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Titre: Dessurfacesaux joints de grains: la ségrégation dans tous ses états.

Résumé:

Grand nombre des propriétés des alliages dépend de lastructure et de lacomposition chimique des défauits.
Dans ce contexte, nous avons étudié la ségrégation interfaciale d’ un systéme présentant une forte démixtion en
volume et une tendance a ségréger en surface (i.e. CW/AQ), par simulations Monte Carlo avec déplacements et un
modedle d'Ising effectif sur réseau rigide. Les interfaces considérées sont le joint de grains de flexion 3=5 (310)
(001) ains que les surfaces (001) et (310).

Les résultats obtenus en Monte Carlo pour lejoint de grains montrent I’ existence d’ un composé ordonné
bi-dimensionnel dans le plan du joint... dans un systéme a tendance a la démixtion! Pour la surface (001), nous
montrons |’ apparition d’ une surstructure cristallographique illustrant le couplage complexe entre ségrégation et
modification structurale. L’ analyse par le modéle sur réseau rigide nous a permis de déterminer les forces motrices
de ségrégation intergranulaire et superficielle. Le couplage des deux méthodes a mis en évidence le role important
del’entropie vibrationnelle dans |a ségrégation intergranulaire, alors qu’ elle peut étre négligée pour la ségrégation
superficielle. L évaluation de AS*<9 doit tenir compte des couplages entre vibrateurs premiers voisins (le modéle
d’Einstein ne pouvant donc étre utilisé) et de la dilatation thermique différentielle & proximité du joint de grains.

Nous avons aors utilisé |’ approche analytique pour déterminer les isothermes de ségrégation intergra-
nulaire. Nous avons ainsi mis en évidence une transition de phase du premier ordre a caractére multicouche. Un
comportement identique est obtenu pour la surface (310), les interactions inter-plan étant al’ origine de ces transi-
tions.

Cet aspect multicouche de la ségrégation intergranulaire a éé confirmé par des simulations Monte Carlo
montrant de plus|’ apparition d’ un phénomene de mouillage, lejoint de grainsinitial se scindant en deux interfaces
Séparées par une phase métastable.

Mots-clefs: Surface- Joint degrains- Ségrégation - Systeme Cu/Ag - Simulations Monte Carlo
- Modéele d'Ising - Entropie vibrationnelle.

Title: From surfacesto grain boundaries: the segregation in all its states.

Abstract :

Number of aloys properties depends on the structure and the chemical composition of defects. In this
context, we have studied interfacial segregation for a system presenting a strong tendency to bulk phase separate
(e.g. CWAQ). This study has been performed by coupling Monte Carlo simulations with displacements and an
effective Ising model. The considered interfaces are the =5 (310) (001) symmetricd tilt grain boundary as well
asthe (001) and (310) surfaces.

For the grain boundary, Monte Carlo simulations show the existence of a 2-D compound in the grain
boundary planefor an aloy with a strong tendency to phase separation in the bulk! For the (001) surface, we show
the appearance of a crystalographical superstructure illustrating the complex coupling between segregation and
structural change. A detailed matching of the Monte Carlo results on therigid lattice model allows usto determine
the interfacial segregation driving forces. The coupling of both methods highlights a significant contribution of
the vibrationa entropy to intergranular segregation, whereas it can be neglected for superficial segregation. A
satisfactory evaluation of this entropic term must take into account for the vibrational coupling between nearest
neighbors (thus the Einstein model cannot be used) and the differential thermal expansion near the interface.

We then use the analytical approach to determine the segregation isotherms for the grain boundary. Thus,
we show the existence of afirst order multilayer phase transition. A rather similar behavior is obtained for the (310)
surface, the interlayer interactions between open (310) planes being at the origin of these transitions both for the
surface and the grain boundary.

This multilayer aspect of intergranular segregation is then confirmed by Monte Carlo simulations. Mo-
reover, these simulations show a wetting phenomenon, the initial grain boundary being split up into two interfaces
separated by a metastable monocrystalline phase.

Keywords: Surface- Grain boundary - Segregation - Cu/Ag system- Monte Carlo simulations-
Ising Model- Vibrational entropy.



Maturité de I'homme :
retrouver le sérieux qu’il mettait au jeu,
étant enfant.

Par-dela le bien et le mal, F. Nietzsche
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Chapitre 1

Introduction

Grand nombre de propriétés macroscopiques des alliages dépendent des défauts qu’ils
contiennent, les plus courants étant les lacunes et les interstitiels, les dislocations et les
fautes d’empilement, les joints de grains et les surfaces. A I’échelle atomique, ces défauts
se caractérisent par des liaisons coupées et des liaisons distordues. Lacunes et surfaces
font principalement intervenir des ruptures de liaison, méme si les relaxations peuvent ne
pas étre négligeables, alors que les interstitiels, les dislocations, les fautes d’empilement
et les joints de grains sont surtout le lieu de fortes distorsions, les coordinences locales ne

s’éloignant guere de celle de volume.

Ces changements de structure s’accompagnent, pour un alliage, de variations locales
des concentrations des différents constituants. Ce phénomeéne de ségrégation a regu diffé-
rents noms selon les défauts ou il apparait: interaction lacune-métal et interstitiel-métal
pour les défauts ponctuels, atmosphére de Cottrell pour les dislocations, effet Suzuki
pour les fautes d’empilement et, de facon plus transparente, ségrégation superficielle et
intergranulaire pour les défauts bi-dimensionnels correspondants. En fait cette variété
d’appellation refléte la diversité des moyens mis en oeuvre pour observer, quantifier et
analyser le phénomeéne de ségrégation. Alors que la spectroscopie Auger a longtemps été
le moyen essentiel d’investigation pour l’enrichissement interfacial (i.e. pour les joints de
grains et les surfaces), elle est inopérante pour les défauts ponctuels et pour les disloca-
tions. Dans ce cas, I'enrichissement local est accessible plutdét par ses conséquences, par
exemple sur la diffusion en ce qui concerne les lacunes, ou les propriétés plastiques pour

les dislocations.

D’un point de vue théorique, c’est pour la ségrégation superficielle que la modélisation



a été la plus développée. A ceci une raison simple: les liaisons coupées se prétent beaucoup
mieux & une modélisation sur réseau que les liaisons distordues. Du coup, la ségrégation
superficielle a fait ’objet d’approches analytiques, qui ont mis en évidence les principales
forces motrices du phénomeéne. Il n’en va pas de méme pour la ségrégation intergranulaire,
qui a surtout suscité des études par simulations numériques de type Monte Carlo. Or, si
celles-ci, véritables expériences numériques, permettent des études au cas par cas, elles sont
loin de conduire & une compréhension de la ségrégation intergranulaire aussi développée
que celle de la ségrégation superficielle.

Le but du présent travail a donc été de développer une modélisation qui permette de
traiter sur un méme plan les différentes ségrégations interfaciales. Cette thése s’inscrit en
fait dans un effort de recherche a long terme, mené conjointement au L.E.M.H.E. a I'uni-
versité d’Orsay et a la S.R.M.P. au C.E.A. Saclay, sur les caractéristiques de 1’émergence
des joints de grains en surface et sur les conséquences électrochimiques de tels défauts. De
fagon préalable, une telle étude nécessite, dans les alliages, une caractérisation fine (i.e. a
I’échelle atomique) des joints de grains, des surfaces puis de leur intersection. Cette these
est certes trés loin d’avoir fourni une connaissance exhaustive des ségrégations intergra-
nulaires et superficielles, mais tant les résultats obtenus que les méthodes développées
devraient guider les étude ultérieures sur I’émergence d’un joint de grains a la surface.

Dans ce travail, nous nous sommes constamment attachés a transférer autant que pos-
sible les méthodes développées pour la ségrégation superficielle au cas de la ségrégation
intergranulaire. De plus, nous avons essayé d’utiliser au mieux la complémentarité entre
I’approche sur réseau rigide, analytique mais approchée, et les simulations numériques,
“exactes dans le cadre ou elles sont définies mais toujours susceptibles d’artefacts liés
au fait qu’on ne les conduit jamais de fagon totalement exhaustive (choix des conditions
initiales, de différents parameétres physiques comme la température ou la concentration
volumique, ...). Nous verrons que cette complémentarité s’est révélée trés fructueuse, per-
mettant en particulier de mettre en évidence une contribution vibrationnelle non négli-
geable a la ségrégation intergranulaire ainsi qu’une évolution complexe couplant mouillage

et transition structurale en cas de forte ségrégation.
Ce travail s’articule autour des quatre chapitres suivants:

Apres cette introduction, le chapitre 2 décrit les deux principales méthodes employées,

a savoir les simulations Monte Carlo dans lesquelles la chimie et la structure de I'inter-



face sont optimisées et 'approche analytique obtenue par le traitement en champ moyen
d’un modele d’Ising effectif sur réseau rigide (i.e. a structure cristallographique fixée). La
principale particularité de cette approche est de dériver les paramétres énergétiques du
modele d’Ising effectif & partir de configurations particuliéres obtenues aprés relaxation
des positions atomiques. Tant les relaxations que les paramétres énergétiques sont obte-
nus a 'aide du méme potentiel interatomique que celui utilisé dans les simulations Monte
Carlo. C’est le point-clé qui nous permettra de comparer et d’analyser les résultats obte-
nus par simulations Monte Carlo avec ceux issus du modéele d’Ising effectif. Nous décrirons
également dans ce chapitre la mise au point du potentiel interatomique utilisé. Il s’agit
d’un potentiel semi-empirique a N-corps issu de 'approximation au second moment des
liaisons fortes et adapté pour reproduire les principales caractéristiques du systéeme Cu-
Ag. Le choix de ce systéme vient de 'existence d’un grand nombre d’études antérieures,
tant expérimentales que théoriques, portant sur la ségrégation superficielle. Nous rappel-
lerons également comment obtenir la partie vibrationnelle de I'entropie de ségrégation a
I’aide d’un tel potentiel, cette quantité pouvant se révéler fort importante... malgré le peu

d’intérét qu’elle a suscité jusqu’a présent !

Dans le chapitre 3, nous présentons les résultats obtenus par simulations Monte Carlo
pour le joint de grains et la surface étudiés. Il s’agit du joint de grains symétrique de flexion
¥=5(310) (001), choisi en raison de sa petite maille (ce qui permet de maintenir les boites
de simulation & une taille raisonnable! ) et du grand nombre d’études antérieures portant
principalement sur sa structure dans les métaux purs, et de la surface (001), celle-ci ayant
déja été largement explorée tant dans ses aspects chimiques que structuraux. Avant de
s’intéresser a la ségrégation interfaciale, nous avons précisé pour les deux interfaces leur
structure & température nulle, ainsi qu’a température finie. Dans ce dernier cas, nous
avons caractérisé les propriétés vibrationnelles de ces interfaces, qui interviendront dans
les moteurs de la ségrégation interfaciale. Nous présentons alors les résultats obtenus
pour la ségrégation intergranulaire avec, en particulier, I’existence d’un composé ordonné
bi-dimensionnel dans le plan du joint de grains... dans un systéme ayant pourtant une
tres forte tendance a la démixtion en volume! Pour la surface (001), nous avons détaillé
I’apparition d’une surstructure cristallographique au-dela d’un certain seuil de ségrégation

pour illustrer le couplage complexe entre ségrégation et modification structurale.

Le chapitre 4 illustre la richesse de l’approche couplée simulations Monte Carlo -



modele d’Ising effectif en champ moyen. Nous détaillons tout d’abord les forces motrices
des ségrégations intergranulaire et superficielle, avant de les comparer. Nous montrons
ensuite que les profils de concentration obtenus par simulations Monte Carlo peuvent
s’interpréter quantitativement & I’aide du modéle sur réseau rigide. Ceci était prévisible
pour le cas d'une surface sans distorsion importante mais représente un résultat original
pour les joints de grains ou pour les surfaces avec surstructure cristallographique. De plus
I’approche couplée adoptée a permis de mettre en évidence le role important de ’entropie
vibrationnelle dans la ségrégation intergranulaire, alors qu’elle peut étre négligée pour la

ségrégation superficielle.

D’un point de vue méthodologique, nous présentons les résultats des différentes ap-
proximations des calculs de dynamique de réseau. En particulier, nous montrons que les
approximations harmonique et quasi-harmonique homogeéne sont insuffisantes pour obte-
nir quantitativement I’entropie vibrationnelle de ségrégation sur les sites en forte tension
du joint de grains. L’approximation quasi-harmonique inhomogene, tenant compte de la
dilatation thermique différentielle au niveau du joint de grains, conduit en revanche & un
accord remarquable entre les enthalpies libres de ségrégation estimées d’une part a partir
des simulations Monte Carlo et d’autre part & partir du modele sur réseau rigide en y
intégrant cette contribution vibrationnelle. Nous avons par ailleurs testé la validité de 1’ap-
proximation d’oscillateurs indépendants (modele d’Einstein, ou approximation au second
moment de la densité locale d’états vibrationnels) et nous montrons qu’elle conduit & des
résultats qualitativement incorrects, en particulier & un signe erroné de la contribution

vibrationnelle & I’enthalpie libre de ségrégation !

La derniére partie de ce chapitre est consacrée a ’étude des isothermes de ségrégation
(i.e. la variation des concentrations sur les différents sites de l'interface en fonction de
la concentration volumique a une température fixée) a I'aide du modele d’Ising effectif.
Mentionnons qu’une telle étude, peu gourmande en temps de calcul par cette méthode,
représenterait un travail redoutable, méme avec les ordinateurs actuels, par simulations
Monte Carlo! Le résultat essentiel est la mise en évidence d’une transition de phase inter-
granulaire du premier ordre & caractére multicouche, affectant simultanément la concent-
ration des premiers plans adjacents au plan du joint de grains. Pour tester I’explication
que nous apportons a l'existence d’une telle transition, qui n’avait pas été mentionnée

jusqu’a présent, du moins & notre connaissance, nous avons également étudié le cas de la



surface de méme orientation que le plan du joint de grains, i.e. la surface (310). L’existence
d’une transition multicouche trés similaire pour cette surface montre que ce phénomeéne
n’est pas propre au type d’interface (joint de grains ou surface) mais est attaché a orien-
tation cristallographique de 'interface, en I'occurrence au caractére peu dense ou ouvert

des plans {310} par opposition aux plans denses {111} ou {100} de la structure c.f.c.

Le chapitre 5 a été motivé par le désaccord apparent entre 'isotherme de ségrégation
intergranulaire obtenue par simulations Monte Carlo et celle issue du modéle sur réseau
rigide. Alors que cette derniére présente la transition de phase multicouche mentionnée ci-
dessus, I'isotherme obtenue par simulations numériques en est... cruellement dépourvue!
Ceci nous a paru d’autant plus étonnant que nous avions trouvé un remarquable accord
quantitatif entre ces deux isothermes pour les concentrations volumiques inférieures a
la concentration critique de transition. Nous aidant alors des résultats obtenus par le
formalisme sur réseau rigide, nous avons effectué de nouvelles simulations Monte Carlo
en prenant comme état initial celui correspondant a la ségrégation multicouche obtenue
sur réseau rigide.

Ces simulations ont conduit au résultat trés spectaculaire suivant: pour des concent-
rations volumiques suffisamment élevées mais appartenant toujours au domaine de la
solution solide, les simulations Monte Carlo convergent effectivement vers une ségrégation
intergranulaire multicouche, mais la structure atomique du joint de grains initial disparait
totalement ! Si les deux grains de cuivre conservent bien leur désorientation initiale, la
région du joint de grains, qui est quasiment pure en argent sur quelques dizaines de plans
atomiques, devient monocristalline! Ainsi, I'interface initiale (joint de grains avec sa st-
ructure cristallographique spécifique) est remplacée par deux interfaces planes Cu/Ag,
pour lesquelles nous avons déterminé les relations d’épitaxie.

Ce résultat, certes préliminaire, ouvre des perspectives intéressantes sur le couplage
entre phénomeéne de mouillage et transition structurale intergranulaires. Il constitue de
plus une belle illustration de la complémentarité des études sur réseau rigide, qui ont
permis de mettre en évidence ’aspect multicouche de la ségrégation intergranulaire sans
toutefois pouvoir incorporer les conséquences structurales d’'un tel phénoméne, et des
simulations Monte Carlo qui permettent d’étudier ce couplage ségrégation-structure...
pour autant qu’elles soient convenablement guidées. Les résultats du formalisme sur réseau

rigide peuvent alors représenter un soutien plus efficace qu’une intuition pas forcément



clairvoyante !

Ce mémoire se termine par un bref rappel des résultats principaux et cite les perspec-
tives offertes par ce travail dans le domaine des joints de grains et des surfaces et pour les

aspects méthodologiques.
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Chapitre 2

Modéles et méthodes statistiques

appliqués a la ségrégation interfaciale

Comme nous I’avons vu dans I'introduction, la concentration prés d’un défaut (tel qu'une
surface ou un joint de grains) dans un alliage A; B, differe généralement de celle du
volume. Ce phénomeéne, connu sous le terme de ségrégation superficielle ou intergranu-
laire, a fait ’objet, du moins pour les surfaces, de nombreuses études tant expérimentales
que théoriques montrant une grande variété de comportement suivant les alliages étudiés
[BT79] - [C90] - [FS92] - [B94] - [GI7] (phénomenes de pré-précipitation, apparition de
composés n’existant pas en volume...). Afin de bien comprendre les moteurs énergétiques
pilotant ce phénomene, il est nécessaire de le décrire a 1’échelle atomique. Pour cela, nous
utilisons un modele analytique sur réseau rigide (Ising Model ou I.M.) traité dans I’ap-
proximation de champ moyen (Mean Field ou M.F.) dont les grandeurs énergétiques sont
issues de Papproximation au second moment des liaisons fortes (Tight Binding Second
Moment Approximation ou T.B.S.M.A.). Cette démarche, présentée dans le §2.1, sera
couplée & des simulations numériques de type Monte Carlo avec déplacements, présentées
dans le §2.2. L’objectif est d’obtenir des isothermes de ségrégation, représentant 1’évo-
lution des concentrations dans la région du défaut en fonction de la concentration de
volume, & une température donnée. Soulignons que les paramétres énergétiques introduits
dans notre modele analytique sont obtenus a I’aide du méme modéle énergétique que celui
utilisé dans les simulations numériques. Ce modele énergétique, fondé sur I’approximation
au second moment des liaisons fortes, a été ajusté pour reproduire les principales caracté-

ristiques du systéme Cu-Ag (§2.3). Enfin nous présentons dans le §2.4 les interfaces d'un
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point de vue strictement géométrique.

2.1 Modeéles sur réseau rigide traités dans ’approxi-

mation de champ moyen

Les premiers travaux concernant I’enrichissement de la surface en I'un des composants d’un
alliage sont dus a J. W. Gibbs [G48], qui en formula la premiére description théorique
dans le cadre d’une approche thermodynamique. Le développement de cette approche a
donné lieu & une modélisation sur réseau rigide qui adopte une description énergétique
empirique sous forme d’interactions de paire [WN74] - [WK77], connue sous le sigle de I.M.
(Ising Model ou Modele d’Ising). Le traitement statistique exact de ce modeéle ne pouvant
étre obtenu que par simulations numériques de type Monte Carlo, une approximation
statistique souvent faite est alors I'approximation de champ moyen & un site ou méthode
de Bragg-Williams [BW34] (§2.1.1). D’un autre c6té, une deuxiéme approche privilégie la
description énergétique en la dérivant de la structure électronique au détriment de tout
traitement ultérieur de physique statistique. Cette approche ne permet que le calcul des
enthalpies de ségrégation d’un soluté isolé (encore appelé calcul d’impureté ou de dilution
infinie) [M82] - [RD83] - [DR&3] - [M8&5] - [DS87].

Depuis quelques années, des modélisations couplant ces deux approches ont été déve-
loppées. L'une d’entre elles, connue sous le sigle de T.B.I.M (Tight-Binding Ising Model
ou Modele d’Ising en Liaisons Fortes), a été développée dans le cadre de la ségréga-
tion superficielle [TLD88] (§2.1.2). La principale différence entre le T.B.I.M. et le modeéle
d’Ising empirique cité précédemment [WN74] - [WK77] réside dans la prise en compte
de la structure électronique, qui a permis d’améliorer de maniére significative la descrip-
tion énergétique, celle-ci se mettant alors sous la forme d’interactions de paire effectives.
Cependant la détermination de ces quantités en liaisons fortes est longue et fastidieuse,
méme sur réseau rigide.

La description énergétique des deux modeles précédents (I.M. et T.B.I.M.) souffre de
la restriction liée au réseau rigide, qui ne permet pas la prise en compte des relaxations
dues soit & la différence de taille entre les deux constituants de ’alliage, soit a la pré-
sence d'une interface. Pour aller au-dela de cette limitation, les parametres énergétiques

introduits dans le modele sur réseau rigide doivent donc contenir cette information. La
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Approximation au

Modele énergétique Liaisons fortes second moment des
empirique (E.) (T.B.) liaisons fortes
(T.B.SM.A)

sans prise en compte
des relaxations

Modéle sur réseau rigide
(1.M.)

sans prise en compte avecprise en compte
des relaxations des relaxations

approximation de
champ moyen (M.F.)

traitement statistique
exact (M.C))

E-I.M.-M.F. E.-.M.-M.C.
T.B.-.LM.-M.F. T.B.-I.M.-M.C.
TB.SM.A.-I.M.-M.E. T.B.SM.A.-.M.-M.C.

Figure 2-1: Schéma récapitulatif des différents modeles présentés dans lequel les parties
énergétique (en haut du schéma) et statistique (en bas du schéma) sont distinguées. L’ap-
proche que nous utiliserons dans ce travail est surlignée en gris.

méthode que nous avons choisie consiste alors a utiliser I’approximation au second mo-
ment des liaisons fortes, les parameétres énergétiques pouvant étre déterminés de maniére
relativement simple en tenant compte des relaxations (§2.1.3). Ce modéle peut étre pergu

comme une extension du T.B.I.M. et sera dénommé par la suite T.B.S.M.A. - .M.

Afin de bien mettre en évidence les différences essentielles de ces modéles, nous pré-
sentons sur la figure (2-1) un schéma récapitulatif séparant les parties énergétique et
statistique. On voit ainsi que le modeéle que nous utilisons devrait étre dénommé en toute
rigueur T.B.S.M.A. - .M. - M.F. mais dans un souci de lisibilité, nous avons préféré
omettre la partie du sigle concernant le traitement statistique. Dans la suite du manus-
crit, 'approximation de champ moyen sera donc systématiquement sous-entendue dans

les différents sigles se référant aux modéles.
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2.1.1 Description énergétique empirique

Si 'on considére que I’énergie totale d’un alliage A;_.B. peut étre décomposée en in-
teractions de paire, 'alliage peut alors étre décrit, dans le cadre du modele d’Ising, par

I’Hamiltonien :

) =5 3 X sivhe 1)

1,j=A,B n,m#n
ou € est I'énergie d’interaction entre un atome de type i sur le site n et un atome de

type j sur le site m, et {p’} est ensemble des facteurs d’occupation de site tel que:

e pi =1, si le site n est occupé par 'atome de type ¢ (i=A, B)

e p' =0, sinon.

Pour un alliage binaire A;_.B, sans défaut ponctuel, nous pouvons écrire:

pB=1-p2=p, et I'équation (2.1) se rameéne alors a:

H - H0+ Z DPn Z (Tnm - 6nm) + Z PnPmC€nm, (22)

n m#n n,m#n
avec
1 1 1
Hy == e = 3 (B8 —elit) et €um = 3 (ehm + €58 — 218 . (2.3)

n,m#n

L’approximation de Bragg-Williams (champ moyen a un site) consiste a négliger 'ordre

a courte distance. Ainsi, les occupations moyennes des sites n et m sont découplées :

(Pnpm) = (Pn) (Pm) (2.4)

et 'énergie interne, obtenue en évaluant la moyenne de I’'Hamiltonien (2.2), s’écrit alors:

(H) = Ho+ Z (Pn) (Tom — €nm) + Z (Pn) (Pm) €nm.- (2.5)

n,m#n n,m#n

Nous allons supposer par la suite que le cristal peut étre décrit comme un empilement
de plans atomiques p paralléles a la surface (le plan de surface correspondant a I'indice

0), supposés de composition homogene, c,, telle que (p,)=c, pour tout n appartenant au
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plan p. De plus, si I’on ne consideére que des interactions limitées aux premiers voisins sur

réseau rigide et inchangées en surface, on peut poser:

® €,,=¢€ et 7,,=T si les sites n et m sont premiers voisins,
® ¢,m=Tnm=0 sinon.

L’équation (2.5) s’écrit alors:

(H)=Ho+ (1t =€) Y NoZycy+€ Y NyZpgeny, (2.6)
p p,q

ol Zp, est le nombre d’atomes du plan ¢ premiers voisins d'un atome du plan p et

Zy | =>_ Zp, | est la coordinence d’un atome du plan p. N, est le nombre d’atomes par

plan quqe nous supposerons, par la suite, constant quel que soit p: N,=N, sauf dans le

cas d’une reconstruction de surface qui peut entrainer une variation du nombre de sites a
la surface (cf §4.2.2).

En négligeant ’entropie vibrationnelle d’excés, I’énergie libre, dans I’ensemble grand

canonique, s’exprime alors de la maniére suivante [DLT90] :
F=(H)-TS=) NeAp, (2.7)
P

T désignant la température, Au=pz-p 4 correspondant au potentiel chimique d’alliage et
S étant 'entropie de configuration qui s’écrit dans ’approximation de Bragg-Williams
[DLT90] :

S=-kp» Nlgphe,+(1-¢)n(l-g), (2.8)

p
ou kg est la constante de Boltzmann.

La minimisation de I'énergie libre (2£=0

5—="0) conduit alors au profil de concentration {c,}
P

en fonction de ¢, concentration en atome B du volume:

¢ ¢ AH3s
_ _ 2.9
1-c, 1—ceXp< ksT ) (2:9)

ou AH;® est 'enthalpie de ségrégation du plan p qui représente le bilan d’énergie mis en

jeu lors de I’échange :

Aplan D + Bvolume — Avolume + Bplan D (210)
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en 'occurrence,

AHYY = —Z'(t—¢€)+2€e[Z(co—c)+ Z' (c1 —2¢)] (2.11)

AH = 2e[Z(cp—c)+ Z' (cpy1 + o1 — 2¢)] Yp #0,

ou Z et Z' sont respectivement, pour un site du plan p, les nombres de premiers voisins
situés dans le plan p et dans les plans adjacents au plan p. Dans ce développement, nous
avons considéré une orientation cristallographique telle que les premiers voisins d’un atome
situé dans le plan p sont tous situés dans le plan p et les deux premiers plans adjacents
p-1 et p+1.

L’enthalpie de ségrégation en surface, AH;™, met en jeu les moteurs énergétiques

suivants :

e La différence des énergies de surface par atome des métaux purs,

Z/
A7 _ _? (EBB o EAA) S AL ,YB o 7A7 (2.12)
il n’y a des liaisons coupées que dans le plan de surface. Le terme v2-v4, appelé

7effet de tension superficielle”, entraine la ségrégation en surface de I’élément de

plus faible énergie de surface.

o 2c= (eAA—l—eBB—QeAB ) représente I’énergie mise en jeu lors du processus de formation
d’une paire AA et d’une paire BB a partir de deux paires AB: 2AB—AA+BB.
Le signe de cette quantité caractérise la tendance a l'ordre (formation de paires
hétéroatomiques, €>0) ou la tendance a la démixtion (formation de paires homoato-
miques, €<0). Nous appelons "effet d’alliage” la partie de 'enthalpie de ségrégation
proportionnelle & €. Dans le cas d’un alliage & tendance a 'ordre (resp. a tendance
a la démixtion), l'effet d’alliage favorise la ségrégation du majoritaire (resp. du mi-

noritaire) [WN74].

Remarquons que AH;® peut se réécrire sous la forme suivante :

AHSGQ _ AHémpu”feté + A]_Iéntefmction7 (213)
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ot AH,™"™" est 'enthalpie de ségrégation d'un atome de soluté B dans le solvant A
(¢, et ¢ tendent vers 0) et AHMeraton vient de interaction entre les atomes ségré-
geants: AH™"=_7' (1-€) et AHmeraction_9¢ [ 7 (¢o-c) +Z' (c1-2¢)]. Cette décomposi-
tion se révelera utile par la suite, du fait que I’enthalpie de ségrégation d’impureté peut

étre facilement déterminée par un calcul spécifique en simulation numérique.

Notons enfin que I'expression de 'enthalpie de ségrégation ne prend pas en compte la
différence de taille entre les constituants de ’alliage. Dans les modéles phénoménologiques,
cet effet de taille est pris en compte par ’ajout d’une contribution d’origine élastique. En
utilisant élasticité linéaire, ce terme est donné, dans la limite infiniment diluée, par [F54]

- [E56] - [WKT7]:
N _ 247BGryrp (rp — T’A)Q

= 2.14
elast 3BT‘B +4GT‘A ) ( )

ou B est le module de compressibilité du soluté (de rayon atomique rg) et G est le
module de cisaillement de la matrice (de rayon atomique r4). Précisons que, dans ce type
d’approche, leffet de taille conduit toujours a la ségrégation du soluté en surface, qu’il

soit plus petit ou plus gros que 1’élément de la matrice.

2.1.2 Principaux résultats du modéle d’Ising en liaisons fortes

Le modéle énergétique présenté ci-dessus souffre d’un inconvénient majeur dans le cas des
alliages de métaux de transition: 1’énergie totale d’un systéme métallique ne peut pas étre
reconstruite uniquement a ’aide d’interactions de paire [F69]. En revanche, F. Ducastelle
et al. ont montré, dans le cadre du Modele de Perturbation Généralisée [DG76] - [DT80] -
[BG+81] - [D89], que la partie de I’énergie totale qui dépend de la configuration de I'alliage
peut s’écrire sous forme d’interactions de paire effectives dérivées d’un développement en
perturbation & partir du milieu moyen désordonné. L’extension de ce modéle au cas des
surfaces a donné naissance au T.B.I.M. [TLD88| qui, partant d’'un Hamiltonien d’Ising

effectif

HT ({pi))) anhz +— S>> Pl Vi, (2.15)

1,j=A,B n,m#n
ou h! est un terme de champ de local reli¢ aux énergies de surface des métaux purs

[TLDS8S] et V. est I'interaction de paire effective entre un atome de type i au site n et
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un atome de type j au site m, permet de réécrire I’équation (2.2):

Heff ({prn}) an (heff Z Vnm) + Z PrPmVam, (2.16)

avec
1
e B A BB AA
B = KB~k 3 (VR ) (217)
m#n
et
1
Vom = 5 (Vad 4 VBB — oy a8y (2.18)

En ne considérant encore que des interactions de paire effectives V,,, limitées aux
premiers voisins, I’enthalpie de ségrégation se met alors sous une forme trés similaire a

I'équation (2.11):

AHE = AW+ (Z+22)V — (2V° + 27V (2.19)
2[Z2 (VP —Ve) + 2 (V% — 2Ve)]
A = 2[Z (V= Ve)+ 2" (VI ey + VI = 2Ve) | Wp#0,

avec

AR = eIt — pell (2.20)

volume

Outre sa tres forte analogie avec I’'Hamiltonien d’Ising empirique (2.2), le T.B.I.M.

possede les propriétés suivantes :

e l'interaction de paire effective V,,,, (2.18) qui caractérise la tendance a 'ordre (V;,,,>0)
ou & la démixtion (V},,,<0) du systéme joue exactement le role de I'interaction de
paire d’alliage €, (2.3). Cependant, le T.B.I.M. conduit & un renforcement des
Vm & la surface, méme en absence de relaxation et d’effet de taille, en raison des
réarrangements des densités électroniques au voisinage de la surface [TLD88]. On
définit ainsi V% comme l'interaction de paire effective entre deux atomes de soluté
ségrégés dans le plan de surface (interaction intra-plan) et V°! comme celle entre
deux atomes de soluté, 'un dans le plan de surface et ’autre dans le plan sous-jacent

(interaction inter-plan).

e Le terme ARS"*=Aht/7 (2.20) est pratiquement la différence des énergies d’exces du
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plan p entre les deux constituants, I’énergie d’exces d’un site dans le métal pur étant
définie comme la différence d’énergie de ce site et d’un site de volume. Il a de plus
été montré numériquement [TLD8S] que AAS ! est alors trés proche de Ay=y5-7 4
pour les sites du plan de surface, établissant ainsi une trées étroite correspondance

entre le T.B.I.M. et les modeles d’Ising empiriques.

e Enfin, il faut noter que la dérivation du T.B.I.LM. ne prend pas en compte 'effet
de taille. Pour tenir compte d'une éventuelle différence de rayons atomiques entre
les constituants de 'alliage, la simulation numérique, couplée & une approximation
simple des liaisons fortes, permet d’isoler la contribution de l'effet de taille, Ah;“i”e,
a ’énergie de ségrégation et d’aller plus loin que 'approche élastique des modéles

phénoménologiques (cf §2.1.3 et chapitre 4).

Comme dans 'approche empirique, 'enthalpie de ségrégation se met sous la forme:
Angg _ AHémImTeté + Alr_léruteraction7 (221)
avec

AHémpureté _ Ah(s]z’te+Ah6aille+Ah(thimique (222)

AHénteraction — 9 [Z (VOOCO — VC) + 7! (VOlcl — QVC)} .

Ahgie représente la différence des énergies de surface des métaux purs, Ah¥ caracté-
rise Ueffet de taille, ARS"“™9“=(Z 422" \V-(ZV P4 Z'V!) tient compte de la variation du
nombre de liaisons et des interactions de paire effectives a la surface et A HZ™erecton  qui
dépend des concentrations par plan et des interactions de paire effectives, tient compte
des couplages chimiques entre plans lorsque les concentrations locales varient. La décom-
position de I'enthalpie de ségrégation selon 1’équation (2.22) correspond a la regle dite
des "trois effets” [WK79]. Ajoutons que les études réalisées jusqu’a présent a laide de
ce modele énergétique négligent dans leur ensemble 'effet de I’entropie vibrationnelle de

ségrégation.
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2.1.3 Prise en compte des relaxations

L’effet de taille entre les deux constituants de 'alliage et les distorsions du réseau au
voisinage des interfaces ne sont pris en compte que de maniére trés approximative dans
les deux modeles précédents. Le but de ce paragraphe est de montrer comment améliorer
le traitement des relaxations atomiques, ce qui est essentiel pour la modélisation de la
ségrégation intergranulaire, d’autant plus que le systéme considéré dans cette étude (Cu-
Ag) est caractérisé par une différence de taille des rayons atomiques entre ses constituants

importante (Ar/r=13%).

Formulation du modéle d’Ising dans ’approximation au second moment des

liaisons fortes

Récemment, F. Berthier et al. [BLT99] - [CB+99] - [CB+4-99] - [CB+00] - [CB++00] ont
montré que 'emploi de potentiels semi-empiriques (¢f §2.3.1) issus de 'approximation au
second moment des liaisons fortes (T.B.S.M.A.) pour évaluer les parameétres énergétiques
du modele d’Ising permet de tenir compte a la fois des relaxations atomiques et de la
variation de la largeur de la densité locale d’états électroniques pour les sites proches du
défaut. Ainsi, les paramétres énergétiques de I'Hamiltonien effectif sont différents pour
chaque site de 'interface. De plus, il devient possible d’évaluer les grandeurs thermodyna-
miques issues du spectre de vibration, permettant de ne plus négliger a priori ’entropie
vibrationnelle d’excés. Enfin, les interactions de paire effectives prennent en compte les
effets de relaxation dus aux défauts et a la différence de taille des constituants. Ceci peut
conduire a de fortes variations de ces interactions preés des interfaces et a une portée
plus grande que celle considérée jusqu’a présent dans le T.B.ILM. (premiers voisins). La
formulation du T.B.S.M.A. - .M. est donc la suivante.

Partant de 'Hamiltonien effectif traité dans ’approximation de champ moyen (2.16)
et aprés minimisation de I’enthalpie libre du systéme bi-métallique A;_.B. par rapport

aux c¢,, on obtient les profils de concentration

seg
Cp c AGp (Ca Cp; Cp-i-p')

1—cp:1—ceXp a ksT ’

(2.23)

ou AG;¥=AH;*-TAS; est I'enthalpie libre de ségrégation d’un site appartenant au

plan p, AH;® et AS;® étant respectivement 'enthalpie de ségrégation et la partie vi-
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brationnelle de 'entropie de ségrégation du plan p. Chaque grandeur thermodynamique
AX>¥, avec X=(G, H, S), correspond 4 la variation de X lorsqu'un atome B dans le vo-
lume est échangé avec un atome A dans le plan p paralléle a I'interface. Par analogie avec

le T.B.I.M. (§2.1.2), 'enthalpie de ségrégation s’écrit comme la somme de trois termes:

R=n
AH = A+ AR S AHL (e0¢py i) (2.24)
R=1
avec
P'=+q
alliage / / o
AH, " (¢, cpyCpyp) = 2 (Z VAR L thVRc> (2.25)
p'=—q

p'=+q )
+Vi (Z}gt— > ng“’) :
p'=—q

ou Vrp=3 (V444VEIB-2VEP) sont les interactions de paire effectives d’alliage entre R-

iemes voisins, Zi¥* est le nombre de R-iémes voisins en volume alors que est le

Z%erp’
nombre de R-iémes voisins entre les plans p et p+p’. L’indice ¢ relie le nombre de plans
qu’il faut considérer (2¢+1 dans le volume), compte tenu de la portée de Vz. Comme les
interactions de paire effectives peuvent varier pour les plans proches de l'interface, nous
devons les distinguer de celles du volume et nous les notons V277 . Enfin, le dernier terme
de Iéquation (2.25) nécessite une précision. On serait en effet tenté de Iécrire Z¥'Vp-

/

:Z Zupr ’ VEpr ", comme cela a été fait lors d’une premicre formulation [BLT99]. Mais
fze: ?érme apparait déja dans la limite infiniment diluée (i.e. pour un atome de soluté
isolé) et ne doit donc pas prendre en compte la modification de l'interaction de paire
effective due a I'interaction des relaxations de deux atomes de soluté prés de l'interface.

Nous verrons au chapitre 4 que cet argument est pleinement confirmé par les résultats

numériques, du moins lorsque les distorsions de liaisons ne sont pas trop importantes.

L’enthalpie de ségrégation, AH,;%, peut alors s’écrire plus simplement :

se impureté interaction
AHZ = AHI™Preté . A , (2.26)
avec
' ] . ' R=n p'=+q )
AH;mpurete _ Ah;Zte + Ah]toazlle+ Z VR (Z%ot_ Z Z%p-‘rl’) 7 (227)
R=1 p'=—q
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p'=+q

interaction __ E p,p+p’ {70, p+p’ tot

AHp =2 ( ZR VR Cpt+p! — ZR VRC . (228)
p'=—q

AH;mp“’“eté regroupe ainsi les termes indépendant des concentrations volumique et

locales et correspond au calcul dans la limite infiniment diluée alors que AHeracton

permet de tenir compte de 'influence des concentrations locales et de la concentration

volumique.

Détermination des grandeurs énergétiques dans la limite infiniment diluée

La puissance de 'approche développée ci-dessus réside dans sa capacité & tenir compte
des effets de relaxation atomique dus aux interfaces et a la différence de taille entre
les constituants de 1’alliage. En pratique, les grandeurs énergétiques (AH;mp“’"eté, Ahf,“e,
Ah;ai”e, Vg et VEP P /) sont obtenues par simulations numériques (de type relaxation en
dynamique moléculaire trempée & T=0 K) en utilisant des potentiels interatomiques a
N-corps issus de I’approximation au second moment des liaisons fortes [RGL89]. Le détail

pour obtenir chacune de ces quantités est décrit ci-dessous.

o AHmPurelé peut étre obtenue dans les deux limites infiniment diluées. Cette quantité
est égale a la différence d’énergie, aprés relaxation, lorsqu’un atome de soluté isolé,

initialement situé dans le volume, est placé dans un plan p proche de 'interface.

o Ahite=ARE-Ah{t ou AR} (vesp. AhD) représente énergie d’exces du plan p proche
de l'interface dans le métal A (resp. B). Ces grandeurs sont obtenues en faisant la
différence d’énergie, apreés relaxation, entre un site du plan p et un site de volume,
pour chacun des métaux purs, pour autant que le défaut considéré conserve la méme

structure dans les deux métaux.

° Ah;“i”e caractérise la différence de taille entre les deux constituants de D’alliage.
Cette énergie résulte du méme bilan que AH;mp“mé mais, cette fois-ci, le soluté ne
se différencie de la matrice que par son rayon atomique (i.e. les interactions A-A,
B-B et A-B sont toutes identiques d’un point de vue chimique). Une estimation plus
grossiére de cet effet peut étre obtenue par la quantité F,6(2, ou P, est la pression
locale sur le plan p et 62=Qp5-Q24 est la différence des volumes atomiques entre

atomes du solvant et du soluté [SM+81].
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e 1V est obtenue, dans la limite infiniment diluée, en considérant la différence d’énergie
apres relaxation, AHg, d'un systéme contenant, en volume, deux atomes de soluté
éloignés (état initial) et ces mémes solutés en R-iémes voisins (état final). On montre

que Vjx est relice & AHp par VRz% [CB+-00].

/
VEPHP est obtenue, toujours dans la limite infiniment diluée, en considérant la diffé-

rence d’énergie aprés relaxation, AHR? P I, d’un systéme contenant deux atomes de
soluté éloignés, I'un étant dans le plan p et 'autre dans le plan p+p’ (état initial)
et ces mémes atomes de soluté en R-iémes voisins (quand cela est possible du point

de vue cristallographique), situés toujours I'un dans le plan p et 'autre dans le plan

p+p’
ptp _AHETT

p+p’ (état final). On a, comme précédemment, V3 L

La décomposition de AH;;mp“’“eté en ces trois termes a déja été validée numériquement
[BLT99] - [CB+00] et nous y reviendrons plus en détail au chapitre 4. Mentionnons deés
maintenant que cette décomposition permet de déterminer les forces motrices des ségré-
gations interfaciales. Ainsi, F. Berthier et al. [BLT99] ont montré que, dans le cas de
lalliage Cu; .Ag. ou la différence de rayons atomiques entre les deux constituants est
trés importante (environ 13%), leffet de taille est la force motrice prédominante, tant
pour la ségrégation superficielle qu’intergranulaire.

Il convient cependant de noter dés a présent que nous n’avons pas considéré une éven-
tuelle variation des interactions de paire effectives avec les concentrations tant volumiques
que locales. La validité de cette approximation sera discutée par la suite lors de la com-
paraison entre calculs T.B.S.M.A. - .M. et simulations Monte Carlo avec déplacements,

non assujetties a cette approximation.

2.1.4 Deétermination de ’entropie vibrationnelle de ségrégation

Dans les approches thermodynamiques sur réseau rigide (§2.1) développées jusqu’a présent
pour I'étude de la ségrégation superficielle principalement, seule la partie configuration-
nelle de 'entropie d’alliage est considérée. La partie vibrationnelle d’exces est supposée
négligeable et n’intervient donc pas dans le calcul des isothermes de ségrégation. Cepen-
dant, des études récentes ont mis en évidence un role possible de I’entropie vibrationnelle
pour la ségrégation intergranulaire [CB+00] - [CB++400]. L’objectif est donc, dans un

premier temps, de pouvoir évaluer son importance comme force motrice de la ségrégation
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interfaciale, puis de l'injecter dans le formalisme sur réseau rigide. Pour cela, le calcul
doit étre réalisé sur chaque site perturbé par l'interface et de facon cohérente avec I'ap-
proche T.B.S.M.A. - .M. Plusieurs méthodes sont alors a notre disposition pour obtenir
ces résultats: les méthodes numériques qui intégrent les fonctions thermodynamiques lors
de simulations Monte Carlo [F94] - [RFS94] et celles fondées sur I’évaluation du spectre
de vibration du systéme. Pour ces dernieres, le spectre peut étre évalué dans son en-
semble [MM+T71] (diagonalisation) ou localement (méthode de récursion [K80] et modele
d’Einstein [K72]). Comme nous le verrons par la suite, la ségrégation étant localisée pres
du défaut, nous avons choisi d’évaluer I’entropie de vibration par les méthodes locales
conduisant ainsi & une compréhension et & une analyse plus fines du phénomeéne. De plus,
le modéle d’Einstein a beaucoup été utilisé dans la mise au point d’une technique astu-
cieuse de minimisation d’énergie libre sur réseau [LNS89] - [RS93] - [NS95], 'emploi de ce
modele étant justifié par sa mise en oeuvre trés simple. Tout au long de ce travail, nous
confronterons donc le modéle d’Einstein et la méthode de récursion qui converge vers la
solution exacte. Ceci nous permettra d’établir les limites d’application de la technique de

minimisation d’énergie libre proposée par Srolovitz et al. [LNS89] - [RS93] - [NS95].

Nous nous proposons dans cette partie de présenter les points essentiels du calcul
des grandeurs vibrationnelles dans approximation harmonique (entropie et déplacements
quadratiques moyens) [MM+T71], les aspects plus techniques étant rassemblés dans 1’an-

nexe A.

La structure cristallographique étant relaxée & T'=0 K, 1’énergie potentielle, U, est
développée, dans ’approximation harmonique, au deuxiéme ordre par rapport aux dépla-

cements:

U=0°+ % SN L, stnatmg, (2.29)

n,a mwB
ol UV est I’énergie potentielle de la structure relaxée & T=0 K, u,,, est le déplacement de

'atome n dans la direction a=(z, y ou z) et ®Y est la matrice des constantes de force:

2770
o U (2.30)

R . T

L’énergie libre, F', est obtenue a partir de la densité d’états vibrationnels, n(v), ou v
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est la fréquence, par [MM+71] :

F = U0+I<:BT/ " In [2sinh hw n(v)dv, (2.31)
; hepT

ou n(v)dv est le nombre d’états vibrationnels compris entre v et v+dv, et h est la constante
de Planck. Rappelons que les positions atomiques d’équilibre sont supposées indépen-
dantes de la température dans ’approximation harmonique. Partant de (2.31), ’entropie
de vibration, S, et les déplacements quadratiques moyens, (u?), pour des atomes de masse

M, sont donnés par les expressions suivantes [MM-+71]:

Vmax | hy hv hv
= h — In { 2sinh 2.32
S k:B/O [QkBT cot (%BT> n( sin <2kBT>)} n(v)dv, (2.32)

() = gorap / oo (2ZBVT> i (2:33)

La densité d’états vibrationnels est déterminée par I’équation du mouvement :

Mnﬁna = Fna = auna = — Z @mmﬁumg, (234)

ou M, est la masse de latome n. Cherchant les solutions de la forme

um(t):\/ﬁum exp(2imvt) , (2.34) devient :

V2 = D° g 2.35
Z namp3 B

0

3 . . .
Dganﬁ:#% est la matrice dynamique (3Nx3N), si N est le nombre total
d’atomes. Les détails techniques de 1'obtention de la densité d’états vibrationnels par
les méthodes locales sont donnés dans ’annexe A. On peut cependant faire dés & présent

les remarques suivantes :

e les interfaces induisant des distorsions et des coupures de liaison, elles entrainent une
modification des fréquences locales de vibration par I'intermédaire des constantes
de force. Dans un métal pur, un site en tension (resp. en compression) déplace le

spectre de vibration vers les basses fréquences (resp. les hautes fréquences).

e Les différences de rayons et de masses atomiques des deux constituants de I'alliage

influent aussi sur le spectre de vibration. Par exemple, la mise en solution d’un

25



atome de soluté B plus gros et plus lourd que les atomes A de la matrice entraine
localement une augmentation de la densité des basses fréquences (effet de masse) et

des hautes fréquences (effet de taille).

