatiorces phases sont produites uniquement par liatiac
pour certaines conditions d’irradiation. Elles neuypent pas apparaitre lors de traitements
thermiques. Ces phases sont thermodynamiguemeablies et peuvent se dissoudre apres un
traitement thermique a la température d’irradiatioam formation de ces phases est due a la
RIS qui provoque des modifications de compositisnffisantes au niveau des puits de

défauts pour induire la précipitation d’'une nouegihase.

Le tableau I-1 résume les différentes phases oésgrdans les aciers austénitiques sous

irradiation.
Phases accélérées ou Phases modifiees Phases induites par
retardées par l'irradiation par l'irradiation lirradiation
Carbures MeC, M23Cs, MC MeC -
Phases laves, phase sigma)( |

: et _ : aves =
intermétalliques : phase chiy)

Phosphures - M2P MP, MzP, MgP

Siliciures : - ] Phase G (\Ni16Si)

Phasey’ (Ni3Si)

Tableau I-1: Classification des différentes phases obserséas irradiation dans des aciers

austénitiques. D'aprés [11,12]

Dans les aciers austénitiques utilisés dans les @EiBrs 316 écroui et 304 hypertrempé),
aucune précipitation par vieillissement thermiquesn attendue aux températures de
fonctionnement des réacteurs [4]. Sous irradiatjwey d’études montrent I'apparition de
précipités pour des températures inférieures a°@[10,11]. Cependant, les études menées
par Edwards sur la vis de Tihange [37,60] monttanprésence d’'une fine dispersion de

précipitésy’ et d’'une autre phase non identifiée (figure 1-18)
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Figure 1-18: (a) Précipités’ et (b) phase non identifiée observés en MET emnghsombre
dans une vis de Tihange irradiée a 12,2 dpa a E§9].

Ces précipitéy’ semblent se former au niveau du réseau de disbmsainitial mais ne

semble pas coincider avec les boucles de dislocadioles cavités. Ces précipités sont
présents avec une densité de I'ordre de’81h0 et leur taille moyenne est de 3 nm. La phase
non identifiée se présente sous la forme de ptésipi’environ 8,5 nm avec une densité de
2.10° m*. Ces précipités pourraient étre des carburestésepce de carbures,¥s ayant

déja été reportée par Hashimoto et al. [61] et Bendl. [62] dans des aciers austénitiques
irradiés aux neutrons respectivement a 290 °C e$ das conditions similaires a la vis de

Tihange.

En parallele, des observations sur des aciers 3364eirradiés dans le réacteur expérimental
BORG60 [63] a 320 °C montrent la précipitation d’'ysiease non identifiée riche en Ni et Si

qui pourrait étre associée aux boucles de Frankailla moyenne des précipités est de I'ordre
de quelques nanométres (entre 6 et 8 nm) et lesitdeest dans la gamme?i®n™. Un

exemple de précipités imagés en champ sombre egtéraur la figure 1-19.
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Figure I-19: Images MET en champ sombre des précipités ddlmase non identifiée dans
un acier 304 hypertrempé irradié aux neutrons a 32@& 10,3 dpa dans BOR-60 [63].

Les mémes irradiations, menées sur des aciers&0dute pureté, ont montré la présence de
précipités, qui pourraient étre des carburesQylet/ou de la phase G, ainsi qu'un début de
précipitation de la phasg. Les observations aux joints de grains montregdalément la
présence de précipités enrichis en Ni et en Si.rddentes observations de microscopie
électronique en transmission sur un acier similairéacier austénitique inoxydable 304
irradié en réacteur expérimental a 370 °C ont égate montré la présence de précipités de la
phase G ainsi que des carbures de typs&/et MsC [64]

L’irradiation peut également conduire a la déstsilon de la matrice austénitique comme
observé récemment par Isobe et al. [64]. La transftion de I'austénite en ferrite sous
irradiation a déja été rapportée plusieurs foissdarlittérature [65-67]. Cette transformation
pourrait étre engendrée par la baisse de la caatiemt en Ni dans la matrice due a de la

précipitation [64].

5. Utilisation de particules incidentes autres que leseutrons

L’une des principales difficultés pour étudier bsers austénitiques sous irradiation aux
neutrons est la forte radioactivité atteinte comieteu de leur teneur en Ni relativement
élevée. Par allleurs, il est indispensable, pounvpm comprendre les phénomeénes se
produisant sous irradiation, de contréler les cooilé d’irradiation telles que le flux, la dose
ou la température. Ainsi, I'utilisation de partieslchargées (ions, électrons) pour comprendre

les effets d’irradiation dans les aciers austem#sys’est développée depuis plusieurs années.



» Irradiation aux protons de nombreuses études [68-72] utilisent les imtémhs aux

protons pour reproduire I'effet d’'une irradiationxaneutrons. Les protons utilisés ont une
énergie de l'ordre du MeV, ce qui permet de créerdommage homogene sur quelques
micromeétres de profondeur [71]. Des études comipasabnt montré que la microstructure
apres irradiation aux protons était semblable B @gres irradiation aux neutrons. De plus,
les taux de ségrégation aux JG apres irradiatianpaotons sont similaires a ceux observeés

apres irradiation aux neutrons [68].

» Irradiations aux ions lourdsles irradiations aux ions, exceptées les protsost utilisées

pour essayer de comprendre certains phénomeéneantfaistervenir des cascades de
déplacements. La plupart des ions utilisés sontides dont I'énergie atteint quelques
centaines de keV voire quelques MeV [36,73-76].faiale énergie de ces ions permet de
créer un dommage essentiellement balistique coatnant aux ions d’'une énergie avoisinant
le GeV qui créent un dommage par excitations @agjues. La plupart des ions utilisés sont
des ions Ni. Ainsi, des irradiations aux ion§'Nb MeV & 500 °C) d’un acier 304 [74] ont
permis d’étudier les taux de RIS aux JG. Les rasukkxpérimentaux sont reproduits par des
prédictions d'un modele de ségrégation. Des irtamia aux ions Ni de 12 MeV a 300 °C ont
permis d’étudier I'effet du C et de N sur la RIScgaints de grains [76] dans un acier 316.
Egalement la formation d’amas enrichis en Ni eSeapreés irradiation aux ions Nile 160

keV a été mise en évidence dans un acier 316 [B6,75

Certaines irradiations aux ions ou aux protons sonplées avec une implantation de gaz (en

général de I'He) pour étudier les effets de I'Héligur la microstructure [71,73].

» Irradiations aux électronsles électrons ne créent pas de cascades decedéats, ils

sont utilisés pour créer un grand nombre de paieeSrenkel. La plupart des irradiations aux
électrons ont lieu dans des microscopes électresigu transmission a haute tension [77,78].
Les irradiations aux électrons sont mises en cqamue observer la RIS aux joints de grains et
les effets de la migration des joints de grains Igsr profils de ségrégation [56]. Les
irradiations aux électrons sont également coupdédss irradiations aux ions [79] ou aux

neutrons [16] pour étudier I'influence de la natdess défauts créés sous irradiation.

Un exemple d’études de référence, menée par Aug&8€), non pas sur un acier austénitique
mais sur des alliages Ni-Si sous-saturés en Sidigs aux ions et aux électrons montre
l'importance de [l'utilisation de ces particules. rBa a montré, pour les deux types

d’irradiation, la formation de précipités par ségrégation induite par l'irradiation sur les



boucles de dislocation. Des observations en METpennis de déterminer le diagramme de
phases flux / température (décrit p.17) de prégipih induite par l'irradiation. La figure 1-20

représente ce diaaramme dans le cas des irradiaionélectrons.
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Figure 1-20: Diagramme flux / température pour la précipitatiy’ dans des alliages NiSi
irradiés aux électrons de 1 MeV [80].

Barbu a montré que les frontieres de la précipitainduite dépendent de la nature des
particules. Les frontieres sont situées a envirdd IC et 600 °C pour les irradiations aux
électrons alors qu’elles sont a 300 °C et 550 °QOr pes irradiations aux ions. La différence
entre les diagrammes peut étre attribuée au nowdr®P libres dans le matériau. Sous
irradiation aux ions, le nombre de DP libres essgdhible que sous irradiation aux électrons
du fait de la formation de petits amas de DP an des cascades. Ainsi, le nombre de DP

participant a la ségrégation est plus faible dareak des irradiations aux ions.



lll.  La simulation des effets d’irradiation dans les a@rs austénitiques

Difféerents travaux portent sur la modélisation ddfets d’irradiation dans les aciers
austénitiques. lls concernent la RIS aux jointsgdEins mais également I'évolution de la
microstructure d’amas de DP sous irradiation afnpduvoir modéliser, par exemple, le
gonflement ou le durcissement. Cette partie s'‘@gge aux principaux modeéles décrits dans la

littérature.

« Modélisation de la RIS aux joints de grains :

L’'un des modeles le plus simple et le plus souwtilisé est le modéle de Perks [49,81].
Ce modele est basé sur la résolution de I'équaliola diffusion :

L0 p
ot ox  o0x
Ou D est le coefficient de diffusion et C la corication des principaux constituants (Fe, Cr
ou Ni) d'un acier austénitique inoxydable. Poursafuté k (k =Fe, Cr, Ni), en présence d’un

gradient de concentration de DP, I'équation deffagion se réécrit :

% i Dk&-'-ck(dkv o, —d,; aCij
ot ox ox [0 ox

Ou d,; et dy sont la diffusivité du soluté k par le mécanisnmeristitiel et lacunaire

respectivement.

L’introduction de ces termes permet la prise enmtendes fréquences de sauts des solutés et

leur incidence sur les couplages de flux.

Les DP étant des espéces non conservatives, iledriintroduire des termes de production

et d’élimination aux équations bilans. Ces équatideviennent alors :

oC, __0 CVZ(dkvaaij—Dvan +K+K'-R ~R.
ot 164 ” 16)4 16)4

aC, _ aC, aC,
== C D,.— |+K-R,—-R
ot ax{ Zk:( a & j ax} T



Ou K et K’ sont les taux de production des DP respement par collision balistique
(irradiation) ou a I'équilibre (thermique).. Bst le rayon de recombinaison entre un interstitie
et une lacune. Ry iest le terme d’annihilation des DP sur les puitsléfauts et. un facteur
thermodynamique proche de 1. Des comparaisons elgsemesures experimentales de
ségrégations et le modéle de Perks suggeéerent goedanisme lacunaire seul permet de
décrire les résultats expérimentaux [82-84]. Cepahde modeéle ne rend pas compte du fait
que la ségrégation dépend de la composition déafial [82-84] et de l'ordre a courte

distance (tendance a la formation de paires NiF&t).

A partir du modele de Perks, Allen et al. [84] adveloppé le modele Modified Inverse

Kirkendall (MIK). Le calcul des énergies de migaatiest modifié par rapport au modele de
Perks et des effets d’ordre a courte distance masiten compte. La figure 1-21 compare les
résultats obtenus pour le modele Perks et MIK @&sultats expérimentaux dans un acier Fe-

20Cr-24Ni irradié aux protons.
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Figure 1-21: Concentrations en (a) Ni et (b) Cr aux jointsgtains dans un acier Fe-20Cr-
24Ni irradié aux protons. Les résultats expérimemtaont comparés aux résultats du modeéle
de Perks et du modéle Modified Inverse Kirkendzd] [

Le modele MIK semble plus précis que le modele eeks? cependant dans certains cas, la
différence entre les mesures expérimentales giréaictions du modele MIK est plus grande
que les incertitudes expérimentales. Par ailleess modeles ne tiennent pas compte de la

thermodynamique et le diagramme de phases desrmstetudiés.

Une autre approche développée par Nastar [85,86]gécrire la RIS aux joints de grains est
un modéle de champ moyen auto-cohérent. Ce modgiaep de calculer les coefficients
d’'Onsager | dans des alliages concentrés a partir des modigediffusion atomique

lacunaire et interstitiel. Le calcul des coeffider’Onsager permet de connaitre les flux



d’atomes Ji=—z L, O, ouy est le potentiel chimique de I'espece j. Le caldal ces
i

ccefficients, décrits dans [87] et [88] est effeajuéice a une description thermodynamique et
a des lois d’évolution cinétique du systeme. Laurigl-22 représente les résultats obtenus

avec ce modele.
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Figure [-22 : Comparaison des profils de ségrégation du Cr @ction de la dose dans un

acier Fe-12Ni-19Cr a 360 °C. (a) Profils expérimamt et (b) profils prédits pas le modeéle
[85].

D’autres modéles s’intéressant a la RIS aux JG déatits dans la littérature. Sans entrer
dans les détails, ces modeéles permettent notameetécrire I'effet de la désorientation des

joints de grains [50] ou du champ de contraintecXimité des JG [54].

« Modélisation de la microstructure sous irradiation

Les modéles décrivant I'évolution des populatioasDP et d'amas de DP ont un intérét
particulier dans la compréhension des phénomeneguitement et de durcissement sous
irradiation des aciers austénitiques inoxydablesplupart de ces modeéles sont des modéles
de cinétique chimiqgue homogene dans lesquels ool des populations de défauts
ponctuels ou d’'amas de défauts ponctuels est obtpau la résolution d’équations bilans.
Certains modéles, comme celui décrit par Surh.€fB8] décrivent plus particulierement la
population de cavités et s’intéressent a leur fdionmacroissance et coalescence. Les modeles
les plus aboutis s’intéressent a I'ensemble dessda@unaires et interstitiels, comme le
modele SOM (Stoller and Odette Model) décrit pan@a al. [90] et le modele MFVIC

(Mean Field Vacancy and Interstitial Clusteringyveléppé par Barbu et adapté aux aciers



austénitiques par Pokor et al. [15]. Ce dernier éloa été utilisé pendant ce travail et sera
décrit dans le chapitre 2.

La plupart des modéles actuellement utilisés paarice les effets d’irradiation dans les
aciers austénitiques nécessitent des données é&berqui concernent les matériaux,
notamment les énergies de formation et de migraties interstitiels et des lacunes. Ces
données peuvent étre obtenues grace aux calctgtiab-Cependant, ces calculs sont pour
I'instant effectués dans des alliages cubiquesrésrmtu dans des matériaux purs cubiques a
faces centrées [91-93] et il n'existe pas de dordaes les aciers austénitiques voire méme
dans les alliages Fe-Cr-Ni. Un deuxieme jeu de desnconcernant lirradiation est
nécessaire. Il s’agit des termes de production Elditibes ou agglomérés dans les cascades de
déplacements. La dynamique moléculaire permet dierc a ces données [94,95].
Malheureusement, de méme que pour les paramesanatériaux, les résultats ne sont pour
le moment obtenus, dans des matériaux cubiquesed fzentrées, que pour des matériaux

purs tels que le Cu ou le Ni.

V. Conclusion

Ce chapitre décrit les effets de I'irradiation famicrostructure des aciers austénitiques

inoxydables.

Aux températures de fonctionnement d’'un REP, gatteostructure est composée d’'une part
d’amas de défauts ponctuels, de black dots et deld® de Frank. Ces amas de défauts
ponctuels peuvent étre observés et caractérisésaeoscopie électronique en transmission, a
condition que leur taille soit supérieure a 2 nratilisation de techniques de modélisation en
cinétique chimique homogéne est alors un moyerncd@er aux caractéristiques des amas de
défauts ponctuels qui ne sont pas visibles en MEehendant, comme il sera décrit dans le
chapitre 2, les modéles nécessitent des donnéeisgsén ce qui concernent les matériaux et
les cascades de déplacements créees par l'irn@digtii ne sont pour l'instant disponibles

que dans les matériaux purs (Ni, Cu par exemple).

D’autre part, dans les conditions d’irradiationREBP, la ségrégation induite par l'irradiation
est maximale et modifie fortement la compositiors geints de grains. Les techniques
d’analyse utilisées, AES et STEM-EDX montrent umidnssement en Ni et en Si ainsi

gu’'un appauvrissement en Fe et en Cr. Enfin, tiaon entraine la formation de nouvelles



phases, en particulier la phaset une phase moins connue et peu caractérishe en Si et

en Ni. La caractérisation de ces phases dans desiax est treés délicate par les techniques
d’analyses utilisées du fait de leur faible ta{ieécipités de quelques nm). Il n’existe aucun
résultat décrivant la redistribution des solutésssioradiation a I'échelle atomique dans ces

matériaux.

De tres nombreux travaux ont montré que la sondmiguie tomographique, technique qui
permet de caractériser des hétérogénéités chimagliéshelle atomique dans un solide, est
un outil bien adapté pour I'étude des effets diration dans les métaux [96-99]. La sonde
atomique tomographique a donc été utilisée darisagail pour caractériser la microstructure
d’aciers austénitiques irradiés. Le couplage deeceéechnique avec la microscopie
électroniqgue en transmission permet d'analyser fteatériaux sous deux aspects
complémentaires. La sonde atomique permet I'observde la distribution de solutés tandis

que la microscopie électronique apporte des infaona sur les amas de défauts ponctuels.

Lors de ce travail, un acier austénitique réel &btéoui irradié aux neutrons dans des
conditions réelles de fonctionnement d’'un REP aa@i@ysé en sonde atomique. Des aciers
austénitiques réels 316 écroui et 304 hypertrempdiés aux ions, ont été étudiés grace aux

deux techniques.

Le chapitre suivant décrit les matériaux étudiésiajue les deux technigues expérimentales

et le modele de cinétique chimique homogene udilisés de ce travail.
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Chapitre 2 . Matériaux étudiés - Techniques

experimentales et de simulation

l. Introduction

Comme nous l'avons vu dans le chapitre précedamgdiation engendre la formation
d’amas de défauts ponctuels et peut également iotifrépartition des espéces chimiques

par ségrégation induite et/ou par précipitatiorebrée.

L’objectif de ce travail est d’'identifier les effetl'irradiation sur I'évolution de la répartition
des espéces chimiques, a tres fine échelle, ettdentiner les mécanismes a l'origine de cette
évolution. Pour cela, il est nécessaire de calaetéles hétérogénéités chimiques formées
sous irradiation a I'échelle atomique. La sondeméqoe est I'une des techniques les plus
appropriées pour atteindre cet objectif. D’autrd,ghest nécessaire de connaitre I'évolution
de la population d’amas de DP sous irradiationchueplage des informations doit permettre,
si elles existent, d’établir d’éventuelles corriélas entre les amas de DP et les éventuels
amas de solutés. Les défauts sont accessiblesiparsoopie électronique en transmission,
du moins en ce qui concerne les amas de DP danillea est supérieure a 2 nm (boucles
interstitielles notamment). Pour les plus petitsaarde DP et pour les concentrations de DP
mobiles, seule la modélisation permet d’obtenir d&fermations. C’'est pourquoi trois

techniques sont principalement utilisées dansaseir:

- Deux techniques expérimentales: la sonde atamitpmographique (SAT) et la

microscopie électronique en transmission (MET).
- Une technique de modélisation : la cinétique ofpia homogene.

Comme indiqué sur la figure 1I-1, le couplage de treis techniques permet la caractérisation
de la microstructure, la compréhension et l'intétation des résultats expérimentaux mais

également la validation du modéle.
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Figure 11-1 : Représentation schématique de la démarche égilur ce travail.

Dans une premiére partie, ce chapitre décrit leemaax étudiés lors de cette thése ainsi que

les conditions dans lesquelles ils ont été irradiés

Les deux principales techniques expérimentaleségis, la sonde atomique tomographique et

la microscopie €électronique en transmission sogggtées dans la deuxiéme patrtie.

La troisiéme et derniére partie de ce chapitrecessacrée a la description du modeéle en

dynamique d’amas.

[l. Matériaux étudiés et conditions d’irradiation

1. Matériaux étudiés

Les matériaux étudiés lors de cette thése sont deiexs austénitiques inoxydables de la
série 300 actuellement utilisés dans les structimtesnes des REP : I'acier austénitique 304
et l'acier austénitique 316.

Un acier inoxydable est un acier qui résiste adaosion atmosphérique et a la corrosion
électrochimique. D’apres les normes européennesufijacier inoxydable doit contenir au

moins 10,5 % pds de chrome et moins de 1,2 % pasudmne. C'est le chrome qui permet



d’augmenter la résistance a la corrosibexiste quatre classes d’aciers inoxydables a\esc
microstructures différentes : ferritique, austépi@, martensitique et austéno-ferritique. Le
comportement d’'un acier inoxydable est fonctiorséle éléments d’addition et de leur teneur.
Les aciers inoxydables austénitiques, étudiéagspcient une bonne résistance a la corrosion
a d’excellentes propriétés mécaniques (ductilé@acité). Leur excellente soudabilité permet
une mise en forme facile [2].

Le diagramme de phases Fe-Cr (figure II-2) mordrerésence de la boucle austénitigue

lorsque la teneur en Cr est inférieure a 13 % pds.
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Figure II-2 : Diagramme de phases Fe-Cr [2].

En général, du carbone, élément gammagéne et slamtisest ajouté, afin d’étendre le
domaine austénitigue. Comme le montre la figurg, li- étend la boucleg vers les teneurs
plus élevées en Cr. Cependant, la présence delér@p provoque la formation de carbures
néfastes a la résistance a la corrosion intergaaeul3] (déchromisation des joints de grains
due a la précipitation de carbures de chrome).siAun deuxieme élément gammagene, le Ni,
est ajouté afin d'augmenter la zone austénitiqugur@ II-4). Les aciers austénitiques
inoxydables de base sont les aciers 18/8 ou 18804 pds en Cr et 8 ou 10 % pds en Ni).
Ces structures sont stables a hautes températunesrigures a 800 °C). Par refroidissement

rapide, cette structure meétastable, austénitigieetenue a température ambiante.
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Figure II-3: Boucley d’un alliage Fe-Cr-C en fonction de la teneur erf% pds) [4].
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Figure II-4 : Boucley d’un alliage Fe-Cr-Ni en fonction de la teneur En[2].

Les aciers austénitiques inoxydables contiennenités éléments d’addition, introduits pour
leur caractere durcissant ou stabilisant ou s’gsmettent d’améliorer la résistance a la

corrosion (Ti, Mo, Si, Mn...).

Les caractéristiques des deux aciers étudiés, ien 3@4 et un acier 316, sont décrites ci-
dessous.
a. L’acier austénitique inoxydable 304

L'acier austénitique inoxydable 304 est la nuanee bdise des aciers austénitiques
inoxydables. Les spécifications chimiques standbud acier 304 [5] sont données dans le
tableau II-1.
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C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co

%pds <0,035 <0,04 <1 [185;20] [9;10] - <2 <1 <0,2

Tableau II-1: Spécifications chimiques pour le 304 en % pdidsker est le complément.

Il est utilisé pour les cloisons, les renforts’ehVeloppe de coeur des structures internes des
REP. |l est élaboré sous la forme de tbles de 8 drépaisseur [6]. Au cours de son
élaboration, I'acier 304H est chauffé a 1050°C peimdB0 minutes (traitement de mise en
solution) et est ensuite refroidi rapidement soas. d.’'acier austénitique 304 est utilisé a

I'état hypertrempé (il sera donc noté 304H).

La composition chimique (massique et atomitjuee I'acier 304H étudié ici est donnée dans
le tableau 11-2 [6].

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co

%
pds

%at. 0,10 0,06 0,71 19,71 9,26 - 1,80 0,22 0,06

0,022 0,032 0,36 18,61 9,86 = 1,79 0,25 0,06

Tableau II-2: Composition chimique de I'acier 304H donnée paciériste. Le Fer est le

complément.

L’acier 304H posséede une taille de grains d’env#®mum. Il contient environ 1,3% de ferrite
[6]. Sa microstructure observée en microscopietigeijue en transmission est présentée sur
la figure 1I-5. L’acier étant utilisé a I'état hypieempé, il présente (figure 1I-5) une faible
densité de dislocations (fom?). Des macles sont en général observées du fdit tible

énergie de faute d’'empileménte cet acier (26 mJ:fi

! Dans la suite de ce manuscrit, toutes les coniposiseront données en % atomique.

2 Calculée a partir de la formule de Pickering(mJ.m?) = 25,7 + 2 (%Ni) + 410 (%C) — 0,9 (%Cr) — 77 (%Ni
— 13 (%Si) — 1,2 (%Mn)
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Figure II-5: Microstructure de I'acier 304H observée en mgxopie électronique en

transmission.

La dureté de cet acier est d’environ 160 HV2. Leagpales caractéristiques de cet acier

sont résumées dans le tableau II-3.

Densité de Energie de
Taille de dislocations Dureté Taux de faute
grains (um) 2 (HV2) ferrite (%) d’empilement
(M) 2
(mJ.m")
30-40 10% 160 1,3 26

Tableau 11-3: Principales caractéristiques de I'acier 304H.

b. L’'acier austénitique inoxydable 316

Le deuxiéme acier austénitique étudié est I'aci#s. 3Jn ajout de Mo par rapport a la
composition de I'acier 304 lui confére une meilkeugsistance a la corrosion par piqares [2].

Les spécifications chimiques de 'acier 316 [5]tsdonnées dans le tableau 11-4.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co

% pds [0,03:0,08] <0035 <1 [16;18] [10;14] [2,25;3] <2 <1 <0,2

Tableau II-4: Spécifications chimiques pour I'acier 316. La Est le complément.

L’acier austénitiqgue 316 est élaboré sous la fodadarres de 25 mm de diametre. Il est
utilisé dans les structures internes des REP pEwvis qui maintiennent les cloisons aux
renforts. L'acier 316 est utilisé a I'état écroui%do par tréfilage (on notera donc 316E).
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Lors de ce travall, I'acier 316E a été irradiét swix ions, soit aux neutrons. Cependant, pour
chaque type d’irradiation, I'acier provenait d’'uneulée différente. Ainsi, nous noterons,
acier 316-a, celui qui a été utilisé pour les ilmidns aux ions et acier 316-b, celui irradié
aux neutrons. Leurs compositions chimiques, donndsss le tableau II-5, different

légérement.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co S

Acier % pds 0,054 0,027 0,68 16,60 10,60 2,25 1,12 0,24 0,12 0,022

316-a o95at. 0,25 0,048 1,34 17,7 10,02 1,30 1,13 0,21 0,113 0,038

Acier % pds 0,026 0,017 0,64 16,80 12,10 2,56 1,80 0,10 <0,05 0,016

316-b opat. 0,12 0,03 1,27 17,92 11,44 1,48 1,82 0,09 <0,05 0,028

Tableau 1I-5: Composition chimique des deux aciers 316E ésliors de ce travail. Le 316-

a est utilisé pour les irradiations aux ions. L'aci316-b a été irradié aux neutrons.

La taille de grains de l'acier 316E est comprisieeB0 et 60 um. Le taux de ferrite contenu

dans l'acier 316E est inférieur a 0,1 %.

La microstructure de l'acier 316E (figure 11-6) cparte une forte densité de dislocations
(10" m? organisées en cellules et de nombreuses maclesiéftrmation dues a

I'écrouissage.

500 nm

Figure 11-6 : Aspect général de I'acier 316E. Image obtenuen@roscopie électronique en

transmission.
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Des défauts linéaires sont également présents|@daner 316E. lls sont visibles a plus fort
grandissement, sur la figure 1I-7. Une étude METhtr®que leur taille est comprise entre 9
et 65 nm. lls sont présents avec une densité dE'3113. Ces défauts linéaires se trouvent
dans les plans {111} et sont probablement dus @éformation. Ces défauts planaires

pourraient étre des micro-macles.

Figure II-7 : Microstructure de I'acier 316E observée en magopie électronique en

transmission a plus fort grandissement. Les flechages indiquent des défauts linéaires.

La dureté de l'acier 316E est comprise entre 23826tHV2. Les caractéristiques de l'acier

316E sont réesumées dans le tableau 11-6 [6].

" Energie de
Taille de d?s?gigﬁoii Dureté Taux de faute
grains (um) (m?) (HV2) ferrite (%) d’empilement
(mJ.n?)
20-60 10" 235-325 <01 42

Tableau 11-6: Principales caractéristiques de I'acier 316E.

2. Conditions d’irradiation

Des échantillons prélevés sur une vis provenantsttestures internes d’un REP (acier
316E) ont été analysés. Les conditions d’irradiasont décrites ci-dessous. Dans un second

temps, des irradiations modeles aux ions, ontégtksées sur les aciers 304H et 316E afin de

54



comprendre les mécanismes se produisant sousaiticadi Les conditions d'irradiation aux

ions sont détaillées ensuite.

a. Irradiations aux neutrons en REP

Des échantillons ont été prélevés dans une visrdetsres internes irradiée aux neutrons
dans des conditions réelles de fonctionnement &&®. Cette vis provient des structures

internes inférieures d’'un REP.

Compte tenu de l'orientation des vis, celles-cregoivent pas le méme flux de neutrons au
niveau de la téte ou sur le corps. Un gradientade @t donc un gradient de dureté sont donc

observés le long des vis comme le montre la figjuBe

dureté

400 g \\
300 B
\ :
200
0 20 40 60 80

DISTANCE (mm)

10 dpa 2 dpa

Figure 1I-8 : Gradients de dureté et de dose observés suwigraes structures internes d’un
REP [7].

Les échantillons, fournis par EDF, ont été découpéd¥d mm de la téte de la vis. Les
échantillons ont séjourné 17 ans en réacteurdsda est estimée a 7,81*1feutrons.nt soit
environ 12 dpa® [8]. Du fait de leur taux de radioactivité élevés échantillons ont été
découpés en cellules chaudes au centre de recriEERE a Chinon. Pour limiter I'activité
stockée et manipulée au laboratoire, seuls dewnbéts de 15 mm de long et de 0,1 x 0,1

mm?2 de section ont été fournis.

% La dose en dpa est calculée de la facon suivaipia =c x ®t ol o est la section efficace de déplacement des
neutrons ¢ = 1500 barns) ebt est la dose de neutrons, en A, mont I’énergie est supérieure ou égale & 1 MeV.



b. Irradiations aux ions

Les irradiations aux ions ont été realisées au QABSentre de Spectrométrie Nucléaire
et de Spectrométrie de Masse) a Orsay sur I'imelanirma [9], au PHYMAT (Laboratoire
de Physique des Matériaux) a Poitiers sur lI'immantJano, identique a IRMA, et a
I'Université Complutense de Madrid sur un implamtsimilaire [10].

La source d’ions est une cathode chaude de typeBdmas pour les implanteurs IRMA et
JANO et une source a cathode froide de type Perpong 'implanteur de Madrid. Les ions
créeés sont accélérés par un champ électrique etséparés en fonction de leur rapport masse

sur charge par un champ magnétique. En généredélération se fait en deux temps :

- Une premiere accélération a faible énergie (de 4 kV dans le cas de IRMA) afin de

séparer les ions avec un champ magnétique asbéz fai

- Une seconde accélération (entre 0 et 160 kV pRNA) permettant d’atteindre I'énergie

désirée avec seulement les ions voulus.

Le faisceau d’ions arrive ensuite dans la chamianeatlyse. Pour obtenir des doses uniformes
et mieux contréler l'irradiation, le faisceau baldiéchantillon. La surface d’'implantation est

délimitée par un diaphragme positionné devantidiedil1].

Dans les trois cas, les ions utilisés sont des Fgisd’'une énergie de 160 keV. Selon les
calculs réalisés avec le logiciel SRIM 2006 (Stogpand Range of lons in Matter) [12], ces
ions transferent la majeure partie (80%) de leerdgie par collisions balistiques (figure [I-9).
lIs créent donc un dommage d’irradiation de mémntaraague celui créé par les neutrons dans

les structures internes des REP.
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Figure 11-9 : Répartition des pouvoirs d’arrét électroniquebatistique en fonction de

I'énergie des ions Fe dans un alliage Fe-20Cr-10Ni.

La figure II-10 représente la distribution des icers fonction de leur profondeur d'arrét
calculée avec le logiciel SRIM 2006. La profondewyenne de pénétration de tels ions dans

un alliage Fe-20Cr-10Ni est de I'ordre de 50 nm.
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Figure 11-10: Distribution de la profondeur d’arrét d’ions Fae 160 keV dans une cible de
Fe-20Cr-10Ni, calculée avec SRIM 2006 sur 100 @08 incidents.
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Etant donnée la profondeur de pénétration des @s¢chantillons déja préparés sous forme
de pointe pour sonde atomique ou sous forme deslanimgces pour MET ont été irradiés (la
préparation des échantillons est détaillée en andgxCette méthode a été utilisée et testée

plusieurs fois [13-16].

Lors des irradiations, les échantillons sont diépasur des portes échantillons spéciaux. Les
portes échantillons pour les lames minces de METt so acier inoxydable. Les portes
échantillons pour les pointes (figure II-11) somt euivre afin d’assurer la conductivité
thermique et ainsi pouvoir contrdler la températdigradiation des échantillons [13].
Cependant, des problémes de contamination en coinirété observés au cours d’irradiations
de pointes. Des atomes de cuivre du porte échamtitlulvérisés par le faisceau d’ions, sont
redéposeés sur les échantillons et diffusent le ldeg JG. Afin d’éviter ces problemes de
contamination, le porte échantillon en cuivre arétduvert d’'une plaque en acier inoxydable
et des précautions supplémentaires pour ajustari@ux le diaphragme et ainsi minimiser la
surface du porte échantillon exposée au faiscaanslont été prises.

Pointe de sonde

atomique Protection en
acier inoxydable

Porte échantillon

en cuivre

Figure 11-11 : Porte échantillon utilisé pour I'irradiation aubons de pointes de sonde

atomique.

La surface irradiée, S, étant délimitée par le liiagme, on peut facilement calculer le flux
d’ions, @, recu par les échantillons a partir de I'intenditélu faisceau d’ions.

I
dMm?st)y=——
( ) nes

Ou n est I'état de charge des ions et e la chdégeedtaire.
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Les différentes conditions d’irradiation sont résas dans les deux tableaux suivants
(tableaux 1I-7 et 1I-8). Le premier indique les ditrons d’irradiation pour I'acier 304H et le

second donne les conditions d’irradiation pourléB.

. Flux Flux Fluence Dose T .
Echantillons Forme o 1 N . 5 Accélérateur
(ions.m".s”) (dpa.s) (ions.nt) (dpa NRT) (°C)

304-0,36 Lame  3,5.10° 6,5.10° 2.10® 0,36 350 Madrid

304-05 Pointe 6,2.10* 1,15.10" 2,7.14% 0,5 350 Irma
304-1 Pointe  6,2.130* 1,15.10° 5,4.13°% 1 350 Irma
304-1’ Lame 1,56.18° 29.10° 5,6.13° 1 350 Irma

304-1,25 Lame  3,5.10° 6,5.10°  7.10® 1,25 350 Madrid

Pointe
304-5 1,56.13° 2,9.10° 2,6.13° 5 350 Irma

[ lame
304-10-BT Pointe 2,85.13° 5,3.10° 5,4.103° 10 ~ 300 Jano
304-5-HT Pointe 1,56.13° 2,9.10° 2,6.10° 5 400 Jano

Tableau 1I-7: Conditions d'irradiation aux ions Fepour I'acier 304H.

Echantillons Forme FIu>: 1 Fqul Fluencze pose ! Accélérateur
(lons.m".s”) (dpa.s) (ions.nt) (dpa NRT) (°C)

316-0,36 Lame  3,5.10° 6,5.10° 2.10° 0,36 350 Madrid
316-0,5 Pointe 6,2.10* 1,15.10° 2,7.1¢° 0,5 350 Irma
316-1 Pointe  6,2.1¢*  1,15.10" 5,4.16° 1 350 Irma
316-1’ Lame 1,56.16° 2,9.10° 5,6.10° 1 350 Irma
316-1,25 Lame  3,5.10° 6,5.10° 7.10° 1,25 350 Madrid
316-5 /F)Err:ee 1,56.16° 2,9.10* 2,6.10° 5 350 Irma
316-10 Pointe 2,85.16° 5,3.10° 5,4.10° 10 350 Jano
316-10-BT Pointe 2.85.10° 5310° 5,4.10° 10  ~300  Jano
316-5-HT Pointe 156.10° 29.10° 2,6.10° 5 400 Jano

Tableau 11-8: Conditions d’irradiation aux ions Fepour I'acier 316E.



La température d’irradiation est comprise entre #0400 °C ce qui correspond aux
températures d'irradiation dans les REP. Les dokiesdiation * ont été contrdlées afin

d’obtenir une cinétique, de 0,36 a 10 dpa. Il arééessaire de faire varier le flux pour
atteindre les doses les plus élevées, en restargfas dans la gamme t@lpa.§* afin de

limiter les effets de flux. Il existe un facteuebtre le flux le plus bas et le flux le plus élevé.

La figure 1I-12 montre que le dommage créé pachescs balistiques est homogéne entre 5 et
50 nm.

1.10° 7

g1

1.10%

dpa

1,10'5 L L s O B B S B B B B B B
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Profondeur en nm

Figure 1I-12: Dommage produit par les chocs balistiques erction de la profondeur.

Le volume analysé dans une pointe de sonde atonasjusitué entre 20 et 50 nm sous la
surface. Le volume reconstruit est donc irradiéai®mn homogéne. L’épaisseur des lames
minces de MET n’est pas déterminée mais on coresigiée |I'épaisseur des zones observables
en microscopie électronique en transmission espdsmentre 20 et 100 nm. Si une zone de
la lame mince a une épaisseur inférieure a 50 rors alette zone sera irradiée de facon
homogene. Dans le cas contraire, I'irradiation e@ pas homogene sur toute I'épaisseur. Le
dommage d'irradiation dans la lame mince peut déne légérement plus faible que prévu

(d’environ 30 %) dans une partie de I'échantillim’est pas possible de s’affranchir de cette

“ La dose en dpa est calculée a partir des calapises du dommage du logiciel SRIM 2006 [12]. Lekuls
rapides de SRIM sont basés sur le formalisme deH{irPease en tenant compte des pertes d’énergie pa
excitations électroniques. On obtient donc une @éosépa NRT.



incertitude dans ces conditions d'irradiation. Danss les cas, les défauts induits par

I'irradiation sont observés.

lll. Techniques expérimentales

Dans cette partie, les deux techniques principademuilisées, SAT et MET, sont
présentées. Il ne sera pas donné une descriptioausttve de leurs principes, largement
publiés par ailleurs, mais I'accent sera mis ssisfgécificités de ces techniques liées a I'étude

des aciers austénitiques et aux effets d’irradiatio

1. La sonde atomique tomographique assistée par Laser

Le principe de la sonde atomique tomographique 388t décrit de facon précise et de
maniere exhaustive dans de nombreux ouvrages deenék [17-19]. Apres un bref rappel
des principes de base, I'accent sera porté suorddesatomique assistée par Laser, nouvel
instrument développé en 2006 et utilisé ici, etlsgrconditions expérimentales nécessaires

pour I'analyse fiable et reproductible des aciersténitiques.

a) Principe général

La sonde atomique tomographique est décrite comassadciation d’'un microscope
ionique, d’'un spectrometre de masse a temps detwun détecteur sensible en temps et en
position. Elle repose sur le principe de I'évapiorapar effet de champ [20]. L’échantillon,
taillé sous la forme d’'une pointe de faible ray@encdurbure (R, inférieur a 50 nm), est placé
dans une enceinte & ultravide (~*3@nBar) et est soumis & un potentiel électriqued¥
quelques kilovolts. L’application de ce potentieendre la création d’'un champ électrique E

intense a I'apex de I'échantillon, par effet denpej dont I'expression est donnée par la

: V, . : ]
relation E=B—I; ou B est un facteur de forme compris entre 2 dir8présence de ce champ

électrique les états ionisés des atomes a la sudeadt échantillon deviennent plus stables que
les atomes neutres (figure 1I-13). Les atomes éehBntillon tendent alors a s’évaporer sous
la forme d’ions en franchissant une faible barrigeepotentiel dont la hauteur, @pend du

champ électrique [21].



-

Figure 1I-13: Diagramme d’énergie potentielle d’'un atome)Y¥t d’'un ion (U)
a la surface du métal sous l'effet d'un champ ateat E [21].

La probabilité dun tel événement est donnée paequation d’Arrhenius :

E)| . .

P=v, exp{—%jou ke est la constante de Boltzmann et T la températyeest la
B

fréequence d'attaque de la barriére, et correspoladfi@quence de vibration des atomes a la

surface de I'échantillon.

