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Résumé

Ce travail s’inscrit dans ’étude du comportement des céramiques soumises
& des irradiations par des particules chargées ou non. Dans ce cadre, nous
avons développé une nouvelle application de la diffraction X en incidence ras-
ante pour quantifier les évolutions de 'ordre & longue portée au sein de solides
irradiés (post doctorat de M. Dutheil). Cet outil, couplé a des analyses par
spectroscopie Raman (collaboration avec le Laboratoire de I’'Etat Condensé de
I"Université du Mans), a permis de suivre ’évolution des parameétres d’ordre
dans des solides irradiés. Nous avons pu montrer que dans certains oxydes,
les effets d’irradiation déclenchent des transitions de phases de type ordre-
désordre (these de C. Dodane) et, ce qui est plus surprenant, des transitions
de phases displacives (collaboration avec I'Institut de Physique Nucléaire de
Lyon). A partir de ce travail expérimental, nous avons réalisé une premiére
modélisation de ces transitions de phases induites par l'irradiation (collabo-
ration avec le laboratoire Structure Propriétés et Modélisation des Solides de
I’Ecole Centrale de Paris). Les données quantitatives obtenues sur les évolu-
tions des paramétres d’ordre ont permis d’expliquer ces transitions de phases
dans le cadre de la thermodynamique des phénoménes hors équilibre.

Enfin, nous présentons les axes de recherche que nous comptons dévelop-
per afin de poursuivre et de généraliser une telle modélisation. Le but de ce
travail est de fournir des méthodes pour optimiser les matériaux utilisés dans
I'industrie nucléaire.
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1 Curriculum Vitae

David SIMEONE

25-01-1968

Ingénieur de I’Ecole Centrale de Paris

Docteur en Physique : spécialité physique des matériaux

These : Contribution & I’étude du comportement sous irradiation d’une céramique
d’intérét nucléaire : le B4C.

1.1 Sujet de Recherche

Depuis 1994 : Ingénieur de recherche au CEA au sein de la Direction des Réac-
teurs Nucléaires de Saclay, au Service d’Etude des Matériaux Irradiés puis au Ser-
vice de Recherche en Métallurgie Appliquée. Ce poste est essentiellement un poste
de recherche en physique du solide axé sur ’étude des matériaux soumis a des ir-
radiations neutroniques ou ioniques. En se basant sur les connaissances actuelles de
thermodynamique hors équilibre, nous avons essayé de décrire 1’évolution de nou-
velles phases, conditionnant les propriétés physiques des céramiques sous irradiation.
Nous étudions 4 la fois le comportement de céramiques métalliques (carbures ZrC et
TiC), semi-conductrices (B4C) et isolantes (structure fluorine, structure spinelle). Le
but de ces études consiste a développer des modéles thermodynamiques de stabilité
des matériaux soumis a des irradiations induites par des ions de forte énergie, simu-
lant les effets d’irradiation produits dans ces matériaux par les produits de fission de
I'uranium, ou de faible énergie cinétique, simulant les effets d’irradiation produits
par les neutrons.
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1.6.2 Stages post doctoraux

2001-2003 : Encadrement du stage de M. Dutheil. Son travail a été axé sur la
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1.7 Enseignement

1999 : 20 heures de cours données a I’Ecole Centrale de Paris en option Physique,
sur les phénomeénes de transport dans les solides.
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sur les transitions de phases et la théorie de Landau dans les solides.

2003 : 20 heures de cours données & I’Ecole Centrale de Paris en option Physique,
sur les transitions de phases et la théorie de Landau dans les solides.



2 Sujet de recherche

2.1 Introduction

Bien que les matériaux de structure des réacteurs nucléaires (gaines et cuves)
soient principalement des matériaux métalliques, les matériaux céramiques sont
également présents, le principal d’entre eux étant le combustible nucléaire (UOs).
Son évolution et sa perte d’intégrité sous irradiation pénalisent la durée de vie du
réacteur. D’autres oxydes se forment au sein des réacteurs durant leur fonction-
nement. La zircone, produit de corrosion des gaines des combustibles nucléaires, en
est un exemple. Cette couche n’a pas de caractére passivant et est plus dure que le
métal formant les gaines de combustibles ; en rigidifiant les gaines combustibles, elle
les fragilise et limite ainsi la durée de vie des assemblages de combustibles nucléaires.

L’émergence de nouveaux types de réacteurs fonctionnant a haute température
(1200°C) impose 'utilisation de céramiques réfractaires ou de composites céramiques-
métal ne fluant pas et ayant une ductilité suffisante a de telles températures.

D’autres céramiques interviennent dans ’aval du cycle nucléaire. Les composés
oxydes de type spinelle sont des candidats prometteurs comme matrices hotes pour
la transmutation des actinides de haute activité.

Enfin, certaines céramiques, telles les apatites, sont envisagées comme matrices
de conditionnement des actinides et de certains produits de fission (Cs, I).

L’ensemble de ces considérations conduit & la nécessité d'une étude plus ap-
profondie du comportement des matériaux céramiques en conditions d’usage ex-
trémes. En particulier, la connaissance de la stabilité et de I’évolution des propriétés
physiques, thermiques et mécaniques de ces matériaux soumis & des rayonnements
ionisants est un impératif pour proposer des matériaux céramiques aptes a remplir
leur fonction dans des conditions de sécurité optimum et ainsi valider leur utilisation
dans les applications nucléaires. Notre travail s’inscrit dans ce cadre.

La partie de la physique consacrée a 1’étude des effets d’irradiation dans les
solides occupe une place importante dans le domaine de la science des matériaux.
Avec le développement de 'industrie nucléaire, comprendre le comportement des
matériaux sous irradiation s’est avéré crucial pour améliorer la sécurité et la durée
de vie des centrales nucléaires. Depuis la mise en évidence de V'effet Wigner et la
découverte du gonflement des aciers, il est connu que les matériaux peuvent avoir
des comportements inattendus sous irradiation. A partir des années 1960, un effort
expérimental important a été poursuivi pour obtenir des informations fiables sur le



comportement des métaux irradiés par des neutrons a différentes températures. Ces
résultats expérimentaux, associés a des simulations d’irradiation neutronique par des
ions de faible ou forte énergie cinétique, ont permis de construire un solide corpus
de connaissances expérimentales pour modéliser le comportement sous irradiation
des métaux et des alliages [1]. En ce qui concerne le comportement sous irradiation
des céramiques, la situation est tout autre. Hormis la description de 'effet Wigner
dans les graphites, un tel effort expérimental n’a pas été réalisé sur les matériaux
céramiques (2] [3] [4] : les trés nombreux articles concernant le comportement des
céramiques sous irradiation restent trés descriptifs. Contrairement au cas des métaux
et des alliages, ot les atomes peuvent étre considérés comme isolés les uns des autres.
La grande variété des liaisons chimiques existant dans les céramiques, interaction
coulombienne de longue portée dans les oxydes comme ZrQO,, liaisons covalentes
directionnelles dans les matériaux covalents comme B4C ou mélange des trois types
de liaisons, ionique, covalente et métallique, comme cela est le cas dans les carbures
comme ZrC, rend la mise en évidence d’une évolution dans leur comportement sous
irradiation plus complexe que dans le cas des métaux [5].

Sur le plan théorique, ’étude du comportement des matériaux sous irradiation
s’inscrit dans le cadre de la thermodynamique des phénoménes irréversibles [6], ex-
tension de la thermodynamique classique [7]. Elle se base sur I’existence de potentiels
"dynamiques" permettant de décrire non plus des états d’équilibre associés a des flux
thermodynamiques nuls, mais des états "stationnaires" associés a des flux non nuls
mais indépendants du temps. La thermodynamique des phénoménes irréversibles,
dont le principal outil est 1'utilisation des équations maitresses [8], a été utilisée par
de nombreux auteurs dans la science des matériaux pour expliquer par exemple les
évolutions temporelles de la magnétisation dans des solides ferromagnétiques [9] et
'évolution de parois de domaines ferroélastiques [10]. Des études antérieures réal-
isées sur des alliages binaires ont montré que les effets d’irradiation dans ces alliages
pouvaient se modéliser dans ce cadre [11] [12].

Le but de notre travail est la généralisation d’une telle approche aux matériaux
céramiques. Nous avons donc tenté de modéliser I'impact des défauts d’irradiation
sur les propriétés structurales des céramiques. Pour cela, notre attention s’est fo-
calisée sur ’étude des transitions de phase aisément observables par diffraction et
modélisables dans le cadre de la théorie de Landau. Afin de se concentrer essen-
tiellement sur la réponse du matériau tout en conservant une portée générale, nous
avons sélectionné deux familles d’isolants présentant une réponse analogue lorsqu’ils
sont irradiés par des ions de faible ou forte énergie cinétique : un représentant de
la structure fluorine, ZrO,, possédant une structure cristalline relativement com-
pacte et des spinelles, MgAl,O4 MgCrsO4 et ZnAl,O4, contenant beaucoup de sites
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cristallins non occupés. En effet, dans les structures de type spinelle, seuls 1/8 des
sites tétraédriques et 1/2 des sites octaédriques sont effectivement occupés. L’étude
de la stabilité de cette classe de matériaux sous irradiation a permis d’estimer 1'im-
pact des substitutions cationiques sur le comportement structural de ces matériaux.

Aprés un bref rappel historique sur les effets d’irradiation élémentaires induits
par des ions de forte ou faible énergie cinétique dans les solides, ainsi que sur les tech-
niques expérimentales utilisées pour traquer les évolutions des structures cristallines
de ces solides, nous donnerons les résultats obtenus sur ces deux systémes, 1'un
présentant des changements de phase sous température et pression et 'autre ne
présentant, a notre connaissance, aucun changement de phase sous température et
pression. Enfin, nous détaillerons les différents axes de développement que nous al-
lons poursuivre dans les années a venir afin de mieux décrire le comportement sous
irradiation des solides non métalliques.

2.2 Etat de l’art

Pendant prés de soixante années, les efforts des physiciens se sont portés sur la
description des interactions élémentaires régissant les collisions entre un ion inci-
dent d’énergie donnée, trés supérieure a 1’électron-volt, avec les atomes formant un
cristal. En pénétrant dans le cristal, I’ion incident perd son énergie cinétique dans
de nombreuses collisions avec les atomes et les électrons du solide [13]. Suivant I'im-
portance relative de ces collisions nucléaires et électroniques et la nature (isolant,
semi-conducteur, métal) du matériau irradié, différents types de défauts (amas de
défauts, centres colorés..) vont apparaitre dans les solides, et donc modifier leur
microstructure et induire dans certains cas I’apparition de nouvelles phases [14] [15].

2.2.1 Meécanismes élémentaires

Les dommages produits dans le cristal lors du ralentissement de I'ion incident,
de charge Z, dépendent des différentes valeurs des sections efficaces de collisions.

Pour un ion incident ayant une vitesse v, inférieure a vgZ/3 (ou v est la vitesse
de Bohr), Iion incident subit de fortes déviations de sa trajectoire dues aux collisions
coulombiennes entre 'ion et les noyaux des atomes du cristal. Durant les collisions les
plus violentes, il transmet une partie importante de son énergie cinétique aux atomes
du cristal, qui deviennent & leur tour des projectiles. Il y a apparition de cascades de
déplacements. D’abord décrite dans I'approximation des collisions binaires permet-
tant de séparer l'effet de 'ion incident sur les noyaux et les électrons composant le
cristal [16] [17], la description des cascades de déplacements trouve sa forme la plus
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aboutie dans 'utilisation de la dynamique moléculaire [18]. A la fin d’une cascade
de déplacements, typiquement 100 picosecondes aprés le passage de 'ion incident,
un nombre restreint de défauts subsistent. Sous le vocable défaut, nous définissons
les atomes occupant des sites cristallins interdits par la symétrie (interstitiel), ’ab-
scence d’atomes dans les sites occupés hors irradiation (lacune) et le remplacement
d’atomes d’une espéce par une autre pour les matériaux polyatomiques (défauts
d’anti-sites). Ce nombre est trés supérieur a la quantité de défauts autorisée par les
lois de la thermodynamique classique dans le solide a la méme température hors
irradiation.

Pour un ion incident ayant une vitesse v supérieure & vpZ'/3, I’ion incident est
principalement ralenti par les collisions avec les électrons du solide et sa trajectoire
est peu déviée. Il n’y a quasiment pas de cascades de déplacements dans ce cas. Lors
du passage de lion dans une tranche Ax de matiére, un grand nombre d’électrons
sont éjectés. Il semble qu’'un plasma d’électrons soit alors créé dans le cristal durant
un temps court. Deux modeéles distincts tentent d’expliquer la réaction du cristal
a un tel plasma : la pointe thermique [19] et 'explosion coulombienne [14], [20].
Cependant, ces deux modéles se révelent actuellement incapables de décrire claire-
ment 'apparition de défauts au sein des solides lors d’une irradiation avec des ions
de forte énergie cinétique.

Il est possible de définir, du moins pour les irradiations par des ions de faible
énergie cinétique, des "sections efficaces" de production de défauts qui mesurent le
bouleversement du réseau cristallin. La multiplication de cette section efficace par
la fluence des particules incidentes produit un nombre sans dimension, le "déplace-
ments par atome" (dpa), qui permet de comparer des effets d’irradiation induits par
les neutrons et les ions de faible énergie cinétique. Cet estimateur grossier permet de
relier le taux de production des défauts ponctuels qui représente la "driving force"
responsable de I’évolution des propriétés structurales et physiques des solides sous
irradiation aux parameétres expérimentaux que sont le flux et la température d’irra-
diation. Il n’existe actuellement aucun estimateur permettant de relier la quantité
de défauts créée par le passage d’ions de forte énergie cinétique avec les paramétres
expérimentaux que sont I’énergie cinétique des ions, le flux et la température d’ir-
radiation.

2.2.2 Thermodynamique hors équilibre

Au niveau microscopique, I’existence d’un taux de production de défauts ponctuels
conduit a l'apparition au sein du solide irradié d’une trés importante concentra-
tion de défauts. Une telle concentration ne peut exister dans les cristaux dans les
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conditions usuelles de température et de pression hors irradiation. L’existence de
tels défauts, ou des défauts étendus qu'’ils produisent (boucles de dislocations, cav-
ités), mettent le solide dans des conditions thermodynamiques hors équilibre. L’état
du solide ne peut alors plus étre décrit par 'extrémisation de potentiels thermo-
dynamiques et dépend explicitement de parameétres de controle que sont 1’énergie
cinétique des projectiles incidents, leur flux et la température d’irradiation. Ces
parameétres conditionnent I'excés de défauts présents dans le cristal par rapport a
un état d’équilibre thermodynamique. De plus, la maniére dont cette énergie est
déposée (topologie des cascades de déplacement, taux d’Energie Lineique...) semble
affecter le taux de production de défauts ponctuels de maniére importante.

Par analogie avec la théorie des processus thermodynamiques hors équilibre
développée par Prigogine et al. pour les réactions chimiques soumises a des sol-
licitations extérieures (driving forces), Martin et al. ont pu expliquer par un simple
modele d’Ising I’évolution d’un alliage binaire sous irradiation [11]. Dans un tel
modele, le taux de production de défauts est décrit par un coefficient balistique
permettant aux atomes d’occuper certains sites, et I’état stationnaire du systéme
est obtenu par une analyse de I’équation maitresse prenant en compte ce coefficient
balllistique [21].

Bien que la nature des liaisons chimiques dans certaines céramiques soit tres
différente de celle d'un alliage métallique, une question s’impose : peut-on appliquer
un tel modeéle pour décrire I’évolution de céramiques sous irradiation ou un modeéle
de type Bragg William ne peut décrire correctement 1’énergie interne a cause de
I’existence de potentiels électrostatiques & longue portée ? Si oui, comment intégrer
dans un tel modéle la grande gamme de liaisons chimiques qui existent dans les
céramiques ? Dans les céramiques ioniques, il existe en effet des forces coulombiennes
entre les anions et les cations qui imposent des conditions supplémentaires pour
I’écriture des densités de probabilité de saut w;;.

2.2.3 Meéthodes d’analyse

Pour confronter les résultats théoriques aux résultats expérimentaux, il faut pos-
séder des techniques d’analyse efficaces permettant de collecter le maximum d’in-
formations sur I’évolution du cristal irradié. Une des méthodes les plus appropriées
pour observer I’évolution des matériaux irradiés par des particules est la diffraction,
qui fournit de nombreuses informations sur la microstructure, la structure moyenne
et Pordre a longue portée dans les solides [22] : 1a Microscopie Electronique a Trans-
mission est la technique de diffraction la plus utilisée. En mode image, elle décrit
les défauts étendus produits par irradiation : boucles de dislocations, cavités... En
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mode diffraction, la trés forte interaction entre les électrons du faisceau incident et
ceux composant le solide étudié permet en particulier de mettre en évidence 1’ex-
istence de sur-structures. Cependant, 1’analyse des clichés de diffraction (position
précise, largeur et intensité des taches de diffraction), se révéle trés complexe. En
effet, simuler un diagramme de diffraction conduit & tenir compte des diffusions
multiples. Cela implique donc de calculer la fonction d’onde des électrons dans le
cristal (théorie dynamique de la diffraction) [23]. De plus, la grande fragilité des
céramiques rend laborieuse, voire périlleuse la fabrication de lames minces. Toutes
ces raisons rendent cette technique difficile d’utilisation. La diffraction des rayons
X et des neutrons, modélisable par la théorie cinématique de la diffraction, permet
d’obtenir des informations précises sur I’évolution structurale des solides (groupe
d’espace, position des atomes, champ de déformation). Cependant, les techniques
usuelles de diffraction X et neutronique s’avérent inefficaces pour analyser le com-
portement des solides irradiés par des ions de faible énergie cinétique. En effet, le
libre parcours moyen des photons (respectivement des neutrons) est de l'ordre de 10
pm (10 cm), largement supérieur a la profondeur irradiée (de I'ordre de 0,1 ym) par
des ions de faible énergie cinétique.

Pour mesurer les différents effets induits par les irradiations ioniques dans les
céramiques étudiées, nous avons mis en place une nouvelle technique basée sur la
diffraction des rayons X en incidence rasante. Cette technique repose sur le fait
que les électrons sont liés aux noyaux. Il faut donc ajouter aux facteurs de dif-
fusion atomique classique un terme complexe traduisant le fait que, pour certaines
fréquences associées a des écarts entre deux niveaux d’énergie des électrons de coeur,
un phénomeéne de résonance apparait. Cette résonance se traduit mathématiquement
par I'ajout de facteurs de diffusion dits anomaux. Ces termes conduisent & une mod-
ification de la constante diélectrique du matériau et donc & une modification de
I'indice de réfraction du solide. Il est alors possible de controler la profondeur de
pénétration des rayons X dans le solide en modifiant I’angle d’incidence du faisceau
de rayons X [24]. La figure 1 représente I’évolution de la profondeur sondée par un
faisceau de rayons X en fonction de l'incidence du faisceau.
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Figure 1 : Calcul de la profondeur de pénétration (atténuation en 1/e) d’un
faisceau de rayons X en fonction de l’angle d’incidence du faisceau X pour ZrQOs,.
La courbe rouge représente la profondeur de pénétration calculée sans tenir compte
de la diffusion anomale alors que la courbe noire représente l’effet des facteurs de

diffusion anomauz sur la profondeur de pénétration du faisceau X.

En se basant sur des travaux antérieurs [25], nous avons caractérisé les princi-
palles aberrations optiques des spectres de diffraction X associées & l'utilisation de
Iincidence rasante. Ce travail nous a permis de modifier un programme Rietveld
d’analyse des spectres de diffraction X pour prendre en compte ces aberrations op-
tiques (en particulier I’existence d’un angle critique de diffraction). Cette technique
particuliere nous permet donc d’obtenir toutes les informations utiles sur la struc-
ture atomique "moyenne" des solides cristallins (groupe d’espace, position atomique
moyenne, Debye Waller, taux d’occupation...) dans les matériaux irradiés par des
faisceaux d’ions de faible énergie cinétique [24].

D’autres techniques, telles la spectroscopie Raman et 'EXAFS (Extended X ray
Absorption Fine Structure) ont été utilisées et associées a la diffraction en inci-
dence rasante pour suivre les évolutions locales (symétrie locale) des solides étudiés
sous irradiation. L’apparition de nouveaux pics a permis de mettre en évidence des
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variation de symétries locales ainsi que l'identification précise de nouvelles phases
produites par l'irradiation.
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3 Reésultats expérimentaux

Nous présentons dans cette partie les résultats expérimentaux mettant en évi-
dence 'apparition de nouvelles phases sous irradiation dans la zircone et certains
spinelles.

3.1 Etude de la transition de phase induite sous irradiation
dans ZrO,

La zircone, ZrO,, posséde une structure cristalline de type fluorine. 1l existe dif-
férents polymorphes de zircone dans le diagramme de phase (P,T) hors irradiation
[26]. A la pression atmosphérique et a la température ambiante, seule la phase mon-
oclinique C3, associée au groupe d’espace P2;/c existe [27]. Vers 1400K, une tran-
sition de phase du premier ordre apparait et la phase du cristal devient tétragonale
associée au groupe d’espace D} (P4y/nmc) [28]. Enfin vers 2600K, une transition
de phase du deuxiéme ordre conduit & la phase cubique O3 (Fm3m) [28]. Lorsque
la pression augmente, une phase orthorhombique de type D3> (Pbca) apparait sous
une pression isostatique de 3,5 GPa [29]. Enfin au-dessus de 16 GPa, une deuxié¢me
phase orthorhombique de type D3 (Pnam) apparait [26].

3.1.1 Etude de la transition de phase monoclinique-tétragonale dans
ZrQO; hors irradiation

L’existence d’'une transition de phase monoclinique-tétragonale en fonction de
la température est décrite par plusieurs auteurs [30], [31], [32]. Bien qu'il existe
de fortes présomptions du caractére displacif (mouvement collectif d’atomes) de
cette transition, aucune modélisation physique de cette transition dans le cadre de
la théorie de Landau n’a jamais été proposée. Notre travail s’est donc attaché a
mieux décrire cette transition de phase hors irradiation. Pour cela, nous avons suivi
I’évolution des sous-réseaux oxygene et zirconium en fonction de la température
par diffraction neutronique. Seule cette technique permet de suivre correctement les
évolutions des deux sous-réseaux, car les facteurs de diffusion atomique neutronique
de 'oxygene et du zirconium sont différents.

