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Introduction générale

L’énergie nucléaire pourrait aider a faire face aux défis énergétiques résultant
de la demande croissante en énergie. Les réserves en énergie fossile s’appauvrissent
et la production en gaz a effet de serre augmente. L’énergie atomique ne produit
pas de gaz a effet de serre et permet d’assurer une production d’électricité massive
et réguliére. A ce jour, les réserves d’uranium nécessaires pour alimenter les cen-
trales existantes sont estimées a une centaine années. De plus, méme si la gestion
des déchets produits par les centrales est assurée par les meilleures technologies dis-
ponibles, il est encore possible de diminuer leur volume et leur toxicité. Enfin, les
solutions innovantes en matiére de technologie nucléaire exigent de garantir la si-
reté et la compétitivité économique des réacteurs. Ce sont les objectifs principaux
du développement des réacteurs du futur : les réacteurs de génération IV (GEN
IV) et ceux basés sur la fusion thermonucléaire. Ils devraient fonctionner dans des
conditions de température et d’irradiation supérieures a celles auxquelles sont sou-
mis les réacteurs actuellement en service. Pour cela, il est nécessaire de disposer de
matériaux capables de résister a ces conditions extrémes. Parmi les candidats poten-
tiels pour les matériaux de structure de ces réacteurs figurent les aciers ODS ( Ozide
Dispersion Strengthened), aciers ferritiques/martensitiques renforcés par dispersion
de nano-oxydes. C’est la présence de ces nano-oxydes, contenant généralement de
Iyttrium et du titane, qui confére a ces aciers les propriétés de résistance a haute
température et sous haut niveau d’irradiation. Cependant, la nature de ces nano-
précipités et les mécanismes par lesquels ils se forment, en particulier les plus petits
d’entre eux, sont mal connus. Expérimentalement, il est en effet difficile de caracté-
riser ces nano-oxydes a cause des limites de résolution des méthodes d’observation.
C’est pourquoi des modélisations, par exemple de type ab initio, complétent les
études expérimentales afin de préciser la composition et la structure des plus petites

nanoparticules.

En particulier, Fu et al. ont révélé 'importance de l'interaction lacune-oxygéne

dans le fer a a partir de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) [1]. Or,
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des lacunes sont créées en excés durant le broyage, premiére étape d’élaboration des
aciers ODS. Murali et al. ont également mis en évidence par des calculs similaires
de type ab initio la forte interaction entre une lacune et des atomes d’yttrium ou
de titane [2]|. La conclusion de ces études est que les lacunes pourraient aider a
favoriser la stabilisation des nanoparticules. En outre, Jiang et al. ont étudié les
propriétés des interactions entre les atomes d’oxygéne, de titane et d’yttrium dans
le fer a en utilisant également la méthode DEFT |3]. Ils ont démontré que des amas
contenant des solutés peuvent étre énergétiquement stables en ’absence de lacunes.
Ils en ont ainsi conclu que les lacunes n’étaient pas nécessaires a la formation des
petits complexes de solutés, mais I’étaient certainement dans leur mécanisme de
formation. Cependant, ces études DF'T n’ont pas fait 'objet d’un examen d’amas
constitués de plus de deux lacunes d’'une part, et de trois atomes d’oxygéne d’autre

part.

Par ailleurs, la simulation de la formation d’amas constitués de plusieurs compo-
sants nécessite le développement de modéles reproduisant leurs caractéristiques. Des
simulations de type Monte Carlo ont notamment été utilisées pour reproduire 1'ag-
glomération des nanoparticules [4, 5, 6]. Elles sont généralement paramétrées sur des
modéles de paires, qui sont parfois déja insuffisants pour décrire des amas binaires.
Plusieurs études ont par ailleurs déja caractérisé les principales énergies de liaison
entre les constituants fondamentaux des nano-oxydes deux a deux [3, 2, 7]. D’autres
études ont en plus déterminé les configurations et les énergies de petits amas ayant la
méme stoechiométrie que les nano-oxydes [3, 8]. Néanmoins, une étude systématique
des petits amas constitués des principaux solutés est nécessaire pour comprendre
les mécanismes de formation des nanoparticules en se basant sur les propriétés de
migration des amas, en particulier en présence de lacunes. Ainsi, la composition des
nanoparticules pourrait étre prédite, tout comme le role potentiel des lacunes dans

leur stabilité.

[’ensemble de ces résultats justifie ces travaux de thése. Ils consistent a mettre
en évidence les interactions entre les lacunes et les éléments d’alliage d’un acier ODS
modéle composé d’atomes d’oxygéne, d’yttrium, de titane, ainsi que de lacunes dans

le fer o & partir de modélisations multi-échelles basées sur des calculs ab initio.

La démarche a consisté dans un premier temps a étudier la stabilité des amas
constitués de lacunes et d’atomes d’oxygéne. Nous avons fait le choix de systéma-
tiquement comparer les propriétés concernant 'oxygéne a celles du carbone et de

I’azote. En effet, ces trois éléments sont des solutés interstitiels toujours présents



dans le fer a. Pour cela, les configurations des amas lacunes-solutés interstitiels de
basses énergies ont été caractérisées pour mettre en évidence les effets des lacunes

sur 'agglomération des solutés.

L’objectif suivant a consisté a déterminer si ces amas lacunes-solutés interstitiels
V,X,, étaient mobiles. Pour cela, nous avons mis en évidence les mécanismes de
migration les plus probables pour les amas VX et V X5, amas dominants en termes
de concentration dans les solutions solides a I’équilibre, et des amas qui pourraient se
former en présence de lacunes en excés, X V5 et XV3, car les bi-lacunes et tri-lacunes

sont plus mobiles que les mono-lacunes dans le fer a.

Puis, 'ensemble des énergies de liaison et de migration obtenues par calculs ab
initio sur les amas lacunes-oxygéne ont constitué les données d’entrée d’un modéle
en dynamique d’amas. Ces simulations ont mis en exergue l'effet des petits amas

mobiles.

Aprés avoir étudié la stabilité et la mobilité des amas lacunes-solutés intersti-
tiels, nos travaux se sont consacrés aux amas constitués de lacunes et solutés sub-
stitutionnels, a savoir les atomes d’yttrium et de titane, qui sont généralement des
composants des nano-oxydes. La stabilité des amas lacunes-solutés substitutionnels
V. Z,, a été examinée pour comprendre la facon dont les lacunes s’agglomérent avec
ces deux solutés. Puis, les propriétés cinétiques des amas V,,Z, n variant de 2 a 4,

ont été évaluées.

A ce stade de la démarche, les mécanismes de formation et de migration des amas
lacunes-solutés ont été évalués séparément. L’ensemble des résultats a été réuni afin
de comparer les propriétés de stabilité et de migration de tous ces amas. Puis, le
role potentiel des lacunes et de 'oxygéne dans les premiéres étapes d’agglomération
des amas a été examiné en prenant en compte les différents solutés et les lacunes

dans un modéle a I'échelle mésoscopique.

Ce manuscrit comporte sept chapitres. Le premier est une étude bibliographique
dans laquelle, d'une part, les propriétés et les modes de fabrication des aciers ODS
sont introduits et, d’autre part, un bilan de I’état des connaissances sur les interac-
tions entre les solutés et les lacunes dans le fer o est établi. Le deuxiéme chapitre
décrit les méthodes utilisées pour les calculs ab initio et les simulations en dynamique
d’amas, ainsi que les définitions des notations et grandeurs employées au cours de
ces travaux. Les troisiéme et quatriéme chapitres concernent les propriétés de forma-
tion et de migration des amas lacunes-solutés interstitiels par méthode ab initio. Le
cinquiéme regroupe les résultats en dynamique d’amas mettant en évidence l'effet

des petits amas lacunes-oxygéne mobiles. Puis, le sixiéme rapporte les propriétés de
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formation et de migration des amas lacunes-solutés substitutionnels par méthode ab
initio. Enfin, la derniére partie se focalise sur la stabilité et la migration des amas
lacunes-solutés en se basant sur ’ensemble des résultats obtenus dans ces travaux
de thése, ainsi que sur le role des lacunes et de 'oxygéne dans I'agglomération des
nanoparticules pour un systéme Y-Ti-O-V. En conclusion de ce document seront
rappelés les principaux résultats obtenus au cours de ces travaux. Les perspectives

d’études qui en découlent seront proposées.



Chapitre 1

Etude bibliographique

I.1 Les réacteurs nucléaires du futur

I.1.1 Le contexte nucléaire

Les besoins énergétiques actuels sont importants et leur croissance semble iné-
luctable dans les prochaines décennies : ’Agence internationale de I'énergie (AIE)
prévoit une augmentation de la consommation d’énergie au niveau mondial de 37 %
d’ici 2040 [9]. En paralléle, les réserves d’énergies fossiles s’appauvrissent et les ten-
sions géopolitiques compliquent ’approvisionnement énergétique. La lutte contre le
réchauffement climatique impose de veiller en particulier a limiter les rejets de di-
oxyde de carbone dans I’environnement. La filiére nucléaire ne produisant pas de
gaz a effet de serre et étant capable d’assurer une production d’électricité massive
et réguliére pourrait contribuer a faire face a cette situation. L’industrie nucléaire
a cependant elle aussi des défis a relever. S’il est vrai que les réserves en pétrole et
en gaz s’appauvrissent et sont soumises aux aléas géopolitiques, il en va de méme
pour 'uranium. Il est prévu I’épuisement de tous les gisements d’'uranium d’ici une
centaine d’années [10].

Les réacteurs actuels, de génération II, n’offrent pas de solution totalement sa-
tisfaisante quant a la gestion des déchets, méme si elle met en ceuvre les meilleures
technologies disponibles a ce jour. Le parc actuel est vieillissant, des réacteurs de
génération III devraient les relayer petit a petit. Plus siirs que les précédents, ils ne
répondent pas totalement & la problématique des ressources en combustible et du
traitement des déchets ultimes.

Une nouvelle génération de réacteurs nucléaires est donc en cours de dévelop-
pement. Six concepts de réacteurs ont été sélectionnés par le Forum international

génération IV (GIF) afin de satisfaire cinqg critéres principaux |11] : streté, écono-
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FIGURE 1.1 — Réacteur a neutrons rapides refroidi au sodium (Sodium-Cooled Fast
Reactor (SFR)). Figure issue de la référence [11].

mie, optimisation des ressources naturelles en uranium, amélioration de la gestion
des déchets et résistance a la prolifération. Parmi les réacteurs retenus, trois sont des
réacteurs a neutrons rapides (RNR) refroidis au sodium, au gaz ou plomb et, trois
sont des réacteurs a neutrons thermiques (le réacteur a trés haute température, le

réacteur a eau supercritique et le réacteur a sels fondus).

La France a choisi de développer la filiére des réacteurs a neutrons rapides pour
leurs nombreux avantages. En premier lieu, ce type de systéme consomme tout type
d’uranium, 7.e. non seulement 'uranium enrichi, mais aussi I'uranium appauvri et
naturel. Ainsi, pour une méme quantité d’uranium, les RNR peuvent produire 50 a
100 fois plus d’électricité que les réacteurs actuels tout en consommant 'uranium
appauvri issu des procédés d’enrichissement du combustible du parc nucléaire actuel.
De plus, les réacteurs a neutrons rapides permettent de multi-recycler le plutonium
et donc de garantir sa non-prolifération. Finalement, le volume et la durée de vie des
déchets ultimes sont réduits ; les neutrons rapides transmutent les actinides mineurs,

ils transforment ainsi ces isotopes radioactifs a vie longue en isotopes a vie courte.

Compte tenu de sa grande expérience acquise avec les réacteurs Rapsodie, Phénix
et Superphénix, la France a décidé de privilégier les études des réacteurs a neutrons
rapides refroidis au sodium pour ses réacteurs du futur (Figure 1.1). La construction
d’un prototype d’'un RNR refroidi au sodium du nom d’ASTRID ( Advanced Sodium
Technological Reactor for Industrial Demonstration ) est prévue en France pour 2030.

Il permettra en particulier de tester les matériaux de coeur en conditions réelles.



1.1. Les réacteurs nucléaires du futur

1.1.2 Sollicitations des matériaux de structure des réacteurs

nucléaires

Les matériaux de structure utilisés dans les réacteurs nucléaires sont soumis a
des conditions de fonctionnement trés sévéres, en particulier ceux situés a proximité
du coeur du réacteur. L'irradiation, les trés hautes températures et ’environnement
chimique corrosif provoquent divers endommagements ayant pour origine différents

mécanismes.

L’irradiation dégrade le matériau de plusieurs facons. Il peut tout d’abord étre
activé par transmutation en entrant en contact avec un flux neutronique : la capture
de neutrons transforme les atomes en un nouvel élément qui peut étre radioactif.
Des réactions nucléaires de type (n, o) ont également lieu conduisant a la forma-
tion d’hélium. De petits défauts lacunaires peuvent piéger cet hélium les rendant
plus stables. Le surplus d’hélium peut ainsi mener & la formation de bulles dans
le matériau provoquant son gonflement. Un neutron en entrant en contact avec le
matériau peut également créer soit une paire de Frenkel, constituée d'une lacune
et d'un auto-interstitiel, soit encore une cascade de déplacements, selon la quantité
d’énergie transmise au systéme. La notion de déplacement par atome (dpa) est uti-
liste pour quantifier les effets de I’énergie cinétique transmise au matériau par le
neutron en comptabilisant le nombre de fois oil les atomes ont été éjectés de leur
site sous l'effet des collisions élastiques. Ce mécanisme étant sensible a la vitesse a

laquelle les défauts sont créés, le taux de dommage (dpa/s) est également défini.

La concentration de défauts ponctuels augmente la formation de boucles de dis-
locations ou de cavités. La présence d’amas de défauts ponctuels (boucles de dis-
locations, cavités, etc.) bloque le mouvement des dislocations, ce qui conduit au
durcissement et a la fragilisation du matériau. La présence de ces défauts peut éga-
lement accélérer la diffusion atomique, et par conséquent aussi la précipitation ou la
dissolution de phases stables. Le fluage d’irradiation engendre aussi une déformation

plastique.

A certaines températures et d’aprés le diagramme de phase du matériau, des
phases non désirées précipitent ou au contraire celles souhaitées se dissolvent. A
températures élevées et soumis a une contrainte inférieure a sa limite élastique, le
matériau peut également se déformer lentement de maniére permanente : c’est le

phénoméne de fluage thermique.

De plus, les matériaux de coeur sont en contact avec le caloporteur et le combus-

tible. Ils doivent donc résister a la corrosion de ces deux milieux chimiques agressifs.

La zone la plus sollicitée par ces conditions séveéres est la gaine qui est la premiére
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FI1GURE 1.2 -~ Schéma d’une gaine de combustible d’un réacteur a neutrons rapides
refroidi au sodium. Figure issue de la référence [12] .

barriére de confinement du combustible. Dans les réacteurs de génération II, cette
gaine est un tube de petit diamétre (de 'ordre du centimétre) de faible épaisseur
(inférieure au millimétre) et de plusieurs métres de long. Elle contient le combustible
sous forme de pastilles empilées les unes sur les autres (Figure 1.2). Elle est actuel-
lement constituée d'un alliage de zirconium qui résiste a toutes les sollicitations
présentées dans cette section. De nouvelles spécifications ont été formulées dans le
cahier des charges des réacteurs nucléaires de génération IV. Le choix des matériaux

de structure s’en trouve donc modifié.

I1.1.3 Sollicitations spécifiques des matériaux de structure pour

les réacteurs du futur

Les niveaux d’irradiation et les températures de fonctionnement des réacteurs
de génération IV et des réacteurs de fusion thermonucléaire seront globalement su-
périeurs a ceux de génération II actuellement en service (Figure 1.3). D’aprés nos
connaissances actuelles sur les réacteurs a neutrons rapides refroidis au sodium, les
matériaux de coeur devront résister a des températures comprises entre 400 et 600 °C
(voire plus en cas d’accidents) et a des doses d’irradiation de 100-150 dpa. Pour les
réacteurs basés sur la fusion nucléaire, les matériaux seront exposés a des tempé-
ratures d’au moins 500 °C et a des doses d’irradiation de 150-200 dpa. De plus,
ces réacteurs nucléaires seront soumis a des neutrons de plus hautes énergies que
ceux générés dans les réacteurs a fission. La production d’hélium et d’hydrogéne par
transmutation dans les matériaux de structure des réacteurs a fusion sera donc plus
importante que pour les RNR.

Les matériaux de structure des réacteurs du futur devront donc étre capables de
supporter des conditions de fonctionnement sévéres. Plusieurs gammes de matériaux
de structure comme les alliages de zirconium et les aciers austénitiques ont déja été

employées, les premiers pour les gaines et les seconds pour les structures internes
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FIGURE 1.3 Doses d’irradiation (dpa) et températures de fonctionnement (°C)
des réacteurs actuels (Gen II), de génération IV et des réacteurs a fusion ther-
monucléaire. Les six réacteurs de la génération IV sont les réacteurs a trés haute
température (VHTR), ceux a eau supercritique (SCWR), ceux a sels fondus (MSR),
puis les réacteurs a neutrons rapides refroidis au gaz (GFR), au plomb (LFR), et au
sodium (SFR). Figure issue de la référence [13].

des réacteurs de générations II et III. Cependant, les alliages de zirconium ne ré-
sistant pas a des températures supérieures a 400 °C, leur usage ne pourra pas étre
retenu dans les réacteurs du futur. De ce fait, les gaines du démonstrateur ASTRID
seront constituées d’une nuance d’acier austénitique 15/15 Ti, cette nuance ayant
déja été expérimentée sur Superphénix et Phénix. Cependant, comme ces aciers pré-
sentent un gonflement important sous irradiation, il faudra les remplacer a terme
par d’autres matériaux. Le choix du candidat s’est donc orienté vers les aciers ferri-
tiques /martensitiques qui gonflent moins sous irradiation que les aciers austénitiques
(Figure 1.4) [14, 15]. En revanche, les aciers ferritiques/martensitiques ont une mau-
vaise tenue mécanique a haute température [16]. L’objectif est donc de développer
une nouvelle gamme d’aciers ferritiques/martensitiques renforcés par dispersion de
nano-oxydes (ODS (Ozide Dispersion Strengthened)) alliant a la fois la résistance
au gonflement de sa matrice ferritique/martensitique avec celle au fluage grace aux
nanoprécipités qui bloquent le déplacement des dislocations. Ces aciers ODS sont,
non seulement, des candidats potentiels pour les gaines de certains réacteurs a fission

de génération IV, mais aussi pour les couvertures des réacteurs a fusion.
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FIGURE 1.4 — Gonflement (en %) des aciers austénitiques (316 Ti et 15/15 Ti) et
ferritiques/martensitiques en fonction de la dose d’irradiation. Figure issue de la
référence [17].

1.2 Les aciers ODS

[.2.1 Historique des aciers ODS

Les aciers ODS sont des aciers généralement constitués d’'une matrice métallique
renforcée par une dispersion de particules d’oxyde. En 1910, Coolidge utilisa pour la
premiére fois ce procédé en ajoutant des particules inertes & une base tungsténe afin
de le rendre ductile & haute température [18]. En 1949, Irmann découvrit que des
aciers a base d’aluminium formés par compression de poudres étaient plus résistants
que des aciers coulés : ces nouveaux aciers furent nommés SAP (Sintered Aluminium
Powder) [19]. Benjamin, en 1970, mit en place un processus de broyage mécanique
permettant de synthétiser des alliages a base de nickel renforcés par une dispersion

d’oxyde |20]. C’est ainsi que furent créés les aciers ODS.

Dans les années 1970, cette technique est appliquée pour la premiére fois pour
renforcer des aciers ferritiques/martensitiques. L’objectif était de développer, pour
des applications nucléaires, des matériaux constitués d’une base fer-chrome dans la-
quelle sont dispersés des nano-oxydes d’yttrium. Les deux premiéres nuances DY et
DT sont élaborées par le CEN-SCK puis fabriquées par DOUR Métal en Belgique.
La nuance DT est consolidée par des particules d’oxyde de titane et la DY par des
particules d’oxyde d’yttrium. Ces précipités jouent alors un role a la fois de ren-

forts mécaniques stables en température et de piéges pour les défauts d’irradiation.
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D’autres aciers ODS commerciaux ont été ensuite créés tels que le MA957 (INCO
Alloys aux Etats-Unis) et le PM2000 (Plansee en Allemagne). Ils constituent la pre-
miére génération d’aciers ODS. De nombreuses autres nuances ont depuis lors été
élaborées par des laboratoires et des industries au Japon (K1, K2, K3, K4, K5, M11,
M93), aux Etats-Unis (14YWT) et en Europe (ODS Eurofer 97). C'est la deuxiéme

génération d’acier ODS.

I.2.2 Composition des aciers ODS

L’étude de la grande diversité d’aciers ODS congus depuis les années 1970 a
permis de déterminer les tendances de composition a suivre (Tableau 1.1).
Chaque composant utilisé dans la synthése des aciers ODS remplit une fonction

spécifique et doit étre sélectionné avec soin.

Tableau 1.1 — Composition nominale (pourcentage massique, balance fer) de diffé-
rentes nuances d’aciers ODS.

Nuance Cr| W | Ti Y5053 Autres éléments
MA 957 [21] 141 - 109 0,25 0,3 Mo et traces d’Al
PM 2000 [22] 20| - | 05 0,5 5,5 Al
K1 [23] 191031 03 0,3 :
K3 [24] 16 11,8028 | 0,37 4,6 Al
K4 [23] 19 2 |03 0,3 4 Al
12 YWT [25] 121304/ 025 ;
14 YWT [26] 14| 3 |04 0,3 -
ODS Eurofer 97 |27| | 8,9 | 1,1 - 0,3 ou 0,5 | 0,47 Mn, 0,2V, 0,14 Ta et 0,11 C

I.2.2.1 Matrice des aciers ODS

Le choix de la matrice des aciers ODS s’est arrété sur une matrice ferri-
tique /martensitique qui posséde une bien meilleure résistance au gonflement sous
irradiation que celle des aciers austénitiques |14, 15]. En effet, la structure cubique

centrée des aciers ferritiques et martensitiques limite la formation de cavités [28].
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Une des raisons évoquées dans la littérature est le fait que la déformation due a
I'insertion d’un auto-interstitiel de la matrice cubique centrée (cc) est supérieure a
celle d’une matrice cubique a faces centrées (cfc) [29]. Ainsi, les auto-interstitiels ont
moins tendance a s’agglomérer dans la matrice cubique centrée, et donc de limiter
la distorsion de la structure. Par conséquent, la densité d’auto-interstitiels isolés est
élevée rendant importante la probabilité de recombinaison avec les lacunes, et donc
limitant la création de cavités. De plus, la lacune migre plus vite dans la matrice
cubique centrée que dans celle cubique a faces centrées augmentant la possibilité de
recombinaison avec les auto-interstitiels [29]. Enfin, les impuretés se lient fortement
aux dislocations dans les aciers ferritiques/martensitiques [14, 15]. L’accumulation
de solutés autour des dislocations rend ces derniéres plus attractives aux lacunes,

empéchant la croissance des cavités.

La structure martensitique est obtenue lors d’une trempe de la phase austénitique
() (Figure L.5). Cette transformation de phase v — « (cubique a faces centrées —
cubique centrée) a lieu autour de 850 °C. Elle lui permet par ailleurs de retrouver
une microstructure quasi-isotrope, ce qui a pour effet de corriger certains problémes
résultant de Popération de filage (opération nécessaire lors de 1’élaboration d’un
acier ODS, cf. partie 1.2.3). La transformation de phase @ — 7 a l'inverse induit
des variations dimensionnelles et des modifications des propriétés mécaniques (en
particulier, concernant la résistance au gonflement) qui ne doivent pas avoir lieu lors
du fonctionnement du réacteur. L'utilisation de ce type d’aciers est donc limitée a
des températures inférieures a 800 °C. De plus, le retraitement du combustible actuel
nécessite la dissolution de I'uranium et du plutonium par de I'acide nitrique pour le
séparer de la gaine, qui doit donc résister a la corrosion [30]. Or, le taux de chrome
relativement faible de ces aciers limite leur résistance a un environnement corrosif.
Les aciers ferritiques sont donc également envisagés pour leur meilleure résistance a
la corrosion [31, 32|. Pour les aciers dont la concentration en chrome est supérieure
a 12 %, la transformation de phase o — 7 n’est par ailleurs jamais atteignable ; la
structure reste donc cubique centrée pour toutes les températures comprises entre
la température ambiante et celle de fusion de 'acier. Les aciers ferritiques peuvent
donc étre utilisés & des températures supérieures a 1100 °C [33|. Leur mise en forme
est néanmoins plus compliquée que celle des aciers martensitiques, car ils conservent
une structure anisotrope acquise pendant le filage. La forme allongée des grains
apres filage diminue en effet fortement leur résistance a la rupture en fluage. Un
traitement thermique de recristallisation a haute température permet de limiter en
partie I'anisotropie des grains. Les aciers trés concentrés en chrome sont de plus

sujets a la fragilisation par vieillissement thermique via les processus de démixtion
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FIGURE 1.5 — Diagramme de phase fer-chrome. Figure issue de la référence |35].

[.2.2.2 Oxydes d’yttrium et de titane

En raison de sa trés forte stabilité, 'oxyde d’yttrium, Y5Oz est un des premiers
renforts ajouté dans le broyage de la matrice métallique pour I’élaboration des aciers
ODS. 1l posséde une enthalpie standard de formation (variation d’enthalpie corres-
pondant a la réaction de formation d’un corps a 1 bar et a 298 K a partir de corps
simples sous leur forme moléculaire dans les mémes conditions) extrémement basse,
autour de —1,9 kJ/mol [36], alors que celle du rutile TiO,, par exemple, est de
—0,9 kJ/mol [37].

La présence d'une grande densité de nano-oxydes améliore la résistance au fluage
des aciers mais en méme temps diminue sa ductilité. Cette quantité de précipités
doit donc étre optimisée afin de trouver un compromis entre ces deux propriétés
mécaniques. Benjamin et al., puis Fischer ont étudié I'effet de la proportion d’oxydes
Y503 sur les propriétés mécaniques a haute température. Ils ont montré que la
fraction volumique d’oxydes optimale devait étre comprise entre 1 et 2 % [38, 39|.

L’apport de titane améliore également la résistance mécanique des aciers a haute
température |39, 40|. Il permet en effet de former des oxydes mixtes composés d’yt-
trium et de titane |25, 40, 41, 42|. Cela a pour effet d’homogénéiser et d’affiner la
dispersion des oxydes dans le matériau [40, 43, 44, 45]. Ukai et al. ont démontré en
particulier que 'ajout de titane affine la dispersion des nanoparticules améliorant

ainsi la résistance au fluage |40|. Ils ont également proposé une composition optimale

13



Chapitre 1. Etude bibliographique

en éléments d’addition pour acier & 12Cr-2W, a savoir 0,3Ti-0,24Y O3 pourcentage
massique [46]. Aujourd’hui, ces rapports en oxydes d’yttrium et de titane sont encore
les références pour les aciers ODS.

L’oxygéne est également un élément introduit dans ces aciers en ajoutant de
loxyde d’yttrium. Il s’avére que les teneurs en oxygéne apres fabrication sont su-
périeures a celles apportées initialement par les poudres d’oxyde, pouvant atteindre
jusqu’a 0,10 % massique d’oxygéne en excés dans le matériau (moyenne sur la ma-
trice et les nano-oxydes) |26, 47|. Cette contamination peut étre soit la conséquence
d’un niveau de qualité insuffisant des poudres initiales, soit provenir du processus
d’élaboration. Cette pollution en oxygéne peut influencer négativement les propriétés
mécaniques du matériau. Ohtsuka et al. ont en effet montré que la résistance méca-
nique a haute température des aciers ODS est supérieure en diminuant la concen-
tration en oxygene [48]. Cette propriété est reliée a la distribution des particules
d’oxydes qui est plus fine et dense lorsque I'excés en oxygéne dans le matériau est
réduit [48, 43]. La pollution en oxygéne doit donc étre limitée au maximum. Elle
peut étre fortement diminuée (exceés d’oxygéne ramené a 0,01 %) lors de I'étape de
fabrication en effectuant le broyage (c.f. partie 1.2.3) sous atmosphére controlée de

gaz neutre, comme par exemple I'argon [48].

1.2.2.3 Eléments d’alliages

Comme dans tous les aciers, des ¢léments d’alliages sont ajoutés pour amélio-
rer en particulier leur dureté. L’insertion des solutés dans la matrice métallique
augmente sa limite d’élasticité en diminuant la mobilité des dislocations. C’est le
tungsténe qui est le plus souvent utilisé dans le cas des aciers ODS [41, 49]. L’apport
d’aluminium permet d’améliorer la résistance a la corrosion [50|. Il peut cependant

former des précipités complexes de tailles microniques non souhaités [23].

1.2.3 Elaboration des aciers ODS

Les procédés conventionnels d’élaboration des aciers basés sur la fusion puis
coulée du métal ne permettent pas d’obtenir une dispersion fine d’oxydes, a 'origine
des propriétés mécaniques des ODS a haute température. La mécanosynthése est une
technique issue de la métallurgie des poudres qui consiste & mélanger les différents
constituants par broyage afin d’obtenir une poudre homogeéne. Le broyage a haute
énergie est donc le moyen le plus efficace connu actuellement pour produire des aciers
ODS.

Le principe d’élaboration des aciers ODS est représenté dans la figure 1.6. Le
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FIGURE 1.6 Schéma de 1’élaboration des aciers ODS. Figure issue de la réfé-
rence [12]

procédé consiste tout d’abord a mélanger une poudre d’oxyde d’yttrium nanomé-
trique a des poudres métalliques pures ou pré-alliées (Fe, Cr, W, Ti principalement).
Dans un broyeur a boulets ou un attriteur, les chocs mécaniques créés par les bou-
lets ou les billes permettent a I'oxyde d’yttrium de se dissoudre dans la matrice
ferritique/martensitique. Les différents constituants sont ainsi dispersés de maniére
homogéne permettant d’assurer la meilleure qualité possible du matériau final [51].
LLa poudre ainsi obtenue est scellée dans un conteneur, préchauffée, puis consolidée
a chaud, soit par filage, soit par compression isostatique. La plupart des travaux
expérimentaux n’ont pas observé d’oxydes avant cette phase de préchauffe ou de
consolidation [51, 22, 52, 53]. Cependant, Ratti et al. ont détecté des phases nano-
métriques aprés le broyage [42]. Par la suite, la méme équipe a effectué une étude
plus compléte utilisant la diffraction aux neutrons et aux rayons X afin de suivre la
dissolution et la reprécipitation des phases aprés le broyage et différents recuits [54].
La dissolution de Y503 semble étre due a la combinaison de deux phénoménes. Le
premier est la dissolution d’une petite quantité des particules d’oxydes d’yttrium
dans la matrice formant une solution solide. Le second et le principal serait la frag-
mentation des particules Y,0O3 conduisant & la formation de composés amorphes. Ces
derniers devraient probablement recrystalliser dans la matrice pendant les recuits.

La présence de précipités métastables a été observée aprés I'étape de préchauffe par

dés I’étape de broyage par Brocq et al. méme en introduisant les éléments séparé-
ment (poudres de YFez et FesO3) au lieu d’un apport direct de I'oxyde d’yttrium
Y203 [56]. L’acier ODS final ainsi obtenu présente des propriétés spécifiques a haute

température et sous irradiation.
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1.2.4 Propriétés des aciers ODS

Les aciers ODS peuvent étre retenus pour constituer la gaine du combustible, car
ils possédent des propriétés intéressantes a haute température et sous irradiation.

La microstructure des aciers ODS est stable aux températures de fonctionnement
envisagées. Des essais de vieillissement ont montré que les grains de ferrite de la
matrice restent stables, et que les nanoprécipités croissent trés faiblement [57, 58].
D’aprés Miller et al., la stabilité des nanoprécipités a trés haute température serait
due & une diffusion lente de I'yttrium et du titane dans le fer ainsi qu’a leur trés
forte affinité avec I'oxygéne [59]. A haute température, les aciers ODS présentent
des propriétés de résistance a la traction, au fluage et a la fatigue trés intéressantes
et supérieures a celles des aciers sans nanoparticules [60, 61, 47|. La distribution des
précipités a une influence sur ces propriétés mécaniques : plus la dispersion est fine,
meilleure est la tenue mécanique |62|. La contribution au durcissement des précipités
est en effet inversement proportionnelle a la distance inter-particules. Le paramétre
critique est donc la taille des particules pour une méme quantité d’oxyde d’yttrium
ajoutée a la matrice. Une distribution de nanoprécipités la plus fine et homogéne
possible est ainsi la caractéristique premiére pour fabriquer un acier ODS possédant
des propriétés mécaniques satisfaisantes.

Le choix d’'un acier a structure cubique centrée limite le gonflement sous irradia-
tion mais pose un probléme de transition ductile/fragile. Le matériau doit donc avoir
une température de transition ductile/fragile inférieure a la température ambiante
afin de présenter un comportement ductile quelle que soit sa phase d’utilisation
(fonctionnement du réacteur, stockage du combustible). Par exemple, I'acier ODS
12YWT posséde d’excellentes propriétés mécaniques mais sa température de tran-
sition de 102 °C est trop élevée [63]. Cette température de transition ductile/fragile
est liée & la microstructure du matériau : plus la taille des grains est fine, plus la
température de transition ductile/fragile est basse [64]. Le traitement thermique de
recristallisation & haute température appliqué au matériau pour limiter ’anisotro-
pie des grains entraine une température de transition ductile/fragile trop élevée.
C’est la raison pour laquelle une distribution de nanoprécipités la plus fine et ho-
mogeéne est indispensable afin de garantir la production d’un acier ODS ayant des
caractéristiques mécaniques convenables.

La stabilité sous irradiation des nanoprécipités responsables des propriétés mé-
caniques des aciers ODS est essentielle. Les conclusions a ce sujet ne sont cependant
pas définitivement établies malgré les nombreuses études effectuées. Pareige et al.
ont par exemple montré que les nanoprécipités sont stables sous faibles doses d’ir-

radiation [65|. Les caractéristiques géométriques (taille et forme) et chimiques des
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nanoprécipités n’ont pas évolué sous plusieurs conditions d’irradiation |66, 67, 68|.
Une diminution de la taille des nanoparticules a par ailleurs été mise en évidence
apres irradiation aux ions |69, 70|. Liu et al. ont rapporté que les nano-oxydes se
dissolvent en partie aprés irradiation |71, 72|. Lescoat et al. ont suivi I’évolution de
la taille et la densité des nanoprécipités par observation directe in situ du matériau
avant et aprés irradiation [73|. Ils ont montré que les renforts de quelques nano-
meétres sont stables alors que les plus gros d’entre eux sont affectés apres irradiation
aux ions a 500 °C pour des doses allant jusqu’a 45 dpa. Malgré ’absence de conclu-
sions précises au sujet de leur stabilité sous irradiation, les renforts conservent leur
role d’obstacles aux mouvements des dislocations améliorant les propriétés méca-
niques des aciers ODS [74]. La majorité des études d’irradiation aux neutrons et
aux ions montrent que la résistance au fluage, la limite d’élasticité et ’allongement
a la rupture restent élevés [75, 66, 76, 77, 78|.

Lors des réactions nucléaires, de ’hélium est produit par transmutation. Les na-
noprécipités peuvent aussi piéger ce type de défauts d’irradiation ralentissant ainsi
la formation et le grossissement de bulles d’hélium qui conduisent au gonflement et
a la fragilisation du matériau [79]. Henry et al. ont prouvé qu’un acier martensitique
conventionnel posséde un comportement mécanique moins résistant a l'irradiation
qu’'un acier ODS [80]. La propriété de piégeage de I’hélium est d’autant plus impor-
tante que la dispersion des particules est fine et dense [81, 24, 82].

Les nanoprécipités ont donc une importance capitale sur les propriétés de ces

aciers. La suite du chapitre se focalise sur leurs propriétés.

I1.2.5 Formation des nano-oxydes

I[.2.5.1 Composition et structure des nanoprécipités

Méme si la composition chimique initiale des aciers ODS est connue, il n’en va
pas de méme pour la composition et la structure des nano-oxydes. Selon le type
d’analyses et la nuance d’acier ODS, les résultats sur la composition varient. Pour
un méme acier ODS, le 12 YWT caractérisé par Larson et al. et & deux reprises par
Miller et al. |25, 58, 59|, différentes compositions de nano-oxydes ont été trouvées.
La concentration en fer dans les renforts en particulier varie de 4,1 4 78,2 % entre
les trois études. Ces différences peuvent étre causées par le procédé de synthése ou
par les incertitudes résultant de la technique d’analyse. Dans les trois cas cités, les
mesures ont été faites au moyen d’une sonde atomique tomographique (SAT). Cette
technique consiste a appliquer un potentiel électrique sur une pointe trés fine décou-

pée dans I’échantillon [83|. Les atomes de la pointe s’évaporent par effet de champ
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et sont projetés vers un détecteur plan, sensible en espace et en temps (Figure 1.7).
La nature chimique de I'atome se déduit du temps de vol. Il est alors possible de
reconstruire le volume analysé en trois dimensions grace a la position finale des
atomes sur le détecteur. Les incertitudes issues de cette technique sont élevées. Les
amas étant petits, les compositions sont donc calculées a partir de quelques atomes
non représentatifs d’'un point de vue statistique. De plus, si le matériau contient
plusieurs phases qui possédent des champs d’évaporation différents, les aberrations

de trajectoires peuvent devenir importantes et introduire des artefacts dans la re-

construction.
000
000000
000
o0 L d ®
00 000
00 0000 PY
00 00000 PY
@ 00000
[ 00000
o 00000 ®
0000 [ J
o o0 |
@ \
e 2
@ B
@ »
| 4
Pointe Impulsion Détecteur plan sensible
(échantillon) électromagnétique en temps et en espace

FI1GURE 1.7 — Principe de la sonde atomique tomographique.

La caractérisation de plusieurs aciers ODS par diverses techniques a mené a
I’observation de toute une zoologie de nano-oxydes. Des phases cubiques Y03 et
Y, Ti,O7 mesurant entre 5 et 40 nm ont été mises en évidence dans les aciers ODS
Eurofer 97 |84] et K1 |23| par microscope électronique a transmission (MET). Des
oxydes de 1 & 2 nm enrichis en Y, Ti et O ont en revanche été détectés par SAT
dans les aciers MA 957 [21],12 YWT |58, 25| et 14 YWT |26].

Sakasegawa, et al. ont proposé une explication a cette dispersion de type d’oxydes
en montrant que leur composition dépend de leur taille (Figure 1.8 (a)) [85]. Les
plus petits qui ont été observés (de 2 & 15 nm) sont de type non-steechiométriques
Y, Ti,O,. Pour les tailles comprises entre 15 a4 35 nm, les amas sont des oxydes
stoechiométriques de type pyrochlore Y, TisO7. Des amas supérieurs a 40 nm sont
des oxydes de titane, comme le TiOs,.

Une structure cceur/coquille est également observée pour certains oxydes. Mar-
quis a mis en évidence cette structure par SAT dans les aciers ODS MA 957, ODS
Eurofer ainsi que dans un acier modéle composé d’une matrice de FeCr et de renforts
Y03 [86]. Une couronne riche en chrome est présente autour d’un coeur lui-méme
enrichi en yttrium (Figure 1.9). Marquis suggére que la formation de ce type de

structure soit liée aux énergies d’interfaces entre I'oxyde et la matrice. L’oxyde d’yt-
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FIGURE 1.8 (a) Image des différents types de nano-oxydes obtenue par microscopie
électronique & transmission et (b) composition des nano-oxydes en fonction de leurs
tailles. Figures issues de la référence [85].

trium est en effet trés stable mais pourrait avoir une barriére de germination élevée.
La coquille favoriserait sa germination en diminuant son énergie d’interface avec la

matrice. Cette structure cceur/coquille a également été observée dans d’autres aciers
ODS [87, 88, 89, 90].
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FIGURE 1.9 — Reconstruction 3D (a gauche) et profils de concentrations (a droite)
des nano-oxydes par sonde atomique tomographique (a) de I'acier ODS MA 957,
(b) d’un acier ODS modéle FeCr renforcé par de 'oxyde Y203 et (c¢) de 'acier ODS
Eurofer. Figures issues de la référence [86|

La composition et la structure des plus petits des nano-oxydes sont caractérisées

19



Chapitre 1. Etude bibliographique

de maniére plus précise a partir de méthodes de calculs DFT. Barnard et al. ont
recherché des amas stables composés de titane, d’yttrium et d’oxygeéne dans du fer
a de deux maniéres : d’'une part, des amas qui sont cohérents avec la matrice de fer
cubique centrée, d’autre part, des amas dont la structure est analogue a celle des
oxydes de titane ou d’yttrium (TiO5 et Y903) [8]. Ils ont démontré que ces derniers
sont plus stables que ceux dont les éléments sont cohérents avec la matrice de fer
cubique centrée : les nano-particules les plus stables seraient donc probablement des
oxydes plutot que ces amas cohérents.

Les calculs DFT sont également utilisés pour paramétrer des modéles a plus
grandes échelles. Posselt et al. ont par exemple développé un modéle d’interaction
sur réseau pour un systéme contenant des atomes d’oxygene, d’yttrium, de titane
et de chrome ainsi que des lacunes [6]. Ce modéle a été utilisé dans des simulations
de type Monte Carlo atomique afin d’analyser la structure et la composition des
nanoparticules en fonction de la température. Il ont ainsi montré que les amas sont
stabilisés par la présence de titane et de lacunes. De plus, il est apparu que les amas
présentent des structures planaires en I'absence de lacunes. Pour finir, leurs simula-
tions ont démontré que les nanoparticules seraient des oxydes non-steechiométriques
cohérents avec la matrice de fer-chrome.

A la lumiére de Iensemble de ces études, la structure et la composition des

nano-oxydes sont encore peu connues, en particulier pour les plus petits d’entre eux.

[.2.5.2 Meécanismes de formation des nanoprécipités

Les différentes structures révélées suggérent des mécanismes de formation pour
les nanoprécipités. Sakasegawa et al. ont examiné la stabilité et I’évolution des parti-
cules d’oxydes pendant un recuit d’une heure a 1473 K |91|. D’apreés leurs résultats,
la diffusion de I'yttrium aurait un role important dans I’évolution des oxydes. En
effet, la concentration en yttrium dans les nano-oxydes semble augmenter en méme
temps qu’ils grossissent. Ils ont également observé que les oxydes de titane présentent
une coquille enrichie en yttrium. La croissance de cette coquille serait due a la dif-
fusion de I'yttrium et permettrait aux oxydes de titane de croitre. Ces mécanismes
sont résumés dans la Figure 1.10.

Hsiung et al. ont suggéré un mécanisme de formation a partir des observations
de nano-oxydes cceur/coquille par microscopie électronique a transmission a haute
résolution |90, 92, 93]. Ce mécanisme se résume en trois étapes (Figure 1.11 (a)).
Tout d’abord, les oxydes d’yttrium Y03 se fractionnent au début du broyage méca-
nique. Ces fragments ensuite s’agglomeérent et s’amorphisent en se mélangeant avec

les autres constituants de la matrice métallique a la fin du broyage. L’apparition des
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FIGURE [.10 — Scénario de formation de nano-oxydes de titane de grandes tailles.
Figure issue de la référence [91].

premiers amas constitués d’yttrium, d’oxygene et d’autres éléments d’alliage a lieu
lors de cette étape. Les oxydes amorphes enfin cristallisent conduisant a la forma-
tion d’oxydes de tailles nanométriques avec une structure coeur/coquille. Les oxydes

amorphes d'une taille inférieure & 2 nm environ le restent (Figure 1.11 (b)).
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FIGURE .11 — (a) Scénario de formation de nano-oxydes qui présentent une struc-
ture coeur/coquille et (b) Effet de la taille des particules sur la création de la structure
coeur/coquille. Figures issues de la référence [93].

D’autres mécanismes de formation des nanoprécipités sont également mis en
avant par des travaux théoriques. Des simulations Monte Carlo ont été effectuées afin
de comprendre les mécanismes de formation des nanoparticules Y-Ti-O a 1’échelle
atomique [4, 94, 5|. Hin et al. ont examiné la précipitation des systémes Fe-Y-O |4, 94|

et Fe-Ti-O |94] au cours d’un traitement thermique. Dans ces deux cas, l'oxygéne
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diffusant plus vite que I'yttrium et le titane, ¢’est un oxyde métastable de type Fe,05
qui est formé en premier. La précipitation de 'oxyde d’yttrium et de titane a ensuite
lieu & partir de cet oxyde métastable. Les résultats ab initio de Fu et al. sur la stabilité
et agglomération des nano-oxydes dans le fer a ont en particulier mis en évidence
un mécanisme de formation des premiers amas via les lacunes [1]|. Ces lacunes sont
par ailleurs créées en excés par le broyage mécanique [95]. Fu et al. ont en effet
calculé que l'interaction lacune-oxygéne est trés forte |1]. Ils ont également montré
que la formation d’une paire lacune-oxygéne ne nécessite presque pas d’énergie si
les lacunes sont déja présentes dans le fer. La forte attraction lacune-oxygéne est
d’ailleurs une des explications a la sursaturation en oxygéne mesurée dans la matrice
métallique des aciers ODS [82, 25, 58, 59, 26]. Jiang et al. ont proposé de leur c6té
des conclusions différentes a partir d'une étude ab initio similaire [3]. Pour eux,
les lacunes n’ont aucun role prédominant dans la stabilisation des nanoprécipités,
car elles seraient éliminées de la solution solide par des puits (dislocations, cavités,
etc.) avant la formation des amas. En effet, ils ont démontré que des amas stables
contenant du titane, de I'yttrium et de 'oxygéne peuvent se former sans lacunes
grace aux interactions attractives O-O, O-Ti et O-Y. Ils ont ainsi construit des
petits amas de solutés Y-Ti-O qui peuvent constituer les premiéres étapes de la
formation des nano-oxydes. Le plus grand amas stable dont la configuration a été

déterminée avec ce type de calculs est du type Yo TiOs3.