Ainsi 'entropie vibrationnelle de ségrégation est trés sensible d’une part aux effets de
taille et de masse provenant des constituants de l'alliage, et d’autre part aux distorsions
et coupures de liaison présentes aux interfaces. Cependant, il est intéressant de remarquer
que l'entropie vibrationnelle de ségrégation dans le modele d’Einstein ne dépend pas des

masses des différents constituants (¢f annexe A).

Notons enfin que la description du calcul des grandeurs vibrationnelles a été réalisée
jusqu’a présent dans I'approximation harmonique, :.e. en utilisant les positions atomiques
d’équilibre a T=0 K. Cependant, les positions moyennes peuvent étre modifiées en fonc-
tion de la température, aussi bien dans le volume (dilatation thermique volumique) qu’au
voisinage d’une interface (dilatation thermique différentielle). Différents types d’approxi-
mation quasi-harmonique sont alors susceptibles d’étre utilisés suivant la maniére dont
la relaxation atomique est effectuée a température finie. Quelle que soit la méthode em-
ployée, I’énergie potentielle est toujours développée au deuxiéme ordre par rapport aux
positions atomiques, supposées étre les positions d’équilibre [BK74]. Ceci implique que
le premier terme du développement, lié aux forces exercées sur les atomes, est nul. Le
calcul le plus exact est donc celui obtenu lorsque 1’on considére les positions moyennes
déterminées par simulations Monte Carlo. Ce calcul prend en effet en compte la possible
différence de dilatation thermique en volume et & proximité d’une interface: c’est I'ap-
proximation quasi-harmonique inhomogene (A.Q.I.). Cependant, cette approche nécessite
de réaliser des simulations numériques la rendant trés cotiteuse en temps de calcul. On
peut alors la comparer & une approximation quasi-harmonique homogene (A.Q.H.), ou
toutes les distances interatomiques sont dilatées en appliquant le coefficient de dilatation

thermique linéaire de volume [RN-+92].

Dans le présent travail, nous ajouterons ainsi la comparaison des différentes approxi-
mations (harmonique, quasi-harmonique homogene et quasi-harmonique inhomogene) a
celle des deux techniques de calcul du spectre local de vibration (modéle d’Einstein et

méthode de récursion).
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2.2 Principes généraux des simulations numériques

La simulation numérique & 1’échelle atomique permet d’évaluer les propriétés physiques
d’un systéme de particules en interaction. Les deux principales méthodes sont la dyna-
mique moléculaire et la simulation Monte Carlo. Ces méthodes, parfois lourdes a mettre en
oeuvre et relativement cotiteuses en temps de calcul, ont ’avantage de conduire & des ré-
sultats exacts dans le cadre d’une description donnée du systéme (nature et propriétés des
particules, modeéle énergétique...). C’est pourquoi on parle souvent d’expériences numé-
riques, auxquelles peuvent étre confrontés des modeéles plus simples mais approchés, tels
que le T.B.S.M.A. - .M. que nous venons de présenter.

Il n’entre pas dans le cadre de cette étude de détailler ces techniques, auxquelles un
trés grand nombre d’ouvrages ont été consacrés, et nous renvoyons le lecteur a trois d’entre
eux pour leur grand intérét pratique [AT94] - [B95] - [FS96]. Dans ce qui suit, nous allons
donner uniquement quelques grandes lignes concernant la mise en oeuvre des méthodes
telles que nous les avons employées.

La dynamique moléculaire et la simulation Monte Carlo sont fondées sur des principes
différents: la premiére est une méthode déterministe (i.e. elle décrit la trajectoire réelle
des particules en intégrant les équations du mouvement) alors que la seconde est une
méthode stochastique (i.e. elle décrit I’évolution du systéme de maniére aléatoire). Elles
conduisent pourtant théoriquement aux mémes résultats. Cependant, une de ces méthodes
est généralement mieux adaptées que 'autre a ’étude d’un probléme particulier. Aussi,
pour ce qui concerne la majeure partie de notre travail, I’étude de la ségrégation interfa-
ciale dans un alliage A;_.B., la simulation Monte Carlo s’impose de maniére évidente. En
effet, il est impossible de décrire un désordre chimique tel que ’enrichissement en 'un des
constituants d’une partie de I’échantillon en dynamique moléculaire. Cela demanderait la
diffusion d’'un grand nombre d’atomes sur de grandes distances, ce qui est irréalisable en
un temps raisonnable. En revanche, la simulation Monte Carlo permet de travailler na-
turellement dans I’ensemble grand canonique réduit (ou pseudo-grand canonique) dont la
principale caractéristique est de pouvoir modifier la composition d’un alliage en jouant sur
la différence de potentiel chimique entre les deux constituants. Nous utiliserons cependant
la dynamique moléculaire d’une facon un peu particuliére dans le but de minimiser 1’é-
nergie interne du systéme & T=0 K dans une configuration donnée, technique dénommée

dynamique moléculaire trempée.
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Quelle que soit la méthode, une grandeur physique a laquelle est associée 'obser-

N — — — , cis AR T

vable @) (qN Y ), ou ¢V=(r{, 79, -,7n) est la coordonnée de position généralisée et
RN RN — e, . 2 2 2 :

pv =(Myvy, Myvs,---, Myuy) la quantité de mouvement conjuguée, est évaluée en fai-

sant la moyenne de () (qN ,pY ) sur un ”espace échantillon”. Ce dernier est 1’espace de tous
les états en Monte Carlo ou la trajectoire des particules en dynamique moléculaire. En

thermodynamique statistique, une valeur moyenne, dite moyenne d’ensemble, s’écrit :

(Q (¢, )y = LrOla™ P exp [ZBH (7, pT)|

Trexp[—BH (¢V, pV)] (2.36)

Le symbole Tr (trace) signifie que ’'on somme sur tous les états accessibles du systéme
et 3=1/kgT. Le dénominateur est la fonction de partition et H (¢",p") 'Hamiltonien
du systeme. Une autre valeur moyenne, dite moyenne temporelle, peut étre calculée le
long d’une trajectoire de 'espace des états pendant un laps de temps (¢-to) significatif par

rapport a la dynamique du systéme:
@ =t [ Qe ")t (2.37)
to
Le principe ergodique stipule que ces deux moyennes sont équivalentes :
(Q(a".p")) = Q- (2.38)

En dynamique moléculaire, le systéme se propage dans I'espace des états grace a sa dy-
namique intrinséque. Concrétement, on intégre dans le temps les équations du mouvement
classique de Newton appliquées aux atomes du systéme a ’aide d’un algorithme appro-

prié. Dans notre cas, la position 7,, de ’atome n & Iinstant ¢ est obtenue par ’algorithme

de Verlet [V67]:

_)
F,
T (t+dt) =27, (t) — 7 (t — dt) + thg +e(dt"), (2.39)

. — .
la vitesse, v,,, de 'atome n étant alors obtenue par:

T (t+dt) — 7, (t —dt)
U, = 57 +e (dt*). (2.40)

La procédure de ”trempe”, permettant d’atteindre les positions d’équilibre de chaque
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atome a T=0 K, consiste a "refroidir” le systéme en annulant les composantes de vitesse
vy de tout atome n lorsque:

FY vy <0, (2.41)

n

ou F est la composante de la force exercée sur ’atome n dans la direction o.

Cette procédure conduit ainsi & la minimisation de 1’énergie potentielle & T=0 K
[B75]. Les conditions initiales n’ont, dans une certaine mesure, pas d’influence sur 1’état
d’équilibre, mais elles sont généralement choisies de maniére & ce que le systéme soit des
le départ aussi prés que possible de 1’état d’équilibre. Si le systéme posséde plusieurs
minima locaux, ils pourraient étre explorés en partant d’une grille, aussi systématique

que possible, d’états initiaux.

Dans les simulations Monte Carlo, il n’est pas nécessaire de connaitre la dynamique
intrinséque du systéme; 'espace des états est parcouru au moyen d’un processus aléatoire.
Cependant, rappelons qu’il s’agit d’évaluer numériquement, et le plus précisément pos-
sible, des moyennes données par I'expression (2.36). En général, 'Hamiltonien H (¢V, p")
varie fortement avec les coordonnées et de ce fait, le facteur de Boltzmann
exp [—BH (¢",p")] a un caractére trés contrasté. En conséquence, seule une partie li-
mitée des états contribue de fagon significative a ’expression (2.36) et, le nombre d’états
étant colossalement grand, il est illusoire de vouloir explorer la totalité de cet ensemble. 11
faut donc avoir recours & une méthode permettant d’échantillonner I’espace des états au-
tour de la région ou les intégrants de (2.36) ont un poids substantiel. Les états importants
vont, étre générés par ce que 'on appelle une chaine de Markov stationnaire ergodique,
ce qui signifie que tous les états possibles peuvent étre atteints avec une probabilité non
nulle. L’algorithme le plus usité et conduisant & un échantillonnage efficace pour le type
de probléme qui nous intéresse ici a été proposé par Metropolis et al. [MM+53] (pour plus
de détail, voir Allen et al. [AT94]). La probabilité de transition entre un état i et un état
j est alors donnée par:

a;; = Min[1,exp (—SAD;;)], (2.42)

ot A®;; est la variation d’énergie entre I'état final j et ’état initial 7. Il reste ensuite
a définir I’ensemble thermodynamique dans lequel on souhaite travailler. Pour ce qui
nous concerne, le plus naturel est ’ensemble pseudo-grand canonique (N, Ay, P,T') ou les

contraintes extérieures sont :
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le nombre total d’atomes N,

la différence de potentiel chimique, Au=pg-11 4, entre les deux constituants de 1’al-

liage,
la pression P,

la température T'.

La composition de I'alliage (¢ dans A;_.B..) est déterminée en calculant la moyenne du

nombre d’atomes B, (Ng). Précisons que le nombre de sites total N=N4+Np est constant.
Le volume de la boite de simulation, et par la-méme le parameétre cristallin, doit fluctuer
autour d’une valeur d’équilibre compatible avec la pression et la température imposées.

P sera fixée a 0, la pression atmosphérique n’ayant que trés peu d’effet sur un solide.

Ainsi, l'espace des états est parcouru en proposant un des trois types d’événement

élémentaire :

le changement de nature chimique d’un atome, ce qui correspond a

oil Ni (resp. N3,) est le nombre d’atomes B de 1'état i (resp. j), M4 (resp. Mp) est la
masse de atome A (resp. B) et AE, est la variation d’énergie d’interaction due au
changement de nature chimique de ’atome. Le deuxiéme terme de la somme entre
crochets est relié a la variation d’énergie cinétique lors du changement de nature

chimique de I'atome.

Le déplacement aléatoire d’'un atome par rapport & sa position précédente, ce qui
correspond a A®,;;=AFE,, oi AE, est la variation d’énergie d’interaction associée au
déplacement. Généralement, 'amplitude de ce déplacement est de 1'ordre de gran-
deur de \/m, (u?), étant le déplacement quadratique moyen a la température
T.

La variation du volume total par déplacement collectif de tous les atomes (i.e. en

opérant une homothétie de réseau), ce qui correspond a

A®;; = —NkzTIn (%) + AEy,

1
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o V; (resp. V;) est le volume de la boite dans I’état i (resp. j) et AEy est la variation

d’énergie due au changement de volume.

Dans la pratique, on propose successivement n,. changements de nature chimique puis
ng déplacements aux N atomes de la boite, puis enfin ny variations de volume total.
L’ensemble de ces N (n.+nq)+ny événements représente ce que 1’on appelle un ”macropas”
Monte Carlo. Dans la grande majorité des cas, n.=nz=ny =1, une simulation comprenant
un grand nombre de macropas (quelques dizaines de milliers). On peut alors montrer que
la moyenne donnée par I'expression (2.36) peut se réécrire sous la forme d’une moyenne

arithmétique

Q@ r") =5 3 (a0, (243

L’état de départ étant en général relativement loin de ’état d’équilibre, on laisse le
systéme relaxer pendant un certain nombre Ny de macropas. A est alors égal & Np-Ng,
Ny étant le nombre total de macropas. Enfin, la convergence des grandeurs thermody-
namiques recherchées est caractérisée par une fluctuation de ces quantités autour d’une

valeur moyenne, signifiant que I’équilibre thermodynamique est atteint.

2.3 Détermination d’un potentiel interatomique pour
le systéme Cu-Ag

Les deux approches que nous venons de présenter (T.B.S.M.A. - .M. et simulations numé-
riques) reposent sur la détermination de grandeurs énergétiques. Nous avons choisi de
décrire les interactions atomiques de nos systémes a 1’aide d’un potentiel semi-empirique
(§2.3.1), dit ”a N-corps”, pour lequel nous donnons les résultats de 'ajustement pour
les métaux purs cuivre et argent et pour l'alliage Cu-Ag (§2.3.2). Enfin, nous présen-
tons (§2.3.3) quelques propriétés des métaux purs et de Palliage, obtenues a 'aide de ce

potentiel.

2.3.1 DModéle énergétique

La forme analytique du potentiel interatomique que nous utilisons pour décrire 1’énergie

de notre systéme dérive de I"approximation au second moment des liaisons fortes (Tight
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Binding Second Moment Approximation ou T.B.S.M.A.). L’expression générale de ce
potentiel est de la forme:

E,=E +E (2.44)

ou E, est I'énergie d'un atome n. Elle est la somme d’un terme répulsif, £, et d'un terme

attractif dit ”de bande”, Eb. L’énergie totale du systéme étudié est donc E=Y E,.
n

La partie répulsive de I'énergie est obtenue a partir d’un potentiel de type Born-Mayer

[D70] - [D72], dont 'expression est

T?’Lm
Ep =) Ajexp [—pz'j <T_0 - 1)] ) (2.45)

m#£n ij

ot 4, j=Cu ou Ag précise la nature chimique des atomes sur les sites n et m, r% (resp. r?j)

correspond 4 la distance d’équilibre entre premiers voisins dans le métal pur i (resp. j),

7-0+7'0 . .
r?j: “=-2 et rpm est la distance entre les sites n et m.

L’énergie de bande, E?, exprimée a partir de la structure électronique, constitue le

n?

terme attractif du potentiel T.B.S.M.A. [RGL89] et son expression est donnée par

b 2 T
Bl =— |> & exp {—2% <% — 1)] , (2.46)
m#n v

avec ;; définie comme une intégrale de saut effective.
La détermination du potentiel T.B.S.M.A. consiste donc & optimiser le jeu de pa-
rameétres (Aij, Dijs Gij> & j) de maniére a rendre compte au mieux des grandeurs physiques

caractéristiques des systéemes métalliques étudiés.

2.3.2 Obtention des parameétres

Les expressions (2.45) et (2.46) montrent que 1’énergie d’un atome n fait intervenir les
interactions de cet atome avec ’ensemble des atomes du cristal. Dans nos calculs, nous
ne pouvons pas considérer la totalité de ces interactions. Il nous faut donc restreindre
le champ d’action du potentiel, ceci s’obtenant en introduisant un rayon de coupure, 7..

L’expression de I’énergie devient alors
Ep (Pam < 7¢) = EL (ram < 1) + B2 (rom < 7e) - (2.47)
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Au-dela du rayon de coupure, on considére que la contribution des atomes m a 1’énergie
de 'atome n est nulle. Pour réaliser cette condition, une méthode consiste a tronquer les
fonctions exponentielles & r; (rayon de troncature), puis a raccorder les termes attractif
et répulsif & zéro en r. par un polynéome deux fois dérivables en r; et r.. Ceci permet
d’éviter d’éventuelles discontinuités dans le calcul de I’énergie et de toutes les grandeurs
qui s’expriment en fonction de ses dérivées premiéres et secondes (forces, constantes de

forces, constantes élastiques...).

Métaux purs: cuivre et argent

Le joint de grains est une zone du cristal caractérisée par de fortes distorsions de liaison.
Le potentiel utilisé doit donc étre capable de traiter ces distorsions, tout en conservant
une bonne description du cristal parfait. Ceci est obtenu en imposant le respect de 1’é-
quation universelle de Rose et al. [RFS81] - [RS+84]. La relation qui donne la variation
de I’énergie totale d’un solide en fonction de la distance interatomique peut étre décrite
par une fonction universelle. Celle-ci fait intervenir deux parameétres ajustables et le vo-
lume d’équilibre par atome [RFS81]. L’équation universelle [RS+84], qui n’est autre que
I’équation d’état a température nulle des métaux, découle directement de cette premiere
considération et est décrite par des grandeurs d’équilibre a pression nulle telles que 1'é-
nergie de cohésion du cristal, E,,,, le module de compressibilité, B, le volume atomique,

), et la distance entre premiers voisins, . Son expression analytique est
B () = — (1 4t 40, 057’*3) e, (2.48)

ou E* et r* sont sans dimension et sont reliés respectivement a 1’énergie totale du systéme,

E (r), et a la distance interatomique, r, par

E(r) r—r°
E*(r*) = et r* = ——. 2.49
)= 5 = (249)
A est une longueur caractéristique du métal et est donnée par A= %. Le respect de

cette loi par un potentiel empirique ou semi-empirique lui assure une bonne anharmonicité,
indispensable pour reproduire, & la fois, des distorsions de liaison et les propriétés de
volume. Notons de plus que Spanjaard et al. [SD84] ont justifié cette loi dans le cadre

de I'approximation au second moment des liaisons fortes. L’ajustement proprement dit
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consiste alors a déterminer le jeu de parametres (Ai;, pi, i, &;) qui vérifie au mieux
I’équation universelle. Pour cela, nous avons choisi de reproduire exactement 1’énergie de
cohésion, le module de compressibilité, le paramétre cristallin, a, et un point de I’équation
universelle caractéristique de fortes distorsions de liaison (r*=0,5), qui correspond & une
élongation d’environ 10%. A posteriori, nous avons vérifié que les valeurs obtenues pour
deux constantes élastiques (Cyy et C'=C11-C12) étaient satisfaisantes. Les résultats sont
rassemblés dans les tableaux (2.1) et (2.2) et les potentiels sont représentés sur les figures

(2-2) et (2-3).

A P q § T Te
Cu 0,1084 10,377 2,6335 1,3434 0,362 0,512
Ag 0,1249 10,3453 3,4236 1,2672 0,409 0,578

Tableau 2.1: Parameétres pour le cuivre et 'argent. A et £ sont exprimés en eV; 1, et r,
sont exprimés en nm.

Eecon a B Caa o
Cu -3,50 0,362 10,44 5,95 1,97
(-3,50) (0,362) (10,44) (6,03) (1,91)
Ag -295 0,409 11,55 4,71 1,66
(-2,95) (0,409) (11,55) (545) (1,85)

Tableau 2.2: Comparaison entre les valeurs calculées et les valeurs expérimentales (entre
parenthéses). E.o, [K72], B, Cyy et C' [SW71] sont exprimés en eV.at™!; a est exprimé
en nm.

Cependant, il reste un point & préciser concernant le moyen d’obtenir un potentiel
capable de traiter de fortes distorsions de liaison. Ceci nécessite un raccord entre r; et r. le
plus doux possible [N94] - [TL.97], ce qui peut s’obtenir de deux maniéres: soit en prenant
r; grand, soit en augmentant la taille de l'intervalle [r; , r.] & r; fixé. L’inconvénient
évident de la premieére méthode est la longue portée du potentiel qui oblige & considérer
une quantité importante d’atomes, augmentant considérablement les temps de calcul. La
deuxiéme solution, au contraire, permet de limiter la portée du potentiel a des distances
d’interaction raisonnables. Cependant, des études détaillées sur les potentiels T.B.S.M.A.
[T84] - [N94] - [TLI7] ont montré que la prise en compte des deuxiémes voisins est cruciale

pour reproduire la stabilité relative des structures c.f.c. et c.c. Dés lors, r; est fixé a la
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distance entre deuxiémes voisins dans le c.f.c., soit le parameétre de maille (¢f tableau 2.1).
De manieére a limiter au maximum la portée du potentiel, r. était pris, jusqu’a présent,
égal a la distance entre troisiémes voisins dans le c.f.c., conduisant aux potentiels notés
Cu 2-3 et Ag 2-3 sur les figures (2-2) et (2-3). Ce type de potentiel est alors justifié pour
des études dans lesquelles les atomes ne s’¢éloignent pas trop de leur position d’équilibre,
comme en surface par exemple. En revanche, leur emploi dans un milieu trés distordu
semble peu conseillé au vu des conclusions de M. Nastar [N94] et D. Tanguy [TL97] qui,
en particulier, ont mis en évidence la nécessité de considérer les interactions au moins
jusqu’aux quatriémes voisins pour obtenir la continuité de I’énergie le long du chemin de

transition entre les structures c.f.c. et c.c. (chemin de Bain [B24]).

Nous avons donc choisi d’utiliser un raccord compris entre les deuxiémes et quatriémes
voisins, conduisant aux potentiels notés Cu 2-4 et Ag 2-4 sur les figures (2-2) et (2-3). Ainsi,
les potentiels obtenus reproduisent bien ’équation universelle. Ceci nous permet d’avoir
une relative confiance dans I’évaluation des énergies, méme & des distances éloignées de
celle de ’équilibre (rappelons qu’une distorsion de liaison de 10% correspond a r* ~ |0, 5|).

Enfin nous avons vérifié que ces potentiels stabilisent bien la structure c.f.c par rapport
a la structure c.c. pour les deux métaux considérés; comportement qui n’est pas reproduit
avec le potentiel Cu 2-3 (mais toutefois obtenu avec le potentiel Ag 2-3). En effet, ce dernier

posséde une structure proche de la structure c.c. plus stable que la structure c.f.c. (figure

2-4).

Systéme bi-métallique Cu-Ag

Le systéme Cu-Ag est caractérisé par une treés forte tendance a la démixtion (figure 2-
5). Ceci implique ’existence de solubilités tres faibles de part et d’autre de la lacune de

miscibilité.

Etant donné que la majeure partie de nos travaux concerne 1’étude de la ségrégation in-
terfaciale dans la solution solide Cu(Ag), le potentiel interatomique mixte doit reproduire

au mieux les limites de solubilité. Citons trois maniéres de procéder.
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Figure 2-2: Relation E* (r*) pour le potentiel T.B.S.M.A. du cuivre pur comparé a 1’é¢-
quation universelle. (—) Cu 2-4, (- - -) Cu 2-3, (- - ) équation universelle.

Figure 2-3: Relation E* (r*) pour le potentiel T.B.S.M.A. de I’argent pur comparé a 1’é¢-
quation universelle. (—) Ag 2-4, (- - -) Ag 2-3, (---) équation universelle.
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Figure 2-4: Transformation de Bain [B24] pour la transition c.f.c.—c.c. dans le cuivre pur.
L’énergie de cohésion, F,.,, est représentée en fonction de la déformation €. La structure
c.f.c. correspond a =1 et la structure c.c. & e=1,155. (—) Cu 2-4, (- - -) Cu 2-3.

Atomic Percent Copper

9 10 20 30 40 . 50 60 70 80 80 100
1200 Ferrrt t by ey ey o f T T
1084.87°C]
1000 -] o L F
061.83°C
8]
° w0 o (Cu)
o b 780°C I
= (Ag)
3
o
I
i
@
o,
£ 600 F
-3
[
400 r
200 A T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 20 100
Ag Weight Percent Copper Cu

Figure 2-5: Diagramme de phases du systéme Cu-Ag (source [HA58]).

37



e La premiére s’appuie sur un ajustement des parametres (Az'j, Pij, Qijs fij) sur les
enthalpies de dissolution, A Hy;, du cuivre dans I’argent et inversement. A H ;5 est le
bilan d’énergie mis en jeu lors de la mise en solution dans une matrice A d’un atome
de soluté B, initialement a son parameétre d’équilibre, les positions étant relaxées a

T=0 K.

e La deuxiéme permet d’obtenir les parametres (Al-j, Dijs Qijs 52-3-) en utilisant une
méthode d’essai/erreur. Celle-ci consiste a tracer le diagramme de phases en Monte
Carlo a une température donnée et a faire varier le jeu de paramétres jusqu'a ce
qu’il reproduise au mieux le diagramme de phases expérimental a cette température.
Mais cette méthode conduit & des temps de calcul trés grands. Enfin, elle ne garantit

pas 'accord a toute température.

e La troisitme méthode, celle que nous avons employée, est fondée sur une approche
thermodynamique sur réseau [TLM90] qui permet d’écrire la limite de solubilité, c,,
d’un alliage A; B, sous la forme:

(1—2cq) > ZW'VR

Cq R
= 2.50

ou Z%" est le nombre total de R-iémes voisins et Vg est I'interaction de paire effective

de volume entre R-iémes voisins. Partant du diagramme de phases expérimental

(figure 2-5), on peut déterminer le terme > Z¥'Vy ”expérimental” (figures 2-6 et
R

2-7) sur lequel les parameétres croisés (Aij; Dijs Qijs f,-j) du potentiel sont ajustés.

Rappelons que les Vi sont obtenues en considérant la différence d’énergie, AHg, d’'un

systéme contenant deux atomes de soluté éloignés (état initial) et ces mémes atomes

de soluté en R-iémes voisins (état final). Vy est alors reliée & AHy par V=22 De la

2
méme maniére que les interactions atomiques sont limitées aux quatriémes voisins, nous ne
considérons que les interactions de paire effectives entre R-iémes voisins prépondérantes.

Nous avons constaté qu’au-dela des deuxiémes voisins (R=2), les Vi sont négligeables.

R=2
Nous ferons donc Papproximation > Z¥'Ve=>" Z¥'Vy. A posteriori, on peut évaluer les
R A=1

Vg pour R>2 et justifier notre approximation (cf tableau 2.3). Le résultat de I’ajustement,

obtenu par une méthode d’essai/erreur, est le suivant :
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Figure 2-6: Détermination du terme > Z¥'Vy ”expérimental” pour la limite de solubilité
R
de I'argent dans le cuivre. On en déduit > Z¥*Vp=-0,36 eV.
R

In[c /(1-c )]
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Figure 2-7: Détermination du terme > Z'Vy ”expérimental” pour la limite de solubilité

R
du cuivre dans I'argent. On en déduit Y Z¥'Vz=-0,25 eV.
R
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® p;; et ¢;; ont été choisis comme les moyennes arithmétiques des parameétres des

métaux purs, soit :

_ Db + Djj

Qi + Qjj
Dij 5 ==

=10, 36115 et g;; = 5 = 3,02855

o Ay et §,;; ont été ajustés pour reproduire les Y Zi'Vg ”expérimentaux” :
R

Aij=0,111eV.at™" et £; = 1,245 eV.at™".

e 1, (resp. r.), pour I'interaction mixte, est pris égal a celui de I'argent, plus gros (resp.

du cuivre, plus petit).

Les Vi et les enthalpies de mise en solution, A Hy;s, déterminées a ’aide de ce potentiel

sont rassemblées dans le tableau 2.3.

R=2 R=6
Vi Ve Vi Y ZEWe Y 2k AHg,
R=1 R=1
NR. 278102 -1,80.10° 9,00.10 % 0,32 0,35 0,75 Cu(Ag)
R. -2,31.10°2 -1,62.10°2 1,10.10°  -0,37 -0,30 0,55
(0,40)
NR. -1,60.10° 1,95.10 3 6,00.10 ¢ -7,5.103 0,01 0,52 Ag(Cu)
R. -1,96.10"2 -3,25.107% 4,50.10*  -0,25 0,23 0,46
(0,28)

Tableau 2.3: Interactions de paire effectives, Vg, et enthalpies de mise en solution, AH g,
dans les systémes Cu(Ag) et Ag(Cu). Les valeurs expérimentales de AHy;s sont indiquées
entre parenthéses et sont tirées de [HD+73]. N.R.: valeurs sans prise en compte des
relaxations; R.: valeurs aprés relaxation a T'=0 K. Les Vi sont exprimées en eV alors
que les enthalpies de mise en solution sont exprimées en eV.at™!.

Ces résultats aménent les commentaires suivants :

o les effets de relaxation dans l'alliage Cu-Ag sont trés importants puisque la forte
tendance a la démixtion au niveau du V; (i.e. V3 <0) n’est obtenue qu’aprés relaxa-
tion du systéme. Ceci est principalement da a la différence de rayons atomiques

entre le cuivre et I'argent (;22=1,13).
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e Les valeurs expérimentales des enthalpies de mise en solution sont largement sures-
timées (d’environ 50%) par notre modeéle énergétique. En utilisant le T.B.S.M.A. -
I.M. pour détailler le bilan d’énergie mis en jeu dans I’évaluation de A Hy;s, on obtient
AHgys=>" Z%¥"Vx (¢f Annexe B). L’accord raisonnable entre ->_ Z%¥'Vp (quatrieéme
colonne dﬁ tableau 2.3) et les valeurs expérimentales de AH ;5 gst cependant fortuit
car ’évaluation des Vg ne fait intervenir que des paires de soluté plongées dans une
matrice a son paramétre de maille ap;. Or, par définition, ’enthalpie de mise en
solution met en jeu le soluté initialement a son paramétre de maille ag. Ces deux

calculs (AHg;s et -y Zi"Vx) n’ont donc pas de raison de conduire au méme résultat
R

en présence d'un fort effet de taille.

En retour, au vu des valeurs obtenues pour le calcul direct de A Hy;; (sixiéme colonne
du tableau 2.3), les Vi sont probablement surestimées (en valeur absolue). Une
maniére de le vérifier est de tracer le diagramme de phases en Monte Carlo & une
température donnée (cf §2.3.3, figure 2-9) qui permet de comparer les limites de
solubilité cohérentes (obtenues par le T.B.S.M.A. - .M. et donc sans optimisation
du parameétre cristallin) et incohérentes (obtenues par simulations Monte Carlo qui
tiennent compte de la variation du parameétre cristallin lorsque le systeme passe
d’une solution solide a I’autre). Dans ce dernier cas, en faisant varier la différence de
potentiel chimique entre Cu et Ag, on met en évidence I’hystérésis présente entre les
deux solutions solides Cu(Ag) et Ag(Cu), chacune étant a son parameétre d’équilibre.
Ceci autorise une détermination précise de la limite de solubilité incohérente qui est
obtenue pour le potentiel chimique tel que I'aire contenue entre les deux branches de
I’hystérésis soit égale de part et d’autre de ce potentiel chimique. Comme cela était
attendu, les solubilités incohérentes sont largement sous-estimées (¢f §2.3.3, tableau
2.4), comportement da a des Vi trop fortes (en valeur absolue). Toutefois, Menhyard
et al. [MYV94] ont déja mentionné qu'il est difficile d’ajuster des potentiels & N-
corps a la fois sur les enthalpies de mise en solution et les limites de solubilité.
Finalement, un ajustement sur les limites de solubilité incohérentes aurait donné un
meilleur accord avec les enthalpies de mise en solution mais, comme nous ’avons déja
noté, ce calcul est relativement lourd & mettre en oeuvre. Pour de futurs ajustements,
nos résultats conduisent a recommander un ajustement sur les enthalpies de mise

en solution et & vérifier que les limites de solubilité incohérentes sont satisfaisantes.
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e Pour le présent travail, nous nous contenterons de ’ajustement donné ci-dessus en
gardant en mémoire que la tendance a la démixtion a été surestimée par rapport a

lalliage Cu-Ag réel.

2.3.3 Propriétés du potentiel

Nous présentons dans ce paragraphe des résultats obtenus a ’aide des potentiels obtenus
précédemment concernant des grandeurs physiques utiles dans la suite de cette étude.
Il s’agit des coefficients de dilatation thermique linéaires du cuivre, a¢,, et de argent,
Quag, ainsi que du diagramme de phases du systéme Cu-Ag en volume a T=600 K et 900
K, obtenus par simulations Monte Carlo. Pour ces calculs, nous avons utilisé une boite
de simulation contenant N=1728 atomes en appliquant des conditions périodiques de

Born-Von Karman dans les trois directions de ’espace.

Coefficient de dilatation thermique linéaire des métaux purs

Dans ces simulations, un macropas Monte Carlo consiste en N propositions de dépla-
cements atomiques individuels et une proposition de changement de volume (i.e. une
homothétie de réseau). 1000 macropas suffisent a équilibrer le systéme pour chaque tempé-
rature, I'intervalle considéré s’étendant de T=50 K a T'=1000 K. Plus précisément, les
500 premiers macropas ne servent qu’a atteindre 1’équilibre et ne sont pas pris en compte
dans le calcul des valeurs moyennes. Enfin, la configuration de départ a une température
donnée est la derniére configuration obtenue & la température précédente. La figure (2-8)
présente la variation du parametre de maille du cuivre (figure 2-8a) et de I'argent (figure

2-8b) en fonction de la température.

L’évolution du parameétre de maille en fonction de la température suit une relation
linéaire jusqu’a une certaine température, 7. ~ 750 K pour le cuivre et T, ~ 650 K pour
I’argent. Nous avons donc uniquement considéré des températures inférieures a celles-ci
pour I’évaluation des coefficients de dilatation thermique linéaires. Nous obtenons ainsi
aflf=22,410"% K1 et off?=27,3.10"° K. Ces valeurs sont supérieures respective-
ment d’environ 30% et 45% par rapport aux coefficients de dilatation thermique linéaires

expérimentaux du cuivre et de 'argent [P58], ac,=17,0.107¢ K~! et a4,=18,9.107° K.
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Figure 2-8: Variation du parameétre de maille du cuivre (a), acy, et de I'argent (b), asg,
en fonction de la température.

43



Diagramme de phases volumique

Nous avons vu au chapitre 2 (§2.2.3) que la variable permettant de fixer la concentra-
tion volumique ¢ d’'un alliage A; B, est la différence de potentiel chimique Ap=pg-pi4
A pression et température constantes. Ainsi, en faisant varier la différence de potentiel
chimique entre A et B, on obtient la représentation de la fonction e=f (Ap) qui est une
bijection dans le domaine des solutions solides A(B) et B(A). Pour un alliage a tendance
a la démixtion, il existe une discontinuité lors de la traversée de la lacune de miscibi-
lité, induisant la présence d’une hystérésis entre les deux domaines de solution solide. En
réalisant des simulations & Ay croissant puis décroissant, le paramétre de maille s’ajuste
lors de la discontinuité et on détermine ainsi les limites de solubité incohérentes par la
construction de Maxwell. Ces limites sont données pour une valeur Ap,, telle que 'aire
contenue entre les deux branches de ’hystérésis soit égale de part et d’autre de Apu,. Le
diagramme de phases du systéme Cu-Ag pour deux températures différentes (7T=600 K

et 7=900 K) est présenté figure (2-9).

Dans ces simulations, un macropas Monte Carlo consiste en 2N propositions de chan-
gement de nature chimique, /N propositions de déplacements atomiques individuels et une
proposition de changement de volume. 5000 macropas suffisent a équilibrer le systéme
pour chaque température, les 2500 premiers macropas n’étant pas pris en compte dans le
calcul des moyennes. Enfin, la configuration de départ pour un Ap donné est la derniére
configuration obtenue pour le Ay précédent. Les limites de solubilité incohérentes ainsi

obtenues sont rassemblées dans le tableau (2.4).

Cu(Ag) Ag(Cu)
(600 K) 9.10°° (2.10°) 1.10-* (9.10°°)
(900 K) 5.107% (2.1072) 1,5.10°2 (7.10°2)

Tableau 2.4: Limites de solubilité incohérentes obtenues & T=600 K, c,(600 K), et a
T=900 K, ¢,(900 K), comparées aux valeurs expérimentales (entre parenthéses) tirées de
[HAS58).

Le potentiel utilisé surestime assez largement la tendance & la démixtion par rap-

port au systéme Cu-Ag réel, la disymétrie de la solubilité dans les deux solutions solides
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Figure 2-9: Concentration volumique en argent représentée en fonction de la différence de
potentiel chimique Ap=pi,-pic,, & T=600 K (a) et T=900 K (b). L’hystérésis observée
entre un balayage croissant ([J) et décroissant (()) en potentiel chimique permet de dé-
finir les deux domaines de solution solide et les deux limites de solubilité incohérentes
co|Cu(Ag)] et co[Ag(Cu)] pour Au=Ag,.
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étant cependant bien reproduite. Rappelons que ’accord aurait pu étre amélioré par un
réajustement des termes croisés du potentiel, qui conduirait & une diminution (en valeur
absolue) des interactions de paire effectives d’alliage (¢f §2.3.2). Ayant déja obtenu un cer-
tain nombre de résultats sur la ségrégation intergranulaire avant d’obtenir le diagramme
de phases, nous avons préféré conserver le potentiel dans sa forme originelle, tout en étant

conscients de ses limitations.

2.4 Présentation des interfaces

2.4.1 Le joint de grains ¥=5 (310) (001)
Approche géométrique de la structure des joints de grains

Le joint de grains peut étre considéré comme un arrangement bien défini d’atomes qui
minimise au mieux ’énergie d’excés de l'interface, cette interface étant créée par l'inter-
pénétration de deux cristaux (1) et (2) ayant subi une rotation et une translation I'un par
rapport a l'autre. Ainsi, la description géométrique dun joint de grains [RS50] - [BMS72]
- [HBBT76] - [VS+80] - [PTP98] fait intervenir cing degrés de liberté macroscopiques spé-
cifiés par la rotation d’axe c=[uvw] et d’angle 6, et l'orientation du plan de l'interface
définie par sa normale n=[hkl|. On peut ainsi définir différents types de joints de grains:
les joints de grains de flexion tels que [uvw] € (hkl), les joint de grains de torsion tels que
n//c et les joint de grains symétriques si le plan de l'interface ”moyen” est un plan de
symétrie de la structure.

Cette modélisation repose sur I’hypothése qu’il existe une situation énergétique favo-
rable & 'existence d’un ordre commun aux deux cristaux, autrement dit d’un invariant. Il
existe plusieurs degrés de raffinement dans cette description géométrique mais nous allons
uniquement rappeler la plus simple obtenue dans le cadre du réseau de sites de coinci-
dence (CSL) [HBBT76] - [VS+80] - [PTP98], pour les joints de grains de flexion. Bien que
cette approche donne une vision idéalisée de I'interface, les structures obtenues sont de
bons points de départ pour la recherche d’autres structures d’énergie plus favorable.

On considére deux cristaux (1) et (2) d’'un méme matériau. Le cristal (1) est maintenu
fixe et on fait tourner autour de I’axe de flexion le cristal (2) d’un angle 6. Il s’agit alors

de translater le cristal (2) de telle fagon que le plus grand nombre possible de sites des
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deux cristaux coincident. Les points de coincidence forment ainsi le réseau CSL (figure
2-10). Le degré de coincidence, défini par ¥ (nombre de coincidence ou indice de macle),
est le rapport du volume de la maille de coincidence au volume de la maille primitive du
cristal (1) ou (2). Le joint de grains est alors considéré comme coupant le biréseau selon

un plan contenant une grande densité de sites communs (figure 2-10).

Application au joint de grains ¥=5 (310) (001)

La figure (2-10) représente la structure du joint de grains de flexion ¥=5 (310) (001)
obtenue par la méthode décrite ci-dessus pour deux cristaux CFC en appliquant une
rotation du cristal (2) par rapport au cristal (1) d’un angle =53, 13° autour de 1’axe de

flexion [001].

2.4.2 La surface (001)

D’une maniére générale, une surface peut étre vue comme étant le résultat de 1’éloigne-
ment & l'infini de deux parties d’'un méme cristal. Cette interface entre le solide et le
milieu extérieur ainsi créée est donc caractérisée par des sites de coordination inférieure
a celle d’un site de volume. L’orientation du plan cristallographique (hkl) selon lequel
la séparation a été effectuée définit I'orientation de la surface et sa densité: pour une
structure c.f.c., plus h, k ou [ sont grands, moins le plan de surface est dense. La surface

(001) est ainsi une surface relativement dense et est schématisée figure (2-11).

2.4.3 Grandeurs d’excés liées aux interfaces

Un joint de grains ou une surface est donc une zone caractérisée par un environnement
cristallographique différent de celui du volume. Il est alors naturel de distinguer les sites
appartenant au motif du joint de grains ou au plan de surface et de définir pour chacun
d’eux des grandeurs d’exces.

Le motif du joint de grains ¥=5 (310) (001), obtenu par la construction CSL, est
représenté en trait épais sur la figure (2-10). L’aire caractéristique du motif, A, définie
comme 'aire du plan du joint de grains contenue dans un motif, est alors égale & a%/5/8,
ol a est le parameétre de maille. On définit de maniére analogue 'aire caractéristique de

la surface (001), Agurface, qui est égale a a?/2.
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cristal (1) cristal (2)

Figure 2-10: Structure CSL du joint de grains ¥=5 (310) (001). Le plan d’interface est
représenté par le trait continu et les cercles noirs. Les deux types de plan (002) de 'em-
pilement selon 1’axe [001] sont représentés (cercles et carrés dans les deux grains pour le
premier, triangles haut et bas dans les deux grains pour le second). Les sites du réseau de
coincidence sont marqués d’une croix. Le carré en trait épais représente le motif du joint
de grains.

D A S

X X X X X
[-110]
—O O O O O O—
X X X X X
A M M M Y (
_CJ \— (g \— N~ >_ [001] [110]
X DS RS DS X

SRR SR SR
Figure 2-11: Structure de la surface (001). Le plan de surface est représenté par des cercles
et le premier plan sous-jacent par des croix.
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L’énergie d’exces, Y=Y (En-Eyoiume) 00 Fy, (resp. Eyoume) est 1'énergie du site n
proche de l'interface (respn. d’un site de volume), est définie comme étant la différence
d’énergie entre la zone perturbée par la présence de l'interface et la zone de volume.
Elle provient principalement des distorsions de liaison et/ou des coupures de liaison pré-
sentes dans la zone du défaut. De méme, on définit ’entropie vibrationnelle d’exces,
AS=>" (S,-Svotume) OU Sy, (r€SP. Syorume) €st entropie vibrationnelle du site n proche
de l’inte;face (resp. d'un site de volume). Notons que ces grandeurs sont calculées en
eV.motif ! et en eV.K l.motif ! respectivement lorsqu’on réalise nos simulations. La

conversion dans le Systéme International (J.m™ et J.m™2.K™!) est obtenue en les multi-

pliant par |e|/Ajoimnt (resp. |e|/Asurface), 01l € est la charge élémentaire de ’électron.

dEn

5= (Q étant le volume atomique du métal), définie pour

La pression locale, P,=-

chaque site n, permet de caractériser son état mécanique. Une pression négative (resp.
positive) signifie que le site est en tension (resp. en compression).
Enfin, prés des interfaces, les déplacements quadratiques moyens peuvent différer de

ceux du volume, (u?) et présenter une anisotropie, i.e. (u?), # (u*), # (u*),. Ceci

volume’

peut étre caractérisé par le rapport r, o, défini par:

u2
Tpa = _pa : (2.51)

<u2>volume,a

ou p correspond a l'indice du plan considéré, parallele au plan de l'interface, et a a la

direction (a=z, y ou z).
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Chapitre 3

Structure et ségrégation
interfaciales: étude par simulations

Monte Carlo

3.1 Structures du joint de grains ¥=5 (310) (001)

Nous avons vu au chapitre 2 (§2.4.1) la construction géométrique d’une structure des
joints de grains, sans tenir compte des facteurs énergétiques. Or de nombreuses études
par simulations numériques [Po80] - [WSV84] - [NSLI1] - [RS96] - [BLT00] ont montré
que, pour un joint de grains donné, il est possible d’obtenir plusieurs structures d’énergie
d’interface différente. La classification de ces structures a ’échelle atomique se révele donc

une étape préliminaire indispensable & toute étude sur la ségrégation intergranulaire.

3.1.1 Mise en oeuvre des simulations

Le systéme étudié est constitué de deux monocristaux, (1) et (2), le cristal (2) faisant
un angle =53, 13° avec le cristal (1), ce qui induit un joint de grains ¥=5 (310) (001)
au centre de la boite de simulation. A I’échelle atomique, celui-ci posséde trois degrés de
liberté [Po80] - [WSV84] - [RS96], i.e. les vecteurs de translations rigides, t, des deux grains
I'un par rapport a 'autre parallelement et perpendiculairement au plan de I'interface. Ces
translations font apparaitre les différentes structures, stable et métastable, d’un joint de
grains, observées apres relaxation du systéme a 7=0 K [WSV84] - [RS96].

Les simulations numériques sont effectuées dans 'ensemble thermodynamique (N, P, T,
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pour les métaux purs, les contraintes extérieures étant respectivement le nombre d’atomes,
N, la pression, P, et la température, 7. Nous devons donc proposer des variations de vo-
lume de maniére a ce que le systéme puisse s’équilibrer & la pression imposée, quelle que
soit T'. Mais la présence d’un joint de grains modifie légérement la procédure que nous
avons décrite au chapitre 2 (§2.2). En effet, les tailles de boite que nous simulons (typique-
ment 7000 & 15000 atomes) ont un rapport: (aire de défaut)/(volume de la boite) grand
en comparaison des systémes réels. La contrainte due a 'interface peut alors entrainer des
changements structuraux non physiques, comme un changement de parametre cristallin
parallelement au plan du joint de grains ou la destruction des interfaces. Pour éviter de

tels phénomeénes, nous procédons comme suit :

e le réseau est initialement construit a 7=0 K.

e Il subit ensuite une dilatation homogene & la température désirée, conformément au
coefficient de dilatation thermique du modéle énergétique, déterminé au chapitre 2
(§2.3.3). Cette étape permet de préparer la zone de volume parfait au parameétre de

maille de la température d’étude.

e La relaxation est alors réalisée en bloquant les variations de parameétre cristallin
parallelement au plan de I'interface. Les translations rigides paralléles et perpendi-
culaires au plan du joint de grains sont proposées pour tenir compte des différences
de relaxation possible de la zone de défaut ou de 'apparition d’autres structures en

fonction de la température.

Enfin il est important de préciser que ’emploi de conditions périodiques de type Born-
Von Karman dans les trois directions du repére de la boite fait apparaitre un deuxiéme
joint de grains en bord de boite. L’ensemble simulé est schématisé sur la figure (3-1). La
taille de boite perpendiculairement au plan du joint de grains est donc déterminée par le
nombre minimal de plans & placer entre les deux interfaces de maniére & obtenir une zone
de volume parfait (caractérisée par une pression locale nulle, une énergie de cohésion et

un parameétre cristallin identiques a ceux d’un volume infini).
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Figure 3-1: Schéma d’une boite de simulation contenant un joint de grains. L’application
de conditions périodiques de type Born-Von Karman fait apparaitre deux demi-joints de
grains aux bords de la boite.

3.1.2 Détermination des structures a 7T=0 K

Dans un premier temps, I'interface est construite a I’aide du réseau de sites de coincidence
(figure 2-10). Des études antérieures ont montré que le joint de grains ¥=5 (310) (001)
posséde deux structures [WSV84] - [SB95] - [RS96], appelées C et C’ (représentées figure
3-2). Celles-ci sont obtenues & partir de la structure CSL en appliquant les vecteurs t

au cristal (2) de la figure (2-10): % r30] 3 [001] 5y et {4 [130] ,,,, respectivement

2y
[RS96), a étant le parameétre cristallin. Notons que ces deux structures possédent deux

sous-structures: 1'une symétrique (S) et 'autre non symétrique (NS) (¢f figure 3-2).