Ce travail, réalisé en collaboration avec I'Institut Laue-Langevin, a permis de
mesurer précisement les évolutions des positions des atomes de zirconium et d’oxygéne
(cf. figure 2) ainsi que 1'évolution de la distorsion monoclinique (cf. figure 3) existant
dans la phase monoclinique, en fonction de la température.
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Figure 2 : Fvolution des coordonnées réduites des atomes de Zr dans la maille
monoclinique de ZrQOsy en fonction de la température. Le mouvement de ces atomes
suit une loi du type racine carrée en fonction de la température. T. est la
température critique associée a la transition de phase et vaut 1500K. Les carrés
noirs correspondent au mesures réalisées lors du chauffage de | *échantillon alors
que les ronds correspondent aur mesures réalisées lors du refroidissement.
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Figure 3 : Evolution de l’angle de la phase monoclinique de ZrQOs (i.e du champ de
déformation) en fonction de la température. Cette distorsion suit une loi linéaire
sur les 100 premiers degrés en-dessous de T'. et suit ensuite une lot du type racine
carrée en fonction de la température. T, est la température critique associée a la
transition de phase et vaut 1500K.

Ce travail nous a permis de modéliser la transition de phase monoclinique-
tétragonale, dans le cadre de la théorie de Landau [33]. Dans ce formalisme, les
déplacements des atomes de Zr et d’O sont alors des parameétres d’ordre principaux
(POP), alors que le champ de déformation décrit par la distorsion monoclinique
est un parameétre d’ordre secondaire (POS). La transition de phase monoclinique-
tétragonale de la zircone est dite semi-reconstructive. Le nombre d’atomes d’oxygéene
entourant un cation Zr** passe de 7 (monoclinique) a 8 (tétragonale). Pour décrire
une telle transition de phase associée & d’importants mouvements des atomes dans le
cadre de la théorie de Landau, nous avons été amenés & décomposer cette transition
en deux transitions de phase : 'une permettant de passer de la phase tétragonale
(phase de haute symeétrie) vers une phase orthorhombique instable (différente des
phase orthorhombiques observées a haute pression), 'autre de la phase orthorhom-
bique vers la phase monoclinique. L’intérét de la phase orthorhombique instable est
d’amplifier le mouvement des atomes et donc de doter la transition de son caractére
reconstructif. La transition de phase monoclinique-tétragonale du premier ordre est
ainsi décrite par deux transitions de phase successives du deuxiéme ordre [34]. Le
résultat de cette analyse nous a permis de montrer clairement que 1’énergie libre F
associée a la transition monoclinique-tétragonale se décrit a ’aide d’un polynéme
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de degré 6 en fonction des POP et du POS. L’intérét d'une telle description est de
faire apparaitre le tenseur de déformation élastique dans le mécanisme de transition
de phase.

Afin d’estimer I'importance de 'intensité de couplage POP-POS dans le calcul
de I’énergie libre, nous avons étudié le comportement de nano-cristaux de zircone.
En effet, dans ces nano cristaux, 1’existence d’'une énergie de surface conduit a l'ex-
istence d'un champ de déformation volumique non nul au sein du cristal (figure
4). De nombreuses expériences réalisées depuis les années 1960 [35] ont montré que
lorsque la taille des grains de la zircone monoclinique diminue, la transition de phase
monoclinique-tétragonale apparait pour une taille moyenne des grains inférieure &
environ 50 nanomeétres. La phase tétragonale est alors piégée (figure 5). Le suivi par
diffraction neutronique de la transition tétragonale monoclinique en fonction de la
taille des grains, nous a permis de mettre clairement en évidence I'impact du champ
de déformation sur la stabilité des phases dans la zircone. Nous avons pu ainsi prou-
ver qu’il existe un trés fort terme de couplage entre les POP et le POS dans ce solide

[36].
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Figure 4 : Fvolution du champ de déformation volumique dans un nano-cristal de
zircone en fonction de la taille du cristal. Seule la composante du champ de
déformation volumique, ess, associée a la variation du paramétre c, évolue avec la
taille des grains.

Le champ de déformation volumique présent dans le grain a pour effet de dimin-
uer la température critique de la transition tetragonale monoclinique dans le cadre
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de la théorie de Landau. Pour une importante valeur du champ de déformation (es3
de T'ordre de quelques pour cent), la température effective de la transition devient
inférieure & la température ambiante. La phase tétragonale est alors piégée a la
température ambiante.
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Figure 5 : Evolution de la fraction volumique de la phase tétragonale de la zircone
en fonction de la taille des grains. La courbe en trait plein décrivant [’évolution de
la fraction volumique de la phase tétragonale en fonction de la taille des grains
rend compte des points expérimentaux (carrés noirs).

Ce travail démontre qu’il existe un fort couplage entre les POP et les POS dans
la zircone. Un tel couplage conduit de plus & renormaliser la température critique
controlant la transition de phase monoclinque tétragonale. Un tel résultat sera utilisé
par la suite pour mieux comprendre le comportement sous irradiation de la zircone.

3.1.2 Mise en évidence de ’apparition de la phase tétragonale sous ir-
radiation

Pour caractériser structuralement (parameétres de maille, groupe d’espace, posi-
tion des atomes) la nouvelle phase produite dans la zircone monoclinique irradiée,
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nous avons irradié une zircone monoclinique non dopée par des ions bismuth de
800 keV. L’intérét d’une telle irradiation est évident : nous avons créé des cascades
de déplacements dans les échantillons sans les activer. La figure 6 présente les pro-
fils de dommage et d’implantation dans des échantillons de zircone irradiés (calcul
TRIM [37]). La profondeur de la zone de dommage n’excéde pas 0,1 pm, et seule
la technique de l'incidence rasante permet d’analyser cette zone par diffraction des
rayons X. L’analyse des diagrammes de diffraction a mis en évidence ’apparition
d’une nouvelle phase induite par l'irradiation dans la zone ou le pic de dommage
est important (jusqu’a 0,1 gum de profondeur). L’analyse Rietveld des diagrammes
de diffraction semble montrer que la phase formée sous irradiation est plutot tétrag-
onale que cubique. Bien qu’il existe quelques travaux antérieurs aux notres sur le
comportement de la zircone monoclinique sous irradiation neutronique et ionique
[38], ces études, basées sur | ’'emploi de la Microscopie Electronique & Transmission,
ne pouvaient décrire correctement la phase formée sous irradiation. Lorsque la tem-
pérature décroit, la phase cubique devient tétragonale. Cette transition de phase est
du second ordre. Les parameétres de maille des deux phases sont donc trés proches
et les clichés de MET ne permettent pas de les différencier.

=
'9 —
% 144 S
=
2 12 L 12 2
b =)
< 5
b10— < 10 -—
2 E
g 8- Ls S
z - %
32
g 67 Fo <
& =
S 4- L4 2
o o
g )
8 24 L, B
g 3]
= 0
—— . ——— 1
100 1000

depth (Angstrom)

Figure 6 : Profils de dommage et d’implantation produits par une irradiation avec
des ions Bi d’énergie cinétique de 800 keV dans une couche de zircone
monoclinique.
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Afin de confirmer la détermination du groupe d’espace obtenue par I’analyse en
diffraction des rayons X, nous avons utilisé une technique complémentaire : la spec-
troscopie Raman. En se basant sur un calcul de dynamique de réseau [39], un travail
en collaboration avec I’Université du Mans nous a permis de mesurer et d’interpréter
la signature Raman de la couche de zircone endommagée de 0,1 pym de profondeur
(cf. figure 7). La spectroscopie Raman permet de distinguer trés clairement les deux
phases. En effet, la phase cubique associée au groupe d’espace Fm3m posséde un seul
pic de diffraction vers 605 cm™?, alors que la phase tétragonale associée au groupe
d’espace P4, /nmc posséde six pics Raman, dont un pic intense vers 250 cm™!. La
figure 6 présente la comparaison entre des spectres Raman d’échantillons de zircone
non irradiée (graphe a) et irradiée par des ions Bi de 800 keV (graphe b). Une bosse
située vers 250 cm™! associé & la phase tétragonale apparait sur le graphe b de la
figure 7.
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Figure 7 : Spectre Raman enregistré sur une zircone irradiée par des ions Bi ayant

une énergie cinétique de 800 keV avec une fluence de 10Y° ecm™2 (graphe b) et non

irradiée (graphe a). Nous voyons apparaitre une bosse vers 250 ecm™" associée a la
phase tétragonale sur le graphe b.

Ce travail [40] montre que sous irradiation, la transition de phase monoclinique-
tétragonale se produit & température ambiante.
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Afin de mieux caractériser cette transition de phase, nous avons sondé le matériau
pour différentes valeurs de dpa en utilisant la technique de diffraction X en inci-
dence rasante. Les spectres de diffraction X collectés ont été analysés par la méth-
ode Rietveld afin de determiner les eventuelles évolutions des groupes d’espaces,
des parametres de mailles, des positions atomiques et du désordre induit par l'ir-
radiation (termes de Debye Waller). Tous les clichés de diffraction s’expliquent en
utilisant uniquement les groupes d’espace associés a la zircone quadratique et mono-
clinique. En particulier, aucune évolution des intensités des raies de diffraction de la
zircone tétragonale ou monoclinique n’est observée. Il ne semble pas que ce matériau
soit le lieu d’une transition de type ordre désordre. L’analyse de ce travail nous a
permis de montrer que la zircone produite lors des différentes irradiations ioniques
est isostructurale a la zircone nanométrique. Un tel point sera discuté en détail
dans la modélisation des effets d’irradiation dans la zircone monoclinique. I’analyse
de ces expériences permet de décrire une cinétique de transformation de la phase
monoclinique vers la phase tétragonale en fonction des dpa lors d’une irradiation &
température ambiante pour différents ions (cf. figure 8). La fraction volumique de la
phase tétragonale formée présente une saturation et ne suit pas une loi d’évolution
en fonction des dpa qui serait associée aux recouvrements des cascades de déplace-
ments [41]. En effet, dans un modeéle de recouvrement de cascades de déplacements,
la transformation doit étre totale et donc la fraction volumique de la phase tétrag-
onale doit saturée a 1, et non a 0.9 comme nous l'observons expérimentalement.
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Figure 8 : Fvolution de la concentration volumique de la phase tétragonale de
ZrQ4 en fonction des dpa pour différents ions. Les carrés noirs sont associés aux
irradiations par des tons Bi de 800 keV et les croix sont associées a des
irradiations par des ions Xe de 400 keV.

L’évolution des largeurs des raies de diffraction montre que seul un champ de
déformation local apparait sous irradiation. De plus, ’évolution importante des ter-
mes de Debye Waller des atomes de Zr montre une augmentation du désordre dans
le sous réseau de zirconium. Afin d’étudier la stabilité de la phase tétragonale pro-
duite sous irradiation, nous avons réalisé des recuits isochrones (30 minutes) sur les
pastilles préalablement irradiées. L’analyse de ces recuits hors irradiation montre
qu’au-dessus de 300°C', la phase tétragonale produite sous irradiation se transforme
en phase monoclinique [42], comme le montre la figure 9. Cette transition est alors
irréversible.
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Figure 9 : Fvolution de la fraction volumique de la phase tétragonale de ZrOy en
fonction de la température de recuit pour différents recuits isochrones ( 30
minutes) réalisés sur des échantillons irradiés par des ions différents (ions Bi de
800 keV associés aux carrés noirs et ions Xe de 400 keV associés aux ronds blancs)
a des flux différents (®p; = 10°%cm =257 &y, = 108em2s71) a température
ambiante et sous la méme fluence (10%° cm™*).

D’autres auteurs [43] ont mesuré¢ ’évolution de la zircone monoclinique irradiée
par des ions ayant une forte énergie cinétique au Grand Accélérateur National d’Tons
Lourds (GANIL). En utilisant les mémes moyens expérimentaux, ils ont eux aussi
mis en évidence 'existence d’une transition monoclinique-tétragonale dans la zir-
cone.

Ces différents travaux montrent trés clairement qu’une transition de
phase displacive peut étre induite par une irradiation dans la zircone
monoclinique. De plus, les mécanismes élémentaires de création de dé-
fauts étant trés différents lors d’irradiations par des ions de faible ou forte
énergie cinétique, il semble que cette transition soit peu dépendante des
mécanismes élémentaires de création de défauts.
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3.2 Mise en évidence d’une transition ordre-désordre in-
duite par irradiation : étude des spinelles MgAl,O,, -
MgCry,04 et ZnAl,Oy

Les spinelles MgAl;O4, MgCryOy4 et ZnAl,O4 sont les représentants de la famille
des spinelles de formule générique AB,Oy. Le groupe d’espace associé a ces matériaux
est Fd3m. Hors irradiation, ces solides présentent une transition du type ordre-
désordre en fonction de la température [44]. Les cations A situés dans les sites de
Wyckoff 8a s’échangent avec les cations B, situés sur les sites 16d. Il est possible
de définir un parameétre d’ordre a longue distance pour décrire cette transition soit
dans un modele de type Bragg-William [45], soit dans le cadre du formalisme de
Landau, comme cela a été plus récemment proposé [46].

Afin d’étudier le role de la liaison chimique sur la stabilité sous irradiation de
céramiques isolantes, nous avons décidé d’étudier les structures spinelles. En effet, il
est aisé de réaliser sur ces solides des substitutions cationiques conservant le groupe
d’espace. Nous avons donc élaboré trois composés différents : MgAl,O4, MgCrsO4
et ZnAl,O4. La similitude entre les masses atomiques de Mg et Al ainsi que de
leurs corteges électroniques (Ne3s? et Ne3s?p!) dans MgAl,O4 permet de considerer
MgAl,O4 comme un matériau binaire et d’analyser U'effet de la structure cristalline
sur la stabilité des matériaux binaires (MgAlyOy et ZrO,) lors d’irradiations. Les
comparaisons des comportements sous irradiation de MgCryO4 et de ZnAl,O4 avec
MgAl;O4 permettent d’estimer I'impact des structures électroniques , existence d’un
cortége électronique ayant des électrons p pour Al et des électrons d pour Cr et Zn,
sur le passage des cations en site octaédrique (MgAl,O4 et MgCryOy) et tétraédrique
(MgAl;Oy4 et ZnAl,Oy) sous irradiation.

Avant nos travaux, les comportements sous irradiation neutronique des spinelles
MgCr,04 et MgAl,O4 avaient été étudiés par certains auteurs [47] [48] [49]. D’apres
ces auteurs, ces solides présentent une transition de phase (Fd3m vers Fm3m)
lorsqu’ils sont irradiés par des ions de faible énergie cinétique (Xe de 400 keV) a
trés basse température (100 K) ou par des neutrons a température ambiante. Selon
certains auteurs [48], cette transition de phase induite par l'irradiation conduit a
une disparition des atomes des sites tétraédriques dans le solide. De plus, pour de
fortes fluences d’ions de faible ou forte énergie cinétique, ces auteurs observent une
amorphisation associée a un gonflement macroscopique des spinelles. Pour confirmer
de tels résultats et pour élargir le domaine d’analyse des effets d’irradiation dans ces
composés, nous avons irradié ces matériaux non pas avec des ions de faible énergie
cinétique, mais avec des ions trés énergétiques. dans le cadre d’une these réalisée en
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ZDA1204 | MgCI'QO4 MgA1204
a (A) 8.0743(1) 8.3229(3) | 8.0606(1)
a théorique | 8.064(ref [50]) 8.0088(ref [51])
u (43m) 0.3889 0.3894(3) | 0.3861(2)
u théorique | 0.390(ref [50] 0.388(ref [51])
i 0.081(2) <0.01 <0.01
i théorique | 0 0 0
A 1 1 1
B 2 1.92(1) | 1.90(1)
Rwp (%) | 105 7.42 12.6
Rg (%) 1.73 6.57 2.86
gofF 1.52 1.05 24

TAB. 1 — Détermination & partir des mesures de diffraction des rayons X des
paramétres de mailles , du paramétre cationique et du taux d’inversion initial des
spinelles étudiées avant irradiation Les spinelles élaborés ne présentent qu’une seule
phase et les paramétres structuraux les caractérisant sont proches de ceux publiés
dans la littérature

collaboration avec le GANIL (These de C. Dodane-Thiriet [33]), nous avons irradié
des échantillons de spinelles MgAl,O4, MgCryOy4 et ZnAl;Oy4 par des ions Krypton de
820 MeV a la température ambiante. Durant 'irradiation, des spectres de diffraction
X ont été collectés pour déterminer 1’évolution structurale et mesurer une cinétique
de transformation sous irradiation dans ces solides.

3.2.1 Conditions expérimentales

Différents échantillons de MgAl,O4, MgCr,O4 et ZnAl,O4 ont été élaborés par
frittage. Les masses volumiques de ces échantillons sont respectivement de 3,51 ,3,07
et 2,7 g em™3, qui correspondent & des densités relatives de 98, 67 et 60%. Les
spectres de diffraction de ces échantillons ont été analysés par la méthode Rietveld.
Le tableau 1 présente les mesures des parameétres de mailles, la position de I'atome
d’oxygene dans la maille cristalline, le nombre d’inversion des cations ainsi obtenus.

Ces échantillons ont ensuite été irradiés par des ions 32Kr ayant des énergies
cinétiques de 'ordre de 820 MeV (10 keV/nm) au GANIL.
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La figure 10 présente 1’évolution du pouvoir d’arrét et des pics de dommages en
fonction de la profondeur créés par le passage de ces ions Kr dans ces solides. Les
traits verticaux en pointillés représentent la profondeur maximale sondée (1/u) par
les rayons X. Dans tous les résultats que nous présenterons par la suite, nous pouvons
considérer que les seuls dépots d’énergie dans les zones sondées sont imputables
essentiellement aux collisions inélastiques et associés a des pouvoirs d’arrét a peu
prés constants et égaux respectivement a 11,7 et 9 keV /nm pour MgAl,O4, MgCryO,
et ZIIA1204.

de/dx (keV/nm/ion)
vacancies (x10/um/ion)

T T T T T T
0 20 40 60 80 100
depth (um)

Figure 10 : Evolution du pouvoir d’arrét (échelle de gauche et courbes en traits
pleins) et de la concentration de lacunes générées par le passage des ions Kr
(échelle de droite et courbes en pointillés) en fonction de la profondeur au sein des
trois solides. Les lignes verticales représentent la profondeur mazximale sondée par
les rayons X dans ces solides.

3.2.2 Etude de MgAl,O, irradié par des ions Kr de 820 MeV

Afin de caractériser la phase créée sous irradiation, nous avons donc irradié des
pastilles de MgAl,O4ayant un faible taux d’inversion par des ions Kr ayant une
énergie cinétique de 820 MeV. La tres importante énergie cinétique de ces ions
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incidents nous a permis de suivre par diffraction des rayons X en incidence classique
(11°) I'évolution du matériau au cours de l'irradiation. L’analyse des spectres de
DRX de pastilles de MgAl,O, irradiés par des ions Krypton de 820 MeV montre la
disparition des pics de diffraction associés aux indices de Miller impairs (cf. figure

11).
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Figure 11 : Comparaison entre les spectres de diffraction des échantillons de
spinelles MgAls Oy non irradié (a) et irradié (b) par des ions Kr de 820 MeV.
Seules les raies de diffraction indexées en rouge ne décroissent pas dans la phase
wrradiée.

Lors de l'irradiation de pastilles de MgAl,O4 par des ions Xe de 400 keV a basse
température (100 K), les clichés MET montrent la disparition des mémes pics de
diffraction. Comme pour la zircone, il semble donc que 'irradiation de ce solide par
des ions de faible ou forte énergie cinétique conduit & la méme évolution structurale.

La figure 12 montre 'existence de deux familles de raies ayant des comporte-
ments distincts en fonction de la fluence des ions Kr. Les raies 400 et 440 n’évoluent
pas, alors que les raies 111, 220, 311 et 422 présentent une décroissance exponentielle
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avec la fluence.
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Figure 12 : Evolution des intensités des pics de diffraction de la phase Fd3m du
spinelle MgAls Oy en fonction de la fluence des ions Kr de 820 MeV. Les raies
(400) et (440) n’évoluent pas significativement sous irradiation. Toutes les autres
raies décroissent de maniére exponentielle lorsque la fluence des ions Kr augmente.

L’analyse des diagrammes de diffraction du spinelle en fonction de la fluence
en ions Kr n’a pas montré d’évolution notable du parameétre de maille de la phase
Fd3m durant lirradiation. Afin de mettre en évidence ’éventuelle apparition de
domaines d’anti-phase durant l'irradiation, nous avons analysé les évolutions des
largeurs intégrales des raies de diffraction en fonction du vecteur de diffusion s pour
différentes fluences. Aucune variation notable des largeurs des raies de diffraction ne
se dégage de cette analyse. L’irradiation ne semble donc pas modifier la taille des

20

40 60
F(10"”cm?)

domaines cohérents de diffraction (cf. figure 13).
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Figure 13 : Evolution des largeurs intégrales des pics de diffraction (111), (220) et

(311) en fonction du vecteur de diffusion (diagrammes de Hall-Williamson) pour

différentes fluences. Aucune évolution des largeurs intégrales des pics de Bragg en
fonction de la fluence ne semble se dégager.

Pour définir le groupe d’espace associé a la phase produite par I'irradiation, nous
avons tracé les évolutions des élargissements angulaires des pics de diffraction S*en
fonction des métriques cubique et rhomboédrique dj,, lorsque la transformation
sous irradiation a été achevée. La figure 14 montre clairement que seule la métrique
cubique rend compte des positions de raies observées.
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Figure 14 : Evolution des largeurs intégrales des raies de diffraction, 5y, en
fonction des dj,, pour une métrique cubique (carrés noirs) et rhomboédrique
(o = 60° et a,=a./\/2) (cercles blancs). Seuls les points représentant les d3,,
associés a la métrique cubique s’alignent. Une telle analysa a été effectuée sur
’échantillon le plus irradié (8 10%° cm™2).

A partir de ces résultats, la méthode Rietveld a été utilisée pour affiner le dia-
gramme de diffraction expérimental avec un modele structural, dont le groupe d’es-
pace est Fm3m, et ou les cations Al, Mg et les anions O occupent respectivement
les sites 4a, 8c et 4b. Les facteurs d’accord de l'affinement (Rp=1,9%, gofF=1,1 et
R.,»,=7%) sont de bonne qualité, rendant un tel modeéle structural plausible.

Comme les ions Kr de 820 MeV ont irradi¢ un grand volume de matiére, la
technique EXAFS (Extended X ray Absorption Fine Structure) a été utilisée pour
sonder le volume irradié. Le spectre EXAFS réalisé sur ’échantillon le plus irradié
a clairement permis de confirmer que les ions Al et Mg occupaient simultannément
les sites tétraédriques et octaédriques dans le solide irradié.