Lorsqu’un atome de surface est ionisé, il vole seloe trajectoire « rectiligne » (microscope
guasi stéréographique) vers un détecteur. La nahingque des ions collectés est déterminée
par spectrométrie de masse a temps de vol. llast décessaire de mesurer le temps de vol
exact des ions évaporés depuis I'échantillon jumgudétecteur. Pour cela, le potentiel
électrique, \ appliqué a la pointe est tel gu’il ne crée pash@amp électrique suffisant pour
évaporer des atomes de la surface. L'évaporatisrattames est contrélée en superposant au
potentiel continu des impulsions d’évaporation germettent I'ionisation des atomes de
surface. Ces impulsions peuvent étre électriquess da cas des sondes atomiques
conventionnelles [18], ou peuvent étre généréesupalaser a impulsions femtosecondes
[22,23]. Dans le premier cas, le champ supplémentngendré par I'impulsion permet de
diminuer la hauteur de la barriére de potentigll® second cas sera particulierement détaillé
dans la partie b). Le déclenchement de chronomstireshaque impulsion et leur fermeture a
chaque impact sur le détecteur permet la mesutendps de vol. Le rapport masse sur charge
des ions évaporés est donné par la relation s@v@ains le cas d’'impulsions électriques de

tension \b) :



m t)’
F: 2 e(Vo +VP)[IJ

ou m et n sont respectivement la masse et I'étathdege de I'ion évaporé, e est la charge
élémentaire, ¥ et Vp sont le potentiel appliqué a la pointe et le poétrde I'impulsion

d’évaporation et t et L sont le temps et la longuivol.

Les données recueillies sont présentées sousrafdiun spectre de masse ou le nombre
d’'ions détectés est donné pour chaque rapport nsassétat de charge (en unité de masse
atomique - u.m.a.) mesuré. A chaque pic peut &secé un élément ou un de ses isotopes.
La concentration atomique C de chaque élément tanmmatériau est alors mesurée en

dénombrant le nombre d’atomes contenu dans chaquk’incertitude AC sur la mesure est

purement d’origine statistique, et est donnée pataart type 26 =AC=2 1/% ou

N est le nombre d’atomes total collectés.

Notons cependant que l'incertitude sur les mesdeesomposition peut dépendre d’autres
facteurs, notamment de la résolution en masse. ddutén en masse est le rapport entre la
position du pic (exprimée en u.m.a.) et la larg#ice pic a 10 % ou 50 % de sa hauteur. Ce

point est détaillé dans le paragraphe c).

Le détecteur vers lequel sont évaporés les ionsresiétecteur sensible en position de type
ADLD (Advanced Delay Line Detector) [24]. Grace azoordonnées X et Y des impacts sur
le détecteur, la position de l'ion a la surfacela@ointe est obtenue par projection inverse.
On obtient alors une cartographie en deux dimesgiena surface de I'’échantillon (figure II-
14).
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Figure 1I-14: Cartographie de la position des atomes a laacefde la pointe obtenue par
projection inverse. Chaque point représente un atddeuls les atomes de solutés sont
représentés. P représente le point de projectiole, ®eyon de courbure, O le centre de

'extrémité hémisphérique et L la distance de vol.

La troisieme dimension, relative a la profondewst ebtenue a partir du nombre total
d’atomes évaporés. Pour chaque atome détecté&flandeur analysée est incrémentée d’'une

) , G*V N .
valeur Az, donnée par la relationAz= QSat ou G est le grandissementy Ve volume

atomique, Q le rendement de détection et S la sarfdu détecteur. L'incrément en
profondeur et donc la reconstruction en trois dismams dépendent du grandissement G.

Nous verrons dans la partie c) que la déterminatiograndissement n’est pas toujours aisée.

b) L'évaporation assistée par Laser

Comme nous l'avons vu dans la partie précédergesdades atomiques conventionnelles
utilisent des impulsions d’évaporation électriqu@sci limite donc cette technique a I'analyse
de matériaux conducteurs tels que les métaux. Egale I'application cyclique d’'impulsions
électrigues entraine sur certains matériaux difgilrs sous champ, une rupture prématurée de
I’échantillon et I'impossibilité d’obtenir des vaties d’analyse exploitables. C’est le cas des
aciers austénitiques inoxydables. Depuis 2006,naueelle génération de sondes atomiques
tomographiques a été développée au laboratoir€3p2les impulsions électriques sont
remplacées par des impulsions Laser de trés caluntée (femtosecondes). L'utilisation
d’'impulsions Laser permet d’'une part I'analyse datériaux semi-conducteurs et isolants

[25,26] et d’autre par de diminuer le risque detutg de I'échantillon [27]. Un autre avantage



non négligeable de I'utilisation d’'impulsions Lasst la nette amélioration de la résolution
en masse par rapport a l'utilisation d’'impulsiorec&iques [22] (pour un méme type de

sonde).

Comme nous l'avons vu ci-dessus, la probabilitérap@ration d’'un ion est donnée par la

Q(E)

B

relation suivante P=v, exp{— j Il existe donc deux facons d’évaporer un atorswt:

en augmentant le champ électrique a la surfacegenfa baisser la hauteur de la barriere
(c’est le cas des impulsions électriques vu préoéaent), soit en augmentant la température.
Plusieurs théories permettent d’expliquer I'évafiorades ions grace a une impulsion Laser.
Nous ne nous intéresserons ici qu'aux deux mécasisemvisagés dans les échantillons

métalliques.

Le premier mécanisme envisageé est le mécanismecti@aation optique ou évaporation par
effet de champ optique [28-30]. Ce processus dénjon est lié a une réponse non linéaire
de la matiére soumise a une impulsion Laser. Satneredans les détails, l'interaction d’'une
impulsion Laser avec la matiere engendre une viliraton symétrique des électrons en
surface de I'échantillon. Ce déplacement non symeér de charges induit un champ
électrique suffisant pour abaisser temporairementbarriere de potentiel et permettre
I'évaporation des ions. Le temps caractéristiqueedphénomene est de I'ordre de la durée de
I'impulsion, c'est-a-dire ici environ 400 femtosades. Comme le montre la figure 11-16, la
durée du phénomeéne d’évaporation peut étre meaypéeir de la traine présente sur les pics
du spectre en temps de vol. A partir d’'une anatisséacier 316E ou la résolution en masse
est relativement bonne %j =103et i) =208) la durée du phénomene
10% 50%

d’évaporation a été mesurée (figure 11-15) et ediatdre de 10 ns.
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Figure [I-15: Spectre en temps de vol des ions évaporésnygstpendant lequel

I’évaporation est permise peut étre mesure.

Ce temps, tres supérieur a la durée du phénomemectication optique, suggere qu’un

autre phénomeéne entre en jeu et que la contribulola rectification est faible dans le cas
des matériaux étudiés. Ce deuxieme mécanisme égipbration thermiqguement assistée
[28]. Dans ce cas, la hauteur de la barriere digeereste constante et c’est I'énergie
thermique déposée qui permet a un ion de franahiatriere de potentiel. La température de

I’échantillon augmente ici par absorption de la ik Laser. Le temps caractéristique de ce



phénomeéne est plus long (supérieur a la centain@cdsecondes) car il dépend du temps de
refroidissement de I'échantillon.

S’il est encore difficile aujourd’hui d’isoler laoatribution de chaque phénomene a
I'évaporation assistée par Laser la contributioarrtfique semble plus importante que la
contribution optique dans le cas des aciers augjaas. Nous verrons toutefois que I'énergie

déposée par le Laser engendre d’autres effet&shiahtillon analysé.

c) Analyse des aciers austénitiques inoxydables
i) Dispositif expérimental

Deux sondes atomiques tomographiques ont été éatdidors de ce travail. Leurs

caractéristiques sont présentées ci-dessous.

- La sonde atomique tomographique assistée parrtasdTAP (Laser Assisted

Tomographic Atom Probe).

Le LATAP est la sonde qui a été le plus souvetisag. Le Laser qui équipe cette sonde
est un Laser Ti-Sa infrarouge Amplitude / S-puleatda fréquence de répétition est de 2000
Hz. La durée de I'impulsion est de I'ordre de 480Lfa puissance maximale délivrée est de 1
W. Cette sonde permet d’obtenir des volumes d'aeatyenviron 20x20x100 rih@vec une

bonne résolution en masse du fait de sa grandeidamgle vol (environ 40 cm).

- La sonde atomique tomographigue grand angle téespar Laser : LAWATAR(Laser

Assisted Wide Angle Tomographic Atom Probe)

Le LAWATAP, recemment développé au laboratoire [3irmet d’obtenir des volumes
d’analyse 25 fois plus grands que ceux obtenusAeFAP grace a l'augmentation de I'angle
de détection, obtenu en diminuant la distance poimtétecteur. Le Laser utilisé est un Laser
dopé Ytterbium infrarouge Amplitude / S-pulse HRduisant des impulsions de 500 fs. La
puissance maximale de sortie est de 1 W. Les ambant rapides grace a une répétition des
impulsions a 100 kHz. Cependant, cette sonde méiés utilisée du fait de la moins bonne
résolution des spectres de masse obtenus sur lEsiao® étudiés (du fait de la faible

distance de vol, environ 12 cm).



i) Conditions d’analyse

Afin d’assurer une bonne reproductibilité des asedy nous avons testé plusieurs
parameétres expérimentaux sur des échantillons et’@816E non irradiés : température,

longueur d’onde, puissance Laser.

- Effet de la températureAfin de s’assurer que les matériaux étudiés né pas sujet au

phénomeéne d'évaporation préférentiele un méme échantillon a été analysé a trois
températures différentes : 80 K, 60 K et 40 K. wxdeme échantillon a été analysé a 80 K
et 20 K. Dans tous les cas, la composition glob@surée est identique. Il N’y a pas de perte
sélective d'un élément lors de I'évaporation quelcgoit la température d’analyse. La

température d’analyse a donc été fixée a 80 K pensemble du travail.

- Effet de la longueur d’'ondeSur les sondes atomiques utilisées, il y a laipihis de

travailler a trois longueurs d’onde différentesfrarouge X ~ 1030 nm), vertA(~ 515 nm) et
ultraviolet ¢. ~ 343 nm). Les trois ont été testées. Une difiggerotable sur la résolution en
masse lors des analyses a été observée lors dagpads I'IlR au vert. En ce qui concerne
'UV, le positionnement du faisceau Laser s’estrav@eaucoup plus délicat et la résolution en
masse n'a pas été ameliorée. Les premieres analgsestte these sur les matériaux irradiés
aux ions et l'acier irradié aux neutrons ont éféatiées avec un Laser IR. Par la suite, un

laser vert a été utilisé dans tous les cas.

- Effet de la puissance Lasdra puissance du Laser est une donnée importanfeequet de

déterminer la fraction d’'impulsion. Si la fractiofimpulsion est trop faible, il y a un risque
d’évaporer les atomes au potentiel continu. Si el trop élevée, 'augmentation de
température de la pointe peut dégrader les spedtrasasse. La fraction d'impulsienest
. Vi—V, . , o , .
égale au rapport% ol Vr et Vp sont respectivement le potentiel électrique quaise

0
nécessaire pour évaporer des ions sans impulsiaser let celui appliqué a la pointe. Il est
aisé de mesurer la fraction d’impulsion lors d'am@lyse en mode Laser. Pour cela, il est
nécessaire de mesurer le potentiel d’évaporatieec(an flux donné) pour trois puissances
différentes du Laser. On obtient alors une drditpife II-16) dont 'ordonnée a I'origine est

égale a .

® Lorsque deux éléments n'ont pas le méme chammgtation, celui dont le champ est le plus faildatg@tre
évaporé en dehors des impulsions, si les condititarsalyse ne sont pas adaptées. Le temps de w#g®ns
alors évaporés ne peut pas étre mesuré et ilsnhgpas comptabilisés.
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Figure 1I-16: Potentiel continu permettant I'évaporation emdtion de la puissance Laser.

L’'ordonnée a l'origine de la droite passant par [gsints expérimentaux est égaleqa V

Dans tous les cas, la puissance Laser a été apestiseon a avoir une fraction d'impulsion
de I'ordre de 20 %.

- Le gain des galettedDes galettes de micro-canaux se trouvent a I'agrardétecteur ADLD
(figure 11-17).

Galette de micro-canaux

Gerbe d’électrons
créée par I'impact
d’un ion sur la galette

Fils conducteurs bobinés

Figure 1I-17: Schéma de principe du détecteur ADLD. Des gadade micro-canaux
engendrent la formation d’'une gerbe d’électronssstimpact d’un ion. Cette gerbe crée un

signal sur les fils bobinés [32].

Ces galettes permettent d’amplifier le signal gp@é un ion incident en créant une gerbe
d’électrons. Cette gerbe d’électrons crée un signalles fils conducteurs ADLD et permet
ainsi de déterminer le temps de vol et la positlenl'ion évaporé. Si le signal recu sur le
détecteur n'atteint pas le seuil de détection,saleampact n’est pas considéré comme étant

celui d’'un ion et aucune information n’est recueilll’ion est perdu. Dans plusieurs analyses,



la concentration en Ni mesurée était inférieur@@ea 50 % par rapport celle attendue. Le Ni
s'évaporant préférentiellement une fois chargé, &oargie est inférieure a celle des ions
s’évaporant chargé deux fois. La perte du Ni dassanalyses est due a un gain trop faible
sur les galettes qui n"amplifient pas suffisammiergignal créé par un ion NiPour remédier

a ce probleme, le gain des galettes a été augnm@atépermet de ne plus perdre d’atomes de
Ni mais peut en revanche accentuer le bruit de t@sdspectres.

iii) Difficultés rencontrées

L’analyse des aciers austénitigues en sonde atent@uographique, méme si un grand
nombre de parametres sont contrélés comme nousisaf® le voir, s’est révelée toutefois
plus complexe que prévue et de nombreux effetslontétre étudiés et compris. Cette partie

récapitule les plus particuliers.

- L'oxydation : Les aciers austénitiques étudiés sont inoxydablesir résistance a

I'oxydation est due a la formation d’une couchepdssivation a la surface du matériau. Cette
couche de passivation, qui se forme automatiqueetdnés rapidement, des que la pointe est
a l'air libre, est principalement composée d’oxydeschrome [33, 34 Cette couche, plus au
moins épaisse selon les échantillons, semble égalenroitre lors des irradiations pour
atteindre quelques dizaines de nanomeétres. Cetepx§daporé en début d’expérience,
augmente les risques de rupture, allonge les tehepperiences et réduit les volumes utiles
analysés. L'étude de I'oxydation des aciers inokyekan’étant pas un objectif de ces travaux,
les couches d’oxydes formées a I'extrémité destpsin’ont pas été étudiées en détail. Ceci
indique toutefois que cette technique pourrait @orieu a des études spécifiques de ces

phénomenes.

- Les parametres de reconstructioAfin de reconstruire le volume analysé en trois

dimensions, il est nécessaire de connaitre le ggseient G qui s'exprime comme suit :

G:m ou L, la longueur de vol est connue, R, le rayeraurbure de I'échantillon est
m

donné parR :E_B et m, est un parametre de projection. Le calcujrdimdissement nécessite

donc de connaitre deux paramétres dépendant deédmédrie et de I'environnement
électrostatique de la pointe : m gt.[EEes deux parametres différent Iégerement d'uaé/se
a l'autre. lls peuvent étre déterminés en faisar# image de microscopie ionique ou étre



ajustés grace a une analyse plan par l@ans notre cas, la microscopie ionique est délica
a effectuer (probleme de rupture de I'échantillode visualisation des péles) et la résolution
spatiale des analyses ne permet pas d'imager aes ptomiques. Une détermination précise

des parameétres n’est donc pas possible. Les paesmi reconstruction ont été ajustés de la

Ep

fagcon suivante EBLaseElé'#t"q”e avec Beectrique= 23 V.A' et m+1=1,6. Ces valeurs sont
+0

les plus couramment observées dans les alliagesse fler analysés avec des impulsions

électriques.

- La résolution en masséPius la résolution en masse est élevée, moingitlg risques que

deux pics voisins se superposent sur le spectrmatse et meilleures sont les mesures de
composition. En effet, comme on peut le voir damgdbleau 1I-9, les pics associés aux
éléments Cr, V, Fe, Mn, Ni, Co, Cu et Mo (chargésxdfois, et trois fois pour le Mo) se
situent dans un intervalle compris entre 25 et 38.a1 Si la résolution en masse est
suffisante, les pics espacés de 0,5 u.m.a. peé@tentliscernés, dans le cas contraire, les pics
se superposent et des erreurs sont introduitesl@amssure de composition.

® Une analyse plan par plan consiste & analysemtériau de facon & ce que le volume analysé doi girés
d'un péle cristallographique connu. Les plans atpres sont alors visibles dans la reconstructioar déstance
réticulaire étant connue ; il est possible de catilta profondeur analysée.



AIBIEISEES (M5 [loe Rapports isotopiques

Eléments Etats de charge sur les spectres de (%)
masse (u.m.a.)
25 4,35
26 83,8
Cr 2
26,5 9,5
27 2,4
25 0,25
Vv 2
25,5 99,75
27 5,8
28 91,8
Fe 2
28,5 2,1
29 0,3
Mn 2 27,5 100
29 68,3
30 26,1
Ni 2 30,5 1,1
31 3,6
32 0,9
31,5 69,2
Cu 2
32,5 30,8
30,7 15,8
31,3 9
31,7 15,7
Mo 3 32 16,5
32,3 9,5
32,7 23,8
33,3 9,6

Tableau 11-9: Liste des isotopes stables des différents éltskmt les pics caractéristiques

se situent entre 25 et 33 u.m.a. sur un spectraakse.

Un exemple est montré sur la figure 1I-18. Dangidemier cas, la résolution en masse est
suffisante pour séparer la plupart des pics. Seslpics a 28 et 28,5 u.m.a. ne peuvent étre
séparés. Ceci n'a pas d'importance pour les meslg@aomposition, car ces deux pics sont

des pics de Fe. En revanche, la résolution en nthsspectre b ne permet pas de séparer la



plupart des pics. Les pics du Co et du V sont ibles. Les concentrations en Mn et en Ni

seront surestimeées car les pics de ces deux élgsetouvent dans la traine des pics de Fe.
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Figure 11-18: Exemple de spectre de masse dans deux voluffédglis. La résolution en

masse est différente dans les deux cas. On nateconvrement des pics dans le cas (b) ou la

résolution est nettement inférieure au cas (a)mesure de composition ne sera pas precise.

Le principal probléme rencontré est qu’il est imgpbke de contrbler parfaitement la

résolution en masse, bien qu'en moyenne elle seitlenre avec un Laser vert. Pour de

mémes conditions expérimentales, la résolution exsse peut étre tres différente d’'une

analyse a une autre. Egalement, dans de nombrsujaaasolution en masse varie au cours

d’'une analyse. Soit de facon réguliere, la résmtuten masse se dégrade au cours de

I'analyse. Soit la résolution en masse s’amélicgefaton brutale apres une hausse de flux



(hausse aléatoire et brutale du flux de détection pgut atteindre quelques atomes par

impulsion).

- Les inhomogénéités sur le détecte@es problemes de répartition hétérogene de cestain

especes chimiques n'ont été observés que lorsradgsas de LAWATAP. La figure 11-19
représente la répartition du'Crsur le détecteur. Deux zones apparaissent suéteeteur.
Dans la zone oul le pourcentage dé'@st plus élevée, la résolution en masse est mille
La répartition des atomes de'Capporte des informations sur le champ électriqusugface
de la point€. Le champ électrique est plus intense dans la adrie pourcentage de Crest

moins élevé.

* Résolution en masse :
10% = 255/ 50% = 700

* Résolution en masse :
10% = 133 /50% = 400

* Pourcentage 1+ :
Ni % :41 %
Cr%:0.3%

* Pourcentage 1+ :
[ Ni % : 81 %
Cr%:24%

Figure 11-19: Vue de face d’'un volume analysé en LAWATAPsSesiatomes de Ersont
représentés. Des mesures de résolution en madsepedportion d’atomes chargés 1 fois ont

été effectuées dans deux volumes délimités paatess bleus.

Cette différence de champ électrique en surfaceeredrg une perte d’information pour
certains éléments, notamment le Si. En effet, ies du Si chargé 1 fois se trouvent
superposés avec ceux du Fe chargé 2 fois. |l @st imhpossible de discerner le Fe du Si.

La « déformation » de la pointe sous I'éclairendtntaser pourrait étre une explication a cet
effet. Comme le montre la figure 11-20, la forme ldepointe est modifiée pendant I'analyse,
elle ne présente plus une extréemité symeétriqueuaude I'axe de I'échantillon. Ceci a été

observé également dans des aciers austénitigue&.p&ha et al. [35]. Ainsi, le champ

" A une distance x de la pointe, lorsque le chareptétjue engendré par le potentiel continu estsarfiment
élevé, on observe une post-ionisation des ionsaggaples ions arrivent donc chargés n fois sdétecteur. La
proportion relative d'atomes de la méme espécegélsaune fois et chargés n fois permet de connaitre
I'importance relative de la fraction d'impulsion dexr. Plus la puissance Laser est élevée, plumlailwmation du
potentiel continu est faible, plus le champ électei en surface de la pointe sera faible et plyzrd@ortion
d’atomes chargés 1 fois sera élevée.



électrigue dépendant de la forme locale de I'apexpbserve une différence de champ en

surface de la pointe.

EHT=1000kV Mag= 87.08 KX Signal A = InLens
WD= 5mm FIBMag= 257 X EHT=1000kV Mag=10753KX Signal A = InLens 100 nm

WD= 5mm FIBMag= 300X

Figure 11-20: Images en microscopie électronique a balayagegminte (a) avant et (b)
apres analyse en LAWATAP avec un Laser vert a @8 #action d’'impulsion. La fleche

rouge représente la face illuminée par le Laseeni@rciements F. Cuvilly et E. Talbot).

Un modéle FDTD (Finite-Difference Time Domain) résmt les équations de Maxwell dans

le cas d’'une pointe illuminée par un Laser a ét¢eldppé dans le cadre de la these de
J. Houard (GPM). Il permet d’obtenir les cartogriaghen trois dimensions de I'absorption de
I'énergie déposée par le Laser dans I'échantilbme cartographie dans une pointe d’acier de

55 nm de rayon de courbure illuminée par un Lasérast montrée sur la figure 1I-21.

Absorption

Figure 1I-21 : Cartographie en trois dimensions de I'absorptaba|’énergie dans une pointe
d’acier de 55 nm de rayon de courbure illuminée pariLaser vert{ ~ 515 nm) en
polarisation axiale (Remerciements J. Houard eV&tpillot). L'image MEB aprés analyse

d’une pointe d’acier 316E est donnée pour comparais



Dans ce modéle, la nature du matériau est prisempte grace a ses propriétés optiques. |l
est ensuite possible cartographier la distributlentempérature dans la pointe, a différents
instants, en introduisant la diffusivité thermiqde matériau. Le modele montre que
I’échantillon absorbe une grande partie d’énerdieraroit ou il est illuminé par le Laser. La
diffusivité thermique d’un acier austénitique éterguvaise (la conductibilité thermique d’'un
acier 316 & température ambiante est de 14,6 VK [33]), la dispersion de I'énergie
absorbée est lente et ainsi I'échantillon chauBlee ressemblance existe entre I'image

obtenue en simulation et 'image MEB obtenue sécHantillon réel.

Finalement, la figure II-19 peut étre interprétédalfacon suivante. La partie illuminée par le
Laser chauffe rapidement par absorption et les esogont ionisés grace a cette hausse de
température. La contribution du potentiel contitané plus faible par rapport a I'apport de
chaleur du Laser, les atomes sont majoritairenemnsés une fois. Lorsque la chaleur diffuse,
les atomes de l'autre partie de la pointe sont @ Toutefois, la part du potentiel continu
est plus importante et la proportion d’atomes éwdpaonisés une fois est moindre. La
résolution en masse liée a cette zone est moinseben lien avec la faible diffusivité de la

chaleur.

Une hypothése envisagée pour expliquer les hadssigx est que lors de la déformation de
la pointe, le rayon de courbure varie. Si le ragiercourbure devient localement plus petit, le

champ a la surface de la pointe augmente et ledfiemaporation croit.

Malgré ces quelques phénomenes énumeérés dans peetie, les problemes qui en
résultent sont visibles et peuvent étre corrigésposi en compte. Lorsque les conditions
d’analyse sont bien contrélées, les compositioria edpartition des éléments sont correctes.
Les résultats obtenus en sonde atomique sont pé&sdans le chapitre 3. La suite de ce
chapitre décrit la deuxiéme technique expérimentiilesée et complémentaire a la sonde

atomique tomographique : la microscopie électromign transmission.

2. La microscopie électronigque en transmission

La microscopie électronique en transmission permeeproduire une image agrandie et
projetée en deux dimensions de la matiere enautilian faisceau d’électrons accélérés. Pour
cela, I'échantillon doit étre préparé sous la fordiene lame mince dont I'épaisseur ne

dépasse pas la centaine de nanometres.



De la méme facon que pour la sonde atomique, feipe de la microscopie électronique en
transmission est détaillé dans de nombreux ouvri@@88]. Nous ne nous intéresserons
donc ici qu'aux méthodes d’imagerie des bouclesdocation fautées. Le deuxieme

paragraphe sera consacré aux conditions expéritegntflisées pendant ce travail.

a) Imagerie des boucles de dislocation

Les amas de défauts ponctuels observés dans &s acisténitiques sont principalement
des boucles interstitielles de Frank et des antam#res sous la forme de cavités. Lors de ce
travail, nous nous sommes intéressés a I'évolud®ia population de boucles de dislocation
interstitielles. Dans ce paragraphe, les contrastegndrés par les boucles de dislocation
seront décrits ainsi que la méthode utilisée paterchiner les tailles et les densités de

boucles de dislocation.

Les boucles de dislocation engendrent un contaestdiffraction di aux distorsions qu’elles
introduisent dans le réseau cristallin (figure 2|2

Faisceaux incidents
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Figure 1I-22 : Représentation schématique des distorsions @hgea par la présence d’'une

dislocation et a I'origine des contrastes de ditian. Les plans non distordus ne sont pas en

position de Bragg alors que les plans proches durate la dislocation sont en condition de
diffraction [39].

Les boucles de dislocation peuvent donc étre insag&ce aux contrastes engendrés par les

distorsions du réseau.



En mode conventionnel, les boucles peuvent étrgéamen condition deux ondes [36]. Dans
ce cas, le cristal est orienté de facon a ce qudaude famille de plans soit en condition de
diffraction. Les plans au voisinage de la dislamathe seront pas dans les mémes conditions
de diffraction du fait de la distorsion. Le diagramde diffraction est alors composé de deux
taches excitées correspondant au faisceau tramsraisonde diffractée notée g. Les boucles
de dislocation pourront donc étre imagées a canditique g.b# 0 comme sur la figure
[1-23(a).

Les boucles de dislocation peuvent eégalement &iegyées en champ sombre en faisceau
faible (WBDF : Weak Beam Dark Field). Le cristalt esienté de facon a s’éloigner des

conditions de Bragg [38,39]. De cette fagon, skdglans proches du cceur de la dislocation
seront en condition de diffraction. On obtient aldes contrastes de dislocation plus précis et
plus fins car les plans diffractants sont prochesabur de la dislocation et leur nombre est

plus faible. La figure 11-23(b) montre une imageWBDF des boucles de Frank dans 'acier

304H irradié a 1 dpa aux ions'Fe

Figure 1I-23: Images dans la méme zone des boucles de disloattns I'acier 304H
irradié a 1 dpa (a) en champ clair en conditionsi®ndes (proche de I'axe de zone <110>

avec g = 200) et (b) en champ sombre en faisceaiefa

Comme on peut le voir sur la figure 11-23, dans wosditions d’irradiation, la densité de
boucles de dislocation est élevée (de I'ordre d& a0) et leur taille moyenne est petite

(quelgues nanomeétres), ce qui rend les image<itiffi a interpréter. Ces deux méthodes



d’'imagerie ne permettent donc pas une quantifingpi@cise de la densité et de la taille des
boucles de dislocation.

Une autre méthode, utilisant le caractére fautébdesles de Frank, est la technique de la
trainée de diffusion. Cette technique est souvéifisae dans la littérature [40,41] et est
décrite de facon claire et précise par J. Gardig}. [L'intersection de la sphére d’Ewald et du
réseau réciproque d’'un cristal contenant des bsut#eFrank est représentée sur la figure Il-
24,

Axe de zone <110>

Facteur
de forme

Réseau
réciproque

Figure 1I-24 : Intersection de la sphére d’Ewald avec le résgaiproque d’un cristal
orienté selon I'axe <110> et contenant des boudes$-rank [42].

La faute d’empilement des boucles de Frank modifienotif du réseau réciproque par la
présence d’'un cylindre dont la direction longuelastirection <111>. Comme il existe quatre
familles de boucles de Frank contenues dans léang pdenses <111>, le motif de la matrice
est convolué avec 4 cylindres orientés dans lestitins <111>. Si le cristal est orienté d’'une
facon particuliére, il sera possible d’intercepterdes cylindres correspondant aux boucles de
Frank dans le sens de la longueur : il apparaisaloe trainée sur le cliché de diffraction.
Une des conditions d’orientation optimale qui perehe visualiser la trainée de diffusion est
de placer I'échantillon en condition deux ondescdi@nde <113>. La trainée diffuse apparait
alors entre les spots (200) et (111) comme onlpewdir sur la figure 11-25.



Chapitre 2 : Matériaux étudiés - Techniques expéntiades et de simulation

Figure 11-25: Cliché de diffraction proche de I'axe de zon&(@len condition deux ondes
avec l'onde [311] sur I'échantillon 304 irradié adpa. On remarque la trainée de diffusion

entre les taches [111] et [002] (entourée par |ecke rouge)

La visualisation des boucles de Frank se fait e@mghsombre sur la trainée de diffusion. Les
boucles contenues dans un des quatre plans deljde apparaissent en blanc sur fond noir
(figure 11-26).

100 nm

Figure 11-26 : Image en champ sombre utilisant la trainée défpour visualiser les boucles
de Frank. Les boucles de Frank apparaissent endxam fond sombre.

A partir de ces images, il est plus facile de déieer les densités et les tailles des boucles de
Frank. Les mesures sont également plus précises.
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Dans d’autres conditions d’orientation, des spatslites peuvent apparaitre sur le cliché de
diffraction et il est possible d’imager en champnboe avec ces spots les boucles de Frank
[42]. Cette méthode d’'imagerie, plus difficile atine en ceuvre, n'a pas été utilisée lors de ce

travail.

b) Conditions expérimentales

Les observations ont été effectuées sur différamtsoscopes électroniques. Le tableau

[I-10 résume les caractéristiques des différentsascopes utilisés.

Taille du

Microscope Lieu USSR diaphragme SUPESI
(kV) d photos
e contraste
Jeol 2010 CIEMAT Madrid 200 5um Caméra CCD
Jeol 2010 SRMA CEA Saclay 200 5um Film photos
FEI Tecnai G20  Crismat Caen 300 10um Cameéra CCD
TOPCON 002B  Crismat Caen 200 S5um Film photos

Tableau II-10: Principales caractéristiques des différents ragmopes utilisés.

Une des caractéristiques les plus importantes [imagerie des boucles de dislocation est la
taille du diaphragme de contraste. En effet, qgate a ce diaphragme que I'on sélectionne
'onde que I'on veut imager (champ clair ou charmombre). Dans le cas de la visualisation
des boucles de Frank avec la méthode de la traiméhffusion, la tAche sélectionnée est la
trainée diffuse qui se trouve entre les spots (¥1X200). Si le diametre du diaphragme de
contraste est trop grand, une partie des onde$ @LL®00) sera imagée sur le champ sombre
et le contraste des boucles sera réduit. C'esiaddarsque le diaphragme mesureuh®) Les
images obtenues sur le MET Tecnai présentent dasnimins contrastes pour les boucles de
Frank. Une différence de contraste peut entrainerinocertitude sur les mesures de densités
comme Gan et al. [43] 'ont montré dans leur étadedeux MET différents. Lors de cette
étude nous n'avons pas observé de différencesplégtes de densités de boucles entre les
microscopes. Le tableau II-11 donne les méthodesaderie utilisées sur les échantillons

observés sur les différents microscopes.



304 H - Dose en dpa 316 E - Dose en dpa
Microscope Méthode
0O 036 1 1,25 5 O 036 1 1,25 5
Jeol 2010 Conventionnellg x X X X X e
Madrid Trainée diffuse X X X X
Jeol 2010 N
CEA Trainée diffuse X X
FEI Tecnai N
G20 Trainée diffuse X X X X
TOPCON N
002B Trainée diffuse X

Tableau II-11: Résumé des méthodes utilisées pour visualisdydacles de Frank dans

chaqgue échantillon pour les différents microscopes

Les résultats obtenus en microscopie électroniquigamsmission sont détaillés et compareés

dans le chapitre consacré aux résultats expérinmenta

V. Modélisation en dynamique d’amas

Comme expliqué au début de ce chapitre, le code IIRean Field Interstitial and
Vacancy Clustering) de modélisation en dynamiguamd@ls a également été utilisé
parallelement aux techniques expérimentales. Ddhluitisé pour simuler I'agglomération
des défauts ponctuels et I'évolution de la conegioin d’amas de défauts ponctuels dans les

aciers ferritiques [44], MFVIC a ensuite été adapt® aciers austénitiques par C. Pokor [7].

Cette partie rappelle, dans un premier temps, ilcipe de la dynamique d’amas. Dans un

second temps, la version et les parameétres « raaxési utilisés sont décrits.

1. Principe de la dynamique d’amas

La dynamique d’amas décrit 'agglomération d’objetsbiles ou immobiles, dans notre
cas, des défauts ponctuels et des amas de défmttuels. La dynamique d’amas est une
méthode dite de cinétique chimique homogéne, a'ete que le milieu réel est remplacé par
un milieu effectif continu dans lequel sont plondés objets et ou tous les phénomenes

physiques se produisent de fagcon homogéne daesfestet dans I'espace.



Les amas sont caractérisés par leur taille n etlquar naturef. Dans le cas des défauts
ponctuels, deux espéces sont a prendre en coraptiaclnes et les interstitiels. L'évolution,
en fonction du temps, de la concentration d’am@snotée G, est donnée par I'équation

bilan suivante :

d;:tne =G, + > W(mb - ne).C,, - > W(no — m).C,, —L, 1)
mo no

Les différents termes de cette équation sont lesusts :
- Gy est le taux de création d’'amas de tgpat de taille n produits sous irradiation.

- Lo est le taux d’élimination des amas de typet de taille n sur les puits de défauts

(joints de grains ou surfaces, dislocations).

- W (M- nB) et W (rd »~ m0) sont respectivement le taux de transition d’'umsuate taille
m vers un amas de taille n, et le taux de tramsiffon amas de taille n vers un amas de

taille m, par absorption ou émission d'espéces lembi

L’équation bilan générale peut étre réécrite dansds des interstitiels et des lacunes en

prenant en compte certaines hypothéses :

- Seuls les monoméres sont mobiles. Cette hypotloése n'est pas exacte. En effet, des
simulations en dynamique moléculaire dans lexfet dans des alliages de Ni [45-46] tendent
a montrer que les petits amas de défauts ponctoalsmobiles. Ces résultats de simulation
sont confirmés par des observations en MET danSuwjwdu Ni et un alliage Fe-Cr-Ni [47].
Cependant, aucune donnée (énergies de migratiopeatiés amas) ne permet d’introduire

cette notion dans le code pour le moment.

- Les amas interstitiels ne peuvent émettre quardesstitiels, ils ne peuvent pas émettre de

lacune, et inversement.

L’évolution de la concentration d’amas de taille & peut alors s’écrire :

dcC, , ,
S =Gy # Bty - Conp + (Bl + 0l ) Con ~ [ +B3 +BY).C @
— _/ \ J
YT Y
W(m6 — no) W(n6 — mo)




Dans le cas des monomeres et des dimeres, il estss@re de prendre en compte
I'élimination sur les puits de défauts, la recondison entre une lacune et un interstitiel, la
dissociation et I'association de deux monomeéres. éguations régissant I'évolution de la
concentration de monomeéres et de dimeres sont Bg@cement différentes, et s’écrivent

sous la forme :

d
o= Gu By .o 203 Cy+ T Co)- S 51, +-C,y) -4l C
o~ 2)
-R, C, Cy — K3(C,, - C29) - K2 (C,, - C9)
— 4
v
Lne

dC ' '
Tze: Gy +2B1g -Cuy +B3 - Ca + 03 -Cqy = 205 .Coy =B - Co =Bl - C (27)

Les différents termes intervenant dans les éguatont explicités ci-dessous :

- Gno_: le taux de production :

Lors d’'une irradiation aux neutrons ou aux ionsyila création de cascades de
déplacements. Une cascade de déplacements pett@ambser en deux phases. La premiéere
est la phase de collision (environ 1 ps) duranuddg un grand nombre de lacunes et
d’interstitiels sont créés tres rapidement. Unetipalles défauts créés va se recombiner
mutuellement. Cette phase de relaxation dure emvii® ps. A lissue de cette phase de
relaxation, des défauts subsistent sous la fornrmaa®meres mais également sous la forme
de petits amas de DP. Le taux de productigne&t le terme source qui rend compte de la
création de ces amas de DP au sein des cascadépldeement. Il est donné par la relation

suivante :

GNRT' fne

G,=1
no n.Vat

3)

Va est le volume atomique, N@r est le taux de dommage calculé en dpaasec le
formalisme NRT (obtenu a partir des calculs SRhiylleprésente I'efficacité des cascades, ce
terme permet de prendre en compte la fraction deutsubsistant a I'issue de la phase de
relaxation. fy est la proportion de DP créés sous forme d’amadgp®d et de taille n créés au

sein des cascades de déplacement.



Dans le cas des irradiations aux neutrons ou aog, id est difficile de connaitre avec
précision les proportions,sfde DPcréés sous forme d'amas au sein des cascades. Ces
informations ne sont pas accessibles expérimengiemDes calculs de dynamiques
moléculaires dans le Cu ou le Ni (métaux cubiqudac&s centrées purs) permettent de
simuler les cascades de déplacements et ainsiidiav® idée des histogrammes d’amas créés
dans les cascades [48-52]. Aucun calcul de dynamigoléculaire n'a été effectué dans un
alliage Fe-Cr-Ni. Le parametrg Sera donc un parametre ajustable. Cette approdbgate

utilisée dans les travaux de E. Meslin [53], sug dliages ferritiques.

- Ry : le taux de recombinaison :

Un interstitiel et une lacune peuvent se rencorgtes’annihiler s’ils se trouvent a une
distance inférieure au rayon de recombinaigore taux de recombinaison entre une lacune

et un interstitiel s’exprime alors :
Riv = 4x.ry (D; + D)) 4)

ou D et D, sont les coefficients de diffusion des interdstiet des lacunes. lIs sont calculés a

partir de I'expression suivante :

D,=D,, ex;{—%) ou Dy est le coefficient pré-exponentidk; est I'énergie de migration

d’'un monomere de typ& k la constante de Boltzmann et T la température.

puits D R . . .
- Ky et Kiy :le taux d’élimination sur les puits fixes :

Les défauts ponctuels peuvent s’éliminer sur cifiiés types de défauts : les dislocations,
les joints de grains et/ou les surfaces. Dans ldéheo les joints de grains et les surfaces ne
peuvent pas étre pris en compte simultanément:é8hdntillon est massif alors les DP
s’éliminent sur les dislocations et les joints daims. Si I'échantillon est sous la forme d’'une
lame mince ou d’une pointe de sonde atomique,Udaces sont prépondérantes par rapport

aux joints de grains et les DP vont alors s’élimsu les dislocations et les surfaces.

e . . , puits N . , . .
Le taux d’élimination sur les puits est noléfe ou puits désigne la nature du puits sur

lequel les défauts s’éliminent : joints de grains surface. Le taux d’élimination sur les

: . D A s , .
dislocations est not& 1, . Le taux d’élimination est donné par la relatioivante :



KPuts= gPuts b ou Si™ est la force du puits concerné e Bst le coefficient de diffusion

des monomeres.

Les taux d’élimination pour les dislocations, lasnfs de grains et les surfaces sont

respectivement [54, 55] :

K% =p Zg Dy, (5)
6

Ki]eG:a Sle Dle (51)

Kfe = SLB ] Dle (511)

d

1 1
th(yS, d) /Sy d)

Ou Sy est la somme de toutes les forces des autres @f@ast I'efficacité de capture des

monomeres de typé par les dislocations et d est la taille caradiérg de I'échantillon :
diamétre du grain si I'échantillon est considérénote massif, épaisseur de la lame mince

sinon.