Une autre méthode permettant d’obtenir ces structures, strictement équivalente a
la premiere [WSV84], consiste a supprimer certains plans atomiques. En effet, on peut
remarquer que la structure CSL fait apparaitre deux sites cristallographiques trés proches
de part et d’autre du plan de l'interface (en grisé sur la figure 2-10). L’énergie de cette
configuration étant trés défavorable, nous avons supprimé un des deux plans proches
du joint de grains. Aprés relaxation en dynamique moléculaire trempée a T=0 K, nous
observons la structure C. La structure C’ est alors obtenue, a partir de la structure C,

en supprimant & nouveau un des plans (310) le plus proche de l'interface. Les énergies

52



internes d’interface correspondantes, 7, sont rassemblées dans le tableau (3.1).

C (NS) C (9 C’ (NS) C" ()
Cu 1145 (1,48) 910 (1,18) 1230 (1,60) 1320 (1,71)
Ag 680 (1,12) 580 (0,95) 745 (1,23) 865 (1,43)

Tableau 3.1: Energies internes d’interface pour le joint de grains =5 (310) <001> dans
le cuivre et 'argent purs & T=0 K. Toutes les données sont exprimées en mJ.m 2 et en
eV.motif ! (entre parentheéses).

Ces résultats, en parfait accord avec ceux de la littérature (¢f tableau 3.2), montrent

que la structure C est la plus stable, quels que soient le métal étudié et le potentiel utilisé.

Cu Ag Ni Al
C (S) 1370%,910°  580° 1221¢ 560°, 410¢, 3154
C’ (NS) 16597, 1230° 745° - 845°, 540°

Tableau 3.2: Energies internes d’interface, en mJ.m=2, pour les deux structures de plus
basse énergie du joint de grains =5 (310) (001) dans chacune des configurations (S
ou NS). %potentiel de Lennard-Jones [WSV84], ’potentiel de Morse [HI+81], “potentiel
T.B.S.M.A. [TL97], 4potentiel EAM [CVS86] et “notre étude.

Cependant, cette apparente ”universalité” ne vaut... que pour le joint de grains ¥=5
(310) (001)! En effet, les propriétés de polymorphisme dépendent fortement du joint
de grains étudié. Ainsi, le joint de grains de flexion ¥.=5 (210) (001) posséde un grand
nombre de structures dont la stabilité relative, et méme 'existence, dépendent fortement

du potentiel interatomique utilisé [BLT00].

La figure (3-3) présente plus en détail la structure C. Celle-ci a deux principales ca-
ractéristiques. On peut observer 'empilement de deux plans (002) différents le long de
I'axe de flexion [001], le premier étant plus en dilatation que le second aux abords du
joint de grains. De plus seul le plan de I'interface posséde des atomes appartenant aux
deux types de plan. Ceci est la conséquence de la relaxation & T=0 K qui entraine la
coalescence de deux plans (620) en un seul. Ainsi le plan du joint de grains contient deux

fois plus d’atomes que les autres plans (310) du cristal. Il est important de remarquer
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@ (b)
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Figure 3-2: Structures du joint de grains ¥=>5 (310) (001). (a) C symétrique, (b) C non
symétrique, la perte de symétrie venant du plan (002) grisé, (¢) C’ symétrique et (d) C’
non symétrique, la perte de symétrie venant du plan (002) blanc.

©

Figure 3-3: Structure C du joint de grains ¥=5 (310) (001) obtenue aprés relaxation a
T=0 K. Les sites de type 0, +2 et +4 appartiennent au premier plan (002) (a), alors que
les sites de type 0/, +1 et £3 appartiennent au second plan (002) (b). La superposition de
ces deux plans le long de 'axe de flexion [001] est montrée en (c), le plan des sites pairs
étant en grisé.

o4



que les deux types de site du plan du joint de grains ne sont pas cristallographiquement
équivalents. Par la suite, ils seront nommeés sites 0 et 0°, les premiers étant trés fortement
en tension, les seconds en légére compression [CB+4-99] - [CB++99] - [CB+00] - [CB++00]
(figure 3-4).

200
o000
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o O
O O
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-10 -5 0 5 10

Figure 3-4: Profil des pressions locales, P, (exprimées en kbar), en fonction de 1’¢loigne-
ment au plan du joint de grains (p=0). Pour le plan de I'interface lui-méme, les sites de
type 0 (Py=-928 kbar) et 0’ (Py=136 kbar) sont distingués. Une pression négative (resp.
positive) signifie que le site est en tension (resp. en compression).

La méthode que nous venons de décrire ne permet néanmoins que de minimiser 1’éner-
gie interne du systéme. Elle ne tient pas compte des effets de la température, en particulier
sur la stabilité relative des structures. Or, la structure stable & T=0 K peut devenir mé-
tastable, voire instable, au-dela d’une certaine température [G86] - [NSLI1] - [BLT00] en
raison des effets vibrationnels. Ainsi la structure C’ pourrait devenir plus stable que la
structure C au-dela d’une certaine température. La stabilité du joint de grains ¥=5 (310)

(001) en fonction de la température fait donc ’objet du paragraphe suivant.

3.1.3 Relaxation du joint de grains a 7'>0 K

Les simulations Monte Carlo nous permettent d’accéder en particulier & deux grandeurs

physiques en tenant compte des effets liés a la température: 1’énergie interne d’interface,
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Yuo, €t les déplacements quadratiques moyens. Ces grandeurs peuvent étre facilement
évaluées pour autant que les effets de diffusion restent négligeables aux températures
étudiées. Ceci est respecté a T=600 K mais, & T=900 K, la diffusion devient trop impor-
tante. En effet, les joints de grains ont tendance & se désordonner pour des températures
T>0,7Ty (Ty étant la température de fusion du métal pur; les valeurs expérimentales
de Ty étant de 1356 K pour Cu et de 1233 K pour Ag) [CGP83] - [KC87] - [NH+92]
- [FHF99]. Ce phénomeéne est lié aux faibles énergies de formation et de migration des
défauts ponctuels (lacunes et interstitiels) dans la région du défaut par rapport a celles
de volume [MB93a] - [MB93b] - [LP95] - [CB++4-00]. Les premiéres simulations que nous
avons réalisées & T=900 K pour le cuivre pur (soit ~0,77) semblent aller dans ce sens.
En effet, nous avons observé une diffusion relativement importante des atomes proches
de l'interface entrainant, a terme, la destruction de la structure C. Nous n’irons toutefois
pas plus avant dans cette voie mais nous verrons un possible effet de la ségrégation sur
ce type de comportement (§3.2). Les résultats que nous présentons pour les métaux purs

sont donc obtenus & 7<600 K.

Energie libre d’excés

Concernant le joint de grains =5 (310) (001), des études antérieures [HI+81], réalisées
dans ’aluminium modélisé par un potentiel empirique de paires, ont conclu en ’absence
d’inversion de stabilité entre les structures C et C’ en fonction de T'. Cependant, des ré-
sultats récents, obtenus sur le joint de grains ¥=5 (210) (001), ont montré que la stabilité
relative des structures peut fortement dépendre du métal ou du potentiel interatomique
considéré [BLT00]. Nous avons donc évalué I'entropie d’interface dans I’approximation
harmonique pour les deux structures, AS““=)  ASp*¢, ASI*¢ étant I'entropie vibration-
nelle d’excés du plan p. On considére alors les copntributions des plans proches de I'interface
jusqu’a la convergence, i.e. tels que AS;*=0. Nous avons vu que I'entropie de vibration
est directement liée & la densité locale d’états vibrationnels, Local Phonon Density of
States ou L.P.D.S. (annexe A), elleeméme obtenue a I'aide de la matrice dynamique du
systéme. Nous présentons figure (3-5) les L.P.D.S. d’un atome situé sur un site de type 0

et +1, comparées a celle d’'un atome de volume, pour le cuivre.

La principale caractéristique pour le site de type 0 est 'augmentation de la densité

dans les basses fréquences et sa diminution dans les hautes fréquences, en accord avec
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Figure 3-5: Densités locales d’états vibrationnels (L.P.D.S.) pour les sites de type 0 (—),
+1 (--+) et un site de volume (- - -) dans le cuivre pur.

les résultats de Hashimoto et al. [HI4+81] dans aluminium. Ce décalage vers les basses
fréquences a pour origine I'important volume libre du site de type 0 dans lequel I’atome
peut vibrer. Plus précisément, nous pouvons analyser le spectre de vibration le long des
trois directions z, y et z, indiquées figure (3-2). On voit ainsi clairement sur la figure
(3-6) que le mode de résonnance a environ 1,2 THz™'=0, 16114y, OU Vipayx=7, 63 THz est
la fréquence maximale, est presque uniquement da aux déplacements perpendiculaires au

plan de l'interface (direction ).

Les L.P.D.S. sur les autres sites ne sont pas autant modifiées. En particulier, il n’existe
pas d’autres modes résonnants & basses fréquences. Inversement, pour certains sites,
comme les atomes sur les plans 41 qui ont des voisins & une distance r=0,92r° (r® étant
la distance entre premiers voisins dans le volume), des états localisés en dehors du sup-
port de la densité d’états vibrationnels de volume peuvent apparaitre (voir figure 3-5), en
accord la-encore avec Hashimoto et al. [HI4+81]. Des résultats trés similaires sont obtenus
pour l'argent.

En pratique, nous avons vu dans 'annexe A que seule une quantité finie, Ny, d’étages
de récursion est évaluée, la fraction continue étant prolongée par les valeurs asymptotiques
de ses coefficients au-dela de Ny. La convergence de ’entropie vibrationnelle d’exceés pour

le site de type 0, AS§*, en fonction du nombre d’étages de récursion est montrée dans
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Figure 3-6: Décomposition de la L.P.D.S. du site de type 0 dans le cuivre pur en ses trois
composantes spatiales. (—) direction z, (- - -) direction y et (---) direction z.

le tableau (3.3). La convergence est uniforme et six étages de récursion sont largement
suffisants pour assurer une valeur précise de AS§*. Toutefois un étage de récursion n’est
pas suffisant et le modeéle d’Einstein ou une approximation de type second moment de la
densité d’états vibrationnels (correspondant a un étage de récursion, L=1) sous-estiment

ASE de 10 & 15%.

L ME. 1 2 3 4 5 6 7 8
ASE* 1,63 1,43 1,57 162 1,67 1,69 1,70 1,70 1,70

Tableau 3.3: Entropie vibrationnelle d’excés du site de type 0, AS§*¢, dans le modele
d’Einstein (MLE.) et en fonction du nombre d’étages de récursion, L. Les entropies, cal-
culées & T'=600 K dans ’approximation harmonique, sont exprimées en kg.

L’entropie vibrationnelle d’excés de la structure C est représentée en fonction de la
température sur la figure (3-7). Comme pour les surfaces [DS93], ASE, partant de 0 a
T=0 K, croit rapidement jusqu’a la moitié de la température de Debye du volume, © =305
K pour le cuivre [CB++00], pour atteindre une valeur asymptotique a haute température.
Cette valeur (3,6 kg.motif ! ou 0,240 mJ.m 2K 1) est tout a fait comparable a celle

obtenue par Hashimoto et al. [HI+81] (0,220 mJ.m~2.K~!) pour la méme structure dans

l'aluminium.
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Par ailleurs, la figure (3-8) montre que des contributions significatives a ASE® existent

jusqu’au quatriéme plan adjacent & celui du joint de grains. Sur cette méme figure, on
peut remarquer que si le modeéle d’Einstein sous-estime 'entropie vibrationnelle d’excés
quel que soit I'indice de plan, 'erreur n’est pas uniforme et est plus importante pour les
sites de type 07 et £1 oil le signe méme de AS;™ devient erroné! Au total, ASE* est
sous-estimée d’environ 60% par le modele d’Einstein (AS&¢=0,100 mJ.m 2.K~! par le
modele d’Einstein & comparer avec AS&¢=0, 240 mJ.m 2.K ! obtenue par la méthode de
récursion). Enfin, nous pouvons remarquer que le profil d’entropie vibrationnelle d’excés
possede la méme allure générale que celui des pressions locales (cf figure (3-4) en inversant

les signes), les sites en tension ayant les valeurs les plus élevées d’entropie vibrationnelle

d’excés locale.

Le lecteur est cependant invité a consulter 'annexe A (§A.3.1) concernant un aspect
technique essentiel du calcul de ’entropie vibrationnelle d’exces, lié a la nécessité d’une
détermination trés précise du volume d’excés du joint de grains.

Pour étudier les stabilités relatives des structures C et C’ a température non nulle,
nous avons évalué I’entropie vibrationnelle d’excés de la structure C’. Les résultats sont
rassemblés dans le tableau (3.4). Contrairement a I’énergie interne d’interface (¢f tableau
3.2), 'entropie vibrationnelle d’exceés ne semble pas dépendre du métal considéré de fagon
cruciale, mais plutot de la structure du joint de grains. En supposant ’énergie interne
d’interface v, invariante en fonction de la température, il ne peut pas y avoir d’inversion
de stabilité entre les structures C et C’ avec T'. En effet, I’énergie libre d’interface, I'=y -
TAS™, de la structure C, déja plus basse que celle de la structure C’ a T=0 K, devient
de plus en plus basse (en valeur relative) avec la température, du fait de la valeur plus

élevée de 'entropie vibrationnelle d’excés pour cette structure.

Cu Ag Al
ASEe 0,240 0,230 0,220
ASge 0,175 0,150 0,130

Tableau 3.4: Entropies vibrationnelles d’excés, exprimées en mJ.m 2. K™, pour les struc-
tures C (ASE) et C’ (ASE) obtenues & T=600 K dans I’approximation harmonique
avec la méthode de récursion. Les valeurs pour 'aluminium sont tirées de [HI4-81].
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Figure 3-7: Dépendance en température de I’entropie vibrationnelle d’exces, ASE, évaluée
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dans 'approximation harmonique, de la structure C du joint de grains =5 (310) (001)
dans le cuivre pur (—) et de la contribution & ASg“du site de type 0 (- - -).
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Figure 3-8: Profil d’entropie vibrationnelle d’excés pour la structure C du joint de grains
¥=5 (310) (001) dans le cuivre pur: AS;* ws plan p. AS;™ est obtenue & T=600 K
dans approximation harmonique en utilisant le modeéle d’Einstein () ou la méthode de
récursion (()). Pour le plan du joint de grains, le site de type 0 (resp. 0°) est représenté
en symboles pleins (resp. vides).
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Cependant, les calculs harmoniques ne prennent pas en compte les différences de re-
laxation entre la zone de l'interface et celle du volume en fonction de la température,
ce que permettent de faire les simulations Monte Carlo. Nous avons donc réalisé une re-
laxation du joint de grains & T=600 K en partant de la structure C. Celle-ci reste stable
A cette température et a pour énergie d’exces Ygoox ~ 1000 mJ.m~2. L’écart entre 7,y
(=910 mJ.m™?2) et Vg0, Pour la structure C, n’est donc que d’environ 9%. De méme, nous
avons réalisé une relaxation de la structure C’ & T=600 K. Celle-ci n’est pas stable & cette
température et il n’est donc pas possible de déterminer son énergie interne d’interface a
T=600 K. Toutefois, le résultat obtenu pour la structure C justifie 'approximation d’une
énergie d’interface indépendante de la température lorsque la structure est conservée.
En revanche, 'entropie vibrationnelle d’exces, évaluée a T'=600 K, varie 1légérement en

fonction de approximation utilisée (cf tableau 3.5).

harmonique A.Q.H. A.Q.L

ASEe 0,240 0,255 0,320
ASE* 0,175 0,190 -

Tableau 3.5: Entropies vibrationnelles d’excés, exprimées en mJ.m~2.K™!, pour les st-
ructures C (ASE°) et C' (ASE°) obtenues a T=600 K dans les différentes approxima-
tions avec la méthode de récursion, pour le cuivre pur. A.Q.H.: approximation quasi-
harmonique homogene, A.Q.I.: approximation quasi-harmonique inhomogeéne.

Au vu de la stabilité de la structure C quelle que soit la température, nous avons
choisi de proposer uniquement des translations rigides perpendiculaires pour équilibrer
le volume d’excés du joint de grains en température, les translations rigides paralleles,
utilisées pour favoriser un éventuel changement de structure, ne semblant pas nécessaires

dans ce cas.

Déplacements quadratiques moyens

Nous avons évalué les rp,a:\/(u2>p7a / {U?) potumea (=T,Y, 2, cf §2.4.3) pour les différents
types de site dans la zone du joint de grains en réalisant une simulation Monte Carlo &
T=600 K (voir annexe A (§A.3.2) pour les détails techniques) et en utilisant la méthode

de récursion dans les différentes approximations, & cette méme température.
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Figure 3-9: Profil du facteur 7, , en fonction du plan p a4 T=600 K; a=z (0), y (O) ou
z (). (a) approximation harmonique, (b) A.Q.H., (¢) A.Q.I. et (d) simulations Monte
Carlo. Pour p=0, le site de type 0 (resp 0’) est représenté en symboles pleins (resp. vides).

Les résultats sont présentés figure (3-9). On constate une rapide convergence de 7 4
vers 1 en fonction de p, indice du plan par rapport au plan de I'interface. Seuls les sites du
motif de la structure C (|p|<4) sont perturbés, les autres pouvant étre considérés comme
appartenant au volume parfait, quelle que soit la méthode de calcul employée. L’ampli-
tude de vibration la plus perturbée est portée par la direction x et ’augmentation la plus
importante est observée pour le site de type 0 di & son caractére fortement en tension. On
peut aussi remarquer que les sites en compression 0’ et +1 vibrent, au contraire, avec des
amplitudes légérement plus faibles qu’en volume selon la méme direction. Il apparait que
pour tous les sites, exceptés les sites de type 0, r, » dépend peu de I’approximation utilisée.
De plus, 'accord entre les calculs harmoniques et les simulations Monte Carlo montre que
les effets de relaxation différentielle prés du joint de grains sont négligeables pour ces sites.

Inversement, pour les sites de type 0, on observe une forte dépendance de rg, selon la
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méthode de calcul employée. Ce facteur passe de ry,=2,3 dans I’approximation harmo-
nique a ro,=2,8 dans 'approximation quasi-harmonique homogene (A.Q.H.) et r¢,=3,9
dans I’approximation quasi-harmonique inhomogene (A.Q.1.), signifiant que la dilatation
thermique locale d’exceés joue un réle important pour les sites de type 0. Cependant, les
simulations Monte Carlo conduisent a une valeur beaucoup plus faible (d’environ un fac-
teur 2 avec I'approximation quasi-harmonique inhomogene) de cette quantité: 7 ,=1,9,
mais celle-ci demeure I’amplitude la plus perturbée. Actuellement, nous n’avons pas d’ar-
gument sir a avancer pour expliquer cette différence, mais nous pouvons fournir certains

élements d’investigation :

e contrairement & ’entropie vibrationnelle d’exces, le calcul des déplacements qua-
dratiques moyens par la méthode de récursion dépend fortement de la portée des
constantes de force (tronquées, rappelons-le, entre les deuxiémes et troisiémes voi-
sins pour cette étude). Cependant, prendre en compte des couronnes de voisins
supplémentaires conduit rapidement & des tailles mémoires et des temps de calcul

trés grands.

e In supposant que la valeur la plus précise de rg, soit celle obtenue dans I’approxi-
mation quasi-harmonique inhomogene, cela implique des amplitudes de vibration
tres grandes: de lordre de 0,5 A comparée & 0,13 A pour un site de volume. II est
alors concevable que le nombre de pas de relaxation atomique en Monte Carlo (4.10%
pour ce calcul aprés une relaxation initiale de 4.10* pas) n’ait pas été suffisant pour
que les sites de type 0 atteignent des amplitudes aussi grandes (mentionnons cepen-
dant qu’en volume 5000 pas de relaxation sont suffisants pour obtenir une valeur

précise des déplacements quadratiques moyens).

e Un test en dynamique moléculaire & T=600 K serait nécessaire pour affirmer la

validité de la valeur de r,, obtenue par simulations Monte Carlo.

Pour conclure cette étude structurale du joint de grains ¥=5 (310) (001), réalisée
sur les métaux purs, nous rappellerons la stabilité de la structure C quelle que soit la
température entre 0 et 600 K. Cette structure est caractérisée par l'existence de deux
types de site (0 et 0’) dans le plan de l'interface et par la présence a la fois de sites en

tension et de sites en compression.
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3.2 Ségrégation intergranulaire dans la solution so-

lide Cu(Ag)

Les simulations Monte Carlo ont été effectuées pour des concentrations volumiques ap-
partenant au domaine de la solution solide Cu(Ag). Ceci permet de séparer clairement
la ségrégation intergranulaire, qui est un phénomeéne d’équilibre dans un domaine mo-
nophasé du diagramme de phases volumique, de la précipitation intergranulaire [BT79).
Cette derniére est la formation préférentielle de précipités au joint de grains dans un do-
maine biphasé du diagramme de phases volumique et peut étre influencée par des facteurs
cinétiques. Cependant, méme dans le domaine de la solution solide de volume, les joints de
grains peuvent étre le lieu de transitions de phases spécifiques. Nous devons les premiers
travaux concernant les transitions de phases intergranulaires & M. Guttmann [G77], qui
prévoit 'apparition de composés intergranulaires dans des solutions solides a tendance a
I’ordre. Toutefois, nous n’avons pas connaissance d’études a 1’échelle atomique qui per-

mettent de confirmer ces résultats, fondés sur une approche purement thermodynamique.

Nous nous proposons donc de réaliser des simulations numériques afin d’observer le
couplage entre la ségrégation intergranulaire, le diagramme de phases intergranulaire et le
diagramme de phases volumique pour le joint de grains de flexion ¥=5 (310) (001) dans
la, solution solide Cu(Ag). Rappelons que le systéeme Cu-Ag est caractérisé par une trés

forte tendance a la démixtion en volume.

Les calculs sont réalisés sur une boite de simulation contenant N=7560 atomes, consti-
tuée de 4 périodes de 10 plans (260) et de 5 périodes de 2 plans (002) le long des directions
y et z. 19 périodes de 10 plans (620) le long de la direction z suffisent a retrouver les pro-
priétés volumiques (pressions locales, concentration en argent...) entre les deux interfaces.
L’équilibre est atteint au bout de 10* macropas, un macropas consistant en N propositions
de changement de nature chimique, N propositions de déplacement atomique individuel,
d’amplitude moyenne 0,13 A & T=600 K et 0,15 A & T=900 K, et une proposition de
translation rigide perpendiculaire au plan du joint de grains, d’amplitude moyenne 0,013
A aT=600K et 0,015 A & T=900 K. Les 5000 premiers macropas, qui assurent la mise a
I’équilibre, ne sont pas pris en compte dans les moyennes finales. Par ailleurs, de maniére
a optimiser la convergence des simulations, nous proposons cinqg fois plus de changement

de nature chimique dans la zone proche de I'interface que dans celle du volume, modifiant
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ainsi légérement la définition du macropas. Dans ce cas, les IV propositions de changement
de nature chimique deviennent N'=5N;gint+Nyotumes Ol Njoins €st le nombre de sites de la
zone proche du joint de grains (contenant une période de 10 plans (620) de part et d’autre
du plan de U'interface) et Nyoiume=N-2N;oint. Nous avons vérifié que 1'état d’équilibre est
le méme avec ou sans ce biais.

Les simulations sont effectuées & T=600 K pour ¢=5,8.1077,2,4.107%,4,6.1075, 1.10~?,
5.1075,8.107% et 4 T=900 K pour ¢=9.10"%,2.1075,6,9.107%,1,5.1073,1,8.1073, 3,3.10 3.
Toutes ces concentrations appartiennent au domaine de la solution solide, la limite de
solubilité & ces températures étant respectivement c,=9.107° et ¢,=5.10"% (¢f §2.3.3). Les
concentrations d’argent pour les différents sites du joint de grains sont présentées figure
(3-10). Elles sont exprimées en concentrations par plan paralléle au plan de Uinterface, sauf
pour le plan du joint de grains lui-méme o les sites de type 0 et 0’ sont distingués. Ces
concentrations correspondent au rapport entre les sites occupés par les atomes d’argent
et le nombre total de sites du plan. Nous avons de plus vérifié que les concentrations
par site étaient homogénes pour un méme plan et que les deux joints de grains présents
dans la boite de simulation conduisaient & des concentrations similaires. Ces résultats
montrent que la ségrégation d’argent est trés importante sur les sites de type 0 et qu’elle
décroit lorsque la température augmente: typiquement, le facteur d’enrichissement cq/c
est d’environ 5000 a 600 K et 50 a 900 K. Pour les températures étudiées, les faibles
valeurs de la limite de solubilité empéchent une plus forte ségrégation de I'argent sur les

sites de type 0 dans le domaine de la solution solide.

Les figures (3-11) et (3-12) présentent deux profils de concentration perpendiculaire-
ment au plan de I'interface, I'un & T=600 K et ¢=8.107°, 'autre & T=900 K et c=3, 3.1073.
On constate que seuls cing plans de part et d’autre de I'interface sont affectés par la ségré-
gation d’argent, ce phénomeéne étant plus marqué a T=900 K. On peut aussi remarquer
que le profil de concentration n’est pas monotone pour les premiers plans prés du plan
du joint de grains, les plans £2 étant plus enrichis que les plans +1. Toutefois, apres
cette oscillation initiale, une décroissance monotone du profil de ségrégation est observée
comme il est attendu pour un alliage & tendance a la démixtion [DLT90].

Par analogie avec les surfaces, il est tentant d’analyser la partie asymptotique du
profil en calculant son amortissement, défini par: A=dc,/dc, 1 avec dc,=c,-¢ [T9I0] -

[MD95]. Une valeur constante de A équivaut a une loi exponentielle pour I'atténuation :
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Figure 3-10: Isothermes de ségrégation pour les sites du joint de grains =5 (310) (001)
obtenues par simulations Monte Carlo & 7=600 K (a), (b) et 7=900 K (c), (d). Les limites
de solubilité sont représentées en trait plein, I’échelle des concentrations volumiques étant
en logyo. (a), (c) Sites de type 0 (cercles pleins) et 0 (cercles vides). (b), (d) Sites de type
+1 (carrés), £2 (triangles hauts), +3 (triangles bas) et +4 (losanges).

dc,=A exp(-p/€) avec A une constante et £=-In X. Une valeur constante de A=0,6=+0, 1 est
obtenue & T=900 K mais la précision numérique est insuffisante pour vérifier la validité
de cette loi au-dela des plans £10. A T=600 K, les 6c, étant treés petits, le manque de
précision numérique n’a pas permis de vérifier cette loi. De plus, cette loi exponentielle
n’est justifiée que dans le cas ou les couplages entre les concentrations des différents plans
dus aux interactions de paire effectives sont limités aux plans strictement adjacents. Ce
n’est pas le cas ici lorsqu’on considére un empilement de plans peu denses (310) d’une
part, et au vu de 'importance des interactions de paire effectives entre deuxiémes voisins,

Vs, d’autre part.

Mentionnons que deux parties du profil de concentration doivent étre distinguées. Nous
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Figure 3-11: Profil de concentration en argent obtenu par simulations Monte Carlo a
T=600 K et ¢=8.10"5 en fonction de 'indice de plan p. Pour le plan du joint de grains
(p=0), le site de type 0 (resp.0’) est représenté en symbole plein (resp. vide).
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Figure 3-12: Profil de concentration en argent obtenu par simulations Monte Carlo a
T=900 K et ¢=3,3.10~2 en fonction de I'indice de plan p. Pour le plan du joint de grains
(p=0), le site de type 0 (resp.0’) est représenté en symbole plein (resp. vide).
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Figure 3-13: Profil des distances interplanaires perpendiculaires au joint de grains a T'=0
K. d, est la distance entre deux plans successifs, paralleles au plan d’interface, soit d,=x,-
Zp—1 ol x, est 'abscisse du plan p. Les pointillés représentent cette distance en volume
dans le cuivre.

verrons au chapitre suivant que la premiére (oscillante) est directement liée aux moteurs
spécifiques de la ségrégation de ’argent sur chaque plan du joint de grains, correspondant
a AH™P"*'¢ dans I’équation (2.27), alors que la seconde (monotone décroissante) est pi-
lotée par les interactions de paire effectives de volume. La méme distinction peut étre faite
pour les distances interplanaires preés de I'interface (figure 3-13), pour lesquelles il a été
montré que la partie asymptotique du profil de relaxation est cette fois-ci oscillante [ALSS]
- [CSV&9]. La différence de nature des parties asymptotiques des deux profils (monotone
pour le profil de concentration et oscillante pour celui des distances interplanaires) reflete
la différence des forces motrices les pilotant. La partie asymptotique du profil de concent-
ration est liée aux interactions de paire effectives alors que celle du profil des distances

interplanaires est liée aux constantes de forces [AL8S].

Revenons aux profils de concentration montrés figures (3-11) et (3-12), et en particulier
a la ségrégation d’argent différente pour les sites appartenant au plan du joint de grains.
Le site de type 0 est tres enrichi alors que celui de type 0’ ’est beaucoup moins, son
enrichissement étant similaire a celui des plans 1 et £+3. Ce résultat, qui provient de

I'inéquivalence cristallographique des sites 0 et 0’, a une remarquable conséquence :
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la stabilisation d’un composé ordonné bi-dimensionnel dans le plan de

P’interface pour un systéme a tendance a la démixtion en volume!!

Ceci ne doit pas étre confondu avec le phénoméne bien connu de précipitation de
composés préférentiellement aux joints de grains dans une solution solide sursaturée d’un
systéme a tendance a 'ordre en volume; ni avec la possible pré-précipitation d’un com-
posé bi-dimensionnel aux joints de grains dans le domaine de la solution solide pour le
méme type de systéme. Dans le cas présent, I’ordre bi-dimensionnel a longue distance peut
se caractériser par le parametre d’ordre, 7, défini par ny=co-co. Celui-ci dépend naturel-
lement de la température et de la concentration volumique. De plus, on peut prévoir un
comportement plutdt exotique de ce parametre d’ordre (¢f §4.3.1 pour une discussion plus
détaillée de ce comportement) : & température nulle, la ségrégation est totale impliquant
co=cy=1 soit 7,=0 et a température infinie, le domaine de la miscibilité compléte est
atteint conduisant a coy=cy=c, soit de nouveau 17,=0. Le parametre d’ordre passe donc
par un maximum entre ces deux bornes induisant ainsi une courbe ”en cloche”. Les si-
mulations Monte Carlo étant trop gourmandes en temps de calcul pour espérer réaliser
une étude systématique du comportement de 7, en fonction de c et 7', nous montrerons
au chapitre 4 efficacité d’une modélisation sur réseau rigide pour étudier la stabilité du
composé bi-dimensionnel.

Notons que les simulations Monte Carlo n’ont pas fait apparaitre de pré-démixtion
intergranulaire a ’approche de la limite de solubilité, pour les deux températures étu-
diées. Cependant, ’existence d’un tel phénomeéne poserait le probléme de 1’évolution de
la structure du joint de grains, non plus en fonction de la température, mais en fonction
de sa concentration en argent. En effet, 'atome d’argent étant beaucoup plus gros que
celui de cuivre, il est difficile d’imaginer pouvoir remplacer chaque atome de cuivre de la
zone proche de l'interface par un atome d’argent sans qu’il soit nécessaire de relaxer les
contraintes, dues a cette pré-démixtion, par un changement structural global du joint de
grains. Ce changement de structure peut alors se traduire par un facettage de l'interface,
comme cela a déja été observé dans le cas de la ségrégation de bismuth dans les joints
de grains de cuivre [DB79] - [MW84] - [FB88] - [BM+90], ou par 'apparition d’une sur-
structure intergranulaire, par analogie avec les surstructures observées en surface lors de
dépots [SLBI6] ou en ségrégation [EACI2] - [LW94] (cf §3.4).

Avant de conclure cette partie, revenons sur les simulations effectuées a T=900 K.
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Dans le cuivre et 'argent purs, nous avons vu que la structure C du joint de grains ¥X=>5
(310) (001) n’est pas stable & cette température (environ 0, 77y, Ty étant la température
de fusion du métal pur), instabilité provoquée par une diffusion intergranulaire relative-
ment importante (c¢f §3.1.3). L’enrichissement du joint de grains en argent observé lors
des simulations Monte Carlo a T=900 K semble en revanche stabiliser la structure C. Ce
phénomeéne est sans doute lié a la taille de 'atome d’argent plus gros que celui de cuivre,
limitant ainsi le volume d’excés du joint de grains disponible pour I'auto-diffusion inter-
granulaire. Cependant, nous n’irons pas plus loin dans cette étude & T=900 K, le domaine
de la ségrégation intergranulaire & haute température demeurant quasiment inexploré, du

moins d’un point de vue théorique.

3.3 Structure de la surface (001)

Nous avons vu au chapitre 2 (§2.4.2) qu'une surface (hkl) est construite en coupant le
cristal selon le plan (hkl). Plus le plan de surface est de bas indices, plus la surface est
dense. C’est le cas de la surface (001) (c¢f figure 2-11) pour laquelle les atomes du plan de

surface ont quatre liaisons coupées entre premiers voisins.

3.3.1 Mise en oeuvre des simulations

Le principe général pour construire une surface (hkl) consiste a créer un monocristal en
empilant les plans (hkl) dans la direction [hkl]. La surface est alors créée en supprimant
les conditions périodiques le long de cette méme direction. Remarquons dés a présent que
ce mode de construction fait apparaitre deux surfaces dans le systéme et qu’il faut alors
s’assurer que le nombre de plans (hkl) entre les deux surfaces est suffisant pour retrouver
les propriétés du volume au centre de la boite de simulation. Enfin, de méme que pour
I’étude des joints de grains, il est nécessaire d’adapter les simulations Monte Carlo décrites

au chapitre 2 (§2.2) au cas des surfaces. Ceci est fait de la fagon suivante:

e le réseau est initialement construit a 7=0 K.

e [l subit ensuite une dilatation homogene a la température désirée, conformément au

coefficient de dilatation thermique du modéle énergétique, déterminé au chapitre 2
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(§2.3.3). Cette étape permet de préparer la zone de volume parfait au paramétre de

maille de la température d’étude.

e La relaxation est alors réalisée en bloquant les variations de parameétre cristallin, la
présence de surfaces libres ne devant pas entrainer de changement cristallographique
sur I’ensemble du systéme. Seuls les déplacements atomiques individuels sont pro-
posés et suffisent a prendre en compte la différence de relaxation entre les régions

proches de la surface et celles de volume.

e Enfin, nous introduisons un ”biais statistique” qui consiste a proposer dix fois plus
de macropas dans la zone proche de la surface (constituée du plan de surface et
des deux premiers plans sous-jacents) que dans celle du volume. Nous avons vérifié,
au préalable, que les simulations conduisent a un résultat identique avec ou sans

”biais”, ce dernier permettant d’accéder plus rapidement a 1’état d’équilibre.

3.3.2 Relaxation de la surface (001) a T=0 K

Le systéme simulé se présente sous la forme d’un prisme rectangulaire avec les directions
[001], [110] et [TlO] paralleles aux axes z, x et y, respectivement. Les conditions pério-
diques sont appliquées selon les directions x et y. Le cristal obtenu est alors un empilement
de plans (001) avec deux surfaces libres. Plus précisément, le systéme est constitué de 19
plans (002), chacun contenant initialement 100 atomes. Cela correspond a 10 distances
[110] (resp. [110]) dans la direction z (resp. y).

Contrairement au joint de grains £=>5 (310) (001), la surface (001) ne présente pas
de multiplicité de structure. Les énergies de surface, v, que nous obtenons & T=0 K
sont 0,45 eV.at™' (ou 1100 mJ.m™?%) pour le cuivre et 0,31 eV.at™ (ou 595 mJ.m™?2)
pour l'argent. Ces valeurs sont en accord avec des résultats antérieurs utilisant d’autres
potentiels semi-empiriques [BLT99] mais demeurent inférieures d’environ un facteur 2 a
celles obtenues par les calculs ab initio [VR+98] (0,76 a 0,91 eV.at™! pour le cuivre et
0,65 a4 0,71 eV.at™! pour I'argent). L’origine de ce désaccord, propre a tous les potentiels
semi-empiriques a [N-corps proposés jusqu’a présent, n’est pas encore élucidée. La surface
est caractérisée par des atomes globalement en tension (figure 3-14). Ceci est cohérent avec
la contraction observée selon ’axe z pour la premiére distance interplanaire: 1,1 % pour

le cuivre et 1,7 % pour I’argent. Ce phénomene, en accord quantitatif avec les observations
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expérimentales [DN83] - [LD+87] - [JFGI1] - [CL+95], est obtenu grace au caractére a N-
corps du potentiel interatomique utilisé dans nos simulations [G81]. En effet, I'emploi d'un
potentiel de paires de type Lennard-Jones donnerait un résultat opposé, i.e. une dilatation
de la premiére distance interplanaire [G81] - [LG+89]. Par ailleurs, la comparaison avec le
profil de pression locale obtenu pour le joint de grains (figure 3-4) montre que la tension
(pression négative) est deux a trois fois plus faible a la surface que sur les sites de type
0 du joint de grains, alors que la compression (pression positive) est trés comparable sur

les sites 1 des deux interfaces.

3.3.3 Relaxation de la surface a 7>0 K

Pour cette étude, nous avons considéré un domaine de température pour lequel les défauts
ponctuels (lacune, adatome) n’apparaissent pas spontanément en surface dans les condi-
tions de nos simulations. Les résultats que nous présentons ne concernent que le cuivre,
mais peuvent facilement étre extrapolés au cas de ’argent.

La premiére remarque que l'on peut faire concerne la contraction de la premiére

distance interplanaire, qui diminue lorsque la température augmente (figure 3-15).

Cette variation de la contraction interplanaire suit une loi linéaire dans le domaine de
température étudié. Ceci conduit a définir un coefficient de dilatation thermique superfi-

cielle selon 'axe z:

dgor = dgéqK (14 asT), (3.1)

la variation de la méme distance interplanaire dans le volume en fonction de la température
étant donnée par:

digh = dogi™ (1+ awalT) - (3.2)

Nos simulations donnent ag=31,3.107% K=, soit une augmentation de 40% entre la
dilatation de la premiére distance interplanaire et la dilatation volumique. De plus, ag
étant supérieur a u,,, I'excés de dilatation thermique a la surface doit conduire & une
dilatation de la premiére distance interplanaire & plus haute température, pour autant
que l'apparition spontanée de défauts ponctuels en surface ne vienne pas perturber cette

prédiction.
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Figure 3-14: Profil des pressions locales dans le cuivre, P, (exprimées en kbar), en fonction
de I’éloignement au plan de surface (p=0). Une pression négative (resp. positive) signifie

que le site est en tension (resp. en compression).
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Figure 3-15: Influence de la température T' (en K) sur la contraction de la premiére
distance interplanaire, Ad=dsjy,-dsS}, ot d3,, est la distance du plan de surface au premier

plan (001) sous-jacent et d3 est la distance (001) de volume.
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Figure 3-16: Densités locales d’états vibrationnels (L.P.D.S.) pour un site de surface (—),
un site du plan sous-jacent (- --) et un site de volume (- - -) dans le cuivre.

Energie libre d’exceés

Malgré cet excés de dilatation thermique en surface, I’énergie interne de surface ne dépend
que faiblement de la température. En effet, & T=600 K, on obtient y=0,47 eV.at™! ce
qui correspond & une augmentation de 4,5% par rapport a la valeur obtenue a T=0
K (y=0,45 eV.at !). Par ailleurs, nous avons évalué l’entropie vibrationnelle d’excés,
ASgre=)_ AS;*, dans les différentes approximations. Des travaux antérieurs [TD85],
utilisant pun modele contenant & la fois des forces centrales et des forces angulaires, ont
conduit & des valeurs relativement faibles de AS& (quelques 107! kg par atome de
surface) comparées a celles obtenues au joint de grains (quelques kg). De plus seul le
plan de surface a une contribution significative & I’entropie vibrationnelle d’exceés, soit
ASEc ~ AS§™. Nous présentons figure (3-16) les L.P.D.S. d’un atome de surface et d'un

atome du premier plan sous-jacent et les comparons a celle d'un atome de volume pour

le cuivre.

La principale caractéristique de la L.P.D.S. du site de surface est la diminution de
la densité dans les hautes fréquences accompagnée par un décalage global de la densité
d’états vibrationnels vers les basses fréquences, en accord avec les résultats de Tréglia et

al. [TD85]. Plus précisément, nous pouvons analyser le spectre de vibration le long des
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Figure 3-17: Décomposition de la L.P.D.S. d’un site de surface dans le cuivre en ses trois
composantes spatiales. (—) direction z et (---) direction z et y.

trois directions x, y et z. On voit clairement sur la figure (3-17) que le décalage vers
les basses fréquences est principalement di aux vibrations perpendiculaires & la surface

(direction z).

Les L.P.D.S. sur les plans sous-jacents ne sont pratiquement pas modifiées par rapport
a celle de volume, comme l'indique la L.P.D.S. pour p=1 montrée figure (3-16). L’entropie
vibrationnelle d’exces est donc due uniquement au plan de surface, en accord avec [TD85].
La convergence de l’entropie vibrationnelle d’excés en fonction du nombre d’étages de
récursion est présentée dans le tableau (3.6). La convergence est uniforme et, comme
pour le joint de grains, six étages de récursion sont largement suffisants pour assurer
une bonne précision sur ASg*. Toutefois un étage de récursion n’est pas suffisant et le
modele d’Einstein ou une approximation de type second moment de la densité d’états
vibrationnels (correspondant & un étage de récursion, L=1) sous-estiment ASE* de 10 a
20%, de fagon trés similaire a ce qui est obtenu pour les sites de type 0 du joint de grains

¥=5 (310) (001) (c¢f tableau 3.3).

La valeur de ASE™ obtenue dans I’approximation harmonique est 0,64 kp par atome

de surface (soit 0,135 mJ.m™2.K™!) et est trés semblable a celle obtenue par Tréglia et al.

75



I MBE 1 2 3 4 5 6 7 8
ASZe 057 051 058 061 063 063 064 064 0,64

Tableau 3.6: Entropie vibrationnelle d’exces, ASE™, dans le modeéle d’Einstein (M.E.) et
en fonction du nombre d’étages de récursion, L. Les entropies d’exces, calculées & T=600
K dans 'approximation harmonique, sont exprimées en kp.

[TD85] (0,70 kg par atome de surface). Cependant, de maniére & prendre en compte un
possible effet de la relaxation du plan de surface en fonction de la température, nous avons
évalué 'entropie vibrationnelle d’exces dans les deux autres approximations. L’approxima-
tion quasi-harmonique homogeéne donne 4 600 K AS¢¢=0, 135 mJ.m 2K ! alors que 'ap-
proximation quasi-harmonique inhomogéne donne a la méme température ASG°=0, 148
mJ.m~2K™!. Les effets anharmoniques sont donc moins importants pour la surface (001)

exrc

que pour le joint de grains ¥=>5 (310) (001). Typiquement, ASE* varie de 8% en fonc-

tion de I’approximation utilisée alors que ASE® (entropie vibrationnelle d’excés pour la

structure C du joint de grains) varie de 25% (cf tableau 3.5).

Déplacements quadratiques moyens

Nous avons évalué l'influence de la surface sur les déplacements quadratiques moyens

en calculant les rpya:\/<u2>p7a [ (U?) potume.a (=7, Y, 2, cf §2.4.3) dans les différentes ap-
proximations du calcul harmonique et par simulations Monte Carlo. Les résultats sont
rassemblés figure (3-18) pour le plan de surface uniquement, ce facteur étant égal a 1 des

le premier plan sous-jacent.

Les résultats obtenus par les différentes approximations du calcul harmonique ten-
dent & mettre en évidence une faible anisotropie de vibration, ’amplitude de vibration
perpendiculaire au plan de surface étant 1légérement supérieure a celle parallele. Ceci est
en accord avec les résultats obtenus par Tréglia et al. [TD85] avec cependant un écart
entre amplitude de vibration perpendiculaire et paralléle plus faible dans nos calculs:
T0,1 /70, ~ 1,06 pour 1,18 [TD85]. Inversement, I’amplitude des vibrations paralleles au
plan de surface est trés légérement supérieure a celles des vibrations perpendiculaires
dans les simulations Monte Carlo. Ce dernier résultat est en accord avec certains résultats
expérimentaux [JFG91] - [FB95] et le désaccord apparent entre les différentes évaluations
est probablement da a l'incertitude importante sur 1’évaluation de cette grandeur. Une

conclusion plus sage est de considérer les vibrations du plan de surface (001) comme étant

76



Harmonique AQH

15 15
141 14}
131 a A A 131
3 3 A A A
o ‘_O
= [ n []
12} 120 ™ = .
11} 11}
@ (b)
1,0 L L L 1,0 L L L
400 600 800 400 600 800
T (K) T(K)
AQI Monte Carlo
15 15
14} 14} H
] A
A
13+ a A A 13} .
3 3
= [ ] S
120 ™ 12|
11} 11}
(© (d)
1,0 L L L 1,0 L L L
400 600 800 400 600 800
T (K) T(K)

Figure 3-18: Influence de la température 7' (en K) sur le facteur rg . a=z (o), a=y (H),
a=z (A). (a) approximation harmonique, (b) A.Q.H., (c) A.Q.L et (d) simulations Monte
Carlo. Par symétrie, 79 ,=r0,, le faible écart constaté entre ces deux quantités dans les
simulations Monte Carlo donnant une idée de l'incertitude numérique sur cette grandeur.

pratiquement isotropes, leurs amplitudes étant supérieures a celle en volume d’environ
35%, en accord aussi avec [TD85]. Cette conclusion rejoint totalement celle de G. Prévot

[P99)].

3.4 Ségrégation superficielle dans la solution solide

Cu(Ag)

La ségrégation superficielle est désormais un phénoméne bien connu tant expérimentale-
ment que théoriquement. Sur les surfaces d’alliages & forte tendance a la démixtion, des
transitions de type séparation de phases & deux dimensions ont été mises en évidence

[LW90] - [LWO1] - [WL92]. Des études plus détaillées ont alors permis de montrer ’exis-
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tence de transitions plan par plan et leur relation avec le phénomeéne de mouillage [TL+91]
- [ET+491] - [SLT95]. Cependant, ces transitions chimiques peuvent s’accompagner d’une
transition structurale, surtout lorsque la différence de taille entre les deux constituants
de lalliage est importante, comme c’est le cas pour le systéeme Cu-Ag. En particulier, des
résultats de L.E.E.D [PR68] ont montré I’existence d’une surstructure de surface pour I'in-
terface Ag/Cu (001). Par la suite, il a été mis en évidence que cette surstructure possede
la méme périodicité, qu’elle soit obtenue par ségrégation superficielle d’équilibre dans la
solution solide Cu(Ag) [EAC92] - [LW94] ou par dépot d’une monocouche d’argent sur une
surface (001) de cuivre [SW+86] - [NKU93| - [NA+94] - [KMG95] - [SLB96]. Récemment,
Sprunger et al. [SLB96] ont étudié par S.T.M. (Scanning Tunneling Microscopy ou micro-
scopie a effet tunnel) la croissance d’une monocouche d’argent déposée sur un substrat de
cuivre (001) pour des températures allant de 150 K a 330 K. Pour des températures infé-
rieures a 300 K, le dépot forme instantanément une surstructure ¢ (10 x 2) dans le plan
d’adatomes (figure 3-19), méme a des taux de recouvrement inférieurs a la saturation de la
surface. En revanche, pour des températures supérieures a 300 K, une premiére quantité
d’argent s’intégre dans le plan de surface sous forme de solution solide jusqu’a un taux de
recouvrement critique (~0,13), au-dela duquel 'argent démixte en formant des ilots de
surstructure ¢ (10 x 2), toujours dans le plan de surface, jusqu’a saturation compléte de la
surface. Ils en déduisent ainsi un mécanisme permettant de décrire la croissance d’argent
pseudo-hexagonal sur un substrat de cuivre (001). Notre étude a pour objectif de détailler
le couplage entre les transitions chimique et structurale lors de la ségrégation d’argent a
la surface (001) dans la solution solide Cu(Ag). La comparaison des travaux de Sprunger
et al. [SLBY6] et des notres est délicate a cause des phénomenes cinétiques pouvant inter-
venir dans les dépots et absents dans nos simulations de ségrégation d’équilibre. Comme
nous le verrons par la suite, la comparaison des structures obtenues n’en est pas moins

intéressante.