Afin d’obtenir des informations sur 1’évolution de I'ordre & courte portée dans ce
solide sous irradiation, nous avons réalisé une spectroscopie Raman sur les pastilles
de MgAl,O4 non irradiée et irradiée. La figure 15 présente la comparaison entre
les deux spectres Raman. Les élargissements des pics Raman situés a 407 et 721
cm ™! sur D'échantillon irradié traduisent 1’existence d'un désordre cationique [52)].
Le pic trés large situé¢ vers 477 cm™! correspond & la densité d’état des phonons
(PDOS) associé a la présence de MgAl,O4 amorphe. Ce pic est en accord avec la
bosse amorphe observée en DRX sur ’échantillon irradié et confirme que le Raman
sonde bien la zone irradiée. Tous les pics Raman observés sur I’échantillon non irradié
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apparaissent sur I’échantillon irradié. Il semble donc que l'ordre & courte distance
n’ait pas été modifié par l'irradiation. En particulier, les tetraédres A(B)Oy et les
octaedres A(B)Og semblent exister dans la nouvelle phase produite sous irradiation
et cette analyse confirme nos résultats EXAFS (cf .[53]).

irradiated  ( x 2478 cps)
—«—unirradiated ( x 1020 cps)

normalized intensity

T T T T — T T
400 600 800 1000

Raman shift (cm'l)

Figure 15 : Comparaison entre les spectres Raman de MgAls Oy irradié (graphe du
bas) et non irradié (graphe du haut). Les pics Raman du spinelle non irradié
semblent se retrouver dans le spectre Raman de [’échantillon irradié, alors que

leurs spectres de diffraction X sont trés différents. L’épaulement situé a 470 ecm™

est associé a la densité d’états des phonons du spinelle et traduit [’existence d’une
phase amorphe. L’indexation des pics Raman par les représentations irréductibles
(R.1.) provient du travail de Cynn et al[54] .

1

Au vu de ces résultats, il semble donc que les anions constituent la structure
hote et que cette structure n’évolue pas sous irradiation comme cela est le cas dans
la zircone irradiée. Les cations Mg et Al semblent occuper partiellement les sites de
Wyckoff 4a et 8¢ du groupe d’espace Fm3m.
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3.2.3 Etude de MgCr;0, irradié par des ions Kr de 820 MeV

Des échantillons de MgCr,Q, irradiés par des neutrons a température ambiante
présentent les mémes clichés de diffraction que le spinelle MgAl,Oy4 [47]. Pour étudier
le comportement de ce matériau soumis a des irradiations par des ions de forte én-
ergie cinétique, nous avons suivi I’évolution structurale du spinelle MgCr,O, irradié
par des ions Kr de 820 MeV a température ambiante par diffraction des rayons X.
La figure 16 présente la comparaison entre les spectres de diffraction X collectés sur

un échantillon de MgCr,O,4 non irradié et irradié¢ & une fluence de 3,8 10'3 cm=2.

2.4 5

2.0 1

0.8+

Intensity (a.u.)

0.4+

0.04

T T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120

Figure 16 : Comparaison entre un spectre de diffraction X obtenu sur un
échantillon de MgCryO4 non irradié (a) et irradié par des ions Kr de 820 MeV &
une fluence de 3,8 103 ecm™2 (b). Seules les raies de diffraction indéxées en rouge

existent dans la phase irradiée.

La figure 17 montre 'existence de deux familles de raies ayant des comportements
distincts en fonction de la fluence des ions Kr. Les raies 400 et 440 n’évoluent pas,
alors que les raies 111, 220 et 311 présentent une décroissance exponentielle avec la
fluence.
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Figure 17 : Evolution des intensités des pics de diffraction de la phase Fd3m du

spinelle MgCrs Oy en fonction de la fluence des ions Kr de 820 MeV. Les raies

(400) et (440) n’évoluent pas sous irradiation. Toutes les autres raies décroissent
de maniére exponentielle lorsque la fluence des ions Kr augmente.

Comme dans le cas du spinelle MgAl,O4, nous n’observons aucune évolution
notable des largeurs intégrales des pics de Bragg de ce spinelle sous irradiation.

Pour une fluence de 3,8 10'3 ions Kr par cm?, nous observons une diminution
trés importante des raies de diffraction associées aux indices de Miller impairs
ainsi que de la raie de diffraction (220). Le diagramme de diffraction réalisé sur ces
échantillons est identique a celui du spinelle MgAl,O, irradié dans des conditions
analogues pour une fluence de 10'* ions Kr par cm?. Afin d’étudier, ’évolution des
symétries locales induites par l'irradiation, nous avons mesuré les spectres Raman
de ce solides avant et aprés irradiation. La figure 18 présente la superposition des
deux spectres Raman.
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Figure 18 : Comparaison des spectres Raman non irradié (figure du haut) et
irradié (figure du bas) collectés sur les échantillons les plus irradiés. Les pics
Raman ont été indexés par les R..I1. d’aprés la référence [55].

Toutes les raies Raman observées sur I’échantillon non irradié apparaissent sur
I’échantillon irradié. Comme pour MgAl,Oy, il semble que les sites tetraedriques
et octaedriques existent encore apreés irradiation pour des fluences ol le spectre de
diffraction est totalement modifié.

L’analyse Rietveld des spectres de diffraction effectuée avec le groupe d’espace
Fd3m, a permis de déterminer les évolutions du paramétre de maille, des paramétres
d’inversions sur les sites 8a et 16d ainsi que 1’évolution de la position moyenne des
atomes d’oxygeéne en fonction de la fluence lors d’irradiation des pastilles de spinelle
de chrome & température ambiante sous un flux de 10*° ecm~2s7! d’ions Kr ayant une
énergie cinétique de 10 MeV /u. La figure 19 présente les résultats de ces évolutions.
De telles évolutions seront discutées dans le chapitre de modélisation (paragraphe
4.2).
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Figurre 19 : Fvolution des paramétres d’inversion sur les sites Sa et 16 d, des
paramétres de maille et de la position moyenne des atomes d’oxygéne en fonction
de la fluence pour le spinel de chrome irradié par des ions Kr de 10 MeV/u a

température ambiante sous un flux de 10'° cm~

2L,

3.2.4 Etude de ZnAl,O, irradié par des ions Kr de 820 MeV

L’analyse par diffraction des rayons X des échantillons de ZnAl,O, irradiés par
les ions Kr de méme énergie ne présente aucun changement du groupe d’espace de
ce matériau, comme le montre la comparaison des spectres de diffraction entre deux
échantillons de ZnAl;O4 non irradié et irradié par des ions Kr de 820 MeV & une
fluence de 10 cm™2 (cf. figure 21). Les variations des intensités de diffraction entre
les échantillons irradié et non irradié s’interprétent comme une variation des taux
d’occupation des atomes de zinc et d’aluminium dans leurs sites respectifs [33].
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Figure 20 : Comparaison entre les spectres de diffraction obtenus sur des
échantillons de spinelle ZnCry Oy non irradié (a) et irradié par des ions Kr de 820
MeV & une fluence de 10** ions em™2 (b). Nous n’observons aucune apparition ou
disparition de pics de diffraction entre les deux spectres. Seule une modulation de
lintensité de diffraction observée est associée a un déplacement d’atomes entre les

sites cationiques 8a et 16d.

Il semble donc que les effets d’irradiation conduisent & une transition de type
ordre-désordre dans ce matériau, ot les cations Zn et Al s’échangent sur les sites 8a
et 16d du groupe Fd3m, comme cela est le cas lors de 1’évolution d’un spinelle en
fonction de la température [45].

[’analyse Rietveld a permis de déterminer les évolution du paramétre d’inver-
sion, du parameétre de maille ainsi que de la position de 'atome d’oxygene associé
au groupe Fd3m (setting 43m) en fonction de la fluence durant différentes irradia-
tions réalisée au GANIL & température ambiante avec un flux de particule de 10*°
cm 25! (figure 21).
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Figure 21 : Evolution du paramétre d’inversion, x, du paramétre de maille a et de
la position moyenne des atomes d’oxygéne, u, en fonction de la fluence lors
d’irradiation réalisées au GANIL de pastilles de spinelle de zinc patr des ions Kr a
température ambiante.

Il est clair que ces trois parametres sont liés car les distances cations oxygeéne
dans les tétraedres et les octaedres doivent étre égales pour assurer la cohésion
de la structure cristalline. Cette condition d’égalité des distances conduit a relier
linéairement le parameétre de maille et la position moyenne de ’atome d’oxygeéne au
parametre d’inversion x.

Dans le chapitre suivant, tous ces résultats vont nous permettre d’ébaucher un
mécanisme d’évolution de ces spinelles sous irradiation.
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4 Modélisation des transitions de phase induites
par ’irradiation

En se basant sur le formalisme mathématique développé par Prigogine et al. [7]
pour étudier la stabilité de systémes chimiques loin de 1’équilibre, Martin et al. [11],
[56], [21], [12] ont essayé de présenter un modeéle décrivant les transitions ordre-
désordre sous irradiation. Leur analyse se base sur un modéle de I’énergie libre de
type Bragg-William pour représenter 1’évolution d’un alliage sous irradiation. Dans
un matériau métallique, les atomes sont séparés par une mer d’électrons et de ce
fait sont considérés comme ayant une charge effective nulle. Ainsi, décrire le dé-
sordre d’une structure par une augmentation de 1’énergie interne au moyen d’une
énergie d’interaction de paire entre proches voisins semble approprié. Utiliser une
telle description pour des céramiques oxydes ot les forces répulsives coulombiennes
sont trés importantes ne nous semble pas licite pour rendre compte de la réponse
du matériau soumis & une irradiation. Cependant, il est possible d’expliquer le com-
portement sous irradiation de ces deux types d’oxydes, la zircone et les spinelles, en
utilisant les équations de cinétique homogéne. Comme les deux oxydes possédent des
structures cristallines tres différentes, il est clair que les défauts induits par 'irradi-
ation vont agir de maniére différente et conduire a I'apparition sous irradiation soit
d’une phase déja existante dans le diagramme de phase pression-température hors
irradiation (zircone) ou d’une nouvelle phase qui n’existe pas dans le diagramme de
phase pression température hors irradiation.

4.1 Modélisation du comportement de ZrO, sous irradiation
Tous nos résultats nous permettent d’étudier le comportement de la zircone

monoclinique sous irradiation.

4.1.1 Meécanisme de transition monoclinique tetragonale hors irradia-
tion

L’étude de I’évolution structurale de la zircone monoclinique en fonction de la
température a permis de mettre en évidence le caractére displacif de la transition
de phase tétragonale monoclinique (cf. figures 2 et 3). Cette transition de phase se
décrit par la condensation de deux phonons au point M de la zone de Brillouin de
la phase tétragonale (cf. figure 22).

40



Ak,

¥

ky

Figure 22 : Représentation de la zone de Brillouin de la phase tétragonale de la
zircone. La condensation des phonons se réalise au point M (1/2,1/2,1/2) de cette
phase.

En utilisant la théorie de Landau des transitions de phase, il est ainsi possible
de décrire I’énergie libre de cette transition en fonction de deux paramétres d’ordre,
n et ¢ (ou plus exactement leurs invariants I;=n? + ¢* et Iy=n¢), qui traduisent le
mouvement collectif des atomes (phonons) mis en jeu lors de la transition et I’évolu-
tion du tenseur décrivant le champ de déformation e; (en notation de Voigt) associé
aux phonons dans le cristal. La transition de phase tétragonale monoclinique impose
une condensation de deux phonons au point M de la zone de Brillouin. Pour éviter le
caractére simultané de cette condensation (non physique), nous avons proposé que
cette condensation se produisait en deux étapes distinctes. La condensation d’un
phonon au point M (invariant I;) conduit & lapparition d’une phase orthorhom-
bique instable, qui induit la condensation du deuxiéme phonon. La nature instable
de cette phase orthorhombique permet 'amplification de petits déplacements atom-
iques (invariant I5) expliquant ainsi le caractére reconstructif (passage de 8 a 7 du
nombre d’atomes d’oxygene voisins du zirconium) de la transition de phase tétrago-
nale monoclinique. L’utilisation de la théorie des groupes permet de définir la forme
la plus générale de F, qui s’écrit alors :
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a b d c
F(I, Iz,e;) = §]1+§([12—2]22)+§([f—311]22)+§[22 (1)

6
1
+§ Z C’ijejei + (f(@l + 62) + 963)11 + h€6(772 — ¢2) + ]{6512
j=1

ou a, b, ¢, d, f, g, h et k sont des coefficients phénoménologiques et

ot les Cj; sont les constantes élastiques associées a la zircone tétragonale.

Une telle écriture de I’énergie libre rend compte, du moins au niveau méso-
scopique, de toutes les observations réalisées sur la transition de phase dans la zir-
cone. Cependant, elle se révele inadaptée pour décrire le comportement de la zircone
irradiée. L’observation en microscopie électronique a transmission d’échantillons de
zircone irradiée n’a pas permis de mettre en évidence la présence de défauts étendus
tels des cavités ou des boucles de dislocations. Nous supposons donc que le seul effet
des irradiations est de produire des défauts simples au sein de la zircone, comme
cela est le cas dans les métaux [1] et d’autres matériaux alcalins [57] [58]. De tels
défauts génerent au sein du solide des champs locaux de déformation. L’existence
de tels champs de déformation apparait lors de 'analyse des largeurs des raies de
diffraction de la zircone tétragonale produite sous irradiation [59]. Le fort couplage
existant dans la zircone entre ce champ de déformation (POS) et les parameétres
d’ordre principaux (I} dans notre cas), mis en évidence lors de I’étude de la zircone
nanométrique, permet alors d’expliquer 'apparition de la phase tétragonale de la
zircone sous irradiation. Ainsi, nous pouvons modéliser le comportement sous irra-
diation de la zircone dans le cadre de la théorie de Landau. Pour tenir compte du
caracteére local des effets d’irradiation, il faut alors déterminer une densité d’énergie
libre. En ne considérant que I'invariant I, associé a 'instablilité de la phase tétrago-
nale et en remplacant a par «(7, —T) ou T. est la température critique (1500K pour
la zircone) et o un parameétre toujours positif, cette densité d’énergie libre s’écrit
alors :

b d

(8}
() = E(Teff—T)fl—ZI12+§ff (2)

ot Tcys est une température effective associée a l'existence d’'un champ de défor-
mation du a la présence de défauts produits lors de l'irradiation. L’existence de ces
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défauts a pour effet de renormaliser la température critique (T,=1500 K) dans la zir-
cone. Il est possible dans le cadre de la théorie de Landau de relier cette température
effective au champ de déformation par I’équation suivante :

e
T.pp=T,—2f = 3
I fa (3)

4.1.2 Meécanisme de transition monoclinique tetragonale sous irradia-
tion

Une telle analyse explique ’apparition de la zircone tétragonale a température
ambiante et I’évolution de la fraction de cette phase tétragonale avec les dpa. En
effet, ’apparition de la phase tétragonale se comprend si nous supposons que les
défauts ponctuels (paires de Frenkel) créés sous irradiation générent un champ de
déformation qui abaisse la température de transition de phase de la zircone en-
dessous de la température d’irradiation. L’évolution de la fraction volumique de la
phase tétragonale avec les dpa semble donc étre uniquement due a I’évolution des
concentrations de défauts avec les dpa. Nous n’avons pas encore pu identifier la
nature précise ni la concentration de ces défauts ponctuels. Les simulations Monte
Carlo (TRIM-98) semblent montrer que les cations Zr*" sont approximativement
deux fois plus déplacés que les anions O% lors d’irradiations par des ions Bi ou
Xe. De plus, les structures cristallines de type fluorine possédent la particularité
de présenter deux sites ayant une méme symétrie locale 4m2, les sites de Wyckoff
2a et 2b. Un des ces sites sur deux (les sites de Wyckoff 2a) est occupé par des
cations de zirconium, 'autre est inoccupé dans la zircone (figure 23). En se basant
sur ces deux remarques, nous supposons que l’irradiation de la zircone
monoclinique par des ions Bi et Xe de faible énergie cinétique conduit
majoritairement & P’apparition de défauts de Frenkel (V3 ,Zr}) dans le
sous-réseau zirconium.
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Figure 23 : Polyédre de coordination des cations de zirconium, situés dans les sites
2a, de la zircone monoclinique. Les sites 2b sont vides.

L’impossibilité pour les atomes d’oxygeéne d’écranter les charges des cations de
zirconium situés sur des sites 2a et 2b voisins (cf. figure 23), conduit alors a une
distorsion des polyéedres de coordination, c’est-a-dire a I’apparition d’un champ de
contrainte local. Un tel champ de contrainte modifie alors la densité d’énergie libre
et conduit & 'apparition de la zircone tétragonale. La longueur de corrélation des
domaines formés est dans ce cas indépendante de la température.

Une telle analyse est confirmée par I’étude de I’évolution de la phase tétragonale
produite sous irradiation lors de recuits aprés irradiation (cf. figure 9). L’analyse
de ces recuits montre qu'il existe une température seuil trés bien définie (290°C)
au-dessus de laquelle la zircone redevient monoclinique. L’analyse de la figure 9
montre qu’il n’existe qu’'une seule marche trés abrupte et donc qu'un seul type de
défauts est responsable de la stabilité de la phase tétragonale. Dans le cadre de notre
hypothese, il est aisé d’interpréter la disparition de la phase tétragonale. Pour des
températures telles que kpT est inférieure & Eg,, le cation Zr** ne peut qu’osciller
autour de sa position d’équilibre métastable (site 2b). Des que kg T~Eg,, le cation
Zr** peut sortir de son site § (2b) en revenant sur le site a (2a). Ce retour en
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site 2a des cations de zirconium s’accompagne d’une disparition du champ local
de déformation et donc de la transition de phase tétragonale monoclinique. Cette
transition est trés clairement irréversible de par 'existence de Eg, (cf. figure 23).
Egq s’écrit alors :

Ego = B, — By — AE® (4)

ou E, (Es resp. ) représente 1'énergie du site v ( 3 resp.) et AE* est 'énergie de
col (figure 24).

Figure 24 : Schéma décrivant les énergies potentielles relatives du site 2a (site «)
et du site 2b (site ) ainsi que ’énergie de col AE*.

En supposant que le retour des ions Zr** suit une loi de type Arrhénius, il est
alors possible de définir une énergie d’activation du passage des sites 2b aux sites
2a. Cette énergie d’activation Ea=AFE* + AF;. est approximativement de I'ordre
de 1 eV (graphe 25).
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Figure 25 : Ajustement (courbe en trait plein) de la variation de la fraction
volumique de zircone tétragonale en fonction de la température pour différents
recuits isochrones (carrés) réalisés sur des échantillons de zircone irradiée par des
tons Bi de 800 keV. Cet ajustement permet de calculer ’énergie d’activation du
processus de recombinaison des défauts supposé suivre une loi de type Arrhénius.
L’énergie vaut approximativement 1 eV.

Il est ainsi possible de rendre compte de nombreux faits expérimentaux en sup-
posant que les effets d’irradiation conduisent & la création de défauts de Frenkel
dans le sous-réseau zirconium. Lors de l'irradiation par des ions de faible énergie
cinétique, les séquences de remplacements produites au sein des cascades de dé-
placement semblent responsables de la création de ces défauts. L’occupation de sites
interstitiels (2b) par des atomes de zirconium de maniére aléatoire (nous n’observons
en effet aucune évolution "anormale" des raies de diffraction de la zircone tétrago-
nale qui s’interpréterait comme 1’évolution d’un parametre d’ordre ni une évolution
du fond continu des spectres de DRX sur les échantillons les plus irradiés) conduit
a la création d’un champ de déformation local qui fait transiter localement la phase
monoclinique de la zircone vers la phase tétragonale. Seuls des recuits permettent
aux défauts créés par l'irradiation dans le sous-réseau de zirconium de se recombiner,
annulant ainsi le champ de déformation et conduisant donc & la transition inverse

tétragonale monoclinique.
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4.1.3 Modélisation phénoménologique

Si nous supposons que les défauts produits par l'irradiation dans ce solide sont
seulement des défauts ponctuels dus aux déplacements des atomes de zirconium,
alors ’évolution de la concentration de ces défauts en fonction du temps peut se
calculer par un jeu d’équations de cinétique homogene :

dIZr

dt = O—%r¢ - RZT<LZ7“[ZT - Lle[%T) - ; kj2<]ZT - Igr) (5)
Lz _ ¢ — Rze(Lzelze — L, 05,) = > k2 (Lzy — L,)
dt Zr Zr+Zr - J Zr

ou L et I représentent respectivement les concentrations volumiques de lacunes
de zirconium sur les sites 2a et d’interstitiels de zirconium sur les sites 2b, o est
la section efficace de déplacement du cation Zr**, ¢ traduit Pefficacité des déplace-
ments, c’est-a-dire la possibilité de mettre des cations Zr** sur des sites 2b, Ry, est
le volume de recouvrement des interstitiels et des lacunes de Zr** et ou k; traduit la
force des puits de défauts ponctuels (surface, défauts étendus) sur les interstitiels et
les lacunes de Zr'", BS, est la concentration a I’équilibre du défaut de type B associé
aux cations Zr*t a I’équilibre thermodynamique pour une température donnée.

En négligeant les termes puits (gros grain de 10 um) et les valeurs de tous les
défauts d’équilibre (irradiation a température ambiante) par rapport aux termes
de production de défauts dus & l'irradiation et de recombinaison, la concentration
d’interstitiels de zirconium sur les sites 2b et la concentration de lacunes sur les sites
2a suivent la méme équation phénoménologique :

= b0 Ry (0.1) (©
z(0) = 0

La solution d’une telle équation est évidente et s’écrit :

2(t) = /% tanh (t €0l R (o, T)> — Atanh(Bt) (7)

I est possible de relier le terme Ry, a un rayon de capture r. (traduisant le fait
quune lacune de Zr** sur le site o et un interstitiel de Zr** sur un site 8 proche
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voisin se recombinent lorsqu’ils se trouvent a une distance inférieure a r.), au nombre
de cation de Zr** N, ainsi qu’au coefficient de diffusion des cations de Zr** sous
irradiation que nous notons Dg, (¢, T) par la relation suivante :

R(¢7 T) = 47TTCNDﬂa(¢7 T) (8)

E [}
ou Dgo($,T) = DS e T + do"b?
B 0 Ega ¢0.er
= D™ (1 * Dy o
0 Lsa
- Dﬁaek_T (1 + 7(@257 T))

ol o, est la section efficace de remplacement permettant & un cation initialement
sur le site o de se placer sur un site 3 situé a une distance supérieure a r. lors d’une
cascade de déplacement [11].

Avec un tel formalisme, nous avons ainsi pu reproduire les évolutions de la frac-
tion volumique de la phase tétragonale en fonction de la fluence en supposant que la
fraction volumique de la phase tétragonale est proportionnelle & la densité des dé-
fauts de Frenkel créés dans le sous-réseau zirconium par les différentes irradiations
en ajustant deux coefficient A et B sur les données expérimentales (cf. figure 26).