16 < .
-Bre : le taux de capture des monomeéres par les amiasliden :

Les amas de défauts ponctuels sont soit des ar@stitiels soit des amas lacunaires.
Dans la version utilisée, les amas interstitielst Sous la forme de boucles de dislocation et
les amas lacunaires sont des cavités. Les tauxapieires, respectivement pour un amas

interstitiel et un amas lacunaire de taille n, pis’écrire comme suit :
10 b
B =2m 1, 2y, Dy Cyy (6)
10 C ]
B =4mnr,, Z;; Dy Cy (6")

e €st le rayon de capture d’'un monomere par un aha#f dépend de la taille et de la
morphologie de 'amas, igest la concentration de monomeres de fypie et Zfe sont

les facteurs de biais des cavités et des bouclasdes défauts ponctuels de tyjpd.es biais
traduisent la capacité d’'un objet a attirer les omeres et traduisent donc l'interaction entre

le champ de contrainte engendré par le puits mioleomeére. || dépend de la nature du défaut.



Le volume de relaxation d’un interstitiel étant étipur a celui d'une lacune, les dislocations

et les boucles de dislocation sont des puits ggordent préférentiellement les interstitiels.

Le biais d'une boucle de dislocation varie en fanttde sa taille n et est fonction du facteur

de biais des lignes de dislocatioZ§e

1 b
2y =73, t ok { ana Zyy - Zfe} 7)

b est la norme du vecteur de Burgers de la boacle,parametre de maillz,ie et ag sont

deux coefficients a ajuster suivant Colghlan [56].

Les facteurs de biais d’une ligne de dislocatiamt $&s suivants :

zi=1,1
2, =1
Pour les cavités, les facteurs de biZi% Zé\; sont égaux a 1. Les cavités sont des puits

neutres qui n'engendrent pas de champ de contrainte

16 ;e . P
-0, : le taux d’émission de défauts ponctuels par heasard :

Les taux d’émission sont calculés dans I'hypothidsd’équilibre local, c'est-a-dire que
pour chague amas de taille n qui émet un mononileexjste un amas de taille n-1 qui
absorbe un monomere. Il existe donc une relatidredes taux d’absorption et les taux
d’émission [13,44] :

1 E
10 eq — 10 ~eq eq — _— —_—no
B(n—l)e C(n-l)e =0 Crg avecCry = " & kT (8)
ou E , est I'énergie de formation d’un amas de taille mpaktir de I'équation précédente, le

taux d’émission d’'un monomere par un amas de taillest donné par les expressions

suivantes, respectivement pour une boucle intieliiet pour un amas lacunaire :

2 =
0‘%1? :V_mn Mo Zfe Dy, eXp(' K Tj 9



4 . =
0‘%3/ = V_n My Z10 Dy exr{_ﬁj 9)

at

B , . .. , X L
E . est I'énergie de liaison d’un monomeére de tgpdans un amasénelle est calculée a

partir des énergies de liaison des dim&&eset des énergies de formatiEéedes

monomeres selon la relation suivante [44] :

Eﬁe _ E;e N EEGZ/;_E:Ee _ (n2/3 ~(n _1)2/3)
Si Nmax €st la taille maximale des amas de tgpé faut alors résoudre un ensemble dg,N
équations différentielles couplées pour chaque tyjaenas. Ces équations sont résolues
numeériguement dans le code MFVIC a l'aide du ptédiccorrecteur LSODA. Afin de
réduire le temps de calcul, les premieres équasonsdécrites par des équations discretes et,
a partir d'une taille N, les équations discrétast semplacées par des équations continues de

type Fokker Planck [44,57].

2. Parametres et version utilisés

Deux jeux de parametres sont nécessaires au cof¥dQViIEes parametres « matériaux »
et les parametres «irradiation ». Les parametregsaciation », fy et n, dépendent des
conditions d’irradiation et sont des paramétresstajles. Les parametres « matériaux »
dépendent de la nature du matériau, de sa conmposiiimique et de sa cristallographie. lls
ont été déterminés a partir des données de laatiite par C. Pokor [7] pour la version
MFVIC_VO0 et ajustés par J. Garnier [42] lors dugzage a la version MFVIC_V1 (tableau II-
12).

La version utilisée lors de ce travail est la varsMFVIC_V2. La principale différence entre
les versions réside dans la forme des amas laegnaia version MFVIC VO considérait les
amas lacunaires comme des black dots lacunairés,das boucles et enfin des cavités
lorsque leur taille augmentait. Dans la version MEW1, les amas lacunaires sont
considéres comme des boucles lorsque leur tailleudssamment petite, avant de devenir des
cavités. Enfin, les amas lacunaires sont considerésne des cavités quelque soit leur taille
dans la version MFVIC_V2.



Thése Cédric Pokor Ajustgrgrenri]tegerome
Paramétres
304H 316E 304H 316E
_ Energie de migration des
Emi . . 0,45 eV 0,43 eV 0,45 eV 0,43 eV
interstitiels
Emv Energie de migration des lacung 1,35eV | 1,35eV | 1,35eV | 1,35eV
Dy | Coefficient pré-exponentiel poul ;53 oo &1 | 103 cmz.gt| 10° emz.st| 10° cme.g?
les interstitiels
D,, | Coefficient pre-exponentiel poul o & o 4 | 0 6 cm2.8 | 0,6 cme.8 | 0,6 cme.8
les lacunes
= Energie de formationdes | 41 oy | 41ev | 41ev | 41eV
interstitiels
En Energie de formation des lacung 1,7 eV 1,7eV 1,7eV 1,7eV
T | RUREBIEEENERNEE ey | gsey | apiley | ooy
interstitiel
Evoy | CVETO® d? liaison d'une di- | o 50y | g5ev | 0,39ev | 039ev
acune
fy Rayon de recom‘blnalson entre 0.7 nm 37 i 37 i 9.7 i
monomeres
L Coefficient intervenant dans le
Z, facteur de biais des boucles de 63 63 81 81
dislocation pour les interstitiels
aj Parametre ajustable pour Z 0,8 0,8 0,77 0,77
X Coefficient intervenant dans le
Z, facteur de biais des boucles de 33 33 42 42
dislocation pour les lacunes
ayy Parametre ajustable pour Z 0,65 0,65 0,57 0,57
Po Densité initiale de dislocations| 10°m? | 10Ym? | 10°m? | 10*m?
d Taille de grain 4.10°cm | 4.10°cm | 4.10%°cm | 4.10°cm

Tableau II-12: Parameétres « matériaux » nécessaires au code IIFE¥ leurs valeurs

déterminées par C. Pokor et ajustées par J. Garfgrargras, les parametres qui différent).

La différence entre les deux jeux de paramétrestge au niveau des énergies de liaison des

dimeres et coefficients intervenant dans les calcds facteurs de biais des boucles de

dislocation. Les parametres « irradiation » quiathéjent de la nature des particules incidentes



sont ajustés de maniére a reproduire au mieuxdsgltats expérimentaux de MET. Cet

ajustement est décrit dans le chapitre 4.

V. Conclusion du chapitre 2

L’acier 316E et I'acier 304H étudiés lors de cevaiibet décrits au début de ce chapitre
sont deux aciers austénitiques inoxydables utilss#gellement dans les structures internes
des REP. Les matériaux ont été eétudiés essentmiera I'aide de deux techniques
complémentaires. La sonde atomique tomographiqaengt une observation a I'échelle
atomique de la chimie des matériaux. En complémientiicroscopie électronique en

transmission apporte des informations sur les ated3P créés sous irradiation.

En paralléle, le modéle MFVIC a été utilisé : eamier lieu pour étre validé dans le cas des
irradiations aux ions et en second lieu afin de méter et d'interpréter les résultats

expérimentaux.

Les phénomeénes auxquels nous nous intéressondut{éxoble la répartition des especes
chimiques, formation d’amas de DP) se produisehéchelle du nanométre. Le couplage
SAT, MET et simulation MFVIC est aujourd’hui le rieur dans ce domaine a cette échelle.

Les résultats de simulation sont résumés dansdpitch 4. Avant cela, le chapitre suivant

présente les résultats expérimentaux.
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Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire

Résultats experimentaux

l. Introduction

Les matériaux décrits dans le chapitre précédenmt ébéd étudiés par sonde atomique

tomographique et microscopie électronique en trassaon.

Afin d'identifier les effets de lirradiation auxewmtrons ou aux ions, il est, avant tout,
nécessaire d’étudier les matériaux non irradiés sprviront de référence. Décrivons
maintenant ces états. La microstructure a I'éctallenicrométre des aciers 304H et 316E a
été observée en microscopie électronique en trasgmi et a été décrite dans le chapitre 2.
Aucun amas de défauts ponctuels (cavités, bouaesdiglocation, black dots) et aucune
précipitation n'a été observé. Les analyses ene@boimique tomographique montrent que
les différents éléments sont répartis de facon lyggme comme le montrent la figure 111-1
dans l'acier 316E de référence et la figure lllads I'acier 304H de référence.

72 nm

Figure IlI-1 : Répatrtition des principaux eléments dans unwaw’acier 316E de référence.



100 nm

Figure 111-2 : Répartition des principaux éléments dans unwmaw'’acier 304H de référence.
Seuls les principaux €léments sont représentdsstigures IlI-1 et 111-2.

Une étude statistique de la distribution des atoow¥irme ces observations. Ce test [1]
consiste a déplacer un petit volume sonde (contet@hatomes) dans le volume d’analyse.
Le nombre d’atomes de chaque espece est dénomisédedeolume sonde. La distribution de
frequence expérimentale de chaque espece estabtemue. Cette distribution peut étre
comparée a une distribution aléatoire binomialegra un test du khi2. Ce test permet de
rejeter ou non I'’hypotheése d’une distribution dégfrience expérimentale aléatoire avec un

seuil de confiance fixé a 5%.

Dans le cas de l'acier 316E, des tests statistiquseté effectués pour trois conditions
d’analyse différentes : en TAP avec un laser IR;T&RP avec un laser vert et en WATAP
avec un laser vert. Dans tous les cas, les solatég)is le carbone, peuvent étre considérés
comme répartis aléatoirement. Les mesures de cotgmopour I'acier 316E référence sont
données dans le tableau lll-1. Les compositionaunées sont cohérentes avec la composition
nominale mais des différences apparaissent potaiggréléments. Les concentrations en C,
en Si, en Ni et en Mo mesurées sont plus faiblescglles de la nominale. Le gain trop faible
des galettes peut expliquer la différence pour iell fait que les pics du Mbd soient
superposés avec ceux dufNtableau 11-9) explique la lIégére différence deaentration en

Mo. La concentration en Co est quant a elle pleséd, ceci est di au fait que les pics de Co



se situent dans la traine des pics d@".NEgalement, une faible concentration de V, non

attendue d’aprés la composition nominale, a étéctis.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

%at. 0,11 002 1,26 18,1 79 1,20 1,20 0,14 0,27 0,07
Laser vert
20 0,01 0,01 004 O1 01 0,04 004 0,01 0,02 0,01

% at. 0,04 0,006 0,99 17,3 10,7 0,96 1,16 0,20 0,14 0,09
Laser IR
2¢ 0,01 0,002 0,03 0,2 021 0,04 0,04 0,02 0,02 0,01

Nominale % at. 0,25 0,048 1,34 17,7 10,02 1,30 1,13 0,21 0,113 -

Tableau IlI-1: Compositions en % at. de I'acier 316E non ir@ainalysé avec un laser IR et
un laser vert comparées a la composition nominaéecomplément est le Fe. Les incertitudes

sont données par I'écart type.2

Dans le cas de l'acier 304H, les tests statistigoesirment également la répartition aléatoire
de tous les éléments. La composition mesurée, @odags le tableau Ill-2, est également
cohérente avec celle donnée par I'aciériste. Qeslgléments d’addition n'apparaissant pas

dans la composition nominale (Al, Mo, V) sont détecen sonde atomique tomographique.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co Al V

% at. 0,122 0,04 0,712 199 10,1 0,21 1,75 0,17 0,11 0,08 0,05

2¢ 002 001 0,04 0,2 0,2 0,02 006 0,02 0,02 0,02 0,01

Nominale % at. 0,10 0,06 0,71 19,71 9,26 - 1,80 0,22 0,06 - =

Tableau I1I-2: Composition en % at. de I'acier 304H non irradi@émparée a la composition

nominale. Le complément est le Fe. Les incertitsdas données par I'écart type.2

Les deux aciers présentent donc une distributiondggne de leurs especes chimiques avant

irradiation, a I'échelle des volumes analysés emls@tomique.

Un échantillon d’acier 316E, prélevé dans une é@sr@hcteur et donc irradié aux neutrons
dans des conditions réelles de fonctionnement, é& atalysé en sonde atomique
tomographique. La premiere partie de ce chapitezitdét discute les résultats obtenus. La
seconde partie de ce chapitre présente les ré&sakperimentaux obtenus sur les échantillons

d’'aciers 316E et 304H irradiés aux ions. Ces ré®ikont ensuite discutés dans la troisieme



partie. Seuls les dommages d'irradiation intra-glaines seront exposés dans ce chapitre, en
effet, la probabilité d’intercepter un JG, sangiménir de maniere spécifique, est quasi nulle

en sonde atomique.

[l. Irradiation aux neutrons

L’acier 316E utilisé pour fabriquer la vis de RE#t ssu d’'une coulée différente de l'acier
316E de référence. Néanmoins, les spécificatioctsntques de cet acier restent identiques a
celles de l'acier de référence et seule une lédéierence de composition existe (tableau II-
5). L’acier 316E non irradié décrit précédemmenirps donc étre considéré comme I'état de
référence pour I'échantillon de la vis de REP. Aiawant irradiation, aucune précipitation

n'est observée et la répartition des éléments cjuas est homogene.

1. Reésultats obtenus en sonde atomique

Les figures 11I-3 et Ill-4 représentent la répaotit des €léments dans les deux volumes
analysés. Des amas enrichis en Si et en Ni et agpaan Cr et en Fe sont clairement visibles.

Ces amas sont corrélés avec un enrichissement BedPatmospheres enrichies en Si sont

également présentes. Une zone enrichie en C dsevasl début d’une des analyses.

56 nm

Figure IlI-3 : Reconstruction d’'un volume d’acier 316E proveind la vis de REP.



Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafsementaux

124 nm

A
v

N B A R :

Mo

i )
C

Figure IlI-4 : Répartition des éléments dans un volume d’&®I&E provenant de la vis de
REP.

La présence de ces objets, décrits par la suiteaiva une différence de la composition
chimique de la matrice (tableau I1I-3) par rap@ota composition nominale. La composition
de la matrice est mesurée en ne tenant pas coraptatdmes contenus dans les différents

objets. La matrice est donc appauvrie en Si etiest Bhrichie en Cr.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

% at. 0,08 0,03 068 208 99 130 22 0,0 0,24 0,13
Matrice
2¢ 0,02 0,01 0,056 0,2 0,2 002 0,1 0,02 0,03 0,02

Nominale % at. 0,12 0,03 1,27 17,92 11,44 1,48 1,82 0,09 <0,05 0,028

Tableau IlI-3: Composition en % at. de la matrice de I'acie6Blde la vis de REP apres
irradiation aux neutrons comparée a la compositimminale. Le complément est le Fe. Les
incertitudes sont données par I'écart type 2
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- Amas enrichis en Ni et Si :

Le premier type d’objets remarquables observé tacisantillon sont des amas enrichis en Si
et en Ni et appauvris en Cr et en Fe. Ces amasckoregment visibles sur les figures IlI-3 et
[lI-4. La composition au coeur de ces amas est domadhs le tableau 1ll-4. Le facteur

d’enrichissement y est également reporté.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

% at. n.s. 07 381 12 539 04 ns. nNnsS. nNnsS. n.s.

20 - 05 28 06 29 04 - - - -

F = 23 58 0,06 54 0,3 - - - -

Tableau IlI-4: Composition et facteur d’enrichissement des aaraghis en Ni et Si. Le

complément est le Fe. (n.s. : non significatif)

La concentration en Si atteint 40 % at. et cell&eB0 % at., au cceur des amas, alors que les
concentrations de Cr et de Fe chutent a respecativefnet 2 % at. Cette composition differe
de la composition de la phage(Ni3Si) et ne correspond a aucune phase identifiedesur
diagrammes de phases Fe-Ni-Si [2] et Ni-Si [3]pbase ayant la composition la plus proche,
sur le diagramme Ni-Si, est la phasgMi (¢) ou du fer se substituerait en partie au Ni. Dans
la suite ces amas seront nommeés « amas Ni-Si ».

Un profil de concentration tracé au travers d’'us dmas est représenté sur la figure Ill-7.

! Le facteur d’enrichissement F d’un élément estéopar le rapport de la concentration de I'élénuzmts la
zone enrichie par sa concentration dans la matrice.
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Figure IlI-5 : Profils de concentration a travers un amas enirien Ni et Si. Les limites des

interfaces entre 'amas et la matrice sont reprdé€es par les traits en pointillés.

Les interfaces entre 'amas et la matrice, traggefaits pointillés, s’étendent sur 1 a 2 nm.
Comme le montre la figure IlI-5, du P et égalemdmtMo viennent ségréger au niveau de
certaines de ces interfaces. La figure lll-6(a)réepnte un zoom sur une interface ou la
ségrégation de Mo et de P est observée. Un prefdahcentration a été tracé au travers de
cette interface (figure IlI1-6(b)).
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Figure I1I-6 : (a) Zoom sur une interface ou du P et du Mosagrégé. Pour plus de clarté le
P et le Mo sont représentés séparément du Ni 8i.dua ligne en pointillés est un repére
visuel schématisant l'interface. Le rectangle nmejprésente la boite dans laquelle (b) les

profils de concentration ont été traceés.

Dans ce cas, le Mo atteint une concentration dienvB0 % at. et le P environ 7 % at. Les
gquatre amas interceptés dans les volumes présamteenrichissement en P au niveau de

l'interface, le Mo est également présent pour ddientre eux (présents dans le méme
volume).
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La densité numérique d’amas Ni-Si est de I'ordrg@ie 3).1G° m™. La taille de ces amas ne
peut étre déterminée directement car ils sontittesceptés par les bords du volume analysé.
lIs apparaissent sous une forme lenticulaire (Bgli-7) dont la section moyenne est de

I'ordre de 4 x 6 nrhet dont la longueur est plus grande que la sediiovolume analysé.

Vue de profil Vue de dessus

Si

Ni

Figure IlI-7 : Vues de profil et de dessus d’'un amas Ni-Ssdaion est lenticulaire et la

longueur est plus grande que la largeur du volume.

La longueur moyenne des amas peut étre estimée griacfraction volumique d’amas. Deux

calculs différents permettent de déterminer latioacvolumique. Dans le premier cas, la

fraction volumique notéef est calculée a partir du volume d’amas V et der leu

densité numérique d f.=dx VElle peut également étre calculée par la régldedier,

grace aux concentrations de solutés dans les a@asgdans la matrice, & et a la
. 2 CO_Cm N , . , .
concentration globale, C f :C—. Quelques hypotheses sont nécessaires pour établir

a m

ce calcul :
* Le volume atomique est identique dans la matrickaes les amas Ni-Si.

= La composition globale mesurée expérimentalemefferdi de la composition
nominale donnée par l'aciériste. Expérimentaleniestconcentrations globales en Si
et en Ni sont de (2,57 + 0,06) % at. et (13,6 3 On2at. Cette différence est due soit
(i) & une répartition hétérogene des solutés dansakériau non irradié soit (i) & une
distribution non homogéne des amas Ni-Si. Les a&ealysur les matériaux de

référence, décrites dans l'introduction de ce d@pne montrant aucune fluctuation



de concentration, suggérent que I'hypothése (lia@donne. Ainsi, la densité et les
concentrations de solutés peuvent étre légerenaeissées. Pour pouvoir comparer

foet f7, les valeurs expérimentales deddivent étre utilisées.

= Les calculs sont effectués en considérant les coratns en Ni. En effet, la
présence d’atmospheéeres enrichies en Si pourraisséaule calcul. La fraction

volumiquef?calculée a partir des concentrations en Ni vaBi©8,

La longueur des amas obtenue par ce calcul esbird de 6 nm soit environ la largeur
moyenne des volumes analysés. Cela suggere gadléamhoyenne des amas observée est

d’environ 6 x 4 x 6 nfh

Enfin, il est nécessaire de vérifier que la diffime de composition entre la matrice et les
amas n’engendre pas d’aberration de trajectoireefiar de grandissement local (décrit dans
I'annexe 2). Des mesures de densité réduite, ééatians I'annexe 2, montrent que cet effet
est suffisamment faible pour étre négligé. Ainaimorphologie et la composition des amas

ne sont pas modifiées par des aberrations de tnajes.

- Zone enrichie en carbone :

Cette zone, visible sur la figure 1lI-8, se trouae tout début d’une analyse. Sa taille est
supérieure a la section du volume, il n’est dorng passible de définir sa morphologie et ses

dimensions.
55 nm

Figure 111-8 : Zoom sur la zone enrichie en carbone. Seulateses de C et de Fe sont

représentés.



La composition et les facteurs d’enrichissementatée zone sont donnés dans le tableau IlI-
5. Seul le C est enrichi. Toutefois, la teneur e @ % at.) est trop faible pour qu’il puisse
s’agir d'un carbure. Le facteur d’enrichissementSem’est pas significatif car la matrice est

appauvrie en Si du fait de la présence d’objetleisren Si.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

% at. 1,9 n.s. 16 189 119 1,2 1,6 n.s. nNn.S. n.s.

20 0,6 - 05 15 12 05 05 - - -

F 24 - 24 09 12 09 07 - - -

Tableau IlI-5: Composition et facteur d’enrichissement de laezenrichie en C. Le Fe est le

complément. (n.s. : non significatif)

- Atmospheéres de silicium :

Un exemple de zone enrichie en Si est présentéadiigure 111-9. Ces zones apparaissent
diffuses et peuvent étre qualifiées d’atmosphétes ont été généralement détectées en bord
de volume. Il est donc difficile d’en donner lesnéinsions précises. Toutefois, il apparait
clairement que I'une de leur dimension est tréedga(supérieure a la section du volume

analysé) par rapport aux deux autres (inférieugsedques nanometres).
52 nm

Figure [1I-9 : Reconstruction d’'un volume contenant des zonastees en Si. Seuls les

atomes de Si sont représentes.

La composition moyenne ainsi que le facteur d'dmnsgement de ces zones sont reportés

dans le tableau IlI-6.



C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

%at. 014 ns. 48 145 156 14 1,75 026 0,4 ns.

20 0,13 = o 12 12 04 05 017 0,2 =

F 1,7 - 71 0,7 16 1 08 26 17 =

Tableau IlI-6: Composition et facteur d’enrichissement des gareichies en Si. Le

complément est le Fe. (n.s. : non significatif)

Ces zones sont légerement enrichies (d’'un facteen@ron) en Ni, C, Cu, Co et sont
légerement appauvries en Cr et en Mn. L'enrichigsgnest significatif pour le Si dont le

facteur F atteint 7.

Ces atmosphéres sont présentes avec une densi&&igquend’environ 5.1 m™. L'acier
316E étant écroui, ces enrichissements pourraieatadtribués a de la ségrégation sur le
réseau de dislocations. La densité de dislocattahsulée alors a partir des longueurs de
ségrégation est de I'ordre de'i0n?. Cette valeur est proche de la densité moyenne de
dislocations créées par I'écrouissage’{1®?). Les dislocations étant regroupées sous la
forme de cellule, leur répartition est hétérogéinest donc possible que les volumes analysés
proviennent d'une zone riche en dislocations. Lésence de Si dans les amas et sur les

dislocations semble indiquer une forte mobilitécdeélément sous irradiation.

L’étude en sonde atomique tomographique a permisnddre en évidence la formation
d’amas Ni-Si dans un acier 316E sous irradiatior meutrons. La suite de cette partie

s'intéresse aux hypothéses sur les mécanismesidimation.

2. Discussion : hypothése de la ségrégation induiterdes boucles de

Frank

Les amas Ni-Si clairement visibles en sonde atoeni@pres irradiation aux neutrons
contiennent environ 50 % at. Ni et 40 % at. Si. @®ss, de forme lenticulaire, sont présents
avec une densité numérique de (6 + 3¥ 1@°. Leur taille est de I'ordre de 6 x 4 x 6 im

Leur composition differe de la stoechiométrie;i(phasey’) et ne correspond a aucune
phase d’équilibre des systemes Ni-Si et Fe-Ni-88 Hiagrammes de phases de l'austénite a
la température d'irradiation sont des diagrammesastgbles et complexes, ils n’existent

donc pas. A titre indicatif, le diagramme Fe-NieSt représenté sur la figure I11-10. Il montre



qgu'a 350 °C, un alliage Fe-15Ni-5Si est une solutsmlide homogéne austénitique. Le Si

semble soluble jusqu’a 16 % at.

FG—NI-SI 15 at.% Ni vertical section 55Tak
15001 T MR T T T T F
?FcllNi[,Si‘t :: - -
To~l L
14004 -~ " _ E
1200 3
1000 E
800 E
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2 ‘ F
o ' :
& L3
400 - , = b
= C ot
: = R
- - H o
200 = =R
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at.% conv 85 Fe ! 57.3 Fe
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15 Ni g 5 2 2 50 15.0 Ni
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Figure I11-10 : Coupe du diagramme de phases Fe-Ni-Si a 15 %ealNi. Fe(HT2) et
Fe(HT1) sont respectivement le fezt le fera [2].

Les phases formées lors de traitements thermiqonee 50 et 900 °C dans les aciers
austénitiques sont principalement des carburesyde t3Cs et MsC ou des phases
intermétalliquess, y ou des laves [4,5]. Ces phases sont riches enQvlet Fe. Cependant,
I'irradiation peut modifier leur composition. Aindes laves intermétalliques peuvent s’avérer
étre riches en Ni, Fe, Cr, Mo et Si lorsqu’elleatdormées pendant une irradiation a 540 °C.
La phase G (MNiSiy) et la phase’ (NisSi) sont des phases généralement induite par
I'irradiation. La phase G peut se former lors datéments thermiques a 650 et 750 °C,
lorsque la teneur en Si est importante (~ 12 %6atLa présence de phases riches en Si et en
Ni apres traitements thermiques est observée lerkgteneur en Si est élevée (~ 12 % at.).
Egalement, les phases modifiées par l'irradiatiomt €£n général des phases intermétalliques
contenant du Cr, du Mo et du Fe. Il est donc pebaile que les amas Ni-Si observés apres

irradiation aux neutrons se soient formés par pitation accélérée par l'irradiation.



Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafgementaux

Par ailleurs, comme décrit dans le chapitre 1radiation aux neutrons engendre une
modification de la microstructure, notamment lanfation d’amas de défauts ponctuels. La
microstructure d’'un échantillon prélevé a 40 mmaléte de la méme vis a été caractérisée
en MET par C. Pokor [7,8]. La microstructure visildn MET est composée de black dots et
de boucles de Frank, imagées grace a la trainfesai$ur la figure Ill-11(a). La densité de
boucles de Frank n’a malheureusement pas été neeaue€ précision. Elle se situe dans la
gamme 1& m? et leur taille est de l'ordre de la dizaine de omatres. Les observations
révélent que la majorité du réseau de dislocatiaiil a disparu aprés irradiation. Des
cavités ou bulles de gaz sont également présefitgse IlI-11(b), avec une densité

numérique de 2,3.£dm™. Leur diamétre moyen est estimé & 10 nm.

R e .
Figure 111-11 : (a) Boucles de Frank imagées grace a la traidiéeise et (b) cavités/bulles de

gaz dans un échantillon 316E prélevé a 40 mm détie de la vis de Tihange [8].

Du point de vue des amas de défauts ponctuelgbsesvations sont cohérentes avec I'étude
faite par D.J. Edwards [9,10] sur une vis provemantéacteur de Tihange. La microstructure
d’'un échantillon prélevé a 25 mm de la téte ediga 12,2 dpa a 343 °C, observée par les
auteurs est similaire a celle décrite ci-dessusésgnce de boucles de Frank et de
cavités/bulles de gaz. Cependant, contrairemenbhse&rvations effectuées par C. Pokor, des
signes de précipitations sont décrits par D.J. EdsvaDeux types de précipités ont été
observés, des précipités de la phg@set des précipités qui n'ont pu étre identifiesesL
auteurs n’ont pas pu établir de corrélation ergsedmas de DP et les précipités. Les résultats

d’Edwards sont reportés dans le tableau IlI-7.
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Boucles de Frank | Cavités/bulles de ga|  Précipitationy’ Preggﬁﬁ:gz non

Densité Diametre| Densité Diametre| Densité Diametre| Densité Diametre
(m®) (nm) (m®) (nm) (m®) (nm) (m®) (nm)

8,5.1G° 9,5 6,1.1G* 8,6 ~ 6.10° ~3 ~2.106% ~85

Tableau IlI-7: Caractéristiques de la microstructure de I'éctilon prélevé a 25 mm de la
téte d’'une vis de Tihange et étudié par D.J. Edwan MET [9].

La microstructure des aciers austénitiques irradiésneutrons a été eégalement décrite dans
de nombreuses autres études [11-13]. Comme déurd & chapitre 1, dans la gamme de
températures d'irradiation des REP, la densitéalét@s est relativement faible, en général
inférieure & 1€f m>. Ceci est confirmé par les études d’Edwards suislale Tihange [9,10].
Au contraire, la microstructure comporte de fordessités de boucles de Frank, comprises
entre 16 et quelques Y8 m*. La taille moyenne des boucles de Frank est cammmtre 7

et 12 nm.

La densité et la taille moyenne des amas Ni-SiroBseen sonde atomique sont similaires
aux densités et tailles moyennes des boucles d Ftécrites en MET. En paralléle, les

conditions de flux et de température des irradistien REP sont propices a la ségrégation
induite par lirradiation. Dans le cas des aciarsténitiques, il est établi que la RIS entraine
un enrichissement en Ni et en Si au niveau dessjala grains. Ceci suggere que l'un des
mécanismes possibles pour la formation des am&i Berait un mécanisme de ségrégation

induite par l'irradiation sur les boucles de Frank.

Cette hypothese est appuyée par différentes olig@rsadans des échantillons irradiés aux

neutrons [12,13].

» Des précipités enrichis en Ni et Si ont été obsea@ns des aciers 304H et 316E
irradiés aux neutrons a 320 °C a des doses compeisge 10 et 25 dpa, dans le
réacteur expérimental BOR-60 [13]. La figure lll-G&présente la microstructure de

boucles de Frank ainsi que les précipités dangel&d6 irradié a 25 dpa.
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Figure 111-12 : (a) Champ sombre imageant les boucles de Fradlkniées, (b) et (c)
précipités imagés dans la méme zone que (a) daasien316 irradié aux neutrons a
25 dpa [13].

La structure de ces précipités differe de la stmecte la phasg. Leur densité est de

I'ordre de quelques & m™ et leur taille moyenne comprise entre 5 et 8 n@. L
composition exacte de ces précipités n'a pu étrsunde. Les auteurs suggérent un
lien possible entre les boucles de dislocatioe®iprécipités mais cette corrélation est

difficile a confirmer.

Durant la méme campagne d'irradiation, des préspitli-Si ont été observés au
niveau des joints de grains dans un acier 304Htlenen Si (Si ~ 2 % at.) et irradié a
10 dpa (figure 111-13).

STEM

Ni:Si richippt

Figure 111-13 : Image en champ clair montrant la présence deipités enrichis en
Ni et Si au niveau d’un joint de grain dans un a&@&6E enrichi Si irradié a 10 dpa
[13].
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Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafsementaux

La concentration en Si est ~ 19 % at. et celle easN~ 35 % at. dans les précipités
présents sur les joints de grains, ceci differeadegentrations dans les amas Ni-Si de
notre étude.

= Edwards et al. [12] notent dans un acier 316 i&adix neutrons a 275°C, a 13 dpa, un
enrichissement en Ni et en Si sur les boucles dieadition. Malheureusement, les
mesures de compositions en EDX sur les bouclesrdekFhe permettent pas des
mesures quantitatives de la ségrégation.

» Des profils de concentration EDX tracés perpendioginent a des boucles de Frank
montrent un enrichissement en Ni et en Si accompdim appauvrissement en Cr et
en Fe pour des boucles dont la taille atteint 1®0de diamétre (figure IlI-14). Ces
observations ont été effectuées dans un acier 3i#thilisé en Ni (15,4 % at. Ni) et
contenant du Ti (0,28 % at. Ti), irradié aux nensr@ 520 °C [14].

%)
o
o

OMPOSITION (at

Cc
@

Figure 11l-14 : (a) Image MET de boucles de Frank dans un dciadié a 15 dpa a
520 °C et (b) profil de concentration EDX tracéteavers la boucle A [14].

Ces résultats expérimentaux étayent I'hypotheseladdormation des amas Ni-Si par
ségrégation induite par lirradiation sur les anuis défauts ponctuels, en particulier les
boucles de Frank. Cette hypothése ainsi que leslsiélu mécanisme de la formation des

amas Ni-Si est a confirmer.
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Afin d’apporter des éléments de réponse, des atiaais modéles aux ions Fde 160 keV
décrites dans le chapitre précédent ont été @gis€es irradiations permettent de reproduire
un dommage balistique, en régime de cascades dacdapents, comme dans le cas des
irradiations aux neutrons, sans activer les échamdi Les conditions d’irradiation
(température, flux, dose...) sont contrélées. La ipaguivante décrit les résultats

expérimentaux obtenus sur les échantillons irragigsions.

l1l. Irradiations aux ions

Pour chaque acier (304H et 316E) deux types d'diloms ont été irradiés : des lames
minces de MET et des pointes de sonde atomiquerdsestats obtenus sont présentés dans
cette partie. La démarche de traitement des dondéesonde atomique est donnée dans

'annexe 3.

1. Reésultats de sonde atomique

a. Acier 316E

Le tableau I1I-8 rappelle les conditions d’irradiert des échantillons d’acier 316E.

Flux Flux Fluence Dose T

Echantillons Accélérateur
(ions.n?.sY) (dpa.s') (ions.m) (dpa NRT) (°C)
316-0,5 6,2.10* 1,15.10" 2,7.10° 0,5 350 Irma
316-1 6,2.10*  1,15.10" 5,4.10° 1 350 Irma
316-5 1,56.16° 2,9.10* 2,6.10° 5 350 Irma
316-10 2,85.16° 53.10" 54.10° 10 350 Jano
316-10-BT  2,85.16° 5,3.10° 5,4.1¢° 10 ~ 300 Jano
316-5-HT  1,56.16° 2,9.10° 2,6.1¢° 5 400 Jano

Tableau 1l1I-8: Conditions d'irradiation aux ions Fepour les échantillons de sonde

atomique en acier 316E.

=  Acier 316-0,5:

La reconstruction en trois dimensions d'un volumaciér 316E irradié a 0,5 dpa est

présentée sur la figure I11-15.
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110 nm

v

Figure 111-15 : Reconstruction d’un volume de I'acier 316 irrédi 0,5 dpa. Le Si, le Ni et le
Cr sont représentés séparément pour plus de clarté.

Les tests statistiques réalisés indiquent quepartiéion de certains éléments ne peut pas étre
considérée comme aléatoire. En effet, comme inditqunss le tableau I11-9, 'hypothése selon
laquelle la distribution de fréquence suit une binomiale est rejetée dans le cas du Ni, du Si

et du Mn.

Eléments C P Si Cr Fe Ni Mo Mn Cu

Hypothése aléatoire A A R A A R A R A

Tableau 111-9: Résultats des tests statistiques sur I'acier Bi&lié a 0,5 dpa. L’hypothése

de la distribution aléatoire est rejetée (R) ou f§a% avec un seuil de confiance de 5%.

hY

La distribution de fréquence du Si comparée a ustiltlition binomiale (figure 111-16)

montre clairement la présence de zones enrichi&s.en
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Figure 111-16 : Distribution de fréquence expérimentale des &®uhe Si dans 'acier irradié

a 0,5 dpa. La distribution est comparée a une iigtion aléatoire.

L’algorithme d’identification d’amas (décrit en axe 3) appliqué au Si permet de mettre en

evidence la présence d’'un petit amas (~ 2 nm) lereic Si (figure 111-17).

¥

Figure IlI-17 : Reconstruction d’'un volume de I'acier 316 irré@di 0,5 dpa. Le cercle rouge

indique la présence d’'une zone enrichie en Si.sSealatomes de Si sont représentes.

Les profils de concentrations tracés a travers masamontrent qu’il est principalement
enrichi en Si. Les concentrations en Ni et en Gt sgdentiques aux teneurs de la matrice
environnante (figure 111-18). La concentration emafeint 10 % at. au coeur de I'amas. C’est

localement un enrichissement d'un facteur 6.
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Figure I11-18 : Profils de concentration a travers un amas ehrien Si dans I'acier 316

irradié a 0,5 dpa. Seuls les profils du Cr, le WleeSi sont représentés. Les incertitudes sur le

Si sont données par I'écart type. 2

Le faible nombre d’analyses réalisées et reussieset échantillon ne permet pas de donner

une grande statistique de résultats. On retiermri@fois, la formation de ces zones enrichies

en Side 1 & 2 nm et de densité de I'ordre de*7md. On remarque ici la mobilité du Si

comme déja observé dans la vis de REP.

= Acier 316-1:

Hormis une différence dans la concentration endie(a un gain trop faible sur les galettes

de microcanaux), la composition mesurée est simaitaia composition nominale (tableau IlI-

10).

C P

Si

Ni Mo

Cu Co V

%at. 0,24 0,03

26 0,01 0,01 0,03 007 005 002 002 0,01 0,01 o0,01

155 1798 755 092 122 0,08 0,20 0,09

Tableau 11-10: Composition en % at. de I'acier 316E irradié aoxs F€ a 1 dpa. Le

complément est le Fe. Les incertitudes sont donpeiel&cart type 2.



Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafsementaux

Comme observé précédemment (a 0,5 dpa), des exséchénts locaux en Si sont présents

(figure 111-19). 20 nm

A
v

Cr

Figure 111-19 : Reconstruction d’'un volume de I'acier 316 irrédi 1 dpa. Le Si, le Ni et le Cr
sont représentés séparément pour plus de clartéethe indique une zone enrichie en Si.

Les résultats des tests statistiques indiquenuei seuls le Si et le Ni ne peuvent pas étre
considérés comme répartis de facon aléatoire. &tiglire 111-20, la comparaison entre la
distribution expérimentale et une distribution &bé@ montre qu’il existe des zones enrichies
en Si dans le volume.

18
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Figure 111-20 : Distribution expérimentale des atomes de Si dater irradié a 1 dpa. La
distribution est comparée a une distribution aléagbinomiale).
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Les traitements de données permettent claireméstle¥ les enrichissements en Si. La taille

de 'amas présenté sur la figure 111-21 est de245<x 2,5 nm

10 nm

e Ni
* Si

Figure I1I-21 : Zoom sur la zone enrichie en Si. Seuls le M & sont représentés.

La figure 1lI-22 représente un profil de concentnatiracé au travers de cet amas.
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Distance en A
Figure I11-22 : Profils de concentration dans I'acier 316 irrada 1 dpa ou une zone enrichie

en Si est observée. Seuls les profils de concerisatiu Si, du Cr et du Ni sont représentés.

La concentration en Si atteint, comme précédemmerd, dizaine de % at. Couplés a cet

enrichissement en Si, on observe un enrichisseereMi et un appauvrissement en Cr. La
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concentration en Cr au cceur de I'amas chute a 1do¥ que celle en Ni atteint 15 %

(tableau IlI-11). On retrouve ici les mémes tendsngu’apres irradiation aux neutrons.

Elément Si Cr Mn Ni Fe

Composition de

I'amas (% at.) 2 I 19 14,8 62,2
20 3,6 4,8 1.9 4.9 6.7

Facteur
d’enrichissement F Alt 0.8 1,2 1,3 1,1
AF 2,1 0,3 1,0 0,4 0.1

Tableau IlI-11: Composition de I'amas et facteurs d’enrichissein8euls les principaux

éléments sont pris en compte.

Apres une irradiation a 1 dpa, les zones enrichies Iégérement plus grandes (environ 2-3
nm) qu'aprés irradiation & 0,5 dpa et ont une déndée 3,3.1% m™>. On notera surtout,

couplés a I'enrichissement en Si, un enrichisseremMi et un appauvrissement en Cr.