Ces conclusions concernant les études ab initio sur le role des lacunes dans la
création des complexes d’oxydes sont donc contradictoires. Des études expérimen-
tales basées sur la détermination des temps de vie des positons ont été menées en
paralléle pour compléter les données sur le role des lacunes dans la formation des
nano-oxydes [96, 97, 98, 99]. Ce type de technique permet de détecter la présence de
lacunes dans un cristal non seulement sous forme de cavités microscopiques, mais
aussi de petits amas lacunaires a I’échelle atomique [100]. Antiparticule de I’électron,
le positon s’annihile quand il interagit avec les électrons des atomes. La probabilité
d’annihilation des positons, ou encore son temps de vie, est donc directement liée au
volume libre présent dans I’échantillon. Le temps de vie d’un positon se détermine
en mesurant la durée qui s’écoule entre le moment ot il rentre dans le solide et celui
ou il s’annihile. Cet instant est détecté grace a la libération de 1’énergie de deux

photons gamma créés par I’annihilation de la paire électron-positon.

Dans une étude de mesure de temps de vie de positon, Xu et al. ont examiné la
formation d’amas de lacunes dans deux types d’aciers : un acier ODS préparé par
broyage contenant des nanoprécipités et un acier de méme composition chimique

mais préparé par fonderie ne possédant pas d’amas |[97|. Des amas de lacunes n’ont
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été détectés que dans le cas de 'acier ODS. Leurs conclusions sont en accord avec
celles de Fu et al : les lacunes sont nécessaires a la stabilisation des nanoprécipités
formés dans I'acier ODS. Toutefois, Ortega et al. ont non seulement observé des
amas de lacunes, mais aussi des cavités de tailles nanométriques |96]. Ces cavités
seraient stabilisées par la présence des nanoprécipités a haute température : des
cavités associées a des nano-oxydes subsistent pendant un recuit jusqu'a 1523 K
a la différence des autres qui disparaissent au-dela de 1373 K. Leurs conclusions
rejoignent le point de vue de Jiang et al. : les lacunes s’agglomérent en grosses

cavités au lieu d’aider a la stabilisation des nanoprécipités.

Les lacunes pourraient donc jouer un role sur la formation et la stabilisation
des nano-oxydes. Nous nous intéresserons donc dans la suite de ce chapitre plus

particuliérement aux interactions entre les lacunes et les solutés.

1.3 Interactions entre les lacunes et les solutés dans

le fer «

Les énergies d’interaction de paires entre les trois solutés yttrium, titane et oxy-
géne, et la lacune ont été déterminées par calculs ab initio dans les configurations
premier et second plus proche voisin (nn (nearest-neighbor), cf. Figure I1.5 pour
la description des distances) (Tableau 1.2). Les atomes d’yttrium et de titane sont
répulsifs dans la matrice de fer « |7, 3]. Tls sont par ailleurs fortement attirés a la fois
par un atome d’oxygéne et par une lacune. Les atomes d’oxygéne et les lacunes per-
mettent donc potentiellement aux oxydes Y-Ti-O de se stabiliser d’un point de vue
thermodynamique. Les atomes d’yttrium interagissent néanmoins nettement moins
avec un atome d’oxygéne qu’avec une lacune. Claisse et al. ont en effet montré que
la présence de lacunes augmente considérablement les énergies de liaison des amas
Y-Ti-O [7]. Les interactions entre les solutés et les lacunes sont donc les propriétés
développées dans la suite de cette section. Les caractéristiques des amas de lacunes
pures sont d’abord présentées suivies de celles des amas lacunes-solutés. Les solutés
considérés peuvent étre classés selon leur site préférentiel de mise en solution dans le
fer a : interstitiel ou substitutionnel. Dans notre cas, le soluté interstitiel principal
est 'oxygéne (O). Cependant, nous avons fait le choix de comparer ses propriétés
a celles du carbone (C) et de I'azote (N) qui sont eux aussi des solutés interstitiels
dans le fer o toujours présents dans les aciers. Les solutés substitutionnels de notre
étude sont 'yttrium (Y) et le titane (Ti).
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Tableau 1.2 — Energies de liaison (eV) des paires soluté-soluté et lacune-soluté ( cf.
Figure I1.5). Une énergie de liaison positive signifie que la paire est attractive.

E’ (eV) 1 nn 2° nn

Y-Y | -0,20 (3] -0,05 [7] | 0,00 [3]; 0,05 [7]
Ti-Ti 20,29 3| 20,15 [3]
0-0 -0,66 (6] 20,44 [6]
Y-Ti 20,28 3] 20,15 [3]
0-Y 20,28 [3] 0,85 [3]
O-Ti 0,27 |3] 0,55 [3]
VoY 1,45 [2] 0,26 [2]
V-Ti 0,26 2| 0,16 2|
V-0 1,45 [1] 0,60 [1]

I.3.1 Amas de lacunes pures

Des petits amas stables de lacunes V,, peuvent se former dans le fer o conduisant
a la création de cavités. La configuration de ces amas a été déterminée de maniére
théorique [101, 102, 103, 104, 105]. Leurs énergies de liaison et leurs mécanismes de
migration ont également été déterminés par calculs ab initio [103, 104, 105, 106|. Les
énergies de migration des petits amas de lacunes sont inférieures ou égales a celle
de la mono-lacune [104]. Les énergies de migration des amas lacunaires V,, sont en
effet respectivement 0,69, 0,70, 0,25 et 0,47 eV pour n = 1, 2, 3 et 4 [106|. La grande
mobilité de 'amas V3 est particulierement intéressante, car elle est non seulement
trés inférieure a celle de la mono-lacune, mais son chemin de migration ne comporte
qu'une seule barriére contrairement a V5 et V; qui nécessitent deux étapes |104]
(Figure 1.12).

Ces données ab initio sont en accord avec les interprétations des expériences de
recuit de résistivité aprés irradiation aux électrons |107, 108]. Takaki et al. ont en
effet irradié aux électrons un échantillon de fer de haute pureté créant ainsi des
défauts [108]. La technique du recuit de résistivité permet de révéler la présence de

ces défauts. Des mécanismes de migration ou de dissociation peuvent s’activer en
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FIGURE 1.12 - Barriéres de migration de (a) V, (b) V2, (¢) Vs et (d) Vj. Figure issue
de la référence [104].
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augmentant la température. Takaki et al. ont de cette maniére déduit que I'énergie
de migration de la mono-lacune est d’environ 0,55 eV correspondant a une tempéra-
ture d’activation autour de 220 K. Cette température d’activation est également en
accord avec des expériences de recuit d’échantillon de fer de pureté élevée effectuées
par analyse de temps de vie de positon [109].

Le fait que la migration des amas V5 et V5 ait lieu autour de la méme tempéra-
ture que la mono-lacune V' (généralement désignée par le terme de stade IIT dans les
expériences de recuit) est également confirmé par des mesures de trainage magné-
tique [110]. En effet, les expériences de ce type effectuées par Schwendemann et al.
ont révélé la migration de défauts dont la symétrie est inférieure a celle du réseau du-
rant ce stade III, configurations compatibles avec la bi- et tri-lacune [111]. Compte
tenu de la température de migration de la mono-lacune (T > 220 K), ces petits
amas lacunaires (V,,, n < 4) peuvent se former et également migrer a température
ambiante dans le fer o, leurs énergies de migration étant similaires ou inférieures a

celle de la mono-lacune.

[.3.2 Amas lacunes-solutés interstitiels (C, N et O)

Les atomes d’oxygéne, d’azote et de carbone sont des solutés interstitiels toujours
présents dans les matériaux a base de fer. Ils sont soit sous forme d’impuretés, méme
dans des métaux de haute pureté, soit comme éléments d’alliage. En effet, ils peuvent
précipiter sous forme d’oxydes (le cas des ODS), de nitrures ou de carbures avec
pour conséquence 'amélioration des propriétés mécaniques des alliages. Ces solutés
peuvent par ailleurs avoir des répercussions sur les propriétés thermodynamiques
et cinétiques des lacunes méme a trés faibles concentrations (de l'ordre de quelques
parties par million en atome (appm)). Plusieurs expériences ont révélé en particulier
leur influence sur la diffusion de la lacune [112, 107, 108]. Trmer et al. ont par
exemple mesuré le coefficient d’auto-diffusion dans du fer « de différentes gammes
de pureté [112]. Il a été ainsi montré que le coefficient d’auto-diffusion est dépendant
de la présence d’atomes d’oxygéne et de carbone interstitiels qui se lient fortement
avec les lacunes : le préfacteur du coefficient de diffusion est fortement affecté a
la différence de I'énergie d’activation. Vehanen et al. et Takaki et al. ont également
étudié I'impact du carbone sur la migration des lacunes lors de recuits en comparant
des échantillons de fer o de haute pureté avec des échantillons dopés en carbone
aprés irradiation aux électrons |107, 108|. Vehanen et al. ont suivi I'évolution des
lacunes en mesurant le temps de vie de positon alors que Takaki et al. ont évalué la
résistivité de 1’échantillon. Dans les deux études, la présence du carbone agit sur la

migration des lacunes en les piégeant dans des amas lacunes-carbone. L’interaction
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attractive entre la lacune et chacun de ces solutés interstitiels explique la création
de ce type d’amas. Des calculs théoriques ont par la suite confirmé les prédictions
expérimentales. L’interaction lacune-soluté a été ainsi largement examinée via des
calculs ab initio [113, 1, 3, 114, 115, 116, 117, 7|. Tous ont révélé que cette interaction
est attractive pour les trois solutés considérés. Les propriétés des amas contenant
plusieurs lacunes et plusieurs solutés ont également été étudiées. Celles sur les amas
contenant de l’azote et plus encore du carbone ont été largement analysées compte
tenu de la grande quantité de résultats expérimentaux présents dans la littérature
a leurs sujets. L’accent a été en particulier mis sur 'amas V' Cy qui est trés stable
d’un point de vue énergétique [113, 114, 115, 116, 117] (Figure 1.13).

FiGURE 1.13 — Configuration la plus stable de 'amas V C,. Les sphéres bleues et
noires représentent respectivement les atomes de carbone et de fer, et le cube gris
la lacune.

Ainsi, une forte liaison covalente entre les deux atomes de carbone se crée dans cet
amas alors que la paire carbone-carbone est fortement répulsive a courte distance,
et présente de trés faibles énergies de liaison & plus longue distance dans le fer en
’absence d'une lacune [113, 114, 117|. Les énergies de liaisons des amas lacunes-
solutés V,,C,, ont été déterminées par Forst et al. [115] pour n valant 1 et 2 et, m
variant de 1 a 6, puis ensuite par Jourdan et al. pour n et m variant de 1 a 4 [118].
Une analyse approfondie des interactions a 1'échelle électronique entre la lacune et
les éléments carbone et azote a été effectuée par Domain et al. [113] et Ohnuma
et al. [116]. Ils ont révélé des similitudes dans le comportement du carbone et de
I’azote dans le fer a parfait et & proximité d’une lacune. Leurs recherches se sont
cependant focalisées sur des amas ne contenant qu’une lacune et plusieurs solutés
(jusqu’a deux solutés pour Domain et al. [113]| et six pour Ohnuma et al. [116]).
Cette analyse systématique a été généralisée a I'oxygéne par Fu et al. [1]. TlIs ont
montré que 'oxygéne présente un comportement différent du carbone et de I'azote
en présence d’une lacune en ce qui concerne ses interactions avec les atomes de
fer. Ils ont également identifié des amas lacunes-oxygéne énergétiquement stables,
a savoir les amas 15,0 et VOsy. En comparant les trois énergies de liaison V-X

pour les trois solutés, la liaison V-O s’est avérée beaucoup plus forte que V-C et
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V-N. Les calculs ab initio sont précis mais également cotiteux en temps de calcul.
Des calculs ont été effectués a partir des potentiels empiriques pour obtenir une
description des amas plus grands tout en limitant le temps de calcul. Les analyses
des amas lacunes-carbone ont ici aussi été privilégiées [119, 101, 120, 121, 122, 123|.
Terentyev et al., par exemple, ont combiné trois potentiels empiriques différents de
Fe-C [120, 101, 122] pour étudier I'impact du carbone sur la stabilité et la mobilité
des amas lacunaires. Ce type de calculs ne donne pas toujours les mémes résultats
pour les énergies des amas que ceux obtenus avec des calculs ab initio : la liaison

covalente carbone-carbone de 'amas V' Cy est trés souvent mal décrite.

Compte tenu de la forte attraction entre les lacunes et les atomes d’oxygéne, les
travaux de thése de He ont récemment consisté a effectuer une étude expérimentale
sur leurs interactions dans le fer o [124]|. Sa démarche a été de combiner la spectro-
métrie de masse d’ions secondaires (SIMS (Secondary Ion Mass Spectrosmetry) a la
spectroscopie d’annihilation des positons pour analyser des échantillons de fer aprés
implantation en oxygéne. Les mesures par SIMS permettent d’obtenir le profil en
profondeur de la composition en solutés alors que celles par spectroscopie d’anni-
hilation des positons fournissent une description en taille des amas lacunaires. Les

résultats ont montré que des amas stables lacunes-oxygéne se forment.

L’ensemble de ces études confirment donc bien la formation d’amas lacunes-
solutés stables dans le fer . L.a deuxiéme propriété intéressante concerne leur mo-
bilité.

Ces solutés interstitiels peuvent diffuser a travers la matrice de fer cubique centrée
sans 1'aide de lacunes (mécanisme interstitiel), a la différence des solutés substitu-
tionnels (mécanisme lacunaire). Cependant, la forte interaction avec les lacunes peut
également changer les propriétés de diffusion des solutés interstitiels. A ’échelle ato-
mique, les énergies de migration des solutés isolés et certaines barriéres de migration
des paires lacune-soluté ont été calculées dans le cas du carbone, de 'azote et de
l'oxygéne via des calculs ab initio [113, 1, 125, 126, 127|. Fu et al ont par exemple
déterminé que I’énergie de migration totale de la paire lacune-oxygéne est de 1,55
eV alors que celle de 'atome d’oxygéne isolé est seulement de 0,60 eV [1]. De la
méme maniére, Liu et al. ont trouvé une énergie de migration totale pour la paire
lacune-carbone de 1,60 eV au lieu de 0,91 eV [113] pour le soluté isolé [126]. Tous ces
travaux mettent en évidence que I’énergie de migration des solutés interstitiels aug-
mente globalement lorsqu’ils sont proches d'une lacune. Par ailleurs, les résultats ab
initio sur le cas particulier du mouvement de cage indiquent que les solutés peuvent
étre localement accélérés a proximité d’une lacune, sans que cela conduise néanmoins

a la diffusion du soluté a longue portée [113, 125|. Ces résultats confirment le fait
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que traditionnellement dans les interprétations d’expériences [107, 108, 128] ou dans
les études théoriques [129, 118], seuls les monoméres de solutés et les mono-lacunes
sont considérés mobiles et les amas V,, X, sont immobiles. Les récents résultats des
travaux de thése de He sur les recuits des échantillons implantés en oxygéne ont
néanmoins révélé que des amas lacunes-oxygéne pourraient étre mobiles & tempé-
rature ambiante [124]. Les implantations ont été effectuées a faible (de 'ordre de
107 cm™?) et forte fluence (de lordre de 107! c¢m™2), puis les échantillons ont
été stockés a température ambiante pendant une durée de 236 jours. Les profils des
défauts lacunaires et de 'oxygéne ont été suivis en paralléle par spectroscopie d’an-
nihilation des positons et par mesures SIMS. Les deux profils ont évolué seulement
dans le cas de I'implantation a forte fluence : la taille et la concentration des dé-
fauts lacunaires ont augmenté alors que le pic maximal de I'oxygéne s’est étalé et
déplacé vers la surface (Figure 1.14). D’ailleurs, la surface de I’échantillon s’oxyde a

la différence des échantillons implantés a faible fluence.
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FIGURE 1.14  Evolution des fractions d’annihilations électrons-positons de faible
moment S et de fort moment W en fonction du temps de stockage. Le fait que S(E)
croit et S(W) se rapproche de la ligne correspondant au amas V,, avec le temps de
stockage indiquent que la concentration et la taille amas lacunaires ont augmenteé.
Figure issue de la référence [124].

Les fortes interactions entre les lacunes et solutés interstitiels (C, N et O) peuvent
donc conduire a la formation d’amas stables dans le fer a ralentissant globalement

la migration a la fois des lacunes et des solutés.

[.3.3 Amas lacunes-solutés substitutionnels (Y et Ti)

Les atomes de titane et d’yttrium sont des solutés substitutionnels dans le fer
a [3, 2|. Des travaux expérimentaux [130, 124, 131] et théoriques [2, 132, 7] ont mis
en évidence que ces deux solutés interagissent avec la lacune, I'yttrium beaucoup

plus que le titane (Tableau 1.2). Les interactions lacune-yttrium et lacune-titane

29



Chapitre 1. Etude bibliographique

ont en particulier été étudiées de la méme maniére que 'interaction lacune-oxygéne
dans le fer o par He et al. [131, 124]. Des implantations yttrium et titane ont été
indépendamment effectuées sur des échantillons de fer «. Des amas lacunaires ont
été détectés dans les deux cas. Le signal positon dans le cas de I'yttrium semble
cependant moins élevé que celui du titane pour une concentration de solutés équi-
valente suggérant que les amas sont plus gros pour ce dernier. Les lacunes sont
préférentiellement piégées par I'yttrium que par le titane. L’yttrium attire plus les
lacunes que le titane, résultat en accord avec les calculs théoriques (Tableau 1.2).
D’ailleurs, I'atome d’yttrium interagit tellement avec les lacunes qu’il est instable
dans sa position substitutionnelle initiale lorsqu’il est premier voisin d’une lacune.
Ainsi, 'atome d’yttrium se retrouve au milieu de deux lacunes premiéres voisines
(Figure 1.15) [2, 7].

FIGURE 1.15 — Configuration décentrée de ’atome d’yttrium situé en position 1
nn d'une lacune. Les sphéres vertes et noires représentent respectivement les atomes
d’yttrium et de fer, et les cubes gris les lacunes.

Le coefficient de diffusion du titane a été mesuré expérimentalement par Klug-
kist [133] : il est 10° plus rapide que celui de 'auto-diffusion du fer dans une fenétre
de température comprise entre 948 et 1174 K. Par ailleurs, aucune donnée expéri-
mentale n’existe en ce qui concerne I'yttrium a notre connaissance, sa valeur étant a
priori trés faible. Hin et al. 'ont donc évaluée en paramétrant un modeéle classique
de nucléation sur des données de diffusion aux rayons X aux petits angles [134, 4]
afin de T'utiliser dans des simulations de type Monte Carlo. Il a été ainsi proposé
que l'yttrium diffuse moins vite que le titane. Ces deux solutés étant substitu-
tionnels, leur diffusion passe par un mécanisme lacunaire. Le modéle Le Claire a
neuf fréquences [135] a pu donc étre utilisé pour calculer leur coefficient de diffu-
sion. Les valeurs obtenues par Murali et al. de cette maniére sont cependant trois
ordres de grandeurs au-dessus de celles mesurées expérimentalement [132|. C’est
dans ce contexte que He et al. ont effectué des recuits d’échantillons implantés en
yttrium [131, 124|. Leurs résultats ont démontré que I'yttrium ne diffuse pas jusqu’a
500 °C alors que des amas lacunes-yttrium sont encore détectés. Le mécanisme de

diffusion lacunaire standard ne semble donc pas convenir au cas de I'yttrium.
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1.4 Conclusions

Les aciers ODS sont donc des matériaux qui présentent des caractéristiques pro-
metteuses pour les réacteurs nucléaires du futur. Cependant, la nature, la compo-
sition et les mécanismes d’agglomération des nanoparticules d’oxyde sont encore
mal connus a ce jour. Le role des lacunes sur la formation et la stabilisation des
nano-oxydes est en particulier une question importante qui reste a élucider. Des
études théoriques sont donc nécessaires pour compléter les recherches expérimen-
tales. Composé de nombreux éléments d’alliage, I'acier ODS est trés complexe, il
faut donc limiter dans un premier temps le champ d’investigation & un acier mo-
deéle. Par conséquent, 1'objectif de ces travaux de thése a consisté a analyser d’'un
point de vue théorique les interactions entre les lacunes et les principaux solutés dont
sont composés les nano-oxydes dans un acier modéle constitué d’une matrice de fer

a contenant des atomes d’oxygeéne, de titane et d’yttrium, ainsi que des lacunes.
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Chapitre 11

Méthodes

I1.1 Démarche

La démarche adoptée lors de ces travaux de thése a consisté a examiner un acier
ODS simplifié constitué d’une matrice de fer « contenant de 'oxygéne, du titane,
de I'yttrium et des lacunes a différentes échelles. Dans un premier temps, le systéme
a été considéré a I’échelle électronique a l'aide de calculs ab initio permettant de
décrire les caractéristiques fondamentales du systéme :

e les interactions entre les défauts lacunaires et différentes espéces de solutés

ont été examinées,

e les configurations de basses énergies de divers amas ont été recherchées,

e des chemins de migration favorables de différents amas ont été déterminés.
Les calculs ab initio sont coiiteux en termes de temps de calcul. Ils ont néanmoins
été préférés a d’autres techniques telles que les potentiels empiriques qui sont plus
efficaces en temps de calcul mais qui sont compliqués a paramétrer pour des systémes
a plusieurs éléments.

Ces données ab initio ont ensuite été utilisées pour le paramétrage de modéles
afin de prédire le comportement de systémes multi-composés a des échelles tempo-
relles et spatiales supérieures. Le choix s’est porté sur la simulation de dynamique
d’amas, méthode de champ moyen qui ne prend pas en compte les corrélations spa-
tiales. Elles permettent ainsi de modéliser I’évolution de la concentration des amas
dans le temps sans prendre en compte les informations sur leurs positions. Cette
simplification rend les calculs beaucoup moins coiiteux que ceux résultants de si-
mulations basées sur la méthode Monte Carlo, autre approche permettant de suivre
la formation d’amas en fonction du temps. Les simulations en dynamique d’amas
peuvent étre directement paramétrées sur les données ab initio, contrairement a

celles réalisées suivant la méthode Monte Carlo atomique cinétique qui nécessitent
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le développement de modéles d’interaction. Elles explorent ainsi a I’échelle mésosco-
pique les prédictions des calculs a I'échelle électronique. En plus des lacunes, elles
peuvent également prendre en compte plusieurs espéces de solutés. Les simulations
en dynamique d’amas sont donc adaptées aux systémes étudiés.

Ces méthodes ab initio et de dynamique d’amas sont décrites plus en détail dans

les sections suivantes.

I1.2 Calculs ab nitio

Les calculs ab initio permettent d’étudier une grande variété de propriétés des
matériaux a I’échelle atomique et électronique. Ils procurent des informations sur les
défauts ponctuels (lacune ou soluté) auxquelles méme les méthodes expérimentales
les plus avancées ne peuvent accéder. Ces calculs sont uniquement basés sur la
résolution des équations de la mécanique quantique, sans parameétre ajustable, i.e.
ils ne prennent en compte en données d’entrée que le type d’atome et la structure du
cristal considéré. Néanmoins, des approximations, qui seront détaillées par la suite,

sont nécessaires pour résoudre ces équations.

I1.2.1 Théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT)

L’équation fondamentale de la mécanique quantique est ’équation de Schrodin-

ger, indépendante du temps :

Hy) = Ev), (IL1)

ol F représente 'énergie du systéme décrit par la fonction d’onde 1 et, H I'ha-

miltonien qui peut s’écrire :

~

H=T, 4+ Tx+ Ve + Vex + Van, (I1.2)

ou T, et Ty correspondent respectivement a I’énergie cinétique des électrons et des
noyaux, et Vee, VBN et VNN représentent respectivement les potentiels d’interaction
entre ¢électrons, entre électrons et noyaux et entre noyaux.

Cependant, la solution de ce probléme & N électrons ne peut pas étre obtenue de
maniére exacte pour un systéme contenant plus d’'un électron. Des approximations
sont donc indispensables a la résolution de ces équations. La premiére d’entre elles
est 'approximation de Born-Oppenheimer, ou approximation adiabatique [136]. Elle
permet de traiter séparément les électrons et les noyaux d'un systéme réel en s’ap-

puyant sur le fait que les mouvements des noyaux sont beaucoup plus lents que ceux
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des électrons compte tenu de la grande différence de masse entre ces deux types
d’entités. La relaxation électronique est par conséquent instantanée par rapport aux
mouvements du noyau qui est donc considéré comme fixe. L’énergie cinétique du
noyau Tx est ainsi nulle, et I'énergie d’interaction noyau-noyau est une constante

que I'on notera Exy. L’équation (I1.2) devient alors :

A

H =T, + Ve + Vex + Exx. (11.3)

Malgré cette premiére simplification du probléme, la résolution de cette équation
dans le cas d'un systéme a N électrons en présence de leurs noyaux reste impossible.
C’est dans ce contexte qu’en 1964 Hohenberg et Kohn ont introduit la théorie de
la fonctionnelle de la densité (DFT ( Density Functional Theory)) [137|. Elle permet
de reformuler un probléme a N corps, insoluble, en celui a une variable unique : la
densité électronique notée n(?) Elle est basée sur deux théorémes :

e On considére un systéme constitué de particules en interaction dans un po-

tentiel externe Vgxt(?). Ce potentiel est relié a la densité électronique de
I'état fondamental ng(7) de maniére biunivoque.
Les fonctions d’ondes de tous les états électroniques, dont I’état fondamental,
peuvent donc étre déterminées puisque I’hamiltonien est connu. Déterminer
la densité électronique de I'état fondamental ng(7) permet ainsi d’accéder a
toutes les propriétés du systéme.

e L’énergie totale du systéme a I'état fondamental est une fonctionnelle unique
de la densité électronique n(?) quel que soit le potentiel externe Vext(7).
Pour un potentiel externe Vext(?), la fonctionnelle de 'énergie de 1'état fon-
damental du systéme atteint sa valeur minimale lorsque la densité n(?)
correspond a la densité exacte de I'état fondamental ng(7).

Par la suite, en 1965, Kohn et Sham développérent une théorie permettant de ré-
soudre les équations de Schrodinger grace au formalisme de Hohenberg et Kohn [138].
Le systéeme d’électrons en interaction est remplacé par des électrons indépendants
évoluant dans un potentiel externe de méme densité électronique. Le systéme se li-
mite finalement donc & un électron en interaction avec un potentiel effectif extérieur
noté Vext(?). L’énergie de ce nouveau systéme est une fonctionnelle de la densité

Fxs[n| qui se décompose de la maniére suivante :

Fxs[n] = Ts[n] + Enartree[n] + /X/E,Xt(?)n(?>)dr + Eyc[n] + Exn, (I1.4)

ou Ts[n| correspond a I'énergie cinétique de Iélectron isolé, E.. est la fonction-
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nelle d’échange et de corrélation, et Eyaree[n] provient de interaction coulombienne

entre les densités électroniques en 7 et 1’ telle que :

1 (T )n(r
EHartree[n] = 5/%’—)d37d37. (H.5)

La DFT permet donc de déterminer la valeur de cette énergie Exs[ng]. Elle est
en pratique obtenue grace a une méthode de minimisation auto-cohérente. A partir
d’une approximation initiale de la densité électronique, un potentiel effectif extérieur
Vext(7>) est calculé, puis une nouvelle densité électronique est alors déterminée.
Cette procédure est répétée jusqu’a ce que la convergence soit atteinte : la densité
électronique et le potentiel extérieur finals sont similaires respectivement a la valeur
précédente dans la limite d’un critére de convergence fixé. L’énergie du systéme
FExs[n] est ainsi minimisée, et 1’état fondamental électronique de la structure étudiée
est déterminé.

A ce stade, la fonctionnelle d’échange et de corrélation est la seule a ne pas étre
précisément connue. Elle est donc approximée par une fonctionnelle de densité dont

le choix est primordial.

I1.2.2 Fonctionnelle d’échange et de corrélation

Les deux formulations de fonctionnelle d’échange et de corrélation les plus em-
ployées sont I'approximation de la densité locale (LDA (Local Density Approzima-
tion)) et I'approximation du gradient généralise (GGA ( Generalized Gradient Ap-
prozimation)). A lorigine, le formalisme développé par Kohn et Sham utilisait la
LDA qui est définie telle que :

ELPAL) — / (P )exe[n 7, (1L.6)

ol €y est I'énergie d’échange et de corrélation par électron du gaz homogeéne
d’électrons de densité uniforme. Dans cette approche, la densité électronique est
constante en tout point. Sa valeur est celle de la densité électronique au point o le
calcul est effectué. Les résultats obtenus en utilisant la LDA sont corrects a condition
que les variations de la densité électronique ne soient pas trop importantes. Dans
le cas contraire, la fonctionnelle GGA peut étre employée. Cette fonctionnelle est
en effet fonction du gradient de la densité électronique permettant de prendre en

compte les effets de changements spatiaux de la densité électronique :
B n] = / (7 )exc[n, Vn]d® 7. (IL7)
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La GGA devrait donc donner en théorie des résultats plus précis que la LDA.
Selon I'application de I'une ou I'autre fonctionnelle d’échange et de corrélation, dif-
férents résultats peuvent étre obtenus. C’est le cas pour la lacune. Ce défaut conduit
a de fortes variations de la distribution électronique. La GGA semble donc étre la
mieux appropriée a ce type de défaut. Cependant, méme si la GGA est plus effi-
cace que la LDA pour décrire les propriétés du réseau, elle sous-estime son énergie de
formation [139|. Dans certains cas, les résultats obtenus selon le choix de la fonction-
nelle d’échange et de corrélation peuvent méme étre opposés a ceux de I'expérience.
La LDA prévoit par exemple que I'état fondamental du fer est la structure hexago-
nale compacte non magnétique alors qu'en GGA c’est la structure cubique centrée
ferromagnétique qui est la plus stable, résultat en adéquation avec les observations
expérimentales [140]. Dans le cadre de ces travaux de thése dans lesquels les lacunes
ont une place essentielle, I'utilisation de la LDA pourrait étre privilégiée. Cependant,
I’étude des propriétés du fer nécessite I'emploi de la fonctionnelle GGA, qui a donc

été retenue.

I1.2.3 Pseudo-potentiels

Les électrons de cceur des atomes peuvent étre remplacés par des pseudo-potentiels
dans 'approche DFT. Ils permettent d’accélérer les calculs en ne traitant que les
électrons de valence contrairement a ceux utilisant I’approche « tous électrons » plus
précis mais aussi beaucoup plus cotiteux en temps. Les électrons de coeur sont en
effet trés liés au noyau et participent peu aux liaisons chimiques. Bien traiter uni-
quement les électrons de valence suffit généralement a étudier les propriétés d’'une
structure cristallographique. L’objectif ici est donc de substituer les électrons de
coeur par un potentiel effectif, dit doux, dans un rayon nommé rayon de coupure rc.

Les atomes de coeur peuvent étre décrits par différents critéres selon le type de
pseudo-potentiel employé. Tout d’abord, I'utilisation des pseudo-potentiels & normes
conservées permettent de répondre aux critéres de Hamann et al. [141] : les valeurs
propres obtenues a l'aide du pseudo-potentiel sont identiques a celles obtenues par
le calcul « tous électrons », les pseudo-fonctions d’ondes sont égales a celles issues
du calcul « tous électrons » pour r > rq, et la charge dans la zone r < r¢ est la
méme dans les calculs « tous électrons » et dans ceux utilisant les pseudo-potentiels.

Des pseudo-potentiels ultradoux (US (ultrasoft)) qui ne conservent pas la norme
peuvent également étre employés afin de rendre plus douces les pseudo-fonctions
d’ondes dans un rayon inférieur a r¢ [142]. Ils permettent d’accélérer les calculs par
rapport aux pseudo-potentiels & normes conservées.

Une autre méthode nommée PAW ( Projector Augmented Wave) allie 'approche
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pseudo-potentiel aux avantages des calculs « tous électrons » [143|. Comme pour un
pseudo-potentiel classique, 'espace est divisé en deux zones limitées par un rayon
de coupure r¢ ot la zone proche du noyau est appelée zone d’augmentation. Dans
cette derniére, la pseudo-fonction d’onde est issue de la transformation linéaire de
la fonction d’onde « tous électrons ». La fonction d’onde « tous électrons » peut
donc étre reconstruite & tout moment & partir de la PAW. Cette méthode est ainsi
plus rapide et presque aussi précise que celle des calculs « tous électrons ». Elle est
cependant plus coiiteuse en temps que les approches utilisant les pseudo-potentiels

ultradoux.

11.2.4 Bases de fonctions d’ondes

Les fonctions d’ondes [|¢;) sont projetées dans une base de fonctions |a;) telles

que :

|thi) = Zbi,j |ai) (I1.8)
j=1

ou b; ; sont les coefficients de la projection. Deux types de bases sont généralement
employées : des bases localisées (par exemple dans les codes SIESTA [144|, Seq-
Quest |145] et CRISTAL |146|) ou des bases d’ondes planes (par exemple dans les
codes VASP [147|, Abinit [148] et PWSCF [149]).

Les bases localisées peuvent étre composées d’orbitales pseudo-atomiques qui
représentent les orbitales d’un atome isolé. La fonction d’onde est donc construite
par une combinaison linéaire d’orbitales atomiques (LCAO (Linear Combinaison
of Atomic Orbitals)). Les bases localisées permettent cependant de décrire chaque
atome avec un faible nombre de fonctions de base réduisant de maniére conséquente
le temps de calcul. [.’optimisation de ce type de base ne peut néanmoins pas se
faire facilement : I'ajout de fonctions de base n’améliore pas toujours la précision
des calculs. Les bases localisées ne forment pas une base compléte d’un point de vue
mathématique. Les fonctions de ces bases tendent vers zéro & partir d’'un certain
rayon de coupure contrairement aux bases d’ondes planes.

Les fonctions d’ondes peuvent donc également étre développées dans une base
d’ondes planes. Ces bases sont particuliérement appropriées pour modéliser des sys-
temes périodiques, car leur utilisation simplifie 'implémentation des algorithmes
nécessaires aux calculs. Les bases d’ondes planes doivent étre en théorie infinies. En
pratique, la taille de la base est limitée et fixée par un rayon de coupure qui assure
la précision des calculs. Leur convergence est donc facilement vérifiable. Le temps de
calcul est cependant fortement impacté par le nombre d’ondes planes utilisées. Un

compromis doit donc étre fait entre la précision du résultat et le temps de calcul.
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I1.2.5 Description des approximations choisies pour les cal-

culs ab initio

Le code STESTA (Spanish Initiative for Electronic Simulations with Thousands
of Atoms) a été choisi pour cette étude [144]. SIESTA est a la fois une méthode
de calcul et un code qui effectue des calculs de structure électronique. Son efficacité
réside dans l'utilisation d’une base de projection réduite. Cette méthode a été ap-
pliquée avec succés pour étudier en particulier les propriétés de défauts ponctuels
et d’impuretés dans le fer [150, 151, 152, 153, 154, 114, 155, 156]. Les propriétés
sont en effet semblables a celles trouvées avec d’autres types de code DF'T pour la
matrice de fer (paramétre de maille, module de compression, moment magnétique,
etc.) mais également pour les lacunes et les solutés situés dans le fer. SIESTA donne
donc des résultats similaires aux codes basés sur l'utilisation des ondes planes tout
en optimisant le temps de calcul. L’utilisation de bases localisées est en plus trés

appropriée aux métaux 3d comme le fer dont les orbitales sont en effet trés localisées.

Les parameétres choisis pour les calculs DFT ont été pour la plupart déja testés
dans des précédentes études dans le fer [114, 106].

L’énergie d’échange et de corrélation a été calculée avec I'approximation GGA
de type Perdew-Burke-Ernzerhof [157] (c¢f. partie 11.2.2). Le fer est un métal ferro-

magnétique, les calculs sont donc polarisés en spin et utilisent ’approche colinéaire.

Des pseudo-potentiels & norme conservée représentent les électrons de coeur. Ceux
de valence sont décrits par une combinaison linéaire de bases localisées. Les pseudo-
potentiels du fer ont un rayon de coupure de 1,15 A et sa base est constituée de dix
fonctions localisées par atome [106]. Le rayon de coupure du pseudo-potentiel du
carbone, de 'azote et de 'oxygéne est respectivement fixé a 0,66, 0,60, et 0,60 A
La base pour chaque atome de ces éléments inclut deux fonctions de base pour la
sous-couche 2s et six pour celle 2p. Les rayons de coupure sont respectivement 2,22
et 2,64 A pour les sous-couches s et p du carbone, et 2,95 et 3,09 A a la fois pour
I’azote et 'oxygéne. Cing fonctions pour I'orbitale 3d de polarisation sont également
ajoutées pour augmenter la flexibilité angulaire. Les pseudo-potentiels de I'yttrium
ont un rayon de coupure au maximum de 1,37 A pour la sous-couche 5s. Sa base
pour chaque atome est composée de deux fonctions de bases pour la sous-couche 5s,
trois pour la 4p et cinq pour la 4d. Leurs rayons de coupure sont respectivement
4,13, 2,74 et 3,65 A. Les pseudo-potentiels du titane ont, quant a eux, un rayon de
coupure au maximum de 1,26 A pour la sous-couche 4s. Sa base pour chaque atome
est constituée de deux fonctions de base pour la sous-couche 4s, trois pour la 3p et

5 pour la 3d. Leurs rayons de coupure sont respectivement 4,27, 2,67 et 3,58 A. De
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plus, trois fonctions pour les orbitales 5p et 4p de polarisation sont respectivement
rajoutées pour I'yttrium et le titane. La densité de charge est représentée sur une

grille réguliere de 0,067 A de largeur dans Pespace réel.

Une méthode d’élargissement de type Methfessel-Paxton a été employée afin de
rendre plus douce la fonction d’occupation autour du niveau de Fermi en introduisant

un effet de température électronique [158]. Cet élargissement est fixé a 0,30 eV.

Les conditions de bords périodiques sont imposées. Une taille de boite de simula-
tion finie est ainsi utilisée afin de reproduire le systéme étudié par duplication dans
les trois directions de l'espace. La convergence de la taille de la supercellule a été
étudiée en fonction du nombre de défauts inclus dans le systéme afin de limiter les
effets de taille de boite (i.e. les interactions entre les défauts et leurs images par
réplication). Trois tailles de supercellule ont été testées contenant 128, 250 et 432
atomes de fer correspondant respectivement a une cellule unité cubique répliquée
4, 5 et 6 fois dans les trois directions. Les calculs ont été considérés convergés par
rapport a la taille de la supercellule lorsque I'énergie de liaison correspondant a la
réaction X,,_; + X — X,, (Equation (I1.16)) et I'énergie de liaison totale du systéme
(Equation (I1.15)) différent au maximum de 0,05 eV entre deux tailles successives.
Les amas O,, et VO,, nous ont servi de référence pour fixer la taille des boites de
tous les amas lacunes-solutés V, X, étudiés, X étant un soluté interstitiel. Une par-
tie des valeurs obtenues pour les amas O,, et VO,, est répertoriée dans la figure 11.1.
A la lumiére des résultats obtenus, le choix s’est arrété sur une supercellule de 128
atomes pour les amas contenant au maximum une lacune et deux solutés intersti-
tiels, une de 250 pour les amas contenant au maximum une lacune et cing solutés
interstitiels, et une de 432 atomes pour les autres. Pour ce qui est du cas des solutés
substitutionnels, nous avons fait le choix de ne pas utiliser du tout la supercellule
de 128 atomes. En effet, les effets de taille n’auraient pas pu étre évités, car dans
cette étude les solutés substitutionnels sont généralement plus éloignés les uns des
autres que dans le cas des solutés interstitiels. Par conséquent, une supercellule de
250 atomes a été utilisée pour les amas contenant au maximum cing solutés et neuf

lacunes, et une de 432 au-dela.

L’espace réciproque est échantillonné dans ces calculs par une grille nommée grille
de point k. La convergence de la grille de point k a été entre autres étudiée dans
la thése de Soulairol [156] : une grille minimale de 12x12x12 points k est nécessaire
pour une structure cubique centrée de fer parfaite. Pour le cas des supercellules,
la densité de points k est inversement proportionnelle a la taille de la supercellule.
Ainsi, une grille de 3x3x3, 2x2x2 et 2x2x2 points k est respectivement définie pour

les supercellules de 128, 250 et 432 atomes. Le parameétre de maille de la cellule de
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fer cubique centré pour ces conditions de calcul vaut 5,44 bohr (2,88 A)

110 T T T T T T T T T T T T
m 128 < m 128
S @ 250 ® ©6.0r | @ 250 §
208 | A 432 - o A 432
c — Taille retenue s — Taille retenue
2 =
= 06 8 4.0 7
g0 g4
(0] (0]
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= (0]
204k I
220 ]
L
0!2 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1

2 3 4 5 6
Nombre d’atomes d’oxygéne, n

(a)

1 2 3 4 5
Nombre d’atomes d’oxygéne, n

(b)

FIGURE II.1 — (a) Energie de liaison correspondant a la réaction O,_; + O — O,,
et (b) énergie de liaison totale de VO,, en fonction du nombre d’atomes d’oxygéne
n contenus dans amas (eV). Les énergies pour les tailles de boite de simulation de
128 (carrés rouges), 250 (cercles bleus) et 432 (triangles verts) atomes de fer sont
représenteées.

Les positions des atomes du systéme peuvent étre relaxées au cours de la simu-
lation. Aprés chaque minimisation de I'énergie par la procédure auto-cohérente, les
atomes peuvent étre déplacés selon les forces et les contraintes appliquées sur ces
derniers. L’optimisation structurale de ces calculs est faite suivant la méthode du
gradient conjugué. Selon le type de propriétés examinées, la relaxation des positions
des atomes est réalisée soit a volume constant, soit a pression constante nulle. Dans
le premier cas, le volume délimité par la boite de simulation est fixé a celui du réseau
parfait, i.e. le systéme ne se déforme pas. Cependant, si un soluté ou une lacune est
ajouté au systéme, comme le volume étudié est petit, les contraintes induites par
ces défauts peuvent devenir importantes. Le systéme modélisé se trouve donc sous
contrainte. Dans le second cas, une contrainte nulle sur le volume du systéme est
imposée, i.e. aucune contrainte ne s’applique sur le systéme. La boite de simulation
peut se déformer afin de relaxer les forces sur les atomes et les contraintes. Les cri-
téres de convergence sont de 0,04 eV /A sur les forces et de 5 kbar sur les contraintes

résiduelles.

I1.2.6 Détermination des propriétés du systéme
I1.2.6.1 Calculs de forces et de contraintes

Les forces exercées sur les atomes et les contraintes appliquées sur le systéme

peuvent étre calculées a partir de la valeur de 'énergie totale [159]. La force exercée
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sur un atome en 7 est par définition la dérivée de I’énergie totale :

f77ﬂ::—%§§5 (11.9)

D’apreés le théoreme d’Hellmann-Feynman, la dérivée de I’énergie totale, et donc la
force, est donnée par la valeur moyenne de la dérivée de I’hamiltonien dans son état

fondamental de telle sorte que :

— — —

F(7)=- . 1110
(7) = = o) 53 1o(7)) (11.10)
Le tenseur des contraintes o;; quant a lui est défini par la relation suivante :

 OFxs
6% ’

ou ¢; est la déformation appliquée au systeme telle que o= (0; + Eij)r—j>, Kl

représentant un atome quelconque et d,; un déplacement infinitésimal. De la méme

maniére que pour les forces, le tenseur des contraintes peut s’exprimer a partir de

la valeur moyenne de la dérivée par rapport a la déformation de I’hamiltonien [160,
161] :

OH,

oij = = (Yol 5

|%ho) - (I1.12)

Gij
I1.2.6.2 Moment magnétique local et volume de Voronoi

Le moment magnétique local est calculé a partir des densités électroniques totales
des spins up et down. Cette densité est projetée sur les bases localisées. La charge
totale et le moment magnétique atomique sont ensuite déterminés. L’utilisation de
la base localisée a comme avantage de pouvoir calculer directement le moment ma-
gnétique de chaque atome. L’analyse de la population de Mulliken est un critére
qui permet d’obtenir des informations sur la distribution des charges par projec-
tion de la densité électronique sur chacune des orbitales pseudo-atomiques [162].
Les éléments non-diagonaux de la matrice de Mulliken représentent 1’accumulation
de charges entre les atomes alors que les diagonaux donnent les charges des atomes.
Les éléments non-diagonaux de cette matrice sont proportionnels a 1'ordre de liaison
(bond order) et donc a la force des liaisons entre les atomes [163].