Cette analyse met en évidence a la fois le role du flux de particules et de la
température pour décrire le comportement du matériau sous irradiation. Ces termes
apparaisent bien comme des parameétres de controle dans une équation différentielle
non linéaire.

Lorsque les effets d’irradiation dominent face aux effets de température, le co-
efficient A devient alors indépendant des flux d’irradiation, et comme les ions Xe
de 400 keV et Bi de 800 keV produisent des cascades de déplacements ayant des
morphologies comparables (0‘:—22 = cste), il est possible de comprendre pourquoi la
fraction volumique de la phase tétragonale sature dans les deux expériences pour
des valeurs de flux différentes.
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Figure 26 : Comparaison entre la fraction volumique de phase tétragonale calculée
a laide d’équations de cinétique homogéne (courbes en traits plein et pointillés) et
les résultats expérimentauz (carrés noirs et cercles blancs) pour deux types
d’irradiation avec différents projectiles a température ambiante. Les coefficients A
et B valent respectivement 0.942 (resp. 0.947) et 0.215 (resp. 0.060) pour les ions
Bi et Xe.

L’équation différentielle décrivant 1’évolution de la zircone sous irradiation ex-
plique aussi le comportement de la zircone hors irradiation lors des différents recuits
et en particulier la dépendance de la fraction volumique tétragonale de la zircone
avec la température lors des recuits (figure 25).

4.1.4 Stabilité de la phase tétragonale

A partir de I’équation phénoménologique non linéaire que nous avons utilisée, il
est possible d’analyser la stabilité de la phase produite sous irradiation (valeur sta-
tionnaire de I’équation différentielle). Pour cela, nous avons calculé la fonctionnelle

£(x(t)) :

£(x(t)) = R(, T)(A* — x(t)*)” 9)

Cette fonctionnelle £ est par définition toujours une fonction positive et sa dérivée
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% est toujours négative. Elle constitue donc une fonctionnelle de Ljapounov et as-
sure que la phase produite (tétragonale) est une phase stable thermodynamiquement

et donc observable.

4.1.5 Cinétique de transition de ZrO, lors d’irradiation par des ions de
fortes énergies cinétiques

En utilisant des techniques d’analyse analogues, les chercheurs du CIRIL/GANIL
ont suivi I’évolution de la fraction volumique de zircone tétragonale produite lors
d’irradiations par des ions de fortes énergies cinétiques a température ambiante en
fonction de la fluence. La figure 27 présente la cinétique d’évolution de la fraction
volumique de la zircone tétragonale en fonction de la fluence lors d’irradiation de la
zircone monoclinique par des ions Ni de 2,3 MeV /u [60] .

1.0 4

n
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Figure 27 : Evolution de la fraction volumique tétragonale de zircone irradiée par
des ions Ni de 2.3 MeV/u a température ambiante en fonction de la fluence (carrés
noirs). Cette évolution peut se modéliser en utilisant le modéle de cinétique
homogéne precédement décrit (courbe en trait plein). Les valeurs de A et B pour
cet ajustement (p? = 0.994) valent 1.06 et 0.56.

Il est possible d’expliquer trés clairement une telle cinétique, qui ne sature pas
a 1 mais vers 0.95 comme cela est aussi le cas lors d’irradiations de la zircone par
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des ions de faible énergie cinétique, si nous supposons qu’il existe un coefficient
"balistique" produit par les ions de forte énergie cinétique. Le mécanisme physique
capable d’engendrer un tel coefficient reste actuellement inconnu.

4.2 Comportement de spinelles sous irradiation

L’étude du comportement sous irradiation de la structure spinelle est intéressante
a double titre. Elle permet d’une part d’observer ’apparition d’une nouvelle phase
qui n’existe pas dans le diagramme de phase hors irradiation dans ces solides et
d’autre part d’expliquer l'effet des substitutions cationiques (substitutions Al/Cr et
Mg/Zn) sur la transition de phase induite par l'irradiation.

4.2.1 Facteur de structure dans les spinelles étudiées

De nombreux auteurs [38], [2] ont observé la disparition des raies d’indices de
Miller impaires du spectre de diffraction X (et donc de 'ordre & longue distance
ou LRO) du spinelle MgAl,O, irradié par des ions de faible et forte énergies ciné-
tiques. Selon eux, cette modification du spectre de diffraction est la signature de
’apparition d'une nouvelle phase dont le groupe d’espace est Fm3m sous irradiation
dans ce composé. Une telle phase n’existe pas dans le diagramme de phase pression
température de ce spinelle hors irradiation. Cependant, ces auteurs ne fournissent
aucune explication du mécanisme associé & cette transition de phase. Pour confirmer
Pexistence d’une telle "phase" sous irradiation et définir le mécanisme associé a I’ap-
parition d’une telle phase, nous avons irradié plusieurs spinelles isostructurales.

L’analyse des spectres de diffraction de ces spinelles sous irradiation montre
que ZnAl;O4 présente une évolution sous irradiation analogue & celle observée en
température alors qu’une nouvelle phase, associée a la disparition de certains pics
de diffraction (indices de Miller impaires), semble apparaitre dans MgCrsOy et
MgA1204

Afin d’expliquer les évolutions des spectres de diffraction de MgCr,O4 et MgAl, Oy
sous irradiation et de les relier & celles de ZnAl;Oy4, nous avons supposé que sous ir-
radiation, les cations dans MgCry;O4 et MgAl;O4 peuvent occuper des sites interdits
habituellement dans les spinelles, et nous avons calculé les facteurs de structure de
chaque raie de diffraction en supposant que les cations et les anions occupent cer-
tains de ces sites de Wyckoff. Le tableau 2 présente les facteurs de structure des raies
de diffraction. Pour calculer les déphasages associés aux différents sites de Wyckof,
nous avons supposé que les atomes d’oxygéne se trouvaient sur le site de Wyckoff
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(3/8,3/8,3/8), formant ainsi un résau cfe, et que les atomes en 48f se trouvaient sur
le site (1/4,0,0) dans le setting 43m.

L’analyse de ce tableau nous montre que seules les raies de diffraction contenant
dans le facteur de structure un terme provenant des atomes d’oxygéne subsistent
apreés irradiation dans les échantillons de MgAl,O4 et MgCryO4. Si nous supposons
que sous irradiation, les cations se répartissent de maniére aléatoire sur les sites
8b, 16¢ et 48f, nous retrouvons les figures de diffraction des spinelles MgAl,O4 et
MgCry0y irradiés (cf. figures 9 et 14). La distribution des cations trivalents et di-
valents sur les sites habituellement inoccupés dans la structure spinelle conduit a
décrire la maille associée au groupe d’espace Fd3m par une maille deux fois plus
petite avec le groupe d’espace Fm3m. Les sites 16c et 16d deviennent alors des sites
4a, les sites 32e deviennent des sites 4b et les sites 8a, 8b et 48f deviennent les sites
8c de la pseudo-phase Fm3m. Les facteurs de structure des raies non éteintes par les
effets d’irradiation, décrits dans la phase Fm3m, sont présentés dans le tableau 2.

Dans la pseudo-phase Fm3m, U'intensité de la raie de diffraction (222) est pro-
portionnelle au terme de constraste Af = fs, — fory (cf. tableau 3). Ce terme de
contraste est plus faible pour MgAl,O4 que pour MgCr,Oy4, expliquant ainsi les dif-
férences observées sur les diagrammes de diffraction collectés sur les échantillons
irradiés des deux spinelles.

Dans une telle interprétation du comportement de ces spinelles sous irradia-
tion, les symétries locales sont en moyenne respectées, permettant de comprendre
pourquoi les spectres Raman des différents échantillons irradiés et non irradiés sont
identiques. Cette analyse implique qu’il existe toujours des cations sur les sites té-
traédriques et octaédrique comme le confirme les différentes analyses EXAFS réal-
isées sur MgAl,O4 durant la theése de C. Dodane ainsi que celles déduites d’autres
techniques [61].

De plus, durant les différents recuits aprés irradiation, les raies de diffraction
associées a la structure Fd3m réapparaissent pour des températures de recuits trés
faibles (inférieures & 0,17T fy5i0n ). Les raies de diffraction réapparaissent en plusieurs
étapes durant les recuits [47]. Les barriéres de potentiel étant différentes entre les
sites 16¢, 48f et 8a, il n’y a aucune raison pour qu’a une méme température les
cations quittent simultanément les différents sites. Les différentes valeurs des énergies
d’activation associées a ’occupation de ces différents sites expliquent qu’il faille donc
plusieurs stades de recuits pour restaurer l'ordre & longue portée dans ce type de
matériaux.
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Fd3m

Tetraedriques Octaedriques oxygene
Sites | 8a 8b 48f 16¢ 16d 32e
111 | 4wA | -4wB | 0 | 4/2wC | -4v/2wD 0
220 | -8A | -8B | 16F 0 0 0
311 |40A | 4B | 0 |-40v2C | 4@0v2D 0
222 | 0 0 0 -16iC -16iD -32iE
400 | 8A | 8B | 48F | -16C -16D -32E
422 | 8A | 8B |-16F 0 0 0
511 |4@A | 4B | 0 |-4v2wC | 4v2wC 0
440 | 8A | 8B | 48F 16C 16D 32E
620 | 8A | 8B |[-16F 0 0 0
533 | dwA | -dwB | 0 |-4v2wC | 4/2wD 0
622 | 0 0 0 16iC 16iD -32iE
444 | 8A | 8B | 48F | -16C -16D -32E
711 |40A | -4wB | 0 | 40v2C | -40v2D 0
642 | 8A | 8B |[-16F 0 0 0
533 | 4wA | -4wB | 0 |-4v2wC | 4v/2wD0 0
800 | 8A | 8B | 48F 16C 16D 32E
822 | 8A | 8B |[-16F 0 0 0
555 | dwA | -dwB | 0 |-4v2wC | 4/2wD 0
751 |40A | -40B | 0 | -40v2C | 4w0v2D 0
840 | 8A | 8B | 48F | -16C -16D -32E

TAB. 2 — Facteurs de structure associés aux différentes raies de diffraction du spinelle.
w est le nombre complexe égal a (1-i). Seules les raies de diffraction ayant des indices
de Miller en gras existent dans la phase totalement irradiée. Les coefficients A, B,
C, D, E désignent les facteurs de diffusion atomique sur chaque site de Wyckoft.

Fd3m | Fm3m | 8¢ (T) | 4a (O) | 4b (oxygene)
222 111 0 4 -4
400 200 -8 4 4
440 220 8 4 4

TAB. 3 — Description des facteurs de structure associés au groupe d’espace Fm3m.
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Il parait donc raisonnable d’exprimer 1’évolution structurale de ces spinelles sous
irradiation & ’'aide d’équations de cinétique homogeéne exprimant le peuplement
de sites habituellement vacants par les cations sous l'effet d’un "coefficient balis-
tique" induit par des ions projectiles de forte énergie cinétique. Dans le paragraphe
suivant, nous décrivons le comportement du spinelle ZnAl,O, sous irradiation et

tentons de géneraliser cette approche pour décrire le comportement sous irradiation
de MgAl,O4 et MgCrsOy.

4.2.2 Comportement sous irradiation de ZnAl,O,

L’analyse des diagrammes de diffraction réalisés sur des pastilles de spinelles
de zinc irradiées par des ions Kr ayant une énergie cinétique de 10 MeV/u au
CIRIL/GANIL, montre trés clairement des variations d’intensité des spectres de
diffraction interprétables comme une transition ordre-désordre stimulée par 'irradi-
ation. Cette transition ordre-désordre se traduit par le changement des concentra-
tions des cations A et B sur les sites tetraédriques (8a) et octaédriques (16d) (cf.
figure 28). Un tel changement, observé lors du chauffage de ce matériau, est appelé
inversion.
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Figurre 28 : Structure cristalline d’un spinelle AB3 X 4. Les cations divalents se
situent au centre des tétraédres (bleus) et les cations trivalents se situent au centre
des octaédres (verts). La charpente anionique forme un réseau cubique face centré
(rouges). L’inversion se caractérise par ’occupation de sites tetraédriques par des

atomes trivalents et réciproquement.

Hors irradiation, cet échange de cations entre les sites tétraédriques et octaé-
drique en fonction de la température est observé depuis fort longtemps. Navrotsky
et al. [45] furent les premiers a tenter d’expliquer une telle inversion cationique en
utilisant un modeéle thermodynamique de champ moyen tiré de la métallurgie. Si
nous supposons que les cations responsables de I'inversion suivent une distribution
aléatoire sur les sites tetraédriques et octaédriques, que seule 'entropie de configu-
ration associée a 'inversion est significative dans le calcul de I’énergie libre et que
la variation de volume associée a l'inversion est négligeable, il est alors possible de
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déterminer 1’énergie libre du systéme qui s’ecrit, en notant x la quantité de cations
A transférés sur les sites octaédriques :

F(z) = 2AE + kT(zInz + (1 — 2)In(1 — z) + xln(g) +(2-2)ln (1 - g) (10)
ou AF est appelée énergie d’inversion.

Des travaux récents permettent de calculer cette énergie par une technique ab
initio pour toute une gamme de spinelles [62]. La minimisation de F par rapport a
x permet de calculer un parameétre d’inversion & 1’équilibre thermodynamique, noté
x, pour une température T, comme le montre ’équation suivante :

1‘2 AE _Te
T

= e_ KT — e
(1—2)(2—ux)
La résolution de cette équation permet de tracer x°¢ en fonction de la variable

réduite %, comme le montre la figure 29.

(11)
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Figure 29 : Détermination du paramétre d’inversion a l’équilibre thermodynamique
en fonction de la température et de l’énergie d’inversion.

L’application de cette méthode de champ moyen permet de calculer un parameétre
d’inversion initial pour les spinelles ZnAl,O4 et MgAl,O4 que nous avons élaborés,
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et de les comparer aux parameétres d’inversion mesurés & partir des affinements
Rietveld. En se basant sur les calculs de la réference [63], nous obtenons des valeurs
de x® égales 4 9 107° et 2 1078 pour MgAl,O4 et ZnAl,O,. La comparaison de
ces valeurs avec les mesures directes (tableau 1) montre un bon accord. Cependant,
le spinelle de zinc a un parametre d’inversion mesuré (8%) élevé par rapport a sa
valeur théorique et semble avoir été préparé dans un état de non équilibre.

En suivant l'idée de Seitz et Wigner, utilisée abondamment par Martin et al.
pour étudier le comportement des alliages sous irradiation, il est possible d’obtenir
I’équation 11 en utilisant un modéle cinétique dont la solution stationnaire corre-
spond a I’état d’équilibre lorsque le systéme ne subit aucune sollicitation extérieure.
En utilisant le modele cinétique développé initialement par [64] pour étudier les al-
liages binaires, nous pouvons écrire ’évolution de la concentration des cations A sur
les sites o (8a) par :

B
7]

dt = _Zraﬂ PI‘(A, Oé)(l - PI‘(A, 5)) + Zrﬂa PI‘(A, 5)(1 - PI‘(A, Oé)) (12)

ol z est le nombre de sites [ proches voisins d'un site a donné, Pr(X.y) est la
probabilité de trouver le cation X sur un de ces sites du sous-réseau y et I',, est la
fréquence d’échange de I’atome A entre le sous-réseau x et y.

La solution stationnaire qui correspond hors irradiation a I’état d’équilibre du
systéme est donnée par :

x? Faﬁ AE Tc Foef%
(1—2)2—2x) Tga [oesr (13)

ou I'y correspond & la fréquence moyenne de saut associée aux sauts activés
thermiquement.

L’équation cinétique 12 fournit le cadre théorique correct pour décrire les ef-
fets d’irradiation dans les solides. En effet, rendre compte des effets d’irradiation,
du moins pour les bombardements par des ions de faible énergie cinétique et les
neutrons, consiste a ajouter aux fréquences d’échanges thermiques une fréquence
d’échanges athermiques, notée I'y, caractérisant dans les cascades de déplacement
les séquences de collisions. Lors d’irradiations par des ions de forte énergie
cinétique, ’analogie de nos résultats avec ceux observés lors d’irradiation
des spinelles par des ions de faible énergie cinétique, nous conduisent a
penser qu’un tel coefficient existe. Nous utiliserons une telle hypothése pour
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étudier le comportement des spinelles irradiés par des ions du GANIL. Plutot qu’u-

tiliser un terme I'y, nous utiliserons par analogie avec le travail de Martin un coeffi-

cient adimensionel 7 = 5—0

Sous irradiation, ’analogue de I’équation 13 s’écrit alors :

1’2 ta 6_%_’_7
= f* = —— 14
foe-n ! DT (14

La figure 30 présente I’évolution de la valeur de l'inversion associée a I’état sta-
tionnaire en fonction de la température et du terme .

14
0.1 g
x ]
ks 0.01 A
] ——T=300 K, y=100
€4 L T=800 K, y=1
i T=300 K, y=1
T=300 K, y=0
1E-4 I r T : .
0.0 0.6 0.8 1.0

Figure 30 : Construction de la courbe des états stationnaires, f*%, hors et sous
irradiation pour différentes valeurs de la température et du coefficient ballistique .

L’approche développée ici montre trés clairement une évolution du parameétre
d’inversion en fonction de lirradiation pour une température fixée. Lors d’une ir-
rradiation & basse température si nous supposons que les coefficients de diffusions
balistiques dominent, 1’état stationnaire correspond a un parametre d’inversion égale
40,66, c’est a dire a un désordre total.

Apreés avoir montré que les effets d’irradiation pouvaient conduire & une augmen-
tation du taux d’inversion, il nous reste a analyser la stabilité de la phase formée
pour un tel paramétre d’inversion. Une question apparait naturellement, peut-on
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observer un tel systéme? La traduction d’une telle question revient sur le plan
thermodynamique a étudier la stabilité de la phase formée. Il est en général tres
difficile d’étudier la stabilité des solutions stationnaires des équations différentielles
non linéaires. Les travaux mathématiques de Poincaré et de Ljapounov ont fourni
les outils mathématiques pour répondre a de telles questions. La stabilité de la so-
lution stationnaire est assurée si nous pouvons construire une fonctionelle, dite de
Ljapounov, qui possede un signe constant et opposé a celui de sa dérivée particu-
laire sur toute la plage d’existence de la fonction x(t). Dans notre étude, I’équation
décrivant I’évolution du systéme est une équation différentielle a une seule vari-
able. Une possible fonctionnelle de Ljapounov est donc simplement proportionnelle
a 'intégrale du second membre de I’équation cinétique et s’écrit :

£(x) = /Ox(f‘gau2 —Tap(l —u)(2 —u))du (15)

La figure 31 présente la fonctionnelle de Ljapounov calculée hors et sous irradi-
ation. Les états stationnaires associés aux extréma de £ sont tous des minima de £
et traduisent la stabilité thermodynamique de la phase formée.

4] ——T=300K,y=0

———————— T=300 K, y=5
- T=300 K, y=10

- T=800 K, y=10

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Figure 81 : Fonctionnelle de Ljapounov £, calculée hors et sous irradiation. Les
états stationnaires correspondent aux minima de £ , ce qui traduit que ces états
sont stables thermodynamiquement.

L’équation différentielle 12 est une équation différentielle polynomiale qui s’inté-
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gre facilement et permet de calculer I’évolution du parametre d’inversion en fonction
du temps et donc de la fluence d’irradiation. Une solution approchée de la solution
exacte est :

x(t) ~ ¥ tanh (At) (16)

ou A est un coefficient lié aux parameétres de controle que sont le flux et la
température d’irradiation.

La figure 32 présente la comparaison entre 1’évolution du parameétre d’inversion
en fonction de la fluence obtenu par 1'analyse Rietveld des diagrammes de diffraction
collectés au GANIL avec la modélisation des effets d’irradiation que nous proposons.
Cette analyse nous permet de définir un parameétre d’inversion stationnaire égal a
0,26.

2.5+
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1.5 1
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Axix,

0.5
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—+ 1 - T T 1 T 1 T 1 " T T T T 1T
0 10 20 30 40 50 60 70 80
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Figure 32 : Evolution du paramétre d’inversion mesuré (carrés) et simulé (trait
plein) en fonction de la fluence lors d’une irradiation de pastille de ZnAlsO4 par
des ions Kr de 10 MeV/u & température ambiante sous un flux de 10'° cm=2s71.

Laffinement (p? = 0.995, x? = 4 1073) conduit & une valeur de x** égale &
0,26(1). Cette valeur tend vers 0,33, valeur associée & un désordre total dans les

deux réseaux cationiques [59]et solution stationnaire de I’équation cinétique.

Afin de présenter un comportement unifié des spinelles sous irradiation, nous
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cation A cation B

sites | @1(8a) | aa(48f) | B1(16¢) | 51(16¢) | B4(16d)
P(x,y) | 1-x4 Xa/8 X4/8 XpB 1-xp
Fij Falaz Fah@l Fr3152

TAB. 4 — Description des probabilités d’occupation des cations sur les différents sites
ainsi que leurs fréquences d’échanges

avons modifié les équations cinétiques utilisées pour traduire I’évolution de ZnAl,O4
sous irradiation pour rendre compte du comportement des spinelles MgAl,O,4 et de
MgCry04 en permettant aux cations d’occuper les sites 16¢, 48f .

4.2.3 Comportement sous irradiation de MgAl,O, et de MgCr,0,

Les diagrammes de diffraction X collectés lors de l'irradiation des pastilles de
spinelles MgAl,O4 et de MgCr,O4 au GANIL, s’analysent simplement si nous sup-
posons que les cations peuvent occuper différents sites habituellement inaccessibles
hors irradiation. En autorisant les cations divalents a occuper les sites 48f et 16¢ et
les cations trivalents & occuper les sites 16¢ et 16d, il nous est possible d’expliquer
Iexistence de la pseudo nouvelle phase. Afin de rendre compte de cette possibilité,
nous définissons deux parameétres d’inversion pour ces deux populations x4 et xz. Le
tableau 4 présente les probabilités d’occupation des sites des deux espéces rendant
compte des parameétres d’inversion mesurés sous irradiation (cf. figure 21).