Les calculs sont réalisés en utilisant la boite de simulation décrite précédemment
(§3.3.2) qui contient, rappelons-le, N=1900 atomes. L’équilibre est atteint pour un nombre
de macropas allant de 3.10% & 1, 2.10%, un macropas consistant en N propositions de chan-
gement de nature chimique et N propositions de déplacement atomique individuel. Les
moyennes sont évaluées sur les 1500 derniers macropas, les précédents assurant la mise a

I’équilibre du systéme. Cependant, de maniére & optimiser la convergence des simulations,
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nous échantillonnons les atomes proches des surfaces (le plan de surface et les deux pre-
miers plans sous-jacents) dix fois plus que les autres, modifiant 1égérement la définition
du macropas. Ainsi, il consiste en N'=10Ngyr face+Nvotume Propositions de changement de
nature chimique et la méme quantité pour les déplacements, ott Ngyrface €St le nombre
de sites proches d’une surface et Nyopume=N-2Ngyr face- Nous avons a nouveau vérifié que
I’état d’équilibre est le méme avec ou sans ce biais.

Les simulations sont effectuées & T=600 K pour c=3,4.107%,9.10%,2,3.1077,5,8.107,
1,7.107%, 2,9.107%, 3,5.107%, 4,6.107%, 6,8.107°, 1.107°, 2,4.107?, 3,5.107° et 5.10°.
Toutes ces concentrations appartiennent au domaine de la solution solide, la limite de
solubilité & cette température étant c,=9.107° (¢f §2.3.3). La figure (3-20) représente
I’évolution de la concentration en argent du plan de surface en fonction de celle du vo-
lume lorsque celle-ci augmente (montée d’isotherme) ou diminue (descente d’isotherme).
Précisons, dés a présent, que les plans sous-jacents & la surface sont peu affectés par la

ségrégation d’argent ; leurs isothermes ne sont donc pas représentées.

La concentration superficielle en argent, cq, correspond au rapport entre les sites oc-
cupés par les atomes d’argent et le nombre total de sites du plan de surface, ce dernier
pouvant varier au cours de I'isotherme. Ces résultats montrent que la ségrégation d’argent
est trés importante en surface; typiquement, le facteur d’enrichissement c¢y/c est d’envi-
ron 35000 & 600 K, soit sept fois plus que pour les sites de type 0 du joint de grains X=5
(310) (001). Ce fort taux d’enrichissement entraine ainsi la saturation de la surface avant
la limite de solubilité. Nous mettons aussi en évidence la présence d’une hystérésis entre la
montée et la descente d’isotherme, signature d’une transition de phase du premier ordre
située a ¢ ~ 6,5.107%. On peut alors se demander si cette transition est liée aux couplages
chimiques entre les atomes ségrégés dans le plan de surface (par I'intermédiaire des inter-
actions de paire effectives intra-plan), i.e. transition de type Fowler-Guggenheim, ou la
conséquence de la formation d’une surstructure cristallographique. Pour tenter d’amener
certains éléments de réponse, nous allons caractériser, dans un premier temps, 1’évolution

de la structure du plan de surface au cours de I'isotherme.

Rappelons que le rayon atomique de I’argent est plus gros que celui du cuivre (de 13%

environ). Atteindre la saturation de la surface en argent par des échanges un pour un
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Figure 3-19: Schéma de la surstructure ¢ (10 x 2). Le réseau initial est représenté en trait
pointillé et les sites de la surstructure par les carrés. Nous montrons, en trait plein, une
maille de la surstructure.
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Figure 3-20: Isotherme a T=600 K représentant I’évolution de la concentration en argent
du plan de surface (¢y) en fonction de celle du volume, ¢ en log,,. (carrés) montée de
l'isotherme, (cercles) descente de l'isotherme. La limite de solubilité & cette température
est représentée par un trait vertical.
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dans une surface relativement dense, telle que la surface (001), est donc hautement im-
probable. Ainsi, & 'approche de la transition de phase, des atomes sont expulsés du plan
de surface vers une position d’adatome lors de la montée d’isotherme. Inversement, ces
mémes adatomes sont réintégrés dans le plan de surface lors de la descente d’isotherme. La
figure (3-21) représente la variation du nombre d’adatomes en fonction de la concentration
volumique d’argent. Nous présentons uniquement la concentration en adatomes d’argent,
Cad, Car nous n’avons pas observé d’éjection ou d’intégration d’atomes de cuivre. cyq cor-
respond au rapport entre les sites occupés par les atomes d’argent au-dessus du plan de
surface et le nombre total de sites du plan de surface initial. Cette isotherme concernant
les adatomes est trés corrélée a celle du plan de surface. Il existe ainsi une concentration
critique de surface (voir figure 3-20), ¢{*=0, 29 au-dela de laquelle des adatomes sont créés
alors que leur intégration se fait dés le début de la descente d’isotherme. Notons que ceci
s’opére spontanément dans la simulation. Enfin, lorsque la surface est saturée en argent
(¢>4.1077), la concentration en adatomes atteint une valeur asymptotique de 0, 1. Le
plan de surface ne contient alors plus que 90% des sites du plan (001) initial. Ce résultat
renforce 'hypothése de la formation d’une surstructure ¢ (10 x 2) mais n’est pas suffisant
pour conclure.

La principale caractéristique de la surstructure ¢ (10 x 2), outre la variation du nombre
de sites en surface, est ’environnement pseudo-hexagonal des atomes d’argent. Pour
mettre en évidence cette propriété, une méthode consiste & mesurer 'ordre a courte
distance, défini ici par le nombre de premiers voisins, Ny, (figure 3-22), la distance de cou-
pure caractéristique entre premiers voisins parallelement au plan de surface étant fixée a
(r%g Ag—|—2r2~u0u) /2. Cette distance permet de distinguer de maniére univoque la variation
du nombre de premiers voisins d’un atome de surface quelles que soient sa nature chimique
et celle de son environnement. En effet, elle se situe entre la distance entre premiers voi-
sins de I’argent, incluant donc les premiers voisins dans le cuivre, et celle entre deuxiemes
voisins de cuivre, excluant donc les deuxiémes voisins de I’argent, d’autant plus que ces

derniers ne sont pas présents dans un plan d’environnement pseudo-hexagonal.

L’apparition de la surstructure ¢ (10 x 2) doit alors étre caractérisée, sur réseau ri-
gide, par une variation de N;,=4 a Ny3,=6. Pour tenir compte des vibrations atomiques
présentes dans nos simulations Monte Carlo, nous avons, au préalable, relaxé une surface

(001) dans le cuivre pur et une surstructure ¢ (10 x 2) sans adatome & T=600 K. Ainsi, la
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Figure 3-21: Evolution de la concentration en adatomes, c,4, en fonction de la concentra-
tion volumique. (carrés) montée d’isotherme, (cercles) descente d’isotherme.
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Figure 3-22: Nombre de premiers voisins dans le plan de surface, Ny,, au cours de la
montée (carrés) et de la descente (cercles) d’isotherme. La distance caractéristique est

. , . +2r0
prise égale § -Aede —CuCe

82



premiére est caractérisée par Ni,=4, 1 et la seconde par N;,=5, 6. Les résultats présentés
figure (3-22) sont satisfaisants puisque nous observons une variation de Ni,=4,1, pour
c<4.107%, & Ny,=5,2, pour ¢>2.1075. Pour les concentrations volumiques proches de la
transition de phases (4.10 %<c<2.107%), Ny, est compris entre ces deux extrema. L’é¢tude
de 'environnement des atomes de surface selon leur nature chimique (voir tableau 3.7)
indique que, pour les points du cycle d’hystérésis, les atomes de cuivre de la surface conser-
vent un environnement carré alors que les atomes d’argent adoptent un environnement

pseudo-hexagonal. Ceci met donc en évidence 1’apparition de la surstructure ¢ (10 x 2).

Ag Cu
¢ N9 NG9 total | NOv=Cv NO 49 total
461076 | 1,2 3 4,2 3,2 0,9 4,1
6,8.1076 5 0,4 5,4 15 3 4,5
1.10°° 5,7 0,3 6,0 1,3 2,8 4,1

Tableau 3.7: Détail de l'ordre & courte distance par rapport a la nature chimique des
liaisons pour les atomes du plan de surface suivant qu’ils sont en cuivre, NG*~* et
NE"™9 ou en argent, N{9™" et N/~ & Papproche de la transition de phase. Ces
résultats sont obtenus lors de la montée de I'isotherme.

Enfin, nous présentons sur la figure (3-23) un instantané des derniéres positions ato-
miques pour ¢=5.107%, lors de la montée d’isotherme. Sur ce ”cliché”, on distingue bien
la présence de 10 adatomes, I’environnement pseudo-hexagonal des atomes d’argent du
plan de surface et la maille de la surstructure ¢ (10 x 2). Une transition de phase de type
Fowler-Guggenheim peut donc ne pas étre la seule cause de 1'hystérésis observée entre la
montée et la descente d’isotherme & T'=600 K, celle-ci pouvant aussi étre due a I’apparition

de la surstructure ¢ (10 x 2) en surface.

Pour compléter ce résultat, nous avons étudié 'influence de la présence des adatomes
sur l'isotherme de ségrégation. La figure (3-24) présente les montée et descente d’isotherme
a T=600 K durant lesquelles les adatomes ont été supprimés. Dans la pratique, cela
consiste a remplacer les adatomes par des lacunes au moment de leur formation lors de la
montée d’isotherme. En ce qui concerne la descente d’isotherme, nous n’avons pas proposé
de réinjecter des atomes lors de la disparition de la surstructure. Ainsi, lors de la descente,
la morphologie du plan de surface dans le bas d’isotherme est une surface (001) contenant

10% de lacunes.
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Figure 3-23: Derniéres positions atomiques des atomes du plan de surface et des adatomes
lors de la montée d’isotherme pour ¢=5.1075. La maille de la surstructure ¢ (10 x 2) est
mise en évidence par les traits. Les dix adatomes forment en fait un amas, du fait des
conditions périodiques. On voit de plus une rangée d’atomes de cuivre (petites sphéres)
appartenant au premier plan sous la surface.

Le résultat majeur de cette étude est la disparition de I’hystérésis entre la montée et
la descente d’isotherme. La transition de phase du premier ordre est cependant conservée
et est légerement décalée vers les concentrations volumiques plus faibles (¢ ~ 4.107¢ au
lieu de ¢ ~ 6,5.107% lors de la prise en compte des adatomes). Par ailleurs, la montée
de I'isotherme se rapproche alors beaucoup plus des conditions expérimentales du dépot
de Sprunger et al. [SLB96], les adatomes venant s’éliminer le long des marches lors des
expériences. On constate que la concentration critique d’argent dans le plan de surface au-
dela de laquelle la surstructure apparait est, dans ces conditions, ¢*=0, 15. Cette valeur
est en bon accord avec I'observation expérimentale (~ 0,13), réalisée cependant a T=300
K, et montre que la limite de solubilité de I'argent dans le cuivre est treés augmentée
a la surface (001) par rapport a celle de volume. Il faut en effet préciser que pour des
concentrations volumiques inférieures a celle de transition, la surface est dans un état
chimiquement désordonné, comme le montre I'analyse de l'ordre local donnée dans le
tableau (3.7). Un résultat comparable est obtenu pour la méme solution solide dans le cas

de la ségrégation a la surface (111) [T00].

L’étude de la ségrégation superficielle dans la solution solide Cu(Ag) a la surface (001)

met donc en évidence un fort enrichissement en argent dans le plan de surface. En raison
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Figure 3-24: Isotherme a T=600 K représentant I’évolution de la concentration en argent
du plan de surface (p=0) en fonction de celle du volume, en log,,, les adatomes ayant été
supprimés du systéme. (carrés) montée, (cercles) descente. La limite de solubilité a cette
température est représentée par un trait vertical.

de I'importante différence de taille entre les rayons atomiques du cuivre et de I’argent,
cette ségrégation s’accompagne d’un changement structural conduisant a la formation
d’une surstructure ¢ (10 x 2), caractérisée par un environnement pseudo-hexagonal des
atomes d’argent en surface. Une conséquence de I'apparition de cette surstructure est la
création d’adatomes, ceux-ci influant sur la forme générale de l'isotherme de ségrégation
et induisant en particulier une hystérésis entre les montée et descente d’isotherme. Par
ailleurs, la limite de solubilité de I’argent en surface est plus grande d’environ trois ordres
de grandeur par rapport a celle de volume. Enfin, les seules simulations Monte Carlo
ne permettent pas de conclure de maniére catégorique sur 'origine de la transition de
phases observée (cristallographique et/ou chimique) et nous verrons au chapitre suivant

que 'approche T.B.S.M.A. - I.M. se révelera alors fort utile.
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Chapitre 4

La ségrégation interfaciale dans

I’approche sur réseau rigide

Les résultats obtenus par simulations Monte Carlo pour la ségrégation interfaciale dans
la solution solide Cu(Ag) montrent que I'argent ségrége fortement aux interfaces. Pour le
joint de grains =5 (310) (001), le site de type 0 est le plus enrichi mais la saturation
de 'interface n’est pas atteinte. Pour la surface (001), la ségrégation de l'argent est trés
importante (i.e. le plan de surface arrive a étre pur en argent) et s’accompagne d’une
transition structurale. Cependant, ces simulations sont lourdes & mettre en oeuvre et per-
mettent plus I’étude de cas isolés qu’une étude systématique. De plus, elles ne donnent pas
acces simplement aux grandeurs thermodynamiques de ségrégation telles que ’enthalpie

de ségrégation locale, AH;*, et I'entropie vibrationnelle de ségrégation locale, AS).

L’utilisation d’'un modele de type champ moyen sur réseau rigide est alors idéal pour
compléter ces résultats, permettant une étude plus générique du phénomeéne de ségrégation
interfaciale. En effet, la formulation de ce type de modéle donne accés aux grandeurs
thermodynamiques de ségrégation et permet d’identifier les forces motrices. Pour aborder
les ségrégations superficielle et intergranulaire, nous avons choisi d’utiliser une extension
du T.B.LM. (¢f §2.1) qui repose sur une approximation simple des liaisons fortes pour
évaluer les grandeurs énergétiques et qui n’est plus limitée a la seule étude de la ségrégation
superficielle. Cette approche, nommeée par la suite T.B.S.M.A. - .M., a été introduite

récemment par F. Berthier et al. [BLT99] dans le cadre de la ségrégation intergranulaire.

Dans le présent travail, nous allons nous attacher & montrer 'efficacité du couplage

entre les simulations Monte Carlo et ’approche T.B.S.M.A. - .M. pour analyser la ségré-
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gation interfaciale a ’échelle atomique. Nous resterons cependant vigilants sur les limites

de ce modele dont les plus drastiques sont, dans la formulation proposée (§2.1.3):

e |’évaluation des grandeurs énergétiques a T'=0 K sans tenir compte d'un possible

effet de la température;

,p+p’

e lindépendance des V}, en fonction des concentrations locales ;

e l'impossibilité de reproduire 'apparition d’une surstructure cristallographique lors

d’une isotherme.

4.1 Forces motrices de la ségrégation interfaciale

Pour caractériser les forces motrices responsables de la ségrégation interfaciale, nous avons
calculé dans la limite infiniment diluée en argent les enthalpies de ségrégation, AH ;mp“me,

sur chaque plan p proche de l'interface et leurs trois composantes Ah;“e, Ah;';“i”e et

p'=—q
prises en compte jusqu’aux deuxiémes voisins.

- r'=tq /
ARgmiase =3 Vi | Zig- S5 Z%F r ) ,cf §2.1.3, les interactions de paire effectives étant
R

Rappelons que

° AH;;mp“’“eté est définie comme la différence d’enthalpie quand le soluté, initialement

situé dans le volume, est placé sur un plan p proche de l'interface.

o AhS"*=AhD-ARh{!, on Ahft (resp. Ah[) représente I'enthalpie d’excés du plan p
proche de l'interface dans le métal A (resp. B) obtenue en faisant la différence
d’enthalpie entre un site du plan p et un site de volume, pour chacun des métaux

purs.

° Ah;“i”e caractérise la différence de taille entre les deux constituants de D’alliage.
Cette enthalpie résulte du méme bilan que AH;mp“’"eté mais, cette fois-ci, le soluté
ne se différencie de la matrice que par son rayon atomique (i.e. les interactions A-
A, B-B et A-B sont toutes identiques d’un point de vue chimique). Ce résultat est

comparé¢ a 'évaluation plus grossiére donnée par P,02 (cf §2.1.3).

° Ahgh"miq“e représente l'influence de la variation de l’environnement cristallogra-

phique entre un site de volume et le site d'un plan p proche de l'interface sur la
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chimie de l'alliage. Pour le calcul de ce terme, nous avons considéré qu’un site
d’un plan p’ appartient a la couronne des R-iémes voisins d’un site du plan p si
(dr+dr-1)/2<dpy<(dpi1+dr)/2, o dpy est la distance entre les sites n et m des
plans p et p', dr, dg_1 et dry1 sont respectivement les distances entre R-iémes,

(R-1)-iémes et (R+1)-iémes voisins dans le volume.

Toutes ces grandeurs énergétiques sont évaluées apres relaxation des positions ato-

miques en dynamique moléculaire trempée a T=0 K.

4.1.1 Le joint de grains =5 (310) (001)

Le tableau (4.1) détaille les diverses contributions a I'enthalpie de ségrégation dans la
limite infiniment diluée en argent sur les principaux sites des plans proches du joint de
grains. A]Z[;mp“mé est la reconstitution de I’enthalpie de ségrégation a l’aide des trois
termes qui la compose et Aﬁ;"mi’meté est la reconstitution de I’enthalpie de ségrégation
a l'aide de AR et ARL*"® uniquement. On peut remarquer que A]Z[;‘impweté reproduit
trés bien AH;mp“’"eté, I’écart maximum étant inférieur & 50 meV pour les sites du plan du

détériore systématiquement la

joint de grains alors que la prise en compte de Ahgh"miq“e

reconstruction (cf Aﬁ;mpweté). On constate aussi que les enthalpies de ségrégation sont

négligeables au-dela des plans +4.

plan p 0 0’ (_17 1) (_27 2) (_37 3) (_47 4) (_575)
Ahgu 52 195 205 69 69 51 7
Ahﬁg 109 133 153 58 52 35 3
Ahffte o7  -62 -92 -11 -13 -16 -4
P62 -700 52 50 -132 -75 -22 11
ApLete -578 91 -69 -191 -116 -87 40
Ah;h"miq”e 14 -46 -14 -9 0 -16 0

AFmpureté 507 199 -135 211 129 -119 36
AFFmereté 521 153 121 -202  -129  -103 36
AHImrretd 565 138 <119 204 <131 99 32

Tableau 4.1: Les diverses contributions & ’enthalpie de ségrégation sur les différents sites
du joint de grains =5 (310) (001) & T=0 K dans la limite infiniment diluée en argent. Une
enthalpie négative indique une contribution favorable a la ségrégation d’argent. Toutes
ces grandeurs sont exprimées en meV.

De plus, les commentaires suivants peuvent étre ajoutés:
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e l'enthalpie d’exces, Ah;“e, est toujours favorable & la ségrégation de I'argent, sauf
pour le site 0. Quand les enthalpies d’exceés sont principalement dues & des liai-
sons coupées comme en surface, Ah;“e est alors pratiquement proportionnelle a la
différence des énergies de cohésion et donc favorable a la ségrégation de 'argent (cf
tableau 2.2). La situation est plus complexe pour les sites dont les liaisons sont for-
tement dilatées, comme le site de type 0 précisément, pour lequel la pression locale
est trés négative (cf figure 3-4). Dans ce cas, la décroissance de la force des liaisons
avec la distance est le facteur controlant I’enthalpie d’excés. Or cette décroissance
est pilotée par la valeur du parameétre ¢;; du potentiel, plus importante pour Ag
que pour Cu (c¢f tableau 2.1). Cette valeur de g;;, liée au module de compressibilité

[RGL&9], explique ainsi le comportement du site de type 0.

e Le terme d’effet de taille, Ah;‘“'”e, est toujours le terme dominant, trés largement
pour le plan dilaté (sites de type 0, £2 et £4) et pour les sites de type +3, et dans
une moindre mesure pour les sites de type 0/ et £1. Il est intéressant de noter que
I'évaluation grossiere de cet effet par la quantité F,0€2 est globalement satisfaisante
pour les sites en forte dilatation, trés favorables a la ségrégation de I'argent (sites de
type 0, £2 et £3), mais devient qualitativement erronée pour les sites en compression
(sites de type 0" et +1). Les distorsions n’étant pas isotropes, il est normal que la
trace du tenseur des contraintes ne rende pas bien compte du terme d’effet de taille.
Soulignons ainsi la conséquence inattendue observée pour les sites de type 0’ et +1:
des sites en compression peuvent étre favorables a la ségrégation d’un soluté de taille

plus grande que le solvant... par l'effet de taille méme!

e Le terme chimique, Ah;himiq“e, est finalement le terme dont I’évaluation apparait
la moins fiable dans le cas infiniment dilué pour des liaisons distordues puisque la
reconstruction de AH"7¢!¢ est meilleure sans I'ajout de ce terme (cf Aﬁ;"mpw’“eté).
En fait, nous verrons par la suite qu’il trouve sa justification lorsqu’il y a présence de
liaisons "réellement” coupées, comme dans le cas d’une surface, et que les distorsions

de liaison ne sont pas trop importantes.

Comme cela a déja été remarqué [BL+96] - [BLT99] - [CB++99], le principal moteur
de la ségrégation intergranulaire est donc 'effet de taille, dii & la présence de liaisons

fortement distordues. Cela met aussi en évidence que, dans la limite infiniment diluée,
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une décomposition de ’enthalpie de ségrégation en deux termes (Ah;“e et Ah;“i”e) plutot
quen trois (AR, Ahleille et ARCM™4ue) est, plus adaptée. Enfin, la ségrégation intergra-
nulaire est bien un phénomeéne localisé puisque les valeurs significatives des enthalpies de

ségrégation ne s’étendent pas au-dela du motif de la structure C.

4.1.2 La surface (001)

Le tableau (4.2) détaille les diverses contributions a l’enthalpie de ségrégation du plan
de surface et des deux premiers plans sous-jacents. A]Z[;mp“mé est la reconstitution de
I’enthalpie de ségrégation a 'aide des trois termes qui la composent. La reconstitution de
AH;mp“Teté par ses trois composantes est remarquable et, contrairement au cas du joint
de grains, seul le plan de surface a une enthalpie de ségrégation significative. Ces résultats

sont en parfait accord avec d’autres calculs utilisant le méme type de potentiel [BLT99].

plan p 0 1 2
AhS™ 430 31 -2
Ah29 290 18 -2
Ahzite -140 -13 0
Ahpleitte -305 8 -3

Ahghimigue 109 16 0
AHPmPerete 554 21 -3
AHPPUee 541 -1 4

Tableau 4.2: Les diverses contributions a I’enthalpie de ségrégation sur les différents plans
proches de la surface (001) & T=0 K dans la limite infiniment diluée en argent. Une
enthalpie négative indique une contribution favorable a la ségrégation d’argent. Toutes
ces grandeurs sont exprimées en meV.

I[ls aménent, de plus, les commentaires suivants :

e l'enthalpie d’excés, Ahf,“e, n’est significative que pour le plan de surface. En fait, les
sites du plan sous-jacent (p=1) ont le méme nombre de premiers voisins qu'un site
de volume et seulement un deuxiéme voisin en moins. Par ailleurs, il a été montré
[RGL89] que le terme d’exces de site en surface est principalement di aux liaisons
coupées, les relaxations étant tres faibles (¢f §3.3.2). Ce résultat est donc, encore

une fois, confirmé par notre étude. On peut enfin remarquer que les liaisons coupées
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a la surface (001) conduisent a une enthalpie d’exces plus grande en valeur absolue

que les liaisons distordues dans le joint de grains 3=5 (310) (001).

e Le terme d’effet de taille, AR, est le terme dominant, au moins dans la limite
infiniment diluée en argent. Inversement, dans la limite infiniment diluée opposée
(i.e. en cuivre), F. Berthier et al. [BLT99] ont montré que ce terme devient négli-
geable en surface alors qu’il reste le moteur principal de la ségrégation du cuivre au
joint de grains, les atomes de cuivre (plus petits) occupant alors principalement les

sites en compression.

e Le terme chimique, AhS"™4% joue un role de méme importance que le terme d’exces
de site pour la ségrégation de 'argent sur le plan de surface, dii a la perte de quatre
premiers voisins. Ce terme, qui trouve son origine dans une démarche sur réseau
rigide, est donc pleinement justifié dans le cas des surfaces, ot les distorsions peuvent

étre négligées devant les coupures de liaison.

4.1.3 Comparaison joint de grains - surface

Commengons par rappeler les principales différences entre une surface et un joint de grains
qui influent sur le phénoméne de ségrégation. La surface est caractérisée par des liaisons
coupées, des sites en tension et la possibilité de relaxer fortement 1’énergie élastique d’un
soluté de taille plus grande que le solvant grace au vide situé juste au-dessus. Ces propriétés
sont localisées sur le premier plan (i.e. le plan de surface), au moins pour les surfaces de
bas indices. D'un autre coté, les atomes situés dans la région du joint de grains ont a
peu prés le méme nombre de liaisons qu’un atome de volume. Cependant, en raison des
fortes distorsions présentes a I'interface, des sites en tension et en compression coexistent
dans le plan du joint de grains et dans les plans adjacents. Nous pouvons alors donner les
régles suivantes, confirmées par 'analyse T.B.S.M.A. - .M. précédente et les résultats de

F. Berthier et al. [BLT99] obtenus sur le systéme Cu-Ag:

e la ségrégation intergranulaire est pilotée par 'effet de taille: la présence du gros
(resp. petit) atome est favorisée sur les sites fortement en tension (resp. compres-
sion), quelle que soit la limite infiniment diluée considérée. Cependant, étant donnée

la présence simultanée de ces deux types de site, on observe la ségrégation du soluté

91



dans les deux limites. Ceci indique un renversement de I’enrichissement global du

joint de grains en fonction de la concentration volumique.

e La ségrégation superficielle est généralement pilotée par l'effet de site: la présence
de liaisons coupées favorise la ségrégation de I’élément de plus faible énergie de
surface. En cas de forte différence de rayons atomiques (comme dans le systéme
Cu-Ag), leffet de taille induit la ségrégation du soluté uniquement s’il est plus gros

que le solvant et est négligeable dans le cas contraire [BLT99).

e La reconstruction des enthalpies de ségrégation intergranulaire et superficielle par
leurs composantes pertinentes est remarquable et valide I'approche T.B.S.M.A. -

M.

4.1.4 Influence de I’entropie vibrationnelle de ségrégation
Densités locales d’états vibrationnels (L.P.D.S.)

Nous avons vu au chapitre 3 'influence des interfaces sur I’entropie vibrationnelle dans les
métaux purs cuivre et argent. Dans les deux cas, la présence d’un défaut plan induit une
entropie vibrationnelle d’excés. Cependant, cette grandeur est beaucoup plus importante
pour le joint de grains que pour la surface et nous avons montré que 1’entropie vibration-
nelle est principalement fonction de la distorsion des liaisons. Plus précisément, plus le
site est en tension, plus son régime de basses fréquences est amplifié et plus son entro-
pie vibrationnelle d’excés est grande. Ces résultats laissent prévoir une possible influence
de l'entropie vibrationnelle sur la ségrégation intergranulaire, et plus particulierement
sur le site de type 0, alors qu’on peut s’attendre a une contribution négligeable pour la
ségrégation superficielle.

La détermination de I’entropie vibrationnelle de ségrégation pour un site donné dans la
région de l'interface nécessite la connaissance des densités locales d’états vibrationnels sur
un site de volume et sur le site donné lorsqu’ils sont occupés par un atome d’argent ou de
cuivre. Il faut aussi déterminer les L.P.D.S. sur les couronnes de voisins successives jusqu’a
ce que les changements induits par 'occupation du site central (Cu ou Ag) deviennent
négligeables dans 1’évaluation de I’entropie vibrationnelle de ségrégation.

Nous présentons figure (4-1) les L.P.D.S. pour un site de volume, le site de type 0 du
joint de grains =5 (310) (001) et un site de la surface (001) lorsqu’ils sont occupés par
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un atome d’argent ou de cuivre, tous les autres sites étant occupés par du cuivre. Les
positions atomiques ayant été relaxées par dynamique moléculaire trempée a T'=0 K, le

calcul correspond donc & I’approximation harmonique.

Par rapport a la L.P.D.S. du cuivre en volume, la L.P.D.S. d’'un atome de soluté
d’argent sur un site de volume est caractérisée par un décalage vers les basses fréquences.
Plus précisément, on observe un large enrichissement du régime des basses fréquences
et Papparition d’un pic fin dans les hautes fréquences (figure 4-1a). L’augmentation des
basses fréquences est due a la masse plus grande de I'argent, alors que le mode dans les
hautes fréquences est 1ié & la compression de ’argent, plus gros que le cuivre. Concernant
le site de type 0 du joint de grains, 'occupation du site par un atome d’argent a la
place d’un atome de cuivre ne conduit pas & un décalage global de la L.P.D.S. On observe
une augmentation des modes dans le régime des moyennes fréquences, accompagnée d’ une
diminution dans les basses et hautes fréquences (figure 4-1b). Ce comportement est encore
relié & la taille plus grande de 'atome d’argent qui réduit le volume libre attaché au site
de type 0 et ainsi les modes de résonnance caractéristiques. Inversement, la présence d’'un
atome de soluté d’argent sur un site de la surface au lieu d'un atome de cuivre décale
la L.P.D.S. vers les basses fréquences (figure 4-1c), di a la masse plus grande de I’atome
d’argent.

Par conséquent, lorsqu’un atome d’argent, initialement situé sur un site de volume, est
échangé avec un atome de cuivre sur le site de type 0 du joint de grains ou un site de la
surface, ’analyse précédente nous permet de prévoir une diminution d’entropie vibration-
nelle pour le site de type 0 et un effet trés faible pour le site de surface, principalement
dus au régime des basses fréquences des L.P.D.S. Ainsi, on doit obtenir une contribution
négative a I'entropie vibrationnelle de ségrégation pour le site de type 0 alors qu’il n’est
pas possible de conclure simplement sur le signe de la contribution du site de surface.
Rappelons cependant que les contributions des couronnes de voisins doivent étre ajoutées
a cette contribution ”intra-site” pour obtenir AS;™ (site de type 0) et AS? (site de la

surface), comme nous le détaillons par la suite.

Entropie vibrationnelle de ségrégation intergranulaire et superficielle

En analogie avec les calculs effectués pour les métaux purs, nous commengons par évaluer

I'entropie vibrationnelle de ségrégation pour les plans proches du joint de grains, AS;®,
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n,(v) (THz ™)

ny(v) (THz ™)

n(v) (THz ™)

v (THZz)

Figure 4-1: Densités locales d’états vibrationnels: (a) pour un site de volume, (b) pour
le site de type 0 du joint de grains ¥=5 (310) (001), (c) pour un site de la surface (001)
lorsque ces sites sont occupés par un atome d’argent (—) ou de cuivre (- - -).
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Figure 4-2: Profil d’entropie vibrationnelle de ségrégation pour le joint de grains ¥=5 (310)
(001) : AS;® vs plan p. AS;® est obtenue & T=600 K dans I’approximation harmonique
en utilisant le modeéle d’Einstein () ou la méthode de récursion (). Pour le plan du
joint de grains, le site de type 0 (resp. () est en symboles pleins (resp. vides).

et celle du plan de surface, ASg™, dans 'approximation harmonique en utilisant le modele
d’Einstein et la méthode de récursion. Dans tout ce qui suit, nous avons vérifié que huit

étages de récursion sont suffisants pour assurer une bonne convergence de ces quantités

(tableau 4.3).

I ME 1 2 3 1 5 6 7 8 9 10
AST 0,13 023 -0,15 -059 -0,85 -0,98 -1,07 -1,15 -1,17 -1,18 -1,18

Tableau 4.3: Entropie vibrationnelle de ségrégation du site de type 0 du joint de grains =5
(310) (001), AS;*, dans le modele d’Einstein (M.E.) et en fonction du nombre d’étages
de récursion, L. Les entropies, calculées & T'=600 K dans ’approximation harmonique,
sont exprimées en kp.

Le profil d’entropie perpendiculairement au plan du joint de grains calculé par les deux
méthodes & T=600 K est présenté sur la figure (4-2). Mentionnons que AS;% a la méme
dépendance en température que ASs™ (voir figure 3-7): elle croit (en valeur absolue)
rapidement de T=0 K a ©p/2 (©p=305 K pour le cuivre pur) pour atteindre une valeur

constante aux températures supérieures.

95



Pour tous les plans p, exceptés les sites 0 et 5, AS)® est relativement faible en valeur
absolue (<0,5 kg ou TAS;¥<26 meV a T=600 K) pour les deux évaluations. De plus,
l'accord entre les deux méthodes est plutot bon (la déviation est inférieure a 0,25 kg)
sauf pour le site de type 0. Concernant ce dernier, le modéle d’Einstein conduit & une
valeur faiblement positive (0,1 kp ou TAS;*=5 meV a T=600 K) alors qu'une valeur
négative assez importante (-1,2 kp ou TAS;*¥=-62 meV a T=600 K) est obtenue par la
méthode de récursion. En surface, nous obtenons 0,33 kg par la méthode de récursion
et 1,46 kp en utilisant le modéle d’Einstein. Ici encore, 1’écart entre les deux méthodes
est important (environ 1 kg). Pour analyser ce résultat, nous tirons avantage de 1’aspect
local de I’évaluation de ’entropie vibrationnelle de ségrégation par ces deux méthodes.
En particulier, il est possible de décomposer AS)® en la somme d’un terme intra-site et

des contributions des couronnes de voisins successives :
ASS = ASp et Y ASy g, (4.1)
R
ot ASp site €t AS,, g sont les doubles différences:
ASp,site = 6Sp,site - 6Svolume,sitea (42)

ASy 1 = 6Sp 1 — 6Suotume.n- (4.3)

Dans I'équation (4.2), 65, site (resSp. 0Syorume,site) €st la différence d’entropie vibra-
tionnelle sur le site du plan p (resp. sur un site de volume) quand celui-ci est occupé
initialement par un atome de cuivre puis par un atome d’argent. Dans ’équation (4.3),
0Sp.r (resp. 8Syoiume,r) €st la différence d’entropie sur la R-iéme couronne de voisins du
site du plan p (resp. du site de volume) lorsque 'atome de cuivre sur ce site est remplacé
par un atome d’argent, les sites de la R-iéme couronne étant occupés par des atomes de
cuivre.

Les deux contributions de AS;*9 dans la région du joint de grains (équation 4.1) sont

montrées sur la figure (4-3) pour le modele d’Einstein et la méthode de récursion.

Le terme intra-site (figure 4-3a) converge trés rapidement vers 0 lorsque p augmente.
De plus, les valeurs obtenues par les deux méthodes sont similaires, sauf pour le site de

type 0 ot ’écart est d’environ 0,3 kp. Il est intéressant de noter que, pour ce site, le terme
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Figure 4-3: Profil des deux contributions a l’entropie vibrationnelle de ségrégation:
AS, sie (a) et > AS, g (b) vs plan p. Les valeurs de ces deux quantités sont obtenues a
R

T=600 K dans I'approximation harmonique en utilisant le modele d’Einstein ((J) ou la
méthode de récursion (). Pour le plan du joint de grains, le site de type 0 (resp. 0') est
en symboles pleins (resp. vides).
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intra-site conduit & une contribution négative pour AS;™ par les deux méthodes, comme
cela avait été suggéré par l'analyse des L.P.D.S. La convergence vers 0 du second terme
de I'équation (4.1), i.e. la contribution des couronnes de voisins, est plus lente que pour
le terme intra-site (figure 4-3b) mais est encore assez similaire pour les deux méthodes.
Cependant, pour le site de type 0, cette contribution difféere radicalement entre le modéle
d’Einstein et la méthode de récursion: un changement de signe se produit et ’écart
atteint 1 k. En surface, les valeurs obtenues pour les deux termes de ’équation (4.1)

sont rassemblées dans le tableau (4.4).

M.E. récursion
ASS,site 1701 0752
> ASsr 0,45 -0,19
R
ASgeg 1,46 0,33

Tableau 4.4: Contributions intra-site, ASsgite, et des couronnes de voisins
successives,y  p, ASs g, & ASEY (exprimées en kp) obtenues par le modele d’Einstein
(M.E.) et la méthode de récursion dans 1’approximation harmonique a T=600 K.

Le comportement en surface est trés semblable & celui du site de type 0 du joint de
grains: le terme intra-site conduit & une contribution de signe identique pour AS¢? dans
les deux méthodes alors que le deuxiéme terme de ’équation (4.1) est encore le siége d'un
changement de signe, I’écart étant moins important (environ 0,7 kp). Une analyse plus
détaillée de ces écarts est présentée sur les figures (4-4) et (4-5), ou les contributions des
couronnes de voisins successives & AS;™ et ASg? sont montrées pour les deux méthodes.

Il est remarquable de constater a quel point cet écart est localisé: 75% est da a la

contribution de la couronne des premiers voisins, le reste provenant du terme intra-site.

Rappelons que le modéle d’Einstein néglige toute corrélation entre les vibrations ato-
miques. Cette approximation sévére se retrouve naturellement dans les différentes ap-
proximations au second moment de la densité locale d’états vibrationnels (qui correspond
a I’évaluation du premier étage de récursion), voir tableau (4.3). Nos résultats suggerent
alors une amélioration de la méthode de minimisation de I’énergie libre locale harmonique
(L.H.M.) [LNS89] - [RS93] - [NS95]. En raison du caractére itératif de cette méthode, il est

crucial de réduire le plus possible le temps de calcul nécessaire pour calculer une variation
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Figure 4-4: Contribution de la R-iéme couronne de voisins, ASy i, & I’entropie vibration-
nelle de ségrégation sur le site de type 0: ASy g vs R. Le terme intra-site correspond a
R=0. Les valeurs de ASy p sont obtenues a T=600 K dans I’approximation harmonique
par le modele d’Einstein (OJ) et la méthode de récursion (Q).
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Figure 4-5: Contribution de la R-iéme couronne de voisins, ASg g, & I’entropie vibration-
nelle de ségrégation sur un site de surface: ASgpr vs R. Le terme intra-site correspond a
R=0. Les valeurs de ASg g sont obtenues & T'=600 K dans I’approximation harmonique
par le modele d’Einstein (OJ) et la méthode de récursion (Q).
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dans l'entropie vibrationnelle du systéme étudié. Loin du joint de grains (ici pour p>5),
le modele d’Einstein est suffisant pour obtenir I’énergie libre sur chaque site. Inversement,
évaluer avec précision la variation d’énergie libre due & un changement de nature chi-
mique d’un atome de la région proche de 'interface requiert de tenir compte proprement
des corrélations de vibrations atomiques entre la couronne des premiers voisins et le site
considéré. L'utilisation de la méthode de récursion pour cet atome et ses premiers voisins
et du modele d’Einstein pour les autres couronnes de voisins est donc a la fois efficace sur
le plan du temps de calcul et justifiée du point de vue physique.

L’entropie vibrationnelle de ségrégation intergranulaire est donc compléetement négli-
geable pour les sites autres que le site de type 0. Pour ce dernier, AS;¥, évaluée dans
Papproximation harmonique, représente une diminution de 10% a T=600 K de I’enthalpie
libre de ségrégation. L’entropie vibrationnelle de ségrégation superficielle est quant a elle
complétement négligeable, résultat en accord qualitatif avec celui obtenu par intégration
thermodynamique [RFS94] concernant la ségrégation d’argent a la surface (111) du cuivre

(ASE9=-0,23 kp).

4.2 Analyse des résultats Monte Carlo par le modéle
sur réseau rigide

Rappelons que 'analyse de la ségrégation interfaciale dans la limite infiniment diluée par
le T.B.S.M.A. - I.M. ne prend pas en compte l'influence des interactions entre atomes de
soluté ségrégés, ces derniéres étant introduites par le terme d’effet d’alliage, AH;”tem‘:“‘m
(voir équation 2.27). Cependant, I’évaluation des interactions de paire effectives dans la

7
région proche de l'interface, VEP'P

, ou de volume, Vg, est limitée & un calcul & deux
atomes de soluté et s’affranchit donc d’une possible dépendance de ces grandeurs avec les
concentrations locales ou volumique. L’analyse des résultats obtenus par les simulations
Monte Carlo, dans lesquelles aucune de ces approximations n’est présente, a I'aide des

équations du T.B.S.M.A. - I.M., permettra alors de tester cette approximation.

4.2.1 Le joint de grains X=5 (310) (001)

Récemment, Menhyard et al. [MYV94] ont étudié la ségrégation intergranulaire pour le

joint de grains =5 (310) (001) dans la solution solide Cu(Ag). Ils ont discuté de la
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validité de 1’approche thermodynamique empirique de Mc Lean [L57] en analysant leurs
simulations Monte Carlo a I’aide de ce modeéle. Dans cette approche empirique, I’isotherme
de ségrégation est de la forme:

Cjoint C AH?®¢9
= — 4.4
1= Cjoimr 1—c P ( kgT ) 7 44

Ol Cjoint €st la concentration de la région du joint de grains en atomes ségrégés, AH** étant
I’enthalpie de ségrégation. Afin de mieux comprendre les différences majeures existant
entre les travaux de Menhyard et al. [MYV94] et les notres, nous nous proposons de
réaliser un bref résumé de leur étude.

Le potentiel interatomique utilisé dans leur travail pour décrire le systéeme Cu-Ag
est également issu de l'approximation au second moment des liaisons fortes. Les termes
croisés ont été ajustés de maniére a reproduire les enthalpies de mise en solution. Ils
obtiennent ainsi des limites de solubilité plus élevées que les notres, comme cela a été
discuté précédemment (cf §2.3.2), et méme plus élevées que les solubilités expérimentales,
preuve qu’il n’est pas aisé d’obtenir I'ajustement parfait des termes croisés! De facon
étonnante, ces auteurs n’ont pas tracé 'hystérésis de la relation c=f(Ap), ce qui conduit
ainsi une partie de leur étude a étre située dans la zone métastable de la solution solide
Cu(Ag). Enfin, le potentiel utilisé donne la structure C du joint de grains ¥=5 (310)
(001) comme étant la plus stable, quelle que soit la température, de fagon similaire a nos
résultats.

Dans un premier temps, ces auteurs ont évalué les enthalpies de ségrégation par plan
paralléle au plan de U'interface & T=0 K en tenant compte de I'influence du remplissage
progressif de la région du joint de grains, i.e. chaque nouveau calcul d’enthalpie est réalisé
apres avoir placé un atome d’argent sur le dernier site le plus favorable. Ils montrent ainsi
que les interactions entre atomes ségrégés sont négligeables pour ce joint de grains et
obtiennent la plus forte enthalpie de ségrégation (en valeur absolue) pour le site de type
0 (AH;¥=-650 meV, valeur comparable & celle que nous obtenons: -565 meV).

Les simulations Monte Carlo ont été réalisées avec, comme conditions initiales, les
positions atomiques relaxées & T=0 K. Dans ces simulations, Menhyard et al. [MYV94]
ne proposent pas de translations rigides parallelement ou perpendiculairement au plan
de l'interface, et ne semblent pas avoir tenu compte du changement de parameétre de

réseau en fonction de la température, ni en volume, ni & proximité du joint de grains.
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Ainsi, ils rendent artificiellement plus difficile I’apparition des phénomeénes de diffusion
intergranulaire, de changement de structure, ou méme de fusion du bi-cristal. Les simu-
lations ont été effectuées & T=750 K et & T=1200 K pour des concentrations volumiques
allant du domaine tres dilué de la solution solide jusqu’a la limite de solubilité sans tenir
compte, rappelons-le, de ’hystérésis du diagramme de phases volumique. Ils obtiennent

les résultats suivants:

e 4 T=750 K, le plan du joint de grains (p=0) est saturé en argent et quatre plans de
part et d’autre sont affectés par la ségrégation. L’analyse comparative des concent-
rations évaluées en Monte Carlo avec celles obtenues a ’aide de ’équation (4.4)

donne un bon accord et justifie I’approche empirique.

e A T=1200 K, une région s’étendant sur six plans de part et d’autre de 'interface est
enrichie mais le plan du joint de grains n’est plus saturé. Pour ce cas, ils obtiennent
encore un bon accord entre les simulations Monte Carlo et I'approche empirique
pour tous les plans affectés par la ségrégation, excepté le plan 0 (sans distinction
des sites de type 0 et (). Ils en déduisent alors qu’a cette température les inter-
actions inter-plans deviennent importantes a cause de la ségrégation simultanée de
Pargent sur plusieurs plans. Or, 'accord sur les autres plans étant trés bon, ils au-
raient dii en conclure que leffet d’alliage était forcément négligeable! En revanche,
I’approche empirique ne tient pas compte d’un possible effet de ’entropie vibration-
nelle de ségrégation et nous avons précisément vu que celle-ci n’est pas négligeable
sur les sites de type 0. Ainsi réinterprétés, les résultats de Menhyard et al. [MYV94]
confirment la validité de I’approche en champ moyen (équation 4.4) et la présence
d’une force motrice de ségrégation spécifique au site de type 0 et dépendant de la
température, cette force motrice étant, d’aprés nos calculs, ’entropie vibrationnelle

de ségrégation.

Revenons a la hiérarchie observée dans notre étude sur la quantité d’argent ségrégé
selon les sites: la concentration sur les sites de type 0 est la plus grande, en particulier
comparée a celle sur les sites de type 0'. Plus précisément, la hiérarchie des enthalpies de

ségrégation :
|AHG| > |AHY| > |AHYY| ~ |AHY | ~ |AHSY| > |AHYY
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est en parfait accord avec le profil de concentration obtenu par simulations Monte Carlo:
Co > Cx2 > C R Cx3 R C41 > Chd.

Ce résultat confirme en fait que la nature de cette partie du profil de concentration
est entierement liée a l'effet direct de la cristallographie particuliére des sites de la région
proche du joint de grains et non pas au couplage entre les plans par 'intermédiaire des
interactions de paire effectives (¢f §3.2). De plus, Panalyse des diverses contributions de
AH;* a montré que l'effet de taille est la force motrice principale et que I'enthalpie de
ségrégation est bien reconstruite par les deux termes indépendants des concentrations
locales (AR et AhL€), au moins dans la limite infiniment diluée.