Le volume de Voronoi est une propriété directement calculée a partir des confi-
gurations atomiques. La cellule de Voronoi d'un point P est définie comme étant
I’ensemble des points du plan plus proches de P que de tout autre point S ap-

partenant a ’ensemble des sites cristallins. Le volume de Voronoi représente donc
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concrétement le volume libre autour d’un atome dans la structure. Aprés relaxation
de la structure, il contient donc les informations non seulement sur la taille des so-
lutés mais aussi sur leurs interactions avec les atomes de la matrice. Il est calculé a

'aide du logiciel voro+-+ [164].

I1.2.6.3 Définition des énergies essentielles & ces travaux de thése

Plusieurs énergies correspondant a différentes propriétés des défauts (lacune et
soluté) dans la matrice de fer sont accessibles a partir des énergies totales des struc-
tures déterminées par la méthode de calcul DFT.

L’énergie de mise en solution d’un soluté X dans une matrice de fer a est définie
par :

Ef(X) = E(NFe + X) — E(X) — NE(Fe), (I1.13)

ou F(NFe+ X) est I'énergie d’'un systéme qui contient N atomes de fer et un atome
X, E(Fe) est I'énergie d’un atome de fer contenu dans une phase de fer a, et E(X)
est 1’énergie de 'atome isolé dans le vide. Dans cette étude, I’atome isolé a été
arbitrairement choisi comme référence pour le soluté, car il donne directement des
informations sur les interactions entre les atomes de fer et le soluté. D’autres états
de référence peuvent cependant étre retenus selon la propriété examinée.

L’énergie de formation d’un amas V,X,, est définie de maniére similaire :
E'(V,X,n) = E(N —n)Fe +nV +mX) —mE(X) — (N —n)E(Fe), (IL.14)

ou E((N —n)Fe+nV +mX) est 'énergie d’un systéme qui contient N — n atomes
de fer a et un amas V,, X,,. [’absence d’un atome peut cependant conduire a des
erreurs systématiques sur I’énergie totale du systéme [165]. Cette erreur se compense
dans les énergies de liaison mais pas dans les énergies de formation. Afin d’y remé-
dier, la correction de « I'état fantome » (ghost state) est appliquée : on soustrait a
I’énergie totale la différence énergétique entre une supercellule contenant une lacune
en prenant en compte la correction de « I’état fantome » et une autre sans cette
correction. Dans notre cas, ce calcul conduit & une valeur de 0,0722 eV.

[’énergie totale d'un amas permet d’évaluer la différence d’énergie entre un sys-
téme qui contient des solutés et des lacunes formant un amas V,, X, et un autre qui

contient les mémes éléments infiniment éloignés les uns des autres :
E"(V, X)) = nE (V) + mEN(X) — E/(V,X,,). (I1.15)

L’énergie de liaison correspondant a la réaction V, X, + V, X, — V.1, X4,
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peut se définir de la maniére suivante :
Eb(VnerXerq) = E<VnXm) + E(V;)Xq) o E<Vn+pXm+q) o NE(Fe), (11-16)

ot E(VyipXintq), E(V,Xy,) et E(V,X,) sont les énergies totales des systémes conte-
nant respectivement les amas V), 4, X414, Vo, X, et V, X, dans une matrice de fer a,
et NE(Fe) correspond a I'énergie d’une supercellule de fer cubique centrée parfaite
de N atomes. Selon cette définition, si I’énergie de liaison est positive, la réaction

est exothermique, ou encore 'interaction entre V,,X,, et V, X, est attractive.

L’énergie de distorsion du réseau contenant N atomes de fer due a l'insertion

d’un amas V,, X,, peut étre estimée de la maniére suivante [166] :
BNV, X,,) = E*" ™% ((N — n)Fe) — (N —n)E(Fe). (11.17)

Eron relax((N — p)Fe) est énergie du systéme relaxé qui contient 'amas V,, X, au-

quel 'amas a été enlevé sans effectuer aucune relaxation.

Il est possible de relier le coefficient de diffusion macroscopique D avec les pro-

priétés des défauts atomiques :
D = ajw, (I1.18)

avec a3 le paramétre de maille et w est la fréquence de saut du défaut.

Le mouvement des atomes dans un cristal peut étre généralement considéré
comme un processus thermo-activé composé d’une série de sauts d’un site dans lequel
I’énergie présente un minimum a un autre. La description de ces sauts individuels
est donnée par la théorie de I'état de transition ( Transition State Theory) [167, 168].
Dans I'approche de Vineyard, le chemin du processus peut étre vu comme un pay-
sage énergétique caractérisé par la différence entre 1'énergie libre du point col et celui

de I'é¢tat fondamental F™& qui peut se décomposer par :
Fmis = pris _pgmis (11.19)

ol E™& représente 'énergie de migration et S™# I'entropie de migration. Vineyard

a démontré que la fréquence du saut w peut s’écrire [168] :

Fmig Smig Emig

kBT> = 1y exp (_kB )exp (— T

w=vyexp (— ), (I1.20)

ol vy est la fréquence d’attaque qui est généralement du méme ordre de grandeur

que la fréequence de Debye. Elle représente la fréquence de vibration du défaut autour
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de sa position d’équilibre mais dans la direction du chemin de migration. L’entropie
de migration correspond aux changements des vibrations du réseau correspondant
au déplacement de ’atome depuis sa position d’équilibre vers le point col. Dans

I'approximation quasi-harmonique, elle est définie par [168] :

3N-3
I1 v*

S™E = kg In ——— | (I1.21)

H Vgol
=0 !

avec v;1 et v

o' respectivement les fréquences de vibrations autour de la position
d’équilibre et du point col. Dans le cadre de cette étude, 'entropie de migration est
négligée.

Finalement, 'expression du coefficient de diffusion D peut étre décrite par la loi

d’Arrhénius :
Ea

T

D = D%exp (— (I1.22)

ot D est le préfacteur et E?® I'énergie d’activation du coefficient de diffusion avec :
Smig

ks
E* = E™e, (11.24)

D’ = ajvyexp( ), (11.23)

Les points cols et le chemin de migration de plus basse énergie entre deux confi-
gurations stables peuvent étre déterminés soit avec la méthode « drag », soit avec
la méthode NEB (pour Nudged Elastic Band) [169].

La méthode « drag » consiste a optimiser le chemin de migration sur un cer-
tain nombre d’états intermédiaires. L’ensemble {)?} est constitué des états inter-
médiaires entre Pétat initial I et final F représentés par des vecteurs dans l'espace
de dimensions 3N-3, N étant le nombre total d’atomes dans le systéme. Chaque
état intermédiaire )?Z est défini par une variable unique « qui est la coordonnée de

réaction telle que :

Xi=0-a) +aF (11.25)

La configuration de plus basse énergie est déterminée pour chaque état inter-
médiaire : les positions atomiques sont contraintes de relaxer dans un hyperplan,
perpendiculaire au vecteur X; (Figure I1.2). Le chemin de migration de plus basse
énergie est reconstitué en appliquant cette méthode pour différentes coordonnées

de réaction «. Dans certains cas, cette méthode ne permet pas de trouver le point
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col [170]. Cela n’a néanmoins jamais été constaté au cours de ces travaux de theése.
Théoriquement, si un tel cas se présentait, la méthode NEB pourrait étre utilisée.
Dans cette méthode, les hyperplans sont reliés par des ressorts et sont donc relaxés

les uns par rapport aux autres.

Energie
e

—lF-

X
1
Coordonnée de réaction

ny|---------

FiGURE I1.2  Principe de la méthode « drag ». Ce chemin de migration présente
deux minima, 1’état initial I et final ﬁ, et un maximum symbolisé par une tangente
horizontale. Le plan en rouge représente I’hyperplan perpendiculaire a F— fpour
une coordonnée de réaction donnée X;
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Fi1GURE I1.3 — Barriére énergétique ab initio du saut d’'un dumbbell mixte <110>
fer-potassium dans une matrice de fer cubique centré. La barriére a été obtenue par
la méthode NEB (carrés blancs) et la méthode « drag » (ronds noirs) [171].

La méthode « drag » est plus simple a implémenter et souvent la moins coi-
teuse en termes de temps de calcul. Chaque état intermédiaire est en effet relaxé

indépendamment a la différence de la NEB. Les résultats obtenus par la méthode
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« drag » sont semblables a la NEB pour les défauts ponctuels et les impuretés dans
le fer (Figure I1.3) [153, 154, 172, 173] et dans d’autres matériaux [174, 175]. La
méthode « drag » a donc prouvé son efficacité pour les types de calculs nécessaires
a ces travaux de theése.

L’énergie de migration d’'un élément ou d’un amas correspond a la différence
entre 1'énergie du point col et 1'énergie de I’état initial. Si le chemin de migration
d’un amas est composé de plusieurs barriéres, alors on définit 1’énergie globale de
migration de I’amas comme étant la plus haute barriére du chemin, c’est-a-dire la
différence entre I'état fondamental et le point col de plus haute énergie. La validité
de cette approximation trés souvent employée est démontrée dans le paragraphe

suivant.

Démonstration. On considére le chemin de diffusion décrit dans la figure 11.4 comme
étant le chemin d’énergie minimum, c’est-a-dire le plus favorable de tous les chemins

considérés.

Energie

Z, Y Z,

FiGURE 1.4 — Exemple de chemin de migration. Les points Z; et Zy représentent
I’état fondamental. Y est un point métastable intermédiaire entre les deux barriéres
du chemin. La différence d’énergie entre I’état fondamental et les points de col sont
E; et E5 respectivement pour la barriére entre Z; et Y, et celle entre Y et Zo. AEzy
est la différence d’énergie entre I’état fondamental et I’état métastable intermédiaire

Y.

La fréquence de saut du chemin entier est définie par :

Emig
W = 1y exp <— kBT> : (I1.26)

On compare deux trajectoires : une allant de Z; vers Zs et une de Z; qui arrive

sur Y et repart vers Z;. La probabilité de saut de Z; vers Zs est le produit des
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probabilités pour passer la premiére puis la seconde barriére sans retourner vers Z :

wh

o 11.27
wi + wh ( )

W = W1
Deux cas se présentent : soit £ < FEl, soit E] > FEb.
Dans un premier temps, si I'énergie pour aller de Y vers Z; est plus faible que
celle pour aller vers Zs, alors I'équation (I1.27) s’écrit :
wiwh

w = a— =,
Wy

1

w2 Ey—By Y\
1+ o, XD < e

,1

avec o = (I1.28)

Quelle que soit la valeur exacte du terme E), — E{, comme E] < FEl le terme « est

compris entre 1 et i, . Par conséquent, la variation de w avec la température est
14+—p:2
0,1

principalement liée a I'autre terme. w peut ainsi s’écrire de la maniére suivante :

By + Ey — Ei)
w ~ wyexp | ————— | . I1.29
o (-2 (11.29)
Et comme E) = F| + AEzy, on a donc :
E™8 ~ E) + AEzy = B, (11.30)

qui prouve bien que I'énergie globale de migration correspond a la barriére la plus
haute.

Dans le deuxiéme cas, si Ff > FE, alors on obtient de maniére similaire :

W = 1 . (IL.31)

wh E|—FE}
14+ —exp (— éBT2>

!
Wo,2

[’argument avancé précédemment est valable aussi dans ce cas. On obtient ainsi :
E™e ~ F. (11.32)

]

La recherche des énergies de point col se déroule en optimisant la structure
a volume constant uniquement. Etant donné que les positions initiales des états
intermédiaires sont calculées a partir de celles des états initial et final, il est nécessaire

que la taille de la boite de calcul soit identique le long du chemin de migration.
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Nous avons estimé I'erreur systématique effectuée en appliquant cette approximation
plutot que celle a pression constante nulle. Pour cela, les énergies de migration des
amas V O, et V30 ont été déterminées, a titre d’exemple, en fixant la taille du systéme
de telle sorte que la pression résiduelle soit inférieure a 5 kbar. Les énergies de
migration dans ce cas différent de moins de 0,10 eV pour ces deux amas. Néanmoins,
les propriétés qualitatives du paysage énergétique du chemin de migration restent

les mémes.

L’énergie de dissociation est définie comme étant la somme de I’énergie de liaison

entre V,, X, et V, X, et I'énergie de migration de ’amas le plus rapide V, X, :

BT (VoipXinsg) = B (VapXmiq) + E™8(V, X,). (I1.33)

I1.2.6.4 Description de la mesure des distances

Les configurations des amas sont décrites par rapport a la distance entre les élé-
ments situés sur les sites du réseau (octaédriques et substitutionnels). Ces distances
sont définies en termes de plus proche voisin noté nn (nearest-neighbor) qui sont

décrites dans la figure I1.5.

=
<
(a)

FIGURE IL.5 — Liste des numéros de sites en termes de proche voisin (nn) (a) entre
deux sites substitutionnels, (b) deux sites octaédriques et (¢) un site substitutionnel
et un octaédrique dans une matrice de fer cubique centré. Les sites octaédriques
et substitutionnels sont respectivement représentés par des cercles et des carrés. Il
est a noter qu’il existe deux configurations non-équivalentes pour lesquelles deux
sites octaédriques sont 4¢ (4 et 4F) et 7¢ (7 et 7F) nn et pour lesquelles un site
substitutionnel et un octaédrique sont 5¢ (5 et 5F) nn.
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En résumé, le code SIESTA a été retenu pour réaliser les calculs ab initio de ces
travaux de thése. Les principales approximations employées sont :

e fonctionnelle d’échange et corrélation GGA-PBE;

e pseudo-potentiels & norme conservée ;

e bases localisées ;

e spin polarisé;

e recherche de point col avec la méthode « drag » ;

e supercellule cubique de fer « de taille variable selon le nombre de solutés

et de lacunes introduits dans le systéme

e relaxation structurale a pression constante, excepté pour la détermination

des énergies et configurations de col.

I1.3 Simulation en dynamique d’amas

Les simulations en dynamique d’amas (DA) visent & modéliser I’évolution dans
le temps d’une population d’amas de défauts dans un matériau. Contrairement aux
simulations basées sur la méthode de Monte Carlo cinétique, les positions des amas
ne sont pas prises en compte. Le probléme se résume donc a résoudre des équations
de type cinétique chimique homogéne portant sur les concentrations des amas de
défauts. Le systéme peut étre considéré comme un gaz d’objets présents dans un
milieu effectif ou les phénoménes physiques se produisent de fagon homogéne dans
I’espace et dans le temps.

Les simulations en dynamique d’amas permettent de reproduire des longues pé-
riodes de temps a la différence de celles réalisées selon la méthode Monte Carlo
cinétique atomique ot tous les atomes sont pris en compte. De plus, elles sont plus
performantes en termes de temps de calcul que celles faites selon la méthode Monte
Carlo cinétique sur objets ou I’échelle de temps est fixée par les événements dont
la fréquence est élevée. Les modéles en dynamique d’amas permettent par consé-
quent de simuler efficacement des phénomeénes tels que la précipitation homogéne
dans une solution solide ou I’évolution des amas de défauts ponctuels sous irradia-
tion |176, 177, 178, 179, 180, 181, 182|. Mathon et al. ont par exemple développé
un modéle en dynamique d’amas pour reproduire des cinétiques de précipitation
dans des alliages fer-cuivre sous irradiation [176]. Hardouin Duparc et al. en ont
également employé un pour modéliser la croissance de défauts interstitiels et lacu-
naires sous irradiation [181]. Christien et Barbu ont par la suite amélioré le modéle
de Mathon et al. qui permettait déja de traiter la précipitation homogéne accélérée

par l'irradiation en ajoutant la possibilité de prendre en compte ’agglomération des
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défauts ponctuels sous irradiation [182].

Les simulations en dynamique d’amas sont ainsi trés adaptées aux systémes hors
équilibre pour prendre en compte les défauts créés dans des conditions extrémes,
en particulier I'irradiation et les mettre en paralléle avec les expériences. En effet,
elles permettent soit de comparer les distributions d’amas, soit d’extraire des quan-
tités telles que les densités et les rayons moyens d’amas, ces derniéres pouvant étre

déterminées expérimentalement.

Les simulations en dynamique d’amas ont été effectuées avec le code CRES-
CENDO (CRESC. pour Chemical Rate Equations for the Simulation of Cluste-
ring) [183|. Elles permettent de suivre I'évolution de la concentration d’amas en
fonction du temps. Dans la suite, nous considérons le modéle de CRESCENDO qui
permet de simuler des amas contenant des auto-défauts (lacune et auto-interstitiel)
et un type de soluté. Ce modele permet de traiter un grand nombre d’équations
de maniére efficace. Un autre modeéle permet de simuler des amas avec un nombre
arbitraire de solutés. Il sera employé dans le chapitre VII. Dans tous les cas, les
auto-interstitiels sont négligés dans ces travaux de thése, car nous nous sommes

principalement intéressés aux interactions entre les lacunes et les solutés.

L’équation maitresse qui régit la variation de la concentration C(, ,) d'un amas

immobile V,, X,,, noté (n,m) par simplicité, s’écrit :

dCnm)
5= D Jememegomm = D Jamotpm)
(p.a)EMy (p.g)eM
G, (11.34)

oit le couple (p,q) représente un autre amas V,X;, Gp ) est le terme source
pour les amas (n,m), et Jtn—pm—q)<+(n,m) st le flux net d’amas dii a la réaction entre
les amas (n — p,m — q) et (p,q) du fait de la migration de ce dernier. L’ensemble
M contient seulement les amas mobiles, et M,, est un sous-ensemble du précédent
qui assure que les amas impliqués dans le flux J,—p m—q)—(n,m) existent bien dans la

simulation (i.e. n —p et m —q > 0).

Si 'amas V,X,, est également mobile, un terme de flux net entre les classes

d’amas di a la migration de ces derniers ainsi qu'un terme d’élimination aux puits

51



Chapitre II. Méthodes

sont ajoutés a 'équation (I1.39) :

dC(mm)
ar Z Jn—pm—g)e(nm) = Z J(n.m) s (ntp.mtq)
(p.a)EM, (p,9)EM
Z J(p.g)(n-+p.m+q)
(p, q)EQ

Dans cette équation, I'ensemble (2 contient tous les amas et Dy, ) est le coefficient
de diffusion de ’amas (n,m). La force du puits i (typiquement des dislocations ou des

joints de grains) avec I'amas (n,m) est fixée par le terme k2 La concentration

i,(n,m)"

C’fz(?lkm est celle de I'amas V,, X,, dans la matrice proche du puits. Pour les auto-

défauts, en particulier la lacune, cette concentration correspond a celle a I'équilibre

thermique C?? Dans le cas de l'interaction entre un atome de soluté et une

i,(n,m)"

dislocation, dans la limite diluée, on obtient :

Os%kl) = Cy01Kq, (11.36)
b E,

Kg= — - 11.37

P 2 (1L.37)

ot b est le vecteur de Burgers, Cy 1) la concentration linéique du soluté dans la
dislocation (en m™!), E, I'énergie d’interaction d’un soluté avec une dislocation, Vi
le volume atomique du fer, kg la constante de Boltzmann et 7' la température. La

force du puits k:§ (nym) POUT la dislocation est définie par :

k‘g,(n,m) = pdZ(n,m)> (I1.38)

ou pg est la densité de dislocations et Z,,,) un facteur d’efficacité lié¢ aux effets

élastiques, considéré constant dans notre cas.

La variation de la concentration de ces amas peut étre due a des réactions entre
les amas, aux interactions des amas avec les puits (dislocations, joints de grains) et
a un terme source (da a l'irradiation, a la déformation plastique, au broyage, etc.).
Seules les réactions entre les amas sont considérées dans la majeure partie de cette
thése. Par conséquent, 1'équation (I1.34) controlant la variation de la concentration

d’un amas immobile (n,m) devient :

dC (n,m
) Z Jn p,m—q)>(n,m) — Z Jnm ~(n+p,m+q)- (1139)
(p,.g9)EMy (p,q)eM
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L’équation (I1.35) se simplifie également :

dCn,m)
dt - Z J(n—p,m—q)H(n,m) o Z J(n,m)<—>(n+p,m+q)
(p.q)EM, (p,g)EM
- Z J(p,q) o> (n+p,m+)- (11.40)
(p,g)€2

Le flux net d’amas di a la réaction (n, m) + (p, q) <> (n+ p, m + q) s’écrit :

J(nm)e(ntpm+q) = Bnm),p,0) Cnim) Clpa) = Xntp,m+9),(p,0) Cntpmeta) (IL.41)

ol Bin.m),(pg) €6 Untpm+q),(p,q) SONt respectivement les taux d’absorption d’un amas
(p,q) par (n,m) et d’émission d’un amas (p,q) par (n+ p,m+ q), en considérant que

seul (p,q) migre.

Le taux d’absorption d’un amas (p,q) par (n,m) est déduit en résolvant I’équation

de diffusion en régime stationnaire pour un amas sphérique {184, 185] :

Banm).wa) = 47 (T m) + T0.0) Dip.a)s (I11.42)

ot Dy q) est le coefficient de diffusion de I'amas (p,q). Il s’écrit :

D(p,Q) = D?p,q) eXp (_Emig(v;)Xq)/kBT), (1143)

o E™&(V,X,) est I'énergie de migration de 'amas (p,q), DY . le préfacteur de

X))
diffusion. La distance 7, ,,) est le rayon effectif de I'amas V,,X,,. Comme les amas
sont supposés étre sphériques, cette distance peut étre calculée a partir du volume
atomique du fer en émettant I'hypothése que les solutés et les lacunes occupent le

méme volume, de telle sorte que :

4
gm"?n’m) = (n + m) V. (11.44)

Le taux d’émission est quant & lui obtenu & partir de la condition vérifiée a

I’équilibre Jnm)ye(ntpmtq) = 0 [186] :

Bnm),(v.q) E*(VoipXimtq)
A(ntp,m+q),(p,q) = v—tpq exp | — kBpT 2, (I1.45)
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ott E°(V;,4pXin+q) est Pénergie de liaison correspondant a la réaction (n,m) <> (n+
p,m+ q). En toute rigueur, le taux d’émission devrait dépendre de 1'énergie libre de
liaison de I’amas, et non de I’énergie de liaison. Néanmoins, les effets de température

sont négligés dans notre cas, sauf mention contraire dans le manuscrit.

Le modéle peut utiliser plusieurs types de données d’entrée pour simuler au
mieux les systémes étudiés : les données du matériau (le volume atomique, la taille
des grains, etc.), les données expérimentales (densité de dislocations, température,
etc.) ou encore celles issues de calculs théoriques (énergies de liaison, de migration).
L’objectif de ces simulations en dynamique d’amas est d’explorer les prévisions des
données ab initio a I’échelle mésoscopique. Ils nous serviront en particulier de valeurs
d’entrée pour nos simulations en dynamique d’amas. Le paramétrage des modéles

sera décrit respectivement dans les chapitres V et VII.
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Chapitre 111

Etude ab initio des propriétés
énergétiques des amas

lacunes-solutés interstitiels (C, N et
O) dans le fer «

Les aciers ODS contiennent par définition des atomes d’oxygeéne. Ces solutés
se trouvent en excés dans les nanoparticules mais également dans la matrice de
fer. Ils peuvent interagir avec les lacunes (V) qui se forment en excés pendant le
broyage. L’interaction lacune-oxygéne est en effet trés forte (de lordre de 1,40-
1,70 eV [1, 7]). Des amas contenant plusieurs lacunes et atomes d’oxygéne sont ainsi
capables de se créer. Fu et al. ont en effet montré que les amas VO, V5,0 et VO,
sont énergétiquement stables [1|. La formation de tels amas pourrait en 'occurrence
constituer une des premiéres étapes de la précipitation des nano-oxydes. La présence
des lacunes expliquerait également la sursaturation en oxygeéne (0,10 % atomique au
maximum), mesurée dans la matrice métallique des aciers ODS [82, 25, 58, 59, 26] :
une partie des atomes d’oxygéne serait piégée dans le fer sous forme de petits amas
lacunes-oxygéne V,,0,, |1|. Seuls quelques amas V,,0,, ont été examinés a ’heure
actuelle. I’étude des propriétés des amas lacunes-oxygéene plus gros qui pourraient
se former ou pourraient constituer les premiers stades de la formation des nano-
oxydes constitue le premier objectif de ce chapitre.

[’état de I'art est relativement pauvre en analyses traitant du comportement de
I'oxygéne en présence de lacunes dans le fer a. En revanche, de nombreuses études
théoriques et expérimentales ont été menées sur les interactions entre les lacunes et
les atomes de carbone et d’azote. En effet, la limite de solubilité de I'oxygéne est trés

sol

faible par rapport a celle du carbone et de I’azote dans le fer a: C&* < 100 appm |187,
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188, 189] et C! < 1000 appm |190] & T' > 500 K, alors que C&' ~ 2-3 appm a
1154 K [191]. 11 est donc difficile de fixer la concentration en oxygéne en dessous de
la limite de solubilité. Ainsi, les effets du carbone et de ’azote en présence de lacunes
ont donc pu étre controlés en faisant varier leur concentration respective et observés
a la différence de ceux de I'oxygéne. Le carbone, I'azote et 'oxygéne sont également
tous les trois des solutés interstitiels toujours présents dans les échantillons de fer
a, méme de trés haute pureté. Voisins dans le tableau périodique des éléments de
Mendeleiev, ils ont fait I'objet d’études comparatives dont les principales concernent
le carbone et 'azote [113, 1, 116|. Elles ont mis en évidence certains comportements
similaires pour ces trois éléments dans le fer « en présence ou non d’une lacune.
Cette analyse systématique s’est cependant limitée a des amas contenant une seule
lacune et plusieurs solutés. En conséquence, le deuxiéme objectif de ce chapitre est
de procéder a une étude comparative systématique des propriétés énergétiques des
amas lacunes-solutés pour les éléments oxygéne (O), carbone (C) et azote (N) dans
le fer a.

La démarche suivie pour déterminer les propriétés énergétiques des amas lacunes-
solutés a été la suivante :

e les propriétés de mise en solution des solutés ont été examinées pour mettre
en évidence le comportement des solutés isolés dans la matrice de fer «,

e les paires lacune-soluté et soluté-soluté ont ensuite été analysées afin de com-
prendre les interactions qui sont a I'origine de la formation des amas lacunes-
solutés,

e les configurations et les énergies de liaison des amas composés de plusieurs

lacunes et solutés ont finalement été étudiées.

III.1 Propriétés de mise en solution des solutés in-

terstitiels

La stabilité des solutés X avec X = C, N et O a été comparée entre différents
sites de mise en solution dans le fer a. Les sites examinés sont représentés dans la
figure III.1 : deux sites interstitiels (octaédrique et tétraédrique) et deux sites qui
impliquent une lacune (substitutionnel et celui nommé décentré). Les énergies de
formation des solutés dans ces sites ont tout d’abord été calculées suivant 1'équa-
tion (I1.13). Comme expliqué dans la partie 11.2.6.3, le choix de I'état de référence
pour calculer I'énergie de formation est arbitraire. Afin de pouvoir comparer les
interactions X-Fe entre les trois solutés, I’atome isolé a été retenu dans cette étude.

Le tableau III.1 récapitule les énergies de mise en solution des trois solutés dans
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(a) (b) () (d)

FIGURE III.1 — Représentation schématique des solutés dans le site (a) octaédrique,
(b) tétraédrique, (¢) substitutionnel et (d) décentré. Les sphéres bleues et les noires
représentent respectivement les solutés et les atomes de fer, et les cubes gris les
lacunes.

les quatre sites différents. Celle du site octaédrique est la plus basse pour les trois
solutés : -7,93, -4,78 et -3,75 eV respectivement pour C, N et O. Il est donc le
plus stable. Ce résultat pour le carbone est en accord avec une étude expérimentale
effectuée par Williamson et al. [192]. Tls ont en effet montré que la majorité des
atomes de carbone (au moins 85%) occupent un site octaédrique dans le fer « a partir
d’une méthode basée sur la diffraction des rayons X. Des études DFT ont également
montré que le site octaédrique est le plus stable [113, 1, 3, 193, 115, 7]. Domain et
al. et Fu et al. ont par exemple comparé les énergies de mises en solution des solutés
dans plusieurs sites d’insertion montrant ainsi que la plus basse correspond au site
octaédrique [113, 1].

Tableau III.1 — Energie de formation de C, N et O par rapport a ’atome isolé dans
différents sites de mise en solution représentés dans la figure II1.1.

Ef(X) (eV) C N | O

Octaédrique -7,93 | -4,78 | -3,75

Tétraédrique -7,06 | -4,14 | -3,19

Substitutionnel | instable | -1,99 | -2,31

Décentré -6,16 | -3,40 | -3,07

Les propriétés des solutés dans chacun des sites sont détaillées dans les deux
sous-sections suivantes. La premiére se focalise sur les sites interstitiels et la seconde

sur ceux qui nécessitent la présence d’une lacune.
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IT1.1.1 Sites interstitiels

I11.1.1.1 Site octaédrique

Le choix du premier site traité s’est porté sur I'octaédrique puisqu’il est le plus
stable pour les trois solutés considérés. [’énergie de formation des solutés dans
ce site augmente dans 'ordre suivant : C (-7.93 eV), N (-4.78 €V) puis O (-3.95
eV) (Tableau III.1). Cette évolution est similaire a la position des éléments dans le
tableau périodique, et est en accord avec les calculs de Fu et al. [1]. Deux phénoménes
peuvent étre a l'origine de cette tendance : les effets de volume et ceux des liaisons
chimiques. En effet, d'une part la présence d’un soluté induit une distorsion du réseau
de fer o, d’autant plus lorsqu’il réside préférentiellement dans un site interstitiel.
Par conséquent, plus le volume occupé par le soluté est faible, moins la matrice est
désordonnée et donc, plus leur énergie de mise en solution est faible. D’autre part, les
interactions avec les atomes environnants peuvent aussi influencer la stabilité d’'un
systéme : plus le soluté interagit avec les atomes de la matrice, plus cela compense
les ruptures de liaison entre les atomes de la matrice, et donc plus leur énergie de
mise en solution est faible.

Pour mettre en évidence ces phénoménes, 'objectif dans un premier temps est
de corréler la stabilité des solutés avec le volume qu’ils occupent. Les propriétés
volumiques sont donc caractérisées (Tableau I11.2). Les rayons des solutés obtenus
par calculs différent selon le type de rayon (atomique ou covalent). L’évolution des

rayons des solutés est cependant identique dans les deux cas : ils décroissent de C

de I'énergie de formation : 'oxygéne qui a le rayon le plus petit posséde I’énergie
de formation la plus élevée des trois éléments. Néanmoins, la taille des éléments ne
représente pas une propriété intrinseéque, car elle dépend des atomes environnants
avec lesquels ils interagissent. Or, ces rayons ont été calculés en considérant les solu-
tés soit sous forme de molécules, soit d’atomes isolés dans le vide. L’environnement
métallique doit donc étre pris en compte pour obtenir une valeur pertinente. La
taille des solutés dans la matrice de fer a ainsi été calculée via le volume de Voronoi
relatif a chaque atome (cf. partie I11.2.6.2). L’atome d’oxygéne posséde le plus grand
volume de Voronoi des trois atomes dans le site octaédrique (7,80 A3 contre 7,25 et
7,28 A3 pour C et N). Un atome dans un site octaédrique au sein d’une structure de
fer cubique centrée parfaite (avant la relaxation atomique) a un volume de Voronoi
de 5,96 Ag, bien inférieur a celui mesuré apres la relaxation. Cette augmentation

avant-apres relaxation est d’ailleurs plus importante pour O que pour N et C.

Pour estimer cette déformation, I’énergie de distorsion du réseau due a I'insertion
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d’un soluté interstitiel a été calculée suivant ’équation (I1.17). En site octaédrique,
elle vaut respectivement 0,98 eV, 0,99 eV et 1,39 eV pour C, N et O. Alors que ce
dernier présente les plus petits rayons atomique et covalent, il posséde le plus grand
volume effectif des trois éléments dans le fer «, et a donc la plus forte capacité a
déformer la matrice métallique. Le volume occupé par les solutés dans la matrice
dépend ainsi de leurs interactions avec les atomes de fer. Elles sont par conséquent
analysées afin de comprendre les origines du grand volume effectif de I'oxygéne dans
le fer.

Tableau I11.2 — Rayon atomique, rayon covalent et volume de Voronoi (aprés relaxa-
tion) dans le fer a de C, N et O.

C N O
Rayon atomique calculé [194] (A) 0,67 0,56 | 0,48
Rayon covalent [195] (A) 0,76 | 0,71 | 0,66

Octaédrique 7,25 7,28 | 7,80

Tetraédrique 7,74 7,74 | 8,23

Volume de Voronoi (A3)
Substitutionnel | instable | 10,85 | 11,20

Décentré 985 | 9,62 | 10,42

D’aprés I'énergie de formation calculée a partir de 'atome isolé comme référence
(Tableau II1.1), I'interaction O-Fe est la plus faible alors que celle C-Fe est la plus
forte. Comme mentionné par Fu et al. dans une étude DFT comparant les interac-
tions X-Fe pour X — C, N et O, cette tendance est directement reliée au remplissage
de la bande électronique 2p [1|. En effet, 'électronégativité augmente du carbone
vers l'oxygéne en suivant I'ordre du tableau périodique des éléments [196]. La ten-
dance a former des liaisons covalentes est donc plus forte pour I'atome de carbone
que pour celui d’azote et est la plus faible pour 'oxygéne.

Les différences entre les diverses interactions X-Fe sont clairement visibles sur
les densités de charge différentielles de la figure I11.2 qui représentent la différence
entre la densité de charge de la structure métallique contenant un soluté et la su-
perposition des densités de charge atomique. Dans le cas du carbone, les charges
sont fortement accumulées le long de la liaison C-Fe dans la direction [001], ce qui
est représentatif du fort caractére covalent de C avec les atomes de fer 1 nn. A

Iopposé, la distribution des charges de O est concentrée autour de ce dernier de
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maniére sphérique. De plus, la distribution des charges semble légérement diminuer
pour les atomes de fer 1" nn de 'oxygéne indiquant qu’un transfert de charge a
lieu des atomes de fer vers I'oxygéne. L’oxygéne présente ainsi un comportement
plutot ionique. L’azote, quant a lui, posséde un comportement intermédiaire a celui

du carbone et de 'oxygéne.

0.3 e 0.3
Fe 0.2 ”Fe 0.2 &{@Fe 0.2
0.1 0.1 0.1

. o 0:0 ol B

0.3 -0.3 0.3
[100] [100] [100]

(a) (b) (c)

FIGURE I11.2  Carte de densité de charge différentielles (eV/A3) pour (a) C, (b)
N et (¢) O en site octédrique dans le plan (010). Les distributions des charges des
solutés et des atomes de fer 1" nn sont visibles.

[001]
[001]
o
[001]

Ces observations sont quantifiées par I'analyse de la population de Mulliken ( ¢f.
partie 11.2.6.2). La moyenne des éléments non-diagonaux correspondant aux liaisons
X-Fe 1°" nn et 2° nn vaut respectivement 0,23, 0,14 et 0,05 e~ pour X = C, N et
O. La force de liaison (bond order) de C-Fe est donc plus importante que celles de
N-Fe ou O-Fe : ce résultat corrobore les observations des cartes de densité de charge.
D’autre part, le transfert de charge vers O et N est respectivement de 0,83 et 0,58 e ~
alors qu’a l'inverse C perd seulement 0,11 e~. Ces résultats confirment & nouveau le

comportement a la fois covalent et ionique de I'azote.

Les densités d’états électroniques projetées (PDOS (projected density of states))
sont également nécessaires pour obtenir des informations complémentaires sur les
interactions X-Fe. Les densités d’états projetées des solutés et leurs atomes respec-
tifs de fer 1°" nn sont représentées dans la figure 111.3. Les pics 25 et 2p sont bien
distincts pour les trois solutés. Les positions énergétiques de ces pics décroissent de
C vers O. De plus, le carbone présente une forte hybridation entre les orbitales des
solutés (principalement la 2p) et les orbitales 3d des atomes de fer 1¢" nn. Cette
hybridation, caractéristique de I'interaction entre les atomes de fer et le soluté, est

beaucoup moins visible dans le cas de N et O.

En conclusion, 'oxygéne occupe un plus grand volume effectif dans la matrice

ferritique par rapport au carbone et a ’azote en raison de sa plus faible inter-

action avec les atomes de fer.
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FIGURE II1.3  Densités d’états projetées (PDOS) d’un soluté X dans un site octa-
édrique (courbe rouge) pour X — C, N et O, d’un atome de fer 1°" nn d’un soluté
(courbe noire) et d’'un atome de fer contenu dans la matrice parfaite (courbe noire
en pointillé).

I11.1.1.2 Comparaison des sites octaédrique et tétraédrique

La comparaison des propriétés des solutés dans les deux sites interstitiels fait
I’'objet de cette partie. Il est intéressant de noter qu’avant la relaxation des atomes les
solutés dans le site tétraédrique ont une énergie plus faible que dans celui octaédrique
(Tableau I11.3). L’énergie de formation vaut respectivement -3,04, -0,27 et 2,06 eV
pour C, N et O en site octaédrique, alors qu’en site tétraédrique elle vaut -3,06, -1,63
et -0,08 eV. Ce résultat s’explique par le fait que le volume disponible (en termes de
volume de Voronoi) dans le site tétraédrique (6,10 A3) est supérieur a celui du site

octaédrique (5,96 A%) avant relaxation.

Tableau I11.3 — Energie de formation (V) de C, N et O par rapport a I'atome isolé
dans les site octaédrique et tétraédrique avant relaxation atomique.

EfX)(V) | C | N | O

Octaédrique | -3,04 | -0,27 | 2,06

Tétraédrique | -3,06 | -1,63 | -0,08

La relaxation de la structure conduit cependant a une augmentation du volume
occupé par les solutés. La variation du volume de Voronoi avant-aprés relaxation
vaut respectivement 1,29, 1,32 et 2,04 A3 pour C, N et O en site octaédrique alors

qu’en site tétraédrique elle vaut 1,64, 1,64 et 2,13 A3, L’expansion du volume est
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donc plus importante pour le site tétraédrique que pour 'octaédrique. Finalement,
pour les trois éléments, le plus petit volume effectif des solutés, et donc I'énergie de
formation la plus basse, correspond aux solutés dans le site octaédrique. La différence
énergétique entre ces deux sites est respectivement 0,87, 0,64 et 0,56 eV pour C, N
et O. Ces résultats sont cohérents avec des précédentes études DF'T. Domain et al.
ont obtenu respectivement 0,90 eV et 0,77 eV pour les cas de C et N [113|. Pour
l'oxygéne, Fu et al. ont calculé 0,60 eV [1].

La déformation du réseau aprés la relaxation est examinée en premier lieu pour
comprendre les origines de la stabilité relative entre ces deux sites interstitiels, Ainsi,
le calcul de l'énergie de distorsion du réseau a été réalisé (Equation (I1.17)). Les
résultats donnent respectivement 1,04, 0,90 et 1,29 eV pour C, N et O en site té-
traédrique. Ils sont équivalents a ceux du site octaédrique (écart inférieur ou égal a
+ 0,10 eV). L’énergie de distorsion est en effet supérieure d’environ 0,10 eV pour
I’azote et l'oxygéne en site tétraédrique alors qu’elle est 0,06 eV plus petite pour
le carbone en site octaédrique. La déformation de la matrice de fer uniquement ne
peut donc pas expliquer la stabilité relative entre ces deux sites interstitiels. A ce
stade de 1’étude, nous constatons donc que l'effet de volume seul ne détermine pas
le site préférentiel des solutés. En effet, il paraitrait naturel que ces solutés inter-
stitiels tendent a occuper préférentiellement le site dont le volume disponible est le
plus grand, a savoir le site tétraédrique, comme c’est d’ailleurs le cas pour I’hélium
dans le fer o [153, 197|. Mais, a la différence de I’hélium, les solutés considérés in-
teragissent avec les atomes de fer voisins. Un deuxiéme phénomeéne doit donc étre
pris en compte, a savoir l'effet des liaisons chimiques avec les atomes de fer. Des

variations locales sont donc recherchées entre les interactions Fe- X . et Fe-Xi.

La population de Mulliken est tout d’abord comparée entre les deux configu-
rations. L’oxygéne et 1'azote ayant un comportement plutdt ionique, les quantités
de charge transférées par les atomes de fer 1" nn sont calculées. Elles valent res-
pectivement 0,83, 0,71, 0,58 et 0,41 e~ pour Ogct, Otets, Noct €t Niet. Les transferts
de charge vers le soluté sont toujours plus importants lorsqu’il se trouve dans un
site octaédrique. Comme l'interaction C-Fe est covalente, les termes non-diagonaux
de la matrice de Mulliken sont calculés. Les valeurs moyennes pour les interactions
entre les atomes de fer 1°" et 2° nn et un atome de carbone en site octaédrique et

tétraédrique sont respectivement 0,23 e~ et 0,17 e™.

Le site octaédrique favorise donc d’une part le comportement plutot ionique de
I'oxygeéne et de l'azote, et d’autre part le comportement covalent du carbone dans

le fer.
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En conclusion :
e l'oxygéne a le volume effectif le plus important entre les trois solutés
étudiés ;
e les interactions Fe-X sont favorisées lorsque le soluté est dans un site

octaédrique, ce qui conduit a la stabilité relative des solutés dans ce site

au détriment du site tétraédrique.

IT1.1.2 Sites substitutionnel et délocalisé

Aprés avoir décrit les caractéristiques des solutés dans la matrice de fer, la suite
consiste a évaluer le comportement de ces derniers dans des sites qui nécessitent la
création d’'une lacune. Les propriétés des solutés au sein de deux sites de mise en
solution dans lesquels une lacune est formée font I'objet d’une étude comparative.
Dans le site substitutionnel, le soluté se situe exactement dans la lacune, alors que,
dans le site dit décentré, le soluté se positionne entre la lacune et un site octaédrique
parfait 1°* nn de la lacune (Figure II1.1). Il est & noter que la lacune n’est pas
considérée comme pré-existante dans la matrice, i.e. I’énergie de formation de la
lacune est également prise en compte dans le calcul des énergies de mise en solution.

Cette analyse des énergies de mise en solution démontre que le site décentré est
énergétiquement plus stable que le substitutionnel pour les trois éléments (Tableau
II1.1). En particulier, le carbone en site substitutionnel est instable et se déplace
spontanément vers la configuration décentrée pendant la relaxation de la structure
atomique. Le résultat de ce calcul concorde avec les mesures de temps de vie de
positon obtenues par Vehanen et al. dans un systéme de Fe-C irradié avec des élec-
trons qui ont démontré que les atomes de carbone ne sont pas situés au centre de la
lacune [107|. Néanmoins, ceci peut sembler a priori contre-intuitif : le soluté pour-
rait en toute logique se placer au centre de la lacune afin d’occuper le maximum de
volume libre de la lacune. D’ailleurs, le volume de Voronoi des solutés dans le site
substitutionnel est bien supérieur a celui dans le site décentré (Tableau III.2). De
la méme maniére que pour le cas des sites interstitiels, le volume libre dont dispose
le soluté dans la matrice de fer n’est pas la propriété fondamentale qui controle
sa stabilité. En réalité, le site décentré permet au soluté d’occuper partiellement le
volume libre de la lacune et en méme temps de conserver ses interactions avec les
atomes de fer voisins.

Au vu de ces premiéres conclusions, les interactions X-Fe sont examinées dans le
cas de la configuration décentrée. La carte de densité de charge (Figure I11.4 (c)) met
en évidence 'accumulation des charges le long des liaisons C-Fe avec les atomes de

fer 1¢" nn et 2¢ nn, preuve du fort caractére covalent de ces derniéres. Les moyennes
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FIGURE 1114  Carte de densité de charge différentielles (eV/A3) pour (a) N et
(b) O en site substitutionnel, (¢) VC, (d) VN et (e) VO dans le plan (110). Les
distributions des charges des solutés, des atomes de fer 1¢" nn sont visibles.

des termes non-diagonaux de la matrice de Mulliken sont respectivement 0,21 et
0,25 e~ pour les interactions X-Fe 1¢" et 2¢ nn. Le carbone dans le site octaédrique
parfait présente des caractéristiques similaires. En outre, les distributions de charges
des atomes d’azote et d’oxygéne dans les deux configurations considérées sont mises
en paralléle. Les charges des atomes d’azote et d’oxygéne sont relativement localisées
et sphériques lorsque les solutés sont dans un site substitutionnel (Figures I11.4 (a)
et (b)). Lorsqu’ils sont présents dans le site décentré, les charges sont situées a
proximité des atomes de fer voisins (Figures I111.4 (d) et (e)). Les charges de I’atome
d’oxygéne et de ses atomes de fer 1" nn sont en particulier polarisées. [’analyse de
la population de Mulliken révéle en effet que le transfert de charge des atomes de
fer vers l'oxygéne décentré et substitutionnel vaut respectivement 0,75 et 0,57 e~
Une fois de plus, la figure I111.4 (d) souligne le comportement intermédiaire de I’azote

entre la forte covalence de C-Fe et le caractére ionique de O-Fe.