Il est possible de décrire le comportement de ces spinelles irradiés au GANIL
en supposant qu’il existe un coefficient de diffusion balistique lors d’une irradiation
par des ions de haute énergie cinétique, permettant aux cations d’occuper des sites
habituellement interdits dans de telles structures cristallines, et en utilisant des équa-
tions cinétiques identiques & celles utilisées pour décrire 1’évolution sous irradiation
de ZnAl;O4.I’analyse des différentes valeurs des énergies d’inversion, plus faibles
pour MgAl,O4 que pour ZnAl,O4, permet de fournir des pistes pour comprendre
la différence de comportement entre les spinelles MgAl,O4, MgCryO4 et ZnAl,Oy.
Les différentes structures électroniques des cations Mg?*(Ne3s?) et Zn?T(Ar3d!%4s?)
vont induire des valeurs différentes des minima d’énergie potentielle associés a chaque
site ainsi que des hauteurs différentes des cols entre deux minima. Pour une méme
valeur de ~, certains sites seront accessibles pour les spinelles de magnésium alors
qu'ils seront inaccessibles pour les spinelles de zinc, expliquant que les ions Zn?' ne
puissent occuper les sites 8b, 48f et 16¢ (cf. figure 33). Ainsi, seule une inversion de
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site peut se produire sous irradiation dans ZnAl,O4. Une telle analyse reste encore
a confirmer.

site a site

Figure 33 : Description schématique des énergies des sites et des cols dans les
spinelles MgAly Oy et ZnAly Q4. L’éxistence d’une énergie de col plus basse dans
MgAly Oy que dans ZnAl, O4 permet aux cations d’atteindre certains sites
habituellement inacessibles pour une valeur de v donnée.

L’utilisation des équations cinétiques conduit & I’écriture du systéme différentiel
suivant :

8dx 4 —18Fa1a2<1 - CL‘A)(8 - ZL’A) - 4Pa151(1 - ZL’A)(8 - 2ZL’A)
< £ > = — +6(30 5,01 + 2T apa )73 (17)
30dt

—Ts,8,(1 —2p)* + Tp,5,7%

Les évolutions des parameétres d’inversion en fonction de la fluence nous per-
mettent de déterminer les solutions stationnaires atteintes sous irradiation en ajus-
tant les données expérimentales avec la fonction décrite dans I’équation 16. Si nous
supposons que les coefficients balistiques dominent, comme cela est lcas lors d’ir-
radiations a température ambiante, il est alors possible de calculer les solutions
stationnaires. Elles valent respectivement 0,7 et 0,5 et sont proches des valeurs as-
symptotiques obtenues lors de ’analyse des cinétiques d’évolution des populations
cationiques en fonction de la fluence.
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MgA12 04 MgCrz 04 Xoptimal
2 1091 0,98
X2 1073 1073
xstat | 0,64 (£0.1) | 0,69 (£0.1) | 0,8
X3 [70,32(£0.4) | 0,46 (£0.1) | 0,5

TAB. 5 — Facteurs d’accord et valeurs asymptotiques des parametres d’inversion des
spinelles de magnésium et de chrome obtenus & partir de I’ajustement des courbes
expérimentales. La derniére colonne représente les valeurs des parameétres d’inversion
annulant le facteur de structure des spinelles (cf tableau 2)

Comme pour le spinelle de zinc, nous avons déterminé a partir de ces solutions
stationnaires leurs dépendances en fonction des parametres adimensionnels que sont
les ¢; (cf. figure 34) et nous avons étudié la stabilité de ces solutions stationnaires
en tragant les fonctionnelles de Ljapounov associées (cf. figure 35).

0.8 === S

0.6 1

Xsat(c)

0.2

0.0 T 1

Figure 34 : Evolution des solutions stationnaires en fonction des paramétres

adimensionnels c. La courbe en pointillés correspond a la valeur stationnaire

associée a x4 et la courbe en trait plein correspond a la valeur stationnaire
associée 4 rg.
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Figure 35 : Fonctionnelle de Ljapounov associée aux valeurs stationnaires 4 et
xg. Les fonctionnelles présentent un minimum pour les états stationnaires
assurant la stabilité de la phase produite sous irradiation.

Pour certaines valeurs des énergies de cols et du terme balistique, il est alors
possible de trouver un couple de solutions stationnaires annulant les intensités des
raies de diffraction associées aux hkl impaires (cf. tableau 2) qui vaut respectivement
0,8 pour les cations A et 0,5 pour les cations B.

Lorsque les sites 48f et 16¢ sont occupés, il existe plusieurs distances oxygéne-
cation pour les différents octaedres et tétraedres. Il n’est alors plus possible d’égaler
toutes ces distances avec le paramétre u. Des distorsions locales apparaissent donc et
constituent une explication probable de 'amorphisation partielle de ces matériaux
observée aux plus fortes fluences.

Une telle analyse rend compte des résultats expérimentaux et explique les dif-
férents stades observés lors des recuits des échantillons irradiés. En effet, I’existence
de différents sites métastables implique des valeurs de kT différentes nécessaires pour
franchir les différents cols d’énergie.

Ainsi 'utilisation d’un coefficient balistique peut expliquer le comportement de
ces matériaux. Durant les irradiations par des ions de faible énergiescinétique, les
séquences de remplacements observées lors de simulations en dynamique molécu-
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laire des cascades de déplacements peuvent justifier I'existence d’un tel coefficient
balistique bien qu’il semble difficile de relier ce terme aux paramétres de controéle
que sont les flux des particules incidentes, leurs sections efficaces de déplacement,...
Lors d’irradiations par des ions de forte énergie cinétique, 'utilisation d’un tel terme
est plus sujet a caution. Nous détaillerons ce point dans le paragraphe suivant.

4.2.4 Moteur de la transition

Lors d’irradiations par des neutrons ou par des ions de basse énergie cinétique,
les séquences de remplacements produites par les cascades de déplacements rendent
compte, qualitativement du moins, de I'effet de I'irradiation sur le cristal. Cependant,
il n’est pas encore possible de décrire les effets d’irradiation dans les céramiques par
un facteur d’échelle commun & différents projectiles, comme le montre la figure 8, et
de relier un tel terme au coefficient balistique .

Lors de l'irradiation par des ions de forte énergie cinétique, la figure 10 montre
clairement que seules des collisions ions-électrons se produisent dans le volume sondé
par les rayons X. Il est possible de relier les défauts produits par les ions de forte
énergie cinétique a leur pouvoir d’arrét en supposant ’apparition dans la trace de
I'ion incident d’excitons auto-piégés au sein du solide. Cette analyse [65] rend compte
des défauts produits mais ne semble pas pouvoir expliquer 'existence d’un coefficient
de diffusion balistique. Pour des projectiles ayant une énergie de I’ordre de 10 MeV /u,

le paramétre d’impact de Bohr, ::—p (ot Tw, est ’énergie plasma des électrons de
p

valence et vaut approximativement 10 eV) avoisine les 40 A, soit quatre fois la
valeur du parameétre de maille. Il semble donc possible que le passage de ’ion incident
produise sur des distances supérieures au parameétre de maille un champ électrique
capable de déplacer les atomes du réseau cristallin et donc de produire un coefficient
"balistique". Afin de confirmer ce point, nous avons calculé le champ de sillage généré
par le passage de l'ion incident. Le calcul de la composante perpendiculaire E; du
champs de sillage est représenté sur la figure 36 Ce calcul a été effectué en supposant
que la constante diélectrique "electronique" ne présente qu’une seule résonnance avec
une fréquence plasma de 'ordre de 10*® s7!. De par I’apparition d’une fonction de
Bessel modifiée K; dans le calcul de la composante perpendiculaire du champ E,
nous voyons que ce champ atteind des valeurs notables sur une distance réduite
égale a 0,2 soit 2 A pour les spinelles. Une telle distance est bien plus faible que
celle espérée lors du calcul du paramétre d’impact de Bohr. De plus, la distance sur
laquelle le champ électrique est important correspond a la distance typique ou les
collisions indépendantes ion électrons sont importantes.
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Figure 36 : Composante perpendiculaire du champ électrique normalisée engendré

par le passage d’ion ion d’énergie cinétique de 10 MeV/u dans un solide ayant une
constante diélectrique €.

Il ressort de ce travail trés préliminaire qu’il n’est pour I'instant pas possible de

décrire une ou plusieurs mécanismes responsable de I’éxistence d'un tel coefficient
balistique lors de l'irradiation d’un matériau par des ions de forte énergie cinétique.
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5 Conclusion

Ces études détaillées sur le comportement de deux familles d’oxydes sous irradi-
ation ont montré que l'alliance des techniques de diffraction (X et neutronique) et
des techniques de spectroscopie (Raman, EXAFS) s’est avérée indispensable pour
étudier les évolutions observées.

Nous avons pu mettre en évidence 'existence de transitions de phase displacives
(ZrOs) et de type ordre-désordre (spinelle) induites par les effets d’irradiation. Ce
travail a montré que les transitions de phase observées ne dépendaient pas de la
maniére dont les projectiles incidents perturbaient le cristal. En effet, les neutrons
conduisent & des cascades de déplacements non corrélées spatialement au sein du
solide. Les ions de faible énergie cinétique produisent des cascades de déplacements
spatialement corrélées. Les ions de forte énergie cinétique, responsables de I’éjection
d’électrons sur leur parcours, font intervenir des processus de création de défauts tres
différents. Ces irradiations conduisent cependant & I'apparition des mémes phases.
Cette analyse nous conduit & penser que la structure cristalline et plus générale-
ment les propriétés des matériaux sous irradiation, du moins des composés non
métalliques, ne dépend guere des processus de dépot d’énergie, mais plutot de la na-
ture des défauts produits aux temps longs. La nature de tels défauts résulte quant
a elle de la structure cristallographique initiale, c’est-a-dire des liaisons chimiques.

Enfin, il semble possible de définir au moins formellement des équations ciné-
tiques pour décrire la transition de phase ordre-désordre dans les spinelles et pour
expliquer la transition de phase displacive dans ZrQOs. Il existe des outils mathé-
matiques pour prévoir 'apparition et la stabilité des phases produites et par con-
séquent les modifications des propriétés physiques de ces solides sous irradiation.
Cependant, I’analyse des mécanismes responsables des transitions de phases dans
ces solides montre que les moteurs des deux transitions sont trés différents. Dans la
zircone, l'irradiation conduit & ’apparition de champs locaux de déformation. Dans
la structure spinelle, les chocs "balistiques" semblent étre seuls responsables de la
transition de phase.
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6 Futurs axes de recherche

L’analyse des évolutions de I'ordre & courte et longue portées de ces deux familles
d’oxydes (structures fluorines et spinelles), nous a permis de dresser un schéma co-
hérent expliquant I’évolution structurale de ces céramiques sous irradiation. Une telle
analyse se fonde sur certaines hypotheses qui ne sont pas toutes vérifiées. L’analogie
entre le comportement de ces oxydes irradiés par des ions de faible ou forte én-
ergies cinétiques laisse supposer que ces deux types d’irradiations, tres différents,
conduisent cependant & la création d’'un méme type de défaut. Pour cela, nous sup-
posons implicitement que les ions projectiles ayant une forte énergie cinétique sont
capables d’expulser des atomes hors de leur site d’équilibre. Les mécanismes micro-
scopiques susceptibles de conduire & une telle éjection d’atomes ne sont pas encore
clairement explicites. D’autres interrogations subsistent. Nous expliquons nos résul-
tats expérimentaux en supposant que seuls les défauts de Frenkel sont créés sous
irradiation. Cette analyse se base sur le fait que les atomes de zirconium, magné-
sium et zinc ainsi que les anions d’oxygene possédent une valence tres bien définie.
En adoptant la vision du métallurgiste, nous ne prenons pas en compte ’existence
de potentiels défauts chargés. Or, nous ne possédons pas de méthodes physiques
pour identifier et quantifier clairement la nature et le nombre de défauts résiduels
formés par irradiation dans de tels matériaux et donc valider notre hypotheése. Enfin,
nous décrivons la concentration de défauts au sein de ces oxydes dans le cadre d’'un
modele de cinétique homogene, dont 'origine remonte a ’étude du comportement
des métaux et des alliages sous irradiation. La faible température d’irradiation de
ces oxydes (300K), comparée a leurs températures de fusion respectives (3000K pour
ZrO,, 2405K pour MgAl,Oy, 2233K pour ZnAl,Oy4 et 2628K pour MgCryQy), ainsi
que le caractére homogene de l'irradiation dans les épaisseurs considérées, nous lais-
sent penser que les flux de diffusion peuvent étre négligés dans notre modélisation.
Cependant de tels termes doivent étre pris en compte lors de I'analyse de la stabilité
de ces phases en fonction de l'irradiation et de la température.

Cette analyse critique de la modélisation de nos résultats expérimentaux permet
de dégager trois axes de recherche future pour mieux appréhender le comportement
des céramiques sous irradiation :

-1) 11 est actuellement possible d’estimer un taux de production brut de
défauts lors d’irradiations par des ions de basse énergie cinétique. La notion de sec-
tion efficace de déplacement, calculable avec une précision plus ou moins grande,
permet de comparer différents types d’irradiation (neutrons et ions). Pour des irra-
diations avec des ions de haute énergie cinétique, réalisées typiquement au GANIL,
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le probléme est tout autre. En effet, les mécanismes de transfert d’énergie du pro-
jectile incident au réseau cristallin via le nuage électronique sont encore trés flous.
Il semble donc judicieux de mener un travail expérimental et théorique pour mieux
comprendre les transferts d’énergie entre les électrons et les ions lors d’irradiation
réalisées par des ions de haute énergie cinétique. De plus, il n’existe actuellement
aucun moyen de relier le coefficient balistique utilisé pour décrire I’évolution des
solides irradiés aux données expérimentales que sont la masse, la charge et 1’énergie
des ions incidents, et ce pour tout type d’irradiation.

-2) Nos analyses se basent essentiellement sur le fait que des irradiations
par des ions de faible ou forte énergie cinétique ne conduisent qu’a ’apparition de
défauts de Frenkel. Cependant, des défauts peuvent étre produits sous irradiation .
Nous ne possédons actuellement pas de moyen pour détecter la nature des défauts
produits sous irradiation. Il nous semble trés important de mettre en place une ou
plusieurs techniques expérimentales pour déterminer le nombre ou la nature des dé-
fauts formés dans un solide quelconque.

-3) Enfin la connaissance de la nature et du nombre des défauts majoritaires
va permettre le calcul de I’énergie libre du cristal a ’aide des modéles classiques de
la physique statistique (champ moyen, méthode de variation des agrégats,...) et ainsi
faciliter I’étude de la stabilité des solides sous irradiation par la résolution des équa-
tions cinétiques macroscopiques.

Nous allons détailler ces axes dans les paragraphes suivants.

6.1 Meécanismes de dépot d’énergie

Lors de l'irradiation d’un solide par des ions de forte énergie cinétique, il est
possible d’estimer la perte d’énergie induite par les électrons du matériau sur l'ion
projectile. Cet exceés d’énergie conduit a éjecter des électrons, les fameux électrons
) (électrons émis par des collisions entre le projectile et les atomes cibles), hors
des nuages éléctroniques des ions constituant la cible. Un plasma doit donc appa-
raitre le long de la trajectoire de la particule incidente dans une région tres localisée
spatialement (les traces). Cependant, aucune expérience jusqu’a ce jour n’a été ca-
pable de mettre en évidence un tel plasma. La durée de vie et la maniére dont
cet hypothétique plasma céde son énergie au réseau cristallin, en d’autre termes le
couplage électron-phonon, restent encore mal compris. Toutes ces raisons montrent
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clairement qu’il est actuellement prématuré de définir une quelconque "section effi-
cace de déplacement" pour des irradiations réalisées avec des ions de forte énergie
cinétique. Un important travail de compréhension des mécanismes microscopiques,
responsables du transfert d’énergie de la particule incidente vers le cristal doit étre
réalisé. Il nous semble judicieux de tenter de mettre en évidence expérimentalement
I’existence d’un plasma électronique durant le passage de I'ion incident. L’étude de
la désexcitation des ions doit permettre de mieux caractériser ce plasma s’il existe.

Dans le domaine des basses énergies cinétiques, il est clair que la dynamique
moléculaire a permis de mieux comprendre 1’évolution temporelle d’une cascade de
déplacements. Cependant, nous ne possédons aucun moyen d’estimer I'impact du
recouvrement spatial de différentes cascades sur le nombre de défauts produits. Des
courbes du type de celles décrivant 1’évolution de la phase tétragonale de la zircone
en fonction de la fluence pour différents ions incidents doivent permettre de clarifier
ce point en fournissant un matériau étalon permettant de classer 'efficacité relative
des cascades de déplacements générées par différents projectiles.

6.2 Mesure des défauts produits

Le principal probléme associé & ’analyse des effets d’irradiation dans les solides
non métalliques consiste & determiner la nature des défauts majoritaires produits
et d’en estimer la concentration. Pour les irradiations ioniques, la faible épaisseur
irradiée et l'important gradient de concentration de défauts rend les techniques
usuelles de détermination de concentration de défauts basées sur les mesures des
coefficient de diffusion trés délicat. Les techniques spectroscopiques de type EX-
AFS ou XANES (X ray Absorption Near Edge Structure spectroscopy), sondent
une tres faible épaisseur mais sont trés difficilement interprétables de maniére uni-
voque. Analyser correctement les variations des spectres XANES sur les sous-réseaux
d’éléments légers, oxygeéne et carbone, requiert par exemple des simulations de la
densité d’états électroniques des solides. Quelques tentatives ont été réalisées pour
quantifier le nombre de paires de Frenkel produites par une irradiation neutronique
dans l’aluminium en utilisant de telles méthodes [66]. Ces méthodes ont cependant
beaucoup de mal & étre quantitatives.

Les méthodes d’analyse spectroscopiques basées sur 1’étude du champ cristallin
(luminescence) peuvent se réveler de bonnes sondes locales. La nature des défauts
peut étre identifiée par des ruptures de symétrie locale (apparition ou disparition
de bandes d’absorption) et la concentration de ces défauts est proportionnelle a
Iintensité des raies d’absorption. Le principal probléme associée a cette technique
provient du fait que le chemin optique, variant entre 0,3 pm pour 'ultraviolet et 1
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pm pour le proche infra rouge, n’est pas controlable expérimentalement comme 1’est
par exemple la pénétration des rayons X dans un solide en incidence rasante.

Sur les systémes que nous avons étudiés (zircone et spinelle), nous allons essayer
de mesurer les variations du champ cristallin entre des échantillons irradiés et non
irradiés. Le but de ce travail sera de déterminer les défauts majoritaires présents au
sein de ces structures, confirmant ou infirmant notre modéle de comportement sous
irradiation de la zircone.

6.3 Stabilité thermodynamique des solides irradiés

Les deux études décrites dans ce document semblent montrer qu’il est difficile
actuellement d’avoir une vision claire sur le role des défauts induits par l'irradiation
sur le comportement, plus spécialement la stabilité de phase, des solides irradiés.
Nos premiéres analyses indiquent qu’il est possible d’appliquer aux céramiques oxy-
des, malgré la complexité de leurs liaisons chimiques, des équations de type ciné-
tique chimique pour prédire les évolutions des populations des défauts libres. Pour
certaines céramiques oxydes, on pourra a terme modéliser la quantité de défauts
induite par l'irradiation par des équations cinétiques comme cela est le cas pour les
métaux et les alliages. Il nous semble donc intéressant de poursuivre cette analyse
avec des matériaux fortement covalents de type carbure, nitrure ou carbo nitrure
afin de déterminer quelles espéces de défauts et quelles réactions (recombinaison,
élimination) doivent figurer dans de telles équations.

Cependant, les deux systémes étudiés montrent qu’il n’est pas possible de prédire
la stabilité des phases par la seule connaissance de la concentration des défauts en-
gendrés par 'irradiation. En effet, dans le cas de la zircone, ces défauts agissent sur
la stabilité des phases par 'intermédiaire du champ de déformation alors que pour
les spinelles, ils engendrent une transition ordre-désordre et une pseudo nouvelle
phase.

[’étude compléte du comportement sous irradiation de systémes modéles, en
clarifiant par exemple l'influence de la cristallographie et de la liaison chimique,
ainsi que la modélisation de leur évolution sous irradiation par des équations ciné-
tiques, doit permettre de mieux optimiser les matériaux céramiques dans 'industrie
nucléaire. La grande diversité des liaisons chimiques existant dans les céramiques,
la possibilité d’utiliser des substitutions cationiques dans de nombreuses familles
de composés, le controle aisé de la stoechiométrie et de la taille des grains dans
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ces solides, offrent un grand choix aux ingénieurs pour bloquer ou exalter certaines
propriétés physiques (module de Young, conductivité thermique) et en controler les
évolutions sous irradiation.
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Accurate data, obtained by neutron diffraction, have been used to monitor the first-order reconstructive
monoclinic—tetragonal phase transition as a function of the temperature both during heating and cooling. Data
analysis supports an orientational relationgldf0],,|| [001]; and (100),]| (110), between the tetragonal and
the monoclinic phases. The analysis of the oxygen atoms evolution in the tetragonal phase supports a displa-
cive mechanism for the monoclinietetragonal phase transition. Based on these data, a microscopic model is
proposed explaining the unusual behavior of zirconia.