Pour appuyer cette conclusion, nous présentons le résultat du calcul & T=0 K des
interactions de paire effectives, Vi* ’, limitées aux premiers et seconds voisins, pour les

plans concernés par la ségrégation de argent dans le tableau (4.5).

planp 0 0 g ) +3 14
plan p/
0 -,-5 -6, - -9, - -44,-20  -29,-  -29, -
0’ -,-30 -44,-17 -1, - 6, - - -
+1 30,-33  -29,-20 -20,0  -30, -
+2 -,-2/-33 -33,- -48,-19
+3 -,-33  -28, -
+4 -, 20

Tableau 4.5: Interactions de paire effectives (V3” "en meV) entre les différents sites du
motif du joint de grains limitées aux interactions entre premiers voisins (R=1, valeur de
gauche) et seconds voisins (R=2, valeur de droite). Un ”-” signifie qu’il n’existe pas de
voisin correspondant entre les deux plans considérés. Pour l'interaction V5 entre les plans
+2/+2, les deux valeurs correspondent & deux types de deuxiémes voisins entre ces deux
plans. Rappelons qu’en volume, V;=-23 meV et V5=-16 meV.

On remarque que certaines d’entre-elles sont renforcées (en valeur absolue) par un
facteur deux (Vlo’ﬂ, Vlol’il, 1/12’4) , alors que des inversions de signe se produisent pour
d’autres (V;7 "', V4""). Ainsi pour V; " (=30 meV), cela signifie que I’interaction entre
deux atomes d’argent ségrégés sur les sites 1 et -1 en position de premiers voisins est
fortement répulsive, pour des raisons d’encombrement stérique évidentes. On peut alors

déterminer l'ordre de grandeur du terme d’effet d’alliage A H M erecton (

voir équation 2.27)

103



a l'aide des concentrations issues des simulations Monte Carlo et des interactions de paire
effectives obtenues précédemment. La résolution de (2.27) conduit & une estimation de
AHMeraction inférieure a 35 meV (en valeur absolue) et donc négligeable, comparée a
AH;mp“Teté, pour les principaux sites constituant le motif du joint de grains. Ainsi, il
apparait que les enthalpies de ségrégation doivent étre pratiquement indépendantes des
concentrations locales et volumique, au moins dans l'intervalle exploré par les simulations
Monte Carlo. On s’attend donc a pouvoir analyser les concentrations obtenues par simula-
tions Monte Carlo en terme d’isothermes de Mc Lean (i.e. avec AH*=C*") pour chaque
plan de la région du joint de grains.
Cette hypothese est bien vérifiée, comme on peut le voir sur la figure (4-6), ou In [¢,/(1-¢p)]

est représenté en fonction de In [¢/(1-c)] & T=600 K (4-6a) et & T=900 K (4-6b).

Pour chaque type de site, on peut interpoler les différents points par une relation
linéaire y=Az+B, avec A=1, justifiant ainsi I'indépendance de I’enthalpie libre de ségré-
gation avec les concentrations locales et volumique. Partant de la relation (2.23), B, est

relice a AG,* par:
AGy™
P kT

(4.5)

Dans le tableau (4.6), les enthalpies libres de ségrégation issues des simulations Monte
Carlo pour chaque température par I'intermédiaire de (4.5) sont comparées aux enthalpies
de ségrégation obtenues dans la limite infiniment diluée, AH;mp“Teté, précédemment éva-
luées & T=0 K. On observe un excellent accord entre ces quantités (les différences étant
inférieures a 30 meV), sauf pour le site de type 0 ou le désaccord est de 130 meV a T'=600

K et atteint méme 245 meV a T=900 K!

plan p 0 o +1 +£2 +3 4
AH"P e (0 K)  -565 -138 -119 -204 -131  -99
AG:9 (600 K) 435 -150 -120 -225 -160 -110
AGE (900 K)  -320 -140 -140 -195 -150 -115

Tableau 4.6: Comparaison entre I’enthalpie libre de ségrégation, AG;¥, issue des résultats
des simulations Monte Carlo & T=600 K et 7=900 K en utilisant 1’équation (4.5) et
I’enthalpie de ségrégation, AH;mp“Tete, obtenue dans la limite infiniment diluée en argent
a T=0 K par dynamique moléculaire trempée. Toutes ces grandeurs sont exprimées en
meV.
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Figure 4-6: Représentation de In[c,/ (1 — ¢p)] en fonction de Infe/ (1 — ¢)], les ¢, étant
issues des simulations Monte Carlo & T=600 K (a) et 4 7=900 K (b). (H) p=0, (O) p=0/,
(x) p==%1, (o) p=%2, () p==£3 et (+) p==+4.
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Figure 4-7: Enthalpie libre de ségrégation, AG,;¥, représentée en fonction de la tempéra-
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On peut donc conclure que Ienthalpie libre de ségrégation est indépendante de la
température pour tous les sites exceptés les sites de type 0 (figure 4-7). Pour ces derniers,

I’enthalpie libre de ségrégation dépend fortement de la température.

Pour évaluer le role respectif de ’enthalpie et de ’entropie de ségrégation dans cette
dépendance en température, nous avons calculé I’enthalpie de ségrégation dans la limite in-
finiment diluée & T=300 K et T=600 K, de la méme maniére que précédemment (§4.1.1),
mais en utilisant une relaxation en Monte Carlo au lieu de la dynamique moléculaire
trempée. Nous obtenons une variation de AH;% inférieure & 40 meV par rapport a sa
valeur & T=0 K conduisant de plus & une augmentation (en valeur absolue) de AG)™
et non & une diminution comme celle illustrée figure (4-7) (¢f tableau 4.7). Ceci montre
clairement que la forte dépendance de AG;™ avec la température n’est pas due a ’enthal-
pie de ségrégation mais & une contribution non négligeable de ’entropie vibrationnelle de

ségrégation sur ce type de site, alors que cette contribution est négligeable pour tous les

autres sites de la région du joint de grains.

La dépendance en température de AG{™ nous permet donc de déduire une valeur de

AS;Y égale a-2,5 kp a T=600 K et -3,2 kg & T=900 K. Ces résultats ne sont donc pas en
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T 0 10 300 600
AHG® -565 -570 -600 -610

Tableau 4.7: Dépendance en température de ’enthalpie de ségrégation pour le site de type
0, AH;® (en meV). Les relaxations atomiques sont obtenues & T=0 K par dynamique
moléculaire trempée et a température finie par simulations Monte Carlo.

accord avec celui du calcul de ’entropie vibrationnelle de ségrégation dans I’approximation
harmonique (40,13 kp par le modele d’Einstein et -1,17 kg par la méthode de récursion,
§4.1.4), signifiant que ’approximation harmonique est sans doute trop sévere. Nous avons
de plus vérifié que ce désaccord ne provient pas du rayon de coupure des constantes de
force pris jusqu’a présent au-dela de la distance deuxiémes voisins (¢f annexe A): la
variation de AS;®, évaluée dans ’approximation harmonique, lorsqu’on prend en compte
les constantes de force entre troisiémes voisins est inférieure & 0,05 kg pour les deux
méthodes. Nous avons aussi éliminé la possible influence de la présence d’un deuxiéme
atome d’argent ségrégé sur un site de type 0 en deuxiéme voisin du premier le long de
l'axe de flexion: AS;™, évaluée dans I'approximation harmonique par la méthode de
récursion, est alors égale & -0,95 kp. Il semble donc que le désaccord entre les simulations
Monte Carlo et le calcul direct provienne de I'approximation harmonique utilisée dans ce
dernier, hypothése renforcée par la dépendance de I'entropie vibrationnelle d’exces dans
le cuivre selon le type d’approximation: harmonique, AQH ou AQI (¢f §3.1.3). Nous
présentons dans le tableau (4.8) les valeurs évaluées & T=600 K dans I’approximation
quasi-harmonique homogéne et inhomogéne obtenues par le modéle d’Einstein et par la

méthode de récursion.

M.E. M.R.

AH AQH AQL|[AH AQH AQL

ASose -023  -041 012 |[-053 -1.21  -0.80
S"ASor 4036 +0.35  -0.09 |[-0.65 -0.45  -1.66

R
ASyY 4013 -0.06  -0.21 |-1.17 -1.66 -2.46

Tableau 4.8: Entropie vibrationnelle de ségrégation sur le site de type 0, AS;™, évaluée
dans I’approximation harmonique (A.H.), quasi-harmonique homogene (A.Q.H.) et inho-
mogene (A.Q.I.). Les entropies, exprimées en kg, sont calculées & T=600 K avec le modele
d’Einstein (M.E.) et la méthode de récursion (M.R.). Le terme intra-site, ASy s, €t la

contribution des couronnes de voisins, > ASy g, sont aussi indiqués (voir équation 4.1).
R
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Figure 4-8: Contribution de la R-iéme couronne de voisins, ASy i, & I’entropie vibration-
nelle de ségrégation sur le site de type 0: ASpr vs R. Le terme intra-site correspond
a R=0. Les valeurs de ASyr sont obtenues a T=600 K dans I'approximation quasi-
harmonique inhomogene par le modele d’Einstein ((J) ou la méthode de récursion ().

Le principal résultat est que AS;* prend une valeur de plus en plus négative lorsqu’on
passe de l'approximation harmonique a l'approximation quasi-harmonique inhomogene.
seq

Cette influence est moins importante pour le modéle d’Einstein (AS;™ passe de 40,13

kp a4 -0,21 k) que pour la méthode de récursion, on AS;™ passe de -1,17 kp & -2,46 kp.

Cette derniére valeur est & comparer avec 1’estimation déduite précédem-
ment de ’exploitation des résultats issus des simulations Monte Carlo par
les équations du T.B.S.ML.A. - I.LM.: -25 kg. L’accord est remarquable et
valide ’approche champ moyen sur réseau rigide adoptée, pour autant que
les paramétres énergétiques du modéle d’Ising effectif tiennent compte des

relaxations et que ’entropie vibrationnelle ait été correctement estimée.

Une analyse détaillée de l'influence de la dilatation thermique d’excés du joint de
grains sur AS;” est montrée sur la figure (4-8), ou la contribution des couronnes de
voisin successives & AS;¥, évaluée dans Papproximation quasi-harmonique inhomogene
a T'=600 K, peut étre comparée aux résultats obtenus dans I’approximation harmonique

(figure 4-4).
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De maniére générale, le role de la dilatation thermique d’exces est d’augmenter (en
valeur absolue) la contribution de chaque couronne de voisin, au moins pour la méthode
de récursion. Cet effet est particuliérement prononcé pour les couronnes des premiers et
troisiémes voisins ainsi que pour le terme intra-site. Enfin, comme dans ’approximation
harmonique, 1’écart observé entre le modele d’Einstein et la méthode de récursion est
fortement localisé sur le terme intra-site et la couronne des premiers voisins, justifiant

I’amélioration de la méthode harmonique locale (L.H.M.) que nous avons proposée précé-

demment (cf §4.1.4).

L’analyse des résultats issus des simulations Monte Carlo par le T.B.S.M.A. - .M.
montre que ce modele est totalement justifié pour ’étude de la ségrégation intergranulaire.
L’étude des forces motrices de ce phénomeéne dans la limite infiniment diluée a montré
que 'effet de taille est le principal moteur de la ségrégation de I’argent au joint de grains,
le site de type O (le plus en tension) étant le plus favorable a la présence de 'argent. La
grande différence d’enthalpie de ségrégation entre les deux types de site du plan du joint
de grains, 0 et 0/, permet de prévoir 'apparition d’'un composé ordonné bi-dimensionnel
en température (nous reviendrons sur ce sujet au §4.3). De plus, le couplage de ces deux
approches (Monte Carlo avec déplacements et T.B.S.M.A. - I.M.) a permis de mettre en
évidence une contribution non négligeable de ’entropie vibrationnelle de ségrégation sur
le site de type 0 alors qu’elle est négligeable sur tous les autres sites. Cette contribution
diminue I’enthalpie libre de ségrégation de 25% a T=600 K et de 50% a T=900 K par
rapport & T'=0 K. L’évaluation directe de ’entropie vibrationnelle de ségrégation a d’une
part parfaitement confirmé la valeur pressentie a partir des simulations Monte Carlo et
d’autre part a montré que le modeéle d’Einstein (et ainsi la méthode harmonique locale
de minimisation de 1’énergie libre, L.H.M.) est incapable de reproduire cette contribution
de l'entropie vibrationnelle. Cependant, au vu de la forte localisation de la différence
entre le modéle d’Einstein et la méthode de récursion, nous proposons le développement
d’une méthode hybride utilisant la méthode de récursion pour le site considéré et ses
premiers voisins et le modéle d’Einstein pour les voisins plus éloignés. De plus, en testant
différentes approximations, nous avons montré que la dilatation thermique d’excés du
joint de grains ne peut pas étre négligée si I’on veut reproduire quantitativement AS;,

imposant ’emploi de I"approximation quasi-harmonique inhomogéne.
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4.2.2 La surface (001)

Nous avons vu au chapitre précédent (§3.4) qu’une conséquence de la ségrégation de
largent a la surface (001) est la formation d’une surstructure ¢ (10 x 2) dans le plan de
surface, accompagnée de I’apparition d’adatomes. Par ailleurs, nous avons montré que ces
derniers influent peu sur I'isotherme de ségrégation; nous utiliserons donc, par la suite,
Iisotherme obtenue, par simulations Monte Carlo, en ’absence d’adatomes.

Rappelons que l'objectif principal de 1’étude développée dans ce paragraphe est de
déterminer la nature de la transition de phase observée sur l'isotherme de ségrégation a
c~4.107%: est-elle de type Fowler-Guggenheim, et donc principalement due aux interac-
tions de paire effectives dans le plan de surface, ou est-elle purement liée & I’apparition de la
surstructure cristallographique, la stabilité de cette derniére étant pratiquement indépen-
dante des interactions de paire effectives? En effet, une surstructure est caractérisée par
un changement d’environnement cristallographique et une variation du nombre de sites
du plan de surface par rapport a un plan de volume. Afin de bien discerner 'influence de
ces deux facteurs, nous commencerons par ne pas tenir compte de la surstructure dans
les équations du T.B.S.M.A. - I.M.

La figure (4-9) représente la variation de In [cy/ (1-¢o)] en fonction de In [¢/ (1-¢)] obte-
nue a partir des simulations Monte Carlo a T=600 K. Il apparait clairement deux régimes
de ségrégation différents correspondant aux branches basse (¢<4.107%, soit In[c/ (1-c)]

<-12,4) et haute (c>4.1075, soit In[c/ (1-¢)]>-12,4) de l'isotherme.

Meéme s’il semble difficile d’interpoler ’ensemble de ces points par une relation simple,
la partie constituée par la branche basse de l'isotherme suit une loi linéaire de type
y=Ax+By avec A=1. D’une part, ceci signifie que 'effet d’alliage est négligeable dans
ce régime de ségrégation et d’autre part, cela donne acces a AGHY, qui est relice a la
constante By par (cf §4.2.1, équation 4.5):

_AGyY
kgT

By =

On obtient ainsi AGy?=-565 meV, résultat en trés bon accord avec Pévaluation de
I’enthalpie de ségrégation dans la limite infiniment diluée & T=0 K par dynamique molé-

culaire trempée, AH;¥=-540 meV. Ceci confirme & nouveau la validité de I’approche
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Figure 4-9: In [¢y/ (1 — ¢p)] représenté en fonction de In [¢/ (1 — ¢)], les concentrations étant

issues des simulations Monte Carlo & T=600 K pour la surface (001) dans la solution solide
Cu(Ag).

T.B.S.M.A. - .M., au moins dans la limite diluée de la solution solide. Il est de plus inté-
ressant de remarquer que le faible écart observé entre AG™, a T=600 K, et AH;™, a T=0
K, est compatible avec la valeur de 'entropie vibrationnelle de ségrégation, AS;“=0, 33
kp obtenue dans ’approximation harmonique, soit & T=600 K, TAS;¥=20 meV.

Pour des concentrations volumiques supérieures & la concentration de transition, cg
est proche de 1. Le terme 2} Z%’OVIQ’OCO intervenant dans I’expression de A Hgrteraction
(équation 2.27) ne peut alorsR plus étre négligé et AH;® dépend des concentrations lo-
cales. Pour quantifier cette grandeur, nous présentons le résultat du calcul & T=0 K des
interactions de paire effectives, VAP ', limitées aux premiers (R=1) et seconds voisins
(R=2), pour le plan de surface et les deux premiers plans sous-jacents dans le tableau
(4.9), dans la limite infiniment diluée tant en volume qu’en surface, celle-ci ayant donc la

structure (1 X 1) non reconstruite.

On peut voir que les interactions de paire effectives dans le plan de surface, V]g’o, sont
plus faibles (en valeur absolue) qu’en volume impliquant une tendance a la démixtion
moins forte qu’en volume. Une évolution similaire a déja été obtenue par Meunier et

al. [MTL99], utilisant un potentiel interatomique légérement différent pour le systéme
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p/:() p/: 1 p/:2

p=0 -18,-7  -51,- -, -8
p=1 -31,-19 -30,- -, -16
p=2  -25,-18 -24,- - -16
volume -23,-16 -23,- -, -16

Tableau 4.9: Interactions de paire effectives, VA7*F ’ (en meV) pour les plans proches de

la surface (001) limitées aux interactions entre premiers voisins (R=1, valeur de gauche)
et seconds voisins (R=2, valeur de droite). Un ”-” signifie qu’il n’existe pas de voisin
correspondant entre les plans p et p+p’ considérés.

Cu-Ag. Inversement, les interactions de paire effectives dans le premier plan sous-jacent
sont renforcées (en valeur absolue) comme celles entre deux plans successifs, v (de
plus d’un facteur 2) et V;"*. Enfin, les interactions de paire effectives atteignent leurs
valeurs de volume dés le deuxiéme plan sous-jacent. On peut alors déterminer I'ordre
de grandeur du terme d’effet d’alliage AH"" %" en prenant les concentrations issues
des simulations Monte Carlo et les interactions de paire effectives obtenues ci-dessus. La
résolution de (2.27) conduit & une estimation de AHEeraction gupérieure a 200 meV (en
valeur absolue), soit plus d'un tiers de AH;*! Nous présentons figure (4-10) Iisotherme
de ségrégation obtenue par les équations classiques du T.B.S.M.A. - I.M., i.e. & nombre

de sites par plan constant et sans prise en compte de la surstructure.

Cette isotherme suscite deux remarques importantes :

e comme le laissait présager 1'évaluation de AG)™¥ dans le domaine dilué de la solu-
tion solide (¢<4.1079), Paccord entre T.B.S.M.A. - .M. et simulations Monte Carlo
est trés bon en bas d’isotherme. Inversement, pour des concentrations volumiques
supérieures a la concentration de transition il existe un désaccord relativement im-
portant entre les deux approches. Cependant, celui-ci n’est pas étonnant puisque,
dans cette partie, la présence de la surstructure ¢ (10 x 2) a été négligée dans le
T.B.S.M.A. - .M. "classique”, tant dans la dérivation des équations d’équilibre (ou
le nombre de sites par plan est considéré comme identique dans tous les plans) que
dans l'estimation des parameétres énergétiques, qui ont été obtenus en considérant
la surface non reconstruite. Nous verrons plus loin qu’il est possible, dans certaines

limites, de tenir compte d’une surstructure dans les équations du T.B.S.M.A. - I.M.

e Le T.B.S.M.A. - I.M. "classique” ne prévoit pas de transition de phase du premier

ordre & la température étudiée (600 K), l'isotherme de ségrégation ne présentant
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Figure 4-10: Isotherme a T'=600 K représentant 1’évolution de la concentration en ar-
gent du plan de surface (¢g) en fonction de celle du volume, en log,,. (—) T.B.S.M.A. -
I.M. ”classique”, ((0) montée et () descente d’isotherme obtenue par simulations Monte
Carlo, les adatomes ayant été supprimés (cf figure 3.25).

pas de boucle de Van der Waals caractéristique de ce type de transition. Ce résultat
signifie que malgré la valeur importante du terme d’effet d’alliage, celui-ci n’induit
pas de transition de phase & T=600 K, transition pourtant observée dans les simu-
lations Monte Carlo. Celle-ci est donc une conséquence directe de la formation de

la surstructure cristallographique, & cette température.

Il apparait alors clairement que I'analyse de la partie haute de l'isotherme par le
T.B.S.M.A. - .M. doit étre réalisée en tenant compte de la variation de I’environnement
cristallographique liée a I'apparition d’une surstructure. Pour une meilleure lisibilité du
manuscrit, nous renvoyons le lecteur a ’annexe C pour la formulation du T.B.S.M.A. - .M.
avec nombre de sites variable selon les plans et la détermination des grandeurs énergétiques
(AH;;mp“’“eté et VR* P /) en présence de la surstructure de surface. Le résultat principal du
développement réalisé dans l'annexe C est l'obtention d’une nouvelle expression pour

I'isotherme de ségrégation :

X se
Cp I p AHp 9
_ _ 4.
1—-¢ <1—c) P < kgT (4.6)
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avec

AHo = A S (VI (14 X)) - 22 ViXoe| L (47)
R P’
ol
N, volume N, +p!
Xp = Np et Xp,p’ = ]l([pp )

Nyotume, Np et Npiy étant respectivement les nombres de sites par plan pour un plan
de volume, le plan p et le plan p+p'. Dans le cas de la surstructure ¢ (10 x 2), Xy=10/9
et X,=1 Vp>0, Xo0=1 et Xo,=10/9 Vp'>0, X, 0=9/10 ¥p>0 et X, =1 V(p,p')>(0,0).
L’entropie vibrationnelle de ségrégation est négligée au vu des précédents résultats obtenus
pour la surface (001) sans surstructure.

Nous avons évalué les grandeurs énergétiques liées a la présence de la surstructure dans
la limite infiniment diluée en volume et nous avons testé de nouveau la décomposition de

I’enthalpie de ségrégation en ses trois composantes:
A TTimpureté __ A site A taille A chimique 77 A impureté
H, = AR, + AR, + Ah; = AH, .

Cependant, la prise en compte d’un plan de surface pur en ’élément dilué en volume

et lieu d’une surstructure modifie légérement I’évaluation de ces quantités :

e l'enthalpie de ségrégation en présence de surstructure, AH;mp“Teté, est reliée a la
différence d’enthalpie lorsqu’un atome d’argent en volume et un atome de cuivre en
surface sont échangés. Cependant, comme indiqué dans ’annexe C, cette méthode de
calcul introduit un terme supplémentaire dans AH;mp“Teté que nous devons retirer.

Ce terme est lié a la saturation du plan de surface en soluté et son expression est

25" Z0VEY.
R

e Le terme Ahg“e fait intervenir la différence d’enthalpie entre un site de surface et
un site de volume dans les métaux purs. La surstructure ¢ (10 x 2) n’étant stable
dans aucun d’eux, nous avons déterminé cette grandeur en relaxant la configuration
¢(10 x 2) de A (resp. B) sur un substrat de A (resp. B) & T=0 K par dynamique
moléculaire trempée en annulant les composantes des forces paralléles au plan de
surface. Sans cette contrainte, la surstructure disparait au profit d’une surface (001)

contenant 10% de lacune.
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e Le terme Ah;“i”e résulte du méme bilan d’enthalpie que AH;mp“mté mais, cette fois-
ci, 'atome d’argent est remplacé par un atome de cuivre mis au rayon atomique de
I’argent. De maniére analogue a AH;mp“Teté, il faut soustraire a ce calcul le terme
25" ZPPVPO les VB ¢tant déterminées dans un systéme Cu;_.Cu?, ot Cu* repré-

R

sente le cuivre avec le rayon atomique de I’argent.

e Leterme Ahghimiq“e tient compte du changement d’environnement cristallographique

en plus de la coupure des liaisons. Son expression est :
o p'=+q )
Ahghimiane =N " Vg (Z};t— > Z;gpﬂ“) . (4.8)
R p'=—q

Pour les nombres de coordination du plan de surface reconstruit et des plans sous-

jacents, nous considérerons la moyenne du nombre de liaisons, notée Z5"”.

p+p’

e La détermination des Vg est détaillée dans 'annexe C.

e Enfin, nous avons constaté que ces différentes grandeurs varient peu suivant le site
considéré de la surstructure, I’écart maximum étant de ’ordre de 100 meV. Les ré-
sultats que nous présenterons par la suite sont donc des moyennes effectuées sur I’en-

semble des sites cristallographiquement non équivalents de la surstructure ¢ (10 x 2).

Les tableaux (4.10) et (4.11) rassemblent ’évaluation de ces grandeurs, les valeurs de
AH;mp“Teté et de Ah;“"”e étant corrigées comme indiqué ci-dessus, alors que celles issues
du calcul en dynamique moléculaire trempée & T=0 K sont notées AH;%’ZTGté. En fait,
la, correction a appliquer au terme d’effet de taille est négligeable (voire nulle! ) pour
tous les plans. Af[;mpw’“eté est la reconstruction de I’enthalpie de ségrégation par ses trois
composantes alors que A]Z[;impmeté ne tient compte que des termes d’effet de site et de
taille. Pour le calcul des interactions de paire effectives entre les sites de surface avec la
surstructure, Vlo’o7 nous avons distingué les premiers voisins situés sur la méme rangée

dense (i.e. suivant la direction [110]), valeur de gauche dans le tableau (4.11), et ceux

situés sur les rangées adjacentes, valeur de droite dans le tableau (4.11) (cf §3.4 figure

3-19).
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plan p 0 1 2

ARz 122 17 4
Aptaitte -330 -112 -8
zewrl - zserl 8806 102-5 12-5,6
ARghimique -160 57 -6
A impureté 452 -129 -12
AHmpureté 612 -186 -18
AHmpureté 444 218 -12
AR 900  -376 -20

Tableau 4.10: Les diverses contributions a ’enthalpie de ségrégation sur les différents plans
proches de la surface (001) avec surstructure ¢ (10 x 2) & T=0 K dans la limite infiniment
diluée. Une enthalpie négative indique une contribution favorable a la ségrégation d’argent.
Toutes ces grandeurs sont exprimées en meV.

p/:0 pI:1 pI:2

p=0 -64/-25,- -36,- -,-T
p=1 -22,20 -42,- - -16
p=2 25 ,-18 -24,- -, -16

Tableau 4.11: Interactions de paire effectives, V577 ’ (en meV) pour les plans proches de

la surface reconstruite ¢ (10 x 2) limitées aux interactions entre premiers voisins (R=1,
valeur de gauche) et seconds voisins (R=2, valeur de droite). Un ”-” signifie qu’il n’existe
pas de voisin correspondant entre les plans p et p+p’ considérés.

On peut remarquer que la reconstruction de I’enthalpie de ségrégation par ses trois
composantes est globalement bien reproduite méme si pour le plan de surface 1’écart
atteint une valeur supérieure a 160 meV (soit environ un tiers de AH""*"*). Cependant,
le terme AhS"™"¢ qui tient compte de la coupure des liaisons, n’est justifié que lorsque
celles-ci sont peu distordues, ceci n’étant pas le cas pour la surstructure ¢ (10 x 2). En
revanche, AH;mp“Teté est tres bien reproduite par Aﬁ;imp“’"eté, comme pour le joint de
grains =5 (310) (001). De plus, comparé au cas de la surface (001) sans surstructure,
le premier plan sous-jacent devient favorable a la ségrégation de 'argent alors que les
enthalpies de ségrégation demeurent négligeables & partir du deuxiéme plan sous-jacent.
Pris dans leur ensemble, ces résultats sont trés similaires a ceux obtenus précédemment
pour la surface (001) sans surstructure: le terme d’effet de taille demeure la force motrice
principale de la ségrégation de 'argent et le terme d’effet de site est significatif uniquement
pour le plan de surface. Concernant les interactions de paire effectives, on constate que

certaines sont nettement renforcées (en valeur absolue) par rapport a celles de volume.
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Figure 4-11: In [c/ (1 — ¢p)] représenté en fonction de XqIn[c/ (1 — ¢)] pour ¢>4.107%, ¢,
concentration du plan de surface, étant issue des simulations Monte Carlo & T=600 K.

En particulier, I'interaction de paire effective entre premiers voisins du plan de surface
situés sur la méme rangée dense est renforcée d’un facteur 2,8 alors que Vlo,o était plus
faible que la valeur de volume pour la surface non reconstruite (cf tableau 4.9).

Afin d’étudier 'évolution de ’enthalpie de ségrégation du plan de surface, AH;%, avec
la température et la concentration volumique en présence de la surstructure cristallogra-
phique, nous analysons les points issus des simulations Monte Carlo de la partie haute de
l'isotherme de ségrégation (voir figure 4-10) a l’aide de I’équation (4.6). La figure (4-11)
représente ainsi In [¢g/ (1-¢o)] en fonction de X In [¢/ (1-¢)]. Grace a I’équation (4.6), il est
de nouveau possible d’interpoler ’ensemble de ces points par une relation linéaire de type
y=A'z+ B} avec A'=1. Ceci signifie que la variation de AH;* avec les concentrations lo-
cales et volumique est encore négligeable dans ce régime de ségrégation (cq restant proche
de 1, ¢ et tous les autres ¢, restant proches de 0). B| étant reliée & AGy™ par:

AGy
kgT ~

B, = —

on obtient AG?=-875 meV.

La comparaison de cette valeur avec celle obtenue dans la limite infiniment diluée a

T=0 K par le calcul direct a un soluté n’est pas immédiate. En effet, pour se ramener
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a un véritable calcul d’enthalpie de ségrégation dans la limite infiniment diluée (¢—0,
T—0) en prenant en compte l'influence complete de la surstructure, on doit retrancher

) . himi . ; té . PP
les termes ARG, Ah§ e et Ahy ™™ & AH, 2" et lui ajouter leurs équivalents avec

respective-

volume volume

surstructure, i.e. (R T-XoheIT ) (RE-Xohel Vet S Vi
R

tot 0,p’
XoZg'- Z ZR
P

ment (¢f annexe C). On obtient ainsi AH;*=-885 meV, résultat en trés bon accord avec
les simulations Monte Carlo. Ceci valide remarquablement 1’approche T.B.S.M.A. - .M.

avec prise en compte d’une surstructure.

Ainsi, l'analyse des résultats issus des simulations Monte Carlo par le T.B.S.M.A.
- .M. montre que ce modeéle sur réseau rigide est un outil précieux dans 1’étude de la
ségrégation superficielle. Il permet de montrer d’une part que 'effet de taille est le principal
moteur de la ségrégation de Pargent a la surface (001) et d’autre part que la transition
de phase du premier ordre a la surface, observée a T=600 K, est due a ’apparition d’une
surstructure cristallographique et non a la dépendance de I'enthalpie de ségrégation avec
les concentrations locales & cette température. Mentionnons cependant qu’a plus basse
température (environ en dessous de 500 K), I'isotherme obtenue sur réseau rigide sans
prise en compte de la surstructure présente également une discontinuité (qui dans ce
cas est strictement de type Fowler-Guggenheim) et il faudrait approfondir cette étude
par simulations Monte Carlo pour déterminer si la concentration critique de transition

correspond & la transition d’origine chimique ou structurale.

4.3 Etude de la ségrégation interfaciale dans 1’ap-

proche sur réseau rigide

L’analyse détaillée de la ségrégation interfaciale que nous venons de réaliser ayant permis
de valider I'approche T.B.S.M.A. - .M., nous allons nous servir de ce formalisme pour
étudier I'influence de différents parameétres (température, concentration volumique, en
particulier a I’approche de la limite de solubilité) sur les isothermes de ségrégation, étude
qui serait treés fastidieuse par simulations Monte Carlo. Pour faire la distinction entre
les comportements liés au type d’interface (surface ou joint de grains) de ceux liés a
l'orientation cristallographique (plan de I'interface dense ou peu dense) nous avons choisi

d’ajouter I’étude de la surface (310), l'orientation de cette derniére étant la méme que
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celle du plan du joint de grains étudié. De plus, il semble que ce soit une des premiéres
études théoriques de ségrégation superficielle pour une orientation ouverte, comme la
surface (310), et nous espérons que les résultats que nous présentons motiveront des

études expérimentales de ségrégation sur les surfaces vicinales.

4.3.1 Le joint de grains X=5 (310) (001)
Stabilité du composé ordonné bi-dimensionnel

Comme nous I'avons vu, un résultat remarquable concernant la ségrégation de I'argent
au joint de grains de flexion ¥=5 (310) (001) est l'apparition d’'un composé ordonné
bi-dimensionnel dans le plan de l'interface, alors que le systéme étudié a une trés forte
tendance a la démixtion en volume. L’existence de ce composé est due a la présence de
deux types de sites inéquivalents dans le plan du joint de grains, I'un (site de type 0)
étant tres favorable a la ségrégation de Vargent (AH ™ “"*=_565 meV) et 'autre (site
de type (') beaucoup moins (AH"*""*=138 meV). Ainsi, cet ordre bi-dimensionnel
n’est pas di aux interactions de paire effectives entre sites comme dans le cas usuel des
alliages & tendance & l'ordre. Dans ce dernier cas, il est connu que le paramétre d’ordre
a longue distance décroit lorsque la température augmente en raison de la compétition
entre I'entropie de configuration (qui favorise le désordre) et 1’énergie interne (qui favorise
l'ordre a travers les interactions de paire effectives). En revanche, dans notre cas ot 'ordre
n’est pas induit par les interactions de paire effectives, le paramétre d’ordre & longue
distance, n, (T, ¢)=cq (T, ¢)-co (T, ¢), peut avoir un comportement inattendu en fonction
de la température. En effet, la ségrégation de 'argent augmentant lorsque la température
décroit, on s’attend a ce que ¢y et ¢y convergent vers 1 quand 7" tend vers 0, voir équation
(2.23), et donc 1y — 0 dans cette limite. Réciproquement, a température infinie et en
négligeant les effets vibrationnels, la ségrégation disparait. Ainsi, a trés haute température,
¢o et ¢y convergent vers c et 1, — 0 de nouveau. A température finie, la valeur plus grande
(en valeur absolue) de I'enthalpie de ségrégation du site de type 0 par rapport a celle du
site de type 0/ implique :

c<cy <cy<l (4.9)

Ceci signifie que 7, a alors une valeur positive finie et qu’il passe par un maximum

en fonction de la température! Cependant, la limite basse température doit étre étudiée
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avec plus de précaution, di a la contrainte de rester dans le domaine de la solution solide.
Ceci impose que ¢ demeure inférieure a c,, alors que ¢, tend vers 0 lorsque 7' tend vers
0 (¢f équation 2.50). Qualitativement cela signifie que ¢y et ¢y convergent vers 1 (et
donc 7, — 0) a basse température seulement si ’augmentation de la ségrégation est plus
importante que la décroissance de la limite de solubilité. Quantitativement cette condition
peut s’exprimer a l’aide de I’équation de base de la ségrégation (2.23) avec c=c,, ¢, étant

donnée par I’équation (2.50), soit :

seg
Cp C AGp (07 Cp; CP-HO')

1—cp:1—ceXp B kT ’

avec
AGY? (¢, cp, Cpip) = AH;mpme’:é + AH;ntemmon (¢, Cps Cppr) — TAS
et tot
. (1—2(3&)223 VR
2 —exp "
1—cq ksT

En négligeant dans un premier temps le terme d’effet d’alliage, AH,™ ™ (¢, ¢, ¢ ),
dans Pexpression de ’enthalpie libre de ségrégation et a trés basse température (7' — 0),

on obtient : . )
Z Z}:%OtVR — A H;mpurete

Cp R
~ . 4.10
1—c, P kT (4.10)

Ceci montre que ¢, converge vers 1 pour c<c,seulement si:

| AFmetd| | (4.11)

> ZEVe
R

Dans le cas présent, I'inégalité (4.11) est vérifiée pour le site de type 0 mais pas pour le
site de type 0/ (AH™"""*=-565 meV, AH""""“=_138 meV et 3. Z¥'V;z=-370 meV);
Ny n'atteint donc pas 0 quand 7' tend vers 0. Plus précisement, O]fl observe uniquement
une décroissance continue de 7, en fonction de 7" dans I’étendue de la solution solide
de volume, quelle que soit la concentration volumique considérée (voir figure 4-12). Nous
verrons cependant plus loin que cette conclusion peut étre modifiée lorsqu’on tient compte

du terme d’effet d’alliage dans I’expression de ’enthalpie libre de ségrégation.

Cependant, si on considére un alliage ayant une tendance & la démixtion en volume plus

120



Mo

- 2 - e e e e o e aje = = -

T (K)

Figure 4-12: Dépendance en température du parametre d’ordre a longue distance 7, ob-
tenue & l'aide de I'équation (4.11) avec les parameétres énergétiques de la solution solide
Cu(Ag) (---) et quand les interactions de paire effectives d’alliage sont réduites d'un fac-
teur 3 (—), pour c=c,(200 K).

faible (par exemple Au-Ni) pour lequel 'inégalité (4.11) est vérifiée pour les deux types
de site du plan de l'interface, nous prédisons ’existence d’un intervalle de température
ou le parametre d’ordre a longue distance, 7,, augmente en fonction de la température.
Un tel comportement est présenté sur la figure (4-12), pour lequel nous avons utilisé les
mémes enthalpies de ségrégation (AH!™""'¢) que pour la solution solide Cu(Ag), mais
ou nous avons réduit les interactions de paire effectives d’alliage (> Z%'Vz) d'un facteur
3. )

Pour conclure cette partie, faisons deux remarques concernant la possible extension
spatiale de ce composé intergranulaire. Tout d’abord, cette structure ordonnée ne peut
pas exister dans le volume puisqu’elle nécessite I'existence de plans (310) contenant deux
fois plus de sites qu'un plan (310) de volume. De plus, méme dans les premiers plans (310)
adjacents au plan du joint de grains, tous les sites sont équivalents en terme de nombre de
coordination avec les sites de type 0 et 0'. Ceci empéche donc toute extension du composé

intergranulaire de part et d’autre du joint de grains.

Isothermes de ségrégation intergranulaire dans ’approche T.B.S.M.A. - I.M.

Si 'ordre intergranulaire ne peut s’étendre de part et d’autre du plan du joint de grains,

il en va différemment de la ségrégation intergranulaire. En particulier, a 'approche de
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la limite de solubilité volumique, la possibilité d'une pré-précipitation au joint de grains
doit étre envisagée, en analogie avec le cas des surfaces [T'S91] - [SLT95]. Ce phénomeéne
correspond & I'apparition d’une région fortement enrichie en argent ségrégé pres du joint
de grains, ’épaisseur de cette région augmentant a ’approche de la limite de solubilité
comme le prédisent les théories de mouillage [TS91]| - [193] - [SLT95]. De plus, 'aug-
mentation de la ségrégation d’argent sur chaque plan peut étre continue ou discontinue
quand la température diminue ou quand la concentration volumique augmente [SLT95].
En particulier, pour les surfaces, il est connu qu'une transition du premier ordre intervient
dans l'isotherme de ségrégation de type Fowler-Guggenheim (équation 2.23) due au terme

d’effet d’alliage (équation 2.27), négligé jusqu’a présent.

Cette transition du premier ordre apparait en-deca d’une température critique 7. La
valeur maximale de T, peut étre aisément déterminée dans un modéle monocouche, i.e.
lorsque la ségrégation est supposée localisée dans le seul plan de surface, comme cela est
vérifié dans le cas des surfaces de bas indices (¢f annexe D) [TS91] - [TL+91] - [SLT95].
Une telle hypothése semble raisonnable dans le cas du joint de grains ¥=>5 (310) (001)
au vu de la différence importante d’enthalpie de ségrégation entre les sites de type 0 et
les autres, au moins dans la limite infiniment diluée (c¢f tableau 4.1). Dans ce modéle
monocouche, la température critique maximale pour l'isotherme sur les sites de type 0,

T?, est donnée par [TL+91]:
0,01,0,0
2. 2R Vg

/R S— 4.12

D’aprés 'équation (4.12), T dépend des nombres de coordination et des interactions
de paire effectives intra-plan, Z%O et VRQ’O. Etant donnée la faible densité des plans (310),
ces nombres de coordination intra-plan sont faibles: Z? V=0, Z2°=2, conduisant & une
treés faible valeur de T.. Avec les paramétres du systéeme Cu(Ag), V=5 meV et T0=60
K. Ainsi, dans ce modéle monocouche trés simple, une transition de phase de type Fowler-

Guggenheim sur I'isotherme des sites de type 0 n’est attendue qu’a trés basse température.

Inversement, les nombres de coordination inter-plan sont trés grands en raison de
la structure peu dense des plans (310). Ceci augmente considérablement I'influence des
couplages entre plans par rapport au cas des surfaces de bas indices et risque de mettre
a mal le modéle monocouche. Afin d’aller au-dela de ce modéle et d’étudier la possible

existence d’'un phénoméne de mouillage lorsque la concentration volumique tend vers la
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limite de solubilité c, pour une température donnée, nous calculons les isothermes de
ségrégation par la résolution des équations du T.B.S.M.A. - .M. en tenant compte donc
a la fois du terme AH;;”“"““C“O” et de ’entropie vibrationnelle de ségrégation pour les sites
de type 0.

D’un point de vue technique, nous résolvons le systéme (2.23) en considérant un
nombre d’équations, Ng, égal a environ 20 plans de part et d’autre du joint de grains.
En fait, nous imposons un profil symétrique avec pour condition limite: c,=c Vp>Ng.
Nous utilisons ’algorithme de Newton-Raphson dans lequel ¢y, et plus généralement la
concentration sur le plan p, ¢,, est fixée, et 'ensemble des autres concentrations (cy, 41,
.., Cx+290 €t ¢) sont variables. Cette méthode conduit & la détermination des profils stable,
métastable et instable, la valeur de I’énergie libre d’excés de chaque profil permettant de
séparer les parties stable et métastable.

Nous présentons figure (4-13) les isothermes de ségrégation obtenues a T=900 K,
T=600 K et T=300 K pour les sites de type 0 et 0 du joint de grains ainsi que pour
les six premiers plans adjacents. La principale caractéristique de ces isothermes est la
présence d’une transition de phase multicouche affectant les quatre premiers plans
adjacents de part et d’autre du plan du joint de grains (p=+1 & p=+4) a une concentration
volumique bien inférieure a la limite de solubilité déterminée par le T.B.S.M.A. - LM. (¢f
équation 2.50): ¢, (900 K)=8,5.1073, ¢, (600 K)=7,1.10"" et ¢,(300 K)=5.10"". A notre
connaissance, une telle transition de phase multicouche n’avait pas encore été prédite pour
la ségrégation intergranulaire et est trés différente du phénomeéne de transition ”couche

par couche” observé dans le cas des surfaces denses [TS91] - [SLT95].

Concernant le plan du joint de grains (sites de type 0 et (), une analyse plus détaillée
est nécessaire. Pour les sites de type 0/, la discontinuité en concentration a la transition
de phase est toujours visible, méme si la partie instable de I'isotherme est trés plate, en
particulier & T<600 K (figure 4-13). Pour les sites de type 0, I'influence de la tempéra-
ture conduit & un phénomeéne remarquable. A T=900 K et T=600 K, ces sites contribuent
clairement a la transition de phase multicouche, contribution mise en évidence par le saut
important de ¢ & la transition. Inversement, a plus basse température (7=300 K), I'iso-
therme des sites de type 0 est déplacée vers des concentrations volumiques plus faibles par
rapport a la concentration de transition et n’est du coup plus affectée par la transition de

phase multicouche. Cette forte dépendance en température des isothermes de ségrégation
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Figure 4-13: Isothermes de ségrégation obtenues par le T.B.S.M.A. - .M. a4 T=900 K (a),
T=600 K (b) et =300 K (c) pour le joint de grains de flexion ¥=5 (310) (001). L’échelle
des concentrations volumiques s’étend jusqu’aux limites de solubilité des températures
considérées.
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sur les sites de type 0 est due a la contribution importante de I’entropie vibrationnelle
de ségrégation sur ces sites qui diminue fortement la valeur de I’enthalpie libre de ségré-
gation quand la température augmente. A basse température, cette contribution devient
négligeable par rapport a 'enthalpie de ségrégation, ce qui permet la saturation en argent
des sites de type 0 avant la transition de phase multicouche.

Revenons sur la transition de phase multicouche et analysons ses propriétés en fonction
de la température. Pour cela, nous allons considérer les isothermes de ségrégation et
les énergies libres d’exces associées obtenues a T=600 K et T'=300 K. Dans le premier
cas, I’énergie libre d’exces (figure 4-14a) présente un comportement caractéristique d’une
transition de phase du premier ordre. On peut ainsi distinguer les parties stables (AO et
DO) et métastables (OB et OC) de la partie instable (BC) du profil. La concentration
de transition est alors obtenue par I'intersection des branches AB et CD (i.e. le point O)
et se situe, & T=600 K, vers c=1,9.10~%, concentration effectivement bien inférieure a la

limite de solubilité volumique ¢, (600 K)=7,1.10"*.

Les états métastables peuvent avoir une influence sur les cinétiques de ségrégation et
de dissolution, comme le montre le concept d’équilibre local [LD75]. Plus précisément,
la boucle d’hystérésis observée dans ces isothermes d’équilibre (¢f figure 4-13), conduit
a une transition lorsque ¢ croit (transition explorée lors d’une cinétique de ségrégation,
figure 4-14b) et a une autre transition lorsque ¢ décroit (apparaissant lors d’une cinétique

de dissolution, figure 4-14c).

Si nous examinons maintenant la transition de phase intergranulaire & T=300 K, on
peut remarquer que la transition de phase multicouche, unique a plus haute température,
est dans ce cas la superposition de trois transitions de phase localisées. En effet, ’énergie
libre d’exces (figure 4-15a) posséde plusieurs points d’intersection (Oy, Oy et Os), chacun
étant caractéristique d’une de ces trois transitions. En comparant les valeurs des concent-
rations volumiques aux limites de métastabilite (B; et C; sur la figure 4-15a) a celles
des ¢, correspondantes, I’analyse des isothermes de ségrégation (figure 4-13c) a I’aide des
variations de 1’énergie libre d’excés montre que la premiére transition (O;) affecte prin-
cipalement ciy et ciz (vers ¢=3,8.107%). Lorsque ces concentrations sont dans la partie

haute de I'isotherme une deuxiéme transition (O) affecte cii et ciq (vers ¢=2,2.1079),
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Figure 4-14: Ségrégation intergranulaire & 7=600 K en considérant les états stable et mé-
tastable. (a) Variation de I’énergie libre d’exceés en fonction de la concentration volumique
¢, (b) montée d’isotherme (c croissante) et (c¢) descente d’isotherme (¢ décroissante).
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Figure 4-15: Ségrégation intergranulaire & 7=300 K en considérant les états stable et mé-
tastable. (a) Variation de ’énergie libre d’excés en fonction de la concentration volumique
¢, (b) montée d’isotherme (c croissante) et (c) descente d’isotherme (¢ décroissante).
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transition située toutefois dans la partie instable du profil de concentration. La troisiéme
transition (O3) affecte ¢y (vers ¢=3.107%) dans la partie métastable des branches hautes

des isothermes de ségrégation.

Cependant, si nous considérons uniquement 1’état le plus stable pour chaque concent-
ration volumique, il n’y a alors plus qu'une unique transition de phase & ¢=3,8.107%,
affectant le plan du joint de grains (sites de type 0') et les quatre premiers plans adjacents
de part et d’autre du plan de I'interface. Enfin, contrairement au cas précédent a T=600
K, la complexité des isothermes d’équilibre & T'=300 K doit conduire & un comportement
cinétique plutot inattendu. En effet, la boucle d’hystérésis de ces isothermes d’équilibre
posséde la particularité de conduire a une transition lorsque ¢ croit (explorée lors d’une
cinétique de ségrégation, voir figure 4-15b) et & deux transitions lorsque ¢ décroit (appa-
raissant lors d’une cinétique de dissolution, voir figure 4-15¢): la premiére, monocouche,
affecte isotherme des sites de type ', puis elle est suivie d’'une transition multicouche

affectant les isothermes ci1, c49, c43 €t c44.