La configuration décentrée peut étre également assimilée a une paire lacune-
soluté. L’énergie d’interaction de cette derniére a été calculée en faisant varier la

distance entre le soluté et la lacune jusqu’a la position 5¢ nn (Figure II1.5).

Pour une méme configuration, les paires V'O sont toujours les plus stables, suivies
de VN puis VC. L’énergie de liaison V-X augmente donc avec le volume de Voronoi
du soluté (Tableau I11.2). La configuration la plus stable énergétiquement est celle

1¢" nn (i.e. la configuration décentrée). Les énergies de liaison correspondantes sont
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FIGURE IIL.5 — Energie de liaison (eV) de la paire VX en fonction de la distance nn
entre X et V pour X = C (carrés rouges), N (triangles verts) et O (losanges bleus).
Une énergie de liaison positive signifie que I'interaction est attractive. Il est a noter

que deux configurations non-équivalentes existent pour la distance 5°¢ nn (Figure
I1.5).

respectivement 1,43 eV, 0,73 eV et 0,41 eV pour O, N et C. Elles sont compatibles
avec la majorité des résultats ab initio précédents [113, 1, 197, 7| : E*(VO) varie
entre 1,45 et 1,69 eV, EP(VN) entre 0,71 et 0,92 eV, et E*(VC) entre 0,41 et 0,65 eV.
Ces valeurs varient d’environ 0,20 eV suivant la méthode de calcul utilisée. Domain
et al. et Becquart et al. ont par exemple obtenu avec le code VASP une énergie de
liaison de 0,47 et 0,65 eV pour la paire VC en utilisant respectivement un pseudo-
potentiel ultradoux (supercellule de 128 atomes) et une approche PAW (supercellule
de 250 atomes) |113, 197|. Fu et al. ont également mis en évidence la dispersion de
0,10-0,20 eV des énergies de liaison V-C selon les codes employés en utilisant une
méme taille de supercellule [114].

Ces valeurs ont aussi pu étre estimées via des procédés expérimentaux. Les don-
nées de recuits de résistivité électrique permettent d’extraire une énergie de liaison.
En effet, la mesure de la résistivité électrique est directement reliée a la concentra-
tion en défauts. La présence d’un pic de résistivité dans un domaine de température
de recuit indique la disparition rapide de ces défauts soit par recombinaison, soit
par annihilation. Ces mécanismes peuvent avoir lieu a la suite de I’émission ou de
la migration des défauts. L’énergie de dissociation de la paire VX peut étre ainsi
estimée a partir de la mesure de la température a laquelle ce mécanisme a lieu.
L’énergie de liaison est ainsi déduite en considérant que l'énergie de dissociation
est la somme des énergies de liaison de la paire et de migration de I'espéce la plus

rapide (Equation (I1.33)). Les données expérimentales présentes dans la littérature
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concernent principalement le carbone, quelques-unes rapportent des résultats sur
I’azote. En effet, la limite de solubilité de 'oxygéne est trés faible contrairement a
celles du carbone et de 'azote dans le fer « [187, 188, 189, 190, 191, 198]. Il est
trés difficile de fabriquer un matériau dans lequel la concentration en oxygéne serait
inférieure & sa limite de solubilité. Ainsi, les concentrations totales en carbone et en
azote ont pu étre choisies et controlées a la différence de celle de 'oxygéne afin de
mettre en évidence leur effet sur les lacunes. Vehanen et al. ont estimé une énergie
de liaison pour la paire VC de 0,85 eV en considérant la lacune comme étant 'élé-
ment migrant avec une énergie de migration expérimentale de 0,55 eV [107]. Avec
la méme méthode, Nikolaev et al. ont récemment confirmé ce résultat en mesurant
une énergie de liaison de 0,90 eV [128]. Cependant, les deux interprétations négligent
la dissociation d’amas plus grands, tel que VCy. Arndt et al. ont évalué par calori-
métrie une énergie de liaison de 0,41 eV pour V-C [199]. Par ailleurs, Terentyev et
al. ont paramétré un modele Monte Carlo cinétique sur objets a partir de données
DFT afin de reproduire les expériences de recuits de résistivité sur des échantillons
de fer implantés au carbone [200]. Ils ont démontré qu’une énergie de liaison de
I'ordre de 0,65 eV est la plus adaptée pour expliquer entre autres les observations
de Vehanen et al., en utilisant comme référence 1’énergie de migration de la lacune
expérimentale (0,55 eV). Cette énergie de migration différe néanmoins de 0,10 eV
avec celle calculée par DFT (0,65-0,67 eV [201, 104]). L’interprétation de ces expé-
riences n’est en effet pas unique en fonction de la valeur de référence utilisée pour
la migration de la lacune. De plus, concernant la valeur de I’énergie de liaison de la
paire VN, des désaccords résident entre les données DFT (0,73 eV selon nos calculs
et 0,71 eV selon Domain et al. |[113]) et celles déduites d’expériences (entre 0,10 et
0,15 eV [128]). Nikolaev et al. ont aussi estimé I’énergie de dissociation de la paire
VN a 0,65-0,70 eV par la technique de recuit de résistivité dans des échantillons de
fer contenant du carbone et de 'azote [128]. Ils ont ainsi déduit I’énergie de liaison
de la paire VN a 0,10-0,15 eV en prenant pour référence I'énergie de migration de
la lacune expérimentale. Ce désaccord pourrait étre du au fait que cette énergie
d’activation de 0,65-0,70 €V ne correspondrait pas a la dissociation de la paire VN
mais & un autre mécanisme, comme par exemple la dissociation d’'un amas V,N,,
de plus haute énergie. De plus, deux autres études expérimentales corroborent les
conclusions de Nikolaev et al. en suggérant que 'interaction V-N serait moins forte
que la V-C [202, 203]. Les origines des divergences des résultats expérimentaux et

théoriques sur I’énergie d’interaction V-N sont donc encore méconnues.

A propos de la paire VO, son énergie de formation dans le cas ou la lacune est

déja formeée a également été calculée a partir de 'équation (II.13), en utilisant la

3
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correction de « I'état fantome » (cf. partie 11.2.6.3). Les résultats montrent qu’elle
est comparable a celle d'une lacune seule (2,03 eV et 2,12 eV respectivement). Par
conséquent, la mise en solution d’un atome d’oxygéne a coté d’'une lacune déja exis-
tante est quasiment nulle. Ce résultat concorde avec les conclusions avancées par
Fu et al. [1] : si les lacunes sont déja présentes, elles peuvent facilement stabiliser
les atomes d’oxygéne dans la matrice de fer grace a la forte interaction V-O. Dans
le cas des aciers ODS, les lacunes sont produites par le broyage, et donc n’ont pas
besoin d’étre créées. Elles pourraient donc permettre d’augmenter la concentration
totale en oxygéne présente dans la matrice expliquant ainsi la sursaturation mesu-
rée expérimentalement [82, 25, 58, 59, 26]. Mais cette explication n’est valable qu’a
condition que les lacunes soient toujours présentes dans la matrice de fer avant la
formation de ces paires VO. En effet, Jiang et al. suggérent que les lacunes aient été
éliminées soit par les dislocations, soit en s’agglomérant en cavités lors des différentes
phases de ’élaboration des aciers (broyage, filage, recuits & haute température) [3].
Inversement, 'interaction V-O peut avoir un effet sur I’énergie de formation de la
lacune. En effet, ce type de problématique a été soulevé en particulier pour le car-
bone par McLellan et Wasz [204]. Ils n’avaient pas trouvé d’effet du carbone sur
I’énergie de formation de la lacune en considérant une énergie de liaison V-C de
1,00 eV au maximum. Dans le cas de la paire VO, I'énergie de liaison étant bien
plus importante, les conséquences sur les propriétés thermodynamiques de la lacune

pourraient étre plus significatives.

En conclusion, en présence d’une lacune :

e la configuration la plus stable pour les trois solutés est celle décentrée,
car elle permet de concilier a la fois 'occupation de I'espace libre de la
lacune et le maintien des liaisons X-Fe;

e les trois solutés interagissent fortement avec la lacune. Leur énergie de
liaison augmente suivant la taille effective des solutés dans le fer, i.e.
I'interaction V-O est la plus forte;

e siles lacunes sont pré-existantes, elles peuvent stabiliser les atomes d’oxy-

geéne avec une énergie quasiment nulle.

Dans la suite de I'étude, les solutés seront uniquement situés en site octaédrique,

qui est leur site préférentiel dans le fer o parfait ou a proximité d’une lacune.
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ITI.2 Analyse des interactions soluté-soluté intersti-

tiels

Les analyses des interactions soluté-soluté sans la présence de lacunes précédent
celles des amas lacunes-solutés V,, X,,,. La figure I11.6 représente les énergies de liaison
des paires X5 en fonction de la distance entre les deux solutés. Les interactions X-X
sont répulsives si les deux solutés sont dans les positions 1¢" et 2¢ nn. La matrice de
fer s’accommode en effet difficilement de la présence de deux solutés trés proches
I'un de l'autre. La paire N, est méme instable lorsque les deux solutés sont 1€
nn. Il est intéressant de noter que la paire Oy est moins répulsive que les paires
Ny et Cs a courte distance alors que les atomes d’oxygéne occupent un plus grand
volume effectif dans la matrice de fer, A plus grande distance, les interactions C-C
et N-N sont trés faibles (< 0,10 eV), voire répulsives, alors que les O-O sont trés
clairement attractives pour les configurations 3¢ et 4° nn (EP(Og,3° nn) — 0,19 eV
et E*(Oy,4° nn) = 0,24 eV). Les atomes d’oxygéne peuvent donc s’agglomérer dans

le fer v en 'absence de lacunes contrairement aux atomes d’azote ou de carbone.
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FIGURE II1.6 — Energies de liaison (eV) des paires X, en fonction de la distance nn
entre les solutés (Figure I1.5) pour X = C (carrés rouges), N (triangles verts) et O
(losanges bleus). Il est a noter qu'il existe deux configurations non équivalentes pour
les distances 4¢ et 8° nn. Sur la figure, les deux cas 8° nn ne sont pas différentiables.

L’évolution des énergies de liaison de la paire X5 en fonction de la distance qui
sépare les deux éléments suit la méme tendance générale que celle des analyses DF'T
rapportées par Domain et al. (C et N) et Claisse et al. (O) [113, 7|. Néanmoins, un

écart d’environ 0,10 eV est constaté pour la paire Os. En particulier, nos résultats
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prévoient que la paire Og soit stable en 3¢ nn a la différence de ceux de Claisse et
al.. Cet écart pourrait s’expliquer par les différentes implémentations de code DFT
utilisées (le code VASP, des pseudo-potentiels PAW-PBE, une supercellule de 250
atomes de fer, une grille de points k 3x3x3, une relaxation structurale a volume
constant dans le cas de Claisse et al., et le code SIESTA, des pseudo-potentiels a
normes conservées PBE, une supercellule de 128 atomes, une grille de points k 2x2x2,
une relaxation structurale a pression constante nulle dans le notre). Par conséquent,
les configurations des amas de taille supérieure auront une géométrie différente dans
nos deux études. En effet, le fait qu’il n’y ait que des attractions au niveau des
atomes d’oxygéne en position 4¢ nn va limiter les amas de plus grandes tailles & des
amas plans (Figure 1117 (b)) [7]. A I'opposé, les amas les plus stables sont plutot
constitués de deux plans séparés d'un demi-paramétre de maille dans le cas ou la
configuration 3° nn O-O est attractive (Figure II11.7 (a)).

(a) (b)

FIGURE II1.7 — Représentation de I'amas Og (a) dans la configuration la plus stable
obtenue dans cette étude et (b) dans celle conjecturée si la liaison O-O 3¢ nn est
répulsive. Dans le premier cas, les atomes s’agencent sous la forme de deux plaques
séparées d'un demi paramétre de maille, alors que dans le second, ils ne forment
qu'une seule plaque ou les atomes d’oxygéene sont toujours 4¢ nn les uns des autres
au minimum.

[attraction entre deux atomes d’oxygéne a courte distance, a la différence des
deux autres solutés, est cohérente avec sa trés faible limite de solubilité dans le fer :
dés que deux atomes sont visibles, ils pourraient potentiellement conduire a la pré-
cipitation d'un oxyde de fer. En effet, 'oxygéne a la limite de solubilité la plus faible
des trois éléments, tellement faible qu’aucune valeur n’a pu étre clairement estimée
expérimentalement [205, 198]. Pour des températures supérieures a 500 K, elle a été
mesurée expérimentalement a 100 appm au maximum pour le carbone [187, 188, 189|
et 1000 appm pour 'azote [190|. Afin de comprendre les origines de 1'attraction non
négligeable qui peut exister entre les atomes d’oxygéne, la configuration de la paire
Oy la plus stable est examinée : la configuration 4¢ nn. Deux configurations 4¢ nn
non-équivalentes existent (Figure I1.5) : dans 'une, un atome de fer est situé entre

les deux solutés conduisant a un cas énergétiquement défavorable (4¢ nn F), et, dans
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lautre, il n’y a aucun atome de fer entre les atomes d’oxygene. Cette derniére est la
plus favorable de la paire O4 (4° nn).

Le point que nous cherchons a élucider par la suite est la raison pour laquelle la
paire Oy est attractive en position 4¢ nn a la différence de C, et No. Compte tenu
du fort volume de I'oxygéne dans le fer, la premiére hypothése que nous souhaitons
vérifier est de savoir si la paire Oy 4° nn déforme le réseau métallique différemment
des paires Co et Ny, de telle sorte que le systéme total soit plus stable. Pour y
répondre, ’énergie de distorsion du réseau a été calculée pour les trois paires Co,
Ny et O,. Elles valent pour la configuration 4¢ nn respectivement 1,88 eV, 1,90 eV
et 2,87 eV. L’énergie de distorsion la plus élevée est sans surprise celle de la paire
0,, O ayant le plus grand volume effectif dans le fer. Pour mieux comprendre la
spécificité de la position 4¢ nn, I’énergie de distorsion a également été calculée pour
les trois paires dans une configuration o les solutés sont assez éloignés de telle sorte
que I'énergie de liaison de la paire X, soit négligeable : la configuration 6¢ nn. Il
s’avére que les énergies de distorsion sont semblables entre les configurations 4¢ et
6° nn. La variation la plus importante est observée dans le cas du carbone avec une
différence d’énergie de 0,07 eV. La déformation du réseau de fer n’explique donc pas
Pattraction importante de la paire Oy dans la configuration 4¢ nn. C’est pourquoi les

modifications locales des propriétés des interactions X-Fe et X-X ont été étudiées.

Tableau IT1.4  Volume de Voronoi (A?) et moment magnétique () des atomes de
fer 1" nn des solutés de la paire X5 en position 4¢ nn. Pour comparaison, le volume
de Voronoi d’un atome de fer d’un réseau parfait vaut 11,93 A3 et son moment
magnétique est 2,32 up.

C N O

Volume de Voronoi (A3) | 10,94 | 10,97 | 11,27

Moment magnétique (pg) | 1,78 | 1,71 | 2,18

Le volume de Voronoi des solutés de la paire X, en configuration 4° nn ainsi
que celui des atomes de fer 1¢" nn de ces derniers ont été estimés. Le volume de
Voronoi des solutés vaut respectivement 8,07, 7,33 et 7,21 A3 pour Oy, Ny et Cy. Le
volume effectif des atomes d’oxygéne est plus grand que celui des atomes d’azote et
de carbone. Concernant les atomes de fer voisins de la paire X5, il est intéressant
de constater que le volume de Voronoi de ceux au voisinage de O4 est plus proche
de celui d’'un atome de fer de la matrice de fer a parfaite que celui situé a coté

des paires Ny et Cy (Tableau I11.4). En accord avec les effets magnéto-volumiques,
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les moments magnétiques des atomes de fer autour de la paire O sont moins atté-
nués que ceux éloignés des solutés (Tableau 111.4). Ce phénoméne relie en effet le
magnétisme aux changements volumiques du réseau [206]. Finalement, c¢’est 'atome
d’oxygéne qui altére le moins les propriétés locales des atomes de fer voisins. Les
modifications locales des propriétés des atomes de fer voisins de la paire Oy pour-

raient ainsi contribuer a rendre attractive cette paire de solutés.

En conclusion,

e les atomes de carbone et d’azote sont répulsifs entre eux dans la matrice
de fer a courte distance. A Iinverse, sur une plus longue distance, leurs
interactions sont soient quasiment nulles soient répulsives;

e l'interaction O-O est attractive lorsque les solutés sont 3¢ et 4° nn avec

une énergie de liaison d’environ 0,20 eV.

I11.3 Description des amas lacunes-solutés intersti-

tiels

I11.3.1 Amas contenant des solutés d’une méme espéce

Les configurations des amas lacunes-solutés V,, X, de basses énergies ont été
déterminées pour n et m variant de 1 a 4 et X représentant C, N ou O. Quelques-
uns de ces amas sont représentés dans la figure II1.8. Le schéma des configurations
est similaire a celui observé dans la paire VX : les solutés occupent partiellement
le volume libre des lacunes afin de relaxer les pressions locales tout en gardant au
maximum les interactions avec les atomes de fer voisins.

[’étude de I'amas V' X, est approfondie, car il est représentatif du comportement
des plus grands amas. L’amas V C, (Figure I11.8 (a)) difféere de VN et VO, (Figure
I11.8 (b)). Le fort caractére covalent du carbone induit la formation d'un dimeére C,
autour de la lacune. A I'inverse, les deux atomes d’oxygéne ou d’azote préférent étre
4® nn 'un de I'autre tout en occupant les sites 1™ nn de la lacune. Afin d’illustrer ces
différences sont tracées les cartes de densité de charge correspondant aux amas V Cy
et VO, dans la configuration la plus stable (Figures I11.8 (a) et (b) respectivement)
dans le plan (010) (Figure I11.9). Le résultat marquant est la présence d’une forte
accumulation de charge entre les deux atomes de carbone de 'amas V' C, dans I'état
fondamental correspondant a une liaison covalente (Figure I11.9 (a)). Cette liaison
covalente a été particuliérement caractérisée dans des études DFT [113, 114, 117], car

elle est difficile a reproduire dans les potentiels empiriques de type EAM ( Embedded
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() (f)

FIGURE II1.8 — Représentation des amas de basses énergies de : (a) VCy, (b) VOq
(and VNy), (¢) V3C (and V3N), (d) V30, (e) V4Cs, (f) ViNg and (g) V4Os. Les sphéres
bleues et noires représentent respectivement les solutés et les atomes de fer, et les
cubes gris les lacunes.

Atom Method). Hepburn et Ackland en ont développé un qui permet de décrire
cette liaison, au détriment néanmoins d’autres propriétés |[122|. La liaison covalente
métallique est également complexe a reproduire a partir de modéles d’interaction
uniquement définis en termes de paires, car I'interaction VC-C n’est pas additive.
Paxton et al. ont effectué une analyse détaillée du dimere C, afin de comprendre
les causes de la stabilité de la configuration de ce dernier en présence d'une lacune
(Figure II1.9 (a)) [117]. Il est important de noter qu'une telle liaison covalente C-C
se forme uniquement si une lacune est située a coté des atomes de carbone.

En ce qui concerne l'oxygene, les deux atomes de solutés proches d’une lacune
présentent le méme comportement dans les deux configurations considérées : la confi-
guration avec deux atomes d’oxygene 4¢ nn a coté d’une lacune (état fondamental,
représenté dans la figure I11.8 (b)), et la configuration préférentielle de 'amas VCy
(les atomes d’oxygéne sont 2¢ nn I'un de 'autre et 1°" nn de la lacune, représentée
dans la figure I11.8 (a)). Aucune liaison covalente ne se forme entre les deux atomes
d’oxygéne. En outre, la distribution des charges est plutdt localisée et polarisée
autour des deux atomes d’oxygéne dans les deux cas. La distribution des charges
autour de I'amas V' Ny est similaire & celle de I'amas V O,.

Le cas des amas composés de quatre lacunes et de plusieurs atomes d’oxygéene
V40, est également remarquable. Alors que la configuration de plus basse énergie
de Vj est compacte (Figure II1.10 (a)), les lacunes tendent & se positionner dans

un plan {001} en présence d’un, deux ou trois atomes d’oxygéne (Figure II1.8 (g)).
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FIGURE II1.9  Carte de densité de charge différentielles (eV /A3) dans le plan (010)
de (a) VCsy, (b) VNy et (c) VOs dans la configuration la plus stable et (d) VCy
dans la configuration de plus basse énergie de V Oy, et (e) VNy et (f) VO, dans la
configuration de plus basse énergie de V Cs.

Ce type de configuration permet & deux atomes d’oxygéne d’étre 1°" nn de deux

lacunes, réduisant fortement la déformation du réseau.

FIGURE I11.10  Représentation des amas V} (a) dans I’état fondamental et (b) dans
une configuration plane. Les sphéres noires représentent les atomes de fer, et les
cubes gris les lacunes.

Il est aussi apparu intéressant de vérifier la possibilité pour une molécule de
dioxygene ou diazote de se former dans ce type d’amas lacunaire. Plusieurs configu-
rations ont été testées en présence d’une, deux, voire six lacunes. Il s’est avéré que
O, est instable dans V' et V5 : la molécule se dissocie. Dans Vg, la molécule O4 est
métastable, mais beaucoup moins stable qu'une configuration ou les deux atomes
d’oxygéne sont éloignés I'un de 'autre (AFE = 3,91 eV). La molécule Ny quant a

elle est métastable a la fois dans V et V5. Néanmoins, la différence énergétique entre
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les configurations dissociées et celles sous la forme de molécules est élevée (AE =
1,38 eV et 3,12 eV respectivement pour V et V). Ce résultat concorde avec 'attrac-
tion des solutés pour les atomes de fer. Ce comportement a également été observé
par Hayward et al. dans le cas des atomes d’hydrogéne dans le fer qui ont démontré
que les molécules Hy sont instables dans des amas composés de 9 lacunes [106]. Au
vu de ces résultats, nous pouvons supposer que, dans une cavité, les solutés étudiés
ont tendance a tapisser sa surface plutdot que se placer en son milieu sous la forme
de molécule ou de dimére.

La figure II1.11 représente I’énergie de liaison correspondant aux réactions d’ajouts
d’un soluté du type V, X,,.1 + X — V,X,, en fonction du nombre de solutés
contenus dans 'amas. A l'exception des amas VCy4, VN3 et VNy, les énergies de
liaison sont positives et systématiquement supérieures aux énergies de liaison des
réactions X,,_1 + X — X, correspondant au cas sans lacune. Par conséquent, la
formation de ces amas par ajout d’un soluté est énergétiquement avantageuse. De

plus, les lacunes favorisent la création d’amas de solutés.

(a) Carbone (b) Azote (c) Oxygéne
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FIGURE II1.11 — Energie de liaison (eV) des réactions d’ajout d'un atome de soluté
(réaction de type V, X,,-1 + X — V,X,,,) pour X = C, N et O et pour n et m
allant jusqu’a 4. Les énergies de liaison positives indiquent que les réactions sont
exothermiques.

La figure I11.11 permet aussi de mettre en évidence deux régimes distincts : un
régime dit « saturé » ot il y a plus de solutés que de lacunes, et un dit « sous-saturé »
ou les lacunes sont en excés. Dans le régime « saturé », le volume libre disponible
est le facteur limitant. C’est pourquoi I’énergie de liaison décroit rapidement quand
le nombre de solutés contenus dans I'amas m augmente. C’est par exemple le cas
des amas VX3, VX, (X = C, N, O), VoNy et 15,04. Dans le régime « sous-saturé »,
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deux comportements distincts peuvent étre observés selon le type de solutés C, N
ou O. Les énergies de liaison correspondant aux réactions V,,C,,_.; + C — V,C,,
présentent, d’importantes oscillations. Elles augmentent fortement quand le nombre
d’atomes de carbone dans I'amas m est pair. C’est en effet la conséquence de la for-
mation d’un dimére de carbone trés stable (Figure I11.8). En outre, I’énergie d’ajout
d’un atome d’azote a I’amas V,,N,,, est relativement constante en fonction du nombre
d’atomes d’azote, et est d’ailleurs équivalente & la valeur de E®(VN) = 0,73 eV. En
effet, quand un atome d’azote est ajouté & un amas, I’énergie d’ajout est principale-
ment due a la création de l'interaction V-N. Tous les atomes d’azote sont au moins
4 nn les uns des autres; I'interaction N-N dans les amas est de ce fait négligeable.
Pour les amas V,,0,,, non seulement la paire VO a une énergie de liaison importante,
mais les atomes d’oxygene interagissent entre eux lorsqu’ils sont 3¢ et 4° nn 1'un de
Pautre. C’est pourquoi 'énergie d’ajout des amas est systématiquement supérieure
de 1 eV a celle des amas V,,N,, et V,,C,,, (Figure II1.11).

En conclusion,
e les lacunes favorisent I'agglomération des solutés dans le fer a;
e les amas V,X,,, avec n et m variant de 1 a 4 et X étant C, N ou O, sont
énergétiquement stables, exceptés les amas VCy, VN3 et VNy;
e les amas lacunes-oxygéene sont plus stables que ceux composés d’atomes
de carbone ou d’azote;

e le comportement des amas dépend du type d’interaction entre le soluté

et les atomes de fer (ionique ou covalent).

I11.3.2 Amas contenant des solutés de différentes espéces

Les trois solutés C, N et O sont toujours présents dans les aciers. Ces solutés
peuvent donc potentiellement interagir entre eux et former des amas dénommeés
hétérogénes en présence ou non de lacunes. Les interactions entre deux solutés de
différentes espéces dans la matrice de fer sont tout d’abord décrites. L.’énergie de
liaison d’'une paire X7 (X et Z = C, N or O) a été calculée dans différentes confi-
gurations (Tableau II1.5). Quatre configurations seulement ont été retenues pour
I’étude de ces amas : 3%, 4°, 5¢ et 7¢ nn qui correspondent aux configurations dans
lesquelles au moins une énergie de liaison de la paire X5 est positive ou nulle. La
paire CN est toujours répulsive ou inexistante quelle que soit la configuration consi-
dérée, résultat en accord avec les valeurs DFT de You et al. [207]. Les paires CO
et NO peuvent étre au contraire attractives, méme si leurs énergies de liaison sont

faibles (de I'ordre de 0,10 eV). Des amas hétérogénes pourraient donc étre présents
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seulement a trés basses températures.

Tableau II1.5 — Energie de liaison (eV) des paires X Z composées de deux solutés
d’espéces différentes dans plusieurs positions nn (Figure 11.5).

CN | CO | NO

3¢nn |-0,23|-0,15 | -0,14

4enn | 0,01 | 0,05 | 0,12

5¢nn | -0,05 | 0,01 | 0,06

7nnF | 0,05 | 0,10 | 0,10

Compte tenu de la forte interaction entre les solutés et les lacunes, il est apparu
pertinent d’étudier 'interaction d’un soluté Z avec une paire VX déja existante.
Pour les trois amas, la configuration de plus basse énergie est celle représentée dans
la figure I11.8 (b) dans laquelle chaque soluté appartient a une espéce différente. La
méme configuration est obtenue par You et al. pour 'amas VCN le plus stable [207].
Les énergies de liaison totale des amas VX7 ont été calculées pour les trois amas
suivant I’équation (I1.15). Cette énergie représente le gain d’énergie quand les trois
éléments interagissent par rapport au cas ou ils sont isolés les uns des autres. Elle
vaut respectivement 1,18, 1,88 et 2,26 eV pour VCN, VCO et VNO (Tableau II1.6).
La formation des amas VCN, VCO et VNO est donc toujours énergétiquement fa-
vorable. D'un point de vue quantitatif, I'énergie de liaison totale de 'amas VCN
est 0,40 eV inférieure a celle calculée par You et al. avec le code CASTEP dans une
supercellule de 128 atomes et en utilisant un pseudo-potentiel ultra-doux de type
Vanderbilt [207]. Nos résultats sont également relativement différents des leurs dans
les autres configurations de plus hautes énergies considérées. Il en est de méme que
pour les énergies de liaison totale des amas V' Cy et V Ny, L’écart avec les énergies de
liaison que nous avons calculées réside donc potentiellement dans les implémenta-
tions du code DFT utilisées. Néanmoins, I’amas hétérogéne VCN est dans les deux
cas énergétiquement moins stable que V' Ns. La principale différence est I’écart relatif
d’énergie entre les trois amas : par exemple, entre les amas VO, et VCN, il est nul
selon nos données, alors qu’il vaut 0,40 eV selon You et al.. Par conséquent, la dis-
tribution d’amas a I’équilibre pourrait étre impactée et ainsi ’énergie de formation
de la lacune par exemple [208].

La tendance a former des amas V X Z est comparée a celle des amas homogénes

en termes d’énergie de liaison totale (Tableau II1.6). L’amas VO, posséde I'énergie
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Tableau I11.6 — Energie de liaison totale (eV) des amas VX, et VX Z.

VCy | VNy | VOy | VCN | VCO | VNO

EP(VXY) | 1.18 | 1.56 | 2.97 | 1.18 | 1.88 | 2.26

de liaison totale la plus élevée. Par ailleurs, les amas VCO, VNO sont plus stables
que VCy et VN,, car la forte attraction V-O permet de les stabiliser encore plus.
De plus, a la différence des amas V Xs, les énergies de liaison des amas V X Z sont
additives, i.e. la somme des interactions de paires dont I'amas est constitué ()))
vaut Pénergie de liaison totale de 'amas (Tableau I11.7). Cependant, cela ne signifie

pas que les amas plus gros de type V;X,,Z,, présentent les mémes caractéristiques.

Tableau 111.7  Energie de liaison totale (eV) des amas VX, et VXZ compa-
rée a la somme des interactions respectives qui apparaissent dans ’amas telle que
S = EMNVX)+EPVZ)+ EMNXZ).

X | Z | BMVX) (V) | EM(VZ) (V) | EX(XZ) (eV) | 3 (eV) | EM(VXZ) (eV)
C|C 0.41 0.41 -0.81 0.01 1.18
N | N 0.73 0.73 -0.04 1.42 1.56
010 1.43 1.43 0.26 3.12 2.97
C|N 0.41 0.73 0.01 1.15 1.18
C|O 0.41 1.43 0.05 1.89 1.88
N|O 0.73 1.43 0.12 2.28 2.26

Comme pour les amas homogeénes, la possibilité de créer des molécules CO et
NO, ou un dimére CN a été vérifiée en présence d'une ou de six lacunes. Les conclu-
sions sont identiques a celles précédentes : des molécules/diméres peuvent étre mé-
tastables (CO dans V et V4, NO dans Vg et CN dans V'), mais sont énergétiquement
beaucoup moins stables que les configurations dissociées (AE — 0,62 eV et 0,89 eV
pour CO dans V et Vi, AE = 2,54 eV pour NO dans V; et 0,21 eV pour CN dans V).

77



Chapitre II1. Etude ab initio des propriétés énergétiques des amas lacunes-solutés
interstitiels (C, N et O) dans le fer «

En conclusion,
e la formation d’amas hétérogénes X Z est trés peu favorable d’un point de
vue énergétique.

e des amas hétérogénes V. XZ peuvent néanmoins étre énergétiquement

stables, voire plus stables que des amas homogénes.

De plus, 'analyse du comportement de ces amas homogénes en particulier in-
dique que les modéles d’interaction de paires ne sont pas suffisants pour reproduire
les énergies des amas. Dans le cas du carbone, la cause principale est la formation de
la liaison covalente C-C. Pour I'azote et 'oxygéne, 1'origine du probléme est plutot
due a la symétrie dans les modéles d’interaction. En effet, dans les calculs DFT,
les atomes ont la possibilité de se relaxer pour trouver leurs configurations de plus
basses énergies. Au contraire, dans les modéles d’interaction, les atomes sont réduits
a occuper des sites parfaits d'un réseau. Or, il a précédemment été mis en évidence
que, dans les paires V X, les solutés X ne sont pas dans un site octaédrique parfait
alors que c’est le cas par exemple pour 'atome d’azote dans 'amas V,oN. La re-
laxation des solutés dans la matrice doit donc étre également prise en compte dans
les modéles d’interaction. Dans les travaux de thése de Schuler, ces données DFT
sur le comportement des petits amas ont été exploitées pour développer un modeéle
d’interaction sur réseau pour les systémes contenant du carbone, de ’azote, de I'oxy-
géne et des lacunes dans le fer [209]. Ces modéles sont non seulement basés sur des
paires, mais aussi sur des triplés et des quadruplés afin de contraindre le systéme a
reproduire les résultats obtenus a I’échelle électronique. Ils ont permis par exemple
d’établir I'influence de I'oxygéne sur les propriétés thermodynamiques de la lacune
dans le fer o : méme si sa concentration a 1’équilibre est trés faible, la forte interac-
tion V-O conduit I'oxygéne & avoir un effet significatif sur ’énergie de formation de
la lacune, contrairement au carbone comme la littérature le suggére souvent [208].
Ces modéles permettent également de prévoir les énergies et les configurations des
amas de plus grandes tailles. Un traitement statistique de ces configurations a été
utilisé pour révéler le role des lacunes sur la limite de solubilité des solutés dans le

fer grace aux interactions V-X non négligeables [210)].

Finalement, les analyses effectuées au cours de ce chapitre sont non seulement
importantes pour comprendre le comportement des solutés en présence de lacunes
a I’échelle électronique mais également pour paramétrer des modéles a plus grande
échelle qui mettent en évidence les conséquences thermodynamiques des propriétés
atomiques. Néanmoins, il a été montré que des disparités plus ou moins significa-
tives existent dans les résultats obtenus avec des implémentations différentes de la

méthode DF'T sur des propriétés clés telles que I’énergie de liaison de la paire VC ou
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O,. Il est donc important d’en tenir compte dans une étude de sensibilité des pro-
priétés thermodynamiques afin d’estimer les potentiels impacts des barres d’erreurs

des données ab initio.

I11.4 Conclusion

[’étude systématique du comportement des solutés interstitiels C, N et O et de
leurs interactions avec les lacunes dans le fer « a été réalisée a partir de calculs DFT.
La stabilité des solutés dans le fer est conditionnée par le type d’interaction entre
ces derniers et les atomes de fer. La force de cette interaction diminue de C vers
O (covalent vers ionique) en suivant 'ordre du tableau périodique des éléments de
Mendeleiev. Le volume de Voronoi permet ainsi de comprendre la stabilité relative
du site octaédrique de ces éléments au détriment du site tétraédrique qui posséde
un plus grand volume libre. Le volume de Voronoi explique également les différences
des énergies d’interaction entre les différents solutés et la lacune : plus ce volume est
large, plus la liaison V-X est forte.

Lorsqu’il se trouve proche d’une lacune, le soluté doit concilier le fait de maintenir
des interactions avec les atomes de fer voisins tout en occupant une partie du volume
libre de la lacune. Cet équilibre conduit le soluté a se situer dans une configuration
décentrée entre la lacune et un site octaédrique parfait.

Les configurations des amas de basses énergies lacunes-solutés V,, X, ont été exa-
minées, n et m allant de 1 a 4. La présence des lacunes améliore ’agglomération
des solutés. De plus, les configurations des amas différent selon les caractéristiques
électroniques des solutés. La formation de diméres de carbone est énergétiquement
trés favorable compte tenu de la forte liaison covalente C-C, contrairement aux cas
de T'azote et de 'oxygéne. Ce phénomeéne conduit a d’'importantes oscillations dans
I’énergie de liaison des réactions du type V,,C,,_1 + C — V,,C,,,. Par ailleurs, 1’éner-
gie de liaison d’ajout d’un soluté d’azote dans un amas V,, X,,_ | est pratiquement
constante et vaut 1’énergie de liaison de la paire VN. Finalement, grace a la forte
attraction lacune-oxygéne les énergies de liaison des amas V,,0,, sont environ 1 eV
plus élevées que celles correspondantes a C ou N.

Des petits amas hétérogénes VXY contenant des solutés de différentes espéces
ont été étudiés. Les amas VOC et VON ont une énergie de liaison totale plus élevée
que VCsy et VNy. L’amas VO, reste néanmoins le plus stable de tous les amas
hétérogenes ou homogenes. Il est important de mentionner que la prédominance
d’'un amas hétérogéne ou homogéne dans une solution solide dépend aussi de la

concentration respective de chacun des solutés et de la température.
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De maniére plus générale, la comparaison systématique des propriétés des amas
lacunes-solutés V,, X,, pour les trois solutés interstitiels C, N et O permet de mieux
comprendre la tendance générale des propriétés des solutés interstitiels dans des mé-
taux. Nous pourrions potentiellement élargir nos conclusions a d’autres matériaux de
méme structure tels que le tungsténe, le molybdéne ou le niobium. De plus, I'étude
des petits amas permet de mettre en évidence les points importants qui régissent
les propriétés des amas aux échelles supérieures. La prédiction des configurations et
des énergies des amas de plus grandes tailles est ainsi possible. Enfin, I'’ensemble de
ces analyses sur le comportement de ces amas permet de révéler des propriétés a
I’échelle électronique qui peuvent avoir un effet significatif sur les propriétés thermo-
dynamiques du matériau a plus grande échelle. En particulier, la forte interaction
lacune-oxygéne peut avoir un effet sur I’énergie de mise en solution de la lacune et
sur la concentration totale d’oxygéne dans le fer a.

Ainsi, des amas contenant des lacunes et des solutés interstitiels énergétiquement

stables existent. Le chapitre IV est consacré a I’étude de leurs propriétés cinétiques.
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Chapitre 1V

Etude ab initio de la mobilité des

amas lacunes-solutés interstitiels (C,
N et O) dans le fer o

Les amas lacunes-solutés interstitiels V,, .X,,, sont généralement considérés comme
immobiles par rapport aux monomeéres (V' ou X) dans des études sur les propriétés
cinétiques des solutés et des défauts ponctuels dans les métaux [107, 108, 129, 118,
128]. La formation de ce type d’amas a pour conséquence de ralentir la mobilité
moyenne des défauts. D’une part, a la différence des solutés substitutionnels, les so-
lutés interstitiels peuvent diffuser a travers les sites interstitiels du réseau sans ’aide
de lacune. Or, I'énergie de migration des solutés interstitiels et certaines barriéres de
sauts du soluté contenu dans une paire lacune-soluté VX pour X = C, N et O ont été
calculées par des méthodes de type ab initio 113, 1, 125, 126, 114, 127]. Ces études
ont révélé que les barriéres des sauts des solutés (C, N et O) augmentent lorsqu’ils
sont proches d'une lacune a cause de leur forte interaction [113, 1, 125, 126, 114, 127].
D’autre part, il a été montré expérimentalement que les solutés interstitiels, méme
en trés faible concentration, influencent la diffusion de la lacune [112, 107, 108]

Cependant, Fu et al. ont démontré que les amas lacunaires purs V5 et V3 possédent
une énergie de migration semblable ou inférieure a celle de la mono-lacune V' [104].

Fort de ce constat, il est apparu intéressant de caractériser les propriétés ciné-
tiques des petits amas lacunes-solutés V, X, énergétiquement stables dans le fer a
auxquelles ce chapitre est consacré. Deux types d’amas ont été analysés : les amas
dominants a I’équilibre thermique (VX et V.X,) [114, 118, 209| et ceux qui sont les
plus petits amas V,, X,, susceptibles de se former en présence de lacunes en exces,
comme dans le cas du broyage ou sous irradiation (V52X et V3X). Plusieurs méca-

nismes peuvent avoir lieu aprés la formation de I'amas : (i) la diffusion de I'amas :
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il migre sans se dissocier, et son centre de masse se déplace dans le réseau; (ii) sa
dissociation : une partie de I'amas (généralement un monomére X ou V') est émis
de I'amas, puis s’éloigne de ce dernier; (iii) le mouvement de cage : des éléments
de I'amas peuvent bouger autour de ce dernier mais sans translation de son centre
de masse. L’exemple le plus simple est le cas d'un soluté qui tourne autour d’une
lacune. Ces trois mécanismes sont analysés dans ce chapitre, méme si seuls les deux
premiers peuvent conduire a la diffusion a longue portée des éléments constituant
I’amas.

Cette approche couplée a la comparaison systématique du carbone, de I'azote
et de 'oxygéne a également comme ambition de mettre en évidence une tendance
potentielle des propriétés cinétiques des solutés interstitiels.

L’objectif a été enfin de compléter notre connaissance sur la mobilité des solutés
interstitiels en présence de lacunes afin de mieux interpréter et modéliser les études
expérimentales.

La démarche suivie pour déterminer les propriétés cinétiques des amas lacunes-
solutés a été la suivante :

e les barriéres de migration des solutés interstitiels ont été évaluées pour servir
de référence afin de les comparer a la mobilité des amas lacunes-solutés,

e les configurations intermédiaires des amas lacunes-solutés considérés ont été
méthodiquement explorées aux environs de celle de plus basse énergie,

e les barriéres des sauts du soluté et de la lacune ont été systématiquement
évaluées entre la configuration de plus basse énergie et celles de plus haute
énergie dans ses environs,

e les chemins de migration de plus basse énergie ont été déterminés a partir de

I'ensemble de ces barriéres.

IV.1 Evaluation de la barriére de migration des so-

lutés interstitiels

Nous venons de redémontrer dans le chapitre III que le site octaédrique est le
plus stable pour le carbone, 'azote et 'oxygéne dans la matrice de fer a. Ces solutés
interstitiels ont la possibilité de migrer entre différents sites octaédriques dans le
réseau, sans le support de lacunes. La configuration du point col ainsi que son énergie
ont été évaluées a I'aide de la méthode « drag », décrite dans la partie I1.2.6.3. Il a
été ainsi montré que le point col est le site tétraédrique pour les trois éléments. Le
fait que ce site soit un point col et non une position métastable concorde avec de

précédents résultats DET [113, 7|, et a été confirmé par une analyse des modes de
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vibrations du réseau. Les phonons ont été calculés par la méthode des différences
finies implémentée dans le code SIESTA dans 'approximation quasi-harmonique. La
matrice Hessienne a été déterminée en déplacant chaque atome de 0,04 bohr dans
six directions. Les critéres de convergence sont plus sévéres pour ce type de calcul,
et valent 0,0015 eV/A sur les forces et 2,5 kbar sur les contraintes. Etant donné que
le site tétraédrique est le point col du chemin de migration du soluté isolé, I’énergie
de migration correspond donc a la différence d’énergie du systéme ot le soluté est
en site octaédrique et celui ou il est en site tétraédrique (Figure IV.1). Elle vaut
respectivement 0,85, 0,64 et 0,56 eV pour C, N et O. Ces énergies de migration sont
cohérentes avec celles rapportées par Domain et al. (C: 0,90 eV, N : 0,77 eV [113]),
par Fu et al. (O : 0,60 eV [1]), par Claisse et al. (O : 0,48 eV [7]), par Bialon et al.
(C:0,89eV,N:0,72eV, O : 047 eV [125]), et par Shang et al. (O : 0,50 eV [127]),
ainsi qu’avec celles obtenues expérimentalement pour le carbone par Takaki et al.
(C:0,88 eV [108]) et Da Silva et al. (C : 0,81 eV [211]).
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F1GURE IV.1 — Chemin de diffusion de 'atome d’oxygéne de plus basse énergie.

Les énergies de migration décroissent de C vers O suivant leur position dans le
tableau périodique de Mendeleiv. Cette tendance est analogue a la variation de la
nature de l'interaction X-Fe (covalence /ionicité) décrite dans le chapitre I11. En effet,
le carbone forme de fortes liaisons covalentes trés directionnelles avec les atomes de
fer voisins. Le paysage énergétique autour de ’atome de carbone peut donc présenter
des variations plus importantes que celui autour de 'atome d’oxygéne, pour lequel
son interaction avec les atomes de fer est isotrope.

Finalement, les énergies de migration des solutés interstitiels sont comparées avec
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celle de la mono-lacune. Expérimentalement, la mono-lacune diffuse avec une éner-
gie de migration de 0,55 eV [108] alors que les calculs DFT donnent des valeurs de
l'ordre de 0,60-0,70 eV [201, 197|. Nos calculs conduisent & une énergie de migration
de 0,69 eV. Ainsi, oxygéne est plus mobile que la mono-lacune. A contrario pour
le carbone, sa barriére de migration est supérieure a celle de la mono-lacune. Enfin,

celle de 'azote est du méme ordre de grandeur que celle de la mono-lacune.

En conclusion,

e le carbone, 'azote et I'oxygéne migrent dans la matrice de fer a via le
mécanisme interstitiel en passant par le site tétraédrique;

e les énergies de migration décroissent de C vers O suivant leur position
dans le tableau périodique de Mendeleiv et la variation de la nature de
I'interaction X-Fe;

e l'oxygéne a une énergie de migration (0,56 eV) plus basse que la mono-
lacune (0,69 eV) alors que celle du carbone est plus élevée (0,85 eV) et

celle de 1'azote (0,64 eV) est du méme ordre de grandeur que celle de la

lacune.