DOI: 10.1103/PhysRevB.67.064111 PACS nuniber61.12.Ld, 64.60.Fr

[. INTRODUCTION ambient pressure, the Zr polyhedron is strongly distorted and
two independent O atoms are necessary to describe the struc-
Zirconia is an interesting technological material becausdure: the @1) atoms define a triangular pyramid with the Zr
of its outstanding mechanical and electrical propertigs. ~cation setting at the apex; the(2) atoms form, with the
particular, the possibility to accept selective substitutionsS@Me Zr atom, a square pyramid corresponding to one-half

makes zirconia a good host for nuclear wastes. ThereforE'® n(r)]_rmal Zr@ unit of Lhe idealdﬂuocrjite structure.There-
assessing the stability of the structure is of paramount impor.o'€ tis transition can be considered as semireconstructive.
evertheless, it is nowadays commonly accepted that this

tance to match the severe nuclear standards. Unfortunatel st-order phase transition has a displacive charbcied

under |rrad|at|_0r?, the room-temperature monocllnl_c phase some authors propose to describe this transition within the
undergoes a first-order phase transition characterized by Abit-mode formalismi=® As a matter of fact, lattice dynamic
important volume variation. The onset of large strain fields incacyjations based on empirical Born-Mayer short-range
the material is responsible for the consequent integrity 0SS jiantiqld0.11 predict the existence of soft phonons in the
and migration of nuclear wastes out of the matrix. The sam tragonal phas¥'® Phonons frequencies obtained from
monoclir_lic to. tetragonal phase transition is o_bserved iN UNthese calculations disagree with thabinitio calculation
doped zirconia at about 1400 K. Understanding the mechaesults!“!°Up to now, the structural datatomic positions,
nism of this phase transition in pure Zr@t a microscopic  anisotropic thermal displacements, gtextracted from dif-
level can help to improve the stability of this material. fraction measurements versus temperature are not accurate
Zirconium and oxygen atoms sit in a fluorite structureenough to check this mechanigfit’ The aim of this work is
(Fmgm space groupbelow the melting temperatu@973  to obtain improved structural data near the transition tem-
K). Zirconia undergoes two successive phase transitions operature in order to estabilish a microscopic mechanism of
cooling. The former transition occurs at about 2573 K and itthis phase transformation. To this purpose, we have collected
is second order or weakly first ordet.The cubic structure several high-resolution neutron-diffraction patterns at differ-
becomes tetragonalP@é,/nmd) and it is characterized in €Nt temperatures above and below the tetragonal to mono-
particular by the onset of a shear strain along the fourfolod'n'c transition and analyzed these r_esults within the Ri-
axis; the coordination polyhedron for Zr in the ideal fluorite etveld method to extract the .behavpr O.f the structural
structure (ZrQ unit) is only sligthly modified. On the other parameters and to describe their evolution in the framework

hand, the second phase transition, occurring at about 1330 Rf the Landau theory of the second-order phase transition.

on coolllng. and at abput 1500 K on heatln_g, mvongs impor- Il EXPERIMENT

tant variations of unit-cell parameters. This transition, asso-

ciated with an important volume change, is strongly first or- The sample was a high-puritabout 99.92%commercial
der. In the monoclinic phase, stable at room temperature ang@rO, powder (Alfa-Aesar Co) with an average grain size

0163-1829/2003/68)/0641118)/$20.00 67064111-1 ©2003 The American Physical Society
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smaller than 1Qum. The experiment was carried out at the a4

high-resolution and high flux neutron powder diffractometer & H/H‘% {

D20 at ILL using a wavelength of 1.28 A obtained from a & }/ \%\ /H/ /{\{ L.
vertically focusing graphite monochromator. The powder @ ;.| H %\ /\H}/}:H@—J{@
was put in an open Pt cylinder placed at the common focus § H

of two ellipsoidal mirrors and heated by two halogen lamps.

Data were collected on heating and on cooling between room 100+ 3
temperature and 1600 K and analyzed by a multiphase Ri- ) f
' Y
-l/
4
./
/
E 3
]
-
-I-/
/
-
/
-
/
F

etveld program(XND).!® The few diffraction peaks of the Pt /
sample holder were handled as a parasitic phase since eithel 4
they do not overlap or they can be easily distinguished and 80 4 /
deconvoluted from the zirconia ones. Atomic positions and b4
anisotropic thermal displacement parameters for all atoms in < /
zirconia were refined at all temperatures in the tetragonal and -% *
monoclinc phases. The occupancies of zirconium and oxygen & 60 /
atoms were checked throughout the refinements and they do§ bid

not change from their nominal values, either on heating or on /
cooling, as previously observéfi!” Since neutron-scattering %
lengths for O pp=5.80 fm) and Zr atoms lf,,=7.16 fm 74

are of the same order, the accuracies on the structural param- <

eters for all atoms are better than those obtained from x-ray
diffraction.

404

tetragonal volum

20 4

b
. RESULTS ] &
o
The diffraction pattens in the tetragonal and in the mono- ?"QQQ j

clinic phases are consistent with tR2,/c and P4,/nmc
space groups, respectively. Structural refinements give good 1150 1200 1250 1300 1350 1400 1450 1500 1550
reliability factors,Rgaqq<3%, in the single phase region,
and about 5% in the two phase range. Figure 1 displays the T(K)
temperature eYO'““O” of th.e. volumic fr"_iCtion of the tetrago.- FIG. 1. Bottom panel: evolution of the tetragonal volumic frac-
nal phase during the transition. T.he width of the hystgresqion of ZrO, on heating(squares and on coolingopen dots as a
extends over 170 K1325-1495 Kin good agreement with - ¢nction of temperature. Top panel: the evolution of the scale factor
previous observatiorisThe scale factors variations of the g heating and on cooling does not exhibit any particular variation.
two phases are too small to suggest a significant disorder or
an additional short-range-order modulation. Further carefuphases is responsible for this macroscopic strain and it may
examination of the integrated intensities of mMono-explain the important hysteresis range of this transition. Fig-
clinic, (111),, (111),, (002),, (020),, and tetragonal, ure 3 presents the evolution of th8<{ 7/2) angle associated
(101), (110), (002), peaks does not indicate any abnor-with the monoclinic distortion as a function ofT{—T)
mal intensity variation versus temperature such as those prevhere T, is the critical temperature associated with the
viously reported by x-ray studiés. transition®! This distortion presents a linear dependence be-
The analysis of the symmetry elements associated witlween the transition temperatu¢&500 K) and 1200 K. Be-
both phases clearly suggests a correspondence between tbe this temperature it follows a square-root law. This
monoclinic axis and the fourfold axis in the tetragonal phasechange of the behavior of the monoclinic distortion suggests
Following the work of Wolte® we have choosen the that a crossover mechanism occurs and a microscopic
[010],,| [001], and (100),| (110), orientational relations model for this phase transition should actually reproduce
between the two phases sinagsing is close toy2a, (Fig.  this feature.
2). The evolution of these unit-cell parameters in both phases To follow the structural evolution of the atomic displace-
is linear. The values of the thermal-expansion coefficients irments in the tetragonal phase, the oxygen posiid®)
the two phases, extracted from this refinement, are summadong the fourfold axis and anisotropic mean-square dis-
rized and compared to previous experiméftsn Table I. placements of both atomsi'{) were refined. The correlation
On the other hand, an important deviation from linearitybetweerz,(O) and (") for the oxygen atoms is not signifi-
is observed fom; andc; below 1400 K on heating and below cant. At high temperature, no thermal evolution of the oxy-
1200 K on cooling(Fig. 2). This remarkable behavior, al- gen position along the fourfold axis is observed. This sug-
ready observed by some authbfsyccurs for low volumic  gests that the mechanism responsible for the transition from
fractions of the tetragonal phagef. Fig. 1) and could be the cubic to the tetragonal phase is already completed. On
interpreted as the signature of an important macroscopithe other hand, the amplitudes of some components of the
strain on the tetragonal phase induced by the appearance afisotropic thermal displacement parameters ou)(and
the monoclinc phase. The volume difference between the twé@r (u') in the tetragonal phase significantly increase on

064111-2
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monoclinic(subscriptm) and tetragonalsubscriptt) phases during
heating(squares and cooling(open dots (TC'T) (K)

cooling near the temperature of transitiéfig. 4). These FIG. 3. Evolution of the monoclini@— /2 distortion angle as
& function of the temperature. The evolution on heatisguares

evolutions pO.SSIny are a precursor effect of the ransition t and on coolingopen dots of the distortion is plotted as a function
the monoclinic ph‘;"}z%a”d the analysis of these thermal dig;"  * 1y"yith T_ equal to 1500 K. The data fisolid fine) is
plag:ement.elllpso! ' proyldes key information about th_e linear for small values of [.—T) as displayed in the inset. It fol-
main amplitudes involved in the eventual phonon freezing, < 5 square-root law for larger values df,(T)

Concerning the monoclinic phase, within a one-phonon con- ¢ '
densation mecha_msm, Just b_elow the p_hase transition, th rs do not exhibit any significant temperature dependence.
froze_n phonon brings the mam_contrlbutlon to the observe oreover, the observed atomic displacements displaying a
atomic dllsplacgr.nents. Indeed, In the low-temperature phas?Emperature dependence in the monoclinic phase do not cor-
the atomic positions should be inferred from the novel COO0Mesnond(Fig. 7) to the main components of the phonon ex-
dinates of the soft phonon. W|th|n a mean-flel'd approach, t.h ected to soften in the tetragonal phase as we have deter-
thermal dependence of these displacements in the monoclin ined by the analysis afl

phase should be proportional to the square root D ( .

A v, th its diplaved in Fi . dif Therefore a more complex mechanism must be consid-
—T). Actually, the results diplayed in Figs. 5 —7present dif- o o4 1 explain this situation and it is extremely important to

feren_t behaviors and some displac_ements cle;a_lrly exhibit thﬁientify all the order parameters of this phase transition. Fol-
classical thermal evolution approching a transition while Oth'lowing the theoretical work by Negifabased on group

_ . _ theory, this phase transition can be described by the conden-
TABLE |. Thermal-expansion coefficients fitted from our

. X X . sation of two phonons belonging respectivelyMg andM,
neutron-diffraction results and compared to previous works in thqrreducible representations at thé point of the tetragonal

monc_)c_llnlc a_md tetragonal phases. The values of thgrmal-expansmgrmouin zone[ ky = (/a, , m/a,,0)]. Therefore it is interest-
coefficients in the two phases are extracted from Fig. 2. . . . . .

ing to classify these displacements in the monoclinic phase
and the anisotropic thermal displacements in the tetragonal

Present work Previous works . . ) )
@ [K1] o [K 1] phase accordlng_ t_q the wrgdumble representatighsand .

M,. The compatibility relations between the two phases im-

am 7.16 9.5 ply a well defined order for these phonon condensations: the

b, 2.16 1.5 only way to obtain the monoclinic phase is the phonon be-

Cm 1.26 1.4 longing to M irreducible representation be the first one to

a 10.80 12,5 freeze. This doubles the unit cell, leading to an orthorhombic

c, 13.70 145 phase(Pbcn. Since no experimental evidence exists for this

phase, the second condensatidvi,] should immediately
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FIG. 4. Variation of the anisotropic mean-square displacements F|G. 5. variation of thex andy fractional coordinates of Zr
u*! (Zr) (dotted lineg and u* (O) (solid ling) in the tetragonal  atoms in the monoclinic phase on heatiisguaresand on cooling
phase on heatingbottom panel and on cooling(top panel.  (open dots The full line represents a fit with a square-root law
The other anisotropic thermal displacememts decrease with ther —T). These atomic displacements are related taMérreduc-
temperature. ible representation.

follow the first one leading to the observed monoclinic low-temperature one through a sudden condensation dt the

phase. The symmetry adapted eigenvectors associated wigoint of thisPbcnphase. The compatibility relations between

the different representations are summarized in Table Il.  the three space groups are displayed in Fig. 8. To reproduce
From this analysis, the main components of the anisothe unstable character of this intermediate phase, the Landau

tropic thermal displacement parameters of Zr and O in thdree energyF(M,,M,), describing the tetragonal to mono-

tetragonal phase behave according toNhgirreducible rep-  clinic phase transition, should exhibit a critical saddle point.

resentation. The mean static atomic displacements of Zr andfter the M, condensation, any variation of thd, order

O(1) follow a square root evolution versus temperature antharameter, now a zone center mode belonging toBhe

O(2) behaves according to thé, irreducible representation irreducible representation in ttbcn phase, would be am-

in the monoclinic phaséFig. 7). Therefore these experimen- plified, allowing large atomic displacements, and explaining

tal results fully support the two phonon condensation mechathe semireconstructive character of the phase transition.

nism for this phase transition. The analysis of the evolution of the structures in the two
The computation of zirconia phonon spectra using shortphases allows a precise characterization of the primary order

range interatomic potentials published by Mirgorodskyparameters, andM,. To take into account all the experi-

et al1® supports the softening of thil, phonon in the te- mental observations, this analysis has to include also the pos-

tragonal phase. Unfortunately, this calculation is not able taible couplings with the secondary order parameters as, for

also reproduce the softening of tiMe; phonon. instance, the monoclinic distortion. From symmetry argu-
ments, it is possible to find and to discuss all the possible
IV. DISCUSSION couplings among primary and secondary order parameters.

Such an analysis allows us to build an expression for the
Within this analysis of the thermal evolution of the struc- Landau free energy.
tures of pure zirconia, a virtual intermediate phase must be Provided the (10Q) || (110) and[010]| [001]; orien-
involved. Since no experimental evidence exists for such atations, the compatibility relations obtained by our analysis
orthorhombic phaséPbcn induced by the condensation of lead to the condensation b} andM3 phononsFig. 8); the
the M; mode, this phase is expected to be unstable. Thisorresponding primary order parameters are respectively la-
orthorhombic phase should transform into the monoclinicbeled¢ and 7 in the following. Using two basis invariants,
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l,=7?+ ¢? and | ,= »?¢?, the corresponding Landau free

energy term is
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clear evolution ofy[O(2)] is observed whereas the behavior of
y[O(1)], related to theM, irreducible representation, follows a

Cll
2 _ 2 2
F (e1!e21e31651e6)_ 2 (el+e2)+

oY)

This equation is expected to obey the usual conditians
=a(T—T.) wherea andd are positive’? To describe the
first-order nature of the transition, this expansion should ) _ _
include?? at leastl 3. Therefore this is the simplest form of WhereC;; are the isothermal elastic constarande; is the

the Landau energycf. the Appendix able to produce a Strain field, indexed in the Voigt notation.

saddle point associated with the unstable orthorhoriRbizn

phase.

spontaneous strain tensor allowed by symmegiy:e, and L ] X |
e; belonging toA, 4, 5 ande, belonging respectively to the in terms of irreducible representations®4,/nmcis

square-root law.

33
2

Cus
+Ci3(e1et+ese3)+ > e

CGG

2

+—-e§,
2

Cas ,
— €5+ Cy218

e

All the possible couplings between primary and second-

ary order parameters can be built looking at the decomposi-
In the tetragonal phase, there are four components of thiion onto irreducible representations of the symmetrized

E4 andB,, irreducible representations. These terms are char-
acterized byk=0 and so are not involved in the doubling of

the unit cell occurring at the phase transition. These straifarefore it can be shown that the expression of these cou-

components explain the observed large volume change as
ciated with the phase transition and they are expected

[My+M,]?=2A; @ Eq@Boy®Ag @By @ E, .

?gﬁngs in the Landau free energy is

square oM+ M,. The decomposition of this representation

behave like secondary order parameters. The correspondings_¢ (e + e.)( 72+ b2) + f-ea( 72+ ) + Faen( 72— b2
term of the Landau free energy associated with this elastic w@ute)(m7+ ¢7) +faes(n™+ ¢7) +see( 0"~ 67)

energy is
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TABLE 1l. Symmetry adapted eigenvector@on-normalizeyl at the M point of the tetragonal
Brillouin zone.

M point
M1 M2 M3 M3 VES M3 M3 M3
AX a a 0 0 @ a 0 0
Zrl Ay a —a 0 0 —a a 0 0
Az 0 0 o o 0 0 0 0
AX a —a 0 0 @ -« 0 0
Zr2 Ay a a 0 0 -« —a 0 0
Az 0 0 o —a 0 0 0 0
Ax 0 0 B B’ 0 0 5 5
01 Ay 0 0 y v' 0 0 € €'
Az B B 0 0 B B 0 0
Ax 0 0 -8 B’ 0 0 5 -&
02 Ay 0 0 -y v 0 0 € —€’'
Az -8 B 0 0 -B B 0 0
AX 0 0 y -y 0 0 € —€'
03 Ay 0 0 B -B 0 0 5 -8
Az B -B 0 0 -B -B 0 0
AX 0 0 -y -y’ 0 0 € €'
04 Ay 0 0 -B -B 0 0 5 5
Az -B -B 0 0 B -B 0 0
where thef; are phenomenological coefficients. displacements associatedNb, exhibit a locking 150 K be-

The total Landau free energy is the sum of the three partlow T, [evolution of x,(O1) in Fig. § while the atomic
F!, F2, andF? discussed above. Figure 9 presents the difdisplacements associated with, continue to evolve accord-
ferent extremdi.e., the stable and the unstable phassso- ing to the square-root law, the product of the two primary
ciated with this free energycf. the Appendix. The mono- order parameteré.e., es) will follow a square-root law far
clinic phase lies on the first-order transition line as expectedirom the phase transition as experimentally observed. This
Minimizing this free energy with respect to the strain leads tobehavior seems to be related to the need to reduce the im-
a dependence o€ (the distortion angler/2— B) propor-  portant Coulombian repulsion occurring between the anions
tional to ¢ 7. Since both¢ and » follow a square-root de- in the ZrQ(1) polyhedron.
pendence onT.—T), the expected evolution s versus
temperature is linear. V. CONCLUSION

This linear evolution oks is actually observed only near
the phase transitiofFig. 3. On the other hand, this model =~ Accurate data on zirconia structures, extracted by Ri-
gives a straightforward explanation of the square-root deperftveld refinement of neutron-diffraction patterns, allow a mi-
dence of the monoclinic distortionm{2— B8) far from the  croscopic description of the tetragonal to monoclinic first-
transition. It is interesting to point out that the two param-order phase transition. Only the tetragonal and the
eters present a different behavior versus temperature far froffonoclinic phases were observed in the diffraction patterns
the phase transition sincgZr), x(O1), andx(02) do not in the investigated temperature range. No intermediate phase
display any significant variation whilgO1) andz(O2) ex- Was detected close to the transition temperature either on

hibit a square-root dependen¢gig. 6). Since the atomic heating or on cooling. In the high-temperature phdstag-
onal), the anisotropic mean-square displacements of Zr and

O atoms were analyzed and interpreted in terms of the soft-
ening of a mode belonging to thé, irreducible representa-
tion. In the low-temperature phasgnonoclinig, several
static atomic displacements of Zr(D, and 2) atoms dis-
play a square-root evolution versus temperature, suggesting

Tetragonal Orthorhombic Monoclinic
P4s/nme Pben P2 /e

Mi— = A A,

M2 B, ,,/ the condensation of another mode belonging toNheirre-
2 T ducible representation. Group theory clearly confirms the or-
By, (es)/’/ der of these condensations and the symmetry of these two

phonons. Thus a Landau free energy is built to describe all

FIG. 8. Compatibility relations of the irreducible representationsthe possible couplings betwegn Fhese modes, the primary or-
in the three phases describing the tetragonal to monoclinic phagéer parameters, and the strain field, the secondary order pa-
transition sequence. rameter, induced during the phase transition by the volume
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tion. A thermal annealing at 573 K of the irradiated samples
restores the monoclinie2, /c phase and so the usual phase-
transition sequence.
P21/C Q The mechanism presented in this paper may also explain
! the stability of the nanometric particles of tetragonal
0.5 P2 /c zirconig”?® at room temperature. In this case, the energy
contribution related to the surface effects may produce a
renormalization of the transition temperature calculated with
the Landau free-energy expansion.
Finally, the unstable intermediate orthorhombic phase oc-
curring in this phase transition can also be useful to under-
First order stand the complex pressure-temperature phase diagram of
transition line pure zirconia where different orthorhombic phases appear at
high pressuré.

0.6 5

0.4 1

0.3 1
APPENDIX: LANDAU FREE ENERGY

The total Landau free enerdydescribing the phase tran-

sition is the sum of three termBZ, a term induced by atoms

displacement§Eq. (1)]; F2, an elastic energy terfiEq. (2)];

and a coupling ternfr3 [Eq. (3)]. The equilibrium condition

for the low-symmetry phase leads to the minimizatiorFof
stability line =F1+F2+F3 with respect to the strain field. This leads to

the following relation between first-order parameters and the

/ second-order parameteg:

0.2 ~

0.1 Pbcn
P42/nmc

0.0-~-.---'- ....... @

I This equation clearly shows the4 exhibits a linear behavior
versus temperature if we suppose tliaf, does not vary

FIG. 9. Schematic description of the phase diagram in thesignificantly with the temperature. This result agrees with
(11,1,) plane @d=c=—a=—2b=1). Full dots and open dots rep- €xperimental datdinear part of Fig. 3.
resent stable and unstable phases, respectively. The stability line Using the equilibrium conditions, it is possible to rewrite
(dotted and first-order transition linédashegl are displayed. F only as a function of the invariant basis sEt.the total
Landau free energy, is then described by Eq.with new
difference between the two phases. This analysis predicts anlues of the phenomenological coefficients now depending
explains the observed evolution of the monoclinic distortionon the different isothermal elastic constants of the tetragonal
versus temperature. phase,
Within this framework, the first-order semireconstructive
tetragonal to monoclinic phase transition is described as a a b c d .
two stage process. The condensation ofthephonon in the F(l1.12)= EI 1t Z(Il_2|2)+ §|2+ E(Il_?’lzll)'
tetragonal phaseé produces an orthorhombic phagebcn (A2)
(Fig. 9)._Th|s phase is never_obser\{ed exp_enmentally be.The minimization ofF leads to four solutions: the trivial one
cause it is unstable and associated with a critical saddle pomtOrres onding to the tetraconal phase
of the Landau free energy. Therefore any instability related” P 9 9 P ’
to the condensation of the second phonon belongin o (11,1,)=(0,0), (A3)
irreducible representation at this saddle point is amplified. . o ) o ]
This leads to the actual monoclinic phase, characterized by /0 possible monoclinic phases with nontrivial invariant
drastic change in the Zr coordination. This semireconstrucvalues,
tive character of the phase transition explains the observed 5
strain and volume change. _[c—b ad+c —bc
(l 1 vl 2) - ’ (A4)

U fadpm
T r T sin

5 )ae5=— o (A1)

D S

Such a description of the tetragonal to monoclinic phase d "’ d2
transition helps to explain the behavior of pure zirconia un-
der irradiatior?* Pure monoclinic zirconia becomes tetrago- (I,15)
nal when irradiated by charged ions at room temperature.
The structure of this tetragonal phase is strongly perturbed
by the ballistic collision®2° occurring during the irradiation
process. The radiation damage heavily affects the zirconium
and oxygen sublattices preventing tklg phonon condensa- (A5)

—b+b?—2(2a+c)d —b+b?*—2(2a+c)d

2d 16d2
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The stable monoclinic phase is described by the solution The different transition temperature associated to the
(A5). The fourth solution corresponds to a phase with afirst-- order phase transition are equal to

trivial invariant value, . 16dc—3b2 . 2cd— b2 .
1= le™ Ty 2= e T
32d 4d
—b+ b?—4ad o ‘o ¢
(I4,15)= T’O , (AB6) Taking into account the existence of these four phases and

the stability condition for the existence of the monoclinic
. _ - _ _ phase, we obtain a set of inequalities for the phenomenologi-
and it can be identified with an orthorhombic phasg ( cal coefficients which allow us to describe a part of the phase

#0,7=0). diagram in the K;,1,) plane(cf. Fig. 9.
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Accurate neutron powder diffraction experiments at several temperatures allow one to monitor the
reconstructive tetragonal to monoclinic phase transition as a function of the size of zirconia nano-
particles. The structure of the tetragonal phase observed in the nanocrystals is identical to that observed
in micrometric zirconia above 1400 K. A uniaxial strain depending on grain size is observed. The phase
transition occurs above a threshold crystal size. These results are analyzed within the Landau theory
and can be understood as a mechanism of size-dependent phase transition where the primary order

parameter is altered by the nanoparticle size.