Pour aller plus loin dans 'explication de ce caractére multicouche de la transition de
phase, les interactions entre les différents plans ont été progressivement annulées. Ainsi,
nous obtenons que les couplages entre les sites de type 0, +1 et +2 sont suffisants pour
reproduire de maniére précise la forme générale des isothermes de ségrégation, i.e. la tran-
sition de phase multicouche pour une concentration volumique inférieure & la limite de
solubilité. Ce résultat montre une intéressante synergie entre des effets liés a la cristallo-
graphie de I'interface qui conduit a une forte ségrégation de I’argent sur les sites de type
0 et £2 dans la limite infiniment diluée et 'effet d’alliage piloté par les interactions de
paire effectives: en particulier, les sites de type +1 ont un fort couplage avec les sites de

type 0 et 2, dtt au grand nombre de premiers voisins entre eux.

Cette étude montre donc que la ségrégation intergranulaire ne peut pas étre expliquée
simplement a ’aide d’un modéle monocouche pour les différents plans proches de I'inter-
face, celui-ci ne pouvant rendre compte d’une transition de phase affectant plusieurs plans
simultanément. Une conséquence inattendue du caractére multicouche de cette transition
de phase est le changement de comportement du parameétre d’ordre a longue distance 7.
A basse température pour une concentration volumique suffisament élevée, les concentra-
tions ¢y et ¢y sont désormais situées toutes les deux dans la partie haute de I'isotherme,

induisant une valeur tres faible de 7,. A la température critique, ¢y et ¢y sont plus faibles
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Figure 4-16: Dépendance en température du parametre d’ordre a longue distance 7, obte-
nue a l'aide des équations (2.22) et (2.26) avec les parametres énergétiques de la solution
solide Cu(Ag), en ne négligeant ni l'entropie vibrationnelle de ségrégation ni le terme
d’effet d’alliage, pour c=c, (500 K)=9,2.107°.

mais la différence entre elles augmente (voir figure 4-13) et n, croit. A plus haute tempé-
rature, ¢y et cy sont dans la partie basse de l'isotherme et 7, décroit progressivement.
Ainsi, le comportement non monotone de 7, en fonction de la température, montré sur la
figure (4-12), est retrouvé, méme avec les parametres de lalliage Cu-Ag, dés que le terme

d’effet d’alliage est pris en compte (voir figure 4-16).

Isothermes de ségrégation a I’approche de la limite de solubilité

Le principal résultat de 1’étude des isothermes de ségrégation intergranulaire par le
T.B.S.M.A. - .M. est la présence d’une transition de phase multicouche pour une concent-
ration volumique nettement inférieure a la limite de solubilité, méme & haute tempéra-
ture. Il est alors tentant de penser que le fin précipité d’argent obtenu va croitre lorsque
la concentration volumique se rapproche de plus en plus de la limite de solubilité. Nos
résultats ne confirment pas cette idée. En effet, en étudiant le comportement de la solution
solide sursaturée en argent, nous n’obtenons une croissance du précipité que bien au-dela
de la limite de solubilité. Plus précisément, au-dela de c,, seuls les quatre premiers plans
adjacents du joint de grains sont saturés en argent. A T=900 K, nous trouvons cependant

une coexistence entre ce profil et un deuxiéme dans lequel les huit premiers plans adja-
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cents sont également purs en argent. Ce second profil n’apparait néanmoins que pour des
concentrations volumiques ¢>11,3.1073, i.e. au-dela de c,=8, 5.1073, I'inversion de stabi-
lité entre ces deux profils n’étant observée qu’a c=11,7.103. Ceci confirme I’absence de
mouillage a cette température. Des résultats similaires sont obtenus pour les deux autres
températures étudiées (600 K et 300 K). Rappelons que ces configurations pour ¢>c, sont
naturellement moins stables qu'un joint de grains quasiment pur en argent entouré de la
solution solide Ag(Cu). Elles ne peuvent étre obtenues que du fait de la condition limite
que nous imposons & notre systeme de Ng équations, i.e. cp,=c Vp>Np, et c’est grace a
cet artefact de calcul que nous sommes en mesure de conclure a I’absence de mouillage
intergranulaire dans le cadre du T.B.S.M.A. - .M.

Nous devons toutefois garder en mémoire que le T.B.S.M.A. - .M. est un traitement sur
réseau rigide qui ne prend pas en compte a priori ’apparition d’une surstructure. Méme
si les plans (310) sont des plans peu denses, il est peu probable de pouvoir remplacer tous
les atomes de cuivre par la méme quantité d’argent sans qu'un changement structural
n’intervienne, pour des raisons d’encombrement stérique évidentes. De plus, le précipité
ainsi formé est cohérent avec la matrice de cuivre et nous avons vu, au travers de I’éva-
luation de la limite de solubilité, qu’il s’agit aussi d’une des limites du modéle sur réseau
rigide. Enfin, rappelons que nous n’avons pas observé de transition de phase multicouche
dans nos simulations Monte Carlo, qui ne souffrent pas des limitations décrites ci-dessus.
Cependant, nous savons que les limites de solubilité incohérentes obtenues a 1’aide du
potentiel utilisé sont largement sous-estimées et empéchent ainsi I’étude des isothermes a
des concentrations volumiques aussi élevées que celles considérées en T.B.S.M.A. - .M.
Nous reviendrons sur la recherche d’une transition de phase intergranulaire multicouche
par simulations Monte Carlo dans le chapitre suivant, qui illustrera la synergie de ’emploi
des deux méthodes (T.B.S.M.A. - .M. et simulations Monte Carlo) pour la modélisation

de la ségrégation interfaciale.

[’étude des isothermes de ségrégation intergranulaire pour le joint de grains de flexion
¥=5 (310) (001) dans la solution solide Cu(Ag) par le T.B.S.M.A. - .M. met donc en
évidence une transition de phase multicouche affectant quatre plans de part et d’autre
du plan de l'interface. Ce caractére multicouche est directement lié & la portée des cou-
plages inter-plan, induite par la faible densité des plans (310). Ce résultat, inédit a notre

connaissance, motive une étude supplémentaire pour une surface ouverte, i.e. d’orienta-

130



tion cristallographique peu dense, de maniére & distinguer les roles respectifs de 'interface
considérée (liaisons coupées pour la surface ou distordues pour le joint de grains) et de
I’orientation cristallographique. Dans un souci d’homogénéité, nous avons choisi la surface

(310).

4.3.2 La surface (310)

La surface (310) peut étre vue comme une surface vicinale de la surface (100) avec des
terrasses (100) et des marches monoatomiques périodiques le long de la direction [001]

(voir figure 4-17).

L., .. . L. 0.0
Cette surface est caractérisée par 1’absence de liaison premiers voisins intra-plan (Z;""=0)

et par des coupures de liaison entre premiers et seconds voisins affectant le plan de surface

et les six premiers plans sous-jacents. Nous verrons par la suite que cela a d’importantes

conséquences sur les isothermes de ségrégation.

Ségrégation a la surface (310) dans la limite infiniment diluée

Dans un premier temps, nous présentons dans le tableau (4.12) les résultats de I'étude
des forces motrices de la ségrégation superficielle pour la surface (310) dans la limite

infiniment diluée a T=0 K.

p=0
p=2
p=4 [310]
p=6
p=8
[001] [1-30]

Figure 4-17: Structure de la surface (310). Pour une meilleure vision de cette structure,
nous avons représenté un des deux plans de 'empilement dans la direction [001] par des
cercles, I'autre étant représenté par des croix et dénombré par des indices impairs.
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plan p 0 1 2 3 4 5 6

Ahgite 213 -139 -98 41 -12 -12 -1
ARt -317 -288 282 -83  +40 44 -12

Ah;h"m"q“e -172° -125 -8 -40 -16 -16 O
AH;;mp“’"eté -702  -552 -465 -164 +12 -24 -13
AH;;mp“’"eté -659 -532 -457 -157 -31 0 -2

Tableau 4.12: Les diverses contributions & I’enthalpie de ségrégation sur les différents
plans proches de la surface (310) & T=0 K dans la limite infiniment diluée en argent. Une
enthalpie négative indique une contribution favorable a la ségrégation d’argent. Toutes
ces grandeurs sont exprimées en meV.

De méme que pour la surface (001), on constate que la reconstruction de AH;mp“mé a
I’aide de ses trois composantes, Aﬁ;mp“mé, est remarquablement bonne, I’écart maximum
étant inférieur & 50 meV. De plus, on peut voir que I’enthalpie de ségrégation est supérieure
(en valeur absolue) a 100 meV sur le plan de surface et les trois premiers plans sous-
jacents. Cette extension spatiale correspond a I’existence sur ces plans de liaisons coupées
en premiers voisins. Rappelons que pour le joint de grains ¥=>5 (310) (001), AH;mp“Teté
affecte le plan du joint de grains et les quatres premiers plans de part et d’autre de
'interface, soit un plan de plus que pour la surface (310). L’effet de taille est de nouveau
la force motrice principale de la ségrégation de largent a la surface (310), I'influence
relative de l'effet de site et de l'effet d’alliage étant trés comparable & celle observée pour
la, surface (001) (de 20 & 30%, cf tableau 4.2 et 4.12), méme si, en valeur absolue, ces
quantités sont relativement plus fortes pour la surface (310) par rapport a la surface (001)
(de 50% environ). En considérant la surface (310) comme une surface vicinale possédant
des terrasses (001) (¢f figure 4-18), les sites appartenant au plan 1, qui sont situés au
centre des terrasses, doivent avoir des propriétés trés similaires avec les sites du plan de la
surface (001). La comparaison des résultats des tableaux (4.2) et (4.12) montre que c’est

effectivement le cas: AH™*"*“=_541 meV et AH™"™**=_532 meV.

Isothermes de ségrégation pour la surface (310) dans la solution solide Cu(Ag)

Au-dela de la limite infiniment diluée, nous avons vu que la dépendance de ’enthalpie
de ségrégation avec les concentrations locales est donnée par les interactions de paire
effectives, qui varient aux abords des interfaces par rapport a leurs valeurs en volume.
Comme pour la surface (001), les interactions de paire effectives intra-plan, V3*”, sont plus

faibles (en valeur absolue) que celles du volume pour les trois premiers plans (0<p<2), voir
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Figure 4-18: Correspondance entre les indices de plan de la surface (100) et de la surface
(310), cette derniére étant considérée comme vicinale de la premiére. Les plans empilés le
long de la direction [001] sont représentés par des cercles (indices pairs pour ’empilement
(310)) et des croix (indices impairs pour 'empilement (310)).

tableau (4.13), alors que certaines interactions de paire effectives inter-plan sont fortement

renforcées (toujours en valeur absolue).

p/:0 pI:1 p/:2 p/:3 p/:4 pI:5 p/:6

p=0 -, -7 -29,- 25, +12 -50,- -60,- ~-,- -, -12
p=1 - 6 -13,- -51,-16 -54,- -55,- - - - -13
p=2 -, -12 28, - 47,3 53,- 50,- -, - -, -13
p=3 -, 23 -44,- -34,-16 -42,- -48,- - - - -13
p=4 -, 22 31,- -29,-30 -29,- -30,- -, - -, -18
p=5 -, 21 -27,- -29,-19 -30,- -29,- - - -, -18
volume -,-16 -23,- -23,-16 -23,- -23,- -, - -, -16

Tableau 4.13: Interactions de paire effectives, V577 ’ (en meV) pour les plans proches de

la surface (310) limitées aux interactions entre premiers voisins (R=1, valeur de gauche)
et seconds voisins (R=2, valeur de droite). Un ”-” signifie qu’il n’existe pas de voisin
correspondant entre les plans p et p+p’ considérés.

De plus, si on analyse les résultats de la surface (310) comme étant ceux d’une surface
vicinale de la surface (100) (c¢f figure 4-18), on obtient un trés bon accord entre les
différentes valeurs des interactions de paire effectives pour la surface vicinale et pour la
surface plane (voir tableau 4.14). On peut remarquer que les interactions de paire effectives
atteignent leurs valeurs de volume & partir du plan p=6, ce qui correspond au plan p=2

pour la surface (100).
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(100) Vu'=-7 Vo'=-51 V=8 V"'=31 V,"'=19 V{*=-30 V,°=-16
‘/20,0:_7 ‘/11,3:_51 ‘/20,@:_12 ‘/13,4:_44 ‘/24,4:_22 ‘/14,6:_29 ‘/24’10:—18
(310) Vyi''=-6 V=54 V) '=13 V=29
‘/11,5:_55 ‘/22,8:_13 ‘/14,8:_30

Tableau 4.14: Correspondance entre les VA de la surface plane (100) et de la surface
(310) vue comme une surface vicinale de (100). Toutes ces quantités sont exprimées en
meV.

Enfin, ces résultats different sensiblement de ceux obtenus pour le joint de grains
¥=5 (310) (001). En effet, méme si la convergence vers les valeurs de volume est trés
comparable pour ces deux types d’interface, les valeurs obtenues pour le plan du joint de
grains (sites de type 0 et 0') et les premiers plans adjacents (sites +1) sont tres différentes.
En particulier, le facteur de renforcement maximum (en valeur absolue) est plus faible
pour le joint de grains: 2,1 au lieu de 2,6 pour la surface (310), et une valeur fortement
positive est obtenue pour ‘/11,—17 dans le joint de grains, qui n’a pas son équivalent dans

le cas de la surface (310).

Les isothermes de ségrégation pour cette surface ouverte sont présentées sur la figure
(4-19) pour T=900 K, T=600 K et 7T=300 K, dans l'approche T.B.S.M.A. - .M. La
caractéristique principale de ces isothermes est la présence d’une transition multicouche
du premier ordre affectant les plans 2, 3 et 4. Ceci ne doit de nouveau pas étre confondu
avec le phénoméne de transition ”couche par couche” observé dans le cas des surfaces
denses [TS91] - [SLT95]. A notre connaissance, c’est la premiere fois qu'une telle transition
de phase multicouche en surface est mise en évidence, probablement en raison du faible
nombre d’études sur la ségrégation pour les surfaces ouvertes ou vicinales. L’augmentation
discontinue de ¢y, c3 et ¢4 a la concentration de transition, cirens, €st précédée, pour
des concentrations volumiques plus faibles, par une augmentation continue de ¢ et c¢;.
A Cirans, ces deux concentrations subissent une petite ”transition d’accompagnement”
dans la partie haute des isothermes. Le méme phénomeéne est observé dans la partie
basse des isothermes pour les plans p>5, mais, en raison de la faible amplitude de cette
“transition d’accompagnement”, seule celle concernant le plan p=>5 peut étre clairement
distinguée sur la figure (4-19). Enfin, pour ¢>cyqans, On peut noter une augmentation
continue des concentrations pour les plans 5<p<9 selon un mode pratiquement ”couche

par couche”, de plus en plus raide a "approche de la limite de solubilité. La température
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Figure 4-19: Isothermes de ségrégation obtenues par le T.B.S.M.A. - LM. a T=900 K
(a), T=600 K (b) et T=300 K (c), pour la surface (310). Les plans d’indice p=7, 8 et 9
sont représentés en trait plein plus fin. L’échelle des concentrations volumiques s’étend
jusqu’aux limites de solubilité des températures considérées.
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critique de transition au-dela de laquelle nous n’observons plus de transition multicouche
mais une augmentation continue de la ségrégation a été déterminée numériquement, i.e.
en augmentant progressivement la température jusqu’a ce que la transition multicouche
disparaisse: nous la trouvons égale & environ 1500 K. Cette valeur est bien supérieure a
celle que donnerait Iapplication d’un modéle monocouche (équation 4.12): environ 140
K, pour ¢y, et environ 265 K, pour c3 et ¢4, montrant a nouveau l'insuffisance de ce modéle
pour décrire un tel comportement.

Si cette transition de phase multicouche observée pour la surface (310) est trés simi-
laire & celle apparaissant dans le joint de grains ¥=>5 (310) (001), le comportement des
plans situés au-dela de ceux affectés par la transition présente quelques différences entre
ces deux types d’interface. En particulier, dans le cas du joint de grains, il n’existe pas
d’augmentation selon un mode ”couche par couche” de la concentration en argent pour
ces plans (voir figure 4-13). En effet, on peut observer sur la figure (4-13) que ci5 et c4g
augmentent presque simultanément mais restent inférieures a 0,5 jusqu’a la limite de so-
lubilité volumique. Cette différence de comportement entre le joint de grains et la surface
s’explique principalement par 1’écart relatif des concentrations de transition pour ces deux
interfaces. En effet, la transition de phase multicouche affectant la surface (310) a lieu
a une concentration volumique nettement plus faible que dans le cas du joint de grains,

laissant une plus grande plage en ¢ pour 'augmentation des concentrations subséquentes.

Le caractére multicouche des transitions de phase observées dans le joint de grains >=5
(310) (001) et a la surface (310) est donc lié a la faible densité des plans parallélement
au plan de I'interface, ’extension spatiale de cette transition dépendant directement de la
portée du couplage entre ces plans. Le modéle monocouche est donc impropre a reproduire
une telle caractéristique mais il est possible de I’étendre, au moins dans un premier temps,

a un modele bicouche, que nous présentons dans le paragraphe suivant.

4.3.3 Application d’'un modéle bicouche aux transitions multi-

couches

De maniére analogue a I’étude de la surstructure ¢ (10 x 2) par le T.B.S.M.A. - .M., nous
renvoyons le lecteur a 'annexe D pour les détails techniques de la formulation du modéle

bicouche. Cependant, nous tenons a préciser dés a présent que les résultats présentés dans
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ce paragraphe concernent uniquement la surface (310). Les isothermes de ségrégation
intergranulaires sont en effet plus complexes et la transition multicouche observée n’a
pas pu étre réduite a une ”simple” transition bicouche (nous avons vu précédemment
(§4.3.1) qu’il faut considérer au moins les trois isothermes p=0, +1 et +2 pour reproduire
le caractére multicouche de la transition) et I’extension du modéle monocouche a une
transition multicouche couplant plus de deux isothermes ne permet pas d’accéder a des
expressions analytiques simples des température et concentration volumique critiques de

la transition.

Dans le cadre d’un modéle monocouche, comme celui décrit dans ’annexe D, la tempé-
rature critique de transition dépend uniquement du nombre de coordination intra-plan.
Or la surface (310) est caractérisée par 1’absence de premiers voisins et par un faible
nombre de seconds voisins (=2) dans le plan, conduisant & une tres faible valeur de la
température critique de transition (267 K pour c3, par exemple). Les isothermes obtenues
a T=900 K (figure 4-19a) mettent en évidence la présence de la transition multicouche a
cette température, bien supérieure a la température critique calculée par le modéle mono-
couche, montrant ainsi que celui-ci ne peut pas étre appliqué pour cette surface. En effet,
comme les enthalpies de ségrégation sont significatives pour les quatre premiers plans de
surface et les nombres de premiers voisins entre les plans p et p+p’ (avec 0<p’/<5) sont non
nuls, la variation de ’enthalpie libre de ségrégation d’un plan p avec les concentrations
locales ne peut plus étre approchée par le seul terme qui décrit les interactions intra-plan,

comme dans le modéle monocouche.

Rappelons que les isothermes concernant ¢ et ¢; présentent une augmentation continue
a des concentrations volumiques inférieures a celle de la transition affectant les plans 2, 3
et 4. De plus, une croissance pratiquement ”couche par couche” des ¢, (p>5) est observée
pour des concentrations volumiques supérieures. Ainsi, au début de 'augmentation de cs,
cz et ca, g = ¢ = 1, et ala fin, lorsque ¢; =~ ¢3 = ¢4 = 1, ¢, = 0 pour p>5. Trois
domaines de variation des concentrations peuvent alors étre distingués (¢<ctrans, ¢~ Cirans

et ¢>Cyrans) €t nous allons commencer par détailler celui de la transition multicouche.

En tenant compte des conditions aux limites pertinentes pour ce domaine (co ~ ¢; ~ 1,
et ¢, = 0 pour p>5), il est possible de réduire a trois le nombre d’équations (2.23), donnant
la variation de ¢, (2<p<4) en fonction de la concentration volumique. Les isothermes ainsi

calculées sont présentées figure (4-20) et sont trés proches de celles de la figure (4-19), bien
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que dans le calcul tricouche, la température critique de transition semble proche de 900
K, alors que le calcul numérique complet la prévoit a T=1500 K. Cependant, le modéle

tricouche permet bien de rendre compte du caractére multicouche de la transition.

On peut de plus remarquer que les valeurs de ¢, et de c¢3 sont trés proches quelle que
soit la concentration volumique. Nous avons donc choisi de simplifier & nouveau le systéme

en posant co=cs, ce qui permet de décrire cette transition multicouche & 1’aide du modéle

bicouche:
C2,3 _ c exo [ — As g+ Bascoz + Cozca
1-— C23 1—-c P ]{?BT
4 c Ay + Byco g + Cucy
—a = T exp <— T ) , (4.13)
avec
Ap _ AHZz;mpureté +9 Z (Z%OV]};,O + Zglvl;g,l) 7
R
B, = 2) (ZBVE*+ Z0PVE®) et Cy =2 Z0'VEL (4.14)
R R

Concernant les termes apparaissant dans I’exponentielle de ’équation reliée & c; et c3,
nous avons considéré un plan "moyen” de concentration cy 3 caractérisé par la moyenne
arithmétique des grandeurs énergétiques des plans 2 et 3. Le développement analytique
donné dans ’annexe D conduit a l'existence d’une température critique de transition

bicouche dont ’expression est :

Tbe Bz + Cy — \/(32,3 — 04)2 +4C5 3B,
© 8kp '

(4.15)

La température critique ne dépend alors plus uniquement des termes liés aux interac-
tions de paire effectives et aux nombres de coordination intra-plan (By3 et Cy), elle fait
aussi intervenir les couplages entre plans adjacents (Cy3 et By). On peut remarquer que

si ces couplages inter-plan sont nuls, impliquant C53=B,=0, alors:

Max _ Z(273)7(273)V(273)7(273) , — Z4,4V474>
Ma/x (—B273’—C4) ( %: R R %: R R

Tbc — — 4.1
¢ 4]{73 2kB ( 6)
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Figure 4-20: Isothermes de ségrégation pour les plans p=2, p=3 et p=4 de la surface (310)
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et on retrouve une expression de la température critique de transition équivalente a celle
obtenue par le modéle monocouche (équation 4.12). 11 est alors intéressant de remarquer
que l'intervention des couplages inter-plan dans le modéle bicouche conduit nécessairement
a une température de transition supérieure a celle prévue par le modéle monocouche, du
moins si les couplages inter-plan conduisent également a une tendance a la démixtion, i.e.

0273<0 et B,<0.

be

Une valeur approchée de la concentration volumique critique de transition c/y,,,, est
alors donnée par ¢, (T)~c(c23=0,5)~c(c,=0,5):
By 3 + C By + C
) Ags + % Ay + %
Corans (I) = ex Rexp | ———— 4.17
trans ( ) p kBT p k)BT ( )

be

vems (1) est équivalente a celle obtenue

et de nouveau, lorsque Cs 3=B,=0, I’expression de ¢

par le modéle monocouche (¢f annexe D).

Cependant, les équations (4.15) et (4.17) sont obtenues en considérant qu’a la tempéra-
ture critique de transition, ¢y 3=c4=0, 5. Ces expressions ne sont donc valables que lorsque

les parameétres énergétiques vérifient la relation:

By + C. B, +C
gy 22T g DT

(4.18)

Cette relation conditionne le fait que les isothermes des plans incriminés sont proches
I'une de 'autre et que leur couplage est possible. Cela montre en particulier qu'un fort
écart entre les enthalpies de ségrégation dans la limite infiniment diluée (intervenant dans
les termes A,) doit étre compensé par les couplages intra- (B, 3 et Cy) et inter- (Co 3 et

By) plan pour permettre une transition multicouche.

Pour la surface (310), décrite par le modele bicouche [défini par les équations (4.13) et
(4.14)], Pécart relatif entre les deux termes de I'égalité (4.18) est d’environ 20%. Celui-ci
est relativement important et montre qu’imposer la symétrie de la transition par rapport
a ¢(ca3=c4=0, 5) est probablement trop drastique dans ce cas. La comparaison des tempé-
ratures critiques de transition obtenues par le modeéle bicouche et par le calcul numérique

complet ne peut alors étre que qualitative. De plus, la concentration volumique critique
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de transition est désormais comprise dans I'intervalle :

By 5+ C B, +C
Ay + 2,3 - 23 Ay + 22 - 4
Min |exp T , €XP kB—T
bc
Ctrans (T) S
B C By +C
Ay + 2,3—2|- 2.3 Ayt 4—; 4
Mazx |exp T , €Xp —T || (4.19)

Les résultats obtenus par le modéle bicouche, ainsi qu'un rappel de ceux issus du calcul
complet, sont rassemblés dans le tableau (4.15), les concentrations volumiques critiques
de transition du calcul complet étant déduites des courbes d’énergie libre associées aux

isothermes de ségrégation.

T, Ctrans(300 K) Ctrans (600 K) Ctrans (900 K)
B.C. 975 |5 1.10'2,6,1.10-9 [2,3.1075,2,5.107°] [1,7.107%,8,5.1077]
C.C. 1500 2,8.10~11 5,5.10~¢ 3,2.10~4

Tableau 4.15: Comparaison des valeurs de la température critique de transition, 7, ex-
primée en K, et de la concentration volumique de transition, cians(7) pour T=300 K,
T=600 K et T=900 K, obtenues par le modele bicouche (B.C.) et le calcul numérique
complet (C.C.), pour la surface (310).

La concentration volumique critique de transition est correctement encadrée par le
modele bicouche et la température critique de transition du modéle bicouche est bien
supérieure & celle prédite par le modéle monocouche (267 K pour ¢, par exemple), mont-
rant ainsi 'importance de la prise en compte des couplages inter-plan dans ce type de
transition. La température critique obtenue (975 K), trés comparable a celle obtenue par
la résolution numérique du modele tricouche (environ 900 K, voir figure 4-20), reste néan-
moins inférieure & la température obtenue par le calcul complet (environ 1500 K). Ceci
provient de la simplification abusive des couplages avec les plans adjacents et en par-
ticulier ceux avec le plan p=1, dont la concentration est assez différente de 1 lors de la
transition multicouche pour les températures élevées (cf figure 4-19a). Le modéle bicouche
ne peut donc étre que qualitatif lorsque la portée des couplages entre plans augmente. Il a
cependant le mérite de montrer 1’origine des transitions de phase multicouches et de ’aug-

mentation de la température critique associée. De plus, il conduit, via la relation (4.18), a
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une estimation, certes grossiere, des conditions & respecter sur les quantités énergétiques
pour que le couplage entre les isothermes puisse donner lieu & une transition multicouche.
Ainsi, pour la surface dense (001) étudiée §4.1.2, la condition (4.18) appliquée aux deux
premiers plans conduit & un écart atteignant 100%, parfaitement cohérent avec le fait
qu’aucune transition multicouche ne soit observée sur cette surface.

Concernant les deux autres domaines (avant et aprés la transition multicouche), le
modeéle monocouche est suffisant pour caractériser le comportement de ces isothermes.
Ainsi, pour les deux premiers plans (cy et ¢1) les températures critiques obtenues sont
T9=80 K et T!=70 K, toutes deux inférieures aux températures que nous avons étu-
diées. Concernant la positions des isothermes, donnée par ¢(c,=0,5), ce modeéle conduit a
1,7.1074,2,3.107% et 5,1.1072 pour ¢; et 2,0.107%, 2,9.107% et 8,4.10~'2 pour ¢, & T=900
K, T=600 K et T'=300 K respectivement. Ces résultats sont en parfait accord avec ceux
obtenus par le calcul complet (cf figure 4-19) et il en est de méme pour les plans d’indice

p>5.

Pour terminer ce paragraphe, nous présentons sur la figure (4-21) une reconstruction
des isothermes de ségrégation pour la surface (310) a I’aide d’une superposition de modéles
monocouche et bicouche pour les différents domaines que nous avons définis. L’accord est
trés satisfaisant (cf figure 4-19), excepté naturellement pour la température critique de
la transition multicouche, et montre qu’il est possible de rendre compte, au moins d’'un
point de vue qualitatif, d'une transition multicouche & ’aide d’un modéle encore simple.
Cependant, il semble peu probable de pouvoir analyser des transitions multicouches plus
compliquées avec ce modele bicouche, comme dans le cas du joint de grains ¥=>5 (310)
(001). De plus, nous avons vu avec I’étude de la surface (001) que des surstructures sont
susceptibles de se former & la surface et de modifier les isothermes de ségrégation. L’étude
que nous venons de mener sur la surface ouverte (310) n’est donc que préliminaire et
nécessiterait d’étre comparée a des simulations Monte Carlo, simulations que nous n’avons
pas eu le temps de réaliser. Par ailleurs, il serait souhaitable que ce caractére multicouche
de la transition, inédit a notre connaissance dans les études de ségrégation superficielle,

motive des études expérimentales de ségrégation pour les surfaces vicinales.
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Figure 4-21: Isothermes de ségrégation pour la surface (310) & 7=900 K (a), T=600 K
(b) et T=300 K (c) obtenues a ’aide d’une superposition de modeles monocouche pour
les plans p=0, 1, 5, 6 et du modéle bicouche pour les plans p=2, 3 et 4.
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Chapitre 5

Pré-précipitation au joint de grains
»=5(310) (001) par simulations Monte
Carlo

L’étude de la ségrégation intergranulaire dans la solution solide Cu(Ag) en couplant des
simulations Monte Carlo avec déplacements avec une approche thermodynamique sur
réseau rigide (T.B.S.M.A. - .M.) permet de mieux comprendre ce phénomeéne a ’échelle
atomique. Ainsi, les isothermes de ségrégation intergranulaire (rappelées sur les figures 5-
la et 5-1b), obtenues par simulations Monte Carlo pour les différents sites de la structure
C du joint de grains ¥=5(310) (001) (rappelée sur la figure 5-4), mettent en évidence
un enrichissement en argent de la zone proche de 'interface, plus particuliérement sur
les sites de type 0. L’analyse de ces isothermes par les équations du T.B.S.M.A. - .M.
montre, dans ce cas, que la ségrégation intergranulaire peut étre décrite par des isothermes
de type Mc Lean (i.e. 'influence des concentrations locales est négligeable), pour autant
que Pentropie vibrationnelle de ségrégation ne soit plus négligée a priori (c¢f §4.2.1).
L’ensemble de ces résultats valide alors entiérement I'emploi du T.B.S.M.A. - .M. pour

I’étude de la ségrégation intergranulaire.

Par ailleurs, la détermination compléte des isothermes de ségrégation d’équilibre par
la résolution des équations du T.B.S.M.A. - .M. met d’une part en évidence I'existence
d’une transition de phase multicouche affectant le plan du joint de grains et les quatre

premiers plans de part et d’autre de celui-ci avant la limite de solubilité volumique et
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Figure 5-1: Isothermes de ségrégation pour les sites du joint de grains ¥=5 (310) (001)
obtenues & T=600 K par simulations Monte Carlo (a), (b) et par le T.B.S.M.A. - .M. (c),
(d). L’échelle des concentrations volumiques est en log,,. La limite de solubilité incohérente
est représentée en trait plein pour (a) et (b), U'intervalle de concentrations volumiques
considéré dans (c) et (d) s’étendant jusqu’a la limite de solubilité cohérente.

d’autre part ’absence de mouillage du joint de grains (cf figures 5-1c et 5-1d). Rappelons
que le caractére multicouche de la transition de phase est di a la faible densité des plans
cristallographiques (310), conduisant & une extension spatiale importante des couplages

chimiques inter-plan par I'intermédiaire des interactions de paire effectives.

Cependant, les résultats obtenus concernant la ségrégation superficielle dans la so-
lution solide Cu(Ag) pour la surface (001) montrent que 'enrichissement de l'interface
en argent peut s’accompagner d’une transformation structurale, mise en évidence par les
simulations Monte Carlo avec déplacements. De ce point de vue, rappelons qu’il est na-
turellement impossible de prévoir un changement de structure induit par la ségrégation
avec I'approche sur réseau rigide T.B.S.M.A. - .M. Or, méme si les plans (310) sont des

plans peu denses, il est peu probable de pouvoir remplacer tous les atomes de cuivre
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Figure 5-2: Représentation schématique de la position relative des limites de solubilité
obtenues dans I'approche T.B.S.M.A. - LM., ¢{™ (T, et par simulations Monte Carlo,
cMC(T), (a) sur réseau rigide et (b) avec déplacements.

par la méme quantité d’atomes d’argent sans qu’'un changement structural n’intervienne,
pour des raisons d’encombrement stérique évidentes. De plus, le précipité intergranulaire
prévu par le T.B.S.M.A. - .M. est cohérent avec la matrice de cuivre et nous avons vu,
au travers de ’évaluation de la limite de solubilité, qu’il s’agit aussi d’une des limitations
du modele sur réseau rigide. Il parait donc souhaitable de confronter les prédictions du
formalisme sur réseau rigide & des simulations Monte Carlo avec déplacements, affranchies

des limitations décrites ci-dessus.

Or nous avons vu dans le chapitre 3 que ces isothermes de ségrégation, obtenues
par simulations Monte Carlo, ne font pas apparaitre de transition de phase multicouche
avant la limite de solubilité volumique! Quelles sont alors les origines possibles d’un tel
désaccord? Mentionnons tout d’abord que la limite de solubilité (cohérente) du modele
sur réseau rigide traité en champ moyen est plus élevée que celle (incohérente) obtenue par
simulations Monte Carlo, résultat de deux effets opposés: d’une part, sur réseau rigide,
le champ moyen conduit & des solubilités plus faibles que celles obtenues par simulations
Monte Carlo (¢f figure 5-2a) mais d’autre part, la limite de solubilité incohérente est
plus basse que la limite de solubilité cohérente (cf figure 5-2b). C’est ce dernier effet

qui I’emporte dans le cas considéré ici et qui ne permet pas d’atteindre la concentration
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volumique de transition multicouche prédite par le T.B.S.M.A. - .M. avant la limite de

solubilité incohérente déterminée dans les simulations Monte Carlo (cf figure 5-3).

Ctrans Multicouche
(2.10%
T=600 K i i i
C,, incohérente C,, Cohérente
(9.10°9) (7.10%)

Figure 5-3: Schéma représentant la position relative des différentes concentrations critiques
a T'=600 K sur ’axe des concentrations volumiques.

D’autre part, il est possible que les conditions initiales choisies lors des simulations
Monte Carlo effectuées précédemment (cf chapitre 3) aient empéché apparition d’une
ségrégation multicouche analogue a celle prédite par le T.B.S.M.A. - .M. Rappelons que
dans ces simulations Monte Carlo nous n’avions trouvé qu’un unique état d’équilibre,
obtenu aussi bien lors de la montée d’isotherme que lors de la descente, c’est-a-dire en
augmentant (resp. en diminuant) la concentration volumique, la configuration initiale
étant la configuration finale du calcul précédent en concentration. Nous avions de plus
pris la précaution de partir également d’une configuration ou les sites de type 0 étaient
totalement saturés en argent, mais 1’état d’équilibre obtenu était a nouveau celui corres-
pondant a l'isotherme de ségrégation obtenue par simulations Monte Carlo, demeurant
ainsi dans la partie basse de I'isotherme déterminée par le T.B.S.M.A. - .M. Nous n’avions
cependant jamais introduit de configuration initiale comparable a celle obtenue dans I’état
ségrégé multicouche par le formalisme sur réseau rigide.

L’objet de ce chapitre est donc de décrire les résultats obtenus par simulations Monte
Carlo dans lesquelles I’état initial est constitué d’un joint de grains enrichi en argent sur
une certaine épaisseur. Dans un premier temps, nous présenterons la mise en oeuvre de

telles simulations (§5.1) puis nous discuterons les résultats obtenus (§5.2).

5.1 Mise en oeuvre des simulations

Les simulations Monte Carlo sont effectuées & T=600 K avec un systéme contenant

N=7560 atomes. Plus précisément, la boite de simulation est constituée de 19 périodes
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Figure 5-4: Structure C du joint de grains ¥=5 (310) (001) obtenue aprés relaxation a
T=0 K. Les sites de type 0, +£2 et +4 appartiennent au premier plan (002) (a), alors que
les sites de type 0/, 1 et £3 appartiennent au second plan (002) (b). La superposition de
ces deux plans le long de 'axe de flexion [001] est montrée en (c), le plan des sites pairs
étant en grisé.

de 10 plans (310) dans la direction x, 4 périodes de 10 plans (T30) dans la direction y
et de 5 périodes de 2 plans (001) dans la direction z. Un macropas Monte Carlo consiste
en N propositions de changement de nature chimique, N propositions de déplacement
atomique individuel et une proposition de translation rigide perpendiculaire au plan du

joint de grains.

5.1.1 Introduction d’un germe intergranulaire d’argent

L’étude réalisée dans I'approche T.B.S.M.A. - .M. a mis en évidence que les couplages
entre les plans 0, =1 et £2 suffisent & produire le caractére multicouche de la transition
de phase observée dans le calcul numérique complet. Nous inspirant de ce résultat, nous
avons choisi comme nouvel état initial des simulations Monte Carlo le systéme décrit
précédemment contenant ce germe intergranulaire d’argent. Ceci consiste a remplacer les
atomes de cuivre par des atomes d’argent sur l’ensemble des sites de type 0, £1 et 42
dans chacune des interfaces présentes dans la boite de simulation (une au centre et une en
bord de boite). Cette configuration est alors relaxée a T=600 K en fixant la composition
chimique, i.e. sans proposer de changement de nature chimique, le nombre de macropas
Monte Carlo nécessaire étant égal & environ 20000. Les temps de calcul de ces simulations
étant importants, nous n’étudierons que quelques tailles initiales de germe intergranulaire,
définies par les (2n+1) plans en argent centrés sur le plan du joint de grains. Avec cette

définition, le germe intergranulaire décrit précédemment correspond & n=2, soit cinqg plans.
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5.1.2 Suivi ”n situ”de I’évolution structurale du joint de grains

En analogie avec 'apparition de surstructures dans le cas de la ségrégation superficielle,
nous devons étre en mesure de caractériser précisément la structure du systéme étudié
si une évolution structurale accompagne une évolution chimique du joint de grains. Une
technique trés simple consiste a obtenir la fonction de distribution radiale, g (r), donnant
le nombre de voisins d’un atome contenu dans I'intervalle [r,r4dr]. Dans le cas d’un réseau
c.f.c. parfait (¢f figure 5-5), chaque couronne de R-iémes voisins est représentée par un pic
de Dirac a la R-iéme distance d’équilibre. La primitive de la distribution radiale, G (r),
est donc une fonction en ”escalier” (c¢f figure 5-5), la valeur du palier P étant donnée par
> Zg, conduisant, dans le cas d’un réseau c.f.c., a la succession de paliers suivante: 12,

R<P
18, 42, 54...

La zone du joint de grains étant caractérisée par des distorsions de liaison, nous devons
préalablement nous assurer qu’il demeure possible de raisonner en couronnes de voisins
pour ce type de cristallographie. La figure (5-6) représente la fonction g (r) du joint de
grains £=>5 (310) (001) dans le cuivre pur relaxé a T=0 K et dilaté de maniére homogene,
conformément au coefficient de dilatation thermique du modele énergétique, & T=600 K.
En fait, il s’agit de la moyenne des distributions radiales des différents types de site p

constituant le motif de la structure C, i.e. |p|<5 (voir figure 5-4), g, (r):
") =32 S0 0) CBY
r) = T :
g Ne . 9p )

N¢ étant le nombre de sites du motif de la structure C. Nous n’avons plus, comme dans le
cas précédent d’un réseau c.f.c. parfait, un pic de Dirac & une distance d’équilibre donnée
mais une distribution de pics autour de la distance d’équilibre du réseau parfait, du moins
pour les distances relativement courtes. Par ailleurs, la fonction G (1) conserve sa forme
en "escalier”, permettant ainsi de continuer a décrire la zone de l'interface en terme de

couronnes de voisins.

Cependant, les résultats que nous venons de présenter sont obtenus pour des systémes
relaxés a température nulle. Les figures (5-7) et (5-8) représentent les distributions radiales

du volume et du motif de la structure C aprées relaxation a T=600 K. Celles-ci ont été
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Figure 5-5: Fonction de distribution radiale, ¢ (r), d’un cristal de cuivre sans défaut cal-
culée sur réseau rigide & son parameétre de maille & T=600 K. La primitive de cette
fonction, G (r), est représentée dans I’encart.

g(r)

r (10 * nm)

Figure 5-6: Fonction de distribution radiale, g (), du motif de la structure C du joint de
grains ¥=>5 (310) (001) dans le cuivre pur relaxé & 7=0 K, et mis de fagon homogene
au parametre de maille & T=600 K. Elle représente la moyenne des distributions sur
chaque type de site. La primitive de cette fonction, G (r), est représentée dans 'encart.
Les distances d’équilibre du réseau c.f.c. parfait sont représentées par les traits pointillés
verticaux.
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obtenues en considérant les positions moyennes issues des simulations Monte Carlo et
en réalisant la moyenne des distributions radiales d’une zone de volume et de la zone
proche du joint de grains. De maniére analogue au calcul de I’entropie de vibration dans
lapproximation quasi-harmonique inhomogene, nous assimilons donc g ((r)) a (g (r)),

cette derniére quantité étant trés lourde & obtenir dans les simulations Monte Carlo.

Le principal effet de la température sur la forme des distributions radiales est un
élargissement des pics, les fonctions G (r) de chaque zone conservant le méme aspect
qu’a température nulle. Cependant, pour un cristal parfait, par raison de symétrie, les
positions moyennes & une température donnée sont identiques & celles de 0 K a une
homotétie pres. L’élargissement des pics observé figure (5-7) est en fait da aux erreurs
statistiques de 1’évaluation Monte Carlo, erreurs qui devraient disparaitre en augmentant
la statistique. En revanche, concernant le joint de grains, l'existence d’une dilatation
thermique différentielle induit bien quant a elle un élargissement des pics de la distribution
radiale. Aux erreurs statistiques pres, les quantités g ((r)) et G ({r)) permettent donc une

caractérisation fine d’un éventuel changement structural intergranulaire.

5.2 Pré-précipitation intergranulaire a 7T'=600 K

5.2.1 A la recherche d’un état ségrégé multicouche

Nous avons reconsidéré chacun des points de I'isotherme précédemment obtenue & T=600
K (c¢f figures 5-1a et 5-1b) avec pour état initial le germe intergranulaire d’argent relaxé
de cinq plans d’épaisseur de part et d’autre du plan du joint de grains, dans chaque joint
de grains. La figure (5-9) représente I’évolution de la concentration moyenne d’argent
de la boite de simulation en fonction de la différence de potentiel chimique imposée, la
concentration initiale étant égale a c¢i™*=0, 027, ceci pour un nombre de macropas Monte
Carlo constant et égal a 10000. Rappelons que cette concentration initiale est inhomogene
et correspond & une région de part et d’autre du joint de grains saturée en argent (i.e.

c=1) alors que les grains de part et d’autre de cette zone ont une concentration volumique

inférieure 4 la limite de solubilité.

Ces résultats mettent en évidence 'existence d’un deuxiéme état d’équilibre, ou du

moins atteint par les simulations au bout de 10000 macropas, pour des valeurs de Ap

151



15

10 +
5 r(10'nm)
5k
Ih .
|
0 1 1 | 1 [ " :\_I
2 3 4 5 6
r (10 " nm)

Figure 5-7: Fonction de distribution radiale, g (1), d’'une zone de volume dans le cuivre pur
calculée a T=600 K avec les positions moyennes issues des simulations Monte Carlo. La
primitive de cette fonction, G (r), est représentée dans '’encart. Les distances d’équilibre

du réseau c.f.c. parfait, & cette température, sont représentées par les traits pointillés
verticaux.

g(r)

Figure 5-8: Fonction de distribution radiale, ¢ (r), de la zone proche du joint de grains
¥=5 (310) (001) dans le cuivre pur calculée & T=600 K avec les positions moyennes issues
des simulations Monte Carlo. La primitive de cette fonction, G (r), est représentée dans
I’encart. Les distances d’équilibre du réseau de cuivre parfait, a cette température, sont
représentées par les traits pointillés verticaux.
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Figure 5-9: Concentration moyenne (en argent) de la boite de simulation représentée en
fonction de la différence de potentiel chimique, Ay, (& laquelle correspond la concentration
volumique ¢, indiquée sur I’axe horizontal supérieur) obtenue aprés 10000 macropas Monte
Carlo sans () et avec () germe intergranulaire d’argent. La concentration initiale de

init

la boite de simulation en présence de ce dernier, c;;'=0, 027, est représentée par un trait
pointillé.

supérieures ou égale a 0, 50 eV. Ce deuxiéme état, que les simulations antérieures n’avaient
pas révélé, est caractérisé par une augmentation significative de c¢;r. La figure (5-10)
représente 1’évolution du profil des concentrations par plan paralléle au plan du joint de
grains en fonction de la différence de potentiel chimique. Ceci montre que I'augmentation
de ¢y au-dela de Au=0,50 eV est bien due a la croissance du germe intergranulaire
d’argent initial de part et d’autre de I'interface. Ainsi, cet état de ségrégation multicouche
affecte une dizaine de plans & Ap=0, 50 eV et une vingtaine de plans & Au=0, 525 eV. Ce
résultat met a nouveau en évidence 'efficacité de ’approche couplant simulations Monte
Carlo et le T.B.S.M.A. - I.M., ce dernier étant en plus, dans ce cas, un moyen rapide pour

déterminer un état initial judicieux & employer dans les simulations Monte Carlo.

Nous devons toutefois apporter une précision concernant la stabilité relative de ces
deux états accessibles. Quelle que soit 'approche employée, cette stabilité relative est
déterminée par la comparaison des énergies libres associées aux deux états. S’il est relati-
vement simple de calculer I’énergie libre dans 'approche T.B.S.M.A. - I.M., il n’en est pas

de méme pour les simulations Monte Carlo dans lesquelles 1’énergie libre est obtenue par
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Figure 5-10: Profils de concentrations par plan paralléle au plan du joint de grains ¥X=5
(310) (001) (p=0), ¢, vs p, obtenus a T=600 K et Au=0,45 eV, 0,50 eV et 0,525 eV
aprés 10000 macropas Monte Carlo.

intégration thermodynamique [F94] - [RFS94], méthode trés lourde & mettre en oeuvre.
Actuellement, nous ne pouvons donc pas conclure quant a la stabilité relative des deux
états obtenus par simulations Monte Carlo, mais seulement définir le domaine d’existence
de chacun d’eux et caractériser le précipité intergranulaire d’argent lorsqu’il est présent.

Rappelons que les résultats présentés sur la figure (5-9) ont tous été obtenus aprés
10000 macropas Monte Carlo. En fait, cette quantité est suffisante pour atteindre 1’é-
quilibre & Ap<0,50 eV mais ne lest plus au-dela. En effet, a ce stade de la simulation,
la croissance du précipité d’argent n’est pas terminée. Nous avons donc repris les simu-
lations Monte Carlo & Au=0,50 eV afin de déterminer la taille d’équilibre du précipité
intergranulaire et d’étudier ’évolution de sa structure au cours de la mise a 1’équilibre,
ce dernier point faisant I'objet du paragraphe suivant (§5.2.2). Les temps de calcul de ces
simulations étant trés importants, nous avons choisi d’introduire un germe intergranulaire
d’argent plus grand correspondant & une vingtaine de plans d’épaisseur, le systéme ayant
été préalablement relaxé a composition chimique constante.

