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Introduction générale

La déformation plastique des matériaux cristallins est souvent liée a la mobilité des
dislocations. Dans les matériaux fragiles, cette mobilité est réduite du fait de la nature du
matériau, ou bien d’une trop grande densité de défauts en volume empéchant la propaga-
tion des dislocations. Ainsi, 'application d’une contrainte suffisamment forte entraine la
propagation de fissures et la fracture du matériau. C’est principalement le cas des verres,
des céramiques, et aussi des semiconducteurs dans les conditions usuelles. Au contraire,
la ductilité est préservée tant que les dislocations ont une bonne mobilité ; le matériau se
déforme alors en conservant 'unité de sa structure. C’est le cas de la plupart des métaux,
qui sont assez malléables. Les mécanismes impliqués dans la préservation du caractere
ductile des matériaux massifs reposent sur la multiplication de dislocations, lesquelles
permettent de relaxer la contrainte. Un mécanisme bien connu est celui de Frank-Read
[Hirth et Lothe 1982], par lequel une dislocation épinglée a ses deux extrémités donne

naissance a de nombreuses boucles de dislocations.

Dans les matériaux nanostructurés, les dimensions réduites rendent ’activation de
sources de dislocations bien plus improbable ; souvent le nombre de dislocations préexis-
tantes est aussi tres faible. Leur multiplication n’est donc pas le mécanisme principal a
I’ceuvre lors de la déformation du matériau. La plasticité opere plutot par la formation de

nouvelles dislocations depuis des sites particuliers commes les joints de grains, les fronts
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Introduction générale

de fissure, les précipités, les interfaces, ou encore les défauts de surface (marches, terrasses,
ilots...). Les surfaces présentent un intérét particulier, car elles sont présentes quelles que
soient les dimensions de 1’échantillon choisi. Dans les matériaux possédant une ou plu-
sieurs dimensions nanométriques, elles jouent un réle prépondérant ; leur étude revét ainsi
un caractere général. Des questions d’intérét se posent alors sur les processus physiques a
I'ceuvre (type de défaut sur la surface, mécanisme de formation), et les grandeurs associées

a la nucléation des dislocations (contrainte, température, énergies mises en jeu...).

Des techniques expérimentales permettent d’étudier la formation des dislocations de-
puis des surfaces, et d’accéder a des grandeurs pertinentes. Seulement 1’expérience reste
mal adaptée pour étudier les tout premiers stades de la plasticité a 1’échelle atomique
et avec une résolution temporelle suffisante, d’ou l'idée de se tourner vers des modeles
théoriques. La théorie élastique, qui décrit les dislocations comme des défauts linéaires se
déplagant dans un milieu continu, permet une premiere approche. Cependant elle n’est
plus valide lorsque 'on s’intéresse au coeur des dislocations, ou lorsqu’une dislocation est
tres proche d’une discontinuité comme une surface. Nous verrons que des calculs atomis-

tiques sont nécessaires pour saisir les détails de la nucléation aux plus petites échelles.

Dans cette these, nous cherchons donc a déterminer, par des simulations a 1’échelle
atomique avec des potentiels semi-empiriques, les parametres associés a la nucléation de
dislocations depuis des défauts d’une surface libre dans un métal cubique a faces centrées
sous contrainte. Nous avons choisi I’aluminium comme matériau modele, pour plusieurs
raisons. D’un point de vue fondamental, ce matériau est relativement bien connu, rela-
tivement isotrope, et de structure cubique a faces centrées pour laquelle la physique des
dislocations est également bien connue. Du point de vue technique, les métaux sont décrits
de facon satisfaisante avec des potentiels semi-empiriques. Enfin, les métaux présentent
un intérét du point de vue des applications, puisqu’ils sont massivement utilisés notam-

ment dans l'industrie électronique (Annexe A). Pour toutes ces raisons, ce travail de these

xii



prend l'aluminium comme matériau modele ; cependant des comparaisons avec d’autres

matériaux seront présentées tout au long de ce manuscrit.