DOI: 10.1103/PhysRevLett.90.216103

In the last 30 years, the soft mode model has been
successful for describing displacive phase transitions in
solids [1]. Within the framework of the Landau theory, the
amplitude of the soft mode corresponds to the primary
order parameter for these phase transitions. The existence
of secondary order parameters (e.g., strain field,...) gen-
erally induces only little changes in this kind of phase
transition. For instance, in martensitic transformations,
occurring in many alloys, the onset of an important
strain field suggests a strong coupling between the pri-
mary and the secondary order parameters. ZrO, can be
considered as a textbook example [2] for such a coupling:
this compound is stoichiometric and homogeneous (no
Ginzburg terms in the Landau free energy expansion).
Moreover, in this compound, it is possible to generate a
uniform strain field controlling the particle size.

Micrometric grains of zirconia, monoclinic at room
temperature and normal pressure, undergo a reversible but
disruptive first order phase transition at about 1200 K
towards a tetragonal phase [3] that cannot be quenched
at room temperature [4,5]. Nevertheless, it is also well
known that this tetragonal phase can be observed at room
temperature in zirconia nanoparticles [6] of less than
30 nm diameter. Several authors [7,8] confirm these ob-
servations and others report observations of metastable
phases in various materials such as alumina [9] and
graphite [10]. The observation of stabilized phases in
very fine powders is generally understood in terms of a
surface free energy in the nanocrystalline tetragonal
phase lower than in the normal phase [11]. Nevertheless,
this explanation is not generally accepted [12] and some
authors report either the appearance of 6 nm diameter
monoclinic zirconia nanoparticles [13] or they do not
relate the decreasing of the tetragonal phase to the in-
crease in the grain size of zirconia nanoparticles [7]. The
main reasons for these controversial opinions seem re-
lated to extrinsic factors such as the presence of impuri-

216103-1 0031-9007/03/90(21)/216103(4)$20.00

PACS numbers: 64.70.Nd, 68.35.Rh, 81.07.Bc

ties [14,15] and to the existence of residual stresses in the
nanoparticle agglomerates [16].

To clarify this complex picture, it is of paramount
importance to perform accurate studies on very pure
samples where the effect of particle size, the pertinent
parameter, can be clearly identified. In this Letter, we will
show that the accurate study of the transformation ki-
netics in zirconia nanocrystals allows a straightforward
interpretation of the experimental results and to formu-
late a model for the mechanism of the tetragonal to
monoclinic phase transition observed in pure samples.
To this purpose, we have simultaneously studied the
structure and the microstructure of nanocrystalline pure
ZrO, using high resolution neutron powder diffraction at
different annealing temperatures. Rietveld refinements
allow one to extract the behavior of the structural
[17,18] and microstructural parameters and to describe
their evolution versus the grain size at several tempera-
tures. By this analysis, it is then possible to establish a
detailed description of the evolution of the tetragonal
phase versus the size of zirconia nanoparticles. These
results are analyzed within the Landau theory and they
can be understood by the mechanism of a size-induced
phase transition where long-range interactions are altered
by particle size.

Among the various methods synthesizing nanocrystal-
line ZrO,, the freeze-drying process [19] can produce
very disperse single crystals with a narrow size distribu-
tion. ZrCl, was used as raw material to prepare very
diluted aqueous solutions (4-8 g of ZrCly/liter) that
were evaporated to dryness at 360 K. In this work, nano-
crystals of zirconia were synthesized decomposing an
anhydrous sponge of ZrOCl, at temperatures ranging
between 650 and 750 K during 600 s. X-ray diffraction,
Raman scattering, and NMR were performed at room
temperature to assess the tetragonal crystallographic
structure and the absence of surface adsorbed OH. No

© 2003 The American Physical Society 216103-1
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Raman signature of a cubic phase was observed. The
transmission electron microscopy (TEM) also allowed
us to show that each individual grain is a tetragonal single
crystal (Fig. 1) and that the population has indeed a very
narrow size distribution. To study the particle size effect
on the phase transition kinetics, the as-prepared powders
were put in a vanadium sample holder and several high
resolution neutron diffraction patterns (about 400) were
collected on the D20 high flux diffractometer at ILL
Grenoble. Each diffraction pattern was collected in 180 s
which seemed the best compromise between counting
statistics and time resolution. These diffraction patterns
were collected at fixed temperatures between 300 and
963 K to monitor simultaneously the change of the tet-
ragonal and monoclinic volume fractions in the sample.
Rietveld refinements on diffraction patterns allow to
measure accurately (R,,, = 5%) the intrinsic integral
breadths of Bragg peaks of nanocrystals. The evolution
of breadths versus the Bragg angles gives an estimation
of nanoparticles sizes (Hall Williamson plots) at each
temperature.

Only the tetragonal (P4,/nmc) and the monoclinic
(P2/c) phases are needed to fully explain the neutron
diffraction patterns. The scale factor variations of these
two phases do not suggest any significant disorder, addi-
tional short range order modulations, or the existence of
other phases. A clear decrease of the tetragonal phase
fraction is observed when the grain size increases. This
result is consistent with Garvie’s observations [6].

FIG. 1. TEM images of ZrO, nanocrystals for decomposed
(top right) and annealed (bottom) samples. The electron dif-
fraction inset (top left) obtained on a single particle shows that
the sample is actually composed by single crystal particles. The
growth occurs preferentially along one direction, explaining
the needlelike shape of the annealed crystals.

216103-2

Since grain boundaries are a source of excess energy,
there is a thermodynamics driven force for the reduction
of the overall grain surface which can be successfully
achieved only increasing the average nanocrystal size ¢,.
Only the width of 001 reflections decreases witnessing an
increase of the grain size along the ¢, axis. This evolution
of the profile function enables us to compute accurate
values of the grain size, ¢,. Figure 2 presents the time
dependence of ¢, at different temperatures. The Kinetics
of the crystalline size show a classical parabolic evolution
versus time and a stabilization of the grain size after 10 h.
This parabolic law can be written as [20]:

(0g = @0), €]

where m(T) is the grain boundary mobility, ¢ is the
annealing time, y the surface free energy associated to
the initial configuration of the grain, and ¢, the initial
grain size (13.7 nm).

The temperature enters in the growth rate through the
boundary mobility which can be written as [20]

¢z = @z + 8m(T)yt

m(T) = % e~ (E/KT), )

where m is a constant and E, is an effective activation
energy for boundary migration. Figure 3 presents the
dependence of Tm(T) versus the annealing temperature
T. A weighted least square fit yields an effective activa-
tion energy of about 0.4 eV. From this analysis of the
increase of grain size, it seems that the grain size follows
a classical law of grain boundary diffusion [16,20].

Because the grain size is the physical variable control-
ling the stability of the tetragonal phase of zirconia, all
structural parameters are described as a function of the
grain size instead of the annealing time.

Figure 4 clearly shows that the a, parameter does not
change whereas the ¢, parameter increases when the grain
size increases. TEM photographs (Fig. 1) of zirconia
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FIG. 2. Grain size of zirconia nanoparticles versus annealing
time for annealing temperatures equal to 843 K (squares),
893 K (circles), 923 K (up triangles), and 963 K (down
triangles). The fit clearly displays a parabolic evolution of the
grain size with time for small times.
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FIG. 3. Tm(T) versus the annealing temperature. Tm(T) fol-
lows a classical Arrhenius law (full line).

nanocrystals for different annealing temperatures exhibit
an anisotropic growth along [001]. This supports a larger
v value for (hk0), planes [6] and it explains the different
behavior observed for the lattice parameters.

The evolution of the unit cells parameters of the tet-
ragonal phase versus the grain size allows one to compute
e (using Voigt notation), the only pertinent component of
the volume strain tensor within the grain, using a modi-
fied Laplace’s law

ey — Y 3)
Pg — Pe
The estimated critical grain size ¢, is 13.6 nm in very
good agreement with the previous estimation.
To analyze the mechanism responsible for the phase
transition, the evolution of the tetragonal phase versus
average grain size was studied. Neutron diffraction pat-

5.210

5.205

unit cell parameters (A)

5.200

#/

s1%04+—~—H7FF—

FIG. 4. Tetragonal unit cells parameters a, (multiplied by
1.022, filled squares) and ¢, (filled circles) as a function of
the grain size. The parameter ¢, decreases with the grain size,
whereas a, remains unchanged.
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terns show that this transformation occurs continuously
over the whole range of annealing temperatures and that
the monoclinic and tetragonal phase still coexist in the
sample. On the other hand, TEM observations show that
the grain sizes in nanocrystalline zirconia follow a log-
normal distribution. The observed change in the tetrago-
nal volume fraction can be reproduced if we admit that
any nanocrystal exceeding a given threshold size ¢,,
independent on the annealing temperature, suddenly
transforms into the monoclinic phase. This condition
leads to the following relation, valid for all the annealing
temperatures, between the average grain size in the
sample and the volume fraction of the tetragonal phase

L[l pmeo-arrrigy, @)

x ) e —
t(gpg) o ;—277_ 0 qu

where x, is the volume fraction of the tetragonal phase, @,
is the average grain size, and ¢ is the distribution vari-
ance. The best fit of these experimental data gives ¢, =
54 nm and ¢ = 2 nm. The small value of o corresponds
to a very sharp nanocrystal size distribution confirmed by
the TEM observations. Figure 5 presents the comparison
between the observed and calculated tetragonal volume
fraction with the average grain size.

Moreover, the structural refinements allow us to study
simultaneously the structure of the nanocrystalline tet-
ragonal phase. No significant change of the position z,(O)
of the O atom is observed in this phase at the different
annealing temperatures. The tetragonal structures of mi-
crometric and nanometric ZrO, are the same. Therefore,
the structural instabilities in nanometric ZrO, can be
described using the same Landau free energy expansion
already used in micrometric ZrO, [21,22]. The primary
order parameters (Zr and O displacements) and the cor-
responding choice of basis set invariants are the same in
micrometric and nanometric zirconia. On the other hand,
in nanometric zirconia the existence of a large surface

OAQ——
048—-
07-
0.6;
05-

0.4

tetragonal volume fraction

0.3
0.2

0.1+

0.0 T T T T — T
10 100

average grain size (nm)

FIG. 5. Calculated (full line) and experimental (squares) tet-
ragonal volume fraction of zirconia versus average grain size.
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free energy constrains the secondary order parameters
(strain field) to a fixed value which depends only on the
observed grain size [Eq. (3)]. The existence of a coupling
between secondary and primary order parameters leads
to a pinning at a fixed value of the primary order parame-
ters. This coupling is then responsible for the stability of
the tetragonal phase in nanocrystals. The Landau free
energy, F, computed to describe all possible couplings
between order parameters [23] associated to the tetrago-
nal to monoclinic phase transition in micrometric zirco-
nia [21], can be successfully used to formulate the
mechanism of this phase transition in zirconia nanocrys-
tals as a function of the nanoparticle’s size. To this pur-
pose, it is still necessary to use two invariants,
I, = 0>+ ¢? and I, = n>¢?, associated to Zr and O
displacements, as a basis for the Landau free energy ex-
pressed in the tetragonal phase :

(a + 2fe;)
d 2 C
+ 6(1? —3L1,) + %eg, (5)

b c
F(I, I,) = 11+Z(1%_212)+§Iz

where a, b, ¢, d, f are phenomenological coefficients and
(35 is the isothermal elastic constant [24]. The existence
of two phases for different grain sizes dictates a positive
value of the phenomenological coefficient f.

This equation shows that for different grain sizes, the
strain tensor component e; changes the relative stability
of the monoclinic and tetragonal phases by modifying the
coefficient of the linear term of /;. The critical tempera-
ture, controlling the evolution of this leading term in F,
exhibits a grain size dependence. This critical tempera-
ture is negative for ¢, < ¢,, quenching the tetragonal
phase at all temperatures. On the other hand, when ¢, >
¢;, this critical temperature becomes positive and the
phase transition may occur.

Thus, the behavior of the tetragonal to monoclinic
phase transition in nanometric ZrO, can be effectively
predicted within the same framework already developed
for the more common micrometric phase. No additional
primary order parameters are necessary to explain the
experimental observations. The grain size, responsible for
the observed uniaxial strain related to the surface tension,
simply induces a shift of the frontier between the stability
domains of the monoclinic and tetragonal phases in the
(I;, I,) phase diagram [21].

Therefore, the key parameter controlling this phase
transformation is not the annealing time but the crystal
size. This mechanism of primary order parameter being
altered by the particle size can possibly be extended to
other technologically relevant oxide [25] based systems
where a structural change is expected when the particle
size is reduced.

We would like to acknowledge Thomas Hansen in ILL
for his help during data collection, Francine Laher-
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Abstract

Grazing X-ray diffraction was used to study in details the behaviour of two spinels, ZnAl,O, and MgAl,O, irra-
diated by swift ions. Such an irradiation allows to have an important irradiated depth and then accurate diffraction
diagrams. Rietveld refinement done on these diagrams clearly show an order—disorder transition due to a melting of
cations under irradiation in these two spinels. More especially, these results clearly exhibit that no new phase is created
under irradiation in MgAl,O4. Raman spectroscopy, sensitive to the crystallographic space group, seems to confirm this

analysis. © 2002 Elsevier Science B.V. All rights reservi

ed.

1. Introduction

A possible way to decrease the quantity of minor
actinides such as neptunium, americium and curium
produced in nuclear plants, is to break down these heavy
nuclei under neutron bombardment. To transmute these
nuclei, one needs to insert these elements in a matrix that
stays stable under neutron irradiation. MgAl,O, is a
potential material for matrix. Many studies clearly
show that such matrices are resistant under neutron
irradiation [1].

The crystal spinel structure (noted AB,0O4) consists of
a cubic cell that belongs to the space group Fd3m. This
cubic cell contains a close packed array of 32 oxygen
atoms with cations in tetrahedral and octahedral inter-
stices. In the normal spinel structure, 8 tetrahedral sites
(out of 64 in a unit cell) are occupied by divalent cations,

*Corresponding author. Tel.: +33-1 69 08 29 20; fax: +33-1
69 08 90 82.
E-mail address: david.simeone@cea.fr (D. Simeone).

whereas 16 octahedral sites (out of 32 in a unit cell) are
occupied by trivalent cations. MgAl,O, is the more
common of the spinel structural family. Their natural
minerals and ZnAl,O, minerals too have the normal
structure in which Mg?* (or Zn?>") ions are located at
tetrahedral sites (8a in Wyckoff notation, point sym-
metry 43m), AI’* ions at octahedral sites (16d in Wyckoff
notation point symmetry 3m) and O> ions at positions
(u,u,u) (32¢ in Wyckoff notation point symmetry 3m)
[2]. However, in synthetics spinels, a disordered distri-
bution of cations among these polyhedra exists system-
atically. This cation disorder is quantified in terms of an
inversion parameter that specifies the fraction of triva-
lent aluminium ions that occupy tetrahedral sites.
Among this family, MgAl,O, has been extensively
analysed. Many authors studied its structural modifica-
tions under neutron irradiation [1], low energetic ions [3]
and heavy energetic ions [4]. Although some dislocation
loops appear during neutron irradiation in single crys-
tals, there is no clear evidence of the apparition of ex-
tended defects such as dislocation networks likely to
induce an important swelling [5]. This matrix does not

0022-3115/02/$ - see front matter © 2002 Elsevier Science B.V. All rights reserved.
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seem to be affected by radiation damage until important
displacement per atoms (dpa) values.

Under 400 keV Xe irradiation at cryogenic temper-
atures, some authors observed an amorphisation of
MgAl,Oy4 at an high fluence [6]. Based on an analysis of
intensity spots of TEM diffraction patterns, some
authors claim that MgAl,O, reaches a new metastable
state under ion irradiation [7,8] before amorphisation.
However, these results disagree with previous Rietveld
refinements on neutron diffraction diagrams made on
MgAlL, Oy single crystal irradiated under high neutron
fluxes [9].

Until now, no clear theoretical works [10,11] have
neither been able to explain nor to predict the behaviour
of insulators under irradiation. Some attempts were
done to quantify colour centres (point defects) created
by irradiation. However, no clear links exist between
these defects and a macroscopic functional, analogous
to the partition function at equilibrium, describing the
evolution, for instance amorphisation, of these materials
under irradiation. The first step to discuss the existence
of such a functional far from equilibrium is to obtain
clear and available information on the behaviour of
various insulators under irradiation. Among these, ZrO,
has been extensively studied. This material undergoes
under irradiation a displacive phase transformation that
could be described in the same theoretical framework as
the behaviour of spinels.

To obtain accurate information on the behaviour of
spinels under irradiation (modification of the space
group during irradiation), MgAl,O4 and ZnAl,O,4, were
irradiated by swift Kr ions at room temperature and
analysed using X-ray diffraction technique.

Since the X-ray atomic form factors associated to Mg
and Al atoms are similar, extinction of diffraction lines
may occur; which would lead to a false determination of
the space group of MgAl,O, obtained by the analysis of
X-ray diffraction diagrams. Moreover, a mixing coeffi-
cient of the two species Mg and Al would be hardly
obtained. In ZnAl,O4, Zn and Al atoms have different
atomic form factors and these drawbacks cannot occur.

To validate the crystallographic structure obtained
by the Rietveld analysis of the X-ray diffraction dia-
grams on MgAl,O, and ZnAl,O,, the Raman spec-
troscopy was used. All these results lead us to propose a
mechanism to explain the transformation of the spinels
under irradiation.

2. Experimental procedure
2.1. Sample preparation
2.1.1. ZnAlL, Oy preparation

A ZnO powder with a purity of 99.99% and a Al,O4
powder with a purity of 99%, were blended and calci-

nated 1 h at 1473 K to obtain an ZnAl,O, powder. This
compacted powder was sintered 8 h at 1673 K under
atmospheric pressure. These pellets were cut to obtain
discs (with a diameter of 12 mm and a thickness of 1 mm)
with a density equal to 67% of the theoretical density
(4.58 gem™®). The grain size measured by scanning
electronic microscopy (SEM) was about 0.4 um. The
grain distribution was isotropic. Samples were polished
(specular) to collect accurate X-ray diffraction diagrams.

2.1.2. MgAl, O, preparation

MgAl,O4 powder produced by the Baikowsky com-
pany contains 4 ppm (a.w.) of Na, 77 ppm of K (a.w.),
11 ppm (a.w.) of Fe, 10 ppm (a.w.) of Si and 2 ppm
(a.w.) of Ca impurities. Moreover, 1.2% (a.w.) of MgO
and 0.3% (a.w.) of Al,O; remain free in this powder. A
sample of this powder was sintered one hour at 1923 K
under H, with H,O (2% vol.) atmosphere after pressing
(300 MPa). This sintering process permits to obtain high
density pellets (98% of the theoretical density, i.e. 3.51
gcm ™). These pellets were cut to obtain discs (with a
diameter of 8 mm and a thickness of 2 mm). The grain
size measured by SEM was about 3 um. The grain dis-
tribution was isotropic. Samples were polished (specu-
lar) to collect accurate X-ray diffraction diagrams.

2.2. X-ray diffraction

To study the crystallographic evolution of MgAl,O4
and ZnAl,O,4 samples irradiated by Kr ions, X-ray dif-
fraction was used. An INEL diffraction set-up was used
to perform the small incidence X-ray experiments with
the main following characteristics [12]:

e fine (3 mm x 30 um) parallel monochromatic X-ray
beam (CuKal selected with a flat Ge(111) mono-
chromator),

e accurate positioning of the sample on a rotating
holder mounted on a goniometer head (residual
precession < £0.02°, height +1 pm, incidence angle
+0.02°),

e angular calibration of the curved position sensitive
detector (8192 channels for 120°, i.e. 0.015°/channel)
with a Y,0; standard (cubic, a = 10.015 A, i.e. 62
diffraction lines in the range 20-120° 20),

e vyield correction for the recorded spectrum with a ZnS
fluorescent sample.

Fig. 1 presents the evolution of the X-ray penetration
depth, in which 90% of X-ray are diffracted, as a func-
tion of the incident angle in MgAl,O, and ZnAlL,Oy.

2.3. Raman spectrometry

The Raman spectra of irradiated samples were
recorded in a back-scattering configuration, under mi-
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penetration depth (A)

Fig. 1. Evolution of the penetration depth of X-rays for
MgALO4 (—) and ZnAl,O4 (M) as a function of the incidence
angle in grazing X-ray diffraction. This calculation was done for
CuKal radiation. The density and critical angle of MgAl,O,
and ZnAl,Oy, spinels were respectively 3.51 gecm~3, 3.07 gecm 3,
0.27° and 0.25°.

croscope, by using a T64000 Jobin-Yvon ISA multi-
channel Raman spectrometer with a CCD detector. A
confocal hole coupled with the microscope was adjusted
to its minimum value in order to enhance the signal
coming from the irradiated surface. The 514.5 and 488
nm excitation laser lines used (coherent argon-krypton
ion laser) were tested together on the samples, in order
to avoid the luminescence signal due to impurities. A
laser beam power that does not exceed an approximate
level of 20 mW was chosen. It was checked that the laser
beam light did not damage the surface of the samples.

2.4. Samples irradiations

Two kinds of irradiation were performed on
MgAlL,O4 and ZnAl,O4 polycrystalline samples at the
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GANIL facility. The interest of using high energetic ions
to irradiate spinels can be summarised in two distinct
points:

(1) Having a large, uniformly irradiated volume (with
a thickness of about 20 um: see Fig. 2). The good quality
of the collected X-ray diffraction diagrams on these
samples allow us to use the Rietveld method to deter-
mine accurately the phase modifications induced by ir-
radiation.

(2) Probing only the volume damaged in the constant
electronic stopping power range (11 and 14 keV nm™'
for MgAl,O, and 9 keV nm~! for ZnAl,O,). It will then
be possible to analyse the new phase only due to inelastic
collisions, and to compare it with the phase produced by
displacement cascades [8,9].

For these reasons, different MgAl,O4 spinels were
irradiated by Kr*>* ions with a kinetic energy of 765 and
412 MeV to a fluence of 10'* ions cm™2, and ZnAl,O,
spinels were irradiated by Kr¥** ions with a kinetic
energy of 765 MeV to a fluence of 10' ions cm~2. The
program srRiM2000 was used to calculate the inelastic
energy loss and dpa profiles in the two spinels as a
function of the penetration depth of Kr ions in the
matrix (cf. Fig. 2(a) and (b)). For these calculations, the
threshold energies were fixed at 30 eV for Mg, Zn and Al
atoms and 60 eV for oxygen atoms [1]. The interest of
such a calculation is only to clearly define area where the
inelastic energy loss predominates. The exact values of
the displacement thresholds for different atoms do not
play any part in this determination.