La figure (5-11) représente 1’évolution de la taille du précipité intergranulaire, exprimée
en concentration moyenne d’argent dans la boite de simulation, en fonction du nombre
de macropas Monte Carlo. En fait, plusieurs simulations successives dans lesquelles I’état
initial est la derniére configuration du calcul précédent ont été réalisées, I’état initial de la

premiere simulation étant le précipité intergranulaire d’une vingtaine de plans d’épaisseur.
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Figure 5-11: Evolution de l’épaisseur du précipité d’argent, exprimée en concentration
totale ¢, en fonction du nombre de macropas Monte Carlo & T=600 K et Au=0,50 eV.

Ces résultats semblent indiquer que la taille du précipité ne converge pas vers une
valeur d’équilibre pour cette différence de potentiel chimique (Au=0, 50 eV), cette taille
atteignant ’équivalent d’environ 115 plans situés de part et d’autre de 'interface au bout
de 210000 macropas. On peut alors se demander si le systéme a franchi sa limite de so-
lubilité "numérique”, i.e. avec les conditions de relaxation du volume total de la boite de
simulation particulieres au joint de grains (dimension libre selon la direction perpendi-
culaire au plan du joint de grains et fixe selon les directions paralléles), la différence de
potentiel chimique de coexistence des deux solutions solides, Ap,., étant environ égale a
0,55 eV. En effet, lorsqu’on trace le diagramme de phases volumique & une température
donnée, le volume total est relaxé en proposant des homothéties du parameétre de réseau
identiques dans les trois directions de I’espace. Ceci permet au systéme le passage d’une
solution solide & 'autre en accomodant le parametre cristallin lors de la transition, ce qui

n’est plus strictement le cas pour le systéme avec joint de grains.

Nous avons donc construit un monocristal de cuivre dans le repére principal
([310],[130],[001]), le paramétre cristallin le long des directions [130] et [001] étant fixé
a celui du cuivre & T=600 K. Des translations rigides paralleles a axe [310] sont pro-
posées de part et d’autre du plan central (fixé, lui aussi) afin de relaxer le volume total
du systéme. Ainsi, les conditions de relaxation de ce monocristal sont identiques a celles

du bicristal. Différentes tailles de précipité d’argent (dix et vingt plans situés de part et
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d’autre du plan central) ont alors été relaxées a composition chimique bloquée, dans un
premier temps, puis en autorisant les changements de nature chimique pour différents Ap
se trouvant dans le domaine de la solution solide Cu(Ag), Au<0, 55 eV. Quelles que soient
la différence de potentiel chimique et la taille du précipité initial, ce dernier ne s’est pas
révélé stable et a "rapidement” disparu. Le précipité observé dans le systéme bicris-
tallin est donc stabilisé par la désorientation des deux grains I’un par rapport
a ’autre et non par le mode de relaxation du volume total du systéme, si-
gnifiant bien que la limite de solubilité ”numérique” du systéme n’a pas été
franchie.

Ainsi, la différence de potentiel chimique choisie précédemment (Au=0, 50 eV) impose
la stabilité de la solution solide Cu(Ag) dans le volume de la boite de simulation; autre-
ment dit, ’extension de la taille du précipité intergranulaire doit étre limitée. Cependant,
il est nécessaire que cette taille soit inférieure a la taille de la boite de simulation afin
de pouvoir la mettre en évidence. Or, par analogie avec les théories du phénomeéne de
mouillage [M92], on peut décrire le systéme, constitué des deux interfaces Cu/Ag de part
et d’autre du joint de grains initial et de la solution solide métastable quasiment pure en
argent dans la région du joint de grains, par la fonctionnelle d’énergie libre suivante (par

unité d’aire d’interface Cu/Ag):

d=ce-fi(Au)+J-he), (5.2)

ol e est 'épaisseur du précipité intergranulaire le long de sa direction de croissance (ici
l’axe x perpendiculaire au plan du joint de grains. Cette fonctionnelle d’énergie libre est
constituée d’'un terme attractif entre les deux interfaces Cu/Ag: e- fi (Au) ou fi est une
fonction positive décroissante de Ap et qui s’annule en Ay, lié & U'excés d’énergie libre
créé par 'existence de la solution solide métastable quasiment pure en argent d’épaisseur
e et d'un terme répulsif, J - h (e) (>0) ou h (e) est une fonction positive décroissante de e
et qui s’annule lorsque e tend vers l'infini, lié a la distance finie entre les deux interfaces
Cu/Ag. La taille d’équilibre du précipité intergranulaire, eg,, correspond alors a 0P /0e=0,

i.e. Oh(e) /Oe

eeq=J1 (Ap) /J, et la construction de ® impose que I'épaisseur e soit une
fonction croissante de Ay, qui diverge lorsque Ay tend vers Ap,.. Pour obtenir un précipité
intergranulaire de taille nettement inférieure a la taille de la boite de simulation, il est

donc préférable de choisir une différence de potentiel chimique la plus petite possible
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Figure 5-12: Evolution de la taille du précipité d’argent, exprimée en concentration totale,
en fonction de la différence de potentiel chimique. () co=c+1=c+2=1, () vingt plans de
part et d’autre de l'interface, (A) 115 plans de part et d’autre de l'interface. Les fleches

/////

symbolisent la tendance de la taille du précipité a augmenter (1) ou a diminuer (|).

par rapport & Ap,., mais néanmoins suffisament grande pour que la pré-précipitation
intergranulaire ait lieu. Précisons dés maintenant que nous n’avons pas cherché a obtenir
la loi d’évolution de I’épaisseur du précipité en fonction de Ay en raison de la longueur
des simulations Monte Carlo nécessaires & son établissement. Nous nous sommes contentés
différence de potentiel chimique convenablement choisie a I'intérieur de la solution solide

volumique.

Pour cela, nous avons réalisé des simulations Monte Carlo en utilisant trois états
initiaux différents, tous relaxés d’un point de vue structural avant I'optimisation chimique.
Ces trois états correspondent a des épaisseurs de précipité intergranulaire égales a 5 plans,
21 plans et environ 115 plans. Les résultats sont rassemblés de maniere schématique
sur la figure (5-12) représentant la tendance de Iépaisseur du précipité intergranulaire a
augmenter ou & diminuer en fonction de la différence de potentiel chimique. On peut alors

distinguer trois domaines en fonction de Ay :

(i) pour Ap < 0,45 eV, il existe un unique état d’équilibre correspondant au bas des

isothermes de ségrégation et donc a celui déja obtenu au chapitre 3.
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(ii) Pour Ap > 0,492 eV, il existe deux états d’équilibre: celui correspondant de nou-
veau au bas d’isotherme et celui correspondant au haut des isothermes de ségrégation
avec une épaisseur de précipité intergranulaire supérieure a 115 plans. La croissance
de cette épaisseur en fonction du nombre de macropas Monte Carlo étant trés lente,
nous n’avons pas pu déterminer précisément cette épaisseur, qui peut atteindre la

taille de la boite de simulation.

(iii) Pour Ap = 0,473 eV, deux états d’équilibre sont & nouveau accessibles: le bas
et le haut des isothermes de ségrégation. Dans ce dernier cas, nous avons atteint
notre objectif qui était de démontrer I'existence d’une épaisseur d’équilibre du préci-
pité intergranulaire, épaisseur qui se situe, pour la différence de potentiel chimique
considérée, entre 21 et 115 plans. Il serait naturellement possible de préciser de
maniére beaucoup plus fine cette épaisseur, mais ce serait surtout intéressant dans
le cadre d’'une étude de loi de croissance de e en fonction de Ap, étude que nous

n’avons pas entreprise pour des raisons de temps de calcul.

Ce résultat semble étre & notre connaissance la premiére mise en évidence d’'un mouil-
lage intergranulaire par simulations numériques. Mentionnons que cette mise en évidence
a été grandement facilitée par ’emploi conjoint des simulations Monte Carlo et du forma-
lisme sur réseau rigide. Rappelons en effet que 'utilisation des seules simulations Monte
Carlo n’avait pas permis d’obtenir ce résultat en raison d’un choix des conditions initiales
trop restrictif... malgré les précautions que nous pensions avoir prises sur ce point 14!

Cependant le lien avec la transition multicouche obtenue dans I'approche T.B.S.M.A.
- .M. n’est pas totalement évident. En effet, la longueur des simulations Monte Carlo n’a
pas permis d’explorer de maniére fine le comportement du germe intergranulaire pour des
différences de potentiel chimique plus proches du début de I'apparition du deuxiéme état
d’équilibre (haut d’isotherme). Ainsi, il n’est pas possible actuellement de déterminer si
ce deuxiéme état d’équilibre commence par la précipitation de 5 plans situés de part et
d’autre du joint de grains, comme dans I’approche T.B.S.M.A. - .M. Au contraire, nos
résultats semblent montrer que la taille initial du germe intergranulaire est supérieure a
5. Par ailleurs, nous n’avons que trés peu d’information sur la loi de croissance du préci-
pité, son caractére continu ou discontinu n’ayant pas été déterminé par nos simulations.
Rappelons cependant que cette loi de croissance dépend principalement de 'interaction

entre les deux interfaces Cu/Ag:
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e si cette interaction est d’origine chimique (comme dans les phénomeénes ordre-
désordre et de mouillage en surface ou aux parois d’antiphase), il a été montré
[M92] que le terme répulsif de ® posséde une forme exponentielle conduisant & une
divergence logarithmique de e, celle-ci étant étroitement liée a 'interaction des par-

ties asymptotiques des profils de concentration des deux interfaces.

e Si cette interaction est d’origine élastique, due aux contraintes présentes aux in-
terfaces Cu/Ag, le terme répulsif de ® pourrait alors suivre une loi de puissance
(comme Délasticité linéaire le prévoit généralement) conduisant & une divergence de

e également en loi de puissance.

Dans nos simulations, il semble que la taille du précipité intergranulaire augmente tres
rapidement avec la concentration volumique (beaucoup plus rapidement que dans les cas
mentionnés ci-dessus en surface ou aux parois d’antiphase). De plus, les solubilités de part
et d’autre des interfaces étant trés faibles, il est peu probable que I'interaction des parties
asymptotiques des profils de concentration ait une influence majeure sur I’expansion du
précipité intergranulaire. En revanche, la différence de taille des rayons atomiques entre
le cuivre et Pargent (13%) doit engendrer des contraintes non négligeables aux interfaces
Cu/Ag. Ces considérations semblent donc favoriser ’hypothése d’une loi de croissance
interfaces, mais nous n’avons pas tenté de déterminer sa forme exacte dans le cadre de
ces travaux.

Rappelons enfin qu’il n’a pas été question, jusqu’a présent, de 1’existence d’un éventuel
changement structural accompagnant I’apparition du précipité intergranulaire, ce dernier

point faisant I’objet du paragraphe suivant.

5.2.2 Grandeur et décadence du modéle sur réseau rigide

Afin de suivre une éventuelle évolution structurale, nous avons réalisé plusieurs relaxa-
tions successives & composition chimique fixée d’un systéme contenant un précipité inter-
granulaire de 21 plans d’épaisseur, chaque simulation ayant pour état initial la derniére
configuration de la précédente. Rappelons que ’emploi de conditions périodiques dans les
trois directions du repére principal de la boite de simulation induit la présence de deux

joints de grains dans le systéme. Il est donc nécessaire d’introduire le méme précipité in-
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Figure 5-13: Schéma représentant la boite de simulation contenant un germe intergranu-
laire d’argent de vingt plans et définissant les différentes zones du systéme dans lesquelles
les fonctions de distribution radiale sont évaluées afin de suivre son évolution structurale.

tergranulaire dans le joint de grains central et dans celui du bord de boite. La figure (5-13)
représente un schéma de la boite de simulation détaillant les régions ou les fonctions de
distribution radiale ont été évaluées. Ainsi, quatre zones sont distinguées: une contenant
9 plans situés de part et d’autre du plan central, g. (r), deux de part et d’autre de cette
zone centrale, chacune contenant 5 plans, g, (r) & gauche et g4 (r) a droite, et une centrée
dans le volume de cuivre, g, (7). De plus, nous avons vérifié que le précipité en bord de

boite suivait le méme comportement que le précipité central.

La figure (5-14) représente les fonctions de distribution radiale d’un état intermédiaire
et de I'état d’équilibre du précipité intergranulaire a une taille donnée; celles relatives
a la zone de volume de cuivre ne sont pas présentées car aucune évolution n’apparait
dans cette région. Quel que soit ’état considéré, la structure atomique initiale du joint

de grains ¥=5 (310) (001) n’est pas conservée, indiquant un changement structural dans

cette zone du bicristal.

e Dans un premier temps, l'interface initiale se désordonne entiérement (figure 5-14b),
conduisant a un état localement amorphe caractérisé par la disparition du pic de
la couronne des deuxiémes voisins, alors que les régions situées de part et d’autre

conservent leur structure cristalline (figures 5-14a et 5-14c).

e Plus spectaculaire encore, & 1’équilibre, le joint de grains a totalement disparu du

précipité intergranulaire! Celui-ci a en effet recristallisé au parameétre du réseau de
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Figure 5-14: Fonctions de distribution radiale de la zone du précipité intergranulaire d’ar-
gent, g, (1), gc (1) et gq (r), pour un état intermédiaire (a), (b), (c) et pour I’état thermo-
dynamique d’équilibre (d), (e), (f). Les distances d’équilibre du réseau d’argent parfait
sont représentées par les traits pointillés verticaux.
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largent & T=600 K (figures 5-14d, 5-14e et 5-14f) pour redonner une zone mono-
cristalline parfaite. Cependant, les deux grains de cuivre situés de part et d’autre
du précipité d’argent ayant conservé leur désorientation initiale, ’existence macro-

scopique du joint de grains ¥=>5 (310) (001) est conservée.

Par ailleurs, I’étude des positions moyennes d’équilibre (¢f figure 5-15) permet de
déduire les relations d’épitaxie suivantes entre le précipité intergranulaire d’argent et les

deux grains de cuivre:

(310)Cu // (113)Ag et [T?’O} Cu // [33ﬂ Ag’

les interfaces Cu/Ag étant trés planes a cause des faibles solubilités de part et d’autre
de ces interfaces. Ainsi, ’empilement initial le long de 'axe de flexion [001] est remplacé
par un empilement le long d’une direction (741), trés proche de la direction (111), I’écart
étant d’environ 8°. Les interfaces Cu/Ag sont donc constituées, coté cuivre, par un plan
(310), plan vicinal de {001} avec des marches paralleles a (001) et coté argent, par un
plan (113), également plan vicinal de {001} avec des marches paralleles cette fois-ci aux
directions denses (110). Enfin, notons que lorsque 1’épaisseur du précipité intergranulaire
augmente, celui-ci conserve sa structure monocristalline parfaite et seules les interfaces

Cu/Ag se déplacent.

Cette étude met donc en évidence, pour une différence de potentiel chimique inférieure
a celle correspondant a la limite de solubilité de la solution solide Cu(Ag), I'existence d'un
mouillage du joint de grains ¥=5 (310) (001), phénoméne non encore observé par simu-
lations numériques a notre connaissance. Ce mouillage intergranulaire s’accompagne d’un
changement structural complet de la région ségrégée, dans lequel le systéme bicristallin
Cu; /Cuy évolue vers un systéme Cuy /Ag/Cuy avec des relations d’épitaxie entre les trois
grains, le grain d’argent étant devenu monocristallin. Le moteur énergétique conduisant a
ce mouillage est donc la répulsion entre les interfaces Cu; /Ag et Ag/Cuy, cette répulsion
étant probablement plus d’origine élastique que chimique, contrairement au mouillage du
aux phénomeénes ordre-désordre en surface ou aux parois d’antiphase. Ceci explique alors

sans doute les épaisseurs importantes de précipité intergranulaire obtenues bien que les
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Figure 5-15: Positions moyennes obtenues a T=600 K et Au=0,473 eV par simulations
Monte Carlo, I’épaisseur du précipité intergranulaire d’argent n’étant pas strictement celle
d’équilibre. Les atomes de cuivre (resp. d’argent) sont représentés par les petites (resp.
grandes) sphéres, I'indexation des triedres étant liée au bicristal de cuivre initial. (a) Vue
le long de [001], Ienvironnement cristallographique local des atomes de cuivre et d’argent
étant indiqué par les traits épais. (b) Vue de (a) aprés rotation de 90° autour de [310].

concentrations volumiques étudiées se situent encore assez loin de la limite de solubilité

volumique.

Par ailleurs, ces travaux sont un nouvel exemple de l'efficacité de coupler I’approche
T.B.S.M.A. - .M. avec des simulations Monte Carlo avec déplacements. En effet, si le
modele sur réseau rigide, qui ne peut tenir compte a priori du changement de structure, ne
permet pas de prévoir une épaisseur d’équilibre du précipité réaliste (I’épaisseur maximum
prédite étant d’environ une dizaine de plans, ¢f figure 4-13), il demeure un moyen rapide
pour révéler I'existence éventuelle de plusieurs minima locaux, accessibles alors par des

simulations Monte Carlo aux états initiaux judicieusement choisis.

Cependant, un grand nombre de questions demeurent posées, les principales étant, a

notre avis, les suivantes :
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(i)

(i)

(iii)

quelle est la stabilité relative des deux états d’équilibre obtenus par ces simulations

Monte Carlo?

Quels sont les facteurs déterminant les relations d’épitaxie entre les grains de cuivre
et le précipité d’argent ? De plus, la morphologie du précipité intergranulaire obte-
nue est-elle vraiment celle d’équilibre ou dépend-elle de la taille du systéme et des

conditions périodiques utilisées?

A quelle épaisseur du précipité intergranulaire la transition structurale se produit-
elle? En particulier, la transition de phase du premier ordre multicouche prédite
dizaine de plans d’épaisseur est-elle préservée et s’accompagne-t-elle d’une transition

structurale dés cette épaisseur de précipité?

Les simulations Monte Carlo, telles que nous les avons réalisées, explorent 1’es-
pace des états thermodynamiques de maniére aléatoire (i.e. sans tenir compte des
phénomeénes de diffusion). L’amorphisation du joint de grains apparue comme état
intermédiaire durant les simulations a-t-elle une chance d’étre observée expérimen-
talement? On peut imaginer pouvoir bloquer I’évolution du systéme par trempe
dans cet état... pour autant qu'une cinétique réaliste de la transition structurale
(i.e. tenant compte des mécanismes de diffusion a 1’échelle atomique) préserve cette

amorphisation.

La nécessité d’introduire un germe de précipité intergranulaire pour amorcer le
mouillage implique l'existence d’une barriére d’activation qui peut étre due a la
chimie (au vu des boucles d’hystérésis observées pour la transition de phase multi-
couche dans I'approche T.B.S.M.A. - .M., voir figure 4-13) ou a la cristallographie
(en raison de la transition structurale observée dans les simulations Monte Carlo),
voire au couplage des deux. Une évaluation de cette énergie d’activation serait trés
souhaitable pour indiquer & quelle température ce mouillage intergranulaire peut

étre recherché expérimentalement.
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Chapitre 6

Conclusion et perspectives

Ce travail, qui avait pour but de modéliser sur un méme plan ségrégation superficielle et

ségrégation intergranulaire, s’est appuyé sur deux méthodes complémentaires :

e une méthode purement numérique qu’est la simulation Monte Carlo avec déplace-
ments; véritable expérience numérique, elle conduit a des résultats exacts du point
de vue de la physique statistique mais peut étre sujette a des artefacts dus a la taille
finie des boites de simulation considérées ou au nombre fini de pas de simulation.
Ce dernier point peut rendre les simulations sensibles a la configuration initiale et
en particulier les piéger dans un minimum particulier de ’énergie libre au détriment
d’autres minima possibles. De plus, cette méthode de simulation ne permet pas de
dégager les facteurs principaux pilotant les ségrégations interfaciales. En revanche,
elle a le grand mérite de pouvoir optimiser simultanément la chimie et la structure
cristallographique des interfaces, ce qui est particuliérement important lorsqu’il y a

couplage entre ces deux aspects liés a la présence d’interfaces dans les alliages.

e Une méthode analytique de type “modeéle d’Ising effectif sur réseau rigide* traité
dans l'approximation de champ moyen. L’originalité de la démarche adoptée dans
ce travail a été de dériver les parametres énergétiques pertinents du modele d’Ising
effectif (enthalpies de ségrégation dans la limite infiniment diluée, interactions de
paire effectives en volume et aux interfaces) & ’aide d’un potentiel interatomique a
N-corps et d'un algorithme de relaxation, en ’occurrence la dynamique moléculaire
trempée, qui permet de prendre en compte le role des relaxations atomiques sur les

quantités énergétiques citées ci-dessus. Le fait de considérer le méme potentiel inter-
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atomique que celui adopté dans les simulations Monte Carlo nous a permis d’utiliser
cette méthode analytique pour interpréter les résultats issus des simulations. Par
ailleurs, une telle méthode analytique permet une étude générale de la ségréga-
tion interfaciale (évolution de la ségrégation en fonction de la température, de la
concentration volumique, de la nature cristallographique de l'interface considérée,
des parametres énergétiques de l'alliage étudié, ...) qui ne saurait étre entreprise,
pour des raisons de temps de calcul, par des méthodes purement numériques. Il
y a naturellement un prix a payer pour tous ces avantages! Tout d’abord, cette
méthode souffre des inconvénients habituels de 'approximation de champ moyen.
Elle conduit ainsi a des diagrammes de phases approximatifs avec en particulier,
sur réseau rigide, des températures critiques trop élevées et des solubilités trop
faibles. Plus ennuyeux en ce qui concerne la ségrégation interfaciale, son caracteére
de méthode “sur réseau rigide“ prévient toute possibilité de traiter une transition
structurale se produisant conjointement avec la ségrégation. La complémentarité de
ces deux approches semble donc évidente et les résultats obtenus dans le présent

travail ne peuvent que confirmer cette assertion!

Notre étude a tout d’abord porté sur la ségrégation intergranulaire dans le joint de
grains symétrique de flexion ¥=5 (310) (001) dans la solution solide Cu(Ag). Dans ce
systéme caractérisé par une forte tendance & la démixtion et une grande différence de
rayons atomiques entre les atomes de cuivre et d’argent (ra,/rcy=1,13), les simulations
Monte Carlo ont mis en évidence un enrichissement en argent sur les sites les plus en ten-
sion du joint de grains. De plus, le plan du joint de grains contenant deux types de sites
cristallographiquement inéquivalents, ceux cités ci-dessus, en forte tension, et d’autres en
légére compression, cela conduit & un enrichissement en argent différent pour ces deux
types de site et donc a l'existence d’un composé ordonné bi-dimensionnel dans le plan
du joint de grains, dans un systéme ayant pourtant une forte tendance a la séparation
de phase en volume! L’approche en champ moyen méne au méme résultat et permet
de plus d’étudier facilement le comportement du parameétre d’ordre & longue distance ca-
ractérisant cet ordre bi-dimensionnel en fonction de la température pour une concentration
volumique donnée. Nous obtenons un phénomeéne ré-entrant, le parametre d’ordre tendant
vers 0 & basse et haute températures et prenant des valeurs non nulles aux températures

intermédiaires.
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Par ailleurs, I'analyse des résultats Monte-Carlo par le formalisme sur réseau rigide
s’est révélée particulierement fructueuse dans le cas de la ségrégation intergranulaire. Pour
I’ensemble des sites du joint de grains, I’enrichissement en argent est quantitativement
reproduit par le modeéle sur réseau rigide, excepté pour les sites en forte tension du plan du
joint de grains. Ces sites, qui sont de loin les plus enrichis en argent, le sont nettement plus
dans le formalisme sur réseau rigide que dans les simulations Monte Carlo. Ce désaccord
augmentant avec la température, ceci nous a conduit a soupconner ’existence d’une forte
contribution de l’entropie vibrationnelle & I’enthalpie libre de ségrégation sur ces sites,
contribution habituellement négligée dans les modélisations analytiques des ségrégations
interfaciales. L’estimation de cette entropie vibrationnelle de ségrégation, AS*¥, méne a
une valeur qui réconcilie totalement les résultats des simulations Monte Carlo et ceux du
formalisme sur réseau rigide. De plus, pour évaluer correctement AS*%, nous avons montré
qu’il est nécessaire de tenir compte des couplages entre vibrateurs premiers voisins (ce qui
explique I’échec d’approximations simples comme le modéle d’Einstein) et de la dilatation
thermique différentielle & proximité du joint de grains (ignorée par les approximations

harmonique ou quasi-harmonique homogene).

Fort de ’excellent accord entre résultats issus des simulations Monte Carlo et du for-
malisme sur réseau rigide incorporant I’entropie vibrationnelle de ségrégation, nous avons
utilisé ce dernier pour explorer de facon plus exhaustive les isothermes de ségrégation in-
tergranulaire, i.e. la variation des concentrations des sites du joint de grains en fonction de
la concentration volumique. Le résultat majeur qui en est ressorti est la mise en évidence
d’une transition de phase intergranulaire du premier ordre & caractére multicouche.
Elle est caractérisée par un saut important des concentrations du plan du joint de grains
et des quatre premiers plans de part et d’autre de celui-ci. Ce type de transition, qui
n’avait pas encore été décrit a notre connaissance, peut étre vu comme une généralisation
des isothermes de ségrégation (ou d’adsorption) de Fowler-Guggenheim. Cependant, alors
que dans ce cas la transition est provoquée par les interactions intra-plan entre atomes
ségrégés, ce sont les interactions inter-plan qui sont a l’origine du caractere multicouche
de la transition observée dans le joint de grains ¥=5 (310) (001). Le role respectif des
interactions intra- et inter-plan est en fait déterminé par la densité du plan d’interface.
Ainsi, pour des interfaces denses correspondant a des plans de bas indices cristallogra-

phiques, les couplages intra-plan dominent et des transitions monocouches sont attendues.
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Dans le cas inverse, le caractére multicouche de la transition doit apparaitre. Nous avons
ainsi vérifié que ce nouveau type de transition n’était pas propre aux joints de grains
mais pouvait également apparaitre en surface, dés lors que l'orientation de la surface était
suffisamment ouverte. Une étude de la surface (310), toujours par le modele sur réseau
rigide, a ainsi révélé I'existence d’'une transition de phase multicouche affectant trois plans
sous la surface. Il est donc fort probable qu'un tel comportement soit commun & un grand
nombre de surfaces vicinales dans les alliages a tendance & la démixtion. Ce résultat est
particuliérement intéressant & I’heure ot les surfaces vicinales suscitent un intérét croissant

comme moyen de nano-structurer des dépots.

Nous avons naturellement voulu vérifier si cet aspect multicouche de la ségrégation
intergranulaire, prédit par le modéle sur réseau rigide, était confirmé par les simulations
Monte Carlo avec déplacements. Ceci a conduit & un résultat assez spectaculaire. Outre
I’état obtenu dans nos premiéres simulations ou la ségrégation d’argent est principale-
ment localisée dans le plan du joint de grains, les simulations ont convergé, pour des
concentrations volumiques suffisamment élevées, vers un deuxiéme état, caractéristique
d’un phénomeéne de mouillage. Nous avons ainsi observé 'apparition d’une zone quasi-
ment pure en argent, centrée sur la position initiale du joint de grains, dont I’épaisseur
augmente lorsque la concentration volumique, ¢, tend vers la limite de solubilité. Pour
des raisons de temps de calcul, nous n’avons pas cherché a établir la loi de croissance de
I’épaisseur avec ¢ mais nous avons détaillé un cas ou cette épaisseur a déja atteint quelques

dizaines de plans atomiques.

Ceci nous a permis de mettre en évidence une évolution structurale spectaculaire:
la structure atomique initiale du joint de grains disparait totalement, le précipité d’ar-
gent devenant monocristallin! Ainsi, en augmentant la concentration volumique (ou, de
fagon équivalente, en diminuant la température), on passe d’un systéme a une interface
(le joint de grains avec enrichissement en argent localisé dans le plan du joint de grains)
a un systéme a deux interfaces (Cu/Ag et Ag/Cu), la région monocristalline quasiment
pure en argent correspondant en fait a la solution solide Ag(Cu) du diagramme de phases
volumique, métastable pour les différences de potentiel chimique considérées. On a ainsi
tous les ingrédients d’un phénoméne de mouillage: scission d’une interface initiale en
deux interfaces séparées par une phase métastable. Il serait trés intéressant de confir-

mer (ou d’infirmer! ) expérimentalement ce phénomeéne, qui doit avoir des conséquences
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importantes, par exemple sur la diffusion intergranulaire. Celle-ci doit en effet étre pro-
fondément affectée par la transition structurale, les chemins de diffusion rapide le long
du joint de grains initial disparaissant, éventuellement remplacés par d’autres le long des
interfaces Ag/Cu, pour lesquelles nous avons déterminé les relations d’épitaxie dans ce
cas particulier.

Outre son originalité, cette mise en évidence d’un couplage entre mouillage intergra-
nulaire et transition structurale est une belle illustration de la complémentarité des deux
approches utilisées dans le présent travail. Au formalisme sur réseau rigide revient le mérite
d’avoir décelé I'existence d’un état ségrégé multicouche qui avait échappé aux premieres
simulations Monte Carlo entreprises, en raison d’un choix d’états initiaux trop restrictif.
Inversement, les simulations Monte Carlo ont permis de mettre en évidence la transition
structurale attachée a cette ségrégation multicouche, ce qui est naturellement hors de

portée d’un modele sur réseau rigide, ainsi que le phénoméne de mouillage subséquent.

En vue de préparer 1’étude de ’émergence d’un joint de grains a la surface et également
pour comparer ségrégations superficielle et intergranulaire, nous avons aussi entrepris
I'étude de la surface (001) dans le méme systéme Cu(Ag). Les simulations Monte Carlo
montrent une forte ségrégation d’argent, qui conduit méme a un plan de surface quasiment
pur en argent pour une concentration volumique suffisamment élevée. De facon assez
remarquable, on peut observer & ce stade des éjections spontanées d’atomes d’argent
de surface vers des positions d’adatomes. Ceci conduit a ’apparition d’une surstructure
cristallographique ¢ (10 x 2) correspondant a un plan de surface quasi-hexagonal d’argent,
en parfait accord avec les résultats expérimentaux. L’apparition de cette surstructure a
lieu lors d’une transition de phase du premier ordre, qui s’accompagne d’un saut important
de la concentration superficielle. Pour déterminer I'origine de cette transition de phase
(cristallographique et /ou chimique), nous avons de nouveau utilisé le formalisme sur réseau
rigide. Celui-ci n’est naturellement pas apte & reproduire un changement de structure
cristallographique, mais il permet d’étudier séparément la partie basse de l'isotherme
de ségrégation superficielle (correspondant & un faible enrichissement en argent et a une
surface (1 x 1)) et sa partie haute (correspondant a un plan de surface quasiment saturé en
argent et & une surface ¢ (10 x 2)). Nous avons obtenu de nouveau un accord remarquable
entre les résultats de ce modele et ceux issus des simulations Monte Carlo tant dans la

partie basse que dans la partie haute de I'isotherme, confirmant une nouvelle fois I'aptitude
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du modéle sur réseau rigide a tenir compte des distorsions de liaison pour autant que les
parametres énergétiques aient été obtenus en tenant compte des relaxations atomiques.
Ceci nous a permis de montrer que la transition de phase du premier ordre observée
par simulations Monte Carlo est principalement d’origine structurale, I’isotherme obtenue
par le formalisme sur réseau rigide étant continue & la température considérée (600 K).
Mentionnons cependant qu’a plus basses températures (environ en dessous de 500 K),
Iisotherme obtenue sur réseau rigide présente également une discontinuité et il faudrait
approfondir cette étude pour savoir si, dans ce cas, la concentration critique de transition

correspond & la transition d’origine chimique ou structurale.

Comme nous ’avons mentionné précédemment, le formalisme sur réseau rigide nous a
de plus permis de comparer les forces motrices des ségrégations superficielle et intergra-
nulaire. Pour le joint de grains, 'effet de taille est trés largement dominant, le soluté, qui
correspond dans le cas étudié a 'atome le plus gros (Ag), ségrégeant principalement sur
les sites en tension. Dans la limite diluée inverse Ag(Cu), on trouve assez naturellement
que le soluté, correspondant alors a 1’atome le plus petit (Cu), ségrége principalement
sur les sites en compression du joint de grains. Il y a ainsi ségrégation du soluté dans les
deux limites diluées et donc une inversion de 1’élément ségrégeant avec la concentration
volumique.

Pour les surfaces du systéme considéré, Cu(Ag), l'effet de taille est la-encore dominant,
conduisant a la ségrégation du soluté (Ag) qui a un plus grand rayon atomique. Cepen-
dant, contrairement au cas du joint de grains, les effets de site et d’alliage représentent
maintenant pratiquement la moitié de I’enthalpie de ségrégation. De plus, dans la limite
diluée inverse, Ag(Cu), l'effet de taille s’annule pratiquement et U'effet de site devient pré-
pondérant, conduisant a la ségrégation de ’élément ayant la plus faible énergie de surface,
qui est encore I'argent. Dans ce cas, il n’y a donc pas inversion de I’élément ségrégeant en
fonction de la concentration volumique, contrairement a ce qui se passe dans le joint de
grains.

Sur cet exemple précis, nous voyons que I’analyse des forces motrices, rendue possible
par le formalisme sur réseau rigide, conduit & des différences qualitatives importantes
entre ségrégations superficielle et intergranulaire. Notons de plus que nos résultats ont
montré qu’a la trilogie qui pilote la ségrégation superficielle: atomes plus ou moins

cohésifs, atomes plus ou moins gros, atomes majoritaires ou minoritaires dans un systéme
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a tendance a l'ordre ou a la séparation de phases, il faut ajouter un quatriéme facteur:
atomes plus ou moins lourds, en ce qui concerne la ségrégation intergranulaire. En effet,
comme nous ’avons vu, la masse intervient dans I’entropie vibrationnelle de ségrégation,
qui ne peut étre négligée pour la ségrégation intergranulaire, contrairement au cas de la

ségrégation superficielle.

La connaissance des ségrégations interfaciales demeurant trés incomplete a ’issue du
présent travail, les perspectives ne peuvent qu’étre fort nombreuses! Nous distinguerons
celles concernant spécifiquement les joints de grains et les surfaces de celles touchant les

aspects plus méthodologiques.

Concernant les joints de grains, nous avons déja mentionné le désordre structural induit
par la température vers 0,777, ot T est la température de fusion. Il serait intéressant de
poursuivre le présent travail au-dela de cette température pour étudier le couplage entre
cet effet de la température et la ségrégation intergranulaire. Ceci conduit également vers
I’étude de la diffusion intergranulaire et son couplage avec la ségrégation. De ce point de
vue, nous avons entrepris tout récemment une étude trés préliminaire sur la ségrégation
lacunaire tant en surface qu’aux joints de grains [CB++4-00], a 1’aide du formalisme sur

réseau rigide.

Comme nous 'avons fait remarquer dans le dernier chapitre, nous n’avons pas pu dé-
tailler les premiéres étapes (en concentration volumique ou en température) de la ségré-
gation intergranulaire multicouche par simulations Monte Carlo. La question reste donc
ouverte de savoir si le caractére multicouche apparait lors d’une transition du premier
ordre (comme ceci est prédit par le modele sur réseau rigide) ou de maniére continue. De
plus, nous ne connaissons pas 1’évolution structurale du joint de grains dans ces premiéres
étapes. Ces questions ont naturellement leur pendant cinétique et il sera particuliére-
ment intéressant d’étudier par la suite les éventuelles barriéres d’activation séparant les
différents états de ségrégation. Il reste également beaucoup de questions ouvertes sur la
structure des interfaces créées lors du mouillage. En particulier, peut-on expliquer simple-
ment les relations d’épitaxie observées a l'issue des simulations numériques? Ces relations
dépendent-elles de la taille et de la forme de la boite de simulation? De plus, la planéité
de ces interfaces est-elle compatible avec la forme d’équilibre attendue pour un précipité

d’argent enchassé entre deux grains de cuivre désorientés I'un par rapport & I'autre?
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Pour les surfaces, le temps nous a manqué pour mener de front les deux approches:
formalisme sur réseau rigide et simulations Monte Carlo. Ainsi la prédiction, par le modeéle
analytique, d’une transition de phase a caractére multicouche pour la surface vicinale
(310) mériterait d’étre confirmée par des simulations Monte Carlo avec déplacements. En
particulier, I'existence d’une transition structurale conjointe est loin d’étre a exclure et la
vérification expérimentale de tels phénomeénes est stirement plus facile pour une surface
que pour un joint de grains!

Si une surface vicinale peut étre le siége d’une transition de phase multicouche, il n’en
va pas de méme pour les surfaces plus denses comme la surface (001) étudiée dans ce
travail. Nous avons montré dans I’annexe D que le modéle analytique prévoit dans ce cas
une succession de transitions de phase de type “monocouche®, i.e. affectant pour chacune
un seul plan parallelement a la surface. Or, pour la transition de phase qui affecte le
plan de surface, les simulations Monte Carlo ont montré qu’elle doit s’accompagner d’une
transition structurale conduisant a la formation d’un plan quasi-hexagonal d’argent (de
type (111)) avec expulsion d’atomes de surface vers des positions d’adatomes. Qu’en
est-il pour les transitions sur les plans sous-jacents? Mentionnons que lors des dépots
d’argent sur une face (001) de cuivre, des expériences ont montré que le dépot des couches
successives d’argent se fait selon une orientation (111) [SLB96]. Il est alors tentant de
penser que les transitions de phase successives prédites pour la ségrégation par le modéle
analytique seront elles aussi accompagnées de transitions structurales transformant des
plans (001) de cuivre en plans (111) d’argent. Néanmoins, il est fort probable que la
barriére d’activation & franchir soit élevée, barriere quasiment absente des expériences
de dépot ou encore lors de la transition de phase affectant le plan de surface. Dans ces
deux derniers cas, 'expulsion d’atomes du plan terminal vers des positions d’adatomes
peut se faire facilement, alors que cela n’est probablement pas le cas lors des transitions
affectant les plans sous-jacents & la surface dans les isothermes de ségrégation. Il serait

donc spécialement intéressant de vérifier ce point par des simulations Monte Carlo.

D’un point de vue méthodologique, 1'efficacité de I'approche conjointe formalisme sur
réseau rigide/simulations Monte Carlo avec déplacements a fait ses preuves. Cependant,
nous voudrions insister sur une approximation assez sévere faite tout au long de ce travail
et que nous avons déja mentionnée dans le chapitre 4, & savoir la non-dépendance des

interactions de paire effectives avec les concentrations locales. Ainsi nous nous sommes
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contentés de calculer ces interactions dans les limites infiniment diluées tant en volume
que prés des interfaces. Le bon accord observé entre le calcul analytique et les simulations
Monte Carlo tend & prouver que les variations éventuelles de ces interactions avec les
concentrations locales ne modifient pas substantiellement les isothermes de ségrégation,
mais la généralité de ce résultat n’est pas garantie! Par ailleurs, ’étude systématique des
variations de ces interactions avec I’environnement chimique local est assez fastidieuse...
mais une étude ponctuelle pour un systéme et une interface donnés apporterait déja
d’utiles informations sur ce qui sous-tend ces variations.

Complétons ces perspectives méthodologiques en rappelant ’amélioration proposée
pour la méthode de minimisation directe d’énergie libre (¢f chapitre 4). Au vu de ’échec
du modele d’Einstein pour évaluer correctement ’entropie vibrationnelle de ségrégation,
nous suggérons une évaluation mixte de celle-ci faisant intervenir la méthode de récursion
pour évaluer les densités locales d’états vibrationnels sur le site central et ses premiers
voisins, les contributions des voisins plus lointains pouvant quant a elles étre calculées par

le modéle d’Einstein.

Nous terminerons ce mémoire en proposant d’autres champs d’application pour la
méthode que nous avons développée dans ce présent travail, en nous inspirant des résultats
obtenus sur les joints de grains. Ainsi, dans le coeur des dislocations mais également
dans les alliages métalliques amorphes ot de fortes distorsions de liaison sont présentes,
nous suggérons que les phénomeénes de ségrégation ou d’ordre local peuvent fortement
dépendre de I’entropie vibrationnelle d’une part et des variations des interactions de paire
effectives avec ’environnement cristallographique d’autre part. Rappelons en effet sur ce
dernier point que nous avons trouvé des changements de signe pour ces interactions entre
certains sites du joint de grains, signifiant que l'ordre local peut étre totalement modifié
par des distorsions de liaison. Autrement dit, une forte tendance a la démixtion en volume
peut devenir une tendance a ’ordre dans une région distordue de ’alliage métallique, et

inversement !
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Annexe A

Calcul des grandeurs vibrationnelles

par les méthodes locales

Nous avons rassemblé, dans cette annexe, les grandes lignes du calcul de la densité locale
d’états vibrationnels dans un cristal par les méthodes exacte et approchée. Nous avons vu,
au chapitre 2, comment évaluer les grandeurs vibrationnelles [équations (2.31) & (2.33)]
a partir de la densité totale d’états vibrationnels, n (v). Rappelons que cette derniére est

déterminée par I’équation du mouvement :

Mnana == Fna - auna = — Z ®namﬁumﬂ7 (A].)
Ol Up, est le déplacement de I'atome n dans la direction a=(z, y ou 2), tiye=0%Unq /Ot
0 est la matrice des constantes de force, U est I’énergie potentielle du cristal, F},, est la
force exercée sur I’atome n dans la direction « et M, est la masse de I’atome n. Cherchant

les solutions de la forme u,(t)= \/11\7{%04 exp(2imvt) , (A.1) devient:

Ve = ZDmmﬂqu, (A.2)
m,3
0
ol Dnamﬂ 47;:;% est la matrice dynamique (3Ny:x 3Ny ), si Ny est le nombre total

2

;» sont obtenus en diagonalisant (A.2). La

d’atomes. Les modes normaux du systéme, v

densité totale d’états vibrationnels, N(v?), exprimée comme une fonction de 12, est alors
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donnée par :

N@?) => 82 —v) = R (A.3)

La diagonalisation de (A.2) est une opération qui demande rapidement des temps de
calcul et des tailles mémoire trés importants, rendant cette méthode peu adaptée a 1’étude
de grands systémes. Dans notre cas ott N,;=7560 atomes, la matrice dynamique représente
un tableau (22680x22680), soit un espace mémoire global durant le calcul de 4,12 Go.
De plus, partant de I'idée que la ségrégation interfaciale est un phénomene localisé, nous
sommes intéressés par les grandeurs vibrationnelles locales qui sont obtenues, par cette
méthode, en projetant la densité totale d’états vibrationnels sur le site considéré. On
comprend alors que la diagonalisation directe n’est pas la technique la mieux adaptée a
ce genre d’étude. En revanche, il existe des méthodes locales qui permettent 1’evaluation

directe de la densité locale d’états vibrationnels en s’affranchissant du calcul complet.

A.1 La méthode de récursion

A.1.1 Détermination de la densité locale d’états vibrationnels

Par analogie avec les densités locales d’états électroniques dans I’approximation des liai-
sons fortes, nous pouvons décomposer la densité totale d’états vibrationnels en une somme

de densités d’états vibrationnels locales (sur un site n) et partielles (le long d’une direction

o) [HH+94], Npo (12) :
ZNM ) avec Npo (v Z @, 6(v* — v2), (A4)

ol %7, est la composante a du vecteur de déplacement généralisé de ’'atome n dans le n°™¢
mode normal. N,,,(v?) est reliée a I’élément de matrice diagonal, G®%(v?), de 'opérateur

de Green G(v?)=(v*I—D")"1, ou I est la matrice unité, par la relation [TD85] - [DKRI7] :

1 1
2 —
Nua17) = =2 limgIm (el = 1o

Ina) . (A.5)

|na) est la composante v de I’état vibrationnel de ’atome n. De fagon similaire, nous

pouvons définir la densité locale partielle d’états vibrationnels (Local Phonon Density of
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States, L.P.D.S.):
Mna(v) = 20Noa(VP) et n(v) = npa(v). (A.6)

G2%(v?), et ainsi n,,(v), peut étre calculé par la méthode de résolution des fractions

continues [TD85]:

Gonv?) = - , (A7)
by

V2 —qay---

1/2—CL1—
2

v? —ag —
ou les coefficients (ar,br) sont obtenus par une technique de tridiagonalisation,
nommée méthode de récursion [HHK72] - [K80]. Ces coefficients, encore appelés ”étages
de récursion”, proviennent d’opérations successives de D° sur le vecteur initial |na) et
décrivent les interactions entre les atomes d’un amas de plus en plus grand centré au-
tour de I'atome n. En pratique, seule une quantité finie N; de coefficients est calculée,
correspondant & un amas d’atomes de taille finie, dont les bords sont atteints aprés Ny,
opérations successives a partir de I’atome central n, ’extension spatiale d’une opération
de D étant limitée & la portée des constantes de force. Au-dela de ce niveau, les coeffi-
cients sont remplacés par leurs valeurs asymptotiques, a, et by, (figure A-1), reliées a la
largeur de bande de la densité locale d’états vibrationnels portée par Uintervalle [0, v yay],

Vmax €tant la fréquence de vibration maximale [TD85|. Ainsi, on a

Goo = 2/ boo €t Viax = 2 (boo)i = V2000 (A.8)

Comme le rayon de coupure du potentiel interatomique est pris égal & la distance
entre quatriémes voisins d'un réseau c.f.c. (=v/2a, a étant le parameétre de maille), la
portée théorique des constantes de forces, due au caractére & N-corps du potentiel, s’étend
jusqu’aux seiziémes voisins (=2v/2a) [W91]. Cependant, une portée aussi grande conduit
a des problémes de mémoire importants dans la méthode de récursion [N94]. Au vu de la
forte décroissance de @, 5 avec la distance (tableau A.1), nous avons choisi de tronquer
les constantes de force entre les deuxieémes et les troisiémes voisins, i.e. & 7.r=1,12a.

Nous avons vérifié que, malgré cette tronquature, la régle d’invariance par translation
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Figure A-1: Coefficients az, (a) et bz, (b) de la fraction continue G®* (v?) en fonction de
I’étage de récursion L. Les coefficients sont obtenus avec des constantes de force tronquées
entre deuxiémes et troisiémes voisins pour un site du cuivre en volume. Au-dela de L=10,
(ar,,br) ont atteint leurs valeurs asymptotiques (oo, boo )-

[MM+71] :
> B s(ram) =0 (A.9)

manm<7'ccf
est correctement vérifiée dans le volume (tableau A.1), ainsi que pour la zone proche de

I'interface.