= Acier 316-5:

La composition moyenne (tableau I11-12) montre tggeconcentrations en Tet en Si sont

legerement plus élevées que celles prévues pampasition nominale.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co \V

%at. 044 003 1,48 16,98 994 1,10 1,22 0,13 0,14 0,26

26 0,02 001 002 0,07 006 002 002 001 0,01 0,01

Tableau ll1-12: Composition en % at. de 'acier 316E irradié aioxs Fé€ a 5 dpa. Le

complément est le Fe. Les incertitudes sont donpegel&cart type 2.

La répartition du Si apparait clairement hétérogandes reconstructions en trois dimensions
(figure 11-23).

2 Le carbone est probablement introduit pendantplamtation. Ceci a déja été observé dans des edligg-Cu
et du fer pur irradié dans le méme accélérateyd g5



Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafgementaux

Figure 111-23 : Distribution des atomes de Si dans un volumeidta316E irradié a 5 dpa.

Ceci est confirmé par les tests statistiques. begg enrichies sont mises en évidence grace a

I'identification d’amas. Elles sont visibles surfigure I11-24.
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Figure 111-24 : Répartition des atomes de Si dans I'acier 316&dié a 5 dpa. Les amas

enrichis en Si sont mis en évidence gréace a l'ifleation d’amas. Seuls les atomes de Si
sont représentés. Un des deux amas est agrarii,dele Si sont représentés

La densité d’amas enrichis en Si est estimée aCf,33m3. Les dimensions des amas sont

données dans le tableau I11-13.
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Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafsementaux

Amas Taille (nnt)
1 4,3%x15x%x3,6
2 22x1x272
3 2x16x35
4 2x14x34

Tableau 111-13: Dimensions des différents amas présents dangel816E irradié a 5 dpa.

Les amas ne sont pas sphériques, ils ont une fiemtieulaire rappelant celle des amas Ni-Si

apres irradiation aux neutrons.

Un exemple de profil de concentration au traveramas est donné sur la figure I11-25.
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Figure I111-25 : Profils de concentration au travers un amas deasier 316E irradié a 5 dpa.
Seuls les profils de concentrations du Cr, du NieSi sont représentés.

Comme dans l'acier 316E irradié a 1 dpa, I'enrishisent en Si est clairement associé a un
enrichissement en Ni et a un appauvrissement ehetableau IlI-14 donne la composition

moyenne des amas en comparaison avec la compadienmatrice.
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Elément Si Cr Mn Ni Fe

Composition de la
matrice (% at.)

20 0,02 0,07 0,02 0,06 0,1
Composition des

1,44 17,01 1,23 9,94 68,3

omoe o) 77 145 08 136 63,0

s 1,3 1,8 0.4 1,7 2.4

~ Faceur 54 085 05 14 0,9
d’enrichissement F

AF 1,0 0.1 0.4 0.2 0.1

Tableau I1I-14: Composition de la matrice, composition moyertrfaceurs

d’enrichissement des amas dans I'acier 316E irrad®dpa.

Apres irradiation a 5 dpa, on retrouve des amahgaren Si et en Ni et appauvris en Cr.
Leur taille moyenne (2,5 nm) et leur compositiontssimilaires a celles des amas observeés

aprés 1 dpa. Leur densité (1,3%0°) est plus élevée qu'aprés irradiation & 1dpa.

Un autre type d’enrichissement, représenté suglae 111-26, est observé.

-'._‘l:.r:.". . - o = -.‘. .‘. r 3 '-'o":i ) . -

.'v,‘}: n ¥ -;".};-2*. WS Bt o 1% P

';:‘P";’ d'a:. ::u- li., ;_ Ii % "‘:-.:""F i .'i:g;'“:-a‘:.:{: ". 1 i:.: r
e R e e T Tl Y T
‘e -_'-":!-' :'lq s By * J -;‘ . ":1' o .-r -f';ul‘ﬂ

Figure I11-26 : Zone enrichie en Si (pointillés noirs) dans I&c316E irradié a 5 dpa
certainement associée a une ségrégation sur utecditon. Seuls les atomes de Si sont

représentés.

Sa morphologie differe des amas précédemment siéSadt forme est plutdt allongée, ce qui
suggere une ségrégation de Si sur une dislocafiardongueur est de 17 nm alors que son
diamétre est en moyenne de 1,5 nm. La concentratid®i de cette ségrégation est d’environ
5 % at. La concentration en Ni est d’environ 13t%akors que celle de Cr est de I'ordre de 12
% at.

= Acier 316-10:

La composition globale des volumes analysés esi@mdans le tableau IlI-15.



Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafsementaux

Elément C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V Fe

%at. 0,19 0,012 084 17,23 8,97 105 1,24 0,22 0,33 0,06 69,9
20 0,01 0,002 0,02 0,07 006 002 002 001 001 001 01

Tableau 111-15: Composition (% at.) de I'acier 316E irradié a tipa.

La concentration en Si est nettement inférieuie @mposition nominale. La différence entre
la concentration en Ni mesurée et nominale peetétpliquée par le faible gain des galettes

de micro-canaux et/ou par le fait que le Ni etils@t dans des amas non intercepteés.

Aucun amas n’a été détecté dans les volumes readagfigure 111-27). Les tests statistiques
confirment la répartition aléatoire des élémendsif pour le Si ou les tests ne permettent pas

de conclure.
50 nm

Si

Ni

Cr

Figure I1I-27 : Reconstruction d’un volume de I'acier 316 irrédi 10 dpa. Le Si, le Ni et le

Cr sont représentés séparément pour plus de clarte.

Le fait que les concentrations en Si et dans unadn® mesure en Ni soient nettement
inférieures a celles attendues laisse penser geiemas ont di se former sous irradiation
mais gu’ils n'ont pas été interceptés par les vasid’'analyse. Dans ce cas, leur densité est

inférieure a 3,3.183 m>.
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Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafgementaux

Une zone enrichie en Si, de forme allongée et de 2 nm de diamétre, suggérant une
ségrégation le long d’'une dislocation est obseetéeprésentée sur la figure 11-28.
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Figure 111-28 : Zone enrichie en Si dans 'acier 316E irradid@dpa probablement associée
a une ségrégation sur une dislocation.

La figure I1I-29 représente un profil de conceritnatiracé au travers cette ségrégation.
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Figure 111-29 : Profils de concentration a travers la ségrégatibe Si. Seuls les principaux
éléments (Cr, Ni, Si) ainsi que le P et le C seprésentés.

De la méme fagon que pour les amas enrichis est & ségrégation sur une dislocation

observés précédemment, la ségrégation est enenhii et appauvrie en Cr.

= Acier 316-10-BT :
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La température d’irradiation de ces échantillorisles300 °C.

Les concentrations en C sont Iégerement plus &eyée celles de la composition nominale.
Les concentrations de Ni et de Mo sont Iégéremieistfaibles (tableau Il11-16).

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

%at. 0,78 0,021 1,50 182 8,39 1,03 1,22 0,13 0,28 0,07
20 0,02 0,002 0,03 01 005 0,02 0,02 001 001 0,01

Tableau 111-16: Composition (% at.) de I'acier 316E irradié a tipa.

Les résultats des tests statistiques indiquentie& est réparti de facon non aléatoire dans
75% des volumes. Les zones enrichies en Si obse(fiere 111-30) ont une morphologie
différente de celle des amas. Elles sont semblabtiess atmospheres diffuses. Ces zones ont
une concentration en Si environ deux fois supégi@ucelle de la matrice. Elles s’étendent sur

une dizaine de nanomeétres.

Figure [11-30 : Répartition des atomes de Si dans I'acier 3t&dré a 10 dpa a 300 °C. On

distingue des zones enrichies en Si indiquéesgsgpadintillés noirs.

Par ailleurs, plusieurs petits amas enrichis eso8t mis en évidence grace a l'identification

d’amas (figure I11-31).

8 nm

r

Figure [1I-31 : Répartition des atomes de Si dans I'acier 316&dié a 10 dpa.
L’identification d’amas permet de mettre en évidedes amas enrichis en Si.

Ces amas ne sont enrichis gqu’en Si. Les concemsagén Ni et en Cr ne different pas de
celles de la composition moyenne du volume. Dantalideau 111-17, les dimensions des

différents amas observés sont rassemblées. Cestaibspheériques, d’autres plus allongés.



Amas Taille (nn?)

1 3,7x18x2

2x13x%x1,2

15x15x%x1,5

16x1,2x%x2,2

15x15x%x1,5

2
3
4 2,7%x1,6x4.2
5
6
7

1x1x2

Tableau I1I-17: Dimensions des différents amas observés daoei’816 irradié a 10 dpa.

La composition moyenne des amas est donnée ddaaudb-18.

Elément Si Cr Mn Ni Fe

Composition du volume (% at.) 1,50 18,2 1,22 8,39 68,4

20 0,03 0,1 0,02 0,05 0,1
Composition des amas (% at.) 8,8 16,5 19 9,3 61,9
20 3,0 3,9 1,4 3,0 51

Facteur d’enrichissement F 59 0,9 1,6 1,1 0,9
AF 2,2 0,1 1,2 0,4 0,1

Tableau 111-18 :Composition globale, composition moyenne des aimass que le facteur

d’enrichissement des amas dans 'acier 316E irrad) dpa

Ces amas sont semblables, d’'un point de vue &ilt®mposition, a ceux observeés apres 0,5
dpa a 350 °C.

=  Acier 316-HT :

Ces échantillons ont été irradiés a 400 °C. Leetabllll-19 donne la composition globale

mesurée en sonde atomique.

élément C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

%at. 0,22 002 1,27 16,7 121 084 1,40 0,27 0,45 0,09

Tableau 111-19: Composition (% at.) de I'acier 316E irradié a #ipa. Les incertitudes ne

sont pas reportées car largement sous-estiméesxf@yiences étant réalisées en LAWATAP.



Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafsementaux

Les volumes montrent des hétérogénéités, surtogeequi concerne le Si. Des amas de Si

sont clairement visibles, comme on peut le voirladigure 111-32.

52 nm

Figure 111-32 : Répartition des atomes de Si dans une tranche @dlume de I'acier 316
irradié a 5 dpa. Les zones enrichies en Si appasgaisclairement sur I'image filtrée. Les

régions ou la concentration en Si est supérieuese% sont accentuees.

Une cinquantaine d’amas a été caractérisée, seitdensité numérique de 2?4n=. Leur
taille moyenne est de 2,3 nm. La composition mogetes amas est donnée dans le tableau

[11-20 ainsi que les facteurs d’enrichissement pi@scipaux éléments.

Elément Si Cr Mn Ni Fe
Composition de la matrice (% at 1,28 17,2 1,44 12,1 66,2
20 0,01 0,1 0,01 0,1 0,1
Composition des amas (%0 at. 8,9 12,9 1,0 17,0 58,4
20 0,8 0,9 0,3 1,0 1,3

Facteur d’enrichissement F 7,0 0,75 0,7 1,4 0,9
AF 0,7 0,1 0,2 0,1 0,1

Tableau 111-20: Composition de la matrice et des amas dans#ia8iL6 irradié a 5 dpa a
400°C.

On retrouve ici des amas enrichis en Ni et Si paapris en Cr.
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Concentration en %

Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafgementaux

La composition des amas en fonction de leur tédienombre d’atomes de Si) est tracée sur
la figure 111-33. Seuls le Fe, le Ni, le Si et le €bnt pris en compte. La composition des amas

ne varie pas de maniere significative en fonctietedr taille.
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Figure I111-33 : Composition des amas en fonction de la taille almas (en nombre d’atomes
de Si).

Nombre d'atomes de Si par amas

= Bilan des résultats de sonde atomique pour I'&IiéE:

Le tableau 111-22 résume les observations faitedesiéchantillons d’acier 316E irradiés dans
différentes conditions. Dans le cas ou des amasmésents, leur densité ainsi que leur taille

sont reportées dans le tableau.

Les amas enrichis en Si, en Ni et appauvris en €rsant pas soumis a un effet de
grandissement local (annexe 2). Les tailles etc@apositions données ne sont donc pas

modifiées par des aberrations de trajectoires.
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Amas

Echantillons Facteur d’enrichissement Densité d'amas  Taille moyenne Autre objet
Si Ni Cr () (nm)
316-0,5 6,2+4,0 0,9+0,6 1,0£0,4 (6,8 + 6,8).16° Entre 1 et 2 nm -
316-1 40+21 1,3+04 0,8+0,3 (3,3+3,3).16° 2,9 -
316-5 54+10  14+02  085+01 (1,3+0,7).16° 2.4 Segregation sur une
dislocation (Si)
Ségrégation sur une
316-10 n.d. n.d. n.d. Max = 3,3.16° - dislocation (Si)
Carbure*
316-10-BT 59+2.2 1,1+04 09+0,1 (4,7 + 2,0).16 1,8 Atmosphéres Si
316-5-HT 7,0+0,7 1,4+0,1 0,75+0,1 (2,0 £0,3).16° 2,3 -

n.d. = non détecté

* Un carbure a été observé dans un échantilloryaéan WATAP. Les résultats ne sont pas présetités i

Tableau I11-22: Résumé des observations faites en sonde atonumegyraphique sur l'acier 316E irradié aux ions.



Facteur d'enrichissement en Si

L’évolution des facteurs d’enrichissement en SiNeret en Cr des amas en fonction de la
dose est reportée sur le graphique 111-34.
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Figure 111-34 : Facteurs d’enrichissement en Si, en Cr et erriNfonction de la dose et de la

température d’irradiation. Le trait plein est donaditre indicatif.

Pour les trois éléments, les facteurs d’enrichigsgrgvoluent rapidement avec la dose pour
ensuite saturer a partir de 1 - 2 dpa. Le fact&nrathissement du Si atteint alors 6, celui du
Ni est de l'ordre de 1,4 alors que celui du Cr dadca 0,8. Il semble que les facteurs
d’enrichissement a 300 °C soient moins importaosapux a 350 °C.

Les densités d’amas sont comprises entre’3et®.13* m>. La densité d’amas ne semble
pas varier en fonction de la dose. De méme lesitdsnsont semblables quelque soit la

température. Les mémes remarques peuvent étrg faibeernant les tailles des amas.

b. Acier 304H

Les conditions d’irradiation sont rappelées danaldeau 111-23.



Flux Flux Fluence Dose T

Echantillons Accélérateur
(ions.n?.sY) (dpa.s') (ions.n¥) (dpa NRT) (°C)
304-0,5 6,2.10*  1,15.10" 2,7.10° 0,5 350 Irma
304-1 6,2.1° 1,15.10" 5,4.10° 1 350 Irma
304-10-BT 2,85.16° 5,3.10° 5,4.10° 10 ~ 300 Jano
304-5-HT  1,56.16° 2,9.10* 2,6.10° 5 400 Jano

Tableau 11-23: Conditions d'irradiation aux ions Fepour I'acier 304H.

=  Acier 304-0,5:

La composition globale est donnée dans le tablde24] Les concentrations en C et en Si

sont plus élevées que celles de la composition malmi

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co Al V

% at. 0,62 0,07 086 199 980 024 1,59 0,13 0,10 0,11 0,05

20 0,04 0,02 005 0,2 0,2 0,03 0,06 0,02 0,02 0,02 0,02

nominale 0,10 0,06 0,71 19,71 9,26 - 1,80 0,22 0,06 - -

Tableau IlI-24: Composition (% at.) de I'acier 304H irradié a50dpa. Le complément est le

Fe. La composition nominale est rappelée.

Comme le montre la figure 11I-35, aucune hétérogénéhimique n’est visible dans les

volumes. 64 nm

<
<

Si

Ni

Cr

Figure I1I-35 : Reconstruction d’'un volume de I'acier 304H irif@d 0,5 dpa. Le Si, le Ni et
le Cr sont représentés séparément pour plus dééclar



Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafsementaux

Méme si les volumes analysés sont plus petits @sevblumes précédents, les tests
statistiques ne permettent pas de rejeter 'hymatitBune répartition aléatoire des éléments.
Aucun amas, ni aucune fluctuation de concentrahensont mis en évidence dans ces

échantillons.
=  Acier 304-1:

La composition chimique globale, reportée dans dbletu 111-25, est similaire a la

composition nominale.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co Al V

% at. 0,16 0,05 0,79 19,8 9,39 0,31 1,70 0,14 0,10 0,10 0,06
2¢ 0,01 001 002 0,1 0,07 0,01 0,03 0,01 0,01 0,01 0,01

Tableau I11-25: Composition (% at.) de I'acier 304H irradié adpa. Le complément est le
Fe.

Un volume reconstruit est présenté sur la figur86l

110 nm

Figure I11-36 : Reconstruction d’un volume de I'acier 304H irif@d 1 dpa. Le Si, le Ni et le

Cr sont représentés séparément pour plus de clarté.

Contrairement a ce qui a été observé dans I'a€iéH3rradié a 0,5 dpa, les tests statistiques
suggerent que la répartition du P, du Si et du NMstnpas aléatoire. La distribution de
fréquence du Si, comparée a une distribution akeatmontre la présence de zones enrichies

en Si (figure 111-37).
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Figure 111-37 : Distribution expérimentale des atomes de Si daeger304H irradié a 1 dpa.

La distribution est comparée a une distributionadtére.

Une zone enrichie en Si dont le profil de concdiutnaest représenté sur la figure 111-38 est
mise en évidence. Cette ségrégation enrichie aa8 %e Si s’étend sur environ 1 nm et n’est

couplée a aucune variation de concentration eru@na\i.
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Figure 111-38 : Profil de concentration au travers une zone enie dans I'acier 304H irradié

15 A

Concentration en %

a 1 dpa. Seuls le Cr, le Ni et le Si sont représrites incertitudes sur le Si sont égales.a 2



On retrouve ici ce qui a été observé apres irraha 0,5 dpa dans l'acier 316E : des zones
enrichies en Si d’environ 1 nm avec une densité,8eLG* m*, La plus faible concentration
en Si dans I'acier 304H pourrait expliquer I'obsdion a plus haute dose de ces fluctuations
de Si.

= Acier 304-10-BT :

La température d’irradiation de cet échantillondesB800 °C.

La composition chimique, proche de la compositiomimale, est donnée dans le tableau llI-
26. Les concentrations en C et en Si sont |égeremarérieures a celles attendues. La

concentration en Ni est quant a elle Iégéremers falible.

C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co Al V

%at. 025 0,02 090 19,6 8,68 0,07 1,87 0,12 0,12 0,03 0,05
2¢ 002 001 003 021 0,07 001 0,04 0,01 0,01 0,01 0,01

Tableau I11-26: Composition (% at.) de I'acier 304H irradié a tpa. Le complément est le
Fe.

La répartition du Si ne semble pas homogene coompeeut le voir sur la figure 111-39.

120 nm

Figure [11-39 : Reconstruction d’'un volume de I'acier 304H irr@d 10 dpa. Le Si, le Ni et le

Cr sont représentés séparément pour plus de clarté.

Ceci est confirmé par les tests statistiques (GtNi non homogenes). La distribution de
fréquence du Si, comparée a une distribution akeatiedique que des zones enrichies et des

zones appauvries en Si sont présentes dans le @dfigure 111-40).
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Figure 111-40 : Distribution expérimentale des atomes de Si datser304H irradié a 10
dpa. La distribution est comparée a une distribut@éatoire.

Les fluctuations de concentration en Si sont effentent mises en évidence mais elles sont
diffuses. Aucun amas enrichi en Si n’est visible |8 méme facon que dans l'acier 316E,
I'irradiation a 300 °C reproduit ce qui a été obgeaprés une faible dose d'irradiation (0,5

dpa).

=  Acier 304-5-HT :

La température d'irradiation est de 400 °C.

Une trentaine d’amas enrichis en Si, clairemeriblds sur la figure 1ll-41, a été caractérisée.

Leur densité est de 1,520n". Leur taille moyenne est de I'ordre de 2 nm.
80 nm

A
v

Figure I1I-41 : Reconstruction d’un volume de I'acier 304H irif@d 5 dpa. Seuls les atomes
de Si sont représentés. Les zones enrichies agsaraisur I'image filtrée, les régions dont

la concentration en Si est supérieure a 3 % sooneatuées.
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La résolution en masse n’étant pas suffisante faong des mesures de composition précises,
seules les concentrations en Si et en Cr sontadéméss. Il est impossible de faire une mesure
quantitative de la concentration en Ni car les piese dernier sont superposes avec ceux du
Fe. Le tableau 11lI-27 donne les valeurs de conaétr en Si et en Cr dans la matrice et dans

les amas ainsi que le facteur d’enrichissement.

Elément Si Cr

Concentration matrice (% at.) 0,77 17,52

20 0,01 0,03
Concentration amas (% at.) 5,7 13,9
20 0,8 1,2
Facteur d’enrichissementF 7,4 0,8
AF 1,2 0,1

Tableau 11I-27: Concentrations en Cr et en Si dans la matritelams les amas dans l'acier
304 irradié a 5 dpa a 400°C.

On retrouve la formation d’amas enrichis en Spfebablement en Ni) et appauvris en Cr.

= Bilan des résultats de sonde atomique pour I'&fidiH :

Le tableau 11I-28 résume les résultats obtenusl’aaier 304H irradié aux ions. Des amas

enrichis en Si n’ont été observés que dans dewlitbmms d’irradiation.

Taille moyenne

Echantillons Amas Densité d’amas (i) Autre objet

(nm)
304-0,5 Non - - -
304-1 Oui (5,9 + 5,9).16° ~1 .
304-10-BT Non - - Fluctuations de Si
304-5-HT Oui (1,5+0,3).16° 2 -

Tableau 111-28: Résumé des observations faites en sonde atorttmegraphique sur I'acier

304H irradié aux ions.

Les taux d’enrichissement des amas semblent sigslalans I'acier 316E et dans I'acier
304H irradié a 5 dpa a 400 °C, bien que la conagatr en Si soit plus faible dans l'acier
304H.



Chapitre 3 : Dommage intra-granulaire : résultafgementaux

Les densités numériques et les tailles d'amasdiontéme ordre de grandeur que dans l'acier
316E.

La partie suivante décrit les résultats obtenuSIEf.

2. Résultats de microscopie électronique en transmissi

Les conditions d'irradiation des lames minces sappelées dans le tableau I11-29.

_ Flux Flux Fluence Dose T .
Echantillons o 1 n Accélérateur
(ions.n’.s?) (dpa.s’) (ions.n?) (dpa NRT) (°C)

316-0,36 3,5.10° 6,5.10°  2.10°8 0,36 350 Madrid

304-1’

1,56.18° 29.10* 5,6.13° 1 350 Irma
316-1'
304-1,25

3,5.10° 6,5.10* 7.10°8 1,25 350 Madrid
316-1,25
304-5

1,56.16° 29.10* 26.13° 5 350 Irma
316-5

Tableau 111-29: Conditions d'irradiation aux ions Fepour les lames minces d’aciers 304H
et 316E.

La figure 11l-42 représente des images MET desrac3®4H et 316E apres irradiation aux
ions. La microstructure differe de celle avant diasion (décrite dans le chapitre 2) et

présente une forte densité de black dots ainsdgaéoucles de dislocation résolues.

Figure 111-42 : Images MET en champ clair en condition 2 ondeglpe de I'axe de zone
<110> avec g = 200 (a) de I'acier 304H et (b) dadier 316E irradiés aux ions Fe
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Les densités et les tailles des boucles de distocant été mesurées a partir des images en
champ sombre sur la trainée diffuse (figure 111:43)

1 dpa 1,25 dpa 5 dpa
X S s 7

304H

Figure 111-43 : Images en champ sombre sur la trainée diffuse (g I'acier 304H irradié a
1dpa, (b) 1,25 dpa, (c) 5 dpa et (d) I'acier 316Eadié a 1dpa, (e), 1,25 dpa et (f) a 5 dpa.

Le contraste des boucles de Frank est moins intensdes images obtenues dans les
échantillons a 1 dpa. Les données du 304H irradiépa sont, de ce fait, inexploitables. Ceci
est dd a la taille du diaphragme de contraste coexpéqué dans le chapitre 2. Seules les
boucles (traits blancs) bien définies ont été méesurLes points blancs qui ne sont pas
caractérisables n'ont pas été pris en compte. Gegspblancs (white dots) peuvent étre des
petits amas (black dots) ou des artefacts dusible feontraste. Un exemple de contraste ne

correspondant pas a des amas de DP est visible droite de la figure 111-43(c).

La distribution en taille des boucles de Frank regtortée sur la figure 1l1-44 pour les
irradiations a 1, 1,25 et 5 dpa. Les distributisast similaires pour les deux aciers a 1,25 et a
5 dpa. La distribution est plus étroite et décalées les plus petites tailles lorsque la dose

d’irradiation est de 1 dpa. Il apparait sur legritigtions en taille que peu de boucles dont la



taille est inférieure a 2 nm ont été mesurées. €stilié a la méthode de comptage des
boucles.

50
| 1 dpa
] 316 — 1.25dpa
40 - — 5dpa
] --- 1.25dpa
s | 304 .. 5 dpa
< 30
() ]
g
c
8 |
5 20
o i
o
10 -
]
0

Diameétre (nm)

Figure I1I-44 : Distribution en taille (classes de 2 nm) desdles de Frank dans les aciers
304H et 316E irradiés a 1, 1,25 et 5 dpa.

Les tailles et les densités de boucles de Frankimdes sont reportées dans le tableau 111-30.

Matériau Dose (dpa) Densité (if) Diamétre moyen (nm Taille maximale (nm)

1,25 3.10°2 9,6 28,4

304H
5 4,1.16% 8,1 27,5
0,36 8.10* n.m. n.m.
1 2.8.16°% 5,3 18,8

316E
1,25 2.3.16°% 8,7 32,6
5 2,8.10°2 8,3 31,4

Tableau I11-30: Densité, diamétre moyen et taille maximale dasckes de Frank dans les

aciers 304H et 316E irradiés aux ions. (n.m. : moesure)

L’incertitude sur les diamétres est estimée a 1lmemn.densités sont calculées en estimant que

I'épaisseur de la lame mince est de 100 nm. L’ititcele sur les densités, prenant en compte



I'incertitude sur I'épaisseur (I'épaisseur peutigard’'un facteur 2) et les problemes de
contraste (le nombre de boucles comptées peutrégatevarier d’'un facteur 2), est estimée

comme étant d'un facteur 4. Dans ce cas, la depsitésurée est comprise enl%e(dans le

cas ou I'épaisseur est maximale et le nombre delé®wcomptées minimal) etpl(cas ou

I'épaisseur est minimale et le nombre de bouclesptées est maximal).

Les densités sont comprises entre 8.204.16° m™. Il semble que la densité de boucles soit
plus faible pour des irradiations a 0,36 dpa. Liastté numeérique est ensuite constante avec la
dose. De la méme maniéere, les tailles des bouolgsde I'ordre de 9 nm lorsque la dose est

supérieure a 1 dpa. Pour une dose de 1 dpa,l&adatlinférieure (5 nm).

V. Discussion

Les irradiations aux ions ou aux neutrons engemdrea modification de la microstructure
des aciers 316E et 304H. Ces modifications ont&tactérisées, en sonde atomique dans le
cas des neutrons, et, en sonde atomique ainsi dEEN dans le cas des ions. Ainsi, il est
possible de comparer les résultats obtenus ap@giation aux neutrons et irradiation aux
ions. De méme, les observations de MET peuventcétrgarées a celles de sonde atomique.
Les résultats obtenus en termes de densité nuneéeigde taille moyenne d’objets observeés

en sonde atomique ou en MET sont reportés suglailll-45.
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Figure I1I-45 : (a)Densité numérigue et (b) taille des objetsariés en sonde atomique

tomographique (amas enrichis en Si et amas NitQihenicroscopie électronique en

transmission (boucles de Frank) en fonction dedsedd’irradiation aux ions et aux neutrons.

Les traits plein et en pointillés, respectivemeamirdes résultas de MET et de sonde, sont

tracés a titre indicatif.



=  Comparaison entre irradiations aux neutrons alimtBns aux ions :

Bien qu’aucune irradiation aux ions n’ait atteiatrhéme dose qu’aux neutrons (12 dpa), la
comparaison entre irradiations aux ions a 10 dparratiations aux neutrons montre
clairement une différence entre les amas Ni-Si &smmlans chaque cas. D’une part, la densité
d’amas est dix fois plus élevée apres irradiatiox @eutrons qu’aux ions. D’autre part, leur
taille et leurs facteurs d’enrichissement differemgement. Dans le cas des irradiations aux
neutrons, les amas ont une taille moyenne de 66nt et des facteurs d’enrichissement
en Si et en Ni, respectivement de 58 et 5,4. Lactetir d’enrichissement en Cr est de 0,06.
La taille des amas aprés irradiation aux ions &s$ petite (entre 2 et 3 nm) et ils sont
nettement moins enrichis en solutés. On notera deuméme que l'on retrouve la méme

tendance dans les deux cas : enrichissement dre5iNi et appauvrissement en Cr.

Il existe plusieurs différences entre les irradiasi aux ions et les irradiations aux neutrons.
Tout d’abord, les particules incidentes sont défdes. Cette difféerence peut toutefois étre
négligée dans un premier temps car ces deux pladianéent le méme type de dommage
(cascades de déplacements). Ensuite, les tempEatdirradiation sont légerement
différentes. Enfin, la principale différence erl@e irradiations aux ions et les irradiations aux
neutrons est le taux de dommage et donc le tempadiation pour atteindre une méme dose.
Pour les irradiations aux ions Fisqu’a 10 dpa, le flux est de 5,316fpa.§" et le temps
d’irradiation est de 10 heures, alors que pouirfasliations aux neutrons en réacteur, le flux
est de I'ordre de 2.10dpa.§" et le temps d'irradiation est 1531fdis plus long que lors des

irradiations aux ions.

Ces deux différences ont des conséquences impestant la diffusion des solutés et des DP :
- A haute température, la diffusion est plus rapide plus, le temps, plus long dans le cas des
neutrons (du fait du plus faible flux), permet aotutés et aux DP de se déplacer sur de plus
grandes distances.

- A fort flux, le nombre de recombinaisons de DP lgen plus important. Il résulte un
nombre plus faible de DP qui peut migrer vers legspde défauts. Ainsi, dans I'hypothése
d’'un mécanisme induit, il est logique d’observerplies petits amas a fort flux qu’a faible
flux.

Cet effet de flux, et dans une moindre mesure dapéeature, pourrait expliquer
qualitativement les différences de taille et detdars d’enrichissement entre les amas

observés apres irradiation aux neutrons et irradiadux ions. En revanche, cela ne permet



pas de conclure quant au mécanisme de formatioram@s, car aussi bien la précipitation
accélérée que la ségrégation induite doivent coaduides amas plus gros et plus riches en
solutés lorsque le flux diminue ou que la tempéetaugmente. Afin de conclure plus
précisément sur l'origine des différences entretno@s et ions, et sur les mécanismes mis en
jeu, des calculs a l'aide du code MFVIC sont némiess. Ces calculs seront présentés au
chapitre 4.

= Comparaison entre les différentes doses d’irrashadiux ions :

Lors des irradiations a faibles doses (0,5 dpa tkanas de I'acier 316E et 1 dpa dans le cas
de l'acier 304H), les amas observés sont uniquenmmichis en Si. Les facteurs
d’enrichissements en Cr et en Ni sont proches derkque la dose d’irradiation augmente,
les concentrations en Ni et en Cr des amas varlemtconcentration en Ni augmente
|égerement jusqu’a atteindre un facteur d’enrignssnt d’environ 1,4 et la concentration en
Cr diminue (facteur d’enrichissement de I'ordre @8). Ces valeurs tendent a saturer en

fonction de la dose, ces tendances sont visibles ldacas de I'acier 316E sur la figure I11-34.
Le fait que la concentration en Si varie en prersigygere deux mécanismes :

- Les interstitiels sont plus rapides que les lacusiesitteignent donc les puits en
premier. Le Si, migrant avec les interstitiels \araient donc en premier. Ceci est
cohérent avec la littérature [4]. Les concentratien Cr et en Ni varient lorsque la
dose est plus élevée, c’est le mécanisme de diffysar les lacunes qui semble étre
dominant pour le Ni et le Cr.

- Le Si diffuse plus rapidement. Le coefficient déuwkion du Si, dans le fer, est plus
élevée que celui du Cr ou du Ni. A 350 °C, le degfht de diffusion hors irradiation
du Si est égal a 2,9.7 cmz2.s" alors que ceux du Ni et du Cr sont respectivement
égaux a 2,5.18 et 3,6.16* cm2.§' [17].

Les calculs MFVIC pourront servir a essayer dednan entre les deux mécanismes.

= Comparaison entre les observations en sonde atengifjen MET pour les irradiations

aux ions :

Les figures 1lI-45 et 11I-46 permettent de compaderectement les observations faites en
MET et en sonde atomique dans le cas des irradgs#ax ions.



Il semble que I'évolution des densités d'objets emssonde et vus en MET ait la méme
allure : une augmentation de la densité en fonat®ta dose pour des faibles doses et ensuite
une saturation a relativement faibles doses (1. dpeg tendances restent a confirmer dans le
cas des boucles de Frank, les observations en N#ant pas au-dela de 5 dpa. Les valeurs
de densité & saturation sont de I'ordre de®%.40° pour les boucles de Frank et de 318

pour les amas de solutés. La différence entre ees densités est inférieure aux incertitudes

de mesure.

De la méme facon, malgré I'absence d’informationdVET pour des doses supérieures a 5
dpa, les tailles des objets semblent saturer rapgdelorsque la dose augmente. La taille des
objets atteint 8-9 nm pour les boucles de Franksalpie les amas de solutés observés en
sonde ont un diamétre de I'ordre de 2-3 nm. Ceftérednce pourrait étre expliquée par le fait
que la microscopie électronique permet de visualisgiquement les amas de défauts
ponctuels dont la taille est supérieure a 2 nmldagant, seuls les amas de défauts ponctuels
bien résolus, et donc les plus gros, ont été prisoenpte (les black dots notamment n’ont pas
été considérés). Une autre explication seraitriadédion des amas de solutés sur les bords des
boucles de dislocation.

Ainsi, il semble difficile de conclure quant a déntuelles corrélations entre les amas de
défauts ponctuels et les amas de solutés. Ici erdss calculs avec le code MFVIC semblent

nécessaires.

V. Conclusion

La sonde atomique tomographique a permis de metireévidence la présence d’amas
enrichis en solutés aprés irradiation aux neutrensapres irradiation aux ions. La
comparaison entre les résultats apres les deus typeadiation montre que la différence de
flux d’irradiation et donc le temps d’irradiatioaye, comme attendu, un réle important sur la
microstructure obtenue. La diffusion des solutédaetlifference de taux de création des

défauts pourraient expliquer les différences oliEeg\dans les deux cas.

L’évolution des amas enrichis en solutés dans $edes irradiations aux ions laisse penser
que (i) le Si diffuse préférentiellement par un arésme interstitiel contrairement au Ni et au
Cr dont le mécanisme de diffusion serait lacunairdii) le coefficient de diffusion du Si plus

élevé explique que le Si ségrege en premier.



En parallele, la microscopie électronique en trassion utilisée sur les échantillons irradiés
aux ions montre la présence d’'une forte densitbaleles de Frank. La comparaison des
résultats de sonde atomique et de MET montre cpleure de I'évolution de la densité

d’objets et de leur taille en fonction de la dost &milaire (augmentation rapide puis
saturation). Cependant 'écart de taille observizeetes objets semble les distinguer. Le
manque d’information sur les objets de taille ird@re a 2 nm peut également géner la

comparaison.

Ainsi, il est nécessaire d’obtenir des informatisapplémentaires qui pourraient permettre de
compléter les observations expérimentales. Pour, ¢elcode de simulation en dynamique
d’amas MFVIC est utilisé. Il apporte des informaBosur les amas de défauts ponctuels y
compris ceux dont la taille est inférieure & 2 nmais également sur les flux de défauts

ponctuels créés vers les puits de défauts.

Cependant ce code de simulation n’a pour l'inséétutilisé que dans le cas d'irradiations
aux neutrons. Il est nécessaire d’adapter les pdarampour les irradiations aux ions. Le
chapitre suivant décrit les résultats de dynamigiemas obtenus avec les différents

parametres existants ou ajustés.
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Chapitre 4 . Simulation en dynamigue d’amas

du dommage intra-granulaire

l. Introduction

L’irradiation neutronique engendre la formationrdas Ni-Si. Plusieurs mécanismes peuvent
expliquer la formation de ces amas. Afin d’obtgalus d’informations sur de la formation de
ces amas, des irradiations aux ions ont été réalisér des échantillons de sonde atomique et
de MET. Les résultats expérimentaux précédemméseptés montrent la formation d’amas
enrichis en Si et Ni et la formation d’amas de DRtilisation du code de dynamique d’amas
MFVIC pourrait apporter des informations permettdet faire le lien entre les différents
résultats expérimentaux. D’'une part, MFVIC peutafgr un complément sur les plus petits
amas interstitiels (< 2 nm) et les amas lacunalii€ilement observables en MET. D’autre
part, MFVIC peut également apporter des informaticomplémentaires sur le nombre de DP
éliminés sur les puits de défauts pendant I'irraoing ainsi que sur les concentrations en DP
libres, et par conséquent sur la diffusion accélé®s solutés et les couplages de flux. Il est
cependant nécessaire de garder a l'esprit que oeséds ne sont issues que d'une
simulation : les expériences permettent de renfdecenodele et le modéle permet de donner

des informations inaccessibles par ailleurs.

L’utilisation de ce modele nécessite dans un preteimps de s’assurer que les résultats du
modele sont en accord avec les résultats expérmmeniCe travail est présenté dans la
premiére partie de ce chapitre qui s’intéresse marametres utilisés dans le code MFVIC.
Ces parametres sont testés, tout d’abord, daneptasconditions d'irradiation aux neutrons

puis ensuite dans les conditions d’irradiation euns.

La discussion sur les différents mécanismes engsspgur la formation des amas enrichis en
Ni et Si est présentée dans la seconde partie dehaygitre. Les résultats expérimentaux

décrits dans le chapitre précédents sont interpedtéc I'aide des résultats de la simulation.



Il. Parametres utilisés

Le code MFVIC, décrit dans le chapitre 2, nécesd@ex jeux de parametres d’entrée : les
parameétres « matériaux » et les parametres «atradi». Les parameétres « matériaux » sont
rappelés dans le tableau IV-1. La calibration desupeétres s’est faite grace a des résultats
expérimentaux obtenus sur des aciers 316E et 30d#iés aux neutrons dans des réacteurs

expérimentaux.

Ajustement Jérébme
Paramétres Garnier
304H 316E

Energie de migration des
interstitiels

Emv Energie de migration des lacung 1,35eV | 1,35eV

Enmi 0,45eV | 0,43eV

Coefficient pré-exponentiel pout

_ 3 ol 3 0l
Do les interstitiels LU Enris | LU Enrie
Coefficient pré-exponentiel pout

Dov P P POU 0.6 cm2.d | 0,6 cmz.&
les lacunes

E, Energlg de fgr_matlon des 41 eV 41 eV
interstitiels

En Energie de formation des lacung 1,7 eV 1,7eV

Energie de liaison d’'un di-

= gie de fias 0,61eV | 0,61eV

interstitiel

Epoy | Energie de liaison d’'une di-lacun 0,39eV | 0,39 eV
Rayon de recombinaison entre

Fiv R 0,7 nm 0,7 nm
monomeres
Coefficient intervenant dans le
Zii facteur de biais des boucles dg 81 81
dislocation pour les interstitiels j2
au; Paramétre ajustable pour Z 0,77 0,77
Coefficient intervenant dans le
Ziv facteur de biais des boucles dg 42 42
dislocation pour les lacunesjZ
aly Paramétre ajustable pouy Z 0,57 0,57
o Densité initiale de dislocations| 10"°m? | 10*m?
d Taille de grain 4.10°cm | 4.10°cm

Tableau 1V-1: Parameétres « matériaux » nécessaires au cod¥ et leurs valeurs

déterminées par J. Garnier [2].