Le Chapitre I décrira I’état de ’art sur la problématique de la nucléation, et différentes
études expérimentales et théoriques qui y ont trait ; aussi seront présentées des généralités
sur le mécanisme de nucléation de la premiere dislocation, les différents parametres qui lui
sont associés et les facteurs extérieurs pouvant jouer sur la nucléation, ainsi que 1’évolution
ultérieure du systeéme. Le Chapitre II présentera les méthodes de simulation et d’analyse
que nous avons développées et employées pour investiguer le probléeme donné. Dans le
Chapitre III, différents facteurs pouvant avoir une influence sur le processus de nucléation
seront étudiés. Ainsi les roles respectifs de la température, de I’état de surface, de 1'orien-
tation de la contrainte, seront établis de maniere qualitative. Dans le Chapitre IV, nous
nous attacherons plus particulierement a caractériser de maniere quantitative la barriere
d’énergie associée a la nucléation dans une configuration modele. Enfin, le Chapitre V
donnera des éléments sur la cinétique des dislocations et sur I’évolution du systéme au-

dela du premier événement de nucléation.
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Chapitre I

Etat de lart : la plasticité naissante dans les

nanomatériaux

Dans ce premier Chapitre, nous introduisons les grandeurs et processus associés a la
nucléation de dislocations dans les matériaux a 1’échelle nanométrique, en donnant des
exemples d’études s’étant déja intéressées aux tout premiers stades de la plasticité de
tels matériaux. L’influence de différents facteurs extérieurs, comme la présence de défauts
pré-existants, la température ou la vitesse de déformation, sera également discutée a tra-
vers des exemples expérimentaux et théoriques. Enfin, nous donnerons des éléments sur la
cinétique des dislocations, et les événements plastiques se produisant suite a la nucléation

d’une premiere dislocation.



Chapitre I. Etat de I’art : la plasticité naissante dans les nanomatériaux
I.1 Observations de la plasticité dans les nanomaté-

riaux

La formation de dislocations dans les nanomatériaux peut opérer par différents mé-
canismes, et aboutir & la modification de propriétés macroscopiques. Parmi ces méca-
nismes, on peut citer la nucléation depuis des joints de grains [Yamakov et al. 2001,
Van Swygenhoven et al. 2002, Yamakov et al. 2002], qui meéne au durcissement des mé-
taux a 1’échelle nanométrique [Buehler et al. 2005, Li 2007]. La nucléation en téte de fis-
sure est soupconnée de jouer un grand role dans la transition fragile-ductile des matériaux
[Cleri et al. 1997, Zhou et al. 1997, Bulatov et al. 1998, Scandian et al. 1999, Gally et A. S. Argon 2001,
Zhu et al. 2004]. Dans les couches minces épitaxiées, la contrainte due a la différence
des parametres de maille peut mener a la formation de dislocations depuis les interfaces
[Ernst 1997, Trushin et al. 2002, Spearot et al. 2005], la nucléation et la propagation des

dislocations s’opérant pendant la croissance [Liu et al. 2002].

Dans des nanostructures comme les nanopiliers, la nucléation peut induire la ducti-
lité dans des matériaux qui sont fragiles a I’état massif [Michler et al. 2007] (Fig. 1.1 a
gauche). Dans les nanopiliers la nucléation est supposée se faire plutdt depuis les surfaces
[Zhu et al. 2008]. Les surfaces jouent également un grand role dans la déformation plas-
tique des films minces [Wu et Weatherly 2001, Le Bourhis et al. 2001, Patriarche et al. 2001,
Largeau et al. 2002].

La nucléation depuis des surfaces peut étre étudiée expérimentalement. Par exemple,
les essais de nanoindentation sont une méthode de choix puisqu’elles permettent de former
des dislocations de fagon controlée pres de la surface [Carrasco et al. 2004]. Des techniques
comme la microscopie a force atomique ou bien la microscopie électronique, permettent
ensuite 'analyse des plans de glissement, et des marches et terrasses qui se sont formées

[Tromas et al. 1999, Gaillard et al. 2003, Tromas et al. 2006] (Fig. I.1 a droite).
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Distance (um)

F1G. I.1 — Exemples de propriétés induites par la nucléation de dislocations.