Cependant, ce faible écart a la régle d’invariance par translation peut dégrader la
premiére égalité de I'équation (A.8). De plus, a proximité des interfaces, les sites en com-
pression, s’ils existent, peuvent induire I'apparition d’états vibrationnels en dehors du
support de bande de volume, i.e. au-dela de v,.,. Nous avons donc choisi de fixer la
borne supérieure de la bande de phonons a 2 (boo+€b)%, avec €, > 0, ay et by étant dé-

terminés préalablement et séparément dans le métal pur sans interface (figure A-1). Dans
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couronne R 0 1 2 3 4 5 6 7 8
Mg 66,6 19,1 0,6 0,2 0,3 0,06 0,02 0,01 0,004
ADpg - 27 09 19 o7 07 03 02 0,02

Tableau A.1: My est la valeur maximale (en valeur absolue) des éléments @,gamﬁ de la
matrice des constantes de force pour un site de cuivre en volume, les atomes m appartenant
a la couronne des R-iémes voisins de ’atome n. Le terme R=0 correspond au terme intra-

site @%anﬁ. ADp est la déviation maximale (en valeur absolue) a la regle d’invariance par

translation (voir éq. A.9) quand R est la derniére couronne considérée dans le calcul des
constantes de force. Toutes ces grandeurs sont exprimées en 10** J.m=2.

cette définition, la bande de phonons est portée par 'intervalle |0, 2 (boo+5b)%] , le centre

de bande, \/a~ /2, étant fixé.

A.1.2 Prolongement de la fraction continue

Nous avons vu que pour simuler un amas infini d’atomes, on suppose qu’aprés un étage
L, de récursion, les coefficients (ay,, by,) sont constants et égaux & (deo, bso). La fraction
continue infinie (éq. A.7) est ainsi représentée par une fraction continue tronquée a laquelle

on a rajouté une terminaison, 7' (z), ou z=v*+ie :

(7% 1
Gon(2) = T : (A.10)
zZ— a1 — b2
zZ— a9 —
b
Z— a3 — 3 :
—b,T (2)
avec la condition sur la terminaison 7" () :
1
T (z)= (A.11)

Z— s — b T (2)

On obtient alors deux solutions pour 7' (z):

1 (2) = i (z (2 — aw)’ - 4boo> (A.12)

et




Pour que G0%(2) soit une fonction de Hergoltz [ST50], il faut la condition :

Im(z) S 0 <= Im |G, (2)] 2 0.

On retient donc la terminaison 7' (z)=t~ (z). La propriété de Hergoltz de G&%(z) garan-
tit aux poles (ou coupures) d’appartenir a 1’axe réel [HHK72]. Finalement, en développant
t~ (z) et en considérant sa limite lorsque ¢ — 0, la terminaison s’écrit en fonction de v/?

uniquement :

= () = i <u2 e — iy b — (V2 — aoo)Q) . (A.13)

A.2 De la récursion au modéle d’Einstein

La connaissance du coefficient a;, égal au premier moment de Nm(VQ) et ainsi au deuxiéme
moment de n,,(v)[HH+94], permet de faire le rapprochement avec le modele d’Einstein
[W91], encore appelé approximation harmonique locale [LNS89] - [RS93] - [NS95]. L’idée
de départ de ce modéle et de ses extensions est d’ignorer les corrélations de mouvement
des atomes entre les différents sites. Autrement dit, chaque atome est considéré comme un
oscillateur indépendant. La densité locale d’états vibrationnels d’Einstein, nl (v), s’écrit

alors:

np(v) =Y 6(v—vm), (A.14)

ou les trois fréquences d’Einstein, v,, avec y=(z, y ou z), associées a 'atome n sont
obtenues en diagonalisant la matrice dynamique intra-site (3x3) DJ,,5. Bien qu’il existe
quelques différences subtiles entre ’approximation harmonique locale [LNS89] - [RS93] -
[NS95] et 'approximation au second moment de la densité d’états vibrationnels [S88] -
[S89] - [S92] - [F94], toutes ces approches sont globalement équivalentes a la méthode de

récursion limitée a 1’évaluation du premier coefficient a;, qui lui aussi ne dépend que de

la matrice dynamique intra-site [HH+-94].

En injectant n”(v) dans 1’équation (2.32) et en appliquant ’approximation classique

"haute température”, Pexpression de 1’entropie locale d’Einstein, SZ, est alors:

Sy =kpy_ [1+ln (;jiz)] (A.15)

v
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En détaillant I'expression des fréquences d’Einstein :

o)
Uy = q)mm (A.16)
" A2 M2’

ot ®° est la matrice des constantes de force exprimée dans sa base propre, il est intéressant
de remarquer que la masse de I'atome n’intervient pas lorsque la grandeur recherchée
fait intervenir une double différence, comme dans le cas de l’entropie vibrationnelle de
ségrégation AS39 puisque les masses interviennent dans le logarithme népérien et donc

n

s’annulent deux & deux.

A.3 Précautions a prendre

Dans cette partie, nous désirons préciser deux principaux aspects techniques, I'un concer-
nant P’évaluation de l’entropie vibrationnelle d’excés (§A.3.1), Pautre se rapportant au
calcul des parcours quadratiques moyens par simulations Monte Carlo dans le cas du

joint de grains (§A.3.2).

A.3.1 Optimisation du volume d’excés pour le calcul de ’entro-

pie vibrationnelle d’excés

Une évaluation correcte de I’entropie vibrationnelle d’excés nécessite une détermination
trés précise du volume d’exces, 2°*°; du joint de grains. Pour illustrer ce point, nous utili-
sons une autre méthode classique de détermination du volume d’exces que celle présentée
§3.1.1. Celle-ci consiste a remplacer 'optimisation de la translation rigide perpendiculaire
au plan d’interface & T=0 K (direction z) par celle de la taille globale de la boite de
simulation le long de cette méme direction x, toujours & T'=0 K. Dans cette derniére
méthode, le volume d’exceés est initialement distribué de maniére homogene dans la boite
de simulation et doit étre concentré sur la région du joint de grains par ’algorithme de
relaxation (ici, la dynamique moléculaire trempée). Cependant, une simulation de dy-
namique moléculaire trempée est toujours arrétée lorsque la force maximale (en valeur
absolue) est inférieure & une valeur arbitraire, prise trés faible. Ceci peut conduire a une
mauvaise répartition du volume d’exces dans la boite de simulation et, dans le cas pré-

sent, & une surestimation du volume d’excés du joint de grains. L’expansion nette des

180



deux grains, Azx=I-ly, comme il est défini dans [CSV89], [ (resp. ly) étant la distance entre
deux plans de volume de part et d’autre de l'interface aprés (resp. avant) optimisation
du volume d’exces, est alors égale & -0,15 A pour la premiére méthode (optimisation de
la translation intergranulaire) et & moins de 10~ A pour la seconde (optimisation de
la taille de la boite de simulation). Toutefois, I'énergie interne d’interface, y=) AH;™,
reste trés similaire entre les deux approches (la différence étant inférieure a 10pmJ m~2,
soit 1% de 7y) et converge trés rapidement en fonction de la distance au plan du joint
de grains (figure A-2). Inversement, la légére surestimation du volume d’excés conduit a
une forte surestimation de ’entropie vibrationnelle d’exceés (1,1 kg.motif~' soit 30% de
ASE) et & une mauvaise convergence de ASE* en fonction de la distance au plan du joint
de grains (figure A-2). Celle-ci est décelable sur la figure (A-2) par la non superposition
des triangles A\ et 37 représentant les résultats de chacune des deux méthodes. L’écart
semble faible sur chaque plan, mais la somme sur tous les plans impliqués conduit au
fort écart décrit ci-dessus. Cette dépendance de ASE avec le volume d’excés rappelle
celle observée pour I'entropie vibrationnelle de formation d’une lacune en fonction des

conditions de simulation (pression constante, volume atomique constant ou volume total

constant) [W91].

A.3.2 Détermination du parcours quadratique moyen par simu-

lations Monte Carlo

Par définition, les translations globales de réseau ne doivent pas étre prises en compte dans
le calcul de cette grandeur. Dans notre cas, la maniere dont nous optimisons le volume
total du systéme en présence d’un joint de grains (i.e. en proposant des translations rigides
perpendiculairement au plan de 'interface) rend le probléme un peu plus complexe. En
effet, nous avons deux cristaux translatés en sens opposé lorsqu’une variation de volume
est acceptée. Si r est la norme du déplacement de I’atome n dans la direction «a, R la
norme du déplacement de I’atome n dans la direction « aprés un micropas Monte Carlo
(déplacement + translation rigide), <u?>, son déplacement quadratique moyen le long
de a, <U?>,, la moyenne quadratique de ses déplacements le long de « et t* la norme de

la translation au micropas Monte Carlo i dans la direction «, les simulations Monte Carlo
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Figure A-2: Profils d’entropie vibrationnelle d’excés et d’enthalpie d’excés pour la struc-
ture C du joint de grains ¥=5 (310) (001) dans le cuivre pur: (a) AS:*™ vs plan p et (b)
AHZ* vs plan p. La détermination du volume d’exceés de l'interface est réalisée a T'=0
K en optimisant la translation rigide perpendiculaire au plan du joint de grains (A) ou
la taille globale de la boite de simulation le long de la direction = (57). Pour p=0, le site
de type 0 (resp. 0') est représenté en symboles pleins (resp. vides). AS: est calculée a
T=600 K dans ’approximation harmonique par la méthode de récursion.

182



donnent alors acces a:
(U)o = ((B2)") = (R)". (A.17)
En développant cette expression, on obtient :

(Un) o = (tn), + 200 - £8) = (i) - (9] + (1)) — (t)°. (A.18)

Ainsi, si amplitude des translations rigides est constante, tous les termes qui font
intervenir ¢ s’annulent deux a deux. Ce n’est pas le cas de nos simulations et le calcul

exact des déplacements quadratiques moyens est donc:

(up)o = (Un)o = 2[lr - 48) — (i) - (4] — (1)) + (1) (A.19)
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Annexe B

Histoire de potentiel chimique

La ségrégation interfaciale est un phénomene caractérisé par un enrichissement local en un
des constituants d’un alliage A;_.B., ¢ étant la concentration en élément B. Son étude im-
plique alors de suivre ’évolution de la concentration dans la zone proche de 'interface re-
lativement a celle du volume. Les simulations Monte Carlo réalisées dans I’ensemble grand
canonique réduit (ou pseudo-grand canonique) conviennent trés bien a ce type d’étude,
la caractéristique essentielle de cet ensemble étant de permettre d’équilibrer ces concent-
rations par 'intermédiaire de la différence de potentiel chimique Au=pz-11 4. Cependant,
pour les alliages a forte tendance a la démixtion en volume (comme le systéeme Cu-Ag),
une concentration importante & 'interface est généralement obtenue, la concentration vo-
lumique restant treés faible. Ainsi, pour un méme Ay, ’équilibre des concentrations est
beaucoup plus rapidement atteint dans la région proche de l'interface que dans celle du
volume. De plus, ces faibles concentrations volumiques sont difficiles & évaluer avec préci-
sion par simulations Monte Carlo. Pour illustrer ceci, nous allons prendre un exemple: on
considére une boite de 10000 atomes dans laquelle on désire équilibrer une concentration
=107 en B. Or, la présence d'un seul atome B dans cette boite donne c=1.10"%. Ceci
signifie que, pour équilibrer la zone de volume & la concentration désirée, cet événement
ne doit se produire qu'une seule fois tous les 10*> macropas. Ces simulations conduisent
donc a des temps de calcul trés importants pour obtenir une précision acceptable. Rappe-
lons que, dans le cas des alliages & forte tendance a la démixtion, le probléme de ces
faibles concentrations volumiques est rencontré deés qu’on réalise des études a tempéra-
ture ambiante ou dans la limite diluée de 'alliage. L’idée est alors d’obtenir une relation

analytique c=f (Apu), qui sera surtout utile dans la limite diluée.
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Si 'on se place dans cette limite, 'approximation de champ moyen doit alors étre
exacte, du moins dans le formalisme sur réseau. Cependant, lorsque la différence de taille
entre les rayons atomiques des constituants de I’alliage est importante, on peut s’attendre a

ce que le role des relaxations (présentes dans les simulations Monte Carlo) soit important.

B.1 Qu’est-ce que le potentiel chimique?

Dans une approche sur réseau rigide, ’expression de 1’énergie libre dans ’approximation

de champ moyen s’écrit :

Ny N4Np

N
2: tot AA B+ ,BB

Ny Ng
+kgT INN\In| ——— | + NgIn [ ————
b { 4 (NA+NB> P (NA+NB>}

ot Ny (resp. Np) est la quantité de A (resp. B) avec Ny+Np=N, nombre total d’atomes
du systéme et Zi' est le nombre total de R-itmes voisins; Vrp=3(V44+VEE-2VE5).
Par définition des potentiels chimiques p;=(0F /ON;)n, ., on en déduit I'expression de la

différence de potentiel chimique sur réseau rigide dans I’approximation de champ moyen:

Ztot N2 - N2 NB
Apigyy = {_R VBB _ A4y _ ZtotMvR} + kpTIn =2, (B.2)

Partant de cette expression et en posant c=Ng/(N4+Np), concentration en B de

’alliage, on a:

Ztot c
ANTIY: :Z {TR (VEP — V) — (1 = 2¢) thVR} + kT In s (B.3)
R

Si on identifie le terme Y Z%'V} /2 a Dénergie de cohésion de ’élément 4, on obtient :
R

Cc

Apiors = ELy, — Efy, — (1 —2¢) Z ZF'Vr+ kT In —

c
R

(B.4)

On peut alors comparer les Ay obtenus par simulations Monte Carlo a ceux obtenus
en champ moyen dans l’approche sur réseau a une concentration donnée située dans la

solution solide Cu(Ag) (tableau B.1).
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c 2,5.10° 4,6.10°% 1,0.10™°

N 0,25 0,28 0,32
T=600 K Ay 0,35 0,40 0,45
A(Ap) 0,10 0,12 0,13

c 3,7107% 6,9.100* 1,5.10°3

INTEIY: 0,31 0,35 0,41
T=900 K Ay 0,35 0,40 0,45
A(Ap) 0,04 0,05 0,04

Tableau B.1: Comparaison entre les potentiels chimiques obtenus par simulations Monte
Carlo, Apyse, et dans 'approche sur réseau, Apeqp,, pour une méme concentration vo-
lumique & deux températures différentes. A (Ap)=Apyo-Apey- Toutes ces valeurs sont
exprimées en eV.

On s’aperqoit alors qu’il existe un décalage en potentiel chimique A (Ap) entre les deux
méthodes employées. Ce décalage s’avére pratiquement indépendant de la concentration

volumique (dans la limite diluée), mais semble légérement dépendre de la température.

B.2 D’ou provient le décalage entre approche sur ré-
seau rigide et simulations Monte Carlo avec dé-

placements ?

Pour répondre a cette question, commencons par montrer que la différence de poten-
tiel chimique calculée dans la limite infiniment diluée, Ay, en relaxant le systéme a
T=0 K, est égale au bilan d’énergie entre un systéme initialement pur en élément A
(Einitiar) €t un systéme contenant un soluté B (Efn.). En ne considérant que les énergies

de liaisons perturbées par 1’échange A—B (soit le site lui-méme et ses voisins), on a:

Es. —Z {ﬁVAB =+ ﬁ [VAB 4 (Ztot _ 1) VAA}} (B 5)
final — 9 R 5 R R R .
R
B —Z {Z}{OtVAA + @ (ZtothA)} (B 6)
initial — 9 R 9 R VR . .
R

On en déduit le bilan d’énergie, AE:

AE = Efinat — Emivia =Y _, {215 (Vi = Vi) } . (B.7)
R
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On montre alors simplement que ce bilan d’énergie correspond bien a Ay en négli-
geant les termes dépendant de c et T' dans ’équation (B.3). Cependant, dans ’approche sur
réseau rigide, on ne connait que linteraction de paire effective d’alliage
V=2 (V44 +VEB-2VEE) dérivée du potentiel interatomique. Afin de pouvoir comparer

les valeurs obtenues par ces deux approches on utilise donc:

Ztot
Brios =3 {2 (Vi i)} =S { B v - i) -z (B)
R R

en identifiant de nouveau Y Z¥'VY /2 a 'énergie de cohésion de I’élément i & son pa-
R

rametre de réseau. Les résultats sont présentés dans le tableau (B.2).

Cu(Ag) Ag(Cu)
Ny, 091 -0,30
Apoe 1,10 -0,09
A(Ap) 019 021

Tableau B.2: Comparaison entre les potentiels chimiques obtenus par dynamique molécu-
laire trempée & T=0 K, Ay, et dans 'approche sur réseau, Apq,,, toujours & T=0 K.
A (Ap)=Apgr-Apeys- Toutes ces valeurs sont exprimées en eV.

Meéme dans la limite infiniment diluée & température nulle, il existe un décalage de
potentiel chimique entre les deux méthodes! En fait, ce décalage provient essentiellement
du fait que VPP a été évaluée au parametre de B dans 1'équation (B.8), alors que le
formalisme sur réseau rigide devrait faire appel a un VPP au paramétre de A.

Remarquons alors que l'intervention de ce méme terme V2, soit au parameétre du
réseau de B, soit a celui de A, est a I'origine de I’écart observé entre I’enthalpie de mise en
solution et -y Z¥'Vg. Pour montrer cela, rappelons la définition de I’enthalpie de mise

R
en solution, AH g, :

AHgs = AE — (EE, — E4)) (B.9)

c coh

ott AE est le bilan d’énergie défini précédemment (équation B.7) et E4, (resp. EB,) est
I'énergie de cohésion de I’élément A (resp. B) a son parameétre de réseau. Sur réseau rigide,
en remplagant les termes de I’équation (B.9) par leurs expressions faisant intervenir les
Véj , on obtient :

AHys ==Y Z'Vh. (B.10)
R
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En fait, d’apres les équations (B.8) et (B.9),
AHyis = AE= Y Z18Vr — Apigys. (B.11)
R
On en déduit donc:

A (Ap) = Apge — Apionr = AHais+ Z Z§' Vi, (B.12)
R

ce qui est bien vérifié dans le tableau suivant (toutes les grandeurs sont exprimées en

eV):

AHdis Z Z%OtVR AHdis—f— Z Z}:?OtVR A (A,LL)
R R

Cu(Ag) 055  -0,37 0,18 0,19
Ag(Cu) 046  -0,25 0,22 0,21

La valeur du décalage A (Ap) peut ainsi étre évaluée lorsque ¢ et T' tendent vers 0.
Plus généralement, a température finie, il faut tenir compte de ’éventuelle variation des
grandeurs énergétiques avec la température et introduire la contribution de I’entropie

vibrationnelle de mise en solution, ASy;,. Ainsi, 'équation (B.12) devient:
A (Ap) = AHgo (T)+ > Z¥'Vi (T) = TASu (B.13)
R

Afin d’évaluer cette influence de la température, nous avons calculé les différentes contri-

butions pour la solution solide Cu(Ag) a T=600 K:

e par simulations Monte Carlo nous avons vérifié que ’enthalpie de mise en solution
de 'argent dans le cuivre et les interactions de paire effectives ne varient pas de

facon cruciale avec la température. Nous conserverons donc les valeurs obtenues a

T=0 K.

e L’entropie vibrationnelle de mise en solution de 'argent dans le cuivre a été évaluée
dans 'approximation quasi-harmonique inhomogeéne et sa valeur est: ASy,=1,13

kp.

En utilisant (B.13), on obtient alors A (Ap)=0,12 eV, résultat en parfait accord avec

I’évaluation obtenue par le diagramme de phases volumique (¢f tableau B.1).
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B.3 Morale de I’histoire

Dans les milieux dilués, alors que sur réseau rigide Apy,(c, T)=Apcp(c, T), la prise en
compte des relaxations conduit &, Apy,e(c, T)=Apecy (¢, T)+A(T), Pexpression de A(T)
étant donnée par (B.13). On a alors Apeys(c, T)=Apye(e, T)-A(T), ce qui permet de
comparer les isothermes de ségrégation obtenues par simulations Monte Carlo et par le
T.B.S.M.A. - .M. dans la limite trés diluée de lalliage, i.e. pour des valeurs de concent-
ration volumique difficilement accessibles avec une bonne précision par les simulations

Monte Carlo.
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Annexe C

Modeéle sur réseau rigide et

surstructure

L’objectif de cette annexe est de montrer comment obtenir une expression plus générale
des isothermes de ségrégation de maniére a pouvoir intégrer la formation d’une surstruc-
ture, phénomene caractérisé par un changement de I’environnement cristallographique et
une variation du nombre de sites du plan de surface par rapport & un plan de volume.
Par ailleurs, les grandeurs énergétiques du modeéle sont modifiées avec 'apparition d’une
surstructure et certaines corrections doivent étre apportées a leurs évaluations directes

pour se ramener au cas usuel de la limite infiniment diluée.

C.1 Prise en compte de la surstructure dans les iso-

thermes de ségrégation

Partant de 'Hamiltonien d’Ising effectif appliqué & un alliage A; B,

HY ({pa}) = Hy" '+ ) " pa (hiff +h— Vnm> + ) pupmVam (C.1)

m#n n,m#n

ol Hgf T est I’énergie interne du milieu désordonné pris comme référence, p,=pZ=1-p2 est

le facteur d’occupation du site n,

nm

B = b= hl e Y (VAR - VA, (©2)

m#n
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Vim = = (Vi + V25— 2v17) (C.3)

[\D|’—‘

et he caractérise l'effet de taille da & la différence de taille entre les deux constituants,

I’énergie interne de I’alliage, aprés traitement de I’Hamiltonien en champ moyen, s’écrit :

p'=4+q
<Heff ({Cp})> — Hgff_'_ Z N,c, (h;ff + h;l— Z Z Z%pﬂi Vg:ﬂﬂ?) (0_4)

p R p'=—q

p'=+q
+ Z {Z Z Zp7p+p Vp7p+p (NpCpCprp + Np+p’cpcp+p’)} :

p p'=—

N, est le nombre d’atomes du plan p, ¢, est la concentration en B du plan p, Z%” '

p+p’

est le nombre de R-iémes voisins entre les plans p et p+p/, et V3 est 'interaction de

paire effective entre R-iémes voisins, 'un étant situé dans le plan p et ’autre dans le plan

/

ptp.

L’entropie de configuration en champ moyen sur réseau rigide est donnée par :

S =ks Z In (NA'NB'> (C.5)

ol NpA (resp. N?) est le nombre d’atomes A (resp. B) du plan p. En utilisant 1’approxi-
mation de Stirling N!=(N/e)¥v/27 N, on obtient :

S=—kp ) [NAln (]]\\:) + NP n (%f)] (C.6)

p

soit

S=-kp Y N[(1—c)In(l—cp)+clng). (C.7)

p

La minimisation de I'énergie libre (dans I’ensemble grand canonique avec Apu=jpig-pi 4)

F=(HY ({c})) = TS— 3" Ny [pa + cpApd (€8)

p

par rapport aux ¢, conduit alors au systéeme d’équations suivant :

X, se
& c P _AHp 9
l—c, <1 - c) P < kgT )’ (€-9)

191




ol Xp=Nyotuem/Np, Nyotume ¢tant le nombre d’atomes d’un plan de volume, et AH;eg est

désormais donnée par:

AH€9 — AHimpureté
p p

2

R

, (C.10)

Z (Z%pﬂ)’ Vlg’pﬂ)’ (14 Xpp) CpH”) - QZ?VRXPC

P

o Xppy=Npiy [Ny et

AH;mpur@té = <h;§ff - Xphzgl];me> + (h;l - Xphzlolume> + Z VR (XPZ}:%Ot_ Z Z%erpI) :
R P
(C.11)

Par analogie avec le cas usuel sans surstructure (X,=1 Vp), on identifie la premiére
différence intervenant dans AH;mp“’"eté au terme d’exces de site, Ahf,“e, la deuxiéme au
terme d’effet de taille, AhL®" et la troisieme au terme d’effet d’alliage, AhS"™“¢. Rappe-
lons que pour ce dernier terme, nous préférons ne pas prendre en compte la variation des
| S " par rapport a leurs valeurs de volume Vi (¢f chapitre 2, §2.1.3). L'effet de taille
est évalué, dans la limite infiniment diluée, en réalisant le bilan énergétique, en dynamique
moléculaire trempée & T'=0 K, entre un systeme contenant un atome de soluté, initiale-
ment dans le volume puis situé sur un site de la surstructure. Dans ce calcul, le soluté ne
se différencie de la matrice que par la taille de son rayon atomique. Le résultat de cette

décomposition est discuté au chapitre 4 (§4.2.2).

C.2 Détermination des grandeurs thermodynamiques

La prise en compte d’une surstructure dans le T.B.S.M.A. - .M. nécessite d’évaluer a
nouveau les grandeurs énergétiques qui interviennent dans ce formalisme. Cependant, la
saturation en argent du plan de surface modifie la définition de certaines de ces quantités
par rapport au cas usuel sans surstructure. Nous nous proposons donc, dans ce paragraphe,
de préciser les corrections a apporter au calcul direct des enthalpies de ségrégation et les
modifications de définition de certaines interactions de paire effectives, en présence de

surstructure.
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C.2.1 Enthalpies de ségrégation

Dans la limite infiniment diluée (i.e. ¢, — 0 Vp), Uenthalpie de ségrégation, AH 7, est st-
rictement égale a ’enthalpie d’impureté, AH;mp“mé, elle-méme reliée au bilan énergétique
d’un systéme contenant initialement un atome de soluté en volume puis placé sur le plan
P (Ap+Bua —Aua+B,), les positions atomiques étant relaxées en dynamique moléculaire
trempée a T=0 K. Inversement, en présence de surstructure (i.e. cg — 1, ¢, — 0 Vp#0),
I’enthalpie de ségrégation obtenue apres relaxation en dynamique moléculaire trempée
a T=0 K, AH™" ™ pest plus strictement égale a AH]""¢ en raison des termes

p,calc

intervenant dans AH™e %o (cf équation 2.27) facteurs de ¢y (=1), soit

AHET (cg — 1) = AH™"™ (cg — 0) +2 Y Z5°VE°. (C.12)
R

Pour se ramener au cas de la limite infiniment diluée usuelle (i.e. avec ¢y — 0), il est

donc nécessaire de corriger les valeurs des enthalpies de ségrégation obtenues en dynamique

moléculaire trempée & T=0 K en leur soustrayant le terme 25~ Z%°VE? avant de procéder

a I’étude des forces motrices. La méme correction doit étre gppliquée au calcul direct de

Ah;ai”e apres avoir évalué les interactions de paire effectives V£’0 dans le systéeme A;_ A%,

ou A* représente 1’élément A avec le rayon atomique de B.

impureté
HO,calc

Enfin, lorsqu’on détermine A en réalisant 1’échange Ag+B,, —A,q+Bo, la
valeur obtenue est reliée a la décomposition de la limite infiniment diluée (¢, — 0 Vp),
.. &

Ahgite(z hgff _ heff )_|_ Ahéaille(: hgl _ hel

volume volume)

o , C.13
AR V(2 T 23], 1
R p'

Si la variation de ’environnement cristallographique est bien prise en compte dans ce
calcul (variation des énergies d’exceés de site et des nombres de coordination), il n’en est
pas de méme pour celle concernant le nombre de sites du plan de surface par rapport
a celui du volume. En effet, nous avons vu, au paragraphe précédent, qu’en présence de
surstructure la décomposition est modifiée et fait intervenir le rapport du nombre de sites
d’un plan de volume et de celui du plan de surface, X, i.e.

Ahgite(= T — Xoh® ) 4 ARteilte(= pet — Xohel

volume volume)

o , C.14
AR Vi XoZig— 5 257, .
R P
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Lorsqu’on désire comparer les enthalpies de ségrégation obtenues par les simulations
Monte Carlo, correspondant a (C.10), et celles tirées du calcul direct par dynamique
moléculaire trempée, il est donc nécessaire de corriger cette derniére en lui retranchant
les termes qui ne tiennent pas compte de X et en lui ajoutant ceux modifiés par la prise

en compte compléte de la surstructure. Le terme correctif est donc égal &

(1 - XO) (hz]ocl];me volume Z VRZtDt) (015)

En pratique, nous prendrons

Ryt ime = Mootume — Nootume + % Z Vi) = ES, — Ely, (C.16)
R
ott B4, (resp. EB,) est I'énergie de cohésion du métal A (resp. B) et
Rootume = Nootume — Mootume: (C.17)
ott K, est D'énergie totale d’un systéme contenant un atome de soluté A* et b2,

est ’énergie totale d’un systéme pur A.

C.2.2 Interactions de paire effectives

Lorsqu’on tient compte de la présence d'une surstructure dans le T.B.S.M.A. - I.M., la
partie de l'isotherme de ségrégation qui nous intéresse est sa branche haute. Mentionnons
qu’alors le plan de surface est quasiment pur en atomes de soluté alors que les autres plans
sont quasiment purs en atomes de la matrice. Ainsi, les interactions de paire effectives,
V}g’p P I, pertinentes pour la détermination de cette branche, sont obtenues a partir de
I'interaction de deux atomes de la matrice dans le plan de surface reconstruit pour Vlg’o,
et a partir de I'interaction entre un atome de la matrice dans le plan de surface et un atome
de soluté dans les plans sous-jacents pour Vlg’q, avec q#0. Pour les plans sous-jacents, on
considére les interactions entre atomes de soluté. Ces interactions de paire effectives sont

PP entre les états initiaux (les deux

évaluées en calculant les bilans énergétiques, AHY,
atomes considérés étant éloignés) et finaux (les deux atomes mentionnés étant alors en
R-iémes voisins dans les plans p et p+p’) du systéme relaxé par dynamique moléculaire

trempée & T=0 K. Notons alors que les interactions de paire effectives inter-plan, V]g’q
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avec ¢#0, ne sont plus reliées a AH%‘]/Q mais a —AH%‘]/Q.
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Annexe D

De la ségrégation en mode ”couche
par couche” aux transitions

multicouches

L’étude de la ségrégation interfaciale au joint de grains ¥=5 (310) (001) et a la surface
(310), détaillée au chapitre 4 (§4.3), met en évidence l’existence d’une transition de phase
multicouche, i.e. affectant plusieurs plans proches de l'interface a la méme concentra-
tion volumique. Par ailleurs, nous avons montré que ce phénomeéne est dii aux couplages
chimiques inter-plan, dont I'extension spatiale est importante en raison de l’orientation
cristallographique peu dense des interfaces considérées. La description de ces transitions
multicouches ne peut donc plus étre réalisée a ’aide d’un modéle monocouche, dans lequel
la ségrégation est supposée localisée dans le seul plan de l'interface. Autrement dit, seuls
les parameétres intra-plan interviennent dans ce type de modéle, ce qui n’est clairement
plus justifié pour les transitions multicouches. Nous nous proposons donc, dans cette an-
nexe, de détailler I'aspect technique de ’extension du modéle monocouche, dont nous
rappellerons les grandes lignes dans le premier paragraphe (§D.1), & un modele bicouche,

présenté par la suite (§D.2).
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D.1 La ségrégation interfaciale en mode ”couche par
couche”

Afin d’illustrer les propos de ce paragraphe, nous allons considérer les isothermes de
ségrégation pour la surface (001) dans la solution solide Cu(Ag) en utilisant 1’approche
"classique” du T.B.S.M.A. - .M., i.e. sans tenir compte de 'existence de la surstructure
¢ (10 x 2). Ceci permet d’éliminer les effets liés & la surstructure du plan de surface et

ainsi de ne considérer que l'influence de 'orientation cristallographique de I'interface.

D.1.1 Isothermes de ségrégation pour la surface (001)

Nous présentons sur la figure (D-1) les isothermes de ségrégation du plan de surface
et des trois premiers plans sous-jacents & T=900 K, T'=600 K et T=300 K. Dans le
premier cas (figure D-1a), ¢y augmente de fagon continue jusqu’a atteindre une valeur
trés proche de 1, alors que la courbe représentative de ¢; présente une boucle de Van der
Waals, indiquant I'existence d’une transition de phase du premier ordre sur ce plan. Cette

” observée dans la

transition est responsable de la petite ”transition d’accompagnemen
partie haute de I'isotherme cy=f (¢) et de celle, encore plus faible, pour cs et c3, qui est
pratiquement indiscernable sur la figure. Cette ”transition d’accompagnement” est trés
similaire & celles observées pour la surface (310) et le joint de grains ¥=5 (310) (001).

Pour des concentrations volumiques plus grandes, des transitions de phase du premier

ordre affectent successivement ¢y et c3, juste avant la limite de solubilité volumique c,,.

Lorsque la température diminue, les isothermes des différents plans sont décalées vers
des concentrations volumiques plus faibles, de méme que la limite de solubilité de volume.
On peut remarquer que la largeur des boucles de Van der Waals augmente (en échelle
logarithmique) lorsque la température diminue. En conséquence, la partie basse de 'iso-
therme c3=f (c) dépasse la limite de solubilité volumique & T=600 K et T=300 K sans

toutefois atteindre la limite de décomposition spinodale (tableau D.1), ¢,p;, donnée par:
k’BT == _QCspi (1 — Cspi) Z thVR. (D].)
R

Un comportement similaire est observé pour l'isotherme co=f (¢) & T=300 K. Cepen-

dant, cette remarque concerne uniquement la partie métastable des isothermes, la transi-

197



UC)_
-2
o
(&]
10°°
o
(&]
s
10710 10™ 10® 10° 107 10° 10°

C

Figure D-1: Isothermes de ségrégation obtenues par le T.B.S.M.A. - .M. a T=900 K (a),
T=600 K (b) et 7=300 K (c), pour la surface (001). Les limites de solubilité¢ a chaque
température sont représentées par un trait continu.
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tion de phase sur ces plans intervenant avant c,.

T 300 K 600 K 900 K
ca 501077 7,1.10* 85107
Copi 0,036 0,076 0,12

Tableau D.1: Limites de solubilité, c,, et limites de décomposition spinodale, c,;, obtenues
dans I'approche T.B.S.M.A. - .M. en fonction de la température.

D.1.2 Analyse par le modéle monocouche

Comme les résultats obtenus pour la surface (001) sont trés similaires a ceux précédems-
ment décrits pour la surface dense (111) [T'S91] - [SLT95], nous allons seulement résumer
brievement les points essentiels de I'analyse. Partant de I'isotherme de ségrégation pour
le plan de surface, dans laquelle nous pouvons négliger I’entropie vibrationnelle de ségré-

gation, on a:

¢ c A HémpuTeté +A Hénteraction
= — D.2
l—¢ 1-c exp kgT (D-2)
avec
p'=2
AH(i)nteraction —9 Z (Z Z%P V]%p Cp — Z}:%OtVRC> , (D3)
R p’'=0

AH™" gtant Penthalpie de ségrégation évaluée dans la limite infiniment diluée.

N A 1 2 4 i té
Le modele monocouche peut étre utilisé dans le cas présent car [AHy ™| est beau-

coup plus grande que les enthalpies de ségrégation pour les autres plans (au moins dans la
limite infiniment diluée, ¢f tableau 4.2). De plus, les solubilités étant trés faibles dans le
systeme Cu-Ag, nous considérons uniquement le cas trés dilué: c<1. Ainsi, I'isotherme
du plan de surface est découplée des isothermes des autres plans en posant: ¢,=0 Vp>0,

dans I’équation (D.3). Ceci conduit & I'isotherme classique de Fowler-Guggenheim :
. AHémpureté 42 %: Z%OVI%OCO

= - . D4
cexp T (D.4)

1—60

Il existe ainsi une température critique, 7, en-dega de laquelle une transition de phase

du premier ordre apparait, caractérisée par une boucle de Van der Waals symétrique par

199



rapport & ¢g=0,5 (voir figure D-1c). T2 est alors définie telle que (dc/dcg)ey—0,5=0, soit :

> Zpve’
o=t (D.5)

La valeur de T? obtenue pour la surface (001) est 580 K, en trés bon accord avec les
résultats présentés sur la figure (D-1). Ceci explique ainsi pourquoi l'isotherme tracée a
T=600 K (figure D-1b), i.e. pratiquement & la température critique de transition, semble
verticale lorsque cy passe de la partie basse a la partie haute de ’isotherme. La concent-
ration volumique critique, ¢ . a laquelle la transition de phase s’effectue sur le plan de

surface, est donnée par:

AHémpureté+ Z Z%Ovlg,o
0 s (T) = c(co =0,5) = exp A

Ctrans

— (D.6)

et peut aussi étre exprimée en fonction de la limite de solubilité ¢, (T") (¢f équation 2.50) :

AHémpureté+ Z (Z%OV}%O . Z%)tVR)
R

rans (T) = ca (T) exp

Ctrans

T (D.7)

L’équation (D.7) impose alors la condition : AH™"**43° (Z%OVIQ’O—Z}?VR) <0, pour

R
que la transition se place a une concentration volumique située dans le domaine de la
solution solide. De plus, cela indique que plus la température est basse, plus ¢ /cq

diminue, comme on peut le voir sur la figure (D-1).

Considérons désormais les isothermes pour les plans sous-jacents successifs. Le cou-
plage existant entre le plan de surface et les autres entraine une augmentation (en valeur
absolue) de I'enthalpie de ségrégation sur le plan p de 2> Z%p Vlg’p lorsque la partie haute
de I'isotherme du plan de surface est atteinte (i.e., 101‘8(211?6 ¢op — 1). Ce terme est significa-
tif uniquement pour le premier plan sous-jacent et vaut -400 meV. Le modéle monocouche
peut alors étre appliqué a c; avec les conditions limites: cp=1 et ¢,=0 Vp>1, conduisant

a une nouvelle expression de I'isotherme de ségrégation pour le plan 1:

R

= — ) D.
cexp T (D-8)

1

1—61
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De méme que pour le plan de surface, cette isotherme conduit & l'existence d’une
température critique de transition T)=-)_ 211%,1‘/;,1 /2kp=1160 K, Paugmentation de 7!
par rapport & T2 (=580 K) étant reliée aRla variation des interactions de paire effectives
intra-plan VE* entre p=0 et p=1 (c¢f tableau 4.9). La concentration volumique critique

de transition est alors donnée par:

AH;’mpureté_i_ Z (QZ%IVJ%I + Z]lz,lvé,l . Z%OtVR)
tans (T) = co (T) exp r - (DY)

C
t
rans ]{?BT

Le méme argument peut étre appliqué pour les plans p successifs tant que 'isotherme
d’équilibre (D.2) du plan p différe de celle générique du volume, soit par Iexistence d’une
enthalpie de ségrégation d’impureté non nulle, soit par une variation des interactions de
paire effectives VA7 ". On obtient ainsi :

p:PY /PP

et

cfrans (T) = ¢ (CP = 07 5) (Dll)

. 7 p’:p 7 7
AH;mpurete+ Z (2 Z ZZ—P ,PVIQ—P P + Z%Pv}gm . Z%OtVR>

R p'=1

= Cq€Xp

kT

comme expressions générales des température et concentration volumique critique de tran-
sition du plan p.

Les valeurs de T? et de ¢

rans ODteNuUes par ce simple modele monocouche pour les

plans ayant une isotherme d’équilibre différente de celle du volume (i.e. pour p<4) sont
rassemblées dans le tableau (D.2) et sont comparées a celles obtenues par le calcul com-
plet. L’accord est excellent et justifie entiérement ’emploi du modéle monocouche pour
cette surface. En particulier, les séquences TP <T2<T} et ¢, ns<Clrans<Cians SONt bien

reproduites.
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Tcp (K) Cf’rans(goo K) CfTanS(GOO K) CfTanS(SOO K)

p=0 580 (580) - - 1,7.10~1
) () (1,8.1071)

p=1 1160 (1500)  3,9.107* 7,7.107° 5,9.1071
(4,1.107%) (7,9.1079) (6,1.1011)

p=2 998 (1100) 4,2.1073 2,7.1074 7,6.10°8

(4,1.107%)  (2,8.10™%)  (7,3.107%)

Tableau D.2: TP et ..,,(T) & T=900 K, 600 K et 300 K pour p<.3 pour la surface (001)

obtenues dans le modéle monocouche et par le calcul numérique complet (valeurs entre
parentheses).

L’étude des isothermes de ségrégation a la surface (001) dans la solution solide Cu(Ag)
met donc en évidence une série de transitions ”couche par couche”. Ce résultat, en accord
avec d’autres travaux concernant la méme orientation ou la surface (111) [T'S91] - [SLT95]
pour la solution solide Cu(Ag), montre qu’il n’existe pas de transition multicouche pour les
orientations cristallographiques relativement denses. Ceci peut s’expliquer de la maniére
suivante: d’une part, la convergence des grandeurs intervenant dans les équations du
T.B.S.M.A. - LM. (AH, Zﬁ’pﬂ’/ et Vg’“p’) vers leur valeur de volume est plus rapide
que dans le cas des orientations cristallographiques ouvertes et d’autre part, ’extension
spatiale des couplages inter-plan est beaucoup plus faible, 3 plans pour Iorientation (001)
et 6 plans pour 'orientation (310). Dans ce dernier cas, nous avons vu que l’existence
d’une transition multicouche est liée aux couplages inter-plan, ce que ne prend pas en
compte le modéle monocouche. L’objet du paragraphe suivant est donc de développer un
modele bicouche en montrant comment il permet de dépasser les limitations du modéle

monocouche.

D.2 Du modéle monocouche au modéle bicouche

L’objectif principal de ces travaux est d’obtenir, dans le cadre des transitions multi-
couches, un modeéle permettant d’aboutir & des expressions analytiques des température
et concentration volumique critiques de transition lorsque le caractére multicouche est
clairement dti aux couplages inter-plan tout en minimisant le nombre d’approximations
effectuées. Dans ces conditions, seul le développement d’un modeéle bicouche est possible,
la prise en compte d'un nombre d’isothermes supérieur & deux aboutissant & des expres-

sions analytiques uniquement dans des cas trés particuliers. Le modeéle bicouche est donc
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construit a 'aide des deux équations suivantes:

x t A+ Bx+Cy
= exp| ———=
Y t A +C'x+ By :
1—y 1-¢F kpT

ol = et y jouent le role des concentrations des plans p et ¢ affectés par la transition
bicouche, t représente la concentration volumique et les parameétres intervenant dans les

exponentielles sont définis par :

p' <Min(p,q)

A= AH;’)mpureté + 9 %: ( 20: Z%JJVII%J 7P> ,

. ) q'<Min(p,q) , ,
A/ — AH;mpurete + 2 ER: 20: Z;]%»QVI% q ,

B=2Y ZBFPVEY, B =23 ZLIVE,
R R

C=2 % ZpivEt ¢ =2 % ZEPVIP, (D.13)
soit C=C"!
En complete analogie avec le modéle monocouche précédent, nous cherchons les points

singuliers des isothermes couplées et la température critique de transition bicouche, T,

si elle existe. Ceci consiste & déterminer les couples (zo,y0) tels que

IR
L/ (20,0) Y7 (z0,90)

et
2 2
(%) = (%) =0, (D.15)
L%/ (20,y0) Y7 (@o.y0)
soit
1 B 1 B’ cC’
- ' + = : D.16
LO (1 — o) kBTl L/o (1= o) kBTl (kpT)? (D-16)
et
1 2 1 B 132
2y — 1 +
( i ) LJO (1 — ?JO):| |:$0 (1 - l’o) k)BT:| B C
3 ) 5> — ~\/ ~/ (D]_?)
1 B %7 1 C’
Yo (1 —yo) kBT i) (]_ —1‘0>
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D’autre part, les couples (z,y0) doivent se situer sur les isothermes, d’ou:

xo I —yo A-A+(B-C)ao+ (C—B)y
I—20 o ksT

(D.18)

Les équations (D.16), (D.17) et (D.18) permettent alors de trouver les points définis par
les relations (D.14) et (D.15). Cependant la résolution de ce systéme demeure numérique
et ne permet donc pas d’obtenir les expressions analytiques recherchées.

Pour aller plus loin, nous supposons que le point d’inflexion des isothermes a la tempé-
rature critique de transition bicouche correspond au couple (z9=1/2,y,=1/2), par analogie

avec le modeéle monocouche. Ainsi, la relation (D.17) est vérifiée et I’égalité (D.16) devient

B. B’ c.C’
4+ A4+ —= | = <. D.19
( @T) ( kBT) (ksT)? (D19

On obtient ainsi

B.+ Bl — \/ (B. — B.)* +4C.C"

Tbc - _
¢ 8kp

(D.20)

comme expression de la température critique de transition bicouche. Lorsque les couplages
inter-plan sont nuls (i.e. C=C"=0), on retrouve alors l'expression de la température cri-

tique de transition du modéle monocouche, 1i.e.

M _ vapvpvp _ quqquq
s,y Mo (R AR A

T,
4 2

La formule (D.20) montre alors que la température critique du modele bicouche, i.e.
en cas de couplage entre les plans p et ¢ donné par les quantités C' (C”), est supérieure a
la température critique du modeéle monocouche.

Cependant, Pexpression de T est soumise & la contrainte de I'égalité (D.18) qui
devient, lorsqu’on considére le couple (xo=1/2,y0=1/2):
B+C B '+’

A+ : (D.21)

A
T 2

(D.21) représente ainsi une condition pour que les isothermes des plans p et g soient

proches I'une de I'autre et puissent faire ’objet d’une transition bicouche.
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Une valeur approchée de la concentration volumique critique de transition, t., est alors

donnée par :

1 B+C 1 , B +C

Si ces résultats sont obtenus avec ’hypothése xo=yo=1/2, et donc correspondent au

cas ol les isothermes sont trés voisines 'une de I'autre, on peut se demander comment on
passe d’une situation de transition de phase monocouche a celle d'une transition bicouche.
Pour cela, considérons le cas xy=1/2 et yo=¢ (e<<1/2) correspondant & une transition
affectant principalement le plan p, I'isotherme du plan ¢ étant encore dans sa partie basse.
Cette situation est rencontrée lorsque:
Cf/

B
A+ =< A+ —.
+2<< +2

(D.16) conduit alors a

kT, = —

B—\/BQ+16CC’5__ §+CC’€
8 - 4 B ’

au premier ordre en €, avec

o L) (3) oo

kgT, ’

donc positif. (D.23) montre alors:

e qu’en l'absence de couplage, on retrouve kpT,=-B/4, la température critique du

modele monocouche ;

e que kpT.=kpT.(¢=0)-CC’e/B avec £>0, donc que T, est toujours supérieure a la
valeur prédite par le modéle monocouche en présence de couplage & tendance homoa-
tomique (<0). Ceci est bien vérifié lorsqu’on compare la valeur exacte (qui prend en
compte tous les couplages) de la valeur issue du modéle monocouche dans le tableau

(D.2) ou du modele bicouche dans le tableau (4.15).

De plus, (D.23) permet de montrer le lien entre la proximité des isothermes (qui se
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refléte par une valeur croissante de ¢) et augmentation de T, par rapport au modéle
monocouche.

Dans le cas symétrique zo=1/2 et yo=1-¢ (1/2<<e<1), correspondant a une transition
affectant principalement le plan p, 'isotherme du plan g étant déja dans sa partie haute,

(D.23) reste valable, avec cette fois-ci, la condition:

!

B C
A+5+C>>A’+B’+7

B !
<A+5+C> - <A/+B/+%>
€=exp |— T . (D.24)

Regardons enfin ce qui se passe au voisinage du cas initialement étudié, qui correspon-
dait & la proximité maximum des isothermes (zo=yo=1/2). Pour cela, posons zy=1/2 et

yo=1/24¢ (-1/2<e<1/2). Cette situation est rencontrée lorsque

B B/ !
A By BEC
2 2
On obtient
B- B
kgT, = kgT, (s — 0) |1 —2¢° +1]1, (D.25)

V(B - B) +4cC

et il est alors intéressant de remarquer que T, (¢)<T, (¢ — 0), quel que soit le signe de ¢.
Ainsi, la température critique maximum est obtenue pour des isothermes les plus proches
possible 'une de autre, i.e. vérifiant z0=yo=1/2 ou encore strictement la condition
B+C B '+’

A+

A
T >
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