Les parameétres « irradiation » déterminés par ®oP[d] et repris par J. Garnier [2] dans le
cas d'irradiations aux neutrons dans des réactprérimentaux sont donnés dans le tableau
IV-2. lls sont disponibles pour deux réacteurs expentaux : le réacteur BOR-60 a neutrons

rapides et le réacteur OSIRIS & flux mixte (neutrons rapidt neutrons thermiquies

Parametres OSIRIS BOR-60
Efficacité des cascadgs 0,30 0,15
fi(2) 0,50 0,50
fi(3) 0,20 0,20
fi(4) 0,05 0,05
fu(2) 0,05 0,10
fu(3) 0,02 0,70
fu(4) 0,02 0,10

Tableau IV-2 Parametres « irradiation » dans le cas d'irratiens aux neutrons dans les
réacteurs expérimentaux OSIRIS et BOR+G®) &t f(n) sont les fractions d’amas

respectivement interstitiels et lacunaires de ¢aillcréés au sein des cascades.

1. Irradiations aux neutrons

De nombreuses données expérimentales, pour ddgiroms aux neutrons dans des REP et
REB (Réacteur a Eau Bouillante), dans des réaceegmérimentaux a flux mixte (OSIRIS) et
a neutrons rapides (BOR-60 et EBR-II), sont désritens la littérature. Des calculs MFVIC
ont été effectués dans des conditions similaires dé comparer les résultats de simulation
aux résultats expérimentaux. Quatre séries de lsabteu été effectuées. Les conditions sont

reportées dans le tableau IV-3.

! Les neutrons rapides ont une énergie comprise éritrMeV et 50 MeV

% Les neutrons thermiques sont moins énergétiquesesneutrons rapides, leur énergie est infériaur@ eV



Neutrons

REP REP _ Flux mixte
rapides
T (°C) 320 275 320 320
Flux (dpa.8) 9,4.10° 9,4.10° 9,4.10’ 2,9.10’
Parametres
OSIRIS OSIRIS BOR-60 OSIRIS

« irradiation »

Tableau 1V-3 Conditions d’irradiation aux neutrons utilisépsur les calculs MFVIC.

Le spectre de neutrons du réacteur OSIRIS se relpgnd du spectre de neutrons d’'un REP
[1], les paramétres « irradiatiompet f(n) (oud =i ou v) déterminés pour le réacteur OSIRIS
sont ceux utilisés pour faire les calculs dansctaglitions d'irradiation en REP. De la méme

facon, les parametres OSIRIS sont utilisés poucdeslitions d’irradiation en REB [3].

Les résultats des simulations sont présentés suiglares 1V-1 et IV-2 respectivement pour
I'acier 316E et pour l'acier 304H. Les densitéshaeicles de Frank ainsi que leur diamétre
moyen sont représentés. Globalement, quelles gismtstes conditions d'irradiation, la
densité expérimentale de boucles de Frank satpideraent (apres 1 dpa) pour atteindre une
valeur comprise entre ¥om? et quelques & m>. La taille observée des boucles semble
saturer moins rapidement, les tailles sont compresdre 5 et 15 nm. Les calculs MFVIC
permettent de bien reproduire la tendance en cecguocerne la densité de boucles de
dislocation. La correspondance entre simulatio®iltats expérimentaux est moins évidente
pour la taille des boucles de Frank. En effet, tmléte a tendance a sous estimer les tailles

des boucles interstitielles dans I'acier 316E.
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Figure IV-1: Evolution (a) de la densité de boucles de Frank) de leur taille en fonction

de la dose pour I'acier 316E. Les résultats expéntaux de la littérature [4-8] sont

représentés par des points. Les symboles noimres sont associés aux irradiations en REP

ou en REB. Les symboles rouges correspondent egidtions en réacteur a neutrons

rapides et les symboles bleus aux irradiationséatteur a flux mixte. Les traits pleins

correspondent aux résultats de dynamique d’amas.
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Figure IV-2: Evolution (a) de la densité de boucles de Frank) de leur taille en fonction
de la dose pour I'acier 304H. Les résultats expénitaux de la littérature [4,6-8] sont

représentés par des points. Les symboles noirmsres sont associés aux irradiations en REP
ou en REB. Les symboles rouges correspondent egidtions en réacteur a neutrons
rapides et les symboles bleus aux irradiationséatteur a flux mixte. Les traits pleins

correspondent aux résultats de dynamique d’amas.



Les résultats expérimentaux concernant les dendaéboucles et la capacité des calculs
MFVIC a reproduire ces résultats sont d’abord de¢figures IV-1(a) et IV-2(a)) :

- Effet du matériau Expérimentalement, peu de différences sont ebssrentre I'acier 316E

et I'acier 304H. La densité de boucles semble Egent plus élevée dans l'acier 304H mais
les différences se trouvent certainement dans feertitudes expérimentales (non
représentées sur les figures V-1 et IV-2). Lescual MFVIC reproduisent cette Iégere

différence entre les deux matériaux.

- Effet de la températureles résultats obtenus pour des neutrons ragicd20 °C @) et a

375 °C @) permettent d’observer l'effet de la températulieratiiation sur la densité de
boucles de Frank. La densité de boucles observés apadiation a 375 °C est plus faible
gu’'a 320 °C. Cette tendance est également visiitie ¢ées résultats obtenus apres irradiation
en REP (températures comprises entre 310 et 3604°Cet apres irradiation en REB
(température de 275 °C®). D’'une maniére générale, lorsque la températtireadiation
diminue, la densité de boucles de Frank augmem® chlculs REP a 320 °CH) et 275 °C
(—) permettent de visualiser I'effet de la tempématiua tendance est bien reproduite par les
calculs MFVIC.

- Effet de flux: A la méme température, la principale différerntre des irradiations en REP
et en réacteur expérimental a flux mixte est l& fltirradiation. L'influence du flux est donc
visible par comparaison entre les résultats obteelusREP #) et ceux obtenus apres
irradiation dans OSIRIS4). Le flux d’irradiation est environ trois fois @wEélevé dans le
second cas. La densité de boucles de Frank esefégat plus élevée aprés irradiation dans
un réacteur a flux mixte. Les calculs MFVIC pour REP () et pour un réacteur a flux
mixte (—) reproduisent bien cette différence : lorsquelde f'irradiation est plus élevé, la

densité de boucles de Frank observée est pluseglevé

Les densités de boucles de Frank, quelles quetde®rconditions d’irradiation, sont bien
reproduites par les calculs MFVIC. La comparaispimeerésultats expérimentaux et résultats

de simulation pour la taille des boucles est maenté décrite (figures IV-1(b) et IV-2(b)) :

- Effet du matériau De méme que pour les résultats expérimentaugeroant les densités de

boucles, la nature du matériau (acier 304H ou 316E) semble pas influencer
significativement la taille des boucles de Frangs kcalculs MFVIC ne reproduisent pas cette

observation. Dans le cas de l'acier 316E, pouretolds conditions d’irradiation, le diametre



moyen calculé des boucles atteint rapidement 7 i gature (aprés moins de 1 dpa). Les
calculs MFVIC pour I'acier 304H ne montrent pasri@me tendance. Le diametre ne semble
pas saturer avec la dose et les valeurs de diardifferent selon les conditions d’irradiation.
La densité de dislocations plus élevée dans I's®I&E pourrait expliquer cette différence.
En effet, I'élimination des défauts ponctuels €siuthnt plus importante que la densité de
dislocations est élevée. Ainsi, la taille des besaans I'acier 316E est inférieure a celle des
boucles dans I'acier 304H. Dans les deux casgladances difféerent de celles observées dans

la littérature ou la saturation de la taille de ¢lea apparait apres 5-10 dpa.

- Effet de la températureDe méme que pour les densités de boucles, $edtats obtenus

pour des neutrons rapides a 320 ) (et a 375 °C N) permettent d’observer l'effet de la
température d’irradiation sur la taille des boucleapparait que les boucles sont plus grandes
apres irradiation a 375 °C (diamétre de 12 nanaspimu’apres les irradiations a 320 °C
(diametre compris entre 6 et 11 nanometres). Qettdance est moins évidente entre les
irradiations en REP (températures comprises eriideed 360 °C ) et aprés irradiation en
REB (température de 275 °CP). Il apparait tout de méme que lorsque la tempsgzat
d’irradiation augmente, la densité de boucles d#odations diminue mais leur diametre
augmente. Les calculs MFVIC ne refletent pas cettelance pour I'acier 316E. La taille
moyenne est identique quelle que soit la températlirradiation et sous estime la taille
mesurée expérimentalement. Dans le cas de I'a€iéH3il y a une différence de tailles
moyennes des boucles entre les calculs REP a 3268-J@t les calculs REP a 275 °C{.
Cependant, par rapport aux observations expérinesnia taille des boucles est sous-estimée
a 275 °C et surestimée a 320°C.

- Effet de flux: Il est difficile de conclure quant a un éventeét du flux d’irradiation sur la
taille des boucles. En effet, la taille des bousksible saturer pour des doses supérieures a 5
dpa. De plus, les doses apres irradiation en R&Pet apres irradiation en réacteur a flux
mixte (@) sont différentes. Il apparait tout de méme, paaier 316E (a 3 dpa), que la taille
des boucles est plus grande lorsque le flux est Iphs. Cette observation est cohérente avec
I'effet de température : plus les boucles sont newdes, plus elles sont petites. Les calculs
MFVIC reproduisent également cet effet de flux plagier 304H, les tailles de boucles sont
plus petites pour les irradiations en réacteunx fhixte (—). Cependant, la taille des boucles

apres irradiation en REP~) est surestimée.



Les résultats obtenus par MFVIC montrent une difiée avec les observations
expérimentales pour la taille des boucles. Lesltasude simulation ne reproduisent pas la
saturation en taille des boucles de Frank commereés dans la littérature. Les effets de
température et de flux sont cependant reproduits pacier 304H. Afin de reproduire de
facon plus correcte les tailles des boucles dekrii&userait nécessaire de modifier certains
parametres du code. Cependant, la modification garametre engendrerait par exemple une
variation de la densité de boucles prédite par dglate. Il faudrait alors modifier plusieurs
valeurs du jeu de parametres du code. Compte tefaitdque peu (voire pas) de données sur
les valeurs existent et que les densités de bquekesffets de température et les effets de flux
étant bien reproduits, les jeux de parameétressmTgerves.

2. Parametres pour les irradiations aux ions
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Ces parametres ont, dans un premier temps, étestiels quels dans le cas des irradiations

aux ions.

a. Parametres initiaux

Si la différence de particules incidentes n’est pase en compte, les seuls parametres a
modifier sont la température et le flux d’irradaati La température d’irradiation aux ions est
de 350 °C et le flux considérébien plus élevé que pour les irradiations auxmoes, est de
2,9.10% dpa.§-. Les paramétres « irradiation » d’un réacteuus fhixte ont été utilisés. Les

résultats de MFVIC pour ces parameétres sont rept&sesur la figure 1V-3.

% |l est & noter que les irradiations aux ions aétedfectuées a 2 flux d'irradiation différentsq2,0* et 6,5.1¢
dpa.§). Les calculs MFVIC ont tous été réalisés aveflunde 2,9.1¢ dpa.s.
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Figure IV-3: Densité et taille des boucles de dislocationslbacier 316E et dans l'acier
304H calculées par MFVIC a partir des parametragradiation » OSIRIS. Ces résultats

sont compareés aux observations expérimentales.

La densité de boucles calculée par MFVIC atteingé waleur a saturation supérieure a
107* m3. Cette valeur est bien au dessus des valeursu@stexpérimentalement. De méme,
la taille des boucles calculée par MFVIC est cosgantre 2 et 5 nm. Les tailles déterminées

expérimentalement sont de I'ordre de 8 a 10 nmsapradiation a 1 dpa.

Dans ce cas, les calculs MFVIC ne refletent dorscduatout les observations expérimentales.

Les parameétres utilisés doivent étre aujustés gesiirradiations aux ions.

b. Ajustement des parametres

A priori, les parametres « matériaux » doiventeeglentiques a ceux ajustés par J. Garnier
[2], les matériaux utilisés étant les mémes. Skgiparametres « irradiation » sont & ajuster
pour les ions. La température et le flux sont fiyger les conditions expérimentales.
L'efficacité des cascades pour des ions Fede 160 keV est considérée égale a 0,3 [9-11]
comme dans le cas des irradiations aux neutror®E#hou en réacteur a flux mixte. Ainsi,
les termesgfn) ont été ajustés de facon a obtenir un bon doegire simulation et expérience
aussi bien en terme de densité que de taille delémde Frank. Seuls les parametres touchant

aux interstitiels ont été modifiés. En effet, 'ajade la modification des parametres liés aux



lacunes engendrerait un trop grand nombre de pamesngustables. De plus, le manque de
données ne permet pas d’ajuster le modéle sunias lcunaires.

Les valeurs des parameétres qui permettent d’obtemireilleur accord sont données dans le
tableau 1V-4.

Parameétres lons Fé Neutrons (OSIRIS)
Efficacité des cascadgs 0,30 0,30
fi(2) 0,50 0,50
fi(3) 0,02 0,20
fi(4) 0,00 0,05
fu(2) 0,05 0,05
fu(3) 0,02 0,02
fu(4) 0,02 0,02

Tableau IV-4: Valeurs ajustées deet f(n) dans le cas des irradiations aux ions e
160 keV. Les parametres pour les irradiations agtrons en REP sont également rappelés.

Les résultats obtenus a partir de ces parameétnas pgésentés et comparés aux valeurs

expérimentales sur la figure 1V-4.
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Figure 1V-4: (a) Densité et (b) taille des boucles de distamaobtenues apres ajustement
des paramétres « irradiation » dans le cas desdiations aux ions Fede 160 keV. Les

résultats des calculs (traits pleins) sont companés résultats expérimentaux (carrés).

Le modéle donne des densités de boucles de I'oelsd m™ (figure 1V-4(a)). Ces valeurs

sont moins d’'un ordre de grandeur au-dessus descélbuvées expérimentalement. Les



incertitudes sur les densités de boucles étant asgmrtantes, I'accord entre simulation et

expérience est satisfaisant.

La taille moyenne des boucles estimée par le mantéleavec la dose et ne sature pas (figure
IV-4(b)), quel que soit le matériau. Ainsi, malgné bon accord pour une dose de 1,25 dpa, le
modele surestime les tailles moyennes des bougtésus lorsque la dose augmente (a 5 dpa
par exemple). La différence entre expérience etulsition est surtout visible sur les

distributions en taille des boucles de dislocatfayure 1V-5).
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Figure IV-5: Distributions en taille des boucles de dislooatmesurées expérimentalement

et calculées par MFVIC dans l'acier 316E irradiéaions Fé&.

Les distributions calculées par MFVIC sont pluoiéds que les distributions expérimentales

et sont décalées vers des tailles plus élevées.

Ainsi, les résultats obtenus par MFVIC montrent bon accord avec les résultats
expérimentaux en terme de densité de boucles. dlesirg de la taille moyenne des boucles
ne sont pas exactement reproduites, les valeuraléat sont plus élevées d'un facteur 2. La
difféerence se situe surtout au niveau des disiohat en tailles. Le paragraphe suivant

propose des explications concernant ces différences



c. Discussion concernant les parametres

Plusieurs raisons sont susceptibles d’expliquedit#grences observées entre simulation et

expérience.

» Les paramétres « matériaux *Jn intervalle de valeurs pour chaque parametretéa

déterminé d’aprés les résultats de la littératareCh Pokor [1]. Les parametres ont ensuite été
ajustés a partir de deux conditions d'irradiationt aeutrons différentes (flux, température et

spectre neutronique différents). Pour chaque comditd’irradiation les paramétres

« matériaux » et les parametres « irradiation et(f(n)) ont été ajustés. Les parametres ont
ensuite été testés pour une troisieme conditiomadiiation aux neutrons. L’ajustement des

parametres « matériaux » et « irradiation » a #¢&teié de facon liée. Il est ainsi possible que
des incertitudes dans l'ajustement des parametnemtériaux » soient compensées par
d'autres dans les parameétres «irradiation ». Dggroaimations dans les parametres

« matériaux » permettraient peut étre d’expliqesrdifferences en terme de saturation de la
taille des boucles et celles observées pour lesliations aux ions. Aucune combinaison

satisfaisante n'a été obtenue lors de cette étude.

« La mobilité des petits amas de DEertains travaux, dans la littérature [12-14i, des

matériaux purs (Ni, Cu), sur des alliages de Nf&{Cr-Ni suggerent que les petits amas de
DP sont mobiles. Dans la version actuelle du ceeéejs les monomeres sont considérés
mobiles. Les amas de taille supérieure ou égalmarfbmeres sont immobiles, ils ne peuvent

donc pas aller s’éliminer sur les puits de défautseux-mémes absorber de petits amas de
DP. Ceci pourrait jouer un role sur les densitédest tailles moyennes de boucles de

dislocation. Des études sont en cours pour intredcet effet, il est difficile, a priori d’en

pressentir les tendances.

d. Conclusion

L’accord entre les résultats expérimentaux etédssiltats du modele ne sont pas parfaits. Le
mangque de données sur les paramétres « irradimtdte manque de données expérimentales
sur les amas lacunaires ne permettent pas, aujir(én I'état du modele), d’ajuster plus

que cela le jeu de parametres.

Cependant, cet accord reste raisonnable. La dedsitboucles de Frank calculée par le
modele est globalement du méme ordre de grandeucejle observée en MET. Les tailles

des boucles sont légerement surestimées (factguar2¢ modele. Par la suite, le modele sera



utilisé, avec le jeu de paramétres donné dandleda V-4, afin d’aider a I'interprétation des

résultats expérimentaux.

lll. Discussion - interprétation des résultats

Comme décrit dans le chapitre 1, l'irradiation paotélérer la diffusion par I'intermédiaire
de la sursaturation de DP. Ainsi, sous irradiatdes phases prévues par la thermodynamique
peuvent apparaitre en des temps beaucoup plusauetliors d’'un vieillissement thermique

a la méme température que la température d’iriadiatLa sursaturation de DP peut
également induire, par I'intermédiaire de couplagee flux de DP et flux de solutés, la
formation de phases non prévues par la thermodypenic’est la précipitation induite par
l'irradiation. Dans les deux cas, la précipitatipaut étre soit homogéne soit hétérogene.
Ainsi, quatre mécanismes peuvent étre a 'origiedadformation des amas enrichis en Ni et

Si sous irradiation.

- La précipitation homogéne accélérdeaugmentation des coefficients de diffusion pes

DP en sursaturation permet d’accélérer la prédipitad’'un élément en sursaturation dans la

solution solide.

- La précipitation homogene induité.a recombinaison entre interstitiels et lacupest étre

plus importante a proximité de petites hétérogésétthimiques, dues aux fluctuations de
concentration d’origine statistique. Si les recamaiBons sont plus nombreuses au niveau de
I'nétérogénéité que dans la matrice, alors la ifvactle DP sera plus faible au niveau de
I'hétérogénéité, instaurant ainsi un flux de DP.fBitides couplages entre flux de DP et flux
de solutés, la ségrégation, puis la précipitatiom élément sous-saturé peuvent étre induites

par I'irradiation [15].

- La précipitation hétérogéne accélérées germes des précipités se forment sur destbéef

cristallins de fagon a réduire I'énergie d’'intedaet a faciliter la germination. L'irradiation
permet d’accélérer la précipitation mais est égatdmmesponsable de la présence de petits

amas de DP sur lesquels viennent germer les ptégipi

- La précipitation hétérogene induitees DP en sursaturation vont s’éliminer surgegs de

DP. Le couplage entre flux de DP et flux de solugédéraine une modification de la
composition chimique au niveau des puits. La lindigesolubilité peut alors étre atteinte pour
certains solutés au niveau des puits de DP et ouneelie phase apparait.



Afin d’apporter des éléments de réponse sur lesanmigmes a l'origine de la formation des
amas enrichis en Ni et Si, les résultats des mtamis aux ions et de dynamique d’amas sont
discutés.

1. Mécanisme homogéne ou hétérogene ?

Afin de trancher entre le caractére homogene oérbgeéne du mécanisme de précipitation, il
est nécessaire de s’intéresser aux éventuels dgfaunettant la précipitation hétérogene. Les
irradiations aux ions engendrent la formation d’anda DP. La comparaison des densités
d'amas de défauts et d’amas de solutés pourraingiee de rejeter la précipitation
hétérogene, dans le cas ou la densité d’amas d&sderait trés supérieure a la densité
d’amas de défauts.

Les amas de DP créés lors des irradiations auxAengeuvent étre de nature interstitielle ou
lacunaire. D’apres les observations faites en M&Tensité d’amas interstitiels est de I'ordre
de quelques 04 13> m*. Les calculs MFVIC permettent de reproduire cettesité (figure
IV-6). La présence ou non d'amas lacunaires n'agiésetudiée en MET. Aussi, les seules
informations disponibles sont celles données panddéle. D'apres les calculs MFVIC, leur
densité est de I'ordre de 2on* (figure IV-6).
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Figure IV-6: Densités d’amas interstitiels et d’amas lacueaicalculées par MFVIC en

fonction de la dose et comparées aux densités dalmaolutés mesurées en sonde atomique

dans I'acier 316E irradié aux ions Fe& 350 °C.



Les densités des amas enrichis en Ni et en Si&mlement de I'ordre de quelquesa
107 m®. D'aprés les densités, si la formation des amasleisren Ni et en Si sur les amas

interstitiels est possible, il parait difficile als’soient liés aux amas lacunaires.

Un moyen de confirmer I'hypothese de la précipmiathomogéne ou hétérogene serait
I'utilisation d’irradiations aux électrons durarg@shjuelles seules des paires de Frenkel sont
créées. L'apparition de précipités dans des camditou peu d’'amas de DP ne se forment pas
irait en faveur de la précipitation homogéne. Pamaple, d’apres des calculs MFVIC, une
irradiation aux électrons & 350 °C, avec un flux1@® dpa.s" pendant 1.10s, crée une
densité de numérique d’amas interstitiels de l'erde 16° m* et d’'amas lacunaires de'i0

m tout en ayant des fractions de lacunes et d'ititiefs similaires & celles obtenues pendant

les irradiations aux ions.

Méme s’il n’est donc pas possible de trancher etagnt entre les deux mécanismes, la

précipitation hétérogéne semble privilégiée.

2. Mécanisme accéléré ou induit ?

a. Coefficients de diffusion sous irradiation

Dans le cas ou, d’'un point de vue thermodynamitpgrécipitation serait possible, il est
nécessaire que les atomes de solutés aient unditthahiffisante pour s’agglomérer. Les

coefficients de diffusion sous irradiation du Ni, 8i et du Cr ont donc été calculés.

L’évolution de la concentration en défauts ponduibres pendant les irradiations aux ions a
été calculée grace a MFVIC. Elle est représentédasiigure 1V-7 pour une irradiation aux
ions Fé de 160 keV & 350 °C, avec un flux de 2,9.Hpa.§', dans I'acier 316E et I'acier
304H. La différence de flux entre les différentasdiations (de 1,15.10dpa.§ & 5,3.10
dpa.s) n’engendre qu'une faible différence sur I'évadmtide la concentration de défauts

ponctuels et est donc négligée.
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Figure IV-7: Evolution de la fraction atomique de lacunesl'atterstitiels en fonction de la
dose pour une irradiation aux ions Fde 160 keV ( T = 350 °C et flux de 2,9*Hpa.s")
dans l'acier 316E et I'acier 304H.

Les concentrations en DP diminuent tres rapiderapras le début de l'irradiation. La taille
des échantillons de sonde atomique étant petsgeDRR atteignent rapidement les puits de
défauts (surfaces). Les interstitiels atteignentisprapidement les puits puisque leur
concentration diminue dés 1:10dpa (environ 0,3 s d'irradiation). A 10 dpa, leur
concentration atteint 1,4.10 et 1,6.10° respectivement pour I'acier 316E et pour I'acier
304H. Les lacunes, moins mobiles que les intesisitiatteignent les puits & 71@pa (soit
aprés 24 s d'irradiation). Leur concentration est'drdre de 6,7.10 & 10 dpa dans I'acier
316E. Elle est légerement plus faible dans l'acé®4H. Les concentrations de DP
n'atteignent pas un état stationnaire pendant Ieéadwes irradiations. Cependant, les
concentrations de DP restent dans le méme ordmgrateleur. Les fractions atomiques de
lacunes sont de I'ordre de ‘i@lors que celles d'interstitiels sont de I'ordre H0'. Les

fractions atomiques de DP sont quasiment identidgaes les deux aciers.

Le coefficient de diffusion d’'un soluté sous irraitbn (D*) peut ainsi étre estimé a partir de

I’équation suivante :



avec O le coefficient de diffusion a la température T hioradiationC], la concentration de
lacunes a I'équilibre a la température T, IB coefficient de diffusion des interstitiels,
C, (avecd =i ou v) la concentration de DP sous irradiatiom; le coefficient d’efficacité pris
égale a 0,5 [9].

Les coefficients de diffusion hors irradiation soatculés a partir des données du tableau V-
5.

Si Ni Cr
Do (cmz2.§Y) 0,07 0,77 10,8
Q (kJ.motY 243 280,1 291,8

Tableau IV-5: Facteur pré exponentiel et énergie d’activatamla diffusion du Si, du Ni et
du Cr dans le fep [16-17].

A partir de ces valeurs, des concentrations en menes données par MFVIC et des
coefficients de diffusion des lacunes et des ititeis (calculés a partir des énergies de
migration utilisées dans le code), les coefficietdsdiffusion des solutés sous irradiation

peuvent étre estimés. Les résultats sont repoaigs ld tableau 1V-6.

Si Ni Cr
. Acier 316E 2.10" 2,3.10' 3.10%°
Acier 304H 2.10" 2,1.10' 2,9.10'
Do (cm.s) Acier 316E 2.10™ 1,7.10% 2,5.10%
Acier 304H 2.10" 1,7.10% 2,5.10'
D .Y Acier 316E 5,6.10" 5,6.10" 5,6.10"
| ' Acier 304H 3,9.10" 3,9.10" 3,9.10"

Tableau 1V-6: Coefficients de diffusion sous irradiation aoxs Fé de 160 keV a 350 °C du
Si, du Ni et du Cr (D*) et contribution a ces caméints des mécanismes lacunairesg*jDet
interstitiels (O%).

Dans les deux aciers, le coefficient de diffusian3 sous irradiation a 350 °C, est égal a
2.10* cmz2.§". La contribution des interstitiels pour la diffosi du Si est négligeable, le

coefficient de diffusion via les interstitiels (sapposant; = 0,5) étant dans la gamme™0



cm2.s*. Ce n'est pas le cas pour le Ni et le Cr pouruetsyla diffusion par mécanismes

lacunaires et interstitiels sont du méme ordrerdadgur.

Les distances parcourues par les atomes de sqlBiteNi et Cr) pendant le temps t

d'irradiation sont proportionnelles §D"t . Les distances calculées pour les différentes

doses d’irradiation sont données dans le tablear. M n’apparait pas de différence

significative entre les deux aciers.

) Do'se. Temps Distance parcourue (nm)
d’irradiation Jirradiati
(dpa) irradiation (s) Si Ni Cr
0,5 4350 93 10 11
1 8690 132 14 16
5 17240 186 20 23
10 18868 194 21 24

Tableau IV-7: Distances parcourues par les atomes de solatéssdes irradiations aux ions
Fe" de 160 keV a 350 °C dans l'acier 316E et danséia804H.

Durant les irradiations aux ions F& la plus basse dose, les ions Si parcourent 9alors

que la moyenne des ions Ni et Cr n'est que d'uzeide de nanometres. Les analyses en
sonde atomique ont révélé, dans les volumes dasradiés aux ions, que les premiers amas
observés sont uniquement enrichis en Si. Ceciadsirent avec les calculs qui montrent que
le Si est le plus rapide et est donc le premietgaégier. A des doses plus élevées, les amas
observés en sonde atomique sont enrichis en i Bi et sont appauvris en Cr. Lors de ces
irradiations, les atomes de Si ont parcouru plusie’centaine de nanometres. Les atomes de
Ni et de Cr se sont eux déplacés d’'une quinzaineademetres lors des irradiations a 1 dpa et
d’une vingtaine de nanomeétres lors des irradiatéoobdpa.

Le nombre d’atomes de solutés dans une spherdaedomgon est égal a la distance parcourue
par les atomes peut étre calculé. Ainsi, dansdfa8il6E, 3,9.10atomes de Si se trouvent
dans une sphére de 132 nm de rayon et 36 000 aweni$ dans une sphére de 14 nm de
rayon. Ce nombre d’atomes est potentiellement suffi pour engendrer la formation des
amas observés (enrichis a ~ 8 %at. en Si et a%dit5en Ni avec une densité de l'ordre de
102 m®).

La formation des amas par un mécanisme de préagpitaccélérée est donc possible et
cohérente avec le fait que les amas soient d’atanidhis en Si.



Cependant, la littérature [18-19] rapporte quekanfation de phases riches en Si (phase G ou
y') dans des aciers austénitiques 304 ou 316 esitengar l'irradiation. De plus, les amas
observés apres irradiation aux ions sont enrichidfNeet en Si et appauvris en Cr. Ces
tendances sont par ailleurs identiques a cellesreéss au niveau des JG sous irradiation. La
modification de la composition des JG est clairematiribuée a un phénoméne de
ségrégation induite par l'irradiation. Ainsi, larfioation des amas enrichis en Ni et en Si a
donc probablement une origine induite par l'irrdidia. Les effets de la température et du flux

d’irradiation doivent alors étre compatibles avette hypothése.

b. Effet de température et de flux d’irradiation

- Effet de la température d’irradiation

D’aprés les résultats des irradiations aux ions déerits dans le chapitre 3, il semble que
I'enrichissement des amas Si-Ni soit stationnaipaidir d'une dose d’irradiation égale a 2-3

dpa (figure 111-34). Ainsi, les facteurs d’enrick@ment stationnaires, pour des doses
supérieures a 3 dpa, peuvent étre tracés en fandéida température (figure 1V-8). Dans ce

cas, les différences de flux (au maximum d’un facf) sont négligées.
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Figure IV-8: Facteurs d’enrichissement en Ni, Si et Cr ercfiom de la température
d’irradiation. Les facteurs d’enrichissement a dieses supérieures a 3 dpa sont considérés.



Les facteurs d’enrichissement évoluent en fonatiera température. Lorsque la température
augmente, les facteurs d’enrichissement en Ni eSemaugmentent alors que le facteur
d’enrichissement en Cr diminue. Cette tendance cesirente avec un mécanisme de
ségrégation induite par lirradiation. En effets léaux de ségrégation dépendent de la
température. Ainsi, dans le cas ou les amas deéésobe formeraient par un mécanisme de
ségrégation induite, le taux de ségrégation maxidaals le cas des irradiations aux ions Fe

aurait lieu pour une température supérieure a @00 °

- Effet du flux d’irradiation

Le flux d’irradiation aux neutrons est plus failfte10® dpa.§") que celui des irradiations aux
ions Fé (~ 10* dpa.§"). La température d'irradiation est quasiment iipr. Les résultats
obtenus en sonde atomique montrent que les amasvebsapres irradiation aux neutrons
sont des amas Ni-Si composés de 50 %at. de Ni 40 déat. de Si. La teneur en Cr est de
I'ordre de 1 %at. Dans ce cas, les facteurs d’bissement sont plus élevés que dans le cas
des irradiations aux ions. Ainsi, cela suggere daesque que le flux diminue, les taux

d’enrichissement stationnaire augmentent.

Or, pour des flux d’irradiation différents, le mexam de RIS ne se produit pas a la méme
température. La figure IV-9 montre, de facon schéjua, I'intensité de la RIS en fonction de
la température a des flux différents.

Intensité
D, <D,
......... D,
o,

'
v

350 °C Température

Figure IV-9: Intensité de la RIS en fonction de la tempémpour deux flux d’irradiation
différents. D’aprés [20].



Lorsque le flux est plus faible, la courbe d'intédgle la RIS en fonction de la température
est décalée vers les basses températures. Pouradiéstions & méme température mais a flux

différents, les taux de ségrégation seront difféscen

Ainsi, dans I'hypothése de la ségrégation induée ljrradiation, dans le cas présenté sur la
figure IV-9, les variations de température desdiaions aux ions peuvent expliquer une
difference de taux d’enrichissement et la difféeerte flux entre irradiation aux ions et
irradiation aux neutrons peut expliquer la différerde composition des amas observés en
sonde atomique. Dans ce cas, la précipitation @& induite homogéne ou induite

hétérogene.

Dans le cas de la précipitation induite hétérogsenombres de DP s’éliminant sur les puits

de DP doivent également étre compatibles.

c. Nombre de défauts ponctuels éliminés sur les puits

Le nombre de défauts ponctuels créés par l'irremiatui se recombinent ou qui vont
s’éliminer sur les différents puits de défauts petue calculé a partir des résultats donnés par
MFVIC. Dans le cas des puits fixes, le nombre ded#iminant sur un type de puits par

unité de volume pendant un intervalle de temipsst donné par :

t+At

Nfeuits: J‘Kféjits Cle dt
t

ol KP™est le taux d’élimination sur les puits, définindde chapitre 2.

De méme, le nombre de recombinaisons papemdantt s’écrit :

t+At

Ne =Ry, Icle Cyy dt
t

ou R, est le taux de recombinaison, également défing tmchapitre 2.
Enfin, le nombre de DP éliminés sur les amas deutgfponctuels (interstitiels et lacunaires)

est donné par :

t+At Z Cnx B%s(
Ni(e = Zz Cnx ‘[ H:ZZ:—Cdt
n= t n

X

oll x =i ou v etpl est le taux de capture des amas i ou v de taille n.



Dans le cas de I'acier 316E irradié aux ion§ &850 °C, le nombre de défauts recombinés ou
éliminés sur les différents puits par malculé par MFVIC est représenté, dans le cas des

interstitiels, sur la figure IV-10. Les tendancestsidentiques dans le cas des lacunes.
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Figure 1V-10: Nombre d'interstitiels éliminés par’ren fonction de la dose dans I'acier
316E.

Les défauts ponctuels sont majoritairement élimmésles amas interstitiels. Le nhombre de
défauts ponctuels éliminés croit rapidement jusauia dose d’environ 1 dpa pour ensuite
croitre moins rapidement. Le nombre de DP élimsésles amas interstitiels est de I'ordre
de quelques T m™. Le nombre de ceux éliminés sur les surfaces dserecombinent est

environ un ordre de grandeur plus faible. Les DRmigks sur les dislocations ou les amas

lacunaires sont minoritaires, envirorf 16,

Le nombre de DP, lacunes et interstitiels, s’élaninsur les amas interstitiels, calculé a partir
de MFVIC est donné dans le tableau IV-8. Les résulsont comparés au nombre moyen
d’atomes de solutés en exces (Si et Ni) ou en d€tay dans les amas de solutés observés en
sonde atomique. Ces nombres sont calculés en teoamite de la taille moyenne et de la

composition moyenne des amas obtenues a partiédeltats de sonde atomique.



Calculs MFVIC Sonde atomique

Echantillons _ .
N, N}, Nb Si Nb Ni Nb Cr
316-0,5 2,3.10 2,3.10 13 0 0
316-1 5,3.10 5,2.10 64 7 - 42
316-5 7,9.10 7,8.10 36 22 - 20
316-10 8,5.10 8,4.10 B B B
316-10-BT  1,5.10 1,4.10 20 17 - 22
316-5-HT 4,310 4,210 41 38 - 26

Tableau IV-8 Comparaison entre les nombres d’interstitielsieiacunes éliminés sur les
amas interstitiels, par amas, et les nombres d’&®ue solutés présents dans les amas de
solutés, par amas. Les calculs MFVIC ont été aftect 300, 350 ou 400 °C selon la

température d’irradiation.

Pour toutes les conditions d’irradiation, le nombi@omes de solutés en excés ou en déficit
dans les amas de solutés est bien inférieur au momé lacunes et d’interstitiels qui
s’éliminent sur les amas interstitiels. Par consétju’enrichissement en Ni et en Si ainsi que
I'appauvrissement en Cr, par un mécanisme de cgemla flux entre les atomes de solutés et
les DP est possible. Compte tenu du nombre de DRinék, trés supérieur au nombre
d’atomes de solutés présents dans les amas, caisréegoeut étre a l'origine de la formation

des amas méme pour une intensité de couplage faiblgon 1 atome pour 1@P).

Ainsi, le mécanisme de précipitation induite hégéme explique trés bien les résultats

expérimentaux méme s'’il n’est pas totalement ptessilexclure un mécanisme homogeéne.

V. Conclusion

La premiére partie de ce chapitre avait pour butvéefier les parameétres utilisés dans
MFVIC et de paramétrer le modéle dans le cas desdiations aux ions. En utilisant les
parametres existants, MFVIC permet de reprodugdémnes tendances en ce qui concernent

les amas interstitiels dans le cas des irradiatomxsneutrons. Dans le cas des irradiations aux



hY

ions, les paramétres irradiations ont di étre éuse fagcon a reproduire les observations
expérimentales sur les amas de DP interstitielustement des parameétres permet d’obtenir
un accord raisonnable entre résultats expérimenguxrésultats de simulation pour les

densités d’amas interstitiels. Une différence dsteovée en ce qui concerne les tailles

moyennes des amas de DP.

La deuxieme partie de ce chapitre était consacrédinterprétation des résultats
expérimentaux a l'aide des résultats de MFVIC.

Les résultats expérimentaux et I'apport de MFVI@Qdent a favoriser le mécanisme de
précipitation induite hétérogene sur les bouclesFdenk. Tout d'abord, les densités de
boucles de Frank sont du méme ordre de grandeweiies des amas de solutés. Ensuite, les
effets de température et de flux d’irradiation s@eimpatibles avec un mécanisme de
précipitation induite. De plus, les nombres de difal’éliminant sur les amas de DP sont
également compatibles avec un mécanisme de ped@pitinduite sur les amas interstitiels.
Enfin, comme nous le verrons dans le chapitre swjvdédiés a I'étude des aciers a grains
ultrafins, les amas sont constitués des mémes Bténmue ceux amenés aux JG par

ségrégation induite par I'irradiation.
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Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grains

ultrafins

l. Introduction

Comme décrit dans les précédents chapitres, liat@at modifie la microstructure des aciers
austénitiques inoxydables. Parallelement aux toamsdtions intragranulaires, la composition
des joints de grains est également modifiée pagégagon induite par I'irradiation. Ainsi, les
joints de grains sont appauvris en Cr et enrichidlieet en Si. Comme décrit dans le chapitre
1, le mécanisme complexe de I'lASCC trouve son ineigdans ces évolutions de la
microstructure. Certaines études montrent que skulsimultanéité de ces différentes
modifications de la microstructure permet de prasrqce phénomene. Ainsi, chaque
changement microstructural pris séparément ne pgyasede mener a de I'lASCC [1,2]. Par
conséquent, il est possible que la suppressioa owdification de I'une de ces composantes
puisse permettre de le supprimer ou du moins tmiter. L'objectif de cette partie du travail
était donc d’élaborer un matériau plus résistahirradiation et de tester la stabilité de sa

microstructure.

L’élaboration d’'un matériau a grains ultrafins, tldes perspectives d'utilisation dans de
nombreux domaines [3] sont prometteuses, semi#deuéer solution adéquate pour augmenter
la résistance a l'irradiation. En effet, dans urtériau a grains ultrafins, la surface de joints
de grains, donc de puits de défauts, est bien @ieee que dans un matériau classique.
L’élimination des DP est donc accentuée, ce qurnadtulimiter leur agglomération au sein

des grains, réduire la concentration de DP sudadeptde faire diffuser les solutés et diminuer
les flux de DP par unité de surface de JG réduiaardi les phénomenes de ségrégation
intergranulaire. 1l est, a priori, raisonnable dattendre, dans un tel matériau, a une

diminution des dommages intra et intergranulairesqqués par l'irradiation [4-7].

En paralléle, la densité de joints de grdinstant plus élevée, la probabilité d'interception

d’'un joint de grain dans un volume de sonde atomigest plus négligeable et I'observation

! La densité de joints de grains est définie, paiajie avec la densité de dislocations, en rh&/m’.



a I'échelle atomique de la ségrégation intergrarmileaduite par l'irradiation devient donc

possible.

L’élaboration d’'un acier austénitique inoxydablgrains ultrafins est décrite dans la premiére
partie de ce chapitre. La microstructure obtenuelésrite dans la partie 2. Enfin la stabilité
sous vieillissement thermique et sous irradiatiefacier a grains ultrafins a été étudiée. Les

résultats sont présentés dans les parties 3 et 4.

ll. Elaboration d’'un acier austénitique a grains ulkrafins

1. Introduction

De nombreuses techniques d’élaboration de maté@dagrains ultrafins, qui ne seront pas
deétaillées ici, existent, tels que I'électrodéposit I'utilisation de réactions chimiques ou

encore le broyage mécanique [3,8].