A gauche : observation en microscopie électronique d’un nanopilier d’arsenure de gallium (GaAs),
(a) avant et (b) apres 'application d’une compression uniaxiale. Fragile a I’état massif, le GaAs
présente ici des propriétés ductiles grace a la nucléation et la propagation de dislocations (tiré
de [Michler et al. 2007]).

A droite : observation par microscopie & force atomique de la surface d'un cristal d’oxyde de
magnesium (MgO) apres nanoindentation. Les bras de rosette, formés par I’émergence des plans
de glissement en surface, sont nettement visibles (tiré de [Tromas et al. 1999]).

La nucléation de dislocations depuis des surfaces et interfaces est un processus majeur
impliqué dans la déformation plastique des matériaux sous contrainte a 1’échelle nanomé-

trique. Quels facteurs entrent en jeu lors de cette nucléation ?

I[.2 Les parameétres clés de la nucléation

I[.2.1 La barriere d’énergie et son franchissement

Le processus de nucléation dépend intrinsequement de la compétition entre deux forces
qui agissent sur la dislocation naissante (Fig. 1.2). D’une part, la surface exerce sur la dis-
location une force attractive, appelée force image ﬁi, inversement proportionnelle a la
distance dislocation-surface. Cette force tend a empécher la propagation de la dislocation.
D’autre part, la force due a la contrainte appliquée, dite force de Peach-Koehler Fr=r1b

ou 7 est la contrainte de cisaillement qui s’applique a la dislocation et b son vecteur de
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Energie du systeme

Rayon de la dislocation

F1G. 1.2 — Tllustration de la problématique de la nucléation. A gauche : lorsqu’une demi-boucle
de dislocation se forme depuis une surface ou une interface, elle est soumise a la force liée a
la contrainte F° et & la force image F*. A droite : la compétition entre les deux forces fait
passer le systéme par un maximum d’énergie, lorsque les deux forces s’annulent. Le franchisse-
ment de cette barriere d’énergie se fait par activation thermique. La barriére s’estompe lorsque
la contrainte augmente, jusqu’a une valeur critique dite contrainte athermique ou la barriere
d’énergie s’annule.

Burgers, tend a faire se propager la dislocation et a relaxer la contrainte.

Du fait de la compétition entre force image et force liée a la contrainte, il existe une
position instable pres de la surface; si la dislocation dépasse cette position alors elle est
appelée a se propager sous l'effet de la contrainte ; sinon elle se résorbe en surface. Pour
une demi-boucle de dislocation il existe donc un rayon critique, auquel est associée une
barriere d’énergie ; ces deux parametres définissent le point col de la barriere. La formation
d’un défaut étendu cotite de ’énergie au systéeme pour contrecarrer la force image, tandis

que la propagation de la dislocation relaxe la contrainte et diminue 1’énergie du systeme.

Le franchissement de la barricre d’énergie se fait grace a lagitation thermique. A
0 K la barriére d’énergie demeure infranchissable, aussi petite fit-elle. A mesure que la
température T' augmente, la fréquence v de franchissement de la barriere d’énergie devient

plus grande :

v = Nypexp <_k£T) (L.1)
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F1G. 1.3 — Pour un mécanisme donné, la probabilité de nucléation dépend de la contrainte et de
la température. A température nulle (courbe bleue), le franchissement d’une barriere d’énergie
est impossible aussi petite flit sa valeur, il faut donc atteindre la contrainte athermique oy,
pour que ’événement de nucléation ait lieu. Avec I'aide de la température, la barriere peut étre
franchie; plus la température est élevée (1o > T7 > 0 K) et plus la nucléation devient probable
a faible contrainte.

ou vy est la fréquence d’essai, N le nombre de sites possibles pour la nucléation, et F
I’énergie libre du systeme. Cette fréquence est d’autant plus importante que 1’énergie
d’activation est petite, ou que la température est élevée : le processus de franchissement

de la barriere est thermiquement activé.

Parmi les forces en jeu, la force image ne dépend que de la distance dislocation-surface
(ou du rayon de la demi-boucle de dislocation). Donc pour un mécanisme donné, les pa-
rametres associés a la barriere d’énergie ne dépendent que de la contrainte appliquée o
(Fig. 1.2) : plus la contrainte sera élevée et plus I’énergie d’activation et le rayon critique
deviendront faibles. Pour une contrainte critique o, dite athermique, la barriere s’es-

tompe completement et la nucléation devient inévitable, méme a 0 K.