IV.2 Meécanismes de migration de la paire O,

La paire O, est la seule énergétiquement assez stable pour exister dans la matrice
de fer o sans lacune (énergie de liaison de 0,26 eV). Etudier les mécanismes de mi-
gration de cette paire est donc également nécessaire a notre étude. Les deux atomes
d’oxygéne sont en position 4°¢ nn 'un de 'autre dans le cas le plus stable. La paire se
déplace par sauts successifs des deux atomes d’oxygéne (Figure IV.2) : un des deux
atomes d’oxygéne migre en position 5¢ nn, puis 7° nn F (une des configurations de
la position 7¢ nn) de autre atome d’oxygéne. Puis, ce dernier effectue le chemin
symétrique pour rejoindre le premier atome d’oxygéne. Dans la configuration 5¢ nn,
la paire est considérée dissociée, ’énergie de liaison étant nulle. Le chemin complet
de migration correspond donc & un mécanisme de dissociation et ré-association al-
ternée. La barriére de migration globale de la paire O, vaut 0,68 eV, et est supérieure
a celle du monomeére d’oxygéne (0,56 eV). L’énergie de dissociation totale de la paire
vaut 0,80 eV. Ces deux derniéres valeurs indiquent que la probabilité que la paire

migre sans se dissocier complétement est non nulle.

En conclusion, la paire O, peut migrer sans présence de lacunes par un méca-

nisme de dissociation et ré-association alterné, avec une énergie de migration

(0,68 eV) supérieure a celle de I'atome d’oxygéne isolé (0,56 eV).

84



IV.3. Description des mécanismes de migration des paires lacune-soluté interstitiel

0,8

02

LS
/ W \ / \/\\
H \

il 0 A 5
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IV.3 Description des mécanismes de migration des

paires lacune-soluté interstitiel

Les propriétés cinétiques de ’amas lacunes-solutés le plus élémentaire, a savoir
la paire VX, sont examinées, pour X — C, N et O. La configuration de plus basse
énergie (la configuration 1* nn représentée dans le tableau IV.1) est celle nommeée
décentrée (cf. Chapitre III) : le soluté est situé entre un site octaédrique parfait 1
nn de la lacune et la lacune (~ 2ao[001] de la lacune). Le soluté et la lacune sont
donc trés proches I'un de Iautre, les empéchant de se déplacer simultanément vers
une configuration équivalente. Les chemins de migration de la paire V' X nécessitent
donc plusieurs étapes de sauts successives du soluté et/ou de la lacune.

Les barriéres ont été calculées pour des sauts entre la configuration de plus basse
énergie et celles dans son proche voisinage. L’ensemble de ces barriéres des sauts du
soluté et de la lacune ont permis d’identifier le chemin de migration le plus favorable,
i.e. dont les barriéres sont les plus faibles. Les configurations métastables intermé-
diaires examinées sont représentées dans le tableau IV.1. Elles sont désignées par la
distance séparant le soluté a la lacune (Figure I1.5). L’étude s’est limitée a des sauts
allant jusqu’a la configuration 4°¢ nn. Au-dela, les éléments n 7interagissent quasi-
ment plus : on considére la paire complétement dissociée. Les barriéres des sauts
entre deux configurations sont évaluées dans les sens aller et retour (Tableau IV.2).
Certaines de ces barriéres ont été calculées par des méthodes DFT [113, 127| et

potentiels empiriques |129]. La majorité d’entre elles concordent avec celles déter-
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Tableau IV.1 — Configurations stables et métastables pertinentes pour la migration
de la paire VX pour X = C, N et O, respectivement associées a leur énergie de
liaison relative a 'état fondamental (eV). Les énergies de liaison entre le soluté X et
la lacune V' a I’état fondamental sont précisées entre parenthéses. Les sphéres bleues
et noires représentent respectivement les solutés et les atomes de fer, et les cubes
gris les lacunes.

AE" (eV) C N O
17 nn m 0,00 (0,47) | 0,00 (0,78) | 0,00 (1,52)
2¢ nn m 0,58 0,58 0,94
e | | " 0,49 0,77 1,47
4° nn a! 0,24 0,58 1,17

minées dans nos travaux (différence de 0,15 eV au maximum). Domain et al. ont
déterminé pour C et N les barriéres des sauts de solutés 1 nn <+ 1" nn (C : 0,40
et N : 1,00 eV), 1™ nn<> 2° nn (C : 0,60 (aller) et 0,10 eV (retour), N : 1,00 (aller)
et 0,40 eV (retour)) [113]. Shang et al. ont déterminé pour O les barriéres des sauts
du soluté 1" nn — 2 nn (O : 0,90 eV (aller)), et 2° nn — 3° nn (O : 0,77 eV) [127].

Il est a noter que les énergies de liaison obtenues dans ce chapitre sont calculées
a volume constant pour étre cohérent avec les conditions de calculs des énergies de
migration. Elles sont analogues a 0,10 €V prés a celles obtenues par calculs a pression
constante dans le chapitre III. L’erreur systématique sur les énergies de migration
due a l'approximation volume constant vaut également 0,10 eV au maximum (cf

partie 11.2.6.3).

Dans le cas ou la configuration initiale est de plus basse énergie que celle d’arri-
vée, les barriéres de migration des atomes d’azote et d’oxygéne placés a coté d'une
lacune sont égales ou supérieures a celles du soluté isolé. C’est le cas pour les sauts
1" nn — 2° nn, 2° nn — 3° nn et 4° nn — 3° nn. Par ailleurs, les sauts de 'atome
de carbone situé a coté d’une lacune (les sauts 1™ nn — 2° nn, 2° nn < 3° nn et
3® nn <> 4° nn) ont une barriére de migration inférieure ou égale a celle du carbone
isolé. Cependant, ces barriéres de basses énergies ne conduisent pas nécessairement,

a la migration a longue portée de la paire VC.
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La lacune proche d’un atome de soluté posséde localement une barriére de mi-
gration semblable ou supérieure a celle de la lacune isolée qui vaut 0,69 eV, sauf dans
le cas du saut 4° nn — 1™ nn qui rameéne la lacune vers le soluté. De plus, pour la
paire VC, I'énergie du saut de la lacune 1™ nn — 4° nn est 0,14 eV plus basse que
celle de la mono-lacune isolée. Il est a noter que le saut de la lacune 1™ nn <> 2° nn
n’est pas décrit, car il n’est pas favorable d’un point de vue énergétique : la dis-
tance entre 'atome de fer migrant et le soluté devient faible rendant la barriére de
migration tres élevée par rapport a 1’énergie de dissociation estimée dans I’équation
(I1.33). Néanmoins, Domain et al. ont pu déterminer les barriéres de ces sauts pour
le carbone et 1'azote [113|. Cependant, nous supposons que les chemins de diffusion
n’ont pas été déterminés entiérement. Les barriéres qu’ils proposent correspondraient
probablement a I’énergie du point intermédiaire entre les deux positions initiale et
finale. D’aprés nos calculs, cette configuration ne correspond pas au point col du
saut considéré mais est un minimum local intermédiaire.

Tableau IV.2 Barriéres des sauts pertinents pour la migration de la paire VX (eV

du soluté au voisinage de la lacune et de la lacune au voisinage du soluté, avec X =
C, Net O.

Barriéres énergétiques (eV) C N O
Saut de X aller | retour | retour | retour | aller | retour
1™ nns 1" nn 0,50 | 0,50 0,83 0,83 | 0,40 | 0,40
1" nn < 2° nn 0,70 | 0,11 0,86 0,25 | 0,94 | 0,00
2°nn < 3°* nn 0,66 | 0,76 0,61 0,41 | 0,76 | 0,23
3¢ nn < 4°nn 0,67 | 0,92 0,52 0,71 | 0,43 | 0,73
Saut de V/ aller | retour | aller | retour | aller | retour
1' nn < 4° nn 0,55 | 0,31 0,74 0,16 | 1,17 | 0,00
2¢°nn < 3°*nn 0,67 | 0,77 0,87 0,67 - -
3¢ nn < 4°nn 0,63 | 0,88 0,67 0,86 | 0,66 | 0,96

D’aprés nos résultats sur les barriéres, la présence des paires VX dans une so-
lution solide (pour au moins X = N et O) devrait ralentir en moyenne la diffusion

des solutés. A partir de I'état fondamental de la paire VX, en considérant tous les
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sauts possibles du soluté et de la lacune, il est possible de prévoir des chemins de
migration énergétiquement favorables. Prenons comme exemple le cas de la paire
VN. Une fois que cette derniére est formée, deux déplacements sont possibles : soit
celui de la lacune, soit celui du soluté. La barriére nécessaire pour que la lacune
puisse s’éloigner du soluté (i.e. 1" nn <> 4° nn) est plus faible que celle permet-
tant au soluté de s’écarter de la lacune (i.e. 1" nn <> 2° nn). La lacune se déplace
donc en position 4¢ nn du soluté. Aprés cette étape, le phénoméne le plus avanta-
geux est le déplacement de I'atome d’azote dans la configuration 3¢ nn. Dans cette
position, nous considérons la paire dissociée, car I’énergie de liaison est quasi-nulle
(EP(VN, 3¢ nn) = 0,01 eV). A partir de ce stade, deux alternatives décrites dans
la figure IV.3 s’offrent a la paire : (i) Patome d’azote est de nouveau piégé par la
lacune, ce qui conduit a la translation du centre de masse de VN complétant ainsi le
chemin de migration de la paire; (ii) 'atome d’azote et/ou la lacune s’éloigne I'un de
I’autre conduisant a la dissociation compléte de la paire. Les barriéres de migration
correspondantes au cas (i) sont plus faibles que dans le cas (ii). Par conséquent, le
chemin de diffusion (i) est énergétiquement plus favorable (et donc plus probable)
comparé a celui du (ii) qui induit a la dissociation. Les chemins de migration des
paires VC et VO ont été déterminés de la méme maniére. Considérant les chemins
de migration complets les plus favorables obtenus, I’énergie de migration globale des
paires VX dans leur état fondamental peut étre approximée par la plus haute bar-
riére du chemin (c¢f. partie 11.2.6.3). Elles valent respectivement 1,25, 1,29 et 1,90 eV
pour X = C, N et O. Par ailleurs, les énergies de dissociation globales (Equation
(I1.33)) sont respectivement 1,16, 1,47 et 2,08 eV. L’énergie de dissociation des paires
VN et VO est 0,18 €V supérieure a celle de diffusion, alors qu’elle est plus faible
dans le cas de la paire VC. La migration des paires VN et VO est plus probable
que leur dissociation, alors que la paire V' C aurait plus tendance a se dissocier. Il
est 4 noter que ces conclusions sont exactes dans la limite de 'approximation de
la plus haute barriére, en comparant les termes énergétiques. En effet, les termes
entropiques augmentant a haute température ne sont pas pris en compte dans cette

étude.

De plus, il existe le mouvement de cage, mécanisme ne conduisant ni a la dif-
fusion du soluté ni a celle de la lacune. Dans le cas simple de la paire VX dans
son état fondamental, le mouvement de cage de plus basse énergie est constitué du
saut second voisin du soluté autour de la lacune, menant & une configuration équi-
valente. Cette barriére correspondant au saut 1™ nn <> 1' nn dans le tableau 1V.2
(Figure IV.4). Le point col de cette barriére est une configuration ou le soluté est

1

situé tres prés de la lacune (le soluté est gao[101] de la lacune). Les barrieres de
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FIGURE IV.3 — Chemin de diffusion (courbe continue) et de dissociation (courbe en
pointillée) de la paire lacune-azote VN de plus basse énergie trouve.

migration de ce mouvement sont respectivement 0,50 eV, 0,83 eV et 0,40 eV pour le
carbone, l'azote et 'oxygene. Le mouvement de cage de VN est également possible
via la configuration 2¢ nn. Dans ce cas, la barriéere est constituée d’'une double bosse.
La barriére énergétique et la configuration du point col du chemin a double bosse
sont cependant proches de celles a simple bosse (la différence vaut 0,03 eV). Les

deux mécanismes sont représentés dans la figure IV.4.

La barriére énergétique du mouvement de cage de N autour de V' est supérieure
a celles de 'azote isolé et de la paire VN. Au contraire, les barriéres du mouvement
de cage des atomes de carbone et d’oxygéne sont trés faibles par rapport a celle
de I'atome isolé et celles menant & la migration de la paire VX. Ce processus est
donc fortement plus probable que les autres : une fois le soluté piégé par une lacune,
il peut tourner autour cette derniére plusieurs fois avant d’effectuer des sauts qui

peuvent mener a la diffusion ou la dissociation de la paire.
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FIGURE IV.4  Barriéres énergétiques correspondant au mouvement de cage de la
paire VX pour X = C (courbe rouge), N (courbes vertes) et O (courbe bleue).
Les deux chemins & une (courbe pleine) et deux (courbe en pointillé) étapes sont
représentés pour le cas de 'azote.

En conclusion,
e la présence d’une lacune peut accélérer localement la migration des solu-
tés (e.g. mouvement de Cage), malis ces mécanismes ne peuvent cependant

pas conduire & une diffusion a longue portée du soluté ou de la lacune;
e la migration des paires VX, X étant C, N ou O, implique toujours la
dissociation partielle des paires ;

e pour les trois éléments, la diffusion de la paire V' X est toujours composée

constituants de la paire est impossible.
e le mécanisme de diffusion des paires VN et VO par dissociation et ré-

association pourrait étre plus probable que sa dissociation définitive, alors

que la paire VC aurait plus tendance a se dissocier.

de sauts successifs de la lacune et du soluté : le saut simultané de deux

IV.4 Description des mécanismes de migration de
I’amas V X5

A Téquilibre thermique, en plus des paires VX, les amas VX, sont formés en
grande quantité [114, 118, 209, 210]. En effet, la réaction d’ajout d’un soluté a

une paire VX est exothermique. Par conséquent, les propriétés de diffusion des
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Tableau IV.3 — Configurations stables et métastables pertinentes pour la migration
de 'amas VX5 pour X — C, N et O, respectivement associées a leur énergie de
liaison relative a 1'état fondamental (eV). Les énergies de liaison correspondant a
I’ajout d’un soluté X a une paire V' X dans son état fondamental sont précisées entre
parenthéses. Les sphéres bleues et noires représentent respectivement les solutés et
les atomes de fer, et les cubes gris les lacunes.

AE® (eV) C N O
A _ % 10,00 (0,83) - -
B 0,41 0,00 (0,87) | 0,00 (1,60)
C 0,93 0,60 0,88
D 0,85 0,85 1,54
E 0,68 0,82 1,42
F 0,54 0,86 1,16
G - 1,04 1,01
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solutés et des lacunes peuvent aussi étre influencées par la présence des amas V Xo.
La migration des amas VX5 pour X — C, N et O est caractérisée a partir des
configurations représentées dans le tableau IV.3. Il est a noter que, pour des raisons
de commodité, les configurations des amas V,, X,, examinées sont notées avec des
lettres MAJUSCULE (A, B, C...).

Tableau IV.4 — Barriéres des sauts (eV) du soluté et de la lacune pertinents pour la
migration de 'amas V X5, avec X = C, N et O.

Barriéres énergétiques (eV) C N O

Saut de X aller | retour | aller | retour | aller | retour
A+ B 0,63 | 021 | - ; ; ]
B« C 0,83 | 0,31 | 0,90 | 0,31 | 0,89 | 0,01
C+D 0,62 | 0,70 | 0,61 | 0,36 | 0,84 | 0,18
D+ E 0,75 | 0,92 | 0,64 | 067 | 052 0,63

Saut de V aller | retour | aller | retour | aller | retour
E«F 0,02 | 0,15 | 0,16 | 0,12 | 0,01 | 0,26

Dans la configuration fondamentale des amas V X5, les deux solutés sont trés
proches de la lacune : 'amas V' Cy est composé d'un dimére Cy situé a coté d’une
lacune (configuration A (Tableau IV.3)) alors que les deux solutés dans les amas
V Ny et VOg sont distants I'un de I'autre d'un paramétre de maille environ, tout en
étant 1™ nn de la lacune (configuration B (Tableau IV.3)). D’aprés notre analyse
sur la migration de la paire V X, il apparait logique que les amas V X5 ne puissent
diffuser en restant liés que par des sauts successifs de la lacune et des solutés. Afin de
trouver les chemins de migration énergétiquement les plus favorables, les minima lo-
caux doivent étre de basse énergie. Par conséquent, les configurations intermédiaires
examinées sont seulement celles dont au moins un des solutés est 1™ nn de la lacune.
En effet, les interactions soluté-soluté sont négligeables par rapport a celles lacune-
soluté (cf. chapitre I1T). Au vu de ces considérations, un des solutés doit s’éloigner,
voire se dissocier partiellement, de la paire VX afin de permettre la migration de
cette derniére. Ensuite, le mécanisme de la paire V X espacée du soluté X est iden-
tique a celui décrit dans la partie IV.3. Les barriéres de migration des sauts de V'

et X qui ménent a la migration de V X, sont indiquées dans le tableau IV.4. La
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IV.4. Description des mécanismes de migration de 'amas V' Xy

majorité des barriéres correspondantes aux sauts des solutés dans le cas de I’amas
V X5 sont équivalentes a celles de la paire V X. Les faibles différences (inférieures a
0,15 eV, sauf pour le saut C — B) sont causées par les interactions résiduelles entre

les deux solutés pendant la migration.
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FIGURE IV.5 Premiére moiti¢ du chemin de migration de basse énergie pour les
amas VX, avec X = C (courbe rouge), N (courbe verte) et O (courbe bleue). La
seconde moitié du chemin n’est pas tracée, car elle est 'exacte symétrique de la
moitié tracée.

Le chemin de diffusion de plus basse énergie pour les trois amas V X, est décrit
dans le paragraphe suivant. Tout d’abord, notons que 'amas V' Cy peut migrer si et
seulement si le dimére C, se sépare afin de permettre a I’'un des atomes de carbone de
s’éloigner de la lacune. Une fois ce dimére dissocié, la configuration la plus stable dans
laquelle se trouve I'amas est la configuration B (Tableau IV.3), état fondamental des
amas VN, et VOs. A partir de ce stade, les prochains sauts sont identiques pour
les trois amas (Figure IV.5). D’abord, un des solutés migre pas a pas, s’éloignant
de la lacune (de la configuration B a la E). Au fur et a mesure de ces étapes, les
interactions entre les deux solutés deviennent de plus en plus faibles (¢f. chapitre
IIT). Les mécanismes de migration de X a proximité de la paire VX sont ainsi
identiques a ceux de X aux environs de V (¢f. partie IV.3). Dans la position D,
le premier soluté est dissocié de la paire V X ; I’énergie de liaison qui correspond
a 'ajout de X a la paire VX est nulle. A partir de ce stade, deux mécanismes
peuvent avoir lieu, identiques a ceux décrits dans la partie IV.3 : (i) le premier
soluté s’éloigne de la lacune, puis cette derniére le suit. Pour compléter le chemin

de diffusion de I’amas, le deuxiéme soluté doit rejoindre la paire V' X nouvellement
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formée de maniére symétrique; (ii) le soluté continue de s’éloigner de la lacune
complétant ainsi le chemin de dissociation de I'amas. Les barriéres de dissociation
des amas V X5 sont respectivement 1,68, 1,51 et 2,16 eV pour C, N et O alors que
celles qui correspondent a la diffusion globale sont de 1,60, 1,48 et 2,06 eV. L’énergie
de dissociation est environ 0,10 eV plus élevée que celle de diffusion globale pour les
amas VCy et VOs, alors qu’elles sont analogues pour 'amas V' Ns. Il est donc peu

probable que ces trois amas migrent sans se décomposer.
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FIGURE IV.6 (a) Configurations stables et métastables impliquées dans le mouve-
ment de cage de 'amas V' C, on les barriéres de migration sont négligeables. (b) Bar-
riéres énergétiques correspondant aux mouvements de cage des amas V Ny et VOs.
Les sphéres bleues et noires représentent respectivement les solutés et les atomes de
fer, et les cubes gris les lacunes.

En complément de cette analyse, le mécanisme du mouvement de cage est éga-
lement étudié pour 'amas V' X,. La configuration de 'amas V' Cy permet la rotation
du dimére C, d’'un bloc autour de la lacune. Ce mouvement passe par des états
dégénérés en énergie décrits dans la figure IV.6 (a). La différence énergétique entre
ces états est de l'ordre de 0,03 eV, valeur inférieure a la limite d’incertitude de
nos calculs DFT. Puisque le paysage énergétique est trés plat, les sauts entre ces

configurations sont pratiquement athermiques, i.e. les barriéres de migration sont
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IV.5. Description des mécanismes de migration des amas 15X

FIGURE IV.7 — Chemin de migration de (a) V5 et de (b) V3 dans le fer o [104].
Les énergies de migration globale sont respectivement 0,70 eV et 0,25 eV [106]. Les
sphéres noires représentent les atomes de fer, et les cubes gris les lacunes.

quasiment nulles. A I'inverse, concernant les amas V Ny et VOs, les solutés tournent
autour de la lacune nécessitant des barriéres énergétiques beaucoup plus hautes que
celles de 'amas V Cy (respectivement 1,24 et 1,08 eV) (Figure IV.6 (b)). Les énergies
associées a ce mouvement sont plus basses que celles conduisant a la migration glo-
bale de 'amas. En terme de probabilité, ce mécanisme pourrait étre privilégié par
rapport a la diffusion compléte de 'amas. Par conséquent, le mouvement de cage

pourrait fortement diminuer sa diffusion a longue portée.

En conclusion,
e les amas V Xy ne diffuseraient pas a longue distance sans se dissocier
complétement,
e le mouvement de cage des amas posséde une barriére inférieure par rap-
port a leur énergie de migration globale, en particulier dans le cas de
I'amas V C,.

IV.5 Description des mécanismes de migration des

amas V5X

La configuration de plus basse énergie de I'amas V5, dans le fer a est composée
de deux lacunes séparées d'un paramétre de maille le long de la direction (100). A

partir de son état fondamental, sa migration nécessite deux sauts consécutifs 1 nn
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Tableau IV.5 — Configurations stables et métastables pertinentes pour la migration
de 'amas V5 X pour X = C, N et O, respectivement associées a leur énergie de liaison
relative a I’état fondamental (eV). Les énergies de liaison correspondant a 'ajout
d’une lacune V' & une paire VX dans son état fondamental sont précisées entre
parenthéses. Les sphéres bleues et noires représentent respectivement les solutés et
les atomes de fer, et les cubes gris les lacunes.

AE? (eV) C N 0

H 0.00 (0.48) | 0.00 (0.49) | 0.00 (0.82)

I 0.21 0.25 0.53
J 0.67 0.46 0.47
K 0.24 0.28 0.63

de la lacune ayant une barriére de 0,70 eV, pour atteindre une nouvelle configuration
équivalente |104, 106| (Figure IV.7 (a)).

La configuration de plus basse énergie des amas V5 X est comparable a celle de V5,
et elle est identique pour les trois éléments : le soluté se positionne en 1™ nn des deux
lacunes (configuration H dans le tableau IV.5). Par conséquent, en présence d’'un
soluté, les lacunes doivent réaliser les mémes sauts que dans le cas de V5, entrecoupés
par le réarrangement du soluté afin de conduire a la diffusion compléte de I'amas.
Les barriéres de migration des lacunes dépendent naturellement de la position des
solutés. Les barriéres de migration aller et retour identifiées pour la migration des
amas V5X (Tableau IV.6) permettent d’obtenir un chemin de diffusion complet de

l'amas décrit dans la suite.

A partir de la configuration de plus basse énergie (configuration H), soit le so-
luté (H < 1), soit la lacune suivie du soluté (H <> J) peuvent migrer. Autrement

dit, soit le soluté se déplace pour faciliter le saut de la lacune, soit le soluté et la

lacune se déplacent simultanément. La barriére énergétique du premier mécanisme
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IV.5. Description des mécanismes de migration des amas 15X

Tableau IV.6 — Barriéres des sauts (eV) du soluté et de la lacune pertinents pour la
migration de 'amas V5 X, avec X = C, N et O

Barriéres énergétiques (eV) C N O

Saut de X aller | retour | aller | retour | aller | retour
H+ 1 0.61 | 0.40 | 0.83 ] 0.58 | 0.65 | 0.12
Je K 0.14 | 0.57 | 0.55 | 0.73 | 0.40 | 0.24

Saut de V/ aller | retour | aller | retour | aller | retour
H+J 1.34 | 0.67 | 1.42 | 096 | 1.34 | 0.87
[ <] 0.84 | 0.38 | 0.80 | 0.59 | 0.62 | 0.68
K& 1 0.55 | 0.58 | 0.63 | 0.66 | 0.64 | 0.74
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FI1GURE IV.8 — Chemins de basse énergie obtenus pour la diffusion des amas V45X
pour X = C (courbe rouge), N (courbe verte) et O (courbe bleue).
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est beaucoup plus faible que celle du second pour les trois éléments. Le chemin de
diffusion des amas dans leur ensemble est composé en effet de sauts consécutifs et
alternés du soluté et des lacunes (Figure IV.8). Il faut noter que, a la différence
des amas précédemment étudiés (VX et V.X5), la lacune et le soluté sont toujours
liés au reste de 'amas pendant la migration de ce dernier. [.’énergie de migration
globale de 'amas 15X est respectivement 1,05, 1,05 et 1,27 eV pour les cas du C,
N et O. Ces amas peuvent donc diffuser avec des énergies de migration plus faibles
que celles de VX et V X5. Le chemin de plus basse énergie menant a la dissociation
compléte de 'amas V5 X correspond a I’émission de 'une des lacunes. Les barriéres
énergétiques qui correspondent a ce mécanisme sont respectivement 1,17, 1,18 et
1,51 eV pour C, N et O. Elles sont toutes au moins 0,12 eV supérieures aux barriéres

correspondantes a la migration de I’amas.

En conclusion,
e la migration des amas V5 X est généralement plus probable que sa disso-
ciation,
e leurs barriéres de migration sont plus faibles que celles des amas VX et
V Xs.

IV.6 Description des mécanismes de migration des

amas V35X

La tri-lacune V3 migre plus vite que la mono-lacune et que d’autres amas la-
cunaires [104] : les énergies de migration de V5 et V' sont respectivement 0,25 et
0,69 eV |106|. En effet, la tri-lacune V3 est le plus petit amas lacunaire capable de
garder sa configuration la plus stable en migrant [104] (Figure IV.7 (b)). Il est donc
apparu particuliérement opportun de caractériser la diffusion des amas V3.X.

La configuration de plus basse énergie des amas V3C et V3N est différente de celle
de V30. Pour C et N, le soluté est a « 'extérieur » de ’amas lacunaire : il est situé en
position 1 nn d’une des lacunes et 4°¢ nn des deux autres lacunes (configuration L
(Tableau IV.7)). A I'opposé, I'oxygéne a tendance & se positionner dans la tri-lacune :
le soluté est 1™ nn des deux lacunes 2° nn a la fois (configuration P (Tableau IV.7)).
Cette différence est fonction du large volume effectif qu’occupe 'oxygéne dans la
matrice de fer (¢f. chapitre III).

Le chemin de migration de plus basse énergie obtenu pour V5C et V3N est composé
du saut premier voisin d’une lacune (identique & la migration de V3), suivi du saut

du soluté afin qu’il retrouve sa position la plus favorable (Figure IV.9 (a)). Pour

98



IV.6. Description des mécanismes de migration des amas V35X

Tableau IV.7  Configurations stables et métastables pertinentes pour la migration
de 'amas V53X pour X = C, N et O, respectivement associées a leur énergie de liaison
relative a I'état fondamental (eV). Les énergies de liaison correspondant a 'ajout
d’'une lacune V a un amas V5X dans son état fondamental sont précisées entre
parentheéses. Les sphéres bleues et noires représentent respectivement les solutés et
les atomes de fer, et les cubes gris les lacunes.

AE® (eV) C N O
L [
Lo _.e |000(0,37) | 0,00 (0,2) -
M 0,13 0,13 -
N 0,49 0,22 :
0 0,38 - 0,38
P ; - 0,00 (0,26)
Q - - 0,20
R ; ; 0,18
S Frﬂ : : 0,01
°

99



Chapitre IV. Etude ab initio de la mobilité des amas lacunes-solutés interstitiels
(C, N et O) dans le fer «

I’amas V30, 'atome d’oxygéne a tout d’abord besoin de sortir de la bi-lacune pour
permettre la migration de la tri-lacune. Ensuite, les étapes sont similaires aux amas

V3C et V3N (Figure IV.9 (b)).

Tableau IV.8  Barriéres des sauts (eV) du soluté et de la lacune pertinents pour la
migration de 'amas V3.X, avec X = C, N et O.

Barriéres énergétiques (eV) C N O

Saut de X aller | retour | aller | retour | aller | retour
M < N 0,39 | 0,06 | 0,73 | 0,64 - -
N« L 0,10 | 0,59 | 0,51 | 0,73 - -
P+ Q - - - - 0,44 | 0,24
R« P - - - - 0,27 | 0,45

Saut de V aller | retour | aller | retour | aller | retour
L+ M 0,36 | 0,23 | 0,41 | 0,28 - -
Q<+ R - - - - 0,33 | 0,35
P& S - - - - 0,69 | 0,68

Nous noterons également que 'amas V30 posséde une configuration dégénérée
(configuration S dans le tableau IV.7), ou 'amas tri-lacunaire est moins compact :
les trois lacunes se trouvent dans un méme plan {001}. En terme de probabilité,
I’amas V350 devrait apparaitre en proportion non négligeable sous cette forme. Il est
donc apparu important de déterminer le mécanisme de migration de I'amas 150 a
partir de cette configuration dégénérée. Le chemin le plus favorable est constitué des
phases suivantes : la lacune la plus éloignée du soluté doit se déplacer pour atteindre
la configuration P. A partir de cette étape, 'amas peut migrer de la méme facon
que décrite précédemment.

Dans les trois cas, pendant la migration, le soluté est toujours au moins 1 nn
d’une lacune, permettant & 'amas V53X de rester trés stable. Ce phénoméne est
d’autant plus important dans ce cas que dans celui de V5.X. Par conséquent, toutes les
barriéres impliquées dans la diffusion des amas sont trés basses (Tableau IV.8). Elles
conduisent a une énergie de migration globale de 0,59, 0,86 et 0,58 eV respectivement

pour les amas V3C, V3N et V30. Dans le cas de la dissociation des amas, comme
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F1GURE IV.9 — Chemins de migration de plus basse énergie obtenus pour les amas
(a) V3C (courbe rouge) et V3N (courbe verte), et pour (b) V50.
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I'interaction lacune-soluté est trés forte, le mécanisme nécessitant le moins d’énergie
est I’émission d’une lacune pour 'azote et de 'oxygéne. Les énergies de dissociation
résultantes sont respectivement 0,98 et 0,95 eV pour V3N et V30. Pour le cas du
carbone, 1'émission du soluté est plus favorable avec une énergie de dissociation
de 0,97 eV (et une énergie de liaison correspondante de 0,72 eV). Pour les cas du

carbone et de I'oxygéne, les énergies de dissociation sont fortement plus élevées que
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celles de diffusion, rendant ainsi la diffusion & longue distance de 'amas V53X plus

probable que sa dissociation.

En comparant toutes les énergies de migration globale, les amas V3.X se réveélent
étre systématiquement plus mobiles que les amas VX, VX, et 1,X pour les trois
solutés. Ce résultat a aussi été rapporté dans le cas de I’hydrogéne dans le fer « par
Hayward et al. [106]|. Cette caractéristique est reliée a la forte mobilité de amas
tri-lacunaire dans une matrice cubique centrée : le soluté peut suivre le mouvement
efficace de la tri-lacune par des sauts successifs tout en restant trés lié a I'amas.
Par conséquent, la forte mobilité des amas V53X peut étre attendue pour une grande
variété de solutés interstitiels dans une matrice cubique centrée, a la condition ou
I’amas est suffisamment stable par rapport a sa dissociation. En particulier, I'amas
V30 s’avere étre aussi mobile que 'atome oxygéne isolé, et 'amas V3C a une barriére
plus faible que celle de I'atome de carbone isolé. La forte mobilité de ces amas
suggére que les solutés interstitiels ne seraient pas nécessairement ralentis lorsqu’ils
sont piégés par des lacunes. Par conséquent, les coefficients de diffusion effectifs
des solutés pourraient étre affectés par la présence de ces amas. En ce sens, ils
pourraient aussi modifier les profils de ségrégation des solutés vers des puits tels que
les dislocations ou les joints de grains. La prise en compte de ces petits amas mobiles
pourraient également fournir une meilleure compréhension de certains phénomeénes,

comme par exemple, la formation des nano-oxydes ou les mécanismes de corrosion.

[’étude des propriétés cinétiques des petits amas V,X,, permet de généraliser
certaines propriétés sur la mobilité des plus gros amas. Tout d’abord, le mouvement
des amas s’effectue par sauts successifs des lacunes et des solutés. De plus, les amas
V' X5 étant moins mobiles que les paires VX a cause de la présence d'un second
soluté, il apparait clairement que les amas V' X,, peuvent étre considérés comme im-
mobiles par rapport a ces derniers. Enfin, il est apparu que la grande mobilité des
amas V353X est reliée a celle de V3. Or, les amas V,,, n étant inférieur ou égal a 4,
ont une énergie de migration globale supérieure a celle de V3 [104, 106]. Ainsi, les
amas V, X, avec n > 4, ne peuvent pas a priori étre plus mobiles étre que V3X. Par
extension, les amas 13X semblent étre les plus mobiles des amas V,, X,, pour X —
C, Net O.
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IV.7. Conclusion

En conclusion,

e les amas V53X peuvent migrer sans se dissocier et sont les plus mobiles
des amas considérés pour les trois solutés;

e l'amas V30 posséde une énergie de migration équivalente a celle de 1'oxy-
géne isolé, et 'amas V3C en posséde méme une plus faible que celle de
I’atome de carbone isolé ;

e les solutés interstitiels ne seraient donc pas nécessairement ralentis lors-

qu’ils sont liés a des lacunes.

I1V.7 Conclusion

Les barriéres des sauts de la lacune V' et du soluté X, pour X = C, N et O,
ont été systématiquement déterminées entre la configuration de plus basse énergie
d’un amas V,,X,, et celles environnantes de plus haute énergie dans le fer a. La
comparaison de I’ensemble de ces sauts a mis en évidence I'influence significative de
I'environnement local (interactions avec des atomes de soluté ou des lacunes) sur
les barriéres de migration du monomeére (V ou X) par rapport a celle ou il est isolé
dans la matrice. Ces résultats ont également permis de prédire des mécanismes de

diffusion favorables pour les petits amas V,, X,, (n = 1-3, et m = 1 ou 2).

AAVN |
O VnOm

2,0

Barriere énergétique (eV)

1
V, X V, X

FIGURE IV.10 — Energies de migration globales de V,,C,, (carrés rouges), V,N,,
(triangles verts) et V,,0,, (losanges bleus).

Les trois solutés présentent des caractéristiques de diffusion similaires (Figure
IV.10). Les amas dominants a I’équilibre thermique, a savoir les amas VX et V Xs,

sont beaucoup moins mobiles que le soluté isolé X. Ils ne peuvent diffuser que par un
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mécanisme de dissociation et ré-association. A 'opposé, les amas V52X et V3 X sont
largement plus mobiles par rapport aux amas VX et V.X,. Cette caractéristique
est due au fait que les amas V,, X peuvent diffuser sans se dissocier. L’amas V35X
s’est révélé étre le plus mobile des amas V,, X, examinés pour les trois solutés.
Par ailleurs, cette singularité a également été mise en évidence pour 1'hydrogéne
dans le fer a dans une étude similaire [106]. Ainsi, il est possible de prédire un
comportement similaire pour d’autres solutés interstitiels dans n’importe quel métal
présentant une structure cubique centrée, pourvu que I'amas soit stable par rapport
a la dissociation.

De plus, il a été montré que 'amas V30 a une énergie de migration similaire
a celle de 'oxygene isolé, alors que celle de I'amas V3C est méme plus faible que
celle de 'atome de carbone isolé. La présence de lacunes ne ralentirait donc pas
nécessairement la mobilité des solutés interstitiels, et voire méme ’accélérer.

La démarche adoptée pour étudier les propriétés cinétiques des petits amas V, X,
nous a permis également de prédire celles de plus gros amas. Les amas migrent
par sauts successifs des lacunes et des solutés. De plus, la mobilité d’'un amas est
systématiquement ralentie lorsque m augmente. Par contre, nous nous attendons
a ce qu’elle soit accélérée en augmentant n. En effet, lorsque le nombre de solutés
m contenus dans I'amas V,, X, est trés petit par rapport au nombre de lacunes, le
mouvement de cet amas se résume a la migration de ’amas lacunaire pur V,,, suivi
du réarrangement des solutés qui suivent l'’amas.

LLa considération de la mobilité des petits amas mobiles mise en évidence dans
ce travail pourrait donc permettre de mieux reproduire et comprendre certaines
situations présentant une sursaturation en lacunes, comme le broyage, I'irradiation
ou encore la corrosion. C’est pourquoi, les effets potentiels des petits amas mobiles

V. X, sur les propriétés de diffusion des solutés seront examinés dans le chapitre V.
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Chapitre V

Etude par dynamique d’amas de
I’effet des petits amas mobiles

lacunes-oxygéne dans le fer o

Dans le chapitre IV, nous avons mis en évidence que des amas énergétiquement
stables lacunes-solutés interstitiels pouvaient étre mobiles. Ils pourraient par consé-
quent avoir un effet sur les propriétés de transport des solutés, voire sur I’évolution
de la microstructure, a condition qu’ils existent en quantité suffisante dans le maté-
riau. Pour le vérifier, il est nécessaire de mettre en ceuvre une méthode permettant
de combiner & la fois les propriétés de formation, de dissociation et de migration
de ces amas. C’est la raison pour laquelle des simulations a 1’échelle mésoscopique
ont été effectuées en dynamique d’amas (cf. partie I1.3). Elles permettent de simuler
I’évolution d’amas sous l'effet de leur agglomération et de leur dissociation sur des
durées comparables a celles mises en ceuvre expérimentalement.

Dans ce chapitre, nous nous focalisons uniquement sur le cas de 'oxygéne. En
effet, dans le fer a parfait et en présence de lacunes, nous avons démontré dans le
chapitre I1T que le carbone, 'azote et 'oxygéne ont un comportement énergétique
semblable. De plus, dans le chapitre IV, nous avons montré que ces trois solutés
possédent des propriétés cinétiques analogues en présence de lacunes. Or, le carbone
et l'azote interagissent moins avec la lacune que l'oxygéne (c¢f. chapitre TIT). Par
conséquent, nous nous attendons a priori a ce que 'effet potentiel des lacunes sur
les propriétés de diffusion soit le plus visible en présence d’oxygéne.

Dans la premiére partie de ce chapitre est présenté le modéle utilisé pour décrire
le systéme lacunes-oxygéne dans le fer «. Par la suite, ce modéle en dynamique
d’amas sera exploité afin d’examiner les conséquences des prévisions des calculs

réalisés en DFT a une plus grande échelle de temps et d’espace. En particulier,
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nous nous intéresserons au transport des solutés interstitiels et a I’évolution de la

microstructure.

V.1 Description des données d’entrée du modéle

lacunes-oxygéne en dynamique d’amas

Les propriétés des amas lacunes-oxygéne considérés dans le modéle que nous
proposons en dynamique d’amas sont essentiellement basées sur les résultats obte-
nus en DFT (Figure V.1). D’une part, les petits amas (V,,, n variant de 1 a 6, et
VO, n et m variant de 1 & 4) ont été directement paramétrés a partir des va-
leurs obtenues ab initio. Les énergies de liaison et de migration des amas lacunaires
V,, avec n variant de 1 & 6 proviennent des études DFT de Hayward et Fu [106].
Concernant les petits amas V,,0,,, n et m variant de 1 a4 4 au maximum, les énergies
de liaison et de migration globales sont celles déterminées dans les deux précédents
chapitres. D’autre part, les amas de plus grandes tailles ont été décrits au moyen
d’un modeéle d’interaction sur réseau paramétré a partir des données des petits amas
obtenues dans le chapitre I1I. Ce dernier a été construit par Schuler dans le cadre
de ses travaux de thése [209] a partir d’un ensemble de configurations d’amas V,,0,,
qui sont non seulement les configurations de plus basses énergies, mais aussi celles
métastables obtenues lors de notre étude DFT décrites dans le chapitre II1. Le mo-
déle développé par Schuler reproduit correctement les énergies de tous ces amas a
partir d’interactions a n-corps (paires, triplets et quadruplés). Il permet également
de prédire les configurations stables et les énergies des plus gros amas. Cet ensemble
de configurations d’amas a été obtenu par une méthode d’exploration de I'espace
configurationnel également développée par Schuler [209, 210|. Cette méthode d’ex-
ploration de configurations pour un amas V,, X, repose sur celles trouvées pour les
amas V,,_1X,,_1. Par conséquent, le temps de calcul total de I’ensemble de I’espace
des configurations augmente fortement avec le nombre de constituants de 'amas le
plus gros recherché. Ainsi, 'ensemble des plus gros amas simulés est limité par leur
taille : le nombre total des constituants est égal au maximum a 100 (n + m = 100).
Dans le cadre de ce modéle (Figure V.1), les amas riches en lacunes (* 2 3) sont des
cavités décorées par les atomes d’oxygéne. A I'opposé, lorsque les atomes d’oxygéne

sont en exces (% < 0,3), les amas correspondent & des pseudo-plaques d’atomes

d’oxygene. Pour les cas intermédiaires 0,3 < * < 3, les configurations les plus
stables représentent des arrangements ordonnés de lacunes et d’atomes d’oxygéne
que nous pouvons apparenter & des germes potentiels d’oxydes de fer reproduits

sur réseau. En effet, la structure des oxydes de fer n’est pas une structure cubique
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centrée, mais peut étre cubique type NaCl (la wustite FeO), cubique type spinelle
(Fe3Oy4), ou encore thomboédrique type corindon (FesO3) [212]. Imaginons main-
tenant une matrice de fer o parfaite & une température donnée. Si nous ajoutons
de I'oxygéne au dela de sa limite de solubilité, un oxyde de fer va se former. Mais
avant de prendre la structure finale de 'oxyde, il est probable qu’il forme un amas
cohérent avec la matrice cubique centrée. Il est également connu de la littérature que
certains précipités présentent un écart a leur stoeechiométrie « idéale ». Pour le cas de
la wustite, dans des conditions normales de pression, il n’existe pas de composition
stoechiométrique de FeO, mais elle présente une struture Fe;_,O qui résulte de la
présence de lacunes [213, 212]. Le méme phénoméne est donc trés probable dans les
premiéres étapes de la formation de ces oxydes. Nous avons conscience que ces confi-
gurations ne sont pas réalistes a partir d’une certaine taille d’amas. Néanmoins, nous
considérons ces hypothéses acceptables en premiére approximation dans I’ensemble
des amas V,,0,, avec n + m < 100.

T
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FIGURE V.1  Ensemble des amas considérés dans le modéle. Les petits amas (V},
avec n variant de 1 a4 6 et V,,0,,, avec n et m variant de 1 a 4) paramétrés directement
sur les données DFT sont représentés dans la zone violette. Les plus gros amas (V,
avec n strictement supérieur a 6 et V,,0,, avec n et m strictement supérieurs a 4),
paramétrés sur un modeéle d’interaction sur réseau, lui-méme basé sur les données
DFT, sont représentés dans la zone bleue. Des structures typiques d’amas avec
différentes proportions d’atomes d’oxygeéne et de lacunes sont représentées. Sur ces
représentations, les sphéres bleues et noires représentent respectivement les atomes
d’oxygene et de fer, et les cubes gris les lacunes.

Ces amas de tailles supérieures a V,, avec n strictement supérieurs a 6 et, V,,0,,

107



Chapitre V. Etude par dynamique d’amas de I'effet des petits amas mobiles
lacunes-oxygéne dans le fer «

avec n et m strictement supérieurs a 4, sont systématiquement considérés comme
immobiles. Les coefficients de diffusion des amas mobiles notés (n,m) sont décrits

par la relation d’Arrhénius :

E™ig(V, X))

T ), (V.1)

D("»m) = D?n,m) €Xp (_
ott E™&(V, X, ) est I'énergie de migration globale de 'amas (n,m) estimée comme la
différence entre 1'énergie de col la plus élevée et celle de 1'état fondamental ( ¢f. par-
tie 11.2.6.3). Nous avons émis ’hypothése que tous les amas ont le méme préfacteur

0
Din.my

DFT du chapitre IV a mis en évidence que la migration et la dissociation des amas

que celui de la mono-lacune supposé étre a 8,2 x 1077 m? s~! [183]. L’étude

sont constituées de sauts successifs de la lacune ou du soluté. Les données expérimen-
tales dans le fer montrent que le préfacteur du carbone, I’élément le plus léger des
trois précédemment considérés, est compris entre 6,2 x 1077 et 1,7 x 1077 m? s*
environ [214, 211]. Pour oxygene, il est estimé & 1 x 107% m? s7! |215]. Ces va-
leurs sont du méme ordre de grandeur que le préfacteur de la mono-lacune utilisé.
Par conséquent, considérer que tous les amas ont un préfacteur similaire a celui de
la mono-lacune est une approximation acceptable. En principe, la valeur exacte du
préfacteur de chaque amas pourrait étre déterminée a partir de calculs DFT. Pour
cela, les fréquences d’attaques de tous les sauts qui peuvent avoir lieu doivent étre
calculées. Néanmoins, compte tenu du nombre important de configurations considé-
rées dans ces travaux de thése, nous nous sommes limités aux calculs des quantités
énergétiques. De plus, il n’est pas habituel que les contributions entropiques soient
estimées via des calculs DFT |216], car les valeurs des fréquences sont trés sensibles

aux différentes approximations DF'T employées.