La méthode utilisée lors de ce travail est la dafdron plastique intense (DPI). Cette
méthode consiste a déformer plastiguement un raatgusqu’a un taux de déformation
important (compris en 10 % et 10000 %), facilemeontrélé par les conditions de
déformation [3,8]. Elle permet d’obtenir des mataxi nanostructurés dont la taille de grains
est comprise entre quelques dizaines de nmugt.lles deux principaux avantages de cette
méthode sont (i) la possibilité d’obtenir un matéaridense (non poreux) et (i) la bonne

ductilité des matériaux obtenus par DPI [8].

Il existe plusieurs techniques d’élaboration pat,[@Bnéralement inspirées des techniques de
déformation traditionnelles [9]. Sans entrer daes Idétails et sans étre exhaustif,
I’Accumulative Roll Bonding (ARB) ou le ContinuouSyclic Bending (CCB) sont, par
exemple, des techniques dérivées du laminage. l@EgQuannel Angular Pressing (ECAP), le
Twist Extrusion (TE) ou encore le Cyclic Extrusi@ompression (CEC) sont des techniques
inspirées de I'extrusion. Enfin, contrairement aawtres techniques, la torsion sous haute
pression (HP?) n’est, quant & elle, inspirée d’aucun procédésitpie de déformation. Les
deux techniques les plus couramment utilisées garéir desquelles un grand nombre de
résultats a été obtenu sont 'TECAP [10] et 'HPT][IC est cette derniére technique qui a été

utilisée lors de ce travail pour élaborer un aaiggténitique a grains ultrafins.

2 En anglais : HPT : High Pressure Torsion



2. Latorsion sous pression (HPT)

a. Principe

Développée dans les années 80, la torsion sous paggsion a d’abord été mise en place
pour étudier les transformations de phases sotesfdéformations ainsi que I'évolution de la
structure et la température de recristallisatioregple fortes déformations plastiques [11]. A
partir des années 90, la HPT a permis I'élaboratiemanostructures homogéenes avec des

joints de grains fortement désorientés [12,13].

L’échantillon, sous la forme d’'un disque de quekjoentaines de micrometres d’épaisseur,

est placé entre deux enclumes (figure V-1).

lPression

c Torsion

oing

m té Echantillon
uppo
fixe

Figure V-1: Schéma de principe de la torsion sous presgtiiry).

L’'une des deux enclumes est fixe (support fixeflimugue la deuxiéme peut tourner sur elle-
méme (poingon). Une forte pression, de I'ordre delgues GPa est appliquée entre les deux
enclumes de fagcon a maintenir I'’échantillon sous fante pression hydrostatique. La rotation
du poincon entraine la déformation par cisaillemaatl’échantillon grace aux forces de
friction entre I'échantillon et les enclumes. Graes conditions de pression hydrostatique et
malgré les valeurs élevées de déformations attgiléehantillon est déformé sans fissuration
[8,11].

La deformation équivalentes, calculée a partir de la déformation par cisaidem est
donnée par la relation suivante [8] :

_2mn

eq e\/gr




Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafuis

ou n est le nombre de tours, e I'épaisseur ded®tlon et r la distance par rapport au centre
de I'axe de rotation.

Comme le montre la relation précédente, le tauxi@fermation dépend de la position par
rapport au centre de I'axe de rotation. La déforomaest nulle au centre du disque et est
maximale a sa périphérie. Les échantillons obteptésentent donc un gradient de
déformation le long de leur rayon. Les microstruesu généralement observées sont
présentées dans le paragraphe suivant.

b. Exemples de microstructures obtenues apres déforman

La déformation plastique intense permet d’obteas thatériaux avec une faible dispersion de
taille de grains (& r donné€), dont la taille moyerpeut étre inférieure a la centaine de
nanometres. La microstructure d’'un échantillon de déformeé par HPTe{y ~ 240) est
montrée sur la figure V-2 [14].
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Figure V-2: (a) Image MET en champ sombre d’'un échantiller-d déformé par HPT (5
tours, P=5 GPa) ainsi que (b) la distribution enlledes grains correspondante [14].

L'évolution de la structure de grains peut étrevisugrace a des études par diffraction des
électrons rétrodiffusés (EBSP La figure V-3 présente des cartographies EBSOr pioi Ni

pur déformé par HPT en fonction du taux de défoiond8].

3 En Anglais : EBSD : Electron Back Scattered Diffian
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Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafirs

Figure V-3 :Cartographies EBSD de I'orientation cristallograghbe d’un échantillon de Ni
pur, déformé par HPT a différents taux de défororafeq=0,5-1-2-4-8-16 - 32). Les

différentes couleurs correspondent a la natureplass paralléles au plan de I'image [8].

A faible déformation €,q = 0,5), les grains initiaux sont clairement vie#l Lorsque la
déformation augmentesd; = 1 - 2), des fluctuations d’orientation au se@s dyrains sont
observées. Ces fluctuations mettent en évidenfradanentation des grains par la formation
de cellules de dislocations a l'intérieur des ggdiitiaux. En effet, la déformation plastique
intense induit la création d’'une forte densité d&odations réparties de facon hétérogene
dans le matériau et tendant a s’organiser en pponisformer des cellules de dislocations. La
taille de ces cellules diminue avec la deformattors que leur désorientation augmetg (

= 4). Enfin, lorsque la déformation devient suffisaent importantest, = 8), les domaines
cristallographiques sont séparés par des joinisenlent visibles et la structure de grains
initiale a disparu. La microstructure obtenue ggicque d’'une texture de déformation par
cisaillement (texture et forme des grains). Le matéalors obtenu est nanostructuré ou a
grains ultrafins, bien que certains auteurs préténe pas parler de grains ni de joints de
grains pour ces matériaux. En effet, les frontiemese les domaines cristallographiques ne
sont pas des joints de grains classiques maisrclesgaments de dislocations. Le terme joints
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de grains hors équilibre est donc souvent empldys. [Au-dela d’'un certain taux de
déformation, la taille de grains ne varie plus ak@egmentation de la déformatiog.¢= 16 -

32). Un régime de saturation est alors atteint,roerte montre la figure V-4 [16].

1.0

0.8

0.6

04

structural size [pm]

0.2

0.0
1
g ~
Figure V-4: Evolution de la taille des domaines en fonctiena déformation par
cisaillementy = seq\/§, (échelle logarithmique) pour un échantillon de @aformé par HPT

a 2 GPa a température ambiante [16].

La taille de grains a saturation dépend surtoutladéempérature de déformation, mais
également de la structure et de la composition di¢nau. Des études menées sur du fer pur,
un acier ferritique et un acier austénitique [8]ntnent une différence de microstructure
notamment de taille de grains €& pur> D rerritique™ D austenitiqud €Ntre les trois échantillons
apres deformation dans les mémes conditiags=(32, dans le régime de saturation). La
principale différence est la proportion d’élémedtsddition, nulle dans le cas du fer pur, de

19,8 % et de 41,5 % dans l'acier ferritique et datser austénitique respectivement.

c. Conditions d’élaboration

Dans le cadre de ce travail, des pastilles d'&®16E et d’acier 304H ont été nanostructurées
par HPT en collaboration avec Dr. R. Valiev dedtitut of Physics of Advanced Materials
(Ufa, Russie) [11].

Les conditions de déformation sont reportées datebleau V-1.



Acier 316E Acier 304H

Diametre de la pastille (mm 20 11
Epaisseur de la pastille (mn 0,5 0,5
Pression (GPa) 5 6
Nombre de tours 5 5
Température de déformatio ambiante ambiante
Déformationeeq maximale 363 200

Tableau V-1 Conditions de déformation des aciers 316E et-Bpdr HPT.

Les taux de déformation des aciers austénitiquméds sont supérieurs a 10000 %. D’aprés
les résultats de la littérature [8], la microsturet obtenue devrait étre dans le régime de

saturation de la structure déformée.

3. Conclusion partielle

La déformation plastique intense par torsion saesgion permet d’obtenir un matériau dont

la microstructure atteint I'échelle de la centaileenanométres. Les échantillons obtenus sont
généralement « massifs » et ne présentent passiedidue a la déformation. Deux matériaux
a grains ultrafins (304H et 316E) ont été élabascette méthode. Les deux échantillons

d’aciers austénitiques déformés sont a priori damégime de saturation de la microstructure.

Leur microstructure apres déformation a été étudi@ar différentes techniques

expérimentales. Les résultats sont présentés daetie suivante.

lll. Microstructure des aciers austénitiques a grans ultrafins

La microstructure des aciers 316E et 304H déforfnétes respectivement 316-HPT et 304-
HPT) a été étudiée grace a différentes techniquegrienentales : MET, spectroscopie
Mossbauer, diffraction de rayons X (DRX) et évetlituent sonde atomique tomographique.
La spectroscopie Mdssbauer et la DRX sont présgrt@é@annexe 4. Les échantillons analysés
par difféerentes techniques ont été prélevés, dansmdsure du possible, a des distances
similaires par rapport au centre de la pastillaurRm matériau donné (figure V-5), les zones

en bord de pastille (périphérie) ont été privilégiéNotons que la comparaison entre les deux



Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafuis

aciers n’est pas possible car les échantillonsadéet 304-HPT sont prélevés a une distance
au centre plus petite du fait de la différenceaiéetdes pastilles.

316-HPT  304-HPT

—>

20 mm
Figure V-5: Schémas représentant les pastilles de 316-HRBD£&HPT. Les ronds bleus
indiquent les zones ou ont été préleves, dans saimaalu possible, les échantillons.

Les résultats des différentes études sont présentiessous.

1. Acier 316-HPT

= Microscopie électronique en transmission

Dans un premier temps, la microscopie électronignetransmission a été utilisée afin
d’estimer la taille des grains. Une image MET eamsp sombre ainsi que la distribution en
taille des grains dans l'acier 316-HPT sont pré&sssur la figure V-6.

Les grains sont équiaxiaux, du moins dans le ptatagastille. La taille de grains moyenne
est de I'ordre de 40 nm. Cette valeur est cohéravee les résultats trouvés dans la littérature
ou une taille de grains moyenne de 30 nm a éténadEsgour un acier austénitique similaire
déformé par HPT a température ambiante [8].

(b)
14

Fréquence d'observation (%)
(o]
Il

100 nm 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
m— taille des grains (nm)

Figure V-6: (a) image MET en champ sombre et (b) distributo taille des grains de
l'acier 316-HPT.
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Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafuis

Le cliché de diffraction, représenté sur la figM€, se présente sous la forme de cercles
concentriques, indiquant que toutes les orientatmistallographiques sont présentes du fait

de la petite taille de grains.

Austeénitey (222)+ Martensitea’(220)
Austénitey (311)

Martensiten’(211)
Austénitey (220)

Martensiten'(200)
Austénitey (200)

Austénitey (111)+ Martensiten’(110)

Figure V-7: Partie du cliché de diffraction de I'acier 316FH. Les anneaux de I'austénite et

de la martensite’ sont indexés.

En plus des cercles correspondants aux plans aieside la structure austénitique (cubique
a faces centrées), des cercles appartenant a wnetust cristallographique différente
apparaissent. lls correspondent aux plans (220}) @ (220) de la martensié

En effet, l'acier 316E (ainsi que l'acier 304H ggera décrit par la suite) est un acier
austénitique métastable a température ambiaseus I'effet d’une déformation plastique
intense, 'austénite métastable peut se transfoemenartensite. Le détail des mécanismes de

la transformation martensitique est donné en anBexe

Deux phases martensitiques peuvent apparaitrgohdaes, hexagonale compacte et non
ferromagnétique et la phasé proche du cubique centré et ferromagnétique .[T8ux
mécanismes de formation de la martensite peuvenbbservés, dépendant de la composition
de l'acier et de la température :

y—e—0o OuU Y —a

* Le caractére stable d’un acier austénitique peatdéduit du critére\ établi par Post et Eberly [17]. 8i=
(%Ni + 0,5 x %Mn + 35 x %C — 0,083 x %Cr + 1,5 x ¥M0)2 - 15) est positif alors I'austénite estsidarée
comme stable. Les calculs montrent gng804) =-3,6 etA(316) = -1,95. Les deux aciers étudiés sont
métastables.
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De nombreuses études [19-22] montrent la format@martensite dans les aciers 304 et 316
sous déformation plastique intense. La pluparttneda présence de martensiteet € apres
déformation selon le mécanisme— ¢ — o', cependant les quantités de martensite
(inférieures a 10 %) sont relativement faibles caréps a la martensi#e[19]. Il est difficile

de conclure, uniquement avec le cliché de diffoatsur la présence de martensite

= Diffraction des rayons X

L’échantillon 316-HPT a également été étudié effratifion de rayons X (DRX) afin de
confirmer la présence de martensite et d’essay@udatifier la fraction volumique de cette

phase. Cette technique peut également donner fdesations sur la taille des grains.

Le diffractogramme RX obtenu aprés déformation metsenté sur la figure V-8 et est

compare a celui de I'acier 316E avant déformation.

v (111) — 316-HPT
— 316E

a’ (110)

K / v (222)

\' v (200) o (211) \
A v (220) l y (311)

40 50 60 70 80 90 100 110 120
Angle 20 (°)

Figure V-8: Diffractogrammes RX de I'acier 316 avant défotimia (316E) et apres
déformation (316-HPT).

u.a.

La comparaison entre les deux diffractogrammes raont

e Un élargissement des pics qui indique une dimimutie la taille des objets diffractants

et/ou la présence de contraintes internes.

» L’apparition de pics caractéristiques de la maitens.



La

L’absence de pics caractéristiques de la martesisite

Le rapport d’intensité des différents pics de lagay est différent apres déformation, ce

qui suggere que le matériau est texturé.

présence de martensit® apres déformation est visible grace a l'appanitides pics

caractéristiques de cette structure, en particldigpic o’ (110). La position de ce pic est

proche de celle du pig (111) de l'austénite, ainsi, le pi€ (110) apparait comme un

épaulement sur le pic(111). Les pics de DRX peuvent étre modélisésuparcombinaison

linéaire d’'une gaussienne et d’'une lorentziennection de type pseudo-Voigt) [23]. Ainsi, il

est possible de séparer les deux contributiongéaitisiue et martensitique) comme le montre

la figure V-9.

u.a.

1.0000

o Données expérimentales
0.9000+ — Contribution globale (fit)
— Contribution de l'austénite
—— Contribution de la martensi

@

0.8000+

0.7000+

0.6000+

0.5000+

0.4000+

0.3000+

48 49 50 51 52 53 54
Angle 20 (°)

Figure V-9: Picsy (111) eto’ (110) du diffractogramme RX de I'acier 316-HPEsL.deux

contributions sont séparées en modélisant lesgacsine combinaison linéaire du type

pseudo-Voigt.

L’aire intégrée sous les pics et donc la fractiemtartensite peuvent alors étre calculées. Le

calcul utilisé ici pour obtenir le pourcentage dartensite est donné dans I'annexe 5.

La valeur obtenue n’est cependant qu’'une estimakoneffet, la déformation par HPT peut

faire apparaitre une texture d'orientation crigtall Les diffractogrammes de la figure V-8

montrent que la déformation engendre une différefeceapport entre les aires intégrées des

pics. Cette différence pourrait étre expliquée yrze texturation dans la direction {111} de



l'austénite lors de la déformation. La présencend’telle texture introduit un biais dans les
calculs. En effet, la texture engendre une modificade l'intensité relative des pics. Cela
peut conduire a une sous estimation du pourcerttageartensite présent dans I'échantillon
comme déja observé dans certaines études [22,2F]olrcentage de martensite dans I'acier

316-HPT, calculé a partir du diffractogramme, est'drdre d’une vingtaine de pourcents.

= Spectroscopie Mdssbauer

La spectroscopie Mdssbauer a été utilisée en congpitde la DRX, pour estimer la fraction
volumique de martensite’. La martensiteo’ étant ferromagnétique, son signal differe de
celui de l'austénite (paramagnétique). Il est apsssible de remonter au pourcentage de
martensiten’ a partir des spectres Mossbauer. La spectrosddpgsbauer a également été
utilisée par certains auteurs pour obtenir desrimé&ions sur la structure a proximité des

joints de grains et sur la diffusion dans les matérnanostructurés [11, 24].

Le spectre de I'échantillon 316-HPT (figure V-18} ajusté a I'aide de deux contributions :
» Une contribution paramagnétique (singulet) dontpasamétres hyperfins correspondent
a ceux de l'austénite,

* Une contribution magnétique (sextuplet) a raiegday correspondant a des atomes de fer

dans un environnement magnétique a la températamalgise.

Vitessoe (mm/s)

-10 +10
\
1.09
316-HPT
o
=
ke
g
0 1.15
c
Q
+—
k=
316E
1.00 [ e

Figure V-10: Spectres Mdssbauer a température ambiante d&ef816 avant et apres
déformation plastique intense.



Le spectre de l'acier 316E n’est constitué que aecdntribution paramagnétique de
l'austénite. Pour les deux spectres, le déplacementérique du singulet paramagnétique est
égal & -0.13 + 0.02 mm's

La comparaison des deux spectres montre que larndgtion par HPT conduit a une
transformation d’'une partie de 'austénite en unase magnétique a la température ambiante.
Cette phase magnétique correspond vraisemblableirlaniartensite’ révélée par la DRX

et le MET. La largeur importante des raies Mossbast attribuée a la petite taille des
cristaux ou/et a la présence de nombreux défaetehamp hyperfin associé au sextuplet est
de 24,9 T. Les intensités intégrées du singuletluetsextuplet représentent 53% et 47%
respectivement. Dans I'hypothese ou les facteursb-Mossbauer sont les mémes pour les
deux phases, cela suggére qu'environ la moitié aleses de fer se trouve dans un

environnement magnétique apres déformation.

La différence obtenue sur les mesures de quaridicale la martensite par DRX et par

spectroscopie Méssbauer peut avoir plusieurs @asgin

* Le pourcentage de martensite présent dans I'édloangst considéré comme égal au
pourcentage de la contribution magnétique sur éetsp (intensité intégrée). La structure
de la phase martensitique étant difféerente de dall€austénite, il est possible que les
facteurs Lamb-Mo&ssbauer soient différents pourdiesx phases. Cette différence n’est
pas prise en compte dans les calculs de pourcedtageartensite. Néanmoins, les deux
phases étant cristallines et de compositions chiesigsimilaires, il est peu probable

gu’une telle différence existe.

« Comme mentionné précédemment, la texture engermhéda déformation plastique
intense introduit un biais dans les mesures quaintis sur les diffractogrammes de

rayons X.

= Sonde atomique tomographique

L’acier 316-HPT a finalement été étudié en sondenajue. L’'objectif ici est de caractériser

chimiquement les joints de grains.

La composition globale des deux volumes analysedasée dans le tableau V-2. Quelques

différences apparaissent entre la composition ndeset la composition nominale. Les



concentrations en C et en Mo sont |égéerement dasds que celles attendues. A l'inverse, la

concentration en Si est plus élevée.

Elément C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

% at. 0,14 004 151 182 932 0,72 129 0,11 0,18 0,07
2c 001 001 003 01 006 002 003 001 001 0,01

Nominale 0,25 0,048 1,34 17,7 10,02 1,30 1,13 0,21 0,113 -

Tableau V-2 Composition globale mesurée en sonde atomiquacier 316-HPT comparée

a la composition nominale. Le fer est le complément

Dans les volumes obtenus, environ 300 nm de lomgo@mulée, plusieurs joints de grains
ont certainement été interceptés (une dizaine eyenmz). Cependant, comme le montre la
figure V-11, aucun enrichissement ou appauvrissémersoluté sur un joint de grain n’est

visible.

165 nm

p

Figure V-11: Répartition des éléments dans I'acier 316-HPdulS les principaux éléments

et les éléments susceptibles de ségréger aux engsains sont représentes.

Seul un léger enrichissement en P (qui atteintrenvi,2 % at.) est visible dans une des

expériences (figure V-12). Cet enrichissement @uBtre une ségrégation au niveau d’un



joint de grain. Des profils de concentration a éravcette zone enrichie montrent qu’aucun

autre élément n’est enrichi ou appauvri a cet éhdro

» ey L
. . st M '-“i;)!“ _'.—_.’-‘.'. g . o =~
Yot e P P N s T

Figure V-12: Répartition des atomes de P dans I'acier 316-HBi enrichissement, indiqué
par le trait en pointillés rouge, pourrait étre $égne de la présence d’un joint de grain.

Ces observations indiquent que la composition degsj de grains de l'acier 316-HPT ne
differe pas de celle de la matrice. Ceci differecddains résultats de la littérature concernant
la composition de joints de grains dans des a@asténitiques classiques [26]. Ces études
(EDX et sonde atomique) montrent que les jointgmns sont enrichis en Cr et en éléments
d’addition (C, P, Mo..). Dans notre cas, la composition chimique destgode grains peut

s’expliquer par le fait que :

e Les joints de grains présents dans un matériaurdéfpar DPI sont des joints de grains
hors équilibre. Leur composition peut donc étréédénte des joints de grains d’équilibre

présents dans des matériaux classiques.

* La déformation par HPT a eu lieu a température ambj limitant toute diffusion des
solutés. Ainsi, les joints de grains formés lors lde déformation n'‘ont pas eu

suffisamment de temps pour atteindre leur commosdiéquilibre.

2. Acier 304-HPT

=  Microscopie électronique en Transmission

La microstructure de l'acier 304-HPT est différed&celle observée dans l'acier 316-HPT.
Les observations en MET (figure V-13) montrent amerostructure avec des grains de tailles
et de formes hétérogénes. La taille de grainsugstreeure a 100 nm. Cette différence avec
I'acier 316-HPT est due certainement au fait q@eplastilles de MET sont ici prélevées plus
prés du centre de I'échantillon. La déformationdestc moindre. |l est difficile de donner une

valeur moyenne, les grains ayant des formes tfisafites et n’étant pas équiaxiaux.



Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafuis

Figure V-13: (a) Image en champ clair de I'acier 304-HPT etliché de diffraction
correspondant, (b) image en champ sombre utilimtéflexions indiquées par le cercle

rouge sur le cliché de diffraction.

Les anneaux des clichés de diffraction (figure Y-td sont pas continus. Ceci est di a la
taille de grains plus grande que dans l'acier 3P&-HDe plus, une série d’anneaux
supplémentaires est visible par rapport aux clicteédiffraction obtenus sur I'acier 316-HPT.
Ces anneaux proviennent d’'une troisieme structristatline, la structure hexagonale de la

martensite:.

Martensiten’(211)
Austénitey (220)
Martensiten’(200)
Martensites (102)
Austénitey (200)

Martensites (101)

Austénitey (111)+ Martensiteo'(110)
Figure V-14: Zoom sur une partie d’'un cliché de diffractiootenu sur I'acier 314-HPT. Les

anneaux caractéristiques de l'austénite, de la easites’ et de la martensite sont visibles.

Notons également que Il'acier 304H contient uneldajroportion de ferriten, dont la
structure cristalline est tres proche de celle denlartensitea’. Ainsi, les anneaux

correspondant @ peuvent également correspondre a la ferrite.
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= Diffraction de rayons X

Les diffractogrammes de I'acier 304 avant et apgfermation sont présentés sur la figure V-
15. lls confirment la présence de la phase hexdgappde la martensite. L'acier 304H
contenant de la ferrite, son diffractogramme esthmusé des pics caractéristiques de
l'austénite mais également d’'un pic correspondamt @Eans (110) de la ferrite. Comme
pour les clichés de diffraction obtenus en MET, péss dea’ et o se superposent. La

comparaison entre les deux diffractogrammes montre

* Un élargissement et un décalage des pics aprésmbifon.
» L’apparition de pics caractéristiques de la maiters

* Une difféerence entre les rapports d’intensité dé&rdnts pics de l'austénite apres

déformation.

* Une augmentation de l'intensité des pics corresaondux structures cubiques centrées
(o/a).

y (111)
—304-HPT
—304H
o/a’ (110)
//
y (200) alo (211)  7(222)
v (220) l vy (311) \
b el iw'IJWUMM..-.M. WMWHW\

80 90 100 110 120
Angle 20 (°)
Figure V-15: Diffractogrammes RX de I'acier 304-HPT et decler 304H.

En reprenant les calculs décrits dans I'annexe$ friactions volumiques de chaque phase
peuvent étre estimées. Elles sont respectivemerit7det 11 % pour les phases cubiques
centrées (martensite’ et ferrite a) et pour la martensitee. Des mesures SQUID



(Superconducting Quantum Interference Device) guamgttent de quantifier la proportion de
phase ferromagnétique €ta’) ont également été réalisées sur I'acier 304-HPAs mesures

donnent une valeur de I'ordre de 21 %, ce qui@sérent avec les résultats de DRX.

Contrairement a ce qui a été observé dans I'adiésH8PT, la déformation par HPT induit la
formation de martensite dans 'acier 304H. Deux explications peuvent @vancées pour

interpréter ce résultat :

* La martensite se forme au niveau des chevauchements des fdaetapittment créees
pendant la déformation [19]. L'énergie de fautengpdement est plus faible dans l'acier
304H que dans lacier 316E. Ainsi, la formation dautes d’empilement est
vraisemblablement plus importante dans l'acier 3@did dans I'acier 316E, favorisant

ainsi la formation de martensite

» Dr’aprés les travaux de Tavares et al. [20], la sége de formation de la martensite a
partir de I'austénite est— ¢ — o’. Ces mémes travaux montrent que la formationade |
martensites a lieu au début de la déformation (pour de failhbas< de déformation).
Ainsi, la quantité de martensite croit en début de déformation pour atteindre un
maximum et diminue ensuite, contrairement a la tjigamle martensiter’ qui croit
continment avec la déformation. Le fait que lextde déformation soit environ deux
fois plus faible pour lI'acier 304-HPT que pour lexc316-HPT pourrait expliquer la
présence de martensitelans I'acier 304H et son absence dans l'acier 316E

=  Spectroscopie Mossbauer

Le spectre Mossbauer obtenu sur l'acier 304-HPT destné sur la figure V-16. Une
contribution magnétique est observée. Ceci est da arésence de martensite. Le
déplacement isomérique du singulet paramagnétiguégal a -0.13 + 0.02 mrit,scomme
dans le cas de I'acier 316E. Le champ hyperfineduplet est de 25,7 T.

Vitesse (mm/s)
-12 0 +12

[ T
1.0¢

304-HPT

Intensité relative

1.00

Figure V-16: Spectre Mossbauer a température ambiante déef8804 aprés déformation

plastique intense.



La contribution magnétique correspond a 27 % detefisité. La différence entre les
quantifications de martensite en DRX et en Mdssbasemoins élevée que pour l'acier 316.
Ceci est peut étre expliqué par une texture mairte de I'acier 304-HPT. L’acier 304H est
utilisé hypertrempé alors que l'acier 316E a é@afablement écroui. L’écrouissage peut ainsi
engendrer, avant la déformation, une texture. De,placier 304-HPT a été déformé a taux

de déformation plus faible que I'acier 316-HPT.

3. Conclusion partielle

La déformation plastique intense a permis d’obtel@iux aciers austénitiques inoxydables
dont la taille de grains est sub-micrométrique.

L’acier 316-HPT obtenu présente une microstructomposée de grains dont la taille est
d’environ 40 nm. La composition chimique des JGidehtique a celle de la matrice. La
déformation plastique intense a cependant déstalifusténite métastable et a engendré la
formation de martensii€. La quantité de martensite créée est comprise &t (DRX) et 50

% (Mossbauer) selon les techniques employées.

L’acier 304-HPT présente une structure de graimg totaille est supérieure a la centaine de
nanometres. De la martensi# ainsi que de la martensite ont été formées durant la

déformation. La quantité de martensiteest estimée a environ 20 % alors que celle de

martensite: a une dizaine de pourcents.

V. Stabilité de la microstructure sous recuit

L’objectif final de I'étude de ces matériaux esttdster leur comportement a l'irradiation. Or
les irradiations sont effectuées a 350 °C. Ainfsn de distinguer les effets de I'irradiation de
ceux de la température, il nécessaire d’examieéfiel de cette derniére sur la microstructure.
D’autre part, les générations futures de réacteucteaires fonctionneront a des températures
plus élevées. Dans I'hypothése ou ces matériawé\sderaient intéressants pour de telles
applications, il convient de tester leur stabilitécrostructurale a haute température. C’est

pourquoi leur microstructure a été examinée apifé&rehts recuits entre 350 et 900 °C.



1. Conditions de recuits et techniques de caractérisan

Les deux aciers ont été recuits a 350 °C (temp@ratoyenne de fonctionnement d’un REP)
pendant plusieurs heures afin de tester leur g@abine deuxieme série de recuits a éte
effectuée, uniquement sur l'acier 316-HPT (par ®oute simplicité vis-a-vis de la
microstructure), a des températures allant de &0800°C. Ces recuits ont été effectués pour
déterminer la température de recristallisation’deidr 316-HPT. Les conditions de recuits
ainsi que les techniques utilisées pour caractélese échantillons sont résumeées dans le
tableau V-3.

Température (°C) Durée Aciers Techniques

350 24 heures 316-HPT 304-HPT MET / Mossbauer
350 288 heures 316-HPT MET / DRX / M@ssbauer
500 10 minutes 316-HPT MET / DRX / MOssbauer
600 10 minutes 316-HPT MET / DRX / M@ssbauer
700 10 minutes 316-HPT MET / DRX / M@ssbauer
700 30 minutes 316-HPT MET

800 10 minutes 316-HPT MET

900 10 minutes 316-HPT MET

Tableau V-3 Conditions de recuit des aciers 316-HPT et 3@HHet techniques utilisées

pour caractériser leur microstructure apres recuit.
Les recuits ont été effectués dans un four verScais atmosphére d’argon afin de limiter

I'oxydation. Les échantillons sont introduits a fahaud. Ils sont ensuite trempés a l'air.

2. Microstructure apres recuit

Les résultats des recuits a 350 °C sont tout dthbogsentés. Les observations sur les recuits

aux autres températures sont décrites par la suite.

a. Stabilité a 350 °C
1) Acier 316-HPT

= Microscopie électronique en transmission




Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafirg

Les observations MET des deux aciers 316-HPT reéu850 °C (24 et 288 heures) montrent
gue les grains sont toujours de taille sub-microipge (figure V-17(a) et (b)). Les
distributions en taille des grains aprés recuit somparées a celle de I'acier 316-HPT sur la
figure V-17(c). Les trois distributions sont sinii&s.
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Figure V-17: Images MET (a) en champ sombre de I'acier 316FHétuit a 350 °C pendant
24 heures et (b) en champ clair de I'acier 316-HBguit a 350 °C pendant 288 heures. ()
Comparaison de la distribution en taille des gratlesces aciers avec celle de I'acier 316-

HPT.
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La taille moyenne des grains est de I'ordre de @0dans l'acier 316-HPT recuit & 350 °C
pendant 24 heures et d’environ 35 nm pour celuiitgendant 288 heures. La taille moyenne
avant recuit était de l'ordre de 40 nm. Ainsi, kecuit & 350 °C n’engendre pas de
modification de la taille des grains aux temps &sidtemps supérieurs aux durées

d’irradiation par la suite.

= Diffraction de rayons X

L’échantillon 316-HPT recuit pendant 288 heurestaafalysé par DRX. Le diffractogramme
obtenu est comparé a celui du 316-HPT (figure V--18)

v (111)

— 316-HPT
— 316-HPT recuit & 350 T - 288 h

o’ (110) v (222)

% a’ (211) \
y (311) \

40 50 60 70 80 90 100 110 120
Angle 20 (°)

Figure V-18: Diffractogrammes de I'acier 316-HPT recuit 288unes a 350 °C (en rouge) et
de l'acier 316-HPT (en noir).

Apres recuit, la largeur a mi-hauteur des picsnairtlié. La variation de largeur des pics d’un

diffractogramme de DRX est due a deux contributipreeenant du matériau :

e La variation de la taille des grains. Les pics stiatitant plus larges que les grains sont

petits.

« Une modification de la distribution de contraintes sein des grains ou entre les
différents grains [23]. En effet, les contraint&$adment la maille entrainant un décalage



bY

des pics. Si chaque cristallite est soumise a urm@rainte différente, alors une
superposition de pics voisins, résultant en urphis large, est observée. Ce phénoméne
est décrit dans 'annexe 5. L’étude en MET a moqtré la taille de grains ne variait pas
pendant le recuit. La diminution de la largeur ahauteur peut donc étre attribuée a la
relaxation des contraintes dans le matériau. Cesaiotes sont induites par les joints de
grains hors équilibre créés lors de la déformafibl]. Les nombreuses dislocations

présentes au niveau des JG sont par exemple sieicmtraintes internes.

La proportion de martensite déterminée a partisplectre de DRX est de l'ordre de 26 %.

Elle ne semble donc pas varier lors du recuit.

=  Spectroscopie Mossbauer

Les spectres Mdssbauer des aciers 316-HPT recld& £ C pendant 24 h et 288 h sont
représentés sur la figure V-19(a). Les deux coatidps (magnétique et paramagnétique) sont
toujours présentes apres recuit a 350 °C. Le potage de lintensité du sextuplet

magneétique est donné sur la figure V-19(b). Il olée pas de maniere significative lors des

recuits, ce qui indique que la proportion de masiterreste constante a 350 °C.

Une différence apparait cependant au niveau du gheperfin. Ce dernier est caractérisé par
I'écartement entre les raies les plus espacéesxdupdet. Avant recuit, le champ hyperfin est
de 24,9 T. Sa valeur augmente pour atteindre 28&pré&s 24 h de recuit puis 29,4 T apres
288 h de recuit. Dans un environnement de fer @uoifmagnétique, le champ hyperfin est de
33 T. La présence d’éléments d’addition, tels qu€lt ou le Ni, ont tendance a le réduire.
Ainsi, 'augmentation du champ hyperfin lors desuits a 350 °C suggere une diminution de
la concentration en éléments d’addition dans lassphmagnétique lors des recuits a 350 °C.

Ceci a déja été observé dans un acier 304 écroeceit a 400 °C [27].

Le déplacement isomérique du singulet paramagreétijuvarie pas et est toujours égal a
-0.13 + 0.02 mm:& Ceci suggére que la composition de la phaserritigtée ne change pas.
Ainsi, les solutés quittent la martensite et seraegent probablement pour former des
carbures [27]. Les analyses en MET se sont coréessur la taille de grains, la présence de
carbures n'a pas été étudiée en détails. Il estlpegjue la taille de grains rende difficile leur

observation. Les solutés ont pu également migreraau des joints de grains.
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Figure V-19: (a) Spectres Mossbauer de I'acier 316-HPT awrdapres recuit a 350 °C
pendant 24h et 288h. (b) Champ hyperfin et contibiouen % de l'intensité du sextuplet

magneétique calculés a partir des spectres Mosshauer
i) Acier 304-HPT

= Microscopie électronique en transmission

La microstructure de l'acier 304-HPT apres recub@ °C pendant 24 h est représentée sur la
figure V-20. La microstructure observée est hétenegen terme de taille et de forme de
grains, semblable a celle de I'acier 304 apresrd&ition. Ici encore, les grains ne sont pas
équiaxiaux mais comportent une direction plus lengue les autres. De fait, de méme que
pour l'acier 304-HPT, la taille de grains est déec a mesurer. Elle est de I'ordre de la

centaine de nanomeétres en largeur et de plusientaines de nhanometres en longueur.



Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafuis

Figure V-20: (a) Image de MET en champ clair et cliché déraition correspondant et (b)
image de MET en champ sombre de I'acier 304-HPTitéc350 °C pendant 24 h.

=  Spectroscopie Mossbauer

Les spectres Mossbauer des aciers 304-HPT bruéfdentation et recuit a 350 °C pendant
24 h sont représentés sur la figure V-21(a). Lasxdmntributions sont toujours présentes
apres le recuit a 350 °C. Le pourcentage de I'sitérdu sextuplet magnétique est donné sur
la figure V-21(b). Contrairement a ce qui est ob&eadtans I'acier 316-HPT, la quantité de
martensite augmente apres recuit a 350 °C. Ceftérahice peut étre expliquée par la
présence de martensigedans I'acier 304-HPT. La martensiteest un site préférentiel de
nucléation de la martensié& Ainsi, le recuit a pu favoriser la transformatide la martensite

€ en martensite’ [28,29].

De méme que dans l'acier 316-HPT, la valeur du ghhgperfin augmente lors du recuit a
350 °C alors que les parametres du singulet panaétigge restent identiques. Il semble
gu’ici encore, les atomes de solutés diffusenbat sejetés de la phase martensitique lors du
recuit a 350 °C.
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Figure V-21 :(a) Spectre Mossbauer des aciers 304-HPT brutéderchation et recuit a
350 °C pendant 24h. (b) Champ hyperfin et contrdyuen % du sextuplet magnétique
calculée a partir des spectres Mdssbauer.

iif) Conclusion

Les analyses de MET et de DRX montrent que, dawef 304-HPT comme dans I'acier
316-HPT, la taille de grains n’évolue pas pendantacuit court (< 300 h) a 350 °C. La DRX
montre, de plus, que pendant le recuit les contaiangendrées par la déformation plastique

intense se relaxent.

Par ailleurs, la MET, la DRX et la spectroscopiesliauer mettent en évidence la formation
de martensiten’ dans les deux aciers lors de la déformation pjast La présence de
martensite: est également détectée dans l'acier 304-HPT. Ajoesla quantité de martensite
o’ ne varie pas dans l'acier 316-HPT lors des recait350 °C, elle augmente dans I'acier
304-HPT. Ceci est probablement lié a la transfoionatle la martensite en martensite’

pendant le recuit.

Enfin, la microstructure de la martensiie évolue pendant le recuit. L’augmentation du
champ hyperfin mesuré par spectroscopie Mdssbawetrenque le nombre d’atomes de
solutés diminue au sein de la martensitgpendant le recuit. Les parametres du singulet
paramagnétique ne varient pas, ce qui suggere ausorhposition de l'austénite reste

inchangée pendant les recuits.



b. Etude de la recristallisation de Il'acier 316-HPT etre 500 et
900 °C
La stabilité de la microstructure de l'acier 3169H® haute température a été étudiee a l'aide
de recuits a 500, 600, 700, 800 et 900 °C pendamifhutes. Un recuit & 700 °C pendant 30
minutes a également été réalisé. Les résultatebtavec les différentes techniques sont

maintenant présentés.

= Microscopie électronigue en transmission

Tout d’abord, I'acier 316-HPT recuit 10 minutesG5C, 600 °C, 700 °C, 800 °C, 900 °C et
30 minutes a 700 °C a été observé en MET. Des dgsnaigs microstructures observées a

chacune de ces températures sont donnés sur ta Wg2.

Apres recuit a 500 et 600 °C (figures V-22(a) 9),(la microstructure est identique a celle
observée avant recuit. Les grains sont toujoursagux et de taille sub-micrométrique. Les

anneaux des clichés de diffraction sont toujoussagecles continus.

Lorsque la température de recuit est de 700 °Qurdigv-22(c) et (f)), la microstructure

commence a évoluer. Apres 10 minutes de recuitgidams sont toujours équiaxiaux mais

leur taille, toujours sub-micrométrique, est lIégeeat plus élevée. Les anneaux des clichés
de diffraction sont toujours continus mais plusqiags. Lorsque le recuit dure 30 minutes, la
microstructure des grains apparait plus hétéroggmeéerme de taille de grains. Quelques
grains dont la taille est de I'ordre de quelquestaiees de nanomeétres apparaissent. Une
partie du volume est recristallisée alors que getazones présentent encore la structure

écrouie due a la déformation plastique intense.

La croissance des grains est clairement visiblésapgcuit & 800 °C (figure V-22(d)). La taille
des grains dépasse alors la centaine de nanonigtsesercles des clichés de diffraction sont

discontinus. Tout le volume a recristallisé.

Aprés un recuit & 900 °C (figure V-22(e)), la ®itles grains est micrométrique. Les anneaux

des clichés de diffraction ne sont plus continus.



Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafirs

Figure V-22: Images MET en champ clair de I'acier 316-HPTu#d 0 minutes a (a) 500
°C, (b) 600 °C, (c) a 700 °C, (d) a 800 °C et () °C. (f) Image MET de I'acier 316-HPT
recuit pendant 30 minutes a 700 °C.