La fréquence de franchissement de la barriere d’énergie est I'inverse du temps néces-

saire pour qu’une dislocation se forme. Dans leur étude sur les nanopiliers, Zhu et al.
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ont rappelé la relation entre cette fréquence et la "probabilité de survie' f(¢) du matériau
[Zhu et al. 2008], ou probabilité que le matériau reste élastique pendant un temps ¢ donné.
Ici, nous parlerons plutét de probabilité de nucléation par unité de temps ¢, qui peut
étre définie comme P, = 1— f(dt). L'effet de la température est schématisé sur la Fig. 1.3.
A température nulle, cette probabilité P, vaut strictement 0 en-dessous de la contrainte
athermique o,,, et 1 au-dessus. Cette probabilité devient non nulle pour des contraintes
de plus en plus faibles a mesure que T" augmente. Lors d’un essai mécanique, on observera
donc une diminution de la contrainte de nucléation si 'on augmente la température. La
courbe prend également une pente plus douce, traduisant I'aspect stochastique que revét

I’activation thermique.

La nucléation est donc un processus thermiquement activé, nécessitant le franchisse-
ment d’une barriere d’énergie. Par quels facteurs extérieurs cette barriere est-elle condi-

tionnée ? La nucléation se produit-elle depuis des sites particuliers ?

1.2.2 Role de I’état de surface

Nous I’avons vu, le parametre essentiel influant sur la barriere d’énergie est la contrainte :
plus elle sera élevée et plus I’énergie d’activation sera petite. Certaines configurations ato-
miques permettent de concentrer la contrainte localement, rendant la barriere a franchir
bien plus faible a ces endroits. Des observations au microscope électronique a transmis-
sion (MET) de films minces (Fig. 1.4) indiquent que la nucléation se produit depuis
des sites particuliers en surface, les dislocations se propageant dans des plans denses
[Le Bourhis et al. 2001, Patriarche et al. 2001, Largeau et al. 2002]. Les dislocations tra-
versent ensuite parfois l'interface film-substrat [Wu et Weatherly 2001]. Dans le cas des
surfaces libres, 'expérience montre [Albrecht et al. 1995] que les défauts de surface tels
que les marches, les terrasses, ou les ilots, sont des lieux privilégiés pour la nucléation.

Enfin, des essais en nanoindentation montrent que la contrainte de nucléation diminue
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Fi1c. 1.4 — Dislocations formées depuis des surfaces. Deux types de plans de glissement sont
activés ; les dislocations se forment depuis des sites particuliers en surface.

A gauche : observation MET de dislocations formées depuis la surface d’un film de GaAs (d’apres
[Patriarche et al. 2001].

A droite : observation MET d’un film de Ing70GagosP déformé plastiquement. Les dislocations
ont ici traversé I'interface pour pénétrer le substrat, et ont mené a la formation de micro-macles
(d’apres [Wu et Weatherly 2001}).

lorsque 'indentation se fait prés d’une marche de surface [Zimmerman et al. 2001].

Ces observations semblent montrer que les défauts de surface ont pour effet de concen-
trer la contrainte. Ce résultat a été confirmé par des simulations Monte-Carlo [Dalla Torre et al. 1998]
et en dynamique moléculaire [Brochard et al. 2000b, Segall et al. 2006b], montrant que la
nucléation tend a se produire dans les plans de glissement contenant le défaut de sur-
face. Dans le cas de marches monoatomiques, il a aussi été montré que la nucléation se
fait dans le plan de glissement qui entraine une diminution de la hauteur de la marche

[Brochard et al. 2000a].

Expérimentalement, les marches de surface sont souvent irrégulieres. Des observa-
tions en microscopie électronique a balayage [Pirouz et Ning 1995] et en transmission
[Edirisinghe et al. 1997] ont amené a la proposition que des décrochements le long des
marches de surface servaient de points d’ancrage et de sites privilégiés a la formation
de boucles de dislocations. Ces défauts supplémentaires sont alors supposés concentrer

encore plus de contrainte.