L’impact de la présence de plusieurs étapes dans les chemins de migration sur
le préfacteur du coefficient de diffusion a été examiné. Dans le cas d'un chemin a
plusieurs étapes, le préfacteur devrait étre plus faible que dans le cas d’une simple
barriére : il est en effet réduit d’un facteur dit de corrélation. Ce préfacteur a été
estimé pour le chemin de migration de 'amas V30 le plus favorable obtenu dans le
précédent chapitre (méthode décrite dans la démonstration de la partie 11.2.6.3). Sa
valeur est au plus divisée par six a 600 K, température maximale considérée dans ce
chapitre. En considérant cette réduction sur la valeur du préfacteur, la barriére de
migration globale de I’amas est diminuée de 0,08 eV. La faible influence de 'entropie

sur le préfacteur nous permet de le négliger dans notre étude.
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V.2 Mise en évidence de l'influence de petits amas
mobiles lacunes-oxygéne via des simulations en

dynamique d’amas

Nous cherchons a mettre en évidence le role des petits amas lacunes-oxygéne
mobiles sur la microstructure. Pour cela, deux jeux de paramétres pour les énergies
de migration ont été utilisés. Dans le premier cas, seuls les atomes d’oxygéne isolés
et les amas V,, sont mobiles (paramétrage 1) : M; = {O,V,, < ¢}. Dans le second
cas, la mobilité des petits amas V,,0,, est en plus prise en compte (paramétrage 2) :
My ={0,V, <4, VO, 15,0,V50,V0O,}.

Dans ces deux conditions, les simulations sont effectuées a des températures
comprises entre 300 et 600 K. Au-dela, les bornes de ’ensemble des amas repré-
sentés (n + m = 100) sont atteintes dans des temps trés courts (< 1 s). En
effet, les simulations sont arrétées dés que la concentration d’un amas V,,0,, tel que
n 4+ m = 100 devient supérieure ou égale a 10'* m~3 afin de ne pas perturber la

distribution d’amas par les conditions de flux nul imposées en n + m = 100.

Nous considérons un cas modéle dans lequel le systéme contient seulement des
monomeres de lacunes et d’atomes d’oxygéene a I’état initial. La finalité de ces simu-
lations étant de représenter le systéme a la fin du broyage (i.e. aprés la formation de
lacunes en excés et la dissolution de 'oxygéne dans la matrice), les termes sources,
dus au broyage ou a l'irradiation, ne sont pas pris en compte ni pour les défauts
ponctuels ni pour les solutés. Par ailleurs, le broyage ne produisant pas d’auto-
interstitiels, il n'y a pas lieu de les prendre en compte dans le modele. Dans un
premier temps, les puits de lacunes et d’oxygéne (dislocations, joints de grains) ne

sont pas intégrés dans le modéle.

Plusieurs simulations ont été réalisées en faisant varier la concentration totale
d’oxygeéne (de 102! 4 10** m~2) et le ratio g—g (de 0,1 & 100) dans la méme fenétre
de température (300-600 K). La méthode a consisté a faire varier différents para-
métres, afin de mettre en évidence les tendances de phénoménes significatifs selon les
concentrations relatives lacunes/oxygéne. Dans tous les cas, les lacunes sont en excés
par rapport a I’équilibre thermique afin de se rapprocher des conditions du broyage.
De plus, la concentration totale en oxygéne est supérieure a sa limite de solubilité
dans le fer pour toutes les températures examinées dans cette étude [191, 209, 210].
La sursaturation en oxygéne est aussi représentative de 1'état des aciers ODS en
fin de fabrication dans lesquels la concentration en oxygéne contenue dans la ma-

trice métallique peut atteindre des valeurs de prés de 0,10 % atomique (soit environ
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10% m~3) |59, 47|, ou encore dans des cas d’oxydation ou de corrosion d’un acier.

[’ensemble des résultats met en exergue deux régimes distincts : le premier dans
lequel la concentration totale en lacunes est supérieure ou égale a celle en oxygene,
et le second dans lequel les atomes d’oxygéne sont en excés par rapport aux lacunes.
Pour illustrer le premier régime, nous faisons tout d’abord le choix de décrire en
détail un cas particulier : les concentrations totales en lacunes et en oxygéene sont
égales (g—g = 1) et valent 10** m~3,

Dans un premier temps, nous avons caractérisé ’évolution des petits amas mo-
biles en fonction du temps a différentes températures afin de révéler leur role poten-
tiel dans le transport de 'oxygéne. Elles sont similaires pour toutes les températures
considérées : plus la température est élevée, plus I'apparition des phénoménes est ra-
pide dans le temps (Figures V.2 et V.3). Par exemple, la concentration de V50 chute
une premiére fois 4 t = 1072 s a 500 K alors qu’a 400 et 300 K, la diminution a lieu
respectivement &t = 1sett = 1000 s environ. C’est pourquoi les résultats décrits
sont seulement ceux obtenus a 500 K (Figure V.2). Pour les deux paramétrages, la
concentration des amas croit, puis décroit ou se stabilise. Les concentrations des
amas VO, VO, et V50 baissent considérablement & environ ¢t = 1072 s pour les
paramétrages 1 et 2. Pour le paramétrage 2 (O, V,, < 4, VO, 15,0, V30, VO, mobiles),
une deuxiéme diminution est clairement visible aprés 100 s pour les amas V30, V5,0

et VO.

En regardant plus en détail cette évolution des concentrations des amas en fonc-
tion du temps, il apparait que la premiére augmentation des concentrations des amas
V,O,, est due a la migration des amas V, V5 et V. Puis, autour de ¢t = 107* s, les
amas VO et VO se dissocient plus qu’ils ne se forment en raison de I’épuisement de
la concentration en mono-lacune due a la formation des plus gros amas. Par consé-
quent, aprés avoir atteint leurs valeurs maximales a t = 10™* s, les concentrations
des amas VO et VO, diminuent jusqu’a atteindre la méme concentration que I’amas
V,0at=10"2%s.

Les mécanismes de disparition des amas V30 sont différents pour les paramé-
trages 1 et 2. Une analyse des flux, a savoir les termes de création et de dispari-
tion dans I’équation (I1.41), montre qu’avec le paramétrage 1 la diminution de la
concentration des amas V30 provient essentiellement de leur dissociation. Avec le
paramétrage 2 (O,V,, < 4, VO, V50, V30, VO, mobiles), la disparition des amas V30
s’explique non seulement par leur dissociation mais aussi par leur agglomération avec
d’autres amas V,,0,,, causée par leur migration. La diminution de la concentration de
'amas V30 se déroule plus tot (t = 1073 s au lieu de t = 1072 s) lorsque la migration

des petits amas est permise (paramétrage 2) du fait de la présence de ce terme d’éli-
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mination qui n’apparait pas dans le paramétrage 1. De plus, pour des températures
plus élevées, le rapport du flux de dissociation sur celui de migration de I’amas V30
est plus important. En effet, le rapport de ces deux flux est directement proportion-

nel & exp(—[E4°(V30) — E™&(130)]/kT), avec E45°(V50) > E™i&(130).
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FIGURE V.2  Evolution de la concentration des petits amas V,0,, (graphiques
supérieurs) et la contribution de chaque amas au coefficient de diffusion effectif de
l'oxygéne (graphiques inférieurs) pour le paramétrage 1, ou seuls les monomeéres
d’oxygéne sont mobiles (graphiques de gauche) et le paramétrage 2, ou les petits

amas V,0,, sont mobiles (graphiques de droite). Les simulations ont été réalisées a
500 K avec Co = 10 m™ et g = 1.

Une seconde diminution des concentrations des amas VO, V5,0 et V30 est visible
avec le paramétrage 2 at ~ 100 s. La diminution de VO et V50 se justifie simplement
par la formation de plus gros amas avec ce paramétrage. Ces derniers sont plus
stables et produisent moins d’amas VO, V5,0 et V par dissociation. Deux facteurs
expliquent cette diminution pour 'amas V30. D’une part, la faible concentration
des amas V', VO et 15,0 conduit a un taux de création plus faible pour 'amas V30.
D’autre part, la mobilité de I'amas V30 est responsable de son absorption par des
amas plus gros.

Dans un deuxiéme temps, I’évolution du coefficient de diffusion de I'oxygéne a
été évaluée pour les deux paramétrages. La contribution des lacunes au transport
de l'oxygéne peut étre déterminée d'une maniére quantitative en définissant un co-

efficient de diffusion effectif par :

C n,m
DeH(O) = Z D(mm) ((j(t)ot) , (VZ)

(n,m)eMi—12
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ol CF* est la concentration totale en oxygeéne.
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FIGURE V.3 — Evolution de la concentration des petits amas V,O,, (graphiques
supérieurs) et la contribution de chaque amas au coefficient de diffusion effectif de
I'oxygéne (graphiques inférieurs) pour le paramétrage 1, ou seuls les monomeéres
d’oxygeéne sont mobiles (graphiques de gauche) et le paramétrage 2, ou les petits
amas V,0,, sont mobiles (graphiques de droite). Les simulations ont été réalisées a
(a) 400 K et (b) 300 K avec Co = 10** m™? et G& — 1.

Une fois encore, nous nous focalisons sur les simulations effectuées a 500 K (Fi-
gure V.2). Avec le paramétrage 1, le coefficient de diffusion effectif de I'oxygéne
est identique a celui du monomeére d’oxygéne. Lorsque les petits amas sont mobiles

paramétrage 2), 1’évolution de D°F(O) suit de prés celle de la concentration du
g
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monomeére d’oxygéne jusqu’a ce que sa concentration devienne inférieure a celle de
V30. La contribution de ce dernier ne peut pas étre négligée par rapport a celle du
monomeére dans ce cas-ci, car leurs énergies de migration globale sont similaires. Il
faut souligner que les amas 150 et VO, trés peu mobiles, n’ont pratiquement pas

d’influence sur la diffusion effective de I'oxygéne alors que leurs concentrations sont

supérieures de plusieurs ordres de grandeur a celle de I'amas V30.
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FiGURE V.4 Distributions d’amas a 500 K avec le paramétrage 1, quand seulement
les amas O et V,,< sont mobiles (figures de gauche) et avec le paramétrage 2, quand
la mobilité des petits amas V,,0,, est prise en compte (figures de droite) (a) et (b)
a107° s, (c) et (d) a 1072 s et, (e) et (f) & 100 s. Les simulations sont effectuées a

500 K avec Cop = 10% m=3 et g—g = 1.
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Pour finir, il nous a également paru intéressant d’examiner I'effet potentiel de
la mobilité des petits amas sur la distribution des amas. Celles calculées pour les
simulations & 500 K avec les deux différents jeux de paramétres sont comparées
a différents instants (Figure V.4). Au tout début de la simulation (Figures V.4
(a) et (b)), les distributions sont indiscernables pour les deux jeux de paramétres
considérés. En effet, les mémes mécanismes sont responsables de I’évolution des amas
a ce stade de la simulation, a savoir la migration des amas V', Vs, V3 et O. A T’issue
d'une période plus longue (1072 s dans ce cas) (Figures. V.4 (c), (d), (e) et (f)),
la distribution des amas est différente selon les conditions choisies : des amas plus
gros se forment quand la mobilité des petits amas est incluse dans la simulation. En
réalité, en activant uniquement la mobilité de I'amas V30, les distributions d’amas
sont identiques a celles obtenues lorsque tous les petits amas mobiles sont également
inclus. Par conséquent, 'amas V30 est le seul responsable de ’accélération de la
formation des plus gros amas. Ainsi, méme si la concentration en V30 est faible, son

effet sur la microstructure ne doit pas étre négligé.

Finalement, I’ensemble des simulations se placant dans le régime de lacunes en
exces par rapport a 'oxygéne montre que I'amas V30 peut avoir une influence sur le
coefficient de diffusion de I'oxygéne pendant un intervalle de temps significatif par
rapport a la durée totale des simulations, et cela méme a trés faible concentration
en oxygene (102! m™2 au maximum). En effet, lorsque la concentration en lacunes
est supérieure a celle en oxygéne, les amas du type V,,0,, se forment en quantité
importante, notamment I'amas V30 qui peut controler le coefficient de diffusion de
'oxygéne pendant une période significative (Figure V.5 (a)). D’ailleurs, la distribu-
tion des amas a la fin des simulations suggére que cette période soit plus longue que
celle visible dans nos calculs, qui sont limités dans le temps a cause des bornes de

I’espace des configurations.

A l'inverse, dans un régime ot les atomes d’oxygéne sont en excés par rapport aux
lacunes, des amas de type plaque (VO,,) se forment en majorité au détriment des
amas de type V,0O (Figure V.1). Ces amas de type plaque devraient étre examinés
plus en détail par des méthodes ab initio. Les petits complexes mobiles dominants
en concentration sont O et V Oy alors que les plus mobiles, VO, V50 et V50, n’appa-
raissent qu’en trés faible quantité (Figure V.5 (b)). Ainsi, leur effet sur le coefficient

de diffusion de I'oxygéne est négligeable.

En définitive, les conclusions mises en évidence dans cette étude pourraient s’ap-
pliquer & un systéme contenant des lacunes en excés, qui peuvent se créer non
seulement lors d’un broyage mais également lors de divers phénoménes tels que

I'irradiation, la corrosion ou la déformation plastique.
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FIGURE V.5 — Evolution de la concentration des petits amas mobiles V,,0,, (gra-
phiques supérieurs) et la contribution de chaque amas au coefficient de diffusion
effectif de I'oxygéne (graphiques inférieurs) pour le paramétrage 1, ou seulement les
monoméres d’oxygéne sont mobiles (graphiques de gauche) et le paramétrage 2, ot
les petits amas V,,0,, sont mobiles (graphiques de droite). Les simulations ont été

réalisées a 400 K avec Co — 10 m~9 et (a) E£ — 10, et (b) E£ — 0,10,
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Nous avons souhaité valider nos conclusions quant a I'effet de I'entropie configura-
tionnelle des amas. La méthode d’exploration de I'espace des configurations couplée
au modéle d’interaction a été employée pour déterminer les configurations et les
énergies de formation des amas les plus stables. Elle a permis également d’identifier
les configurations des états métastables, ainsi que leur dégénérescence [210, 209).
L’énergie libre de formation de chaque amas Ff(VnOm) a été déterminée en pre-
nant en compte la contribution de I'entropie configurationnelle des états stables et

métastables :

FY(V,0,,) = —kgT In(2), (V.3)
avec Z = Zexp(—i—lT) ou E; est I'énergie d'une configuration [ d’'un amas V,,0,,.

Des simlulations supplémentaires en dynamique d’amas ont été réalisées avec ces
nouvelles valeurs a 600 K ou l'effet de 'entropie est le plus fort. Dans le premier
cas, les énergies de formation des amas ont été calculées a 0 K (Figure V.6 (a)) alors
que, dans le second cas, elles I'ont été a 600 K en prenant en compte I'entropie de
configuration (Figure V.6 (b)). L’évolution dans le temps de la distribution des amas
différe légérement entre les deux conditions. Néanmoins, dans les deux cas, 'amas
V30 controle la diffusion de 'oxygéne pendant une période significative de la simu-
lation avec le paramétrage 2. Il est également intéressant de noter que la différence
d’énergie entre la configuration la plus stable des amas mobiles et celle métastable
dont I'énergie est la plus proche de I'état fondamental vaut respectivement 0,94,
0,88 et 0,47 eV pour les amas VO, VO,, V50 (Tableaux IV.1, IV.3 et IV.5). Pour
Iamas V50, il existe deux configurations dégénérées. La troisiéme configuration la
plus stable d’un point de vue énergétique présente une différence de 0,18 eV (Ta-
bleau IV.7). Comme présenté dans la partie IV.6, les barriéres globales de migration
sont pratiquement les mémes pour les deux états dégénérés. Par conséquent, il est
raisonnable de négliger en premiére approximation les chemins de migration des
amas métastables dans la fenétre de température examinée (300-600 K).

[’effet des dislocations a été analysé afin de compléter notre étude paramétrique.
Les densités de dislocations testées sont 10'2, 10 et 10' m~2. Nous avons fixé I’éner-
gie de ségrégation d’'un atome d’oxygéne a une dislocation a 0,50 eV (la valeur de
0,50 eV est celle obtenue par des calculs ab initio effectuée par Luthi et al. (com-
munication privée)). Les distributions d’amas et les contributions des coefficients

2 restent relativement

de diffusion avec les densités de dislocations 10'? et 10 m~
similaires aux cas sans dislocations (Figure V.7 (a)). En revanche, avec la densité de
dislocation 101® m~2, les lacunes sont essentiellement éliminées par les puits (Figure

V.7 (b)) Nous nous retrouvons ainsi dans un cas sursaturé en solutés, ou les amas
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V.2. Mise en évidence de I'influence de petits amas mobiles lacunes-oxygéne via
des simulations en dynamique d’amas
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FIGURE V.6  Evolution de la concentration des petits amas V,0,, (graphiques
supérieurs) et la contribution de chaque amas au coefficient de diffusion effectif de
l'oxygéne (graphiques inférieurs) pour le paramétrage 1, ou seuls les monomeéres
d’oxygéne sont mobiles (graphiques de gauche) et le paramétrage 2, o les petits
amas V,,0,, sont mobiles (graphiques de droite). Les énergies de formation des amas
ont été calculées (a) a 0 K et (b) & 600 K en prenant en compte 'entropie de

configuration. Les simulations ont été réalisées a 600 K avec Co — 10** m=3 et
v = 1.
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V,,O,, ont un effet négligeable sur le coefficient de diffusion de 'oxygéne.
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FIGURE V.7 — Evolution de la concentration des petits amas V,,O,, (graphiques
supérieurs) et la contribution de chaque amas au coefficient de diffusion effectif de
I'oxygéne (graphiques inférieurs) ou la mobilité des petits amas V,,0,, est prise en
compte. La densité de dislocation est fixée a (a) 10> m=2 et (b) 10’ m™2. Les
simulations ont été réalisées a 500 K avec Co = 10%* m™ et g—g = 1.

Plusieurs études expérimentales sur des matériaux irradiés semblent corroborer
nos résultats théoriques. Lapuerta et al. ont par exemple examiné I'effet de I'irradia-
tion aux protons sur les profils de corrosion du fer et en ont déduit les coefficients

de diffusion de I'oxygéne dans ces conditions [217]. En comparant ces coefficients de
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diffusion avec celui a I’équilibre thermique, il apparait que le coefficient de diffusion
de l'oxygéne peut étre augmenté de six ordres de grandeur a 300 K dans ces condi-
tions d’irradiation. Dans nos simulations, I'effet constaté n’est pas aussi fort mais va
dans le méme sens. Par ailleurs, dans le cadre de ses travaux de thése, He a étudié
des échantillons de fer pur implantés en oxygeéne a faible (de 1'ordre de 107'* cm™2)
et forte fluence (de 'ordre de 107! cm™2) [124]. Les échantillons ont été stockés a
température ambiante pendant une durée de 236 jours. Au cours de cette période,
les profils des défauts lacunaires et de 'oxygéne ont été mesurés en paralléle en
spectroscopie d’annihilation des positons par élargissement Doppler et par spectro-
métrie de masse d’ions secondaires (SIMS). Les deux profils ont évolué seulement
aprés implantation a forte fluence. D’une part, le pic d’implantation de I'oxygéne
s’est déplacé vers la surface et cette derniére a été oxydée. D’autre part, la taille
et la concentration des défauts lacunaires ont augmenté. Il est important de noter
que ces deux phénoménes ne sont pas visibles aprés implantation a faible fluence.
L’ensemble de ces observations suggére que des amas lacunes-oxygéne existent et
soient mobiles & 300 K. La comparaison plus précise de nos résultats avec ceux de
ces expériences, en particulier la stabilité en température de ces amas, sera discutée
dans le chapitre VII. Il est important de rappeler que ces deux études se situent
bien dans des conditions ot les lacunes sont sursaturées, mais ou également des
auto-interstitiels sont créés, défauts qui ne sont pas considérés dans nos simulations.
Pour les prendre en compte et reproduire plus précisément ces expériences, des don-
nées complétes sur le dommage primaire d’irradiation sont nécessaires (cascades de
déplacements, interstitiels et lacunes créés). De plus, un modéle énergétique pour
les amas de grande taille (n + m > 100) est nécessaire pour atteindre des durées
plus longues dans toutes les conditions explorées. Une extrapolation des énergies des
amas V,,0,, serait intéressante a partir de celles produites par le modéle d’interaction

développé dans la thése de Schuler.

V.3 Conclusion

Des simulations en dynamique d’amas ont été menées en utilisant comme para-
métres d’entrée principalement les données DF'T des amas V,,0,,. Les propriétés de
formation et de diffusion de ces amas ont pu étre ainsi combinées afin d’explorer
les impacts des prévisions DFT sur la microstructure. En particulier, I'influence des
petits amas V,,0,,, mobiles a été mise en évidence sur le transport de I'oxygéne dans
le fer, ainsi que sur la distribution des amas, en présence de lacunes en exces. La

présence d’amas trés mobiles conduit dans certaines conditions a 'augmentation du
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2

coefficient de diffusion de 'oxygéne. L’observation de ce phénoméne a d’ailleurs été
faite expérimentalement apres irradiation aux protons ou implantation d’oxygéne
dans du fer. Les petits amas mobiles peuvent également favoriser la formation des
amas de grandes tailles. Par conséquent, la mobilité des amas lacunes-solutés ne de-
vrait pas étre négligée pour comprendre et interpréter les données expérimentales,
en particulier lorsque le matériau se trouve dans des conditions extrémes créant une
sursaturation de lacunes.

A ce niveau de notre étude, nous avons mis en évidence les propriétés énergétiques
et cinétiques des amas lacunes-oxygéne. Or, les aciers ODS sont pour la plupart
constitués d’oxydes d’yttrium et de titane. Le chapitre suivant est consacré a I’étude

des propriétés d’amas contenant également de I'yttrium ou du titane.
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Chapitre VI

Etude ab initio des propriétés
énergétiques et cinétiques des amas

constitués de solutés substitutionnels
(Y et Ti) dans le fer o

Les aciers ODS sont généralement constitués d’oxydes d’yttrium et de titane. Les
chapitres précédents ont été consacrés uniquement a I’étude de 'oxygéne en présence
de lacunes dans le fer a. Dans ce chapitre, nous nous sommes attachés a analyser
les propriétés des amas contenant de I'yttrium et du titane. L’interaction entre ces
deux solutés est répulsive |3, 7|, les amas yttrium-titane ne peuvent donc pas se
former sans la présence d’autres éléments, en particulier I'oxygéne. Les interactions
attractives entre ces deux solutés et les atomes d’oxygéne permettent de former des
amas de type Y-Ti-O. Jiang et al. et Claisse et al. ont par exemple déterminé des
configurations d’amas stables du type YTiOs. [3, 7|. Tout comme l'oxygéne, les
atomes d’yttrium et de titane sont également attirés par les lacunes qui peuvent se
former en excés lors du broyage : la forte interaction de la paire lacune-yttrium est
de I'ordre de 1,20-1,50 eV, et celle de la paire lacune-titane, plus faible, vaut environ
0,25 eV [2, 7]. Ces interactions attractives permettent la formation d’amas du type
V. Y,, et V,, Ti,,, phénoménes examinés dans les travaux expérimentaux de la thése
de He [131, 124]. Les lacunes pourraient par conséquent contribuer également a la
stabilisation des oxydes d’yttrium et de titane. Fu et al. ont en effet montré que la
paire lacune-oxygeéne peut se lier avec ces deux éléments [1|. Des amas du type V-
Y-Ti-O pourraient ainsi se construire. Cependant, au dela des paires lacune-yttrium
et lacune-titane, les amas V,,Y,, et V,,Ti,, ont été relativement peu étudiés jusqu’a

présent. Le premier objectif de ce chapitre est donc de caractériser les propriétés des
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amas lacunes-yttrium et lacunes-titane.

Pour permettre aux amas de se constituer, non seulement les atomes d’oxygéne
peuvent migrer vers ceux de titane et d’yttrium, mais le phénoméne inverse est pos-
sible lui aussi, a savoir la migration du titane et de I'yttrium vers 'oxygéne. Ces so-
lutés occupant préférentiellement des sites substitutionnels dans le fer «, ils migrent
dans la matrice via un mécanisme lacunaire. Expérimentalement, il a été établi que
le coefficient de diffusion du titane est 10° plus rapide que celui de I"auto-diffusion du
fer dans une fenétre de température comprise entre 948 et 1174 K [133]. Concernant
celui de I'yttrium, il n’existe aucune donnée a notre connaissance. Les estimations
des coefficients de diffusion de I'yttrium et du titane par un modéle classique de
nucléation ajusté sur des données expérimentales [4, 94| ont montré que la diffusion
de I’yttrium est plus faible que celle du titane. De plus, ces résultats mettent en évi-
dence que ces deux espéces diffusent plus lentement que I'oxygéne dans le fer. Par
ailleurs, Murali et al. ont calculé les coefficients de diffusion de I'yttrium et du titane
a l'aide du modéle Le Claire [132|. Ils ont ainsi obtenu des résultats qui divergent
avec ceux paramétrés sur des données expérimentales et ont révélé que I'yttrium dif-
fuse plus vite que le titane. Ils en ont conclu que le mécanisme de diffusion lacunaire
standard ne peut pas expliquer la diffusion de I'yttrium. Par conséquent, des études
théoriques sur les propriétés cinétiques des amas lacunes-solutés substitutionnels
sont nécessaires. Il s’agit 1a du deuxiéme objectif de ce chapitre.

La démarche suivie pour traiter ces deux points a été la suivante :

e les propriétés des solutés ont été évaluées pour avoir une référence dans la
matrice de fer a,

e les configurations des amas composés de plusieurs atomes d’oxygéne et d’un
atome de soluté substitutionnel ont été examinées pour comprendre les inter-
actions a la base de la stabilisation des amas Y-Ti-O,

e les configurations des amas lacunes-solutés ont ensuite été analysées afin d’ex-
pliquer les origines de la formation des amas lacunes-solutés,

e les mécanismes de migration des amas composés de plusieurs lacunes et so-

lutés ont finalement été caractérisés.

VI.1 Propriétés des solutés substitutionnels dans la

matrice de fer o

Les atomes de titane et d’yttrium sont des solutés substitutionnels dans la ma-
trice de fer « 3, 2, 7|. La stabilité relative de ces éléments entre ce site et deux

sites interstitiels (octaédrique et tétraédrique) a été évaluée afin d’estimer la pro-
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babilité pour qu’ils occupent un site interstitiel. Les énergies de mise en solution
des solutés ont été calculées en prenant comme référence les métaux purs, i.e. Y
et Ti hexagonaux compacts (Tableau VI.1). Cette énergie est bien la plus faible
lorsque les solutés sont en site substitutionnel : les atomes de titane et d’yttrium
occupent donc préférentiellement ce site dans la matrice de fer a, comme rapporté
par des études DFT antérieures [3, 2, 7|. De plus, qu’il s’agisse de I'yttrium ou du
titane, I’énergie de mise en solution est beaucoup plus basse lorsqu’ils se trouvent
dans un site substitutionnel que dans un site interstitiel. La différence est de 5,50 eV
au minimum. Par ailleurs, pour calculer I’énergie de mise en solution dans le site
substitutionnel, nous considérons que la lacune n’est pas formée au préalable. Ainsi,
I’énergie de formation de la lacune est aussi comptabilisée dans I'énergie a fournir
pour mettre en solution ces solutés. Si nous émettons 'hypothése que la lacune a
déja été créée (par exemple, par le mécanisme de broyage), dans ce cas 1a, 1’énergie
de mise en solution de I'yttrium et du titane dans le site substitutionnel diminue
de la valeur de I’énergie de formation de la lacune, soit 2,12 eV. Dans ces condi-
tions, I’énergie de mise en solution dans le site substitutionnel est encore plus faible
que celles nécessaires pour les sites interstitiels. Il est donc trés peu probable que
I'yttrium et le titane occupent des sites interstitiels.

Tableau VI.1 — Energie de formation de Y et Ti par rapport aux métaux purs Y et

Ti hexagonaux compacts. Les calculs ont été réalisés avec une supercellule de 250
atomes de fer.

EI(Z) (eV) Y | Ti

Substitutionnel | 1,65 | -0,76

Octaédrique 7,68 | 4,88

Tétraédrique | 7,13 | 4,31

Les effets de taille de ces solutés sont principalement a 1'origine de leur preédi-
lection pour le site substitutionnel. En effet, ces éléments sont plus volumineux que
Patome de fer : le rayon atomique calculé du fer vaut 1,56 A alors que ceux du
titane et de 'yttrium sont respectivement 1,76 et 2,12 A [194]. Les effets de volume
ont donc un réle prédominant sur la stabilité de I'yttrium et du titane dans le fer,
a la différence des atomes d’oxygeéne, d’azote et de carbone. Pour ces derniers, un
équilibre existe entre les effets de taille et d’interaction avec les atomes de fer voisins
(cf. chapitre III). De plus, nous remarquons que ’énergie de mise en solution du

titane est négative (-0,76 eV) : il en découle que la réaction de sa mise en solution
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est exothermique.

Dans la suite de 1’étude, les atomes d’yttrium et de titane seront uniquement
considérés comme des solutés substitutionnels, 7.e. une lacune est créée pendant que
le soluté est inséré dans la matrice de fer. C’est pour cela que nous avons choisi de

noter un soluté en site substitutionnel comme un complexe V Z.
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FIGURE VI.1 - Energies de liaison (eV) de VY-V Ti (carrés bleus), VY-V'Y (triangles
verts) et VTi-V'Ti (losanges orange) en fonction de la distance nn entre les deux
complexes. Une énergie de liaison positive signifie que l'interaction est attractive.
Les calculs ont été réalisés avec une supercellule de 250 atomes de fer.

Nous souhaitons déterminer si les paires de solutés peuvent constituer une pre-
miére étape de la formation d’amas, qui eux-mémes pourraient étre a 'origine des
nano-oxydes. Les interactions entre les solutés ont ainsi été examinées. La figure VI.1
représente les interactions VY-VY, VTi-VTi et VY-VTi en fonction de la distance
qui sépare les deux complexes. Les interactions VY-VTi et VTi-V'Ti sont répulsives
quelle que soit la distance a laquelle les complexes se trouvent 'un de l'autre, ex-
ceptée l'interaction V'Ti-V'Ti en position 3° nn qui est légérement attractive. Par
contre, deux atomes d’yttrium sont toujours attractifs sauf dans le cas ou ils sont
trés proches I'un de l'autre (position 1 nn). Seul le complexe VY-VY peut donc
étre a 'origine de la formation d’amas plus gros. Nos résultats sont dans I’ensemble
proches de ceux obtenus par les analyses DFT de Jiang et al. et Claisse et al. |3, 7|.
L’interaction VY-VY est cependant une exception, car les énergies de liaison rap-
portées par Claisse et al. sont systématiquement inférieures de 0,15 eV environ aux

notres. Ainsi, l'interaction VY-VY en configuration 4° nn est stable selon nos cal-
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culs alors qu’elle a une interaction légérement répulsive d’aprés les leurs. Cet écart
a également été constaté dans le cas de la paire O5 et pourrait s’expliquer par les
différentes implémentations DFT employées (cf. partie I11.2). Par ailleurs, Uinter-
action attractive de VY-V'Y est en adéquation avec la faible limite de solubilité de
I'yttrium dans le fer (estimée comme étant inférieure a 1,00 % massique [218]) par
rapport a celle du titane qui est plus élevée (respectivement 1,88, 1,94, 2,52 et 3,08 %
atomique a 600, 700, 800 et 900 °C |218|).
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FIGURE VI.2 - (a) Energies de liaison (eV) correspondant aux réactions V,,_; Y, _;+
VY — V,Y,. Les énergies de liaison positives indiquent que les réactions sont exo-
thermiques. Configurations de plus basses énergies obtenues pour les amas (b) V2Y5,
(c) V3Y3, (d) ViYy, (e) V5Y5 et (f) VsYe. Les sphéres vertes et noires représentent
respectivement les atomes d’yttrium et de fer. Les calculs ont été réalisés avec une
supercellule de 250 atomes de fer pour n < 5 et une de 432 atomes pour n = 6.

Compte tenu des valeurs des interactions VY-VY, nous supposons que la forma-
tion d’amas V,,Y,, énergétiquement stables est possible. Pour le vérifier, les configu-
rations de basses énergies ont été recherchées. Pour cela, plusieurs d’entre elles ont
été testées en optimisant les interactions entre les atomes d’yttrium. Celles de plus
basses énergies obtenues sont représentées dans la figure VI.2. Elles indiquent que les

atomes d’yttrium peuvent s’agglomérer en formant des amas non compacts consti-
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tués d’atomes de fer et d’yttrium. Ces amas pourraient donc constituer les premiéres
étapes de la précipitation de I'yttrium dans le fer du type Fe,Y,, présente dans le
diagramme de phase Fe-Y [219]. En effet, il existe des phases du type Fe,Y (structure
cubique type Cy5), Fe17Ys (structure hexagonale type ThoNij7 & haute température
et thomboédrique type ThyZny; & basse température), FeosYs (structure cubique
face centrée type Mny3Thg) et FesY (isomorphe avec PuNig). De plus, les énergies
de liaison associées aux réactions V,, 1Y, 1+VY — V.Y, ont été calculées pour les
amas de plus basses énergies. Ces derniéres sont toujours positives (Figure VI.2) :
les réactions d’agglomération des atomes d’yttrium sont exothermiques. Les amas

V., Y,, peuvent donc se former dans la matrice de fer a.

En conclusion,
e les interactions VY-VTi et VTi-V'Ti sont toujours répulsives ou nulles
dans le fer a,
e les interactions VY-V'Y sont attractives dans les positions 2¢, 3¢, 4¢ et 5°
nn,
e les amas V,Y,, sont énergétiquement stables et peuvent donner lieu a la

précipitation de I'yttrium dans le fer.

VI.2 Description des amas soluté substitutionnel-
oxygene

Un des objectifs majeurs de ce travail de thése étant de mieux comprendre la
formation de nanoparticules d’oxydes dans les aciers ODS, nous avons analysé les
interactions des solutés avec les atomes d’oxygeéne. Les énergies de liaison des com-
plexes VTi-O et VY-O ont été calculées pour plusieurs distances séparant le com-
plexe VZ et 'atome d’oxygéne (Figure VI.3). Globalement, les interactions V Z-O
augmentent et atteignent leur valeur maximale en 2¢ nn position (respectivement
0,56 et 0,95 eV pour VTi-O et VY-0O). Puis, elles diminuent et finalement s’annulent
en position 4° nn. Aucune d’entre elles n’est répulsive. L’ensemble de ces résultats
coincide qualitativement avec ceux de Jiang et al. et Claisse et al. |3, 7]. Néanmoins,
une fois encore, des écarts sont apparus entre les valeurs des énergies de liaison
que nous avons déterminées et celles calculées avec d’autres implémentations DET
(code, grille de point k, etc.). Les complexes VZO, avec Z = Y ou Ti sont donc
énergétiquement stables. Le fait que ces complexes soient les plus stables dans la
position 2¢ nn est relié aux effets de volume. En effet, la distorsion due a I'ajout d’un

atome d’oxygéne de la matrice de fer a contenant un soluté substitutionnel a été
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évaluée a partir de I'équation (I1.17) dans différentes positions. Elle est minimisée
dans la position 2¢ nn pour les deux complexes VYO et VTiO. Cette configuration

permet, donc de limiter la déformation du réseau méme en présence de solutés dans

le réseau.
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FIGURE VL3 - Energies de liaison (eV) de V'Y-O (carrés verts) et VTi-O (triangles
orange) en fonction de la distance nn entre les deux complexes. Une énergie de
liaison positive signifie que l'interaction est attractive. Les calculs ont été réalisés
avec une supercellule de 250 atomes de fer.

Les amas VZO étant énergétiquement stables, nous avons également examiné
la création potentielle d’amas stables du type V ZO,,. Pour cela, la méme démarche
que celle des amas V,,Z,, a été employée : plusieurs configurations ont été testées en
conservant au maximum les interactions V' Z-O attractives dans 'amas. Les énergies
de liaison correspondant aux réactions V20, 1 + O — VZO,, pour Z =Y et Ti
ainsi qu’aux réactions O,,_; + O — O,, ont été calculées pour les amas de plus basses
énergies obtenus (Figure V1.4). Celles associées a la formation des amas V' ZO,, sont
supérieures a celles des amas O,, pour tous les cas considérés, sauf pour n = 6. Par
conséquent, 'yttrium et le titane favorisent I'agglomération des atomes d’oxygéne
dans le fer a. De plus, les énergies de liaison des amas VYO, sont supérieures a
celles de V'TiO,,, excepté pour n = 5 et 6. Les deux cas n = 5 et 6 correspondent
a des configurations ou les interactions O-O et V' Z-O ne sont pas les plus stables, a
savoir O-O en position 4¢ nn et VZ-O en position 2¢ nn. En effet, des interactions
O-0 en position 2¢ nn (répulsives) sont créées dans les amas VYOj5 et VYOg, ainsi
que des interactions V'Ti-O en position 1°" nn et O-O en position 3° nn dans les
amas VTiOg et VTiOg. Néanmoins, I'yttrium stabilise en moyenne plus les atomes

d’oxygéne que le titane dans le fer a. Ce résultat découle directement de la relation
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E*(VY = 0) > E>(VTi — 0).
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FIGURE VI4 — [Energies de liaison (eV) associées aux réactions

VZO,14 + O — VZO, pour Z = Y (carrés verts) et Ti (triangles orange),
et 0,1 + O — O, (losanges bleus). Les énergies de liaison positives indiquent que
les réactions sont exothermiques. Les calculs ont été réalisés avec une supercellule
de 250 atomes de fer pour n < 4 et une de 432 atomes pour n. > 5 .

En conclusion, les atomes de titane mais surtout d’yttrium favorisent 1’agglo-

mération des atomes d’oxygéne dans la matrice de fer a.

V1.3 Etude des propriétés des amas lacunes-solutés

substitutionnels dans la matrice de fer o

VI.3.1 Description des amas lacunes-solutés substitutionnels

Les propriétés des solutés substitutionnels Y et Ti dans la matrice de fer o et
leurs interactions avec l'oxygéne ayant été précédemment étudiées, la suite aborde
I’analyse des interactions des solutés substitutionnels avec les lacunes. Les énergies
de liaison ont été évaluées entre une lacune et respectivement les atomes d’yttrium
et de titane en fonction de la distance qui les séparent (Figure VI.5). Les énergies
de liaison des deux interactions V-V Z sont positives en position 1% nn. Au-dela,
elles sont quasi-nulles, sauf pour I'interaction V-VTi en 2¢ nn qui est répulsive et les
énergies de liaison de V-VY en 3° et 5¢ nn qui sont attractives (respectivement 0,15
et 0,24 eV). Dans les deux cas, les complexes les plus stables sont ceux pour lesquels

les solutés sont 1™ nn de la lacune. L’énergie de liaison de l'interaction V-V'Y est
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trés élevée (EP(V — VY) = 1,20 eV) par rapport a celle de Uinteraction V-VTi
(EP(V — VTi) — 0,25 eV). Les résultats de ces calculs sont analogues a ceux de
précédentes études DFT [2, 7]. De plus, le fait que le complexe V5Y soit plus stable
que celui V5 Ti se recoupe avec les travaux expérimentaux de He et al. [131, 124]. En
effet, ils ont effectué des implantations d’yttrium et de titane indépendamment sur
des échantillons de fer a. Des analyses de spectroscopie d’annihilation des positons
ont montré que des amas lacunaires ont été détectés dans les deux cas. Le signal
positon est néanmoins plus élevé dans le cas du titane que dans celui de I'yttrium
pour une concentration de solutés équivalente : cela suggére que le titane capture
moins de lacunes que I'yttrium, celles-ci étant disponibles pour la formation d’amas
de lacunes purs. Par ailleurs, en comparant avec d’autres éléments substitutionnels
dans le fer, il apparait que I'yttrium est un élément a part. En effet, les énergies
d’interaction entre une lacune et des éléments substitutionnels (Al, Cu, Ni, Si, Mn
par exemple) sont globalement de 'ordre de 0,20-0,30 eV au maximum [220, 221].
Cette exception est directement reliée au volume qu’occupent les solutés. Le volume
effectif de 'atome d’yttrium en site substitutionnel dans la matrice de fer « est en
effet plus élevé que celui du titane : leurs volumes de Voronoi valent respectivement
13,78 et 12,41 A3 La grande taille de 'atome d’yttrium conduit également a la
configuration spécifique de 'amas V5Y la plus stable (V-VY en configuration 1™ nn) :
initialement en site substitutionnel, I’atome d’yttrium se relaxe vers la lacune de telle
fagon que I'yttrium se positionne entre deux lacunes 3¢ nn (Figure VI.6a). En effet,
A proximité d’une lacune, Pyttrium en site substitutionnel est instable. A Iinverse,
I’atome de titane, méme proche de la lacune, demeure en position substitutionnelle
(Figure VI.6hb).

En comparant les énergies de liaison de VZ-V et de VZ-O pour Z =Y et Ti,
il s’avére que I'atome d’yttrium en site substitutionnel se lie plus avec une lacune
quavec un atome d’oxygeéne (E*(V —VY) = 1,20 eV et E*(VY — O) = 0,95 eV)
alors que le phénoméne inverse est observé pour VTi (E*(V — VTi) = 0,25 eV et
EP(VTi—0O) = 0,56 eV).

Apreés avoir étudié la stabilité de quelques amas V' Z0O,, dans la partie VI.2, nous

nous intéressons a celles des amas V,,Z,,.

Les amas de plus basses énergies V,,Z,, avec Z — Y et Ti ont été déterminés
pour n = 9 et m = 4 au maximum. Les configurations de plus basses énergies de
quelques-uns de ces amas sont données dans la figure VI.6. Il est intéressant de noter
que I'atome d’yttrium se positionne toujours au milieu de I'amas lacunaire. Le titane
présente un comportement similaire a celui de I'yttrium lorsqu’il se trouve a proxi-

mité de plus de trois lacunes. De plus, lorsqu’au moins deux atomes substitutionnels
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FIGURE VL5 - Energies de liaison (eV) des complexes V-V'Y (carrés verts) et V-V Ti
(triangles orange) en fonction de la distance nn entre les deux éléments. Une énergie
de liaison positive signifie que I'interaction est attractive. Les calculs ont été réalisés
avec une supercellule de 250 atomes de fer.
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FIGURE VL6  Représentation des amas de basses énergies de (a) VoY, (b) V5Ti,
(c) V3Y,(d) V3Ti, (e) Vi Z et (f) VsZ avec Z — Y et Ti. Les sphéres vertes et noires
représentent respectivement les atomes d’yttrium (ou de titane) et de fer, et les
cubes gris les lacunes.
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(yttrium ou titane) sont présents dans I'amas, ces deux solutés se positionnent au
milieu de 'amas lacunaire de telle maniére qu’ils ne soient pas trop proches 1'un
de I'autre. Dans ce cas la, un équilibre s’établit entre les effets de volume et les
interactions VZ-V 7.

4 (a) Yttrium (b) Titane
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FIGURE VI.7 -~ [Energies de liaison (eV) associées aux réactions

Viem—1Zm + V. — VoimZy, pour Z = Y et Ti, et pour m variant de 1 a
4. Les énergies de liaison positives indiquent que les réactions sont exothermiques.
Les calculs ont été réalisés avec une supercellule de 250 atomes de fer.

Les énergies de liaison associées aux réactions V1 14y, + V. — ViimZ, ont
été calculées pour n et m allant jusqu’a 4 au maximum afin d’évaluer la stabilité
de ces amas (Figure VI.7). Les énergies de liaison des amas V,,Z,, sont supérieures
a celles des amas en 'absence de lacunes. En particulier, les amas V,,Ti,, énergéti-
quement trés peu stables sont stabilisés par la présence de lacunes. Ces derniéres
améliorent donc l'agglomération des solutés Z — Y et Ti. Toutes les énergies sont
de plus toutes positives : tous les amas considérés sont énergétiquement stables.
De plus, les énergies de liaison sont systématiquement plus faibles pour les com-
plexes contenant du titane comparé a I'yttrium. Ils peuvent également constituer la
premiére phase dans la création d’amas du type Y-Ti-O.