A partir de ces images, I'évolution de la distribaten taille des grains en fonction de la
température de recuit, et de la durée de recl0X'C, a été déterminée (figure V-23).
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Figure V-23: Distributions en taille des grains dans les asi816-HPT recuits a 500 °C,
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Les distributions en taille aprés un recuit de ifutes a 500 °C et & 600 °C sont identiques.
La taille des grains est inférieure a 100 nm. Loestp température du recuit augmente, la
distribution en taille des grains se décale vesspleis grandes tailles de grains et s’élargit.
Apres un recuit de 10 minutes a 700 °C, les graimsune taille comprise entre 20 et 200 nm.
A 800 °C, les grains sont compris entre 100 et I00Q0A 900 °C, la distribution en taille des
grains s’étale entre 200 et 1800 nm.

Apres un recuit de 30 minutes a 700 °C, la distrdmusemble s’étaler vers les plus grandes
tailles de grains par rapport au recuit de 10 neésut’augmentation du temps de recuit
entraine I'apparition de grains de 500 nm.

L’évolution de la taille moyenne des grains, déeldi¢s distributions précédentes est reportée
sur la figure V-24.

La taille moyenne des grains ne varie pas lorsquerhpérature de recuit est inférieure ou
égale a 600 °C. A partir de 700 °C, la taille deairgs commence a croitre, pour varier

rapidement lorsque la température est supériedf@® &C.



800 -

B 10 minutes

030 minutes

288 heures

600
€
E
[%2]
£
o
o
@ 400 a
o
Q
c
c
g
o
IS
@ 200
3
m]
| ]
1| ] | | | |
(O e B S T S S
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

Température de recuit (T)

Figure V-24: Taille moyenne des grains mesurée en MET eriifonde la température de

recuit.

Ces observations ont la méme tendance de celles faar Rybal'’chenko et al. [22] dans un

acier austénitique déformé par HPT et recuit pen@8@rmminutes a différentes températures.
La taille de grains initiale est d’environ 50 ntaille quasiment identique a celle de I'acier

316-HPT. A partir de 500 °C, la taille de graingntnence a croitre légerement. Lorsque la
température de recuit est supérieure a 600 °Qplasance des grains est importante (figure
V-25). Les grains commencent a croitre a une teatpéx 200 °C plus basse que celle
observée dans le 316-HPT. Cette différence peatedpliquée par la durée plus longue du
recuit (30 minutes dans les expériences menéeRyimi’chenko) et par une proportion plus

faible d’éléments d’addition (29,8 % pds. dansdebantillons de Rybal’chenko et 31,7 %

pds. dans l'acier 316E).
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Figure V-25: Evolution de la taille de grains en fonctionldegempérature de recuit dans un

acier austénitique déformé par HPT. La durée desite est de 30 minutes [22].



Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafirs

Dans les échantillons recuits a 700 °C pendant Blutes et a 800 et 900 °C pendant 10
minutes, les observations en MET ont révélé lagmrés de précipités et de cavités au niveau

des joints de grains mais également dans la mdfrigee V-26).

Figure V-26: Images MET en champ clair de I'acier 316-HPTui¢a) 30 minutes a 700 °C

et 10 minutes a (b) 800 °C et (c) 900 °C. Les #8alouges et bleues indiquent

respectivement les précipités intragranulairesnggiigranulaires. Les fleches vertes indiquent

les cavités.

Les cavités sont probablement des trous laisséd@arprécipités qui ont sauté lors du
polissage électrolytique.

Des clichés de diffraction, dont un exemple estndosur la figure V-27, ont pu étre obtenus

sur les plus gros précipités.

Figure V-27: Cliché de diffraction en axe de zor@l] ] obtenu sur un précipité. Les taches

du cliché correspondant au précipité sont schéraatisa droite.
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L’étude des clichés montre que les précipités sartiures de type M (structure cubique a
faces centrées avec un paramétre de maille de #),26a composition chimique de ces
carbures n’a pu étre déterminée. La nature desptécde plus petite taille n'a pas pu étre

étudiée.

Les densités et les tailles moyennes des précipitésgranulaires et intragranulaires sont

données dans le tableau V-4.

Echantillon 700 °C - 30’ 800 °C - 10’ 900 °C - 10’
- Densité (it) 3,8.10° 5,2.10° 6,9.10°
Precipités
: . Taille moyenne
intergranulaires 27.5 79 160
(nm)
o Densité (n) 1.10° 2,1.16° 4.107
Precipites

: . Taille moyenne
intragranulaires 17,5 24,3 25

(nm)

Tableau V-4 Densités et tailles moyennes des précipitésgraaulaires et intragranulaires
dans les aciers 316-HPT recuits & 700°C pendanhButes, a 800 °C pendant 10 minutes et
a 900 °C pendant 10 minutes.

Les densités de précipités ne varient pas en fomaiu recuit. La taille des précipités
intergranulaires augmente avec la température @etr€elle des précipités intragranulaires

reste autour de la vingtaine de nanometres.

La formation de carbures de types®lapres recuit est peu reportée dans la littérgtare
rapport a celle des carbures#ls et MC. Les carbures du types®1 contiennent en général

du Mo [30] et ils sont en général décrits comme phase dont la composition est trés
variable [31]. Des carbures¢il et Mx3Cs 0Nt été observes dans des aciers 304 et des aciers
316 aprés des recuits a 650°C dont la durée estisupe a 5 heures [32]. La proportion de
carbures MC par rapport aux MCsaugmente lorsque le temps de recuit augmente. Rkzen

et al [33] ont également reporté la présence deuces MC dans un acier 316 recuit 24
heures & 650 °C. Le paramétre de maille des carvaperté dans cette étude est de 11,20 A,

proche de celle trouvée lors de notre étude.



u.a.

= Diffraction de rayons X

Seul l'acier 316-HPT recuit a 500, 600 et 700 °@dat 10 minutes a été caractérisé par
DRX. Les diffractogrammes correspondants, ainsi @piex de 'acier brut de déformation et
de I'acier initial sont représentés sur la figur@8/
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Figure V-28: Diffractogrammes de I'acier 316-HPT recuit a 5800, a 600 °C et a 700 °C

compares a ceux de I'acier 316E et de I'acier 318TH

Comme il a été montré précédemment, la DPI engamdgdargissement des pics (la largeur
a mi-hauteur passe de 0,31° dans lacier 316E &4°Odhans l'acier 316-HPT), une
augmentation de la intensité du pi€111) par rapport aux autres pics de l'austésigng de

la présence d'une texture aprés déformation) @ip8ation des pics caractéristiques de la
martensiter’.

La comparaison des diffractogrammes apres lesteeentre 500 et 700 °C apporte plusieurs

informations :

» La largeur & mi-hauteur des pics diminue lors éesits. La diminution est d’autant plus
importante que la température de recuit est élevpeeffet, la largeur a mi-hauteur est
respectivement de 0,71, 0,51 et 0,29° apres r&6uttinutes a 500, 600 et 700 °C.



Comme il a été dit précédemment, ceci peut étredig(i) & 'augmentation de la taille
des grains, soit (ii) au relachement des contraimtiernes.

Les observations par MET montrent qu’apres rec&0@ et 600 °C, la taille des grains
n'évolue pratiquement pas. Elle est toujours dedfe de la quarantaine de nanometres.
La diminution de la largeur a mi-hauteur seraitdbée, dans ce cas, a un relachement
des contraintes internes. En revanche, aprés umitrac 700 °C, la microscopie
électronigue montre que la taille de grains edtalldre de 60 nm. Les deux contributions

peuvent donc étre liées a la diminution de la largemi-hauteur.

Des travaux antérieurs [34] ont déja montré la diion des contraintes internes en
fonction de la température de recuit et du tempeedeit dans un acier 304 déformé par
déformation plastique intense. Lors de recuits mu®db0 secondes, les contraintes
internes diminuent avec la température jusqu’atétedement éliminées apres un recuit a

une température supérieure a 1000 °C.

* La quantité de martensite, évolue en fonction ddelapérature du recuit. Elle est
d’autant plus basse que la température de redui@sgie : 25, 14 et moins de 5 % apres
recuit & 500, 600 et 700 °C respectivement.

» Apres recuit a 700 °C, la largeur a mi-hauteuridstitique a celle de I'échantillon 316E
(non déformeé). Cependant, les intensités relatidges pics sont différentes. Si la

déformation a engendré une texture, celle-ci egotws présente apres recristallisation.

* Il semble apparaitre un décalage du gld1 vers la droite lorsque I'échantillon est
déformé et ensuite recuit. Une différence maxind®e0,1° est par exemple observée
entre le 316E et le 316-HPT recuit a 600 °C. Cald@e peut étre di a des incertitudes

de positionnement en hauteur de I'échantillon.

=  Spectroscopie Mdssbauer

Les échantillons recuits entre 500 et 700 °C pend@nminutes ont tous été analysés en
spectroscopie Mossbauer. Les spectres obtenusreymméisentés sur la figure V-29(a). Les
pourcentages de martensite déterminés a partisgEsres ainsi que les valeurs du champ
hyperfin sont donnés sur la figure V-29(b). Commentontre la DRX, la quantité de

martensite diminue lorsque la température du remugmente. Les champs hyperfins des

échantillons recuits sont plus élevés que celdiéddantillon non recuit. La valeur du champ



hyperfin ne varie pas en fonction de la températigreecuit. De la méme fagon que pour les
échantillons recuits a 350 °C, cela suggére unéndimon de la concentration en solutés dans
la martensite. Aucun carbure n’a été observé daasdrois échantillons. La taille de grains,
toujours de quelques dizaines de nanometres reffidileli 'observation des carbures.
Egalement, les solutés ont pu migrer vers lesgailet grains. Les valeurs du champ hyperfin
sont cependant plus faibles que dans les échastitlecuits a 350 °C. Cela peut étre expliqué
par la hausse de la limite de solubilité dans latenaite pour des températures plus élevees.

Ainsi, moins de solutés sont rejetés de la martensi
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Figure V-29: (a) Spectres Mossbauer des échantillons reeug60 °C, 600 °C et 700 °C
compares a celui de I'acier 316- HPT et (b) Contitibn du sextuplet magnétique et valeur

du champ hyperfin.



Les pourcentages de martensite et d'austénite wbtgrar DRX et par spectroscopie
Mossbauer en fonction de la température de reonttreportés sur la figure V-30.
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Figure V-30: Pourcentages de martensiteet d’austénite en fonction de la température de

recuit. Les symboles carrés représentent les medaites par DRX et les symboles ronds par
spectroscopie Mossbauer. Les symboles gris correlgt a I'acier 316-HPT recuit a
350 °C pendant 288 h.

Bien que les deux techniques soient en désaccarte uourcentage absolu de martensite,
elles montrent des tendances identiques. JusqWaG0a quantité de martensite n’évolue
pas. Ensuite, elle diminue lorsque la températereeduit augmente. Ces observations sont
cohérentes avec celles observées par Rybal'chenkbh §2]. Dans un acier austénitique
déformé par ECAP, la quantité de martensite commardiminuer aprés des recuits a 500 °C
pendant 30 minutes.

3. Conclusion partielle

Les aciers 304-HPT et 316-HPT ont été recuits a 3BPpendant plusieurs heures. Les
analyses effectuées a l'aide des différentes tqoksi expérimentales ont permis de montrer
que :

() La taille des grains n’évolue pas a cette tenipégapour des temps de recuits
inférieurs a 300 h.



(i) La proportion de martensit€ n’évolue pas dans l'acier 316-HPT alors qu'elle
augmente dans l'acier 304-HPT. Cette différenceéagpliquée par la formation de
martensitee sous DPI dans l'acier 304-HPT. Cette derniéreramsformerait en

martensitey’ lors des recuits.

(i) Dans les deux cas, la composition chimique de ldemsiteo’ évolue lors du recuit.

Elle s’appauvrit vraisemblablement en solutés fifmsion de ces derniers.

Ces observations permettront de déconvoluer lestseffle la température de ceux de

I'irradiation dans ces aciers.

D’autre part, la recristallisation de I'acier 3168MH a été étudiée lors de recuits a plus hautes
températures. Lorsque le temps de recuit est demitiutes, la croissance des grains
commencent a une température d’environ 700 °C. draposition de la martensite varie
eégalement lors des recuits. Les recuits a 800 9D@t’C ainsi que le recuit a 700 °C pendant

30 minutes induit la formation de carbures, dorg partie est du type 2.

V. Effets d'irradiation

Les effets de lirradiation aux ions a 350 °C sumiicrostructure de I'acier 316-HPT et de

I'acier 304-HPT ont été observés en MET. L'acie6-HPT a également été analysé en sonde
atomigue de fagon a comparer les effets de l'iatdal sur la redistribution des espéces
chimiques dans l'acier classique et dans l'acidbrdée. La sonde atomique a également

permis de caractériser la composition des jointgrdms apres irradiation.

1. Conditions d’irradiation

Les conditions d’irradiation sont données dangldeau V-5.

Echantillons Fluence Dose Flux T Accélérateur Techniques
(ions.m®)  (dpa) (dpa.sh) (°C) d’analyse
316-HPT 8 4
304-HPT 2,7.10 5 2,9.10 350 Irma MET
316-HPT  5,4.10° 10 5,3.10* 350 Jano Sonde

Tableau V-5 Conditions d’irradiation des lames minces d’asi@04-HPT et 316-HPT et

des pointes de sonde atomique en acier 316-HPT.



Chapitre 5 : Les aciers austénitiques a grainafirs

2. Microstructure aprés irradiation

Les résultats de MET sur les aciers a grains uisafradiés sont tout d’abord présentés. Les

observations en sonde atomique sur I'acier 316-HRdié sont ensuite décrites.

a. Microscopie électronique en transmission

Les microstructures des aciers 316-HPT et 304-Hft€sairradiation sont présentées sur la
figure V-31. Elles sont toujours caractéristiques ld microstructure d’'un acier a grains
ultrafins. Cependant, des différences entre legeracHPT avant et aprés irradiation
apparaissent. Dans le cas de l'acier 316-HPT,rdasaux du cliché de diffraction sont moins
continus, ce qui pourrait étre lié a une augmemnatie |a taille de grains. Cette observation
est cohérente avec la distribution en taille deaingr (figure V-32) qui montre un

élargissement de la distribution vers les taillegdhins plus élevées.

Figure V-31: Images MET en champ clair et clichés de diffi@tiassociés pour (a) I'acier
316-HPT et (b) I'acier 304-HPT irradiés tous deuxxaons Fé a 5 dpa, a 350 °C.
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30

0316-HPT
Irradié & 5 dpa & 350 C

Fréquence d'observation (%)

10 20 30 40 50 60 70 80 90 =100

Diamétre des grains (nm)
Figure V-32: Distribution en taille des grains dans I'aciel8-HPT irradié a 5 dpa a
350 °C. La distribution est comparée a celle deita 316-HPT non irradié.

La taille moyenne des grains apres irradiationddstviron 60 nm dans l'acier 316-HPT
irradié. Comme I'a montré I'étude des échantilloesuits a 350 °C, cette augmentation de la
taille de grains n’est pas due uniqguement a la éeatpre. L'irradiation aux ions induit donc
une croissance des grains. Plusieurs travaux empstaux [5,35] ou de simulation [36,37]
aboutissent a la méme conclusion. D’apres Kaouifi |]& croissance des grains induite par

I'irradiation aux ions comporte trois régimes, ddgents de la température d'irradiation :

» Un régime purement thermique ou ce sont les efffieisniques qui induise le processus

de croissance des grains. Ce régime est observédpsutempératuressupérieures a
0,3xT;.

* Un régime thermiquement assisté dans lequel unéioamson des effets d’irradiation et
de la mobilité thermiquement activée participe értassance des grains

« Un régime dit « basses températures » ou « nomihee » ou les effets d'irradiation

sont prédominants dans le processus de croissasograins. La cinétiqgue de croissance

® La température de fusion @un acier austénitique inoxydable est de I'ordeel450°C [18]
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ne dépend pas de la température d’irradiation. drap€rature de transition entre le
régime athermique et le régime thermiquement &ssgtcomprise entre 0,15 et 0,20xT

Les irradiations aux ions Fent été effectuées a 350 °C, soit environ 0,25ka croissance
des grains a donc lieu dans le régime thermiquerassiste. D’apres plusieurs études, la
croissance des grains, méme dans le régime theemeut assisté, est provoquée par
I'intersection des cascades de déplacement avepitgs de grains [36,37]. La croissance
induite par lirradiation ne dépend pas du fluxrdidiation mais de la dose. Les auteurs
suggerent donc que le mécanisme intervenant damsitsance n’est pas dd a un mécanisme
classique de diffusion accélérée par lirradiatighinsi, les cascades de déplacement
joueraient un réle important dans la croissancegiams. Ceci est appuyé par des résultats
expérimentaux montrant que lirradiation aux éleet n'engendre pas de croissance des

grains [37].

Pour ce qui est de I'acier 304-HPT irradié, il @#ficile de conclure quant & une éventuelle
augmentation de la taille des grains. Ceux-ci soajours compris entre 70 et 250 nm. La
difféerence avec l'acier 304-HPT non irradié esttaulr visible au niveau du cliché de
diffraction. Les anneaux semblent plus homogénéminsité des anneaux correspondant a
la martensite: est faible voire méme nulle. Ce résultat meneux dgypothéses sur la quasi

disparition de la martensite:

« La lame mince n’étant pas d'excellente qualité, plage relativement réduite a pu étre
observée. Or, la microstructure apres déformatsbmétérogene. Les hétérogénéités sont
plus grandes que les zones observées en MET. leactiservée serait alors une zone ou

il y a moins voire peu de martensite

» Durant lirradiation, la transformation — o’ a lieu. Cet effet a été observé par DRX
dans I'acier 304-HPT recuit a 350 °C. La tempémtliirradiation est de 350 °C. Il est
probable que cette transformation se produise pegdtaadiation, simplement du fait de
la température. Bien que rien ici ne permette delcwe, il est possible que l'irradiation
modifie la cinétique de cette transformation.

Aucun défaut d’irradiation (boucles de dislocatibigack dots) n'a pu étre observé dans les
échantillons HPT. Plusieurs raisons peuvent étogjéées :

« Ladifficulté a observer les défauts éventuellenpasents. Surtout dans le cas de I'acier

316-HPT, la taille des grains, de l'ordre de 40 rend difficile la visualisation des



défauts a lintérieur des grains. La présence ddramtes dans les grains engendre

également des contrastes a l'intérieur des grains.

L’objectif en élaborant des matériaux nanostrug@tit d’augmenter la surface de puits
de défauts afin d’augmenter I'élimination des DIP @b puits. Ainsi, le nombre d’amas
de DP pourrait étre plus faible que dans un matéclassique. Leur taille, s’ils sont

présents, pourrait également étre suffisammentepediur gu’ils ne soient pas visibles en
MET. Matsuoka et al. [7] concluent apres des olat@ms en MET, qu’il ne subsiste pas
de défauts d'irradiation dans les grains, apréiation aux neutrons d’un acier 316 a
grains ultra fins (< 300 nm). Des études menéeRpae et al. [4] ont montré, dans du
Pd irradié aux ions Kr de 240 keV a la tempéraambiante, que la densité de défauts
dans les grains est dépendante de la taille dasgg(igure V-33). Lorsque la taille de

grains est inférieure a 30 nm, aucun amas de défeest visible.
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Figure V-33: Densité de défauts en fonction de la taille dargs dans un échantillon de Pd

irradié aux ions Kr de 240 keV [4].

b. Sonde atomique tomographique

Seul l'acier 316-HPT irradié a 10 dpa a été anagyséonde atomique (TAP). Deux volumes

ont été analysés. La composition globale des vaduest reportée dans le tableau V-6. La

composition mesurée est proche de la compositionimale. La concentration en Ni est

légerement plus élevée que celle attendue alorselles en Mo, Cu et Co sont plus basses.



Elément C P Si Cr Ni Mo Mn Cu Co V

% at. 0,32 004 142 176 11,45 1,01 1,33 0,14 0,02 0,20
26 001 0,01 0,02 021 0,06 002 002 001 001 0,01

Nominale 0,25 0,048 1,34 17,7 10,02 1,30 1,13 0,21 0,113 -

Tableau V-6 Composition globale de I'acier 316-HPT irradi€l@ dpa mesurée en sonde

atomique. Le fer est le complément.

=  Ségrégation aux joints de grains

Dans chaque volume, les joints de grains sontectant visibles (figure V-34) grace,
notamment, a la ségrégation du Si. L'enrichisseneensi, indiqué par des fleches sur la
figure V-34, est accompagné d'un enrichissement Nin également indiqué. Les
concentrations en Mo et en C ne varient pas awanoide joint de grain alors que la répartition

hétérogéne du P coincide avec la présence du joint.

Les observations sont complétées par un profilaeentration a travers le joint de grain et
représenté sur la figure V-35. Le profil a été érao mesurant la composition dans une boite
orientée parallélement au joint de grain et dé@dedong de I'axe de I'analyse. De la méme
facon que pour les amas enrichis en Si, des mederekensités reduites ont été effectuées
afin de vérifier Iimportance de l'effet de gransksnent local (annexe 2). L'effet de
grandissement local ne semble pas engendrer d’tenges modifications de la composition

ou de la morphologie des joints de grains.
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160 nm

Figure V-34: Répartition des principaux éléments et des égsnsusceptibles de ségréger
aux joints de grains. Un joint de grain est visiglé&ce a un enrichissement en Si et en Ni. Le
profil de concentration a été tracé en mesurartddenposition dans la boite rouge.

Les enrichissements en Si et en Ni sont clairemisitiles sur le profil de concentration. La
concentration en Si atteint 4 % at. alors que celieNi monte a environ 15 % at. La
concentration en Cr chute nettement pour atteid@réo at. au niveau du joint de grain. La
ségrégation s’étend sur environ 3 nm. Le profitdecentration n’est pas symétrique de part
et d'autre du JG. Ceci pourrait étre lié a la ntigrades joints de grains. Ce phénoméne est
reporté par Sakaguchi et al. [38] dans un Fe-2@dlirradié aux électrons. Les profils de

ségrégation sont asymétriques lorsque les jointgalas migrent sous irradiation.
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Figure V-35: Profil de concentration a travers le joint deagm visible sur la figure V-34,

dans l'acier 316-HPT irradié a 10 dpa, a 350 °Cufsdes principaux éléments sont

représentés, excepté le Fe.

Un deuxieme joint de grain a été intercepté dansecond volume. Les mémes tendances
sont observées. La concentration en Cr chute a@ni4 % at. alors que les concentrations
en Si et en Ni atteignent respectivement 17 et4,&t. La composition moyenne au niveau

des deux joints de grains est donnée dans le tabléa

Elément Si Ni Cr Fe
% at. 4,6 17,4 13,4 ~ 60
20 1,3 2,1 2,5 -
F 3,2 1,5 0,8 -
AF 0,9 0,2 0,2 -

Tableau V-7 Composition moyenne en % at. et facteurs d’'émggement des joints de

grains dans I'acier 316-HPT apreés irradiation awnis F€ a 10 dpa.

L’évolution de la concentration en Cr et en Ni aueau des joints de grains d’aciers 316
conventionnels irradiés aux protons ou aux neutestgeportée sur la figure V-36 [39-46].

Les résultats obtenus par sonde atomique dan®i’&di6-HPT irradié aux ions Fécette



étude) sont également reportés sur la méme figjareont tres similaires a ceux trouvés dans

la littérature.
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Figure V-36: Evolution des concentrations en (a) Cr et (b)\araux joints de grains dans
des aciers austénitiques inoxydables de la sére Badiés aux protons ou aux neutrons
[39-46] et dans l'acier 316-HPT irradié aux ions Fécette étude).



Les variations de concentration en solutés obseavésiveau des deux joints de grains
suivent les mémes tendances que dans les acierxl&&€iques irradiés (hausse de la
concentration en Ni et baisse de la concentratio@®. Ainsi, le mécanisme conduisant aux
ségrégations observées dans l'acier 316-HPT irauakéons Féest sans doute similaire a ce
qui se produit dans les matériaux a grains micraqués (RIS). Il est cependant surprenant
que l'intensité de la RIS soit la méme dans unragd@ventionnel et dans un acier a grains

ultrafins, ou la densité de JG est trés élevée.

La composition des joints de grains dans l'acie®-BIPT irradié aux ions est similaire a la

composition des amas enrichis en Ni et en Si obBseapres irradiation aux ions dans l'acier
316 classique. Cette observation est un argume@pié&mentaire en faveur de la formation de
ces amas par ségrégation induite par l'irradiatiem effet, c’est ce mécanisme qui engendre

les changements de composition aux joints de grains

= Distribution des solutés dans les grains

La distribution des éléments a I'intérieur des ggaile I'acier 316-HPT irradié a été étudiee.
Les tests statistiques ne permettent pas de cengliant a la répartition aléatoire ou non des
éléments. Les recherches d’amas n’ont pas permisetiee en évidence la formation d’amas
enrichis en Si et/ou en Ni (figure V-37). Ainsi, ast possible que I'augmentation de la
fraction volumique de joints de grains inhibe lanfation des amas de solutés observés dans
les matériaux a grains nanomeétriques. Des obsengaten MET ont été effectuées par
Matsuoka et al. [7] dans des aciers 316 irradiésrautrons a 290 °C et dont la taille de
grains varie entre 0,1 et 50n. L’auteur montre que le durcissement ne varie geslant
l'irradiation et que les défauts d’irradiation (bkadots) ne sont plus visibles lorsque la taille

de grains est inférieure a 300 nm.

73 nm

Figure V-37: Répartition des atomes de Ni et de Si dans aingte I'acier 316-HPT irradié

aux ions Fé a 10 dpa.



3. Modélisation MFVIC

Afin d’essayer de comprendre les résultats expériaux décrits précédemment, des calculs
MFVIC ont été effectués.

a. Seégrégation aux joints de grains

Les profils de concentration aux joints de grairmtrent une ségrégation similaire dans un
acier 316 irradié dans BOR-60 [47] et dans 'a@&6-HPT irradié aux ions FeAinsi, un
premier jeu de parametres correspondant a un atéwclassique, irradié aux neutrons dans
BOR-60 & 320 °C a été comparée a une irradiatigrnicas Fé a 350 °C d’'un acier 316-HPT.

Il est & noter que la concentration de dislocatidass I'acier 316-HPT est faible car les
dislocations libres ne sont pas stables et s’osganien cellules de dislocation pour créer les
joints de grains hors équilibre. Ainsi, la dengl& dislocations utilisée lors de ce calcul est
négligeable, elle a été choisie de facon arbitrégale & 10m™. En revanche, la taille de
grains et donc la présence de JG sont prises epteoBn toute logique, étant donnée la taille
de grains, des cascades de déplacements "tomhenties JG. Leur efficacité est donc
différente d’'une cascade en volume. Ce phénomesst pas pris en compte dans les calculs
MFVIC ci-apreés.

A partir des résultats du modele, les pourcentafjeserstitiels et de lacunes qui se sont
éliminés sur les différents puits ou qui se socbnebinés, en fonction de la dose ont été
calculés. Les résultats sont représentés, danaslales interstitiels, sur la figure V-38 (les
lacunes ne sont pas représentées ici mais lesnegglaont identiques).
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Figure V-38: Proportion (en %) d’interstitiels éliminés swed puits de défauts ou
recombinés avec des lacunes en fonction de laglmse(a) un acier 316E irradié aux
neutrons a 320 °C et (b) un acier 316-HPT irradiaons a 350 °C.



Dans [l'acier classique irradié aux neutrons, [|'é@hation des interstitiels a lieu
préférentiellement sur les amas interstitiels (ag@ration sous la forme de boucles de
dislocation). Environ 90 %, des interstitiels gi@inent par ce mécanisme. Dans une moindre
mesure, les recombinaisons, I'élimination sur I8sodl les dislocations participent également
a I'élimination des interstitiels. Pour l'acier 3HPT irradié aux ions, la proportion
d’interstitiels s’éliminant sur les joints de graiest bien plus élevée dans le cas de l'acier
316. Alors que seulement 3 % des interstitielsim@éht sur les JG dans le cas de I'acier
classique irradié aux neutrons, environ 50 % dé&etrx d’éliminent sur les JG dans l'acier
316-HPT irradié aux ions. L’élimination des intéists sur les amas interstitiels est le second
mécanisme d’élimination (40 % des interstitielsn@tiés). La concentration de dislocations

étant faible dans I'acier 316-HPT, I'éliminatiorr $es dislocations est négligeable.

Afin de pouvoir comparer les taux de ségrégatia¥s (Aux flux de défauts ponctuels allant
d’éliminer) au niveau des joints de grains a ungedirradiation donnée, il est nécessaire de
calculer le flux de défauts allant s’éliminer sas ljoints de grains par unité de surface de
joints de grains. La surface de JG pararété calculée dans le cas des deux aciers fisgrai
micrométriques et a grains ultrafins) en consideésanplement des grains cubiques. Pour une
dose de 10 dpa, dans le cas de l'acier 316 classimgadié aux neutrons, le flux de DP
éliminés par unité de surface de JG est'8.a0%.s?, il atteint 6.18° m?.s® pour I'acier 316-
HPT (en supposant un flux constant tout le lond'idadiation). Il existe donc un facteur 8
entre les flux de DP sur les JG entre I'acier dtpssirradié aux neutrons et I'acier 316-HPT
irradié aux ions. Or, les taux de ségrégation oléseexpérimentalement sont similaires.
Ainsi, il semble qu’'une variation d’'un facteur 8rdes flux de DP n’engendre pas de

modification des taux de ségrégation.

b. Amas de défauts ponctuels

Pour aller plus loin dans la compréhension des mgweees de formation des amas de solutés,
des calculs MFVIC sur un acier 316 classique etacier 316-HPT irradié aux ions sont

présentés sur la figure V-39. Les calculs ont &st®iés en considérant que les puits de DP
sont les surfaces et non les JG pour l'acier 3Htkeffet, le calcul a été réalisé dans le cas
d’'une pointe de sonde atomique. Les résultats rmohtue la densité d’amas est légerement

plus faible dans I'acier 316-HPT apres irradiatéola méme dose.
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Figure V-39: Evolution de la densité d’amas interstitiels ddes aciers 316-HPT et 316

classique irradiés aux ions Fe

Ainsi, 'augmentation de la fraction volumique daents de grains permet d’éliminer plus de
défauts ponctuels et donc de limiter la formatitanths de défauts ponctuels. La figure V-40
donne les proportions d’interstitiels éliminés dnsas des deux aciers. Seulement 40 % des
interstitiels participent & la formation des amateiistitiels dans le cas de I'acier 316-HPT
alors que 87 % y participent dans le cas de l'aBiE6 classique. La majeure partie des

interstitiels dans le cas de 'acier 316-HPT s’éhiemt sur les JG.
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Figure V-40: Proportion (en %) d’interstitiels éliminés swed puits de défauts ou
recombinés avec des lacunes en fonction de laplmse(a) un acier 316E classique et (b)

un acier 316-HPT irradiés aux ions a 350 °C.
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Si la ségrégation induite par I'irradiation estrbresponsable de la formation des amas Ni-Si,
il est alors cohérent de ne pas observer ces aaraslés grains de I'acier 316-HPT irradié

aux ions.

4. Conclusion partielle

L'irradiation aux ions Fede 160 KeV engendre une croissance des grain® de6® nm.
Cette croissance est probablement due aux casaledéplacements engendrées par

I'irradiation qui interceptent les joints de grains

La ségrégation induite par I'irradiation aux joinls grains a été observée par sonde atomique
tomographique. Les joints de grains apreés irrastiasiont enrichis en Si et en Ni et appauvris
en Cr. Les taux de ségrégation sont semblablesxaateservés dans des aciers austénitiques a
grains sub-micrométriques irradiés aux protonswureutrons, alors que les calculs MFVIC
indiquent que I'élimination des DP aux joints daigs est plus importante dans les aciers a

grains ultrafins.

Enfin, aucun amas de solutés n'a été observé apafation dans les aciers a grains
ultrafins. La présence d'une forte densité de idé grains a probablement empéché la

formation d’amas de solutés.

VII. Conclusion

Deux aciers austénitiques 304 et 316 a grainsfinlsrant été élaborés par HPT. L'acier 316-
HPT présente une microstructure avec une taillegdens inférieure a la centaine de
nanometres et composée d’austénite et de martenslt&acier 304-HPT possede une taille
de grains supérieure a 100 nm. De la martensitst présente en plus de l'austénite et de la

martensitey’.

Différents recuits ont été effectués afin de telstetabilité des microstructures.

Apres recuit a 350 °C, la taille de grains ne vauds. Les contraintes engendrées par la
déformation ont tendance a diminuer. La quantiténdetensiten’ ne varie pas dans I'acier
316-HPT alors qu’elle augmente dans l'acier 304-HEA transformation de la martensite
présente aprés déformation uniqguement dans I'8éfHPT, en martensit€ lors du recuit
pourrait expliquer cette observation. La compositehimique de la martensii® semble



évoluer pendant le recuit, la concentration entésldans la martensite diminuant au cours du

recuit.

Lors de recuits courts (10 minutes), la microstitetevolue lorsque la température de recuit
est supérieure a 600 °C. La taille de grains autgnerhors avec la température. La

composition chimique de la martensite évolue égatgnmDes carbures se forment dans les
grains et également au niveau des joints de gons les recuits dont la température est

supérieure a 700 °C.

La stabilité de la microstructure a également &idiée sous irradiation aux ions'Fae 160
keV a 350 °C. La taille de grains augmente |égéntrseus irradiation entre I'état brut de
déeformation et I'état irradié. La composition desfs de grains varie : un enrichissement en
Si et en Ni et un appauvrissement en Cr sont obsehes taux de ségrégation au niveau des
JG sont identiques a ceux reportés dans la litteratans les aciers classiques.

Par ailleurs, aucun amas de défauts ponctuelsauinaamas de solutés n'ont été observés en
MET ou en sonde atomique au sein des nanograinsffén dans les aciers a grains ultrafins,
I'élimination des DP sur les JG est plus importantequi limite la formation d’amas de DP

ainsi que la diffusion des solutés.
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Conclusion et perspectives

Ce travail participe a la compréhension des phénesde vieillissement sous irradiation des
structures internes, en aciers austénitiques iraiXed, des réacteurs a eau pressurisée. De
nombreuses études montrent la formation d’amasédieuts ponctuels (boucles de Frank,
cavités et/ou bulles de gaz) sous irradiation @ique ainsi que la modification de la
composition chimique des joints de grains par gEgién induite par lirradiation. Ces
modifications microstructurales participent a lay@&ation des propriétés macroscopiques
des matériaux des structures internes. Cependantrdvaux existants ne prennent pas en

compte la redistribution intragranulaire des sawéus irradiation.

Ainsi, le premier objectif de cette étude étaitbbervation et la compréhension des
mécanismes de redistribution des solutés sousidtiaa dans des aciers austénitiques
inoxydables.

Dans un premier temps, I'étude d’'un acier ausigundiinoxydable 316E irradié dans des
conditions réelles de fonctionnement d'un REP amigerde mettre en évidence, grace a
I'apport de la sonde atomique tomographique, len&dion d’amas enrichis en Si et en Ni et
appauvris en Cr et en Fe. Leur composition ne spmed a aucune phase d’équilibre prédite
par le diagramme de phases Ni-Si. La taille etelasidté de ces amas sont du méme ordre de
grandeur que la taille et la densité des bouclesdtitielles formées dans le méme acier,
irradié dans des conditions similaires.

Dans un second temps, afin d’identifier les mécaas a I'origine de la formation de ces
amas Ni-Si, des irradiations modéles aux ionsdfe été mises en place sur des échantillons
d’aciers 304H et 316E. Les analyses de sonde at@mmigontrent la présence d’amas de
solutés apres irradiation. Ces amas sont uniqueergithis en Si pour les plus faibles doses
(< 1 dpa). lls sont ensuite enrichis en Si et eneNiappauvris en Cr lorsque la dose
d’irradiation augmente. L'analyse en MET d’échdatik irradiés dans les mémes conditions
révele la présence de boucles interstitielles. dagssités numériques d’amas de solutés sont
du méme ordre de grandeur que les densités dedsodelFrank. Seule la taille des amas de
solutés et des amas de DP différe.

Un modele de dynamique d’amas a été utilisé, enptment des résultats expérimentaux.
Les paramétres «irradiations » de ce modéle, dgjatants pour des irradiations aux

neutrons, ont dus étre ajustés pour les irradiatiamx ions. Les résultats de simulation



permettent de reproduire correctement les résuttgi@rimentaux en terme de densités de
boucles de Frank. Une différence est néanmoinsnadsesn ce qui concerne les tailles des
boucles.

L’interprétation des résultats expérimentaux adkades résultats de simulation suggere que
les amas de solutés se forment par précipitatidnit@ hétérogéne sur les amas de défauts,

sans pour autant exclure sans ambiguité les antreanismes de formation.

Le second objectif de ce travail était d’étudiemi&rostructure ainsi que le comportement
sous recuits et sous irradiation d’'un nouveau rztéélaboré par déformation plastique
intense, un acier austénitique a grains ultrafreux aciers ont été fabriqués par torsion sous
pression, un acier 316-HPT qui présente une tdédlgrains de I'ordre de 40 nm et un acier
304-HPT dont la taille de grains est de l'ordrelal€entaine de nanomeétres. Dans les deux
cas, la déformation a engendré la formation de enaitie, uniquement’ dans I'acier 316-
HPT, o’ et e dans l'acier 304-HPT.

Deux types de recuits ont été effectués sur I'a@i&-HPT. D’une part, des recuits a 350 °C
afin de déconvoluer les effets de la températureedsx de l'irradiation lors d'irradiations a
350 °C. D’autre part, des recuits de 10 minutekia Ipautes températures (500 a 900 °C) afin
d’étudier la recristallisation. L’analyse de ces tén@aux au moyen de techniques
complémentaires (MET, DRX, Mdssbauer) montre queilie de grains n’évolue pas pour
des recuits a 350 °C, du moins pour des tempsiéofér a 300 h. La martensite semble
s’appauvrir en solutés lors des recuits.

Lors des recuits de 10 minutes, la taille de gransmmence a augmenter lorsque la
température est de 700 °C puis croit ensuite rapgé. La présence de carbures (de type
MeC pour les plus gros) inter et intragranulairegéamgise en évidence apres recuit a 800 et
900 °C. La martensite est également appauvrie leéso

Aprés irradiation aux ions Fea 350 °C, la taille de grains augmente de 40 B0
probablement par linteraction directe des cascaliesléplacements avec les JG, dans un
régime thermiquement assisté. Les études en saodegae ont permis de quantifier la
ségrégation induite au niveau des joints de grdies. taux de ségrégation apparaissent
similaires a ceux obtenus par d'autres méthodes di@s aciers classiques irradiés aux
neutrons. En revanche, contrairement a ce qui ab&érvé dans les aciers classiques irradiés
aux ions, aucun amas de solutés n'a été détect ldargrains de l'acier 316-HPT. Ainsi,
'augmentation de la surface de joints de grainsneé de limiter le dommage intragranulaire.



En résumé, ce travail :

- a permis la mise en évidende la formation d’amas Ni-Si dans I'acier austénitjue 316

sous irradiation aux neutrons dans des conditionsdelles de fonctionnement.

- a apporté, grace a une démarche « expériences e@sodéatodélisation » des éléments de
réponse quant au mécanisme de formation de ces a@®lke-ci suggeren mécanisme de

précipitation induite hétérogéne sur les amas de €guts ponctuels.

- a permis d’étudier le comportement sous recuitoas irradiation d’un nouveau materiau.
La recristallisation des grains débute a partiretriits de 10 minutes a 600 °C. Les recuits a
plus hautes températures engendrent la formatioocadaures de type M. Cette étude a
permis de montrea limitation du dommage intragranulaire induit par l'irradiation dans

ce matériau a grains ultrafins.

De nombreux compléments et perspectives a ce tipea@vent étre envisageés.

Pour la premiére partie de ce travail, des étudespEmentaires sont a mener afin de
confirmer le caractere hétérogene et induit deolanéition des amas Ni-Si. Ainsi, I'étude
d’échantillons irradiés aux électrons, dans deslit@ms n’engendrant pas la formation d’une
forte densité numérique d’amas de défauts maigassune mobilité suffisante aux solutés
du fait de la sursaturation en DP, apporterait odgrmations complémentaires sur le
caractére homogene ou hétérogéne du mécanismermatifin des amas de solutés. La
difficulté est purement technique : disposer unébmateur et d'un temps d'irradiation
suffisant.