Il est également soupgonné que la hauteur des marches de surface joue un role im-
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portant. Des simulations utilisant le modele de Peierls-Nabarro et des simulations en dy-
namique moléculaire dans le molybdeéne et le tantale [Li et Xu 2006, Segall et al. 20064,
Li et Xu 2007] indiquent que la contrainte de nucléation diminue de moitié lorsque la
hauteur de marche augmente d'un ordre de grandeur. Les auteurs ont également proposé
que le plan de glissement activé pouvait changer suivant la hauteur de marche. Ce chan-
gement de mécanisme indique que selon la hauteur de la marche, les barrieres d’énergies

dans certains plans de glissement deviendront plus faibles que dans d’autres.

L’état de surface est donc un facteur déterminant pour la formation de dislocations.
Les défauts de surface seront des sites privilégiés pour la nucléation. Selon le type du
défaut et sa géométrie, la barriere d’énergie pourra se trouver plus ou moins fortement
abaissée localement et faciliter ainsi la nucléation. Le role de différents défauts cités ci-

dessus sera déterminé précisément dans notre étude.

1.2.3 Influence de la vitesse de déformation

Selon le matériau ou le type de défaut (marche, fissure...), la vitesse de déformation
peut influer sur la contrainte de nucléation. La Fig. 1.5 illustre les facteurs mis en jeu ; nous
appelons o, la contrainte pour laquelle P =0,5. Dans le matériau fictif (1), la probabilité
de nucléation par unité de temps P, varie doucement, et elle est non négligeable méme
tres en-dessous de o,. Lors d’un essai mécanique utilisant une faible vitesse de déforma-
tion, le systéme restera un temps dt relativement long a ces faibles contraintes, rendant
la nucléation tres probable. Au contraire, une vitesse de déformation élevée ne laissera
pas suffisamment de temps au systeme pour nucléer a faible contrainte. La nucléation
ne pourra avoir lieu, dans des temps aussi courts, qu’a des contraintes bien supérieures
a oy, lorsque P, avoisinera 1. Ainsi, le matériau fictif (1) posseéde une grande sensibilité
de sa contrainte de nucléation vis-a-vis de la vitesse de déformation. Le matériau fictif

(2), en revanche, connait une variation brutale de P, autour de o, ; en-dessous de cette
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FiG. 1.5 — Evolution de la probabilité de nucléation en fonction de la vitesse de déformation
on, est la contrainte pour laquelle P = 0,5. Selon le type de défaut ou le matériau, la vitesse de
déformation jouera un grand role sur la contrainte de nucléation (1), ou au contraire influera

peu (2).

contrainte la probabilité est quasi-nulle, au-dessus elle est presque égale a 1. Lors d’un
essai mécanique, un tel matériau sera donc assez peu sensible a la vitesse de déformation,

la plasticité se produisant toujours a peu pres a la méme contrainte.

Les matériaux réels ont des propriétés situées entre les cas extrémes (1) et (2); la vi-
tesse de déformation aura donc un role sur leur déformation plastique. Les considérations
ci-dessus expliquent la différence observée entre les contraintes de nucléation obtenues par
I'expérience, utilisant des vitesses de déformation plutét faibles (¢ ~ 1073 s71), et celles
obtenues par simulations, lesquelles sont limitées a des vitesses de déformation élevées
(€ = 107 — 108 s71), et nécessitent généralement des contraintes plus élevées pour per-

mettre la nucléation.
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I.2.4 Reésumé : les parametres associés a la barriere d’énergie,

et les facteurs pouvant les modifier

Pour un mécanisme de nucléation donné, la barriere d’énergie est caractérisée par une
hauteur (I’énergie d’activation) et un rayon critique. Ces parameétres ne dépendent que
de la contrainte appliquée; modifier d’autres facteurs extérieurs comme la température
ou la vitesse de déformation n’influera pas sur la barriere. Nous dirons donc que 1’énergie

d’activation et le rayon critique sont des parametres intrinséques au mécanisme considéré.