Au vu de nos résultats concernant les interactions entre les complexes VY et
V'Ti, et celles entre ces complexes et une lacune ou un atome d’oxygéne, nous avons
voulu examiner les configurations des amas qui permettent de réunir les espéces ti-
tane et yttrium. Les configurations les plus stables des amas V3YTi et V5YTiO, les
plus simples associant les différentes entités, ont été recherchées de telle maniére que
les interactions V-V Z et V' Z-O soient optimisées. Les configurations des amas dont

I’énergie de liaison totale est la plus basse sont représentées dans la figure VI.8. Les
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FiGUrE VI.8 — Configurations des amas V5YTi et V5YTiO de plus basses énergies
déterminées. Les sphéres bleues, vertes, orange et noires représentent respectivement
les atomes d’oxygénes, d’yttrium, de titane et de fer, et les cubes gris les lacunes.

énergies de liaison correspondant respectivement aux réactions VoYTi + V — V3YTi
et VoYTi + O — VLYTiO valent 1,41 et 1,34 V. Par conséquent, la lacune stabilise
plus les amas contenant de I'yttrium et du titane que 'oxygéne. De plus, ces amas
pourraient constituer les briques élémentaires pour prévoir la configuration et les

énergies de liaison d’amas plus gros.

En conclusion,

e des amas V,Z,, avec Z = Ti et Y peuvent étre énergétiquement stables
dans la matrice de fer a,

e les lacunes et les atomes d’oxygéne se lient plus fortement avec les atomes
d’yttrium qu’avec ceux de titane,

e les lacunes stabilisent plus les amas contenant du titane et de 'yttrium
que les atomes d’oxygéne,

e compte tenu de la taille de ces solutés par rapport a celle du fer, ils ont,

tendance a se délocaliser vers le centre des amas lacunaires.

VI1.3.2 Meécanismes de diffusion du titane et de ’yttrium

VI1.3.2.1 Meécanisme de migration lacunaire du titane et de ’yttrium

Les atomes de titane et d’yttrium sont des solutés substitutionnels dans le fer
. Ils migrent dans le réseau par un mécanisme lacunaire. Le coefficient de diffusion
de ces solutés peut étre déterminé a partir du modéle de type Le Claire a neuf
fréquences [135]. 11 dépend des différentes fréquences des sauts qui correspondent
aux échanges de la lacune avec soit le soluté, soit les atomes de fer proches du soluté
(Figure VIL.9).

Dans ce modéle, il est supposé que le soluté en site substitutionnel se trouve dans
un réseau parfait et que les énergies de liaison lacune-soluté sont négligeables au dela
de la position 2°¢ nn. Une lacune se place en position 1™ nn du soluté avec lequel elle

permute (ws) : ce saut permet la diffusion effective du soluté dans la matrice. La
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FiGure V1.9 Différents sauts de la lacune controlant le coefficient de diffusion du
soluté dans une matrice cubique centrée d’aprés le modéle Le Claire [135]. Le carré
vert représente le soluté Z et les gris les lacunes dans différentes positions en terme
de distance nn par rapport au soluté.

lacune a ensuite plusieurs possibilités de sauts dont les fréquences w; sont définies

par :
mig

w; = wp; exp(— k]; ), (VL1)

ol wy; est la fréquence d’attaque de la lacune.

La probabilité que le soluté retourne a la position initiale, i.e. la lacune permute
a nouveau avec le soluté (ws), peut étre trés forte par rapport a celle ot le soluté reste
dans cette position, i.e. la lacune s’éloigne du soluté (ws, wy ou wsr). Les directions
de sauts du soluté sont donc corrélées, ce qui a pour conséquence de diminuer la
fréquence moyenne des sauts efficaces d’un facteur f, appelé facteur de corrélation,
et donc de ralentir la diffusion. Les valeurs du facteur de corrélation sont en effet
comprises entre 0 et 1. Un facteur de corrélation proche de 1 signifie que tous les
sauts sont équiprobables. Au contraire, s’il est proche de 0, cela signifie que les sauts

sont trés corrélés.

Le facteur de corrélation f pour un mécanisme lacunaire est estimé par [135] :

1+
= , VI.2
=1 (V12)
ou le terme t; est évalué dans le cas d’'une matrice cubique centrée par :
—w
tl = - 2Warwyr Warrwyrn 7 (VI3)
wWa + ?)W3 + 3&)3/ + Wsarn — L3 Sl — S

wa+Fuws wyr+3Fwo wyn+TFwq
ou F est la fraction de lacune qui se dissocie du soluté et qui ne revient pas a sa
position initiale. La valeur de F' est déduite en appliquant la relation précédente
a lauto-diffusion, i.e. en affectant la valeur de wy & tous les w; : nous obtenons
F = 0,512 |135].
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Finalement, le coefficient de diffusion d’un soluté s’écrit [135] :

Dz = ajfw.Cy, (V1.4)

er
1" nn>

oll ag est le parameétre de maille du fer o, ws est la fréquence d’échange lacune-soluté,
et Cy er,, est la probabilité qu'une lacune se trouve en position 1 nn du soluté. A

I’équilibre thermique, elle peut s’exprimer par :

E*V =V Z 1¢nn)

CV,lernn = exp(— ]{?BT )C‘e/q (VI5)
BV — VZ,1° nn) B (V)

= exp(— exp(— , VI.6

b o ew(-= 1 (v

ot C}f est la concentration de mono-lacune a I’équilibre thermique, EbV —

VZ,1%nn) est I'énergie d’interaction du complexe V' — V' Z dans la position 1°" nn.

Le modéle Le Claire peut étre appliqué au cas du titane dans le fer «, car il se
trouve bien en position substitutionnelle et les énergies de liaison V-V'Ti sont trés
faibles au-dela de la position 2° nn (Figure VI.5). Les différentes barriéres énergé-
tiques des sauts nécessaires au modéle Le Claire pour ce soluté ont été calculées
a partir des méthodes ab initio (Tableau VI.2). Nous émettons I’hypothése que
toutes les fréquences d’attaque wp; sont identiques a la fréquence de Debye, a sa-
voir 10" s71. Le coefficient de diffusion a ainsi été déterminé pour le titane en
utilisant ce modéle dans une fenétre de température comprise entre 500 et 1000 K
(Figure VI.10). Le coefficient de diffusion obtenu pourrait en principe présenter un
comportement non-arrhénien, mais il est tout de méme possible d’ajuster nos ré-
sultats par une loi d’Arrhénius. L’application de cette loi d’Arrhénius nous permet

d’obtenir une expression du coefficient de diffusion du titane de la forme :

£ )
kT

D = D"exp(— (VL7)
ot D° est le préfacteur et B2 est I'énergie d’activation du coefficient de diffusion.
Nous obtenons ainsi les valeurs 2,56 eV pour 'énergie d’activation et 6,42 x10~7
m?s~! pour le préfacteur. Nos données d’entrée issues des calculs ab initio sont
similaires a celles obtenues par Murali et al., qui ont également appliqué le modéle
Le Claire [132|. Par conséquent, les coefficients de diffusion évalués dans notre étude
sont pratiquement identiques a ceux déterminés par ces auteurs. Toutefois, ils sont
plus faibles de trois ordres de grandeur que ceux mesurés expérimentalement a hautes
températures (948-1174 K) [133]. Cette différence peut étre due au fait que I'entropie

ne soit pas prise en compte de facon compléte. En particulier, 'entropie de formation
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FIGURE VI.10 Coefficients de diffusion du titane (courbes orange) comparés a ceux
obtenus expérimentalement (carrés rouges) [133], de I'yttrium (courbes vertes) et de
I'autodiffusion du fer (courbes noires) dans le fer a. Les coefficients de diffusion ont
été calculés a partir de modéles type Le Claire. La concentration de lacunes a été
calculée soit & partir de I’énergie de formation (courbes pleines), soit a partir de
I’énergie libre de formation de la lacune (courbes en pointillé). Les coefficients de
diffusion obtenus par Murali et al. pour le titane (courbe bleue) et pour I'yttrium
(courbe violette) sont également reportés sur le graphe [132].

de la mono-lacune s 7avére avoir une valeur élevée, a savoir 4,08 kg [222]. Elle peut

donc avoir un impact important surtout a hautes températures.

Ainsi, nous avons effectué le méme calcul pour déterminer le coefficient de dif-
fusion en tenant compte en plus de la contribution de 'entropie de formation de la

lacune dans I'expression de la concentration de lacune C}/7 telle que :

EN(V) - sSHwv)T
kgT

CY! = exp(— ). (VL8)
En prenant la valeur de 4,08 kg |222| pour I'entropie de formation de la lacune, le
coefficient de diffusion du titane est augmenté de pres de deux ordres de grandeur.
Dans ces conditions, nos valeurs se rapprochent des valeurs expérimentales. De plus,
il est important de noter que dans les expériences de Klugkist et Herzic, les tempé-
ratures explorées pour mesurer le coefficient de diffusion du titane sont trés élevées
(948-1174 K) [133] : elles sont situées autour de la température de Curie (1043 K),
température de transition entre la phase ferromagnétique et paramagnétique. En
effet, d’aprés des observations pour des températures supérieures a la température
de Curie, les effets de transition magnétique perturbent la diffusion du titane. Par

conséquent, ce phénomeéne pourrait également avoir un effet non négligeable a des
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Tableau VI.2 — Barriéres (eV) des sauts nécessaires a la diffusion du titane et de
I'yttrium.

Barriéres (w;) (V) | Titane | Yttrium || Barriéres (w;) (V) | Titane | Yttrium

1 nn — 1° nn (wq) | 0,34 - réseau (wp) 0,69 0,69

1" nn — 2¢ nn (w3) 1,05 2,00 2 nn — 1 nn (wy) 0,63 0,89

1 nn — 3°nn (wy) | 0,68 1,22 3¢ nn — 1 nn (wy) | 0,45 0,16

1" nn — 58 nn (wsr) | 0,66 1,02 5¢ nn — 1¢" nn (wyr) | 0,47 0,05

2° nn — 4° nn (ws) 0,60 0,69 4° nn — 2° nn (we) 0,77 0,61

3¢ nn — 4° nn (wr) - 0,79 4° nn — 3° nn (wy) - 0,66

4° nn — 5° nn (wg) - 0,69 5 nn — 4° nn (wqo) - 0,91

températures situées autour de cette derniére.

Enfin, quelles que soient les approximations employées pour évaluer le coefficient
de diffusion, le coefficient de I'auto-diffusion du fer est toujours plus faible que celui
du titane, et cela en accord avec les expériences de Klugkist et Herzic [133]. En effet,
ces derniers ont mesuré que la diffusion du titane est environ cinq fois plus rapide
que celle du fer, alors que nos résultats montrent que le coefficient de diffusion du
titane est augmenté d'un facteur de 0,5 par rapport a celui du fer.

L’atome d’yttrium situé en site substitutionnel est instable lorsqu’il se trouve en
position substitutionnelle 1¢* nn d’une lacune : le soluté se place au milieu des deux
lacunes 1™ nn 'une de 'autre. La position décentrée de I'yttrium dans le complexe
V-VY en position 1'® nn ne permet pas en principe d’appliquer le modéle Le Claire
a ce soluté. En effet, le saut correspondant a I’échange lacune-soluté (ws) ne peut pas
étre défini dans ce cas : il y a plutot une relaxation entre I'yttrium initialement en
site substitutionnel et sa position finale entre les deux lacunes. Ainsi, le coefficient
de diffusion a été estimé d’une autre maniére pour I'yttrium. Dans ce cas, il n’y a
pas un seul saut pour permettre la diffusion effective de 'yttrium (le saut wy dans
le cas standard) mais trois chemins sont possibles via les positions 2¢, 3¢ et 5° nn
(respectivement ws, wy et wgr) (Figure VI.11).

La barriére énergétique la plus basse entre ces trois sauts correspond au saut
1 nn — 5° nn (wsyr). Or, la probabilité de retour vers la position initiale (saut

5¢ nn — 1° nn, barriére wyr) est trés élevée. En effet, la fréquence de saut wyr est
) 4 y 4
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FiGURE VI.11 — Différents sauts de la lacune permettant la diffusion effective de
I’'yttrium dans une matrice cubique centrée pour le chemin ot la lacune passe soit
par la position 2°¢ nn, 3° nn et 5° nn. Le carré vert représente 'atome d’yttrium et
les gris les lacunes dans différentes positions en termes de distance nn par rapport
au soluté.

trés élevée par rapport aux fréquences de sauts accessibles a partir de la position
5¢ nn (wip et wy en premiére approximation). Ce chemin est donc négligeable par
rapport a deux autres identifiés au préalable.

A Tinverse de la précédente, la barriére énergétique correspondante au saut
1" nn — 2° nn (w3) est la plus élevée des trois sauts spécifiés auparavant. Ce
saut est donc beaucoup moins probable que les deux autres. Finalement, le saut

1¢" nn — 3° nn est le plus probable pour aboutir a la diffusion effective de I'yttrium.

Si on considére a présent la lacune en position 3° nn de I'atome d’yttrium, elle
a le choix entre s’éloigner du soluté en migrant dans le réseau (wp) et migrer vers
une position 1¢ nn du soluté (wy ). La fréquence de saut wy est plus élevée que
celle dans le réseau wy. Le saut 3° nn — 1™ nn est donc le plus probable entre les
deux possibilités. En définitive, deux cas sont envisageables : soit la lacune revient
a sa position initiale, et ’atome d’yttrium aussi, soit la lacune se déplace dans une
position opposée a celle a l'origine, et uniquement dans ce cas l'atome d’yttrium
aura effectivement migré. Avec cette vision, le facteur de corrélation f correspondant
a la diffusion effective du soluté peut étre estimé a la probabilité d’effectuer ce saut,

soit une chance sur deux (f ~ 0,5).

Ainsi, le coefficient de diffusion de 1?7yttrium est estimé par :
Dy = a} fCYlwy]. (V1.9)

Les coefficients de diffusion de 'yttrium ont pu étre calculés pour des tempéra-
tures comprises entre 500 et 1000 K (Figure VI.10). Le coefficient de diffusion est
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approximé par une loi d’Arrhénius. Nous obtenons ainsi une expression de ce der-
nier ou DY vaut 5,21 x107® m?s™! et I'énergie d’activation 2,10 eV. Le préfacteur
du coefficient de diffusion évalué de cette maniére est plus faible que celui obtenu
par Murali et al. (8,00 x 10~" m?s™1). De plus, I'énergie d’activation déterminée par
ces auteurs différe de 0,16 eV avec nos résultats. Ainsi, les valeurs de ces deux coef-
ficients de diffusion pour I'yttrium ont tendance & diverger, en particulier a basses
températures. Nous avons également examiné l'effet de 'entropie de formation de la
lacune dans l'expression de la concentration de lacune C7? sur le coefficient de dif-
fusion de I'yttrium. Il a également augmenté, comme pour le titane. En comparant
ce coefficient de diffusion de I'yttrium a celui de I'auto-diffusion du fer, il apparait

que 'yttrium diffuse prés de 300 fois plus vite que le fer a 1000 K.

Le coefficient de diffusion de I'yttrium est donc toujours supérieur a celui du
titane pour toute la gamme de température examinée (Figure VI.10). Or, la barriére
énergétique du saut responsable de la diffusion effective du soluté dans le cas de
Uyttrium (Ey(Y) = 1,22 eV) est trés supérieure a celle équivalente pour le titane
(E5(Ti) = 0,34 eV). En réalité, la forte interaction entre le complexe V-V'Y augmente
la concentration des lacunes premiéres voisines de 'atome d’yttrium, faisant ainsi
croitre I'énergie d’activation du coefficient de diffusion, et donc le coefficient de

diffusion de I’yttrium.

Pour finir, nous avons voulu évaluer 'effet du facteur de corrélation sur la dif-
fusion de ces deux solutés afin de compléter notre comparaison entre les propriétés
de I'yttrium et du titane. Dans les deux cas, I'effet des corrélations n’est pas négli-
geable : 4 1000 K par exemple, le coefficient de diffusion sans corrélation de I'yttrium
est supérieur d’un facteur 2 et celui du titane d’un facteur 100 environ par rapport
a celui calculé en prenant en compte le facteur de corrélation. Il s’avére que le co-
efficient de diffusion du titane est beaucoup plus affecté par les corrélations que
I'yttrium (Tableau VI.3) : I'énergie d’activation sans corrélation paramétrée sur une
loi de type Arrhénius est plus faible que celle en tenant compte des corrélations
de 0,35 eV pour le titane alors qu’elle est identique pour I'yttrium. Ce phénomeéne
s’explique du fait que I’énergie de liaison de V-V'Y a partir de la position 2¢ nn est
négligeable par rapport a celle en 1¢" nn, alors que celle de V-VTi est répulsive en
2° nn. Ainsi, la barriére du saut pour rejoindre cette position (ws) est élevée par

rapport a celle qui permet la diffusion effective du titane (ws).

Il est & noter que le coefficient de diffusion de I'yttrium estimé dans cette étude
est bien entendu une premiére approximation. Néanmoins, ce coefficient de diffusion,
et en particulier le facteur de corrélation correspondant, ont été calculés de maniére

précise dans une étude dépassant le cadre de ce travail de thése (communication
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privée avec Dr Jean-Louis Bocquet). Les résultats obtenus sont remarquablement
proches de ceux estimés avec notre méthode. Il semblerait que le fait d’avoir négligé
le saut 1 nn — 5° nn (wsr), qui présente la plus basse barriére énergétique mais
également contribue le plus a la diminution du facteur de corrélation, soit la raison

de la similitude entre ces deux approches.

Tableau V1.3 Energie effective (eV) et préfacteur (m2s™!) des coefficients de diffu-
sion du titane et de 'yttrium. Ceux de 'auto-diffusion sont également inclus pour
comparaison.

Elément Conditions Dy (m%s71) | E*f (eV)
Titane Sans corrélation 8,35 x 1077 2,21
Titane Avec corrélation 6,42 x 1077 2,56

Titane | Avec corrélation et S/(V) | 3,80 x 10~° 2,56

Yttrium Sans corrélation 1,04 x 1077 2,10

Yttrium Avec corrélation 5,21 x 1078 2,10

Yttrium | Avec corrélation et S7(V) | 3,00 x 1076 2,10

Fer Sans corrélation 8,35 x 1077 2,81

Fer Avec corrélation 6,07 x 1077 2,81

La hiérarchie de la mobilité entre ces deux solutés est différente de celle annon-
cée par Hin et al. [4]. En effet, & 1000 K par exemple, le coefficient de diffusion de
I'yttrium déterminé par ces derniers est environ trois ordres de grandeur plus faible
que celui de I'yttrium estimé en premiére approximation, et environ deux ordres de
grandeur plus faible que celui du titane déterminé par le modéle Le Claire. Cepen-
dant, 'expression du coefficient de diffusion pour I'yttrium a été paramétrée sur un
modeéle classique de nucléation & partir de données issues d’expériences de diffusion
aux rayons X aux petits angles effectuées par Alinger [134]. N’ayant pas eu accés a
ces données originales, nous ne connaissons pas les conditions expérimentales exactes
dans lesquelles elles ont été obtenues. Or, les résultats sur le coefficient de diffusion

pourraient dépendre de ces conditions.

En conclusion, & I'équilibre thermique, I'yttrium diffuse plus vite que le titane

grace a sa forte interaction avec la lacune.
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Tableau VI.4 — Configurations stables et métastables pertinentes pour la migration
de I'amas V4,7, pour Z = Ti et Y, associées a leur énergie de liaison relative a 1’état
fondamental (eV). Les énergies de liaison des interactions V-V Z dans leur état fon-
damental sont précisées entre parenthéses. Les sphéres vertes et noires représentent
respectivement les atomes d’yttrium (ou de titane) et de fer, et les cubes gris les
lacunes.

AE® (eV) VoY VyTi
a (1°" nn) I}II 0,00 (1.24) -
b (1¢ nn) m - 0,00 (0,24)
¢ (3¢ nn) ig_ 1,06 0,23

VI1.3.2.2 Mise en évidence des mécanismes de migration des amas lacunes-

solutés substitutionnels

Le mécanisme de migration lacunaire standard a été précédemment examiné.
Nous avons montré que des amas V,Z,,, avec Z = Y et Ti, peuvent étre énergé-
tiquement stables, c’est pourquoi nous avons également étudié¢ leur mécanisme de
migration. Compte tenu de nos conclusions du chapitre IV, a savoir que les solutés
interstitiels peuvent étre entrainés par des petits amas lacunaires mobiles, nous nous
sommes concentrés sur les amas V,,Z avec n — 2, 4.

Les barriéres de migration des amas V5Y et V5Ti ont tout d’abord été calculées
entre des configurations de basses énergies récapitulées dans le tableau VI.4. En
somme, elles correspondent aux valeurs des barriéres des sauts évaluées pour calculer
le coefficient de diffusion du titane et de I'yttrium & partir des méthodes de type
Le Claire ou une expression simplifiée du coefficient de diffusion (Tableau VI.2). 1l
convient de mentionner que, pour des raisons de commodité, les configurations dans
cette partie sont notées en lettres minuscules (a, b, c...). Pour le cas de I'yttrium,
dans la configuration la plus stable de 'amas V5,Y (configuration a), le soluté se situe
au centre des deux lacunes 1¢ nn I'une de 'autre. Pour diffuser complétement, une
des lacunes doit s’éloigner, obligeant I'atome d’yttrium a se positionner a nouveau
dans un site substitutionnel parfait. Or, quand 'atome d’yttrium se trouve dans
une lacune, il est quasiment dissocié de la seconde lorsqu’elle se trouve au dela de
la position 2¢ nn. La lacune va donc migrer sans pratiquement étre influencée par

I’atome d’yttrium. Par la suite, elle peut soit continuer a migrer seule achevant la
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FiGUuRE VI.12 Chemins de plus basse énergie obtenus pour la diffusion de I'amas
VoZ pour (a) Z = Y et (b) Ti. Les sphéres vertes, orange et noires représentent
respectivement les atomes d’yttrium, de titane et de fer, et les cubes gris les lacunes.
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Tableau VI.5 — Configurations stables et métastables pertinentes pour la migration
de 'amas V37 pour Z = Y et Ti associées a leur énergie de liaison relative a 1’état
fondamental (eV). Les énergies de liaison correspondant a la réaction Vo Z+V — V32
dans leur état fondamental sont précisées entre parenthéses. Les sphéres vertes et
noires représentent respectivement les atomes d’yttrium (ou de titane) et de fer, et
les cubes gris les lacunes.

AE® (eV) VaY VaTi

d @ 0,00 (1,41) | 0,00 (0,53)

1,17 -

f lg 1,32 _
g I 1,32 .
h " 2,20 0,39

dissociation de la paire, soit rejoindre 'atome d’yttrium pour compléter la diffusion

de 'amas V5Y. L’amas V5Y peut donc diffuser complétement par une succession de
mécanismes de dissociations et ré-associations (Figure VI.12 (a)). Pour des raisons
équivalentes, la diffusion compléte de la paire V5Ti peut se produire sur le méme
schéma (Figure VI.12 (b)). Les chemins de plus basse énergie obtenus pour VY et
V5Ti présentent respectivement une énergie de migration globale de 1,22 et 0,68 eV.
L’énergie de migration globale dans le cas de I'yttrium est donc bien plus élevée
que celle calculée dans le cas du titane. En effet, 'atome d’yttrium situé dans I’état
fondamental au milieu de deux lacunes est trés stable. Les barriéres pour qu’une des
deux lacunes s’éloigne du soluté, ainsi que 1'énergie du point col sont donc élevées. A
I'inverse, le titane reste en position substitutionnelle et est trés peu lié a la lacune. Par
conséquent, I'amas V5Ti migre comme une lacune libre et son énergie de migration
globale coincide a celle de la mono-lacune. De plus, I'énergie de dissociation par
émission d’une lacune vaut 1,94 eV pour 'amas 15Y et 0,93 eV pour 'amas V5Ti.
Ces énergies sont supérieures a celles de migration globale ; la possibilité que ’amas

Vo Z migre est plus forte que celle qu’il se dissocie.

Les mécanismes de migration de 'amas V32 ont aussi été évalués. Pour I'yttrium,
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deux chemins conduisant a la diffusion compléte de 'amas ont été trouvés a partir
des configurations de basses énergies répertoriées dans le tableau VI.5. Le premier ne
comporte qu'une barriére dont 1’énergie vaut 2,14 eV : I'amas migre en conservant
sa configuration de plus basse énergie (configuration d). Au contraire, le second
est constitué des différentes étapes décrites par la suite. Tout d’abord, I'yttrium
initialement au centre d’'une tri-lacune se stabilise entre les deux lacunes effectives
restantes pendant que la troisiéme s’éloigne de l'atome d’yttrium (d <> e). Puis,
cette derniére se place dans I'alignement des deux autres lacunes, dans la direction
[111] (e <= f). L’arrangement des lacunes permet au soluté de se déplacer ensuite vers
la lacune qui vient de migrer et de se positionner de nouveau entre deux lacunes
1¢ nn entre elles (f <+ g <> f). Le chemin de migration sera complet lorsque des
sauts équivalents a (f <> e) et (e <> d) auront été effectués. Finalement, ce chemin
complet a une énergie de migration globale de 1,80 eV (Figure VI.13 (a)). En ce
qui concerne l'amas V3Ti, le chemin de plus basse énergie correspond au premier
chemin de migration mis en évidence pour 'amas V3Y, excepté que le mouvement
se déroule en deux étapes : le titane se déplace (d <> h), puis la lacune le rejoint
(h <> d). L’énergie de migration globale de ce chemin vaut 1,24 eV (Figure VI.13
(b)). L’énergie de dissociation de 'amas V37 par émission d’une lacune est estimée
a 2,10 eV pour Z =Y et 1,22 pour Z = Ti. L’ énergie de migration globale de V3Y
est donc inférieure a celle de dissociation alors qu’elles sont analogues pour V3Ti;
il est donc possible que I'amas V3Y puisse migrer sans se dissocier complétement.
Cependant, les énergies de migration globales restent élevées par rapport a celles de
I’amas V5 7.

Nous avons également étudié le mécanisme de migration de V,Z afin de parfaire
I’analyse systématique des mécanismes de migration des amas V,,Z,,. Le chemin de
plus basse énergie obtenu pour les deux espéces est composé de deux sauts (Tableau
VI.8) : une des lacunes s’éloigne du soluté (m < n), puis une seconde la rejoint
pendant que le soluté suit le mouvement de 'amas lacunaire (n <+ m). L’énergie de
migration globale de ce chemin vaut respectivement 2,09 et 1,30 eV pour V,Y et V,Ti
(Figure VI.14). En comparaison, leur énergie de dissociation vaut respectivement
2,62 et 1,69 eV. Cette derniére est donc supérieure a ’énergie de migration : la

probabilité que les amas migrent est donc plus grande que celle de leur dissociation.

Finalement, en soustrayant des énergies d’activation calculées par le modéle de
type Le Claire ou avec 'expression simplifiée du coefficient de diffusion, les énergies
de formation de la lacune ainsi que celle de liaison de V Z-V, nous retrouvons les
valeurs des énergies de migration globale des amas V5Z. La mobilité des plus gros

amas (V37 et V,Z) n’interviennent pas dans le coefficient de diffusion a 1’équilibre
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Tableau VI.6  Barriéres des sauts (eV) pertinents pour la migration des amas V37
pour Z =Y et Ti.

Barriéres énergétiques (eV) V3Y V5Ti

Saut de V' aller | retour | aller | retour
d<d 2,14 | 2,14 - -
d<e 1,34 | 0,17 - -
d<<h - - 1,24 | 0,85
ief 0,63 | 0,44 - -

Saut de Z aller | retour | aller | retour
h+<h - - 0,43 | 0,04
jeg 0,05 | 0,05 - -

Tableau VI.7 — Configurations stables et métastables pertinentes pour la migration
de 'amas V,Z pour Z =Y et Ti associées a leur énergie de liaison relative a I’état fon-
damental (eV). Les énergies de liaison correspondant a la réaction V32 + V. — V,Z
dans leur état fondamental sont précisées entre parenthéses. Les sphéres vertes et
noires représentent respectivement les atomes d’yttrium (ou de titane) et de fer, et
les cubes gris les lacunes.

AE® (6V) VY V,Ti

i 0,00 (1,93) | 0,00 (0,93)

1,26 0,57
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F1GURE VI.13 — Chemins de plus basse énergie obtenus pour la diffusion de I'amas
V3Z pour (a) Z — Y et (b) Ti. Les sphéres vertes, orange et noires représentent
respectivement les atomes d’yttrium, de titane et de fer, et les cubes gris les lacunes.
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Tableau VI.8 — Barriéres de migration (eV) pertinentes pour la migration des amas

VuZ pour Z— Y et Ti.

Barriéres énergétiques (eV) ViY V,Ti
Saut de V' aller | retour | aller | retour
ie] 2,09 | 083 | 1,30 | 0,73
ol R0 o o VY|
o <& g oA V,Tif]
16} 4
i o o

12+ A% L /AM‘R £

e
/’ -

Barriere énergtique (eV)

F1GURE VI.14 — Chemins de plus basse énergie obtenus pour la diffusion de I'amas
ViZ pour Z =Y (courbe verte) et Ti (courbe orange). Les sphéres vertes et noires

représentent respectivement les atomes d’yttrium (ou de titane) et de fer, et les
cubes gris les lacunes.
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thermique. En effet, ces amas sont tout d’abord beaucoup moins mobiles que I’amas
V57 comme nous 'avons démontré précédemment. De plus, a 1’équilibre thermique,
il se forme trés peu d’amas du type V32 et V,Z par rapport & V5Z. Par exemple,
pour I'yttrium, le ratio de la concentration d’amas V3Y sur celle de 15Y vaut envi-
ron 1077 4 500 K. La somme de ces deux propriétés explique que seul les amas V57

agissent dans le coefficient de diffusion a I’équilibre thermique.

En conclusion,
e |'énergie de migration globale des amas V,,Ti est systématiquement plus
faible que celle des amas VY,

e I'énergie de migration globale des amas V,,Z augmente avec le nombre de

lacunes n contenues dans l’amas.

V1.4 Conclusion

Le comportement des solutés substitutionnels Y et Ti a fait 'objet d’une étude
systématique en présence de lacunes et d’atomes d’oxygéne dans le fer o a partir de
calculs DFT. Ces deux solutés étant répulsifs entre eux, le seul moyen de former des
amas contenant les deux solutés consiste a interagir via des lacunes ou des atomes
d’oxygene.

Les interactions attractives V' Z-O ont été mises en évidence pour Z = Y et
Ti. Elles permettent de former des amas V' Z0,, énergétiquement stables. I.’étude
des énergies de liaison de ces amas a révélé que les atomes de titane et d’yttrium
favorisent I'agglomération des atomes d’oxygéne.

En paralléle, les configurations des amas de basses énergies V,, 7, ont été systé-
matiquement examinées. Les amas V,,Z,, avec Z = Ti et Y et n et m allant jusqu’a
4 sont énergétiquement stables. Les lacunes permettent aussi d’agglomérer les so-
lutés substitutionnels. En particulier, de part leur taille dans la matrice de fer «,
les atomes d’yttrium se lient plus avec les lacunes que les atomes de titane. Pour la
méme raison, ces solutés ont tendance a se positionner au centre des amas lacunaires.

Les deux types d’amas V Z,0,, et V,,Z,, peuvent donc servir de base a la for-
mation des amas. Pour compléter notre compréhension de ce phénomeéne, les mé-
canismes de diffusion de I'yttrium et du titane ont été étudiés. Tout d’abord, leurs
coefficients de diffusion ont été évalués en utilisant un modéle de type Le Claire
pour le titane et une expression approximée pour I'yttrium, I'yttrium se relaxant du
site substitutionnel lorsqu’il se trouve en position 1™ nn de la lacune. Ces résultats
ont montré qu’en présence de lacunes thermiques, I'yttrium diffuse plus vite que le

titane grace a sa forte interaction avec la lacune. Puis, les mécanismes de diffusion
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- Mig V,Y
A-AMig VTi

2,0

Barriére énergétique (eV)

FIGURE VI.15 — Energies de migration globales de V,,Y (carrés verts) et V,, Ti (tri-
angles orange).

favorables pour des petits amas V,,Z ont été examinés. Pour cela, les barriéres des
sauts d'un soluté a proximité d’'une ou plusieurs lacunes, et des lacunes a proximité
d’un soluté, ont été calculées a partir de calculs DFT. Les mécanismes de diffusion
de I’yttrium et du titane sont semblables du fait que les solutés se situent majoritai-
rement au centre des amas lacunaires. Les amas V,,Y ont des énergies de migration
globales supérieures a celles de V,,Ti (Figure VI.15). De plus, I’énergie de migration
des amas V,,Z augmente avec le nombre de lacunes n impliquées. La présence de
lacunes n’a donc pas la méme influence sur la mobilité des solutés substitutionnels
que sur les interstitiels.

A présent, nous avons mis en évidence les propriétés énergétiques et cinétiques
de plusieurs types d’amas binaires contenant des lacunes, des atomes d’oxygéne,
d’yttrium et de titane a ’échelle électronique et atomique. L’objectif par la suite est
de confronter simultanément I’ensemble de ces données. Le chapitre suivant s’efforce
de donner des éléments de réponse sur les mécanismes de formation des amas du
type V-Y-Ti-O.
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Etude du role des lacunes et de
I'oxygéne dans les propriétés
d’agglomération et de diffusion pour

un systéeme Y-Ti-O-V dans le fer o

Le but de ce dernier chapitre est d’apporter des éléments de réponse concernant
les mécanismes de formation des nanoparticules au vu de ’ensemble des résultats
rapportés dans les chapitres précédents.

Dans un premier temps, nous nous focalisons sur la stabilité en température des
différents amas étudiés. En effet, nous avons mis en évidence que des amas V,,0,, et
ViiZy pour Z =Y et Ti sont énergétiquement stables (i.e. E*(V, X,,) et E*(V,,Z,,)
positives a 0 K, ¢f. chapitres TIT et VI). Mais qu’en est-il & température finie ? S’ils
se forment, jusqu’a quelle température peuvent-ils survivre sans se dissocier ?

Le deuxiéme objectif est de comparer les différentes mobilités des solutés afin
de prévoir une chronologie dans I'agglomération des éléments en nanoparticules. En
effet, dans les chapitres IV, V et VI, nous avons révélé différents mécanismes de diffu-
sion pour les solutés dans la matrice : soit par des mécanismes simples (interstitiel ou
lacunaire respectivement pour les solutés interstitiels X ou substitutionnels Z), soit
par migration des amas V,,0,, et V,,Z,,. La prise en compte de tous ces mécanismes
pourrait améliorer notre compréhension de la formation des nano-oxydes.

Enfin, le troisieme objectif est de réunir les données sur la formation et la migra-
tion des amas déterminées dans I’ensemble des études DFT de ces travaux de thése
dans un modéle en dynamique d’amas. Nous souhaitons de cette maniére caracté-
riser le role des lacunes et des atomes d’oxygéne dans les mécanismes de formation

des nanoparticules.
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VII.1 Stabilité des amas avec la température

Nous avons démontré a ’'aide de méthodes DFT que des amas V,,0,, et V,,Z,,
pour Z — Y et Tisont énergétiquement stables ( ¢f. chapitres I1T et VI). D’un point de
vue thermodynamique, leur formation est donc exothermique. Le fait que certaines
de ces énergies de liaison soient élevées suggére que les amas lacunes-solutés soient
trés stables vis-a-vis de la dissociation. Par ailleurs, la formation et la stabilité en
fonction de la température de ces amas ont été tout particuliérement étudiées dans
les travaux de thése expérimentale de He aprés implantation séparée de ces trois
solutés (O, Ti et Y) dans des échantillons de fer [124]. La spectrométrie de masse
d’ions secondaires (SIMS) associée a la spectroscopie d’annihilation des positons a
permis de détecter des amas V,,0,, et V,Y,,. Des recuits ont ensuite été réalisés
sur ces échantillons permettant de caractériser leur stabilité en température. Nous
cherchons donc & déterminer les températures de dissociation de ces amas afin de
les comparer a ces expériences de recuit.

Le modéle simple de dissociation du premier ordre a été utilisé pour calculer ces
températures [223, 224, 225] :

dCVan o ( Edisso
—_— = — vy exp(—
dt e

), (VIL1)

ou Cy, 7 est la concentration de I'amas V,,Z,,, EY5%° son énergie de dissocia-
tion, v la fréquence d’attaque, kg la constante de Boltzmann et 7T la température.
L’énergie de dissociation est déterminée par I’équation (I1.33) : elle est estimée par la
somme de I’énergie de liaison correspondant a la réaction V,,Z,,, — V,,_,Z,,_, + V,Z,

et de I'énergie de migration de I’amas le plus rapide V,Z,.

d*Cv, 2.y,
dtdT

En considérant que la vitesse d’élévation de la température du recuit 6 est constante,

ie. €L = 4 — ( Péquation (VIL1) s'écrit :

La température de dissociation 79%° de I'amas V,,Z,, est atteinte lorsque

[ Edisso Y kB
Tdisso2) - kBTdisso + ln( Edisso

In( ). (VIL2)

Les températures de dissociation des amas ont été déterminées en estimant la fré-

! et en prenant la valeur expérimentale de la vitesse

quence d’attaque a 10'3 s~
des recuits (0 — 2,80 K/s) [131, 124]. Compte tenu de l'incertitude des énergies de
dissociation et de migration, celle de la température de dissociation est estimée a
environ 40 °C.

Les énergies de dissociation des amas ont été évaluées pour les amas V,,0,, de

plus basse énergie obtenues par la méthode DFT (¢f. chapitre III). La majorité

150

= 0.



VII.1. Stabilité des amas avec la température

d’entre elles correspond a la dissociation par émission d’une lacune ou d’un mo-
nomére d’oxygéne. Néanmoins, 1’émission d'une bi-lacune V5 est plus avantageuse
d’un point de vue énergétique pour I'amas V,0,, 'amas V;O émettant préféren-
tiellement un amas V30. La résolution de I'équation (VIL.2) donne les valeurs des
températures de dissociation de chaque amas (Figure VII.1). Tous les amas semblent
stables a température ambiante. Au fur et & mesure de 'augmentation de la tem-
pérature, des amas se décomposent petit a petit. Les premiers amas a se dissocier
avant d’avoir atteint les 150 °C sont des amas qui contiennent plus de lacunes que
de solutés (= > 1) (Va, V5, V30, V40, V4O, et V,03) ou des amas qui contiennent
< 1) (VOg et VOy) : les amas tels que = ~ 1 sont

les plus stables. Ces différents régimes ont été mis en évidence dans les chapitres

plus de solutés que de lacunes (=
ITT et V. Ce résultat confirme 'effet stabilisant mutuel des lacunes et des atomes
d’oxygene. Il est intéressant de noter que 'amas V30 ne se dissocie qu’a partir de
100 °C : il peut donc potentiellement exister a température ambiante et avoir un
effet sur la diffusion de I'oxygéne (c¢f. chapitre IV). Puis, au-dela de 450 °C environ,
seuls subsistent les amas VO, VO,, V505 et V304,.

600 : : : ;
§ A V,0_ .
> 500 @ V,0,, v ®
2 & V.0,V
3 400 f -
8 v VO,
2 i
5 <
S 300 |- ¢ . O i
g 2
o
3 2004 -
Y]
\g ’ A A A \ 74

100 -
g O \%
'_ -

L 1 L 1 L 1 L
05 1 2 3 4

Nombre d’atomes d’oxygene, m

FIGURE VII.1 Température de dissociation (°C) des amas V,,, n variant de 1 a 4,
et V,0,,, pour n et m variant de 1 a 4, en fonction du nombre d’atomes d’oxygéne
contenus dans ’amas.

Dans le but de confirmer nos conclusions sur les amas lacunes-oxygéne, nous
avons déterminé les températures de dissociation des amas de plus grandes tailles
(n+m < 100) dont les énergies ont été déterminées par le modeéle d’interaction
sur réseau construit par Schuler a partir de nos résultats ab initio [209]. La descrip-
tion de ces amas a été effectuée dans le chapitre V. Il est important de rappeler

que les configurations déterminées via ce modéle d’interaction sur réseau néces-
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sitent un examen plus approfondi, en particulier lorsque les atomes d’oxygéne sont

en excés (= < 0,3), zone dans laquelle les amas correspondent a des pseudo-

~Y
plaques d’atomes d’oxygéne. Néanmoins, il nous est apparu intéressant d’examiner
ces données en premiére approximation. Les tendances des propriétés de dissocia-
tion des amas par rapport au ratio = semblent valables pour les amas plus gros
m
(Figure VII.2). En effet, les résultats montrent qu’en moyenne les amas qui se dis-

socient a plus haute température sont ceux dont le ratio = est proche de 1.

1000 ————r e

800

600

400

200 fES

Température de dissociation (°C)

MR | MR L
O0,01 0,1 1 10 100
Lacune/oxygene (n/m)

FIGURE VIL.2 - Température de dissociation (°C) des amas V,0,, pour
n + m < 100 en fonction du ratio . Les énergies de ces amas ont été cal-
culées a partir du modéle d’interaction sur réseau paramétré sur des résultats ab
initio construit par Schuler [209]. I.’ensemble des amas obtenus a été décrit dans le
chapitre V.

Ces résultats sont en accord avec I’évolution de la fraction de positons d’anni-
hilations avec des électrons de faible moment S en fonction de la température de
recuit mise en évidence par He [124] (Figure VIIL.3) : en dessous de 150 °C, le para-
métre S évolue trés peu par rapport a la température ambiante. A partir de 150 °C,
une partie des amas V,,0,, commence a se dissocier : une diminution importante du
paramétre S est visible. Puis, la majorité des amas disparait au-dela de 450 °C. Un
scénario pourrait rendre compatible les résultats théoriques avec ceux obtenus ex-
périmentalement : (i) la concentration des amas V,,0,, peu visibles par les positons,
dont le ratio = < 1 (par exemple, VO3 ou VOy), est dominante par rapport a celles
des autres amas qui se dissocient avant 150 °C. Ainsi, lorsque ces amas se dissocient,
le paramétre S est peu modifié par rapport a I’état initial. (ii) quand la température
est supérieure a 150 °C, les amas qui disparaissent en plus grande quantité sont ceux
qui sont plus détectables par les positons, > >1 (par exemple Vj et V,0).

De la méme maniére, les températures de dissociation des amas V,Y,, ont été
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FIGURE VII.3 — Evolutions de la caractéristique d’annihilation S en fonction de la
température de recuit (jusqu’a 550 °C) d’un échantillon de fer implanté en oxygeéne
650 keV a une fluence de 2,2x 10" cm™2. Figure issue de la référence [124].

évaluées. Les énergies de dissociation de chaque amas V,,Y,,, ont été calculées pour la
configuration la plus stable énergétiquement caractérisée a partir de méthodes DF'T
dans le chapitre VI. Elles correspondent toutes a I’émission d’une lacune. Puis, les
températures de dissociation associées a chaque amas ont été estimées en résol-
vant I’équation VIL.2 (Figure VII.4). La majorité d’entre elles apparait entre 400 et
700 °C : les amas V,,Y,, sont donc globalement plus stables vis-a-vis de la tempéra-

ture de dissociation que les amas V,,0,,.
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FIGURE VII.4 — Température de dissociation des amas V,,Y,, pour n et m variant
de 1 & 4 en fonction du nombre d’atomes d’yttrium contenus dans ’amas.

Nos conclusions coincident avec celles résultant des expériences. En effet, les

recuits des échantillons implantés en yttrium dans le fer réalisés par He et al. ont
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montré que le profil de I'yttrium ne change pas pour des températures inférieures
ou égales a 550 °C alors que des amas lacunes-yttrium sont encore détectés [124].
Ces observations suggérent que des amas V,Y,, ne se dissocient pas pour des tem-
pératures allant jusqu’a 550 °C.

La méme démarche a également été suivie pour calculer les températures de
dissociation des amas V,,Ti,,. Les énergies de dissociation ont été évaluées pour les
amas de plus basse énergie V,,Ti,, présentés dans le chapitre VI. Le mécanisme de
dissociation nécessitant le moins d’énergie pour chaque amas correspond & I’émission
d’une lacune. Ainsi, les températures de dissociation ont été calculées pour chaque
amas (Figure VIL5). Elles oscillent entre 75 et 400 °C : vis-a-vis de la température,
les amas V,,Ti,, sont donc globalement les plus instables des amas lacunes-solutés

examinés dans cette partie.
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FiGUuRrE VIL.5 — Température de dissociation des amas V,,Ti,, pour n et m variant
de 1 & 4 en fonction du nombre d’atomes de titane contenus dans ’amas.