3. Experimental results
Grazing X-ray diffraction diagrams were analysed
by the Rietveld method. The quality of the col-

lected diffraction diagrams allow us to use the Rietveld
method to analyse modifications induced in ceramics by
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Fig. 2. Profiles of inelastic energy losses (M) and dpa (—) as a function of the penetration depth of Kr ions in MgAl,O,4 (a) and
ZnAlLO4 (b) samples described in the text. The vertical dash lines define the maximum penetration depth of X-ray for MgAL,Oy4 (1.02

pm) and ZnAl,Oy4 (1.15 pm), i.e., the probed volume.
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irradiation, which permits one to compute accurately the e ok
. o, . . . od
different positions of atoms and their sites occupancies. 1.4 z
. . . e,

Moreover, information on the global and local strain 1 M

1.2 L4

fields can be obtained by analysing respectively the 1
position and broadening of Bragg peaks [13].

3.1. X-ray diffraction

x91813 counts
1

A Rietveld program (XND software [14]) modified ]
to take into account specific errors on Bragg peaks

broadening associated to grazing incidence [12], was 00 A d il i
used to extract these information from CuKal X-ray o2 [' ”. ‘ ‘I ‘ '[ ' “I ' "I v I' ' 'I " '[" '
diffraction diagrams. Table 1 presents the estimators 20 30 40 50 B0 70 80 90 100 110 120
associated to different Rietveld analyses and the number 26 (9

of parameters used in the simulations. Because CuKal
radiation was the only radiation used in this study, only
isotropic global Debye-Waller factors were used in the

Fig. 3. Rietveld refinement on an unirradiated ZnAl,O4 sam-
ple, black lozenges: experimental X-ray diffraction diagram,
black curve: simulated X-ray diagram, black triangles: simu-

Rietveld refinement. The penetration depths of area lated background, bars: Bragg angles associated to the phase,
probed by X-rays were equal to 1.1 pm for ZnAl,O4 black curve on the top of the graph: fractional difference
(0.8° for the incident X-ray beam) and 1 pm (0.7°) for (Vexp — Yea)/Vexp in €ach point divided by the standard deviation.
MgA1204

Rietveld refinement was carried both on irradiated
and unirradiated samples on X-ray diffraction diagrams
collected under an incident angle of 0.8°. Figs. 3 and 4
present the results of the Rietveld refinements made on
unirradiated and irradiated samples. The GofF values of

1.6
the Rietveld refinement are quite important (Table 1). -
One fact explains the high value of this estimator. The 4 A%MMMMMWWMW o
X-ray diffraction is over collected (i.e. collected over a 1.2 o
long time), leading to a low Rex,. The Rprage 18 quite 10
good. The accuracy on the atomic positions of all the 2
atoms, especially the u parameter, is also good because 3 "]
all species in these spinels have similar atomic form § 0.6
factor which do not differ more than a factor 2. D ol

x

0.2 4
3.1.1. Rietveld analysis on unirradiated and irradiated

0.0 - % W\ A,
ZnA1204 I [ 1 | [ [ o [ L [l o 1

The form of the Bragg peaks does not reveal any -0.2 , . 1 1

strain field in the unirradiated and irradiated materials. 0 o 00 (D)BD o '
Moreover, the coherent diffracting domains (CDD) re-
main roughly equal before and after the irradiation. Fig. 4. Rietveld refinement on an irradiated ZnAl,O, sample.

Table 1
Estimators used to define the quality of Rietveld refinements and the phases and Wickoff positions of cations and anions used to
simulate the experimental X-ray diffraction diagrams

Ryp Ry GofF dpw Crystallographic phase Number of

used for the refinement parameters
MgAl, O, unirradiated 9.44 3.06 1.67 1.32 Fd3m 14
MgAl, O, irradiated 4.66 collected 6 days  4.27 3.46 1.85 Fm3m 13
ZnAl,O4 unirradiated 8.94 4.28 2.94 1.86 Fd3m 11
ZnAl, O, irradiated 6.17 3.28 2.17 1.77 Fd3m 12

The GofF values are important because diffraction X-ray diagrams are always over-collected. Moreover, the important value of GofF
for irradiated ZnAl,O, spinel is due to a rough simulation of Bragg peaks broadening, as shown by the Hall Williamson plots. The
Bragg estimator characterising the expected space group in the Rietveld refinement agrees quite well for all samples. The Durbin
Watson estimator (dpw) describing correlation between Bragg peaks is correct.
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Table 2

Evolution of the unit cell parameter (a), atomic position of oxygen anion (u), isotropic Debye-Waller factors (Bj,), occupation of
different tetrahedral and octahedral sites, and sizes of CDD (f8) and slopes (i7) of the Hall Williamson plot

a (nm) u (origin in 3m) Biso (nm?) Occupations f (um) n
MgALO, unirradiated 0.80676(4) 0.26159(9) 0.0080(3) Mg, = 0.756(6) 0.5
Alr = 0.242(6)
Mg, = 0.123(2)
Alp = 1.839(2)
MgAL O, irradiated 0.40304(6) 0.5(fixed) Bo = 0.018(6) 0 =10.983(4) 0.8 0.012
Bsp =0.013(6)  SPr = 0.158(2)
SPo = 0.619(2)
ZnAl, Oy unirradiated 0.80847(8) 0.2634(1) 0.0155(2) Znt = 0.920(1) 0.06 0
Alp = 0.078(1)
Zno = 0.078(1)
Alo = 1.920(1)
ZnAl,0y irradiated 0.80952(3) 0.2605(1) 0.0132(2) Znt = 0.585(1) 0.12 0

Aly = 0.408(1)
Zno = 0.408(1)
Alo = 1.585(3)

SP abbreviation is for the AI-Mg fictitious atom defined in the text. For ZnAl, Oy, f are similar showing no clear evolution of CDD
with irradiation. For the irradiated MgAl,O, spinel, a clear strain field (non-null 5 value) appears during irradiation without any

change of CDD.

Table 2 presents the evolution of the parameter « and
the sites occupation of Zn and Al cations in octahedral
and tetrahedral positions. The inversion parameter ob-
tained by the Rietveld analysis on unirradiated samples
is equal to 0.078. An NMR study on the same powders
before irradiation exhibits an inversion parameter of
0.084 and then confirms the value obtained by the
Rietveld refinement. Moreover, the lattice parameter
(0.80847 nm) and the oxygen atomic position agree with
previous empirical works linking the lattice parameter
with the inversion parameter in these spinels [2]. The
oxygen parameter u agrees with previous results [2] on
annealed ZnAl,O, spinels.

The X-ray diffraction diagrams of unirradiated and
irradiated samples differ only on the intensities and po-
sitions of Bragg peaks. This variation of intensity does
not decrease as a function of the diffraction angle and
then cannot be explained only by an increasing of
Debye—Waller factors. The only way to explain such
variations of intensity is to modify the occupation sites
of Zn and Al on cations sites. Rietveld refinements with
variable occupation sites on tetrahedron and octahedron
were carried on and results are presented in Table 2.
These refinements exhibit an important increase of the
inversion parameter (0.40) in probed irradiated area.

From these refinements, it is clear that an order—
disorder transition occurs (drastic modifications of the
inversion parameter) during irradiation. The driving
force of this transition is induced by the energy depos-
ited by electronic collisions without any further change
of the crystallography of this material.

3.1.2. Rietveld analysis on unirradiated and irradiated
M; gAlg 04

A Rietveld refinement was done on the unirradiated
MgAl,O4 sample. Tables 1 and 2 present the results and
estimators of this refinement. Both GofF and Rg,,, are
acceptable values. The comparison between experimen-
tal and calculated X-ray diagrams is plotted on Fig. 5.

The analysis of the integral broadening exhibits no
strain field and large CDD (in agreement with the grain
size). The analysis of the sites occupancy shows that the
elaborated spinel is not stoichiometric (Mg/Al < 0.5).
Therefore no comparison of the lattice parameter a

os
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Fig. 5. Rietveld refinement on an unirradiated MgAl,O4
sample.
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(0.80677(3) nm), the inversion parameter and the oxygen
reduced position u can be done because no data exist on
non-stoichiometric MgAl, Oy spinels [15].

After irradiation, X-ray diffraction diagrams appear
very different from the unirradiated ones which define
the spinel. On the samples irradiated by 765 and 412
MeV Kr ions, bumps (near 35° and 62°) clearly appear
(Fig. 6). These are associated to an significant amor-
phisation of the spinel, in agreement with previous re-
sults [4]. Because of this increase of the background,
only samples irradiated by 412 MeV Kr ions were
analysed by the Rietveld method. However, X-ray dif-
fraction diagrams of samples irradiated at the two en-
ergies exhibit similar features and Bragg peaks. In
addition, irradiation induces the disappearance of the
peak at 38° in both samples.

Irradiation by 400 keV Xe ions at cryogenic tem-
perature [7], neutrons [9], and swift heavy ions exhibit
same diffraction diagrams [16]. From these results, some
authors claim the apparition of a new phase under ir-
radiation for this spinel [7,8]. They suppose that the
new phase can be described by the Fm3m space group.
Following these authors [8], a simulation of the X-ray
diffraction diagrams with Mg and Al cations in 4a po-
sitions and anions in 4b positions of the Fm3m space
group leads to a non-null peak near 38° (corresponding
to the (222) reflection of the Fd3m group) which does
not appear in the experimental X-ray diffraction dia-
gram (Fig. 6). This space group with such Wickoff po-
sitions for atoms cannot correctly explain the X-ray
diffraction patterns observed on the irradiated MgAl,O4
spinel.

The atomic structure factors of Mg and Al atoms are
quite similar, and it is not easy to distinguish between
these two species by analysing only MET and X-ray
diffraction diagrams. Based on the analysis of neutron
diffraction diagrams on MgAL, O, single crystal irradi-

x103415 counts

0.2 1
1 A A A

20 3 40 50 60 70 80 83 100 110 120
26 ()

Fig. 6. Rietveld refinement on an irradiated MgAl,O4 sample.

ated by neutrons at high fluences [9] and by analogy to
the results presented above on ZnAl,O4, we suppose
that the irradiation by swift heavy ions leads to a ran-
dom distribution of Mg and Al cations in this spinel.
The best way to fit experimental Rietveld diagrams is to
use the Fd3m space group and to modify the occupation
sites of Al and Mg atoms in 8a and 16d Wickoff posi-
tions. Because experimental diagrams possess few peaks
and many parameters are needed to describe Bragg
peaks (Table 1), Rietveld refinements cannot converge
using such a space group.

To take this point into account in the description of
this irradiated spinel, a fictitious atom, called SP, has
been created. The atomic structure factor of this ficti-
tious SP atom, describing a random occupation of ca-
tions sites in this spinel, is an average between Mg (0.33
atomic fraction) and Al (0.66 atomic fraction) atomic
structure factors. Fig. 7 presents the atomic structure
factors of Mg, Al and of the fictitious SP atom. The
random distribution of Al and Mg cations on Wickoff
sites of this spinel, induced by irradiation, is then
equivalent to the apparition of the SP atoms in 8a and
16d sites in the Fd3m space group. This distribution
modifies the crystallographic space group from Fd3m to
Fm3m (Figs. 8 and 9), and leads to a reduction by two
of the unit cell parameter. In our Rietveld refinements,
experimental X-ray diffraction diagrams were then fitted
in the Fm3m space group with SP atoms in 4a and 8c
Wickoff positions (the 8c sites were empty in [8]). No
peak appears near 38° on the simulated X-ray diagram,
in agreement with experiments (Fig. 6). The important
value of the GofF is due to the very low value of Reyp,
(data over collected) as it is the case for ZnAl,O4. Rpragg

electrons number

T T T
0 20 40 60 80 100 120

20(°)

Fig. 7. Atomic form factor associated to a fictitious atom

composed of Al and Mg atoms. The form of this atomic form

factor lies between Al form factor (@) and Mg form factor ().

This atomic form factor (0.66f; + 0.33fy,) was ﬁ(t)ted by the
sin(6)

classical equation f =ag+ Z?:lai exp(—b; x (U?) " The

2

quality of the fit is given by 7> =3 x 10~* and 1 — p> = 10-5.
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Fig. 8. Cell of the unirradiated MgAl,O; spinel. Al (green) Mg
(blue) and O (red) atoms are plotted. The different tetrahedra
(yellow) and octahedra (blue) are drawn. The unit cell para-
meters and atomic positions used are results from the above
Rietveld refinement. In this figure, all sites are occupied.

Fig. 9. Cell of the irradiated MgAl,O4 spinel. The SP atom at
the centre of each octrahedron is drawn in green and SP atoms
at the centre of tetrahedron are drawn in blue. The unit cell
parameters and atomic position used are results from the above
Rietveld refinement. In this figure, all sites are occupied.

is quite correct. Fig. 9 presents atomic polyhedra in the
irradiated MgAlL, O, spinel obtained by Rietveld refine-
ment.

From this analysis, it seems that the irradiation of
spinels by neutrons or ions (swift heavy ions and low
energetic ions at cryogenic temperature) leads only to an

order—disorder phase transition mixing of the A and B
cations in AB,Xy spinels. In the case of MgAl,O,, an
extinction appears as in KCl due to similarities between
atomic for factors of these ions, leading to a division
by two of the unit cell. Therefore, such a description
is purely due to the technique used to investigate the
evolution of the material and does not have any physical
signification: the same effect is observed with X-ray and
TEM diffraction over a large range of the inversion
parameter around 2/3 and not with neutron diffraction
[2]. In fact, neutron form factors for Mg and Al are quite
different and such an accidental extinction does not
appear in these diffraction diagrams.

Moreover, the bond lengths calculated from Rietveld
refinement for tetrahedra and octahedra on the irradi-
ated MgAl,O, spinel are equal to 0.1745 and 0.2015 nm
respectively, whereas their values are 0.1908 and 0.1928
nm for the unirradiated samples. These results are con-
sistent with results obtained on ZnAl,O,: in the latter,
increasing the inversion parameter leads to the increas-
ing of the octahedral bond length (from 0.1919 to 0.1942
nm) and a decreasing of the tetrahedral bond length
(from 0.1938 to 0.1901 nm).

Irradiated at similar stopping powers (14 keVnm™!
for MgAl,0, and 9 keVnm™' for ZnAl,O,), Rietveld
refinements clearly show that the inversion of Mg ca-
tions is more important than that of Zn. This fact can be
easily explained comparing the empirical site preference
energies of both spinels [17].

For MgAlL, Oy, a clear shift of the unit cell parameter
is observed on the irradiated sample. This shift cannot
be explained by the important increasing of the Mg ca-
tion disordering. Moreover, the Hall Williamson plot of
the peaks broadening (Table 2) exhibits a local strain
field in the irradiated sample. All these facts can be
understood. The amorphous tracks produced during
irradiation (cf. Fig. 6) compress the crystalline area in-
ducing macroscopic and microscopic strain fields in the
samples.

3.2. Raman spectroscopy

Using the group theory [18], it is possible to define
the number of peaks expected on Raman spectra both
for the unirradiated and the irradiated samples. For the
Fd3m space group, the reducible representation at zone
centre of the unirradiated sample is (using the rhom-
boedral unit cell):

r= 3Bg @Alg @Eg @Eg @41711.! @2F'2u ®2Eu ® 2A2u-

Table 3 shows the evolution of Raman peaks on
unirradiated and irradiated samples. The Raman spectra
of the unirradiated samples are similar to that already
observed on synthetic Raman spectra [19,20]. In agree-
ment with Rietveld refinements, a peak located at
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Table 3

Comparison of Raman peaks measured on unirradiated and irradiated MgAl,O, samples
IR 1y Eq 1y 15 A
Peaks positions (cm™') [19] 311 410 492 671 772
Unirradiated sample
Peaks positions (cm™') 306.9(1) 406.0(1) - 670.0(2) 723.0(7) 766.0(2)
peaks width (cm™') 17(1) 27(1) - 21.7(5) 12.5(2) 15.7(4)
integrated intensities (cps) 2.8(1) 37.02) - 6.3(2) 1.2(1) 9.0(1)
Irradiated sample
peaks positions (cm™!) 306(1) 407.0(2) 477(1) 672.3(7) 721(2) 767.3(4)
peaks width (cm™!) 4.8(2) 41.39 85(7) 21.9(3) 50.6(6) 15.0(1)
integrated intensities (cps) 0.4(1) 43.9(8) 30.8(2) 5.6(8) 10.0(1) 5.003)

The Raman peaks of both Raman spectra were fitted by Lorentzian curves. The values of 3> were equal to 4 x 10~* and 12 x 10~* for

unirradiated and irradiated samples.

727 em~', associated to the stretching of Al-O tetrahe-
dra [20], is observed on the Raman spectra.

For the crystallographic structure proposed by some
authors [8], similar calculations give

I' =2F,.

No Raman peaks should appear if the structure
proposed was correct. This is clearly not the case (Fig.
10).

Raman spectra were collected on unirradiated and
irradiated MgAl,O, samples. On the irradiated sample,
an unusual background is observed both on the Stockes
and anti-Stockes spectra. The amorphisation of the
spinel and/or the existence of colour centres induced by
irradiation seem to be responsible of this background.
These defects fill the band gap and the laser light excites
not only vibrational states but also some electronic vi-
brations associated to these defects.

Fig. 10 presents a comparison of Raman spectra
between the unirradiated (a) and irradiated (corrected

irradiated (x 2478 cps)
—— unirradiated (x 1020 cps)

2.0 $
}
1.6 ;i
1.4 {“ F

>

Lz__.,dr/h/ : A\
1.0 : ; L

L

normalized intensity

T - T — T
200 400 600 800 1000

Raman shift (cm™)

Fig. 10. Comparison of the Raman spectra collected on unir-
radiated (curve a) and irradiated (curve b) MgAl, O, spinels.

of the background) (b) MAL, O, samples. On the initial
spectra (a), measured Raman peaks agree with previous
analyses [19,20]. The peak at 723 cm™! is assigned to an
Al-O stretching vibration of AlQ, tetrahedra [20]. This
implies that some Al ions are in tetrahedral sites in
agreement with Rietveld refinements on the unirradiated
samples (Table 2). On the irradiated samples (b), a large
broadening of the intense 407 and 721 cm™! peaks
occurs. This broadening is associated to the bending
(407 cm™") and the stretching of AlO, tetrahedra in
agreement with an increase of the inversion parameter in
the spinel during the irradiation. The extra peak at
477 cm™! cannot be assigned to Raman or infrared
frequencies of the unirradiated spinel due to defects [19].
Based on the measures of phonon density of states
(PDOS) in MgO [21], this extra peak may be linked to
the PDOS of amorphous MgAl,O, detected in the
irradiated spinel by X-ray diffraction (Fig. 6).

In order to confirm this point, we try to calculate
Raman, infrared frequencies and PDOS in the rigid ion
model, but numerous interatomic potentials proposed
[22,23] were not able to correctly phonon dispersion
curves and the PDOS in the MgAl,O4 spinel.

4. Discussion

From these results the following points clearly ap-
pear:

(1) First, irradiation by swift heavy ions on MgAl,O,
leads to X-ray diffraction diagrams comparable to MET
diffraction diagrams obtained by irradiation of low en-
ergetic ions at cryogenic temperatures.

(2) Secondly, experiments done with swift ions on
ZnAl,O, show that an order—disorder transition occurs
during irradiation.

(3) Moreover, we have shown that an order—disorder
transition without any modification of the space group
occurs in MgAL, O, as in ZnAl,O, during irradiation.
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Following O’Neill and Dollase [2], it is possible in the
mean field theory to describe the evolution of spinels
as a function of temperature. This evolution shows a
modification of the inversion parameter, i.e. the mixing
of cations on sites 8a and 16d of the Fd3m space group.
To describe this evolution, it is possible to compute a
free energy as a function of an order parameter 7, a
linear function of the inversion parameter.

Taking into account only the configurational entropy
due to substitution of cations, and describing the inter-
nal energy in term of long range electrostatic potential
(Madelung constant) and short range pair potentials
(Born Mayer potentials), the Gibbs energy of the spinel
can be described as a function of the order parameter.
Carpenter and Salje [24-26] expressed the Gibbs energy
as a polynomial of the order parameter in the Landau
framework. This Gibbs potential can be written as

G < —hn —O—E(T — T + 1c176,

2 6
where 5, a, Tc and ¢ are phenomenological coefficients.
Numerical values for these coefficients exist for MgAl,O4
[15] or can be obtained from data for ZnAl,O4 [2].

The first term in G strictly forbidden in the Landau
phase transition is used to describe the extra energy cost
associated to the AlO, formation. This term is respon-
sible for the removal of the critical temperature leading
to the so-called non-convergent order—disorder transi-
tion in spinels.

As mentioned above, analysing formally the behav-
iour of spinels under irradiation, i.e. the order—disorder
transition, is analogous to analyse the behaviour of
the displacive phase transition induced by irradiation
of ZrO, by swift and low ions [27]. The analysis of the
ZrO, phase transition is roughly understood. The ejec-
tion of electrons in the swift ion path or during dis-
placement cascades leads to a modification of the ionic
dielectric constant of the material, i.e. a coupling be-
tween expulsed delta electrons and ions forming the
skeleton of the target. This induces fluctuations of the
ionic polarisation and a displacement of the order pa-
rameter (in the case of ZrO,, this order parameter is
related to a shift of the oxygen atoms in the cell). A
similar mechanism can explain the order—disorder
transition in spinels, replacing the oxygen shift by the
inversion parameter in the Landau Ginzburg kinetic
equation [27].

5. Conclusion

The aim of this work was to study the behaviour of
some spinels under irradiation using X-ray diffraction.
Moreover, Raman spectroscopy is used to confirm re-
sults obtained by the Rietveld refinement made on X-ray
diffraction diagrams. To carry on this analysis, MgAl,O4

and ZnAl,0, samples were irradiated by high energetic
ions. The bombardment of MgAl,O4 and ZnAl,O, spi-
nels by swift ions allows to probe an important volume
by X-rays and then to obtain accurate information es-
pecially on the space group of the irradiated samples.
The analysis of Rietveld refinement on these two spinels
clearly shows an order—disorder transition under irra-
diation without any modification of their space group.
Such a transition has already been observed at equilib-
rium at high temperature. Nevertheless, the order pa-
rameter (i.e the inversion parameter) reaches more
important values under irradiation. These insulating
materials, with a band gap of about 9 and 4 eV exhibit a
behaviour similar to ZrO,, an other insulator with a
band gap of about 6 eV: they present either an order—
disorder transition or a displacive transition which can
be described in the Landau theory framework, the
transition being initiated either by irradiation by low
energetic or swift ions or observed at equilibrium at high
temperature. Works are in progress in our laboratory to
develop a possible model including irradiation effects in
this class of materials.
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