Egalement, un ajustement plus précis des param@&gagée du code MFVIC (matériau et
irradiation) ainsi que lintroduction de la mobditdes petits amas de défauts ponctuels,
permettraient d’obtenir des résultats plus proalessrésultats expérimentaux, notamment en
terme de tailles de boucles. Ces paramétres pe@mntobtenus grace a des résultats de
modélisation ab-initio ou de dynamique moléculaNéanmoins, des données expérimentales
sur des systemes plus simples, en comparaisonagien commercial, sont nécessaires pour
valider les modeles. Aussi, la méme démarche gileeadoptée lors de ce travail (irradiations
modeles sur des échantillons de sonde atomiqu&jElg et éventuellement de techniques
complémentaires telle I'annihilation de positonsyit étre appliquée a des alliages modeles
(Fe-Cr-Ni, Fe-Cr-Ni-Si,...). Ce travail sera efi@et dans le programme Européen
PERFORM®G60, programme dans lequel EDF et le GPMaggzeht et ou une thése sur ce sujet
débute.



Enfin, I'analyse en sonde atomique de joints déngrd’'un matériau classique irradié pourrait
étre envisagée grace a la méthode de “ lift-outilisant un faisceau d’ions focalises (FIB).
Ceci constituerait une premiére dans l'analyse jdedés de grains irradiés dans des aciers

austénitiques. Des expériences sont planifiées wafigtur proche.

L’étude des aciers nanostructurés devrait étre t&téga court terme par la fabrication d’une
vis d’internes et d’éprouvettes de traction enra8ik6 a grains ultrafins. L’élaboration de

cette vis est envisagée, a partir d’'une barre foamge par ECAP. Cette technique permet, en
effet, d’obtenir des matériaux massifs sous formeebdrres de plusieurs centimetres de
diamétre. L'étude des propriétés mécaniques ainsi dps tests de corrosion permettraient
d’avoir une idée plus précise sur le comportementas aciers en conditions extrémes. Enfin
la mise en place d’éprouvettes en réacteur nueléaipérimental permettrait de compléter
I'étude sur la résistance a lirradiation de ce veau matériau. L'étude de faisabilité pour

placer ces échantillons en réacteur est en cours.



Annexe 1 : Préparation des échantillons

|. Lames minces de microscopie électronique en tramission

Les échantillons de microscopie électronique enstrassion doivent étre préparés sous la
forme de lames minces. Leur épaisseur ne doit ppasder la centaine de nanométres, de

facon a ce qu’ils soient transparents aux électrons

La préparation des échantillons se fait en trospeédt. Tout d'abord, les échantillons sont
découpés sous la forme de pastilles de 3 mm deétliara I'aide d’'une carotteuse et de pate
diamantée. Les pastilles sont ensuite polies dd’diun papier abrasif (SiC de granulométrie
1000) jusqu'a une épaisseur d'environ Q00 La derniére étape consiste a former un trou au
milieu de I'échantillon. Les bords du trou congtittila zone observable en MET. lIs doivent
étre suffisamment fins (épaisseur < 100 nm) poisséa passer les électrons. Pour cela, les
pastilles sont amincies par polissage électrolgigpar un bi-jet, dans un Ténupol.
L’amincissement s'arréte automatiquement lorsquitou se crée dans la pastille. Les

électrolytes et les conditions de polissage uslisésont donnés dans le tableau 1.

Electrolyte Conditions
70 % éthanol T=5°C
20 % éthermonobutylique _
1 Ao A V=30V
d’éthylene glycol | = 150 mA
10 % d’'acide perchlorique -
90 % acide acétique T :_14 <
2 : ) V=20V
10 % acide perchlorique | = 60 MA

Tableau 1: Conditions de préparation des lames minces dispage électrolytique.

La qualité des échantillons a souvent été meillauex les conditions 2.

ll. Pointes de sonde atomique

Le champ électriqgue intense (quelques dizaines ales \par nanomeétre), nécessaire a
I'évaporation des atomes des échantillons de satmheique est obtenu par effet de pointe.

Les échantillons sont donc préparés sous la foengothtes dont le rayon atteint des valeurs



extrémement réduites (de I'ordre de quelques digade nanometres). Deux techniques sont
principalement utilisées : la double couche etieroboucle.

1. Méthode de la double couche

Cette méthode permet d'obtenir une pointe de fail@n de courbure a partir d’'un
batonnet de 1 a 2 cm de longueur et de sectiogearférieure au mmz. Elle comprend deux

étapes.

La premiére consiste a former un col le long dwiéé¢t. L'échantillon (anode soluble)
est plongé dans une fine couche d'électrolyte (75'8ide acétique et 25 % d'acide
perchlorique dans le cas d'alliages a base fetjafio sur une solution inerte plus dense
(Galden). La cathode est constituée d'un anneauorerplongé au fond du bécher.
L’échantillon est soumis a un mouvement de va ettvile fagon a créer le col (Figure 1). Le
potentiel appliqué entre les deux électrodes lersalte premiere étape est d'une quinzaine de

volts environ.

75% acide acétique
25% acide perchlorique~::

Galder —

Cathod:

Figure 1: Méthode de la double couche. Premiéere étapemdtion du col.

Lorsque le col est suffisamment mince, I'échantillest placé dans un électrolyte
composé de 98% d'éther monobutylique et de 2% déa@erchlorique, de facon a le
dissoudre de maniére homogene sur toute sa longbeure 2). Le batonnet finit par se
rompre la ou le col est le plus mince. Le couranit étre arrété au moment méme de la
rupture afin d'obtenir le plus faible rayon de dmure possible a I'extrémité de la pointe. Au
moment de la rupture du col, la tension entre lesxdélectrodes est de quelques volts
seulement, afin que la réaction d'électrolyse safitisamment lente pour ne pas dégrader le

rayon de courbure de la pointe.



98% ether monobutylique |~ —
2% acide perchlorique - —

Figure 2: Méthode de la double couche. Deuxiéme étapwtioin jusqu’a la rupture.

Si la partie inférieure du batonnet est suffisamnb@mgue, elle peut étre récupérée pour

réaliser une seconde pointe a l'aide de la métlzoatécroboucle.

2. Méthode de la microboucle

La microboucle permet de retailler des pointes @bsnou déja analysées en sonde
atomique ou trop courte pour étre taillées par &hwde de la double couche. Il est ainsi
possible de minimiser la quantité de matériau rezesa la réalisation d'une étude par sonde
atomique. Ceci peut s'avérer tres utile, notamnuamts le cas ou les échantillons sont
radioactifs.

Afin de former une pointe grace a la méthode daitaoboucle, I'échantillon est positionné
au centre d’'une goutte d’électrolyte (98% d’éthembutylique + 2% d’acide perchlorique)
suspendue dans un petit anneau en platine (Figur&rge tension est appliquée entre
I'échantillon (anode soluble) et I'anneau de platifcathode) afin de polir la partie de
I’échantillon dans la goutte d’électrolyte.

Echantillon (anodt

Anneau de
¢ ? platine (cathode)
Goutte d’électrolyte (98%ther
N ) monobutylique+r 2% acide perchlorique)

Figure 3: Schéma de principe de méthode de la microboucle.

De la méme fagcon que pour la méthode de la doublehe, un col est formé sur
I’échantillon en lui appliguant un mouvement deetadent (figure 4a). Lorsque le col est
prét de se rompre, I'extrémité de I'échantillon @atée dans la goutte d'électrolyte, et la

tension n’est appliquée que lorsque le col resseriélectrolyte (figure 4b). L'extrémité de



I’échantillon doit toujours se trouver dans la deuusqu'a la rupture du col, afin d’éviter
gu’il se ne se replie sous l'action de son poids.

a)

Figure 4: Méthode de la microboucle. a) Formation d’un pal mouvement de va et vient.

b) Finition jusqu’a la rupture, le bout de I'échdidn doit toujours rester dans la goutte.
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Annexe 2 : Effet de grandissement local

Annexe 2 : Effet de grandissement local

|. Principe de I'effet de grandissement local

La sonde atomique tomographique est basée surifeig® de I'évaporation par effet de
champ. Le champ d’évaporation des atomes (chamgsséite pour évaporer un atome de la
surface de la pointe) dépend de leur nature chimidw sein d’'un échantillon, les champs
d’évaporation de deux phases distinctes peuvent doe différents. L’'un des exemples les
plus connus est celui des précipités de cuivreeaudune matrice ferritique dans les alliages
Fe-Cu. Le champ d'évaporation du cuivre (30 Vnest inférieur & celui de la matrice
ferritique (35 V.nn) [1].

Du fait de cette difference de champ d'évaporatioramas émergeant a la surface développe
localement un rayon de courbure d’équilibre différdu rayon de courbure moyen de la
pointe. Le rayon de courbure local, au niveau dendis, B satisfait a I'équation V = 3,.R,

ou V est le potentiel appliquée,, Et 3, sont respectivement le champ d’évaporation et le
facteur de forme de I'amas. De méme, le rayon debtoe de la matrice suit la relation V =
Em.Bm-Rm. En supposant que les facteurs de forme de laiomast de l'amas sont

o R . . R E
approximativement les mémes, il vient->- = —™

m p

Deux cas se présentent alors (figure 1). Si le ghdi@vaporation de 'amas est supérieur a
celui de la matrice, le rayon de courbure localadpointe, a I'endroit ou émerge I'amas, est
inférieur a celui de la matrice. De méme, si lenchal’évaporation de I'amas est inférieur a

celui de la matrice, le rayon de courbure locapéss grand que celui de la matrice.

e
~

& Amas

{ Matrice

Figure 1: Modification du rayon de courbure local de laipi@ au niveau d’un précipité dont

le champ d’évaporation differe de celui de la marenvironnante.
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Annexe 2 : Effet de grandissement local

L’effet de grandissement local est un artefact désvariations locales du rayon de courbure
a la surface de I'échantillon. Ces différencesaj®n local induisent une légére déviation des

trajectoires des ions comme le décrit la figurd]2 [

forte densité faible densité
d'ions d'ions

(détecteur)

Ions de la
-} surface du
spécimen

surface de I'échantillon

Figure 2: Représentation schématique de la variation drorade courbure de la pointe
provoquant une modification de la trajectoire desd : effet de grandissement local [1].

Ainsi, des différences de densités atomiques sbhsgrgées au niveau du détecteur. Dans ce
cas, les dimensions d'un amas dans les directiengepdiculaires a la direction d’analyse

sont modifiées et la composition de I'amas peutsdzertains cas, étre biaisée.

Lorsque des amas sont détectés dans un volumely$anal est toujours nécessaire de
vérifier que cet effet ne modifie par leur compiositchimique. La partie suivante décrit pour
chaque type d’objets rencontrés dans les acietgratigues irradiés, I'importance de I'effet
de grandissement local.

Il. L'effet de grandissement local dans les aciersausténitiques
irradies
1. Les amas Ni-Si
Les amas Ni-Si sont observés aprés irradiationreutrons, dans la vis de REP. Ces amas

sont, en moyenne, composes de 50 % at. Ni et 40 %.d eur forme est lenticulaire et leur
taille est d’environ 6 x 4 x 6 nin

Un profil de densité d’atomes tracé perpendicuta@et a la direction d’analyse au travers de
ces amas permet de vérifier s’ils sont sujets ffet' @le grandissement local et de quantifier

son importance. La figure 3 représente des prdélslensité réduite (rapport entre la densité
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Annexe 2 : Effet de grandissement local

atomigue dans I'amas et dans la matrice) et deertration tracés perpendiculairement a la

direction d’analyse, au travers d’'un amas.

140

Si
—Cr

120 | — Fe
N ) o
j\_\ X /\’\ A — Densité

1007 NS ‘\r\/\/ 4

80 |

. N

Distance en nm

Figure 3: Profil de concentration et profil de densité tée au travers un amas Ni-Si.

densité réduite (%)

Concentration (% at.) et

k)

La densité d’atomes dans I'amas est inférieurdla dans la matrice. Le profil représenté ici
a été tracé au travers I'amas pour lequel la diffée de densité d’atomes entre I'amas et la

matrice est la plus élevée. La densité réduiteodias est de 70 % dans I'amas.

La figure 4 donne la relation entre la densité i@&dau sein d’'un amas pur en atomes B situé
dans une matrice pure en atomes A et le champ pbésion réduit des atomes &, (rapport
entre le champ d’évaporation des atomes B et agi atomes A). Cette relation a été
obtenue en simulant I'évaporation par effet de ghabune pointe contenant une particule
sphérique de 2 nm, pure en atomes B, dans unecematire en atomes A [3]. Bien que cette
relation ait été obtenue pour un cas idéal, ellenpeé dans notre cas, d’'estimer le champ
réduit des amas a partir de leur densité réduite.
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fonction du champ
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Figure 5: Projections simulées sur le détecteur des at

Lorsque le champ réduit est compris entre 0,95,@% les aberrations de trajectoires sont
cas des amas Ni-Si, le champ réduit est de 1,@&t klonc raisonnable de considérer que les

relativement peu importantes et ne modifient papewla morphologie du précipité. Dans le

hY

7

égéremen

amas Ni-Si ne sont que |

les compositions mesurées peuvent étre utiliséesasair recours a des corrections.
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2. Les amas riches en Si
L’irradiation aux ions induit la formation de pstiamas enrichis en Si et en Ni. De la méme
facon que dans l'acier 316 irradié aux neutrongstl nécessaire de vérifier que I'effet de
grandissement local n’engendre pas de biais damgdare de la taille et de la composition de
ces amas. La figure 6 représente la densité réamse que la concentration en Si a travers un

amas enrichi en Si et en Ni. La densité réduitearee pas de maniere significative au niveau

de I'amas.
160 14
— Densité réduite
140 1 Si 1 12

i
RTGAWN i A

—

Densité réduite en %
Concentration en Si (% at.)

80 |
f v
!
v it
60 -
4
40 -
20 T2
0 T T T T 0
0 50 100 150 200

Distance en A
Figure 6: Profils de densité réduite et de concentratiorSe au travers un amas enrichi en

Si et en Ni dans I'acier 316E irradié aux ions'Fe5 dpa a 350 °C.

Ce résultat est logique, les taux d’enrichissengiest amas enrichis en Si et en Ni observés
apres irradiation aux ions sont plus faibles quexaes amas formés pendant l'irradiation aux

neutrons. L’effet de grandissement local est dooamsimportant, voire quasi nul.

3. Lesjoints de grains
L’élaboration d’'un acier 316 a grains ultrafins p#?T a permis I'analyse en sonde atomique
de la ségrégation induite par I'irradiation auxjside grains. La figure 7 représente un profil
de densité réduite tracé perpendiculairement au e grain. A titre indicatif, le profil de

concentration en Si correspondant est égalemerdsemte.
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Figure 7: Profils de densité réduite et de concentratiorSe tracés perpendiculairement a

un joint de grain dans l'acier 316-HPT.

Contrairement a ce qui a été observé précédemnmant lps amas de solutés, la densité
réduite est plus élevée au niveau du joint de gealdgerement inférieure a 100 % de part et
d’autre du JG. Les joints de grains et les amasotidés présentent des taux d’enrichissement
en solutés similaires, or I'étude de l'effet de ngli@sement local sur les amas de solutés
observés apres irradiation aux ions montre que-cekst quasi nul. Ainsi, la différence de
densité réduite dans le cas des JG peut étre agglipar un effet de la structure cristalline
(cohérence, parametre de maille,...) qui infludiaporation locale.

La densité réduite atteint un maximum de 115%. Eprenant la figure 4, le champ

d’évaporation réduit est de compris entre 0,90,¢2.0La figure 5 montre que pour un champ
d’évaporation compris entre 0,90 et 0,95, les altierrs de trajectoires ne modifient pas de
facon importante la morphologie d’'un précipité. giji’effet de grandissement local peut étre

négligé dans le cas des joints de grains.

244



Annexe 2 : Effet de grandissement local

Bibliographie de I'annexe 2

[1] M.K. Miller, G.D.W. Smith, Atom Probe Analysis: Principles and Applications to
Materials ProblemsMaterials Research Society (1989)

[2] F. Vurpillot, Etude de la fonction de transfert pointe-image desbnde atomique

tomographiqueThese de doctorat, Université de Rouen (2001)

[3] F. Vurpillot, A. Bostel, D. Blavette, Appl. PByLett. 76 (2000) 3127

245






Annexe 3 : Traitement des données de sonde atomique

Annexe 3 : Traitement des données de sonde

atomique

. Démarche

L’irradiation est susceptible d'engendrer des moeations de la répartition des especes
chimiques au sein des matériaux. Ces modificatmng/ent étre importantes et aboutir a la
formation d'amas clairement visibles dans les velkirde sonde atomique tomographique.
Elles peuvent également étre plus fines et ne pasaraitre clairement dans les
reconstructions tridimensionnelles. L'utilisatiore dests statistiques et d'algorithmes de

détection d'amas est alors nécessaire.
La démarche de traitement des données adoptéealmies cas est la suivante :

1. Mesure de la composition chimique globale du volisida résolution en masse est

suffisante).

2. Observation de la répartition des atomes danslleneanalysé, de facon a repérer
d’éventuelles hétérogénéités. Si des amas sonblegsi détermination de leurs
caractéristiques (voir partie 1V) et calcul de tarposition chimique de la matrice.

3. Si aucun amas n'est visible, utilisation de testdissiques. La distribution de
fréquences des principaux solutés (Cr, Ni, Si) teatée et comparée a une
distribution aléatoire (binomiale) au moyen du @sk> Deux cas peuvent alors se

présenter.

a. Les tests statistiqgues ne permettent pas de re|détypothése d'une
distribution aléatoire. Dans ce cas, le traitente=r® données s’arréte la. Le

volume analysé n'est constitué que de matrice.

b. Les tests statistiques indiquent que la répartitien certains éléments,
notamment du Si et du Ni, n'est pas aléatoire. hesls de détection
d’amas sont alors utilisés. S'ils permettent detmmetn évidence la
présence d'amas, ces derniers sont caractérig@s@nposition chimique

de la matrice est calculée.

247



Annexe 3 : Traitement des données de sonde atomique

Deux méthodes sont utilisées pour détecter d’éetmtamas : I'isoposition et I'identification
d’amas. Le principe de ces deux outils est déaitsdles parties suivantes, a partir de
I'exemple d’amas riches en un élément A dans unticeade B. Comme pour tout outil, le
choix des parametres de détection est importanspétifique a chaque cas. Aprés la
description du principe de chaque outil, les patesseutilisés dans le cas des aciers

austénitiques irradiés aux ions sont reportés.

ll. L’outil isposition

1. Principe

Le volume d’analyse est découpé en boites dansdésg la concentration en atomes A (ou

le nombre d'atomes A) est déterminée. Au centre claque boite est associée la
concentration en atomes @, . Chaque atome du volume analysé, repéré paosesonnées
X, y et z, se voit alors attribué une concentratem A, C,”*, calculée grace a une

interpolation linéaire (principe du barycentre) demcentrations associées a chaque boite.

Pour plus de clarté, un schéma de principe, en dengnsions, est représenté sur la figure 1.

Ca Ca

N2

Figure 1: Schéma de principe en deux dimensions de I'matgosition. [1]

Si la concentratiorC”* est supérieure a une concentration seuil figge alors I'atome situé

en (x,y,z) est sélectionné. Si, au contralt&)* est inférieure &% , 'atome n'est pas pris en
compte. Une cartographie des atomes se trouvast wtazone ou la concentration en A est

supérieure &, est ainsi obtenue.
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L’identification des amas se fait ensuite grace ra anitere de distance. Les atomes
sélectionnés éloignés d'une distance inférieuree distance seuil appartiennent au méme

amas. Sinon, ils sont étiquetés dans deux amasetits.

L’avantage majeur de cette méthode est sa rapigitéeffet, seules deux boucles sur les N

atomes du volume sont effectuées, soit 2 N calculs.

2. Parametres utilisés

L'isoposition a été utilisée pour mettre en évidedventuelles zones enrichies en Si. La
concentration seuil en Si utilisée dans le casaidelr 316 E est de 4 % at. Cette valeur est

déduite des distributions de fréquence du Si cotemgontre la figure 2.

18

16

14 \
Z [ Distribution expérimentale
: — Distribution aléatoire

Fréquence en %

8 / \

6 / \

) .
s B ~4 % at. S
2 :I_ﬁ /\

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 12 13 14 171 16 17

Nombre d'atomes de Si par boite de 400 atomes

21
Figure 2: Distribution de fréequence du silicium dans uhaatillon d’acier 316E irradié aux
ions Fé€.

La concentration en Si étant plus faible dans ¢ac304H, la concentration seuil est

différente. Elle est comprise entre 2,5 et 3 % at.

Cette méthode étant rapide, elle a été préféréeentification d’amas lorsque le nombre

d’atomes était important, surtout dans les voluaredysés en LAWATAP.
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[1l. L'identification d’amas

1. Principe

Le centre d’'une sphére de raygrest placé sur chaque atome du volume. Dans clsudngze

i, la concentration en atomes &, , est calculée. Si la concentrati@) est supérieure a la
concentration seuil fixé€ alors I'atome situé au centre de la sphére estidéré comme

appartenant a un amas. Si, au contraleest inférieure &9 , 'atome est déclaré comme un
atome de la matrice. Les atomes sont ainsi répartdeux catégories : les atomes situés dans
un amas et ceux de la matrice. Il convient ensdigéribuer un numéro d’amas a chaque
atome appartenant a un amas. Lorsqu’un atome @gastmme appartenant a un amas, se
situe a l'intérieur de la sphére centrée sur urreaatome également étiqueté comme
appartenant a un amas, alors les deux atomesoimmtds deux partie du méme amas. Dans le

cas contraire, ils appartiennent a deux amas diftér

Cette méthode s’avere beaucoup plus colteuse egpstear environ N2 opérations sont
nécessaires. L'utilisation de [lidentification d’as est raisonnable lorsque le nombre
d’atomes n’est pas trop important (maximum 500 &@dnes).

2. Parametres utilisés
La concentration seuil utilisée est la méme que poutil isoposition. Le rayon de la sphére
sonde est fixé & 8A. Cette distance est un comgremire une sphére contenant un nombre
suffisant d'atomes pour calculer une concentragbrsuffisamment petite pour pouvoir

séparer deux amas proches.

V. Caractérisation des amas

Lorsque des amas sont détectés soit visuellemeitt, par 'un ou l'autre des deux
algorithmes, ils sont caractérisés de la fagonasie:

1. Mesure de leur taille en ne prenant en compte egiatbmes de Ni, de Cr et de Si

2. Mesure de la composition a coeur en plagant une adiintérieur de 'amas
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3. Mesure de la densité numérique d’amas dans lesned analysés. L'incertitude

sur la densitg est estimée patp =P_ 05U N est le nombre d’amas détectés.

N

Bibliographie de I'annexe 3
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Annexe 4 : Autres techniques expérimentales

Les techniques les plus utilisées lors de cetteetlfsonde atomique et MET) sont décrites
dans le chapitre Il. D’autres techniques apportist informations complémentaires ont été
utilisées : la diffraction de rayons X et la spestiopie Mdssbauer. Elles sont décrites dans

cette annexe.

|. La diffraction de rayons X

1. Principe [1]

La diffraction de rayons X est utilisée dans dedémmux cristallins pour identifier les
différentes phases présentes, les quantifier, méter leur distances réticulaires...
L’échantillon est éclairé par un rayonnement X dianfongueur d’onde est inférieure au
nanometre. Le rayonnement incident est réfléchilgamplans réticulaires. Le rayonnement
réfléchi présente des maxima d’intensité lorsqeinderférences entre les rayons réfléchis
par les plans d'une méme famille sont constructiv@'est le phénoméne de diffraction

(figure 1).

Rayons X
diffractés

Rayons X
incidents

Figure 1: Famille de plans (hkl) de distance réticulaingdsur lesquels diffracte un faisceau

de rayons X [2]

Un spectre de diffraction de RX est donc compospice d’intensité dont la position (angle
de diffraction6) est caractéristique de la famille des plansalitfaints. La position des pics est

donnée par la relation de Bragg :
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2d,,Sinb =1L

ou dy est la distance réticulaire d'une famille de pléhkl) diffractants efA la longueur

d’onde des rayons X.

La position des pics peut étre modifiee par unedraorte uniforme. Comme le montre la
figure 2, la dilatation ou la compression uniformduit une modification du paramétre de

maille qui se traduit par un décalage des pic$esdiffractogramme.

extension

Nod o

sans compression
contrainte

Figure 2: Schématisation de I'effet d’'une contrainte umife sur la position des pics du
diffractogramme.

La largeur des pics est liée a plusieurs paramdiiés dépend du dispositif expérimental et

du matériau étudié. L'effet du matériau est lié a :

- La taille des cristallites diffractanteplus les cristallites diffractantes sont petitgsis les

pics sont larges. La largeur a mi-hauteur B des, @n fonction de la taille des cristallites d,

est donnée par I'équation de Scherrer :

B—L() ou A est la longueur d’'onde des rayons &X|'angle de diffraction et K la

"~ d cos(p

constante de Scherrer (K= 0,89). Cette relatiotiem pas compte de I'effet des contraintes.
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- La distribution de contraintesUne distribution de contraintes non uniforme d#es

cristallites ou entre les différentes cristallipgsut induire un élargissement des pics. En effet,
comme le montre la figure 2, les contraintes dééiria maille entrainant un décalage des
pics. Si chaque cristallite est soumise a une aoné différente, alors une superposition de
pics voisins, contribuant a I'élargissement du gst observée. Ce phénoméne est représenté
schématiquement sur la figure 3. Les diffractogrammschématisés de la série 1 indique une
faible dispersion des contraintes alors que lasggst obtenue pour une large distribution de
contraintes. Si la valeur moyenne de la contraigevarie pas, alors la position du pic reste

identique.

[T T T T T T [T T T

Intensité

1/&2 3

Angle

Figure 3: Diffractogramme schématique pour un matériauteoant 5 régions sous
différents état de contraintes. La série 1 cormasfant a une faible dispersion de contraintes

alors que la série 3 correspond a une large disttitin de contraintes [1].

Lorsque toutes les orientations cristallines sasiriduées statistiquement dans I'échantillon
(pas de texture), toutes les orientations cristadlisont représentées sur le diffractogramme
car toutes les familles de plans diffractent. Diensas ou le matériau est texturé (écrouissage,
déformation...), la diffraction a lieu préférentielient sur certaines familles de plans et

I'intensité relative entre les pics est modifiée.

2. Dispositif expérimental utilisé

Les diffractogrammes ont été obtenus sur un difraétre Brucker D8. Le montage
utilisé est le montage théta-2théta (figure 4),tube a rayons X reste fixe alors que

I’échantillon et le détecteur se déplacent.
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Détecteur de rayons X Détecteur

Tube a rayons X 17 Tube fixe O

Echantilon % Echantillon

Figure 4: Schéma de principe du montage en théta-2thétha.

ll. La spectroscopie Mdssbauer [3-6]

La spectroscopie Mossbauer est une technique g'smabn destructive qui permet d’étudier
I'environnement local (structural et magnétiquejrdélément, sur des volumes relativement

importants (~ cr¥).

1. Principe

La spectroscopie Mdssbauer est basée sur le peideipésonance gamma (ucléaire entre
un noyau émetteur et un noyau absorbant. Lorsgmoyau émetteur passe d'un état
d’énergie excité Ea un état d’énergie fondamentale iEémet un photory dont I'énergie est
Eo = E - E (figure 5). Le photon émis peut alors étre absqyBé un noyau absorbant

identique qui passe alors dans un état excité tjéné-.

Photony
E, —— SE—
V3¥3 |E,
Ef —— ——
Noyau émetteur Noyau absorbeur

Figure 5: Schéma de principe de la résonancricléaire.

Si le photony est émis et absorbé par des atomes libres oemadrit liés, alors I'émission et

I'absorption s’accompagnent d’un effet de recuhdyau. Dans ce cas, I'énergie d’'un photon

émis estE, - E; > ou Eg est I'energie de recul &tla largeur naturelle du niveau nucleaire

256



Annexe 4 : Autres techniques expérimentales

excité. L'énergie absorbée par le noyau absorbstuEet+ E; + > L’énergie de recul étant

bien plus élevée que la largeur naturdllele phénomene de résonance ne peut pas étre
observé comme le montre la figure 6. L'agitatioarthique engendre un élargissement des

raies permettant un recouvrement de celles-ci feai®maine de résonangeest peu étendu
et son observation est difficile.

Emission !,}\‘ N Absorption
1 [\
Largeur naturelle de la : \ Iy
transition Fy ! “
z

|
i Absorption r—’\E :
résonante [

\ Elargissement thermique

LN N
T
Eo' |ER| EO Eo+ |ER|

Figure 6: Position en énergie des raies d’émission et siaption d’'un photorn pour des

atomes libres. L'effet de recul empéche la supétipasdes raies et donc le phénoméne de
résonance n’est pas observable. L’'agitation thetraigermet un faible recouvrement des

raies. [3]

Le phénomene de résonancest possible lorsque les atomes ne sont plusslitiie 1958,
Mossbauer a montré qu’une fraction f de noyaux gib@mettre ou absorber des photgns
sans effet de recul, I'énergie de recul étant di#opar 'ensemble du cristal. Cette fraction

de noyaux dits « Méssbauer » est donnée par leuiade Lamb-Mdssbauer :
f=exp (— k2<x2>) ou k est le module du vecteur d’onde du rayonnémest <x2> est la
valeur quadratique moyenne du déplacement du nogaarapport a sa position d’équilibre.

Pour observer le phénomene de résonanidaut utiliser des éléments dont la fractioest

élevée. Les éléments les plus courants sonfAe et le*'°Sn. Lors de ces travaux, c’est
I'isotope 57 du Fe qui a été utilisé.
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2. Les interactions hyperfines

Dans un noyau isolé, les transitions se font eletneiveau fondamental et un niveau excité

non perturbé. Dans le cas &e, les transitions ont lieu entre les niveaux éaicks de spin

I=3/2 et I=1/2. Dans les solides, les niveaux digies sont perturbés par les champs

électriques et magnétiques créés par I'environnéenédgctronique d’'un noyau dans la

matiere. Ces perturbations sont appelées interactiyperfines. Ces interactions sont au

nombre de trois :
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L’interaction _monopolaire électriqueelle résulte de linteraction entre les charges

nucléaires et les électrons présents dans le ndbuprovoque un déplacement des
niveaux d’énergie fondamental et excité de I'absorket de I'émetteur. Cela se traduit
sur les spectres expérimentaux par une translajpelée déplacement isomérique
(figure 7-a). La valeur dé dépend de la structure électronique, elle pernosicd
d’accéder a des informations chimiques telles @iatld’'oxydation, la coordinence ou

la valence.

L’interaction quadripolaire électriqueciest l'interaction entre le moment quadripolaire

du noyau et le gradient de champ électrique dicdhaxges extérieures au noyau. La
dégénérescence du niveau excité (I1=3/2) est partieht levée, pour donner deux
niveaux separés m= + 1/2 et m= + 3/2. Comme le madatfigure 7-b, il y a alors deux
transitions possibles, séparées sur le spectreimgrdal par la séparation quadripolaire
A (noté AEq sur la figure 7). Llinteraction quadripolaire éegue apporte des

informations sur la symétrie de I'environnementaettructure locale.
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Figure 7: Transitions entre les niveaux d’énergie dansde de la transition entre les états
de spins 1=3/2 et 1=1/2 du noyau d&e et leurs dégénérescences pour (a) I'interaction
monopolaire électrique, (b) I'interaction quadrime électrique et (c) I'interaction

magnétique Zeeman [4].

= L'’interaction magnétique Zeemanelle représente linteraction entre le moment

dipolaire magnétique du noyau)(et I'induction magnétique hyperfine,Bcréée au
noyau par la distribution de charges électroniquawironnante. L'interaction
magnétique Zeeman leve completement la dégénémssem chaque niveau de spin,
permettant ainsi six transitions différentes (fgurc). Le spectre expérimental est donc
constitué de six raies. L’écart entre les raieséaxés, noté\E,, est proportionnel aB

et permet d’obtenir des informations sur I'ordréeststructures magnétiques.

3. Dispositif expérimental

La source d’émission de photons est une source radioactive contenant I'isotope
« MoOssbauer » dans un état d’énergie excité. Lecsautilisée pour sonder les atomes de Fe

est composée de l'isotope radioac¢ifo dans une matrice de rhodium. Par capture d'un
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électron K, 'atome d&’Co devient un atome d&e. La désexcitation diFe entre le niveau
I=3/2 et le niveau fondamental 1=1/2 engendre Issidn d’'un photory de 14,4 keV. Afin
d’explorer toutes les transitions possibles, umysde en énergie des photgrest réalisé par

effet Doppler en déplacant la source d’une vites@n mm.&) par rapport & I'absorbeur.

Le montage utilisé lors de ce travail est un moatag réflexion, compte tenu de I'épaisseur
des échantillons. La spectroscopie Mossbauer dexi@h consiste a détecter les électrons
émis par I'échantillon absorbeur lors de la dégation des noyaux Mdéssbauer (électrons de
conversion). Cette méthode appelée CEMS (Convelsleatron Méssbauer Spectroscopy)
permet d’analyser une couche de quelques centaieesianometres a la surface de

I’échantillon.

4. Spectres expérimentaux

Les spectres obtenus représentent l'intensité dunakien fonction de la vitesse de

déplacement de la source (liée a I'énergie desopisgj.

Il est nécessaire de déterminer les parametresfingpour connaitre I'environnement des
atomes de Fe de I'échantillon. Les spectres expéianx ont été ajustés par J.M. Le
Breton a l'aide d’un logiciel (Mosfit) développé &boratoire par J. Juraszek a partir d’'un
code de calcul développé par J. Teillet et F. \tatres parametres hyperfins sont affinés a

partir d'un ensemble de spectres théoriques.

Plusieurs contributions peuvent constituer un spestpérimental lorsque les atomes de Fe
se trouvent dans des environnements différentsplogramme permet également de

déterminer la proportion relative de chaque contiiim.

Dans le cadre de ces travaux, I'objectif est derddéiner la quantité de martensiteformée
pendant la déformation plastique intense d’'un aaieténitique. La figure 8 présente les
signaux Modssbauer d’'un échantillon d’austéniteufgg8-a) et d’'un échantillon de ferrite
(figure 8-b).
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Figure 8: Spectres Mossbauer obtenus en mode CEMS (a)edhantillon d’acier

austénitique et (b) d’un échantillon de Fe pur [7].

L’austénite est paramagnétique, elle est donc t&araée par un singulet sur les spectres
Mossbauer [8]. La martensit® est quant a elle ferromagnétique, comme la ferrite

signal de la martensite ou de la ferrite se traduit par un sextuplet né&gue [6,8].
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Annexe 5 : Transformation martensitigue

La déformation plastique intense induit la formati@le martensite dans les aciers
austénitiques inoxydables métastables comme les a@ars étudiés ici. Cette annexe deécrit,
sans entrer des les détails, la transformation emsitique dans les aciers austénitiques

inoxydables.

|. La transformation martensitique

1. Généralités

La transformation martensitique est une transfaonatdisplasive (sans diffusion) se
manifestant par un changement de structure ciirsalLa transformation martensitique est
quasi-instantanée. La composition chimique de Igenaite (phase fille) est identique a celle
de l'austénite (phase meére) [1-3]. C'est une tramsétion de phase dif' Drdre : les phases
mere et fille coexistent séparées une interfaan(dihabitat ou plan d’accolement) entre les

deux phases.
Il existe dans les aciers austénitiques inoxydatdes types de martensite [4] :

- La martensiter’, ferromagnétique, dont la structure est quaduatigentrée proche du
cubique centré.

- La martensite, paramagnétique, dont la structure est hexagaoahpacte.

Dans les aciers a basse teneur en carbone (% £%)des plans d’habitats sont les plans de
type {111}. Les relations d'orientation (relatiom®e Kurdjumov-Sachs [2, 3, 5]) entre les
réseaux de 'austénite et de la martensite sont :

{111}y |[{011}a |[ {0002}
<110>y || <111>a || <1210

La martensite la plus répandue est la martensit€’est une solution sursaturée de carbone
dans une structure proche de celle dudfefcubique centrée). Les atomes de carbone sont
répartis sur les sites octaédriques (milieu de&tesmparalléles a I'axe ¢ ou centre des bases).
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2. Transformation de Bain

La transformation martensitique peut étre expligd@a point de vue cristallographique par

la transformation de Bain (figure 1) [3]. A partie deux mailles cubiques de l'austénite, une
maille quadratique centrée définie par les vecte%‘@rﬁ_’_lo]y, %[110]Y et a,[001], peut étre

décrite. Une déformation par cisaillement (app&éérmation de Bain) est nécessaire pour
obtenir la maille de la martensite. Cette défororatimplique une compression de ~ 17%
selon I'axe [001} et une élongation de ~ 12% dans toutes les directiu plan (00%)

[001], [001],

L jg

[010], |
-7

[010],
[100],
Déformation
de Bain
I &
auhf_
Maille quadrat|q_ue Maille quadraUque
centrée (austenite) centrée (martensite)

Figure 1: Théorie de Bain. (a) Maille cubique a faces cées de I'austénite. (b) Maille
guadratique de l'austénite définie a partir de denailles cubiques a faces centrées. (c) et (d)
Déformation de Bain pour former la maille de la nieasite a partir de la maille quadratique

de l'austénite [3]
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3. Séguences de formation dans les aciers austénitigu@oxydables

Plusieurs séquences de formation de la martermiteesvisageables [6-8] :

y—o OoU y—eoOU y—oeg—oa

La martensites se forme au niveau des chevauchements des faet@epittment [9, 10].
Ainsi, la martensitee se forme dans les aciers austénitiques a bassgierie faute

d’empilement [4].

La martensitea’ se forme au niveau des empilements de dislocatiarest-a-dire aux

intersections des bandes de déformations [9].

De nombreuses études [8] montrent que la séqueackrchation prédominante est la
séquencey — ¢ — o'. La martensitec se forme au début de la déformation (ou pour de
faibles déformations) pour ensuite se transformenartensiter’. Lorsque la déformation est
avancée (ou a forts taux de déformation), la maiter devient quasi inexistante. Par
ailleurs, les taux de martensitdormeés en début de déformation sont relativemaibtes. Ils

atteignent, au maximum, une dizaine de pourcents.

ll. Quantification de la martensite

Plusieurs techniques sont employées pour quantdienartensite. La plus utilisée est la
diffraction de rayons X. Des méthodes utilisantdeactére ferromagnétique de la martensite
o' peuvent également étre utilisées telles que kectspscopie Méssbauer ou le SQUID
(Superconducting Quantum Interference Device). ligcfpe de la diffraction de rayons X et

de la spectroscopie Mdssbhauer sont présentéed alamsxe 4.

L’estimation, en diffraction de rayons X, de la gtig¢ d’'une phase est basée sur le fait que
I'intensité intégrée totale sous les pics d’'unesghest proportionnelle a la fraction volumique
de cette phase. Il est cependant nécessaire dectanpte des différences de facteurs de

diffusion entre les deux phases.

Dans le cas de la martensite et de l'austénitejdes phases possedent la méme composition
chimique et la méme densité. Des relations semirequps ont été déterminées pour estimer

le pourcentage d’austénite dans un acier contafealat martensite’ et de I'austénite [11] :
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_ 0.65(I5uy * l20g))
! 515, + 0,65 (|311y + |220,)

ou ki, l2o €t b1y, Sont respectivement les aires intégrées des @its) (et (220) de

'austénite et (211) de la martensite. Cette reat été utilisée dans ce travalil.

Dans le cas de I'acier 304-HPT, I'aire sous les Rit&’ ou 220/ n’a pas pu étre mesurée et
une troisieme phase (martensijeest présente. Les pics ¥1110x'et 101 ont été utilisés.

La relation suivante a été utilisée.

f = | 110,
+1

o + I

I110(1 11y 10k

Cette relation ne tient pas compte des facteuniftiesion. Les deux types de calculs ont été
effectués, les résultats obtenus sont similairesedx obtenus en tenant compte de ces

facteurs.

Cependant, il est nécessaire de faire attentionrasultats obtenus car I'apparition d’'une
texture peut induire des erreurs dans les mesargsi@ntification de phases [12]. En effet, la
présence d'une texture fait varier l'intensité gr&e des pics.
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