De plus, il a été procédé a '’examen des mécanismes de dissociation des amas
VZ0O,, avec Z =Y ou Ti, pour lesquels les énergies de liaison ont été déterminées
dans le chapitre VI. Ces amas émettent préférentiellement un atome d’oxygéne.
Les températures de dissociation ont été analysées pour chacun d’entre eux (Figure
VIL.6). Elles oscillent entre 150 et 300 °C pour les amas V'TiO,,, alors que celles des
amas V'YQO,, sont comprises entre 40 et 400 °C. Les amas V'YQ,, résistent a plus haute
température que les amas V'TiO,,, sauf pour n = 5 et 6, en accord avec leurs énergies
de liaison. En effet, les énergies de liaison des amas VYO,, sont supérieures a celles
de VTiO,, excepté pour n — 5 et 6. Les amas contenant 5 et 6 atomes d’oxygéne
présentent des configurations dans lesquelles ces derniers sont dans des positions

moins stables par rapport a celles des autres atomes d’oxygeéne, d’yttrium, de titane
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(cf. chapitre VI). Mais, le fait qu'un atome d’oxygéne se lie plus avec le complexe
VY plutot qu’avec V'Ti conduit a ce que les amas VYQ,, résistent en moyenne a

plus haute température que les amas V'TiO,, (plus de 100 °C de différence).
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FiGURE VIL.6 — Température de dissociation des amas VYO, et VTiO, pour n
variant de 1 & 6 en fonction du nombre d’atomes d’oxygéne contenus dans ’amas.

Finalement, I’ensemble de ces résultats indique que la probabilité de dissociation
est plus élevée pour les amas V'Ti0O,, et VYQO,,, viennent ensuite les amas V,,Ti,, et
V,0,, et enfin V,)Y,,.

En conclusion, les amas les plus stables concernant le phénoméne de dissociation
sont les amas V,,Y,,, suivis des amas V,,0,, et enfin des amas V'YQO,,, V,,Ti,,, et
VTiO,,.

VII.2 Hiérarchie des mobilités

Apreés avoir déterminé les fenétres de température pour lesquelles les amas lacunes-
solutés survivent, I'objectif de cette partie est de comparer, a I’équilibre thermique
et en sursaturation de lacunes, les mobilités des différentes espéces en fonction de la
température.

Dans un premier temps, nous nous placons a I’équilibre thermique en ne pre-
nant pas en compte les contributions des amas. D’une part, I'oxygéne migre via un
mécanisme interstitiel, d’un site octaédrique a un autre. Son coefficient de diffusion

s’écrit de la maniére suivante :

a? E™ie(O
Do = o exp—(%). (VIL3)
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Le coefficient de diffusion de oxygéne calculé est supérieur de plus d’un ou trois
ordres de grandeur & ceux mesurés expérimentalement [226, 227| (Figure VIL.7). En
effet, il y a un écart non seulement entre le préfacteur utilisé dans nos calculs et ceux
déterminés a partir des expériences (1,7 x10~" m?s™! [227] et 0,40 x 10~* m2s~* |226]
au lieu de 1,39 x 1077 m?s™! d’aprés I'équation (VIIL.3)), mais également entre
'énergie d’activation théorique et celles mesurées (0,88 eV [227] et 1,73 eV [226] au
lieu de 0,56 eV d’aprés nos résultats ab initio). Dans les deux cas, cette différence
pourrait s’expliquer en particulier par le fait que les mesures ont été effectuées
dans du fer contenant des impuretés substitutionnelles (Si ou Al) en quantité non

négligeable.

Température (K)

/

| L | L
1,2 1,6 2,0
Température (1000/K)

FIGURE VIL.7 — Coefficients de diffusion de 'oxygéne (courbe bleue), de I'yttrium
(courbe verte) et du titane (courbe orange) dans le fer a 1’équilibre thermique. Les
données expérimentales du coefficient de diffusion de I'oxygéne sont représentées
par les sphéres bleues ((a) [226] et (b) [227]) et celles du titane par des triangles
orange [133]|. Le coefficient d’auto-diffusion du fer est également représenté pour
comparaison (courbe noire).

D’autre part, les atomes d’yttrium et de titane migrent via des mécanismes
lacunaires. Par conséquent, I'expression du coefficient de diffusion pour Z = Y ou

Ti est : .
Emlg(VZ)

kgT

ou f est le facteur de corrélation évalué dans la partie VI.3.2.1 et Cy, jer, = est la

Dz = agVOfCV,lrenn exXp (_ )7 (VII4)

fraction de lacunes premier voisin du complexe V Z. A 1’équilibre thermique, Cyier,

vaut :
E"(V)
kT

EYV —VZ 1° nn)
kgT

Cy o = €xp(— ) exp ). (VIL5)
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La comparaison des coefficients de diffusion montre qu’a I’équilibre thermique, 'oxy-
gene est l'espéce la plus mobile des trois éléments, suivie de 'yttrium et enfin du
titane (Figure VIL7).

Dans un second temps, nous considérons une situation présentant une sursatu-
ration en lacunes. Lorsque les lacunes sont en exceés, si la concentration en lacunes
est supérieure a celle en oxygéne, la mobilité de 'oxygéne peut étre augmentée grace
a I'amas V30. Par contre, dans le cas contraire, le transport de 'oxygéne peut étre

ralenti par les amas V,,0,, moins mobiles que 1'atome isolé (cf. chapitre IV).

Afin de mettre en évidence les mécanismes de diffusion de I'yttrium et du titane
en présence de lacunes en excés, nous avons procédé de la méme facon que pour
I'oxygene : les données issues de nos calculs ab initio ont été exploitées dans un mo-
déle en dynamique d’amas. Le but de ces simulations est de déterminer le coefficient
de diffusion effective de I'yttrium et du titane en fonction de la concentration totale
en lacunes. Les modéles lacunes-yttrium et lacunes-titane utilisés sont décrits par
I’ensemble des amas suivant : V,,, n < 6et V,Z, avecm < detn—m < 4ou
les amas Vo Z, V372, V,Z sont considérés mobiles, Z étant Y ou Ti. Les paramétres
cinétiques des amas V,,Z sont basés sur les énergies de migration des amas calcu-
lées par des méthodes ab initio (chapitre VI). En ce qui concerne les énergies de
migration des amas V57, elles correspondent a celles déterminées par les méthodes
de type Le Claire en ne tenant pas compte de la fraction de lacunes présentes a
proximité du soluté. Il est a noter que les solutés isolés en site substitutionnel (V' 2)

sont considérés immobiles.

Le nombre et la taille des amas reproduits par les modéles lacunes-yttrium et
lacunes-titane sont ainsi beaucoup plus petits que dans le modéle lacunes-oxygéne.
En effet, aucun modéle d’interaction n’a encore été développé pour les amas V,,Y,,
et V,, Ti,,. Pour vérifier si 'effet des bornes a un impact sur le coefficient de diffusion,
nous avons réduit la taille de I’ensemble des amas reproduits dans le modéle lacunes-
oxygeéne en dynamique d’amas a celle des modéles lacunes-yttrium et lacunes-titane.
Les résultats obtenus a partir du modéle dont la taille des amas est réduite et ceux
prenant en compte des amas de plus grandes tailles (n + m < 100) ont été
confrontés pour des températures comprises entre 300 et 600 K. Il est apparu que
les évolutions des distributions d’amas différent en fonction du temps. Mais nous
retiendrons que le coefficient de diffusion effectif de 'oxygéne est quasiment inchangé
dans les deux cas. Ce résultat justifie donc I'utilisation de ces modéles dont la taille

des amas est réduite par rapport a celui de 'oxygéne pour cette étude.

Dans les conditions initiales de ces simulations, nous considérons que le systéme
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est constitué uniquement de mono-lacunes et d’atomes de solutés substitutionnels
(complexe V' Z). Ni les sources, ni les puits pour les lacunes ou les solutés ne sont pris
en compte dans ces simulations. C’est la raison pour laquelle dans ces conditions de
sursaturation en lacunes, nous nous trouvons dans un cas ou la concentration totale
en lacunes est maintenue constante, a la différence de I’équilibre thermique, ou la
concentration en mono-lacune est fixe a chaque température. Les simulations dans
lesquelles la concentration totale de lacunes est constante sont représentatives de
situations ou elle est importante par rapport a la quantité de lacunes thermiques.

Nous avons montré qu’a I’équilibre thermique, I'yttrium diffuse plus vite que le
titane alors que I'énergie de migration de I'amas V5Y est plus élevée que celle de
VoTi. Ce phénomeéne est da a la forte interaction lacune-yttrium. Par conséquent,
la concentration en lacunes par rapport au soluté pourrait influencer la mobilité des
solutés. Nous avons donc fait varier la concentration totale en lacunes par rapport
a celle du soluté entre 1072 et 10.

Le coefficient de diffusion effectif de Z = Y ou Ti est défini par la somme des

contributions de chaque amas mobile :

C C C
Deff(Z) = DVQZ% + Dvsz% + DV4ZCT‘§1;' (VII6)
Z Z Z

Il est a noter que dans ce calcul, nous ne prenons pas en compte les corrélations.
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FIGURE VIL.8 Evolution de la concentration des amas V,,Z (graphiques supérieurs)
et la contribution de chaque amas au coefficient de diffusion effectif de l'espéce
Z (graphiques inférieurs), Z étant 'yttrium (graphiques de gauche) ou le titane
(graphiques de droite). Les simulations ont été réalisées a 500 K avec Cz = 10** m=3
et g—‘z’ =
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Dans un premier temps, nous souhaitons connaitre I'influence de chaque amas
mobile sur le coefficient de diffusion effectif des solutés. Quelle que soit la concen-
tration totale en lacunes considérée, 'amas V527 controle totalement la mobilité de
I’espéce Z, avec Z =Y ou Ti: la contribution de ’amas V5 Z superpose pratiquement
le coefficient de diffusion effectif de Z. Le cas a 500 K avec g—‘; — 1 est représenté
en guise d’exemple dans la figure VII.8. En effet, les amas V57 et V,Z sont moins
mobiles que I'amas V5Z. Ce phénoméne a pour conséquence de compenser le fait
que la concentration des autres amas mobiles considérés soit supérieure a celle de
I’amas V5Z dans certaines conditions. Par exemple, la concentration de 'amas V,Ti

atteint au maximum une valeur supérieure a dix fois celle de 'amas V5Ti lorsque la
Cv
C;
la contribution de I'amas V5Z reste dominante par rapport a celle de 'amas V7.

concentration totale en lacunes est identique a celle en soluté ( 1) Néanmoins,

Ensuite, il nous a paru intéressant de comparer les coefficients de diffusion des
deux espéces selon la concentration totale de lacunes (Figure VIIL.9). Il s’avére que
le titane diffuse toujours plus vite que I'yttrium. Ce phénoméne s’explique de la
maniére suivante. La fraction d’amas V5Y créée est en moyenne supérieure a celle
en amas V5Ti. Par exemple, il y a 1000 fois plus d’amas V5Y que de V5Ti a la fin de
la simulation (¢ = 10% s) lorsque la concentration totale en lacunes est identique &
celle en solutés. Mais cet écart de concentration d’amas ne compense pas le fait que
'amas V5Ti a une énergie de migration globale (0,68 eV) inférieure a celle de V5Y
(1,22 eV).

Enfin, nous voulons comprendre I'impact de la concentration totale de lacunes

sur la diffusion effective des solutés. Il s’avére que deux régimes se distinguent.

Cy
Cz

est élevée, plus les amas V57 se forment. Ainsi, le coefficient de diffusion effectif

Lorsque le ratio est inférieur ou égal a 1, plus la concentration totale en lacunes

des solutés augmente. Par contre, si le ratio g—‘; est supérieur a 1, la concentration

relative des amas 157 responsable de la mobilité de 'espéce Z diminue vis-a-vis de

la concentration totale des amas V,,Z,,. En effet, des amas plus gros et immobiles

vont se former en plus grande quantité. Par conséquent, le coefficient de diffusion
Cy

effectif diminue. Finalement, selon le ratio Pt I'effet de la lacune peut soit accélérer,

soit ralentir la diffusion des solutés.

Les résultats sur I'yttrium - relatif au titane - sont cohérents avec ceux des
travaux de theése de He [131, 124|. En effet, des recuits ont été réalisés sur des
échantillons de fer o implantés en yttrium dans lesquels des amas lacunes-yttrium
ont été détectés. Dans ces conditions, la concentration totale en lacunes dans les
échantillons est supérieure a celle a I’équilibre thermique, car 'implantation crée

des lacunes en exceés. Il a été montré que le profil de I'yttrium ne change pas pour
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des températures inférieures ou égales a 550 °C alors que des amas lacunes-yttrium
sont encore détectés suggérant que la mobilité de I'yttrium est limitée en présence

d’une sursaturation de lacunes.

Yttrium Titane
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FIGURE VIL9 — Evolution de la concentration de 'amas V57 (graphiques supérieurs)
et du coefficient de diffusion effectif de I'espéce Z (graphiques inférieurs), Z étant
I'yttrium (graphiques de gauche) ou le titane (graphiques de droite). Les simulations
ont été réalisées a 500 K avec Cz = 10*' m™3 et g—‘z’ = 1073 (courbes rouges), 1
(courbes vertes), 10 (courbe bleues).

3

Les coefficients de diffusion obtenus pour 1'oxygéne (¢f. chapitre IV) ont été com-
parés avec ceux de 'yttrium et du titane en sursaturation de lacunes. Lorsqu’il y a
plus de lacunes que d’atomes de solutés, il apparait que I'oxygéne est toujours trés
mobile. Par contre, son coefficient de diffusion peut parfois étre similaire a celui du

titane.

En conclusion,

e & l'équilibre thermique, I'espéce la plus mobile est 1'oxygéne, suivie de
I'yttrium et du titane;

e en sursaturation de lacunes, si la concentration totale en lacunes est su-
périeure a celle en solutés, alors la lacune peut accélérer la diffusion de
I'oxygene et ralentir celle de I'yttrium et du titane, et inversement :

e le titane est plus mobile que I'yttrium lorsque la concentration en lacunes

est sursaturée.
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VII.3 Compétition entre les différents éléments lors

de I’agglomération des amas

Aprés avoir mis en exergue les propriétés de dissociation et de migration des
amas en fonction de la température, nous souhaitons regrouper I’ensemble de ces ré-
sultats pour répondre a la question du role des lacunes et des atomes d’oxygéne dans
les premiéres étapes de formation des petites nanoparticules. Quelles sont les forces
motrices initiales 7 C’est la raison pour laquelle les premiéres étapes d’aggloméra-
tion des amas ont été examinées dans un systéme contenant des atomes d’oxygeéne,
d’yttrium, de titane ainsi que des lacunes.

L’ensemble des données obtenues par des méthodes ab initio a été exploité dans
un modéle en dynamique d’amas. Ainsi, les amas pris en compte dans nos simulations
sont les suivants :

o V,, n<6;
¢ O, mMm<6;V,0,n<6;V0O,,,m<6;V,0,,,nm<4;
e V.Y, m<detn—m<4;
o V.Ti,, m<detn—m <4,
e VYO,,, m <6; VTiO,,, m <6;
VLoYTi; VoYTiO; V5YTi.
Les espéces mobiles considérées sont :
o V,, n<6;
e O, VO, V5,0, V50, Oy, VOy;
VoY, V3Y, ViY,
VoTi, V3Ti, V,Ti.
Dans cette partie, le modeéle multi-composants du code CRESCENDO a été

employé pour prendre en compte ce systéme complexe.

Les concentrations relatives entre les différents solutés sont fixées par rapport
aux données expérimentales (Tableau I.1). La quantité en Y203 vaut généralement
0,30 % ; la concentration en oxygéne est donc fixée a 0,19 % atomique, et celle en
yttrium a 0,13 % atomique. La quantité de titane est variable selon les nuances:
elle est arbitrairement fixée a 0,26 % atomique (nuance 14YWT par exemple). Ne
connaissant pas exactement la quantité de lacunes, cette derniére a été maintenue
a une concentration relative a celle en oxygéne (g—g vaut 0,1, 1 et 10). Pour la
température, nous considérons les cas intermédiaires entre deux conditions : juste
aprés le broyage a température ambiante (environ 300 K), et pendant la phase de
dégazage avant le filage (environ 600 K).

Le premier but est d’évaluer dans ces différentes conditions les coefficients de
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diffusion des différents solutés considérés dans cette étude. Comme dans le chapitre
V, le coefficient effectif de chaque espéce Z est déterminé comme étant la somme

des contributions de chaque amas mobile :

. C
DMNZ)= Y D“C’_tzl:’“ (VILT)

HEMz

ot C%¥* est la concentration totale en espéce Z. L’ensemble des amas mobiles de
loxygéne Mg contient les amas O, VO,15,0, V50, VOs et O, celui de 'yttrium
My les amas 1LY, V3Y et V,Y, enfin celui du titane My les amas V5Ti, V5Ti et
Vi Ti.

Quelle que soit la concentration totale en lacunes considérée (0,1, 1 ou 10), la
premiére espéce a se mouvoir est I'oxygéne conduisant a la formation d’amas VO,,,
VTiO,, et VYO, (Figure VII.10). Puis, la lacune migre permettant I’agglomération
des amas V,,0,,, V,,Ti,, et V,,Y,,. La lacune permet également de former au fur et a
mesure des amas mobiles V,,0, V,,Ti et V,,Y. Ensuite, la quantité d’amas VoTiet V5Y
qui migre devient importante activant ainsi la diffusion du titane et de I'yttrium.
Mais, comme 'énergie de migration des amas V5Ti est plus faible que celle des amas

15Y, la migration est plus rapide pour le titane que pour I'yttrium.

Selon le ratio g—g utilisé comme variable, plusieurs comportements apparaissent

en ce qui concerne la diffusion du titane par rapport a celle de I'yttrium. Lorsque

Cy
Co

supérieur a celui du titane (Figures VIL.10 (a) et (b)). En effet, la fraction d’amas

le ratio est inférieur ou égal a 1, le coefficient de diffusion de I'yttrium est
V5Ti sur 'ensemble des amas contenant du titane est trés faible par rapport a celle
de 'amas V4Y sur la concentration totale d’amas contenant de I'yttrium. Ainsi, la
fraction d’amas mobiles est importante pour I'yttrium. Par contre, si le ratio g—g est
supérieur a 1, le coefficient de diffusion du titane est supérieur a celui de I'yttrium
(Figure VII.10 (¢)). Dans ce cas, les amas V,,Y mobiles disparaissent au détriment de
la formation d’amas V,,Y,, plus gros et immobiles, alors que les amas V,,'Ti mobiles
survivent en grande quantité par rapport a ’ensemble des amas V,,Ti,,. Il est & noter
que 'oxygéne a également un role sur la migration de I'yttrium et du titane. En effet,
I'oxygéne diminue la formation des amas V57 en utilisant les lacunes dans des amas

V,,0,,. Ce phénoméne est plus important pour 'yttrium que pour le titane.

Le second objectif est de quantifier le role des lacunes pour former des amas
immobiles, potentiels noyaux d’agglomération pour former des nanoparticules. La
concentration d’amas immobiles a été évaluée en distinguant la fraction d’amas

immobiles contenant des lacunes (Cimmobile

’ immobile
Veamas €t celle n’en contenant pas Cf; telles

Zamas
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FIGURE VII.10 — Evolution des coefficients de diffusion de la lacune (courbe noire),

de 'oxygéne (courbe bleue), de I'yttrium (courbe verte) et du titane (courbe orange).

Les simulations ont été réalisées a 600 K avec (a) g—; =1, (b) g—; =0,1et (c) g—g = 10.
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que :
immobile C n_,m)
CVeamzé = Z in(1mobi1e ’ (VHS)
(n#0,m)eQ\M
Clams. = 1= CV&RL (VIL9)

avec Q\M est 'ensemble des amas immobiles inclus dans le modéle.

La fraction d’amas immobiles contenant des lacunes dépend fortement de la
concentration totale de ce défaut (Figure VII.11). Si les atomes d’oxygéne sont en
excés par rapport aux lacunes, eg. g—g = 0.1, les amas sans lacune sont toujours
majoritaires. Ils sont constitués des amas V' Z0,, créés par migration de O. Puis,

les amas V,,0,, V,,Y, et V,Ti, commencent & se former grace a la migration de la

lacune.
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FIGURE VIL11 — Evolution de la fraction d’amas contenant des lacunes (courbe
rouge) et celle des amas n’en contenant pas (courbe verte) par rapport a la concen-
tration totale d’amas immobiles. Les simulations ont été réalisées a 300 K avec

Cv Cy _ Cy __
Gr =01, & = Tet G =10,

Cv _
ce = 1), les amas

sans lacune sont également prépondérants dans un premier temps. Mais les atomes

Quand il y a autant de lacunes que d’atomes d’oxygéne (

d’yttrium et de titane vont avoir tendance a former plus d’amas comportant des
lacunes que d’oxygeéne. Ainsi, au bout d’un certain temps dans la simulation (¢ = 1s
dans ce cas), la fraction d’amas immobiles contenant des lacunes va devenir non
négligeable (25%).

Enfin, lorsque les lacunes sont en excés par rapport a 'oxygéne, eg. le ratio g—g
vaut 10, les amas immobiles contenant des lacunes deviennent méme majoritaires
(aprés quelques dizaines de secondes dans ce cas). Par conséquent, selon leur concen-

tration, la densité d’amas contenant des lacunes peut étre élevée.
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Compte tenu de ce résultat, il nous a paru intéressant de quantifier la concentra-
tion totale d’amas immobiles selon la concentration totale de lacunes & une tempé-
rature donnée (Figure VII.12) En somme, cette concentration représente le nombre
de sites possibles d’agglomération selon la concentration totale de lacunes. Les ré-
sultats des simulations effectuées a 300 K sont représentés pour illustrer un exemple.
Lorsque la concentration totale de lacunes est identique a celle d’atomes d’oxygénes
(g—g = 1), la concentration en amas immobiles vaut environ 1,2 x10%m=2 a ¢ = 103 s.
Si la concentration en lacunes est plus faible que celle en oxygéne (g—‘é < 1), alors la
concentration totale en amas immobiles est relativement similaire au cas précédent
(1,1 x10%m—3 a t = 103 s). En revanche, au cours des simulations dans lesquelles la
concentration totale en lacunes est supérieure a celle en oxygeéne (g—g > 1), la concen-
tration totale en amas immobiles devient beaucoup plus importante que celles des
deux cas précédents : elle est doublée. Par conséquent, si la concentration totale
en lacunes est importante par rapport a celle des solutés, il y a plus de petits amas
immobiles créés qui pourraient, potentiellement servir de noyaux aux nanoparticules.
Or, un point essentiel pour obtenir un acier ODS ayant des propriétés satisfaisantes
a haute température et sous irradiation est que la distribution des nanoparticules
dans le matériau soit fine. Ainsi, il est possible d’imaginer que les lacunes pourraient

étre un parameétre a controler pour optimiser la fabrication de ces aciers.
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FIGURE VII.12 — Evolution de la concentration totale d’amas immobiles en fonction

du temps. Les simulations ont été réalisées a 300 K avec g—g — 0,1 (courbe rouge),
% = 1 (courbe verte) et % = 10 (courbe bleue).
(e} (e]

Il est important de mentionner que les conclusions produites a ’aide de ce modéle
préliminaire en dynamique d’amas sont valables dans la limite de la taille des amas
examinés. En effet, trés peu d’amas ternaires ont été pris en compte, et les amas de
grandes tailles ne I'ont pas été. Il faudrait donc augmenter la base de données de

ce modéle afin de compléter notre étude. De plus, les puits de lacunes (dislocations,
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joints de grains etc.) ont été négligés dans cette étude en considérant un systéme
fermé. En présence de ces puits, la concentration totale en lacunes diminue par rap-
port a celle que nous avons imposé dans ces simulations. Ainsi, il est possible que
le systéme se trouvant initialement dans les conditions ot la concentration totale de

lacunes est plus faible que celle en soluté présente finalement des conditions opposées.

En conclusion, des comportements différents sur la diffusion du titane et de

I'yttrium, ainsi que sur la concentration d’amas immobiles sont observés selon

les conditions de concentration totale de lacunes par rapport a celle en oxygéne :

e I'yttrium diffuse plus vite que le titane si la concentration totale en la-
cunes est inférieure ou égale a celle en oxygéne,

e la formation d’amas immobiles est favorisée si la concentration totale en

lacunes est supérieure a celle en oxygéne.

VI1.4 Conclusion

Les roles des lacunes et de 'oxygéne dans les propriétés d’agglomération et de
diffusion pour un systéme Y-Ti-O-V dans le fer a ont été examinés afin d’améliorer
notre compréhension des mécanismes de formation des nanoparticules au vu de
I’ensemble des résultats rapportés dans les chapitres précédents.

La premiére étape a consisté a évaluer la stabilité des amas analysés au cours
de ces travaux de theése vis-a-vis de la dissociation. Pour cela, un modele simple
de dissociation du premier ordre a été utilisé pour calculer les températures de
dissociation des amas. Ces résultats ont montré que les amas qui ont la possibilité
de survivre aux plus hautes températures sont les amas V,,Y,,, suivis des amas V,,0,,
et enfin des amas VYO,,, V,,Ti,,, et VTiO,,.

Dans la deuxiéme partie, nous avons comparé les propriétés de diffusion des
solutés & I'équilibre thermique et dans des conditions de sursaturation de lacunes.
Dans tous les cas, Poxygéne est 'espéce la plus mobile. Par contre, U'yttrium diffuse
plus vite que le titane a 1’équilibre thermique, alors que le phénoméne inverse est
observé en sursaturation de lacunes. En effet, a 1’équilibre thermique, l'origine de
ce classement est due a la forte énergie de liaison entre le complexe VY et V qui
augmente la probabilité de trouver une lacune en position 1" nn du complexe VY,
et donc sa mobilité. Par contre, alors qu’a I’équilibre thermique la mobilité des amas
n’est pas prise en compte, en présence d’une sursaturation de lacunes, 'amas V52
controle la diffusion de l'espece Z, 'amas V5Y ayant une énergie de migration plus
élevée que celui VoTi.

Pour finir, I’ensemble des données relatives aux propriétés de formation et de
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migration des amas obtenues par des méthodes ab initio au cours de ces travaux de
thése ont été rassemblées dans un modéle multi-composants en dynamique d’amas.
Ce modéle a été exploité afin de mettre en évidence le role des lacunes et des atomes
d’oxygeéne dans les mécanismes de diffusion et d’agglomération des espéces lors-
qu’elles sont toutes présentes en méme temps. Pour cela, la concentration totale de
lacunes a été fixée a différents niveaux par rapport a celle en oxygéne. Dans tous
les cas, les premiéres espéces a migrer dans le systéme sont les monomeéres d’oxy-
gene. Puis, si la concentration totale en lacunes est supérieure a celle en oxygeéne, le
titane diffuse plus vite que I'yttrium, et inversement. De plus, il est apparu que le
nombre de petits amas immobiles potentiellement capables de jouer le role de noyaux
dans 'agglomération des nanoparticules augmente avec la concentration totale en
lacunes. Par conséquent, la tendance porte a croire que plus la concentration totale
en lacunes est grande, plus la distribution des nanoparticules dans le matériau est
fine.

Finalement, la lacune pourrait avoir une influence importante dans les premiéres
étapes de la formation des nanoparticules. La clef de volite manquante a cette étude
est de connaitre plus en détail la concentration des lacunes présentes dans le maté-
riau, ce qui nécessite des études plus poussées pour tenir compte en particulier de
I’évolution de la microstructure compléte des aciers ODS au cours de leur fabrication
(densité de dislocations, de joints de grains).

A la suite de ce chapitre, nous allons conclure sur 'ensemble de ces travaux.
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Conclusions générales et

perspectives

Les aciers ODS sont des aciers renforcés par dispersion de nano-oxydes composés
généralement d’yttrium et de titane. Ils ont été sélectionnés, car ils présentent des
propriétés de tenue aux hautes températures et sous irradiation nécessaires pour
résister aux conditions de fonctionnement auxquelles seront soumis les réacteurs nu-
cléaires du futur. Ces caractéristiques sont principalement attribuées a la présence
d’une distribution de précipités nanométriques qui conjuguent a la fois le role de
renfort mécanique et de piége pour les défauts d’irradiation. Au cours de ces tra-
vaux de thése, nous avons tenté de mettre en évidence les phénomeénes a ’origine de
leurs formations, et en particulier les interactions entre les lacunes et les éléments
d’alliage d’un acier ODS modéle composé d’atomes d’oxygeéne, d’yttrium, de titane,

ainsi que de lacunes dans le fer a.

Dans la premiére partie de ces travaux de théses, nous avons étudié d’une maniére
systématique les propriétés des amas contenant des solutés interstitiels C, N ou O
et les lacunes dans le fer a a partir de calculs de type ab initio. En effet, du fait de
la présence dans le fer ao de ces trois solutés interstitiels, nous avons fait le choix de

comparer les propriétés de I'oxygéne a celles des deux autres éléments.

Nos résultats ont permis de confirmer que I'agglomération de chacun de ces trois
solutés est favorisée par la présence de lacunes. En particulier, nous avons mis en
évidence que les amas lacunes-oxygéne sont beaucoup plus stables que ceux lacunes-
azote ou lacunes-carbone. Ce constat est lié a la plus forte attraction de la lacune
avec I'atome d’oxygéne par rapport a celles avec les autres solutés. La caractéristique
que nous avons révélée résulte du fait que dans le fer «, le volume effectif de 'oxy-
géne est plus gros que celui du carbone alors que le rayon atomique du carbone est
plus grand que celui de I'atome d’oxygéne. Il s’est avéré que ce phénoméne découle
du type d’interaction entre le soluté et les atomes de fer environnants : la force de

cette interaction décroit du carbone vers I'oxygéne (covalent vers ionique) en suivant
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I’ordre du tableau périodique des éléments de Mendeleiev. De plus, nous avons noté
que les configurations des amas différent selon les caractéristiques électroniques des
solutés. Il a été vérifié que la formation de dimeéres de carbone est énergétiquement
trés favorable en raison de la forte liaison covalente carbone-carbone, contraire-
ment aux cas de l'azote et de 'oxygéne. En plus de compléter notre compréhension
du comportement des solutés interstitiels dans les matériaux a structure cubique
centrée, cette analyse systématique des propriétés des amas lacunes-solutés pour
les trois éléments C, N et O nous a permis de mettre en évidence des points clés
controlant les propriétés des amas aux échelles supérieures. Il a ainsi été possible
de paramétrer des modéles d’interaction sur réseau pour les systémes contenant du
carbone, de 'azote, de I'oxygéne et des lacunes dans le fer a [209]. Ces modéles a
plus grande échelle ont démontré les conséquences thermodynamiques de certaines
propriétés atomiques marquantes. En particulier, nos résultats ont montré que la
forte interaction entre une lacune et un atome d’oxygéne pouvait conduire ce der-
nier a avoir un effet significatif sur I’énergie de formation de la lacune ainsi que sur
la concentration totale en oxygéne et en lacunes dans la matrice de fer, ce qui a été

par la suite établi par 1'application de ces modéles [210, 208|.

Aprés avoir mis en évidence que des amas contenant des lacunes (V') et des solutés
interstitiels (X) sont énergétiquement stables, la deuxiéme partie de nos travaux a
consisté a analyser leurs propriétés cinétiques afin de savoir si ces amas lacunes-
solutés interstitiels pouvaient étre mobiles. Pour le vérifier, nous avons examiné les
mécanismes possibles de migration de deux types d’amas : les amas dominants en
terme de concentration dans les solutions solides a 1’équilibre, a savoir VX et V X5,
et les amas qui pourraient se former en sursaturation de lacunes, XV5 et X V3, car

les bi-lacunes et tri-lacunes sont plus mobiles que les mono-lacunes dans le fer a.

Les mécanismes de diffusion possibles ont été déterminés pour les amas VX,
VX5, XV5 et XV5. Nous avons ainsi démontré que trois solutés interstitiels ont éga-
lement des comportements similaires d'un point de vue de la diffusion : (i) les amas
dominants & I’équilibre thermique (VX et V' X5) sont beaucoup moins mobiles que
le soluté isolé; (ii) les amas qui pourraient se former en présence de lacunes en excés
(VoX et V3X) sont trés mobiles par rapport aux amas VX et VX,. Il est & noter
que la forte mobilité des amas V,, X est due au fait qu’ils peuvent migrer sans se
dissocier complétement. Le résultat remarquable de cette étude est que 'amas 13X
est le plus mobile de tous les amas V, X, examinés pour les trois solutés. En ce qui
concerne le cas de 'oxygéne, il a été établi qu’il posséde une énergie de migration

similaire & celle de I'atome isolé, alors que celle de 'amas V3C est méme plus faible
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que celle de 'atome de carbone isolé. Nous avons pu en conclure que les lacunes ne
ralentiraient pas nécessairement la mobilité des solutés interstitiels, et pourraient

méme l'accélérer.

A ce stade, le résultat le plus significatif réside dans la forte mobilité des amas
V53X. Dans ce contexte, nous avons ainsi voulu évaluer I'influence de ces petits amas
mobiles sur I'évolution de la microstructure. Pour cela, un modéle en dynamique
d’amas a été élaboré en utilisant principalement en données d’entrée ’ensemble des
énergies de liaison et de migration que nous avons obtenues par calculs ab initio sur
les amas lacunes-oxygene. Nous avons ainsi démontré qu’en présence de lacunes en
exces, les petits amas V,,0,, mobiles peuvent avoir un impact a la fois sur le transport
de 'oxygéne dans le fer ainsi que sur la distribution des amas. La présence des amas
V30 trés mobiles méne méme dans certains cas a une augmentation du coefficient
de diffusion de 'oxygéne, phénoméne par ailleurs expérimentalement observé apres
irradiation aux protons ou implantation d’oxygéne dans du fer. Il a donc été prouvé
que la mobilité des amas lacunes-solutés est une propriété essentielle, en particulier
lorsque le matériau se trouve dans des conditions extrémes créant une sursaturation

de lacunes.

Aprés avoir focalisé notre attention sur les interactions entre les lacunes et les
solutés interstitiels, nous avons examiné celles entre les lacunes et les solutés substi-
tutionnels de notre systéme d’étude, a savoir les atomes d’yttrium et de titane. Ces
deux solutés se repoussant, la formation d’amas composés a la fois d’atomes d’yt-
trium et de titane est uniquement possible via des lacunes ou des atomes d’oxygéne
avec lesquels ils forment des interactions attractives. C’est la raison pour laquelle
les propriétés des solutés substitutionnels Y et Ti ont été étudiées en présence de
lacunes et d’atomes d’oxygéne dans le fer o a partir de calculs ab initio. 11 a de plus
été confirmé que ces solutés favorisent 'agglomération des atomes d’oxygéne et des
lacunes. En particulier, il a été démontré que ces atomes substitutionnels ont ten-
dance a se positionner au centre des amas lacunaires. En ce qui concerne 'yttrium,
cette caractéristique a été constatée dés qu’il est proche d’une lacune, alors que le

titane nécessite la présence d’au moins deux lacunes.

Notre étude a ensuite consisté a examiner les mobilités de I'yttrium et du titane
pour compléter notre connaissance sur les mécanismes de formation des nanopar-
ticules. Dans un premier temps, 1'utilisation de modéle de type Le Claire nous a
permis de déterminer le coefficient de diffusion du titane. Une expression simplifiée

du coefficient de diffusion de I'yttrium a été utilisée, car il n’est pas stable dans le
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site substitutionnel lorsqu’il est premier voisin d’une lacune. Nos calculs ont ainsi
permis de mettre en évidence qu’a I’équilibre thermique, 'yttrium diffuse plus vite
que le titane dans le fer o grace a sa forte interaction avec la lacune. D’autre part,
au vu de nos précédents résultats sur les amas lacunes-solutés intertistiels, les pos-
sibilités de mécanismes de diffusion ont été examinées pour des petits amas V,, 2.
Nous en avons déduit que la mobilité des amas V,,Ti est supérieure a celles de V,,Y.
Par ailleurs, nous avons révélé qu’elle diminue avec le nombre de lacunes contenues
dans I'amas pour les deux solutés. Nous avons ainsi prouvé qu’a l'inverse des solu-
tés interstitiels, la mobilité des solutés substitutionnels ne serait pas nécessairement

accélérée en présence de lacunes.

Dans la derniére partie de nos travaux, nous avons souhaité expliquer une partie
des mécanismes de formation des amas potentiellement a I'origine des nanoparticules
a partir de I'’ensemble des résultats obtenus au cours de ces travaux. Dans un premier
temps, nous avons étudié la stabilité des amas considérés par rapport a la dissociation
afin de les comparer a des résultats expérimentaux. Il a été ainsi démontré que les
amas qui ont la possibilité de survivre aux plus hautes températures sont les amas
V.Y, suivis des amas V,,0,,, et enfin des amas VYO,,, V,,Ti,,, et VTiO,,. Nous avons
de plus constaté des analogies marquantes entre nos conclusions et celles obtenues a
partir d’expériences réalisées sur des échantillons de fer implantés avec de I'yttrium

et de I'oxygéne.

Dans un deuxiéme temps, les propriétés de diffusion des solutés ont été comparées
a l'équilibre thermique et dans des conditions de sursaturation de lacunes. Nous
avons prouvé qu’a l'équilibre thermique, I'oxygéne est 1'espéce la plus mobile, suivie
de I'yttrium et du titane. Par ailleurs, en présence de lacunes en excés, il a été
démontré que le transport des solutés est dépendant de la concentration totale de
lacunes par rapport a celle en solutés : la mobilité de I'oxygéne peut étre accélérée
s’il y a plus de lacunes que d’atomes d’oxygéne dans le systéme, alors que celles de
I'yttrium et du titane peuvent étre au contraire ralenties. En particulier, en ce qui
concerne la mobilité relative des espéces yttrium et titane, des conclusions différentes
ont été obtenues selon le régime de concentration de lacunes; (i) U'yttrium diffuse
plus vite que le titane a l'équilibre thermique, car la forte énergie de liaison de
I'yttrium avec la lacune augmente la possibilité qu'une lacune se situe en position
1" nn du soluté; (ii) la mobilité du titane est plus élevée que celle de I'yttrium en
sursaturation de lacunes. I.’amas V5Y a une énergie de migration plus élevée que
I’amas V5 Ti et la fraction d’amas V52 qui controle la diffusion de ces éléments n’est

pas suffisamment élevée dans le cas de I'yttrium par rapport au titane a cause de la
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Finalement, un modéle multi-composants préliminaire en dynamique d’amas basé
sur les résultats ab initio de ces travaux de thése a été utilisé pour examiner les effets
collectifs des différentes espéces dans leurs mécanismes de diffusion et d’aggloméra-
tion pour un systéme Y-Ti-O-V. Nous avons pour cela souhaité illustrer les tendances
des propriétés de diffusion et d’agglomération en fonction de la concentration totale
de lacunes par rapport a celle en oxygéne. En ce qui concerne la diffusion, il a été
prouvé que l'oxygéne est la premiére espéce & migrer quelle que soit la concentration
totale en lacunes. Puis, le titane diffuse plus vite que I'yttrium si la concentration
totale en lacunes est supérieure a celle en oxygene, et inversement. Nous avons de
plus examiné le nombre de petits amas immobiles qui se forment et qui pourraient
potentiellement jouer le role de noyaux dans ’agglomération des nanoparticules. Il
a été constaté que ce nombre croit fortement lorsque la concentration totale en la-
cunes est supérieure a celle en oxygéne. Par conséquent, nous en avons déduit qu’il
serait possible d’imaginer que les lacunes pourraient étre un parameétre a contro-
ler pour optimiser la fabrication des aciers ODS pour lesquels une distribution fine
des nanoparticules dans le matériau représente une caractéristique fondamentale lui

permettant d’avoir les critéres requis a haute température et sous irradiation.

Cependant, si nos résultats ont dans ’ensemble clairement montré I'importance
des lacunes dans les premiéres étapes de la formation des nanoparticules, la connais-
sance précise de la concentration en lacunes présentes dans le matériau fait défaut.
En effet, la microstructure de ces matériaux au cours de leur fabrication est com-
plexe (dislocations, joints de grains, etc.). Ce modéle constitue donc une étape pré-
liminaire, en particulier par rapport a la quantité d’amas ternaires considérés. Les
configurations et les énergies des amas de plus grandes tailles pourraient en parti-
culier étre prédites a partir des résultats sur le comportement de ceux de petites
tailles. Notons enfin que I'effett du chrome qui est un des constituants principaux
de la matrice des aciers ODS n’a pas été examiné dans ces travaux. Il est probable
que les principales propriétés des amas examinés changent en se placant dans un
réseau fer-chrome a la place du fer o parfait. La prise en compte de ces éléments
pourrait donc changer les conclusions de cette derniére partie. Il serait ainsi utile de
réaliser des études théoriques a partir de modéles qui reproduisent plus précisément

la microstructure des aciers ODS dans les différents stades de leur élaboration.

Néanmoins, notre travail permet de compléter les études actuelles utilisant des
modéles multi-composants a une plus grande échelle basés sur les données ab initio
pour répondre en particulier aux questions concernant la contribution des lacunes

par rapport a 'oxygéne dans les mécanismes de formation des nanoparticules dans
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les aciers ODS. En effet, des simulations Monte Carlo atomique basées sur des mo-
déles d’interaction sur réseau, paramétrés sur des résultats ab initio, avaient déja
été utilisées pour déterminer les structures et la composition des nanoparticules en
fonction de la température en particulier. Une des contributions de notre travail par
rapport a ces derniers est principalement la prise en compte de la mobilité des amas
dans le systéeme grace a une étude détaillée de type ab initio sur les propriétés de
migration des amas lacunes-solutés. De plus, il est possible a terme de pouvoir com-
parer nos résultats a des expériences avec des matériaux modéles sur des propriétés
macroscopiques. Paramétrer ce modéle multi-composants en dynamique d’amas avec
un modéle d’interaction prenant en compte tous les éléments présents dans les aciers
ODS pourrait faire 'objet de travaux a venir, comme il a été fait dans le systéme
composé de lacunes et d’atomes de carbone, d’azote et d’oxygéne dans le fer a en

se basant sur nos résultats ab initio [210, 209].
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Caroline BAROUH

Modélisation multi-échelle de l'interaction entre les éléments d'alliages
et les lacunes dans les aciers ferritiques

Résumé :

Cette thése est consacrée a I'étude des interactions entre les lacunes et les éléments d'alliages d’'un acier
renforcé par une dispersion de nano-oxydes (ODS (Oxide Dispersion Strengthened)), matériau de structure
envisagé pour les réacteurs nucléaires du futur. Ces travaux ont été réalisés pour un systéme simplifié
constitué d'une matrice de fer a contenant de I'oxygéne, de I'yttrium, du titane et des lacunes a partir de
modélisations multi-échelles. Nous nous sommes attachés en particulier au réle des lacunes formées en
exces au cours de I'élaboration de ces aciers. La stabilité et la mobilité des amas lacunes-solutés ont été
examinées a partir de calculs ab initio, d’'une part, pour 'oxygeéne qui a été comparé au carbone et a I'azote,
solutés interstitiels également présents dans les aciers, et d’autre part, pour le titane et I'yttrium, solutés
substitutionnels. Les trois solutés interstitiels ont révélé un comportement trés analogue. L'impact de la
mobilité des amas lacunes-solutés a été établi en utilisant un modéle en dynamique d’amas paramétré sur
nos résultats ab initio. Il a été ainsi démontré que, en sursaturation de lacunes, la diffusion des solutés
interstitiels peut étre accélérée, alors que celle des solutés substitutionnels ne I'est pas forcément. Ces
conclusions se sont avérées cohérentes avec des observations expérimentales existantes. L'ensemble de
ces résultats ont ensuite été exploité pour améliorer notre compréhension des mécanismes de formation des
nanoparticules. Il est apparu que la diffusion relative de I'yttrium et du titane, ainsi que le nombre de noyaux
potentiels pour former des nanoparticules dépendent de la concentration en lacunes dans le systéme.

Mots clés : modélisation multi-échelle, ab initio, acier ODS, amas lacunes-solutés, mobilité

Multiscale modeling of interactions between vacancies and alloying
elements in ferritic alloys.

Abstract:

This PhD thesis is devoted to the study of interactions between vacancies and alloying elements in Oxide
Dispersion Strengthened (ODS) steels, which are promising candidate materials for future nuclear reactors.
This work is based on multiscale modeling of a simplified system composed by oxygen, yttrium and titanium
atoms and vacancies in an a-iron lattice. We particularly focused on the role of vacancies which are created
in excess during the fabrication of these steels. The stability and mobility of vacancy-solute clusters have
been examined using ab initio calculations for oxygen, on one hand, which has been systematically
compared to carbon and nitrogen, interstitial solutes frequently present in iron-based materials, and, on the
other hand, for substitutional solutes : titanium and yttrium. The three interstitial solutes show very similar
energetic and kinetic behaviors. The impact of small mobile vacancy-solute clusters has been verified using
a cluster dynamics model based on our ab initio results. It has been thus demonstrated that with
oversaturation of vacancies, diffusion of interstitial solutes may be accelerated, while substitutional solutes
do not become necessarily faster. These conclusions are consistent with existing experimental observations.
All these results have been then used to complete our understanding of nanoclusters formation mechanisms.
It appeared that the relative mobility of yttrium and titanium, as well as the number of potential nuclei to form
nanoparticles strongly depend on the total vacancy concentration in the system.

Keywords: multiscale modeling, ab initio, ODS steels, vacancies-solutes clusters, diffusion
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