A contrario, la fréquence ou la contrainte de nucléation sont des parametres qui sont
sensibles aux conditions extérieures (température, vitesse de déformation). Nous dirons

qu’il s’agit de parametres extrinséques de la nucléation.

1.3 Modélisation de la nucléation

Si 'expérience permet bien d’observer la formation de boucles de dislocations et de
confirmer la sensibilité de la contrainte de nucléation a la présence de défauts de surfaces
ou a la vitesse de déformation, elle est en revanche mal adaptée a I’étude des processus
mis en jeu a ’échelle atomique, et en particulier pour quantifier la barriere d’énergie as-
sociée a la nucléation. Beaucoup d’études ont donc recours a des modeles. Les premiers,

développés dans les années 1950, sont basés sur la théorie de 1’élasticité.

1.3.1 Modeles élastiques

En 1947, Frank et Read proposaient un mécanisme expliquant la plasticité des ma-
tériaux par multiplication de dislocations (sources de Frank-Read). Un tel mécanisme
nécessite des dislocations pré-existant dans le matériau pour permettre cette multiplica-

tion; en conséquence, la cause de 'apparition de nouvelles dislocations, notamment dans

10



1.3 Modélisation de la nucléation

les matériaux épitaxiés et donc supposés parfaitement cristallins, demeurait inconnue.
Frank en 1950, présentait lors d’une conférence des arguments sur l'origine des dislo-
cations [Frank 1950]. Sur la base de la théorie de 'élasticité, il y développait déja des
expressions approchées donnant le rayon critique qu'une boucle de dislocation en volume
devait dépasser pour se former dans un cristal parfait. Les rayons critiques obtenus étaient
bien trop grands pour que des boucles de dislocations puissent se nucléer spontanément,
méme sous l’action d’une tres forte contrainte appliquée; aussi devait-il exister d’autres
mécanismes expliquant la présence des toutes premieres dislocations. Frank citait no-
tamment la formation de partielles de Shockley lorsque deux terrasses croissent en étant
décalées d'un vecteur de Burgers lors d'une épitaxie, laissant des dislocations incluses

dans le cristal lors de la croissance.

La formation des premieres dislocations depuis les surfaces et interfaces de telles struc-
tures épitaxiées a fait 'objet de nombreuses recherches dans les années 1980 et 90, no-
tamment & cause des applications en électronique. Lors de la croissance, la différence de
parametres de maille entre substrat et film induit des contraintes. Pour de faibles épais-
seurs (peu de couches atomiques), le film est capable d’adapter son parametre de maille
(pseudomorphie) ; mais au-dela d’une certaine épaisseur critique, le film déposé tendra a
adopter le parametre de maille associé au massif, la contrainte se concentrera localement
et meénera a la nucléation de dislocations. Des modeles élastiques, basés sur différentes
approximations, ont été proposés pour permettre d’évaluer 1’épaisseur critique d’un film

sous contrainte [Hirth et Evans 1986, Kamat et Hirth 1990, Zou et Cockayne 1996].

L'un de ces modeles est celui proposé par Beltz et Freund [Beltz et Freund 1993,
Beltz et Freund 1995]. Il a notamment été employé en complément d’études expérimen-
tales [Bei et al. 2008], et cité comme référence par Hirth dans une revue des problémes
liés a la plasticité des matériaux [Hirth 2000]. Ce modele a pour particularité de per-

mettre pour la premiere fois I'obtention d’une expression exacte de 1’énergie élastique

11
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FiG. 1.6 — Evolution de Dénergie d’activation associée & la nucléation d’une demi-boucle
de dislocation circulaire en fonction de la contrainte, d’aprés le modele de Beltz et Freund
[Beltz et Freund 1993], le facteur géométrique m valant 1 ou 0,535.

d’une boucle de dislocation semi-circulaire émanant dune surface libre; c¢’est pourquoi
nous 'avons retenu pour notre étude (il sera développé au Chap. II), et adapté au mé-
canisme auquel nous nous intéresserons (Chap. IV). Beltz et Freund ont calculé 1'énergie
d’activation en fonction de la contrainte appliquée, dont la variation est reportée sur la
Fig. 1.6. Cette énergie diminue de fagon assez brutale lorsque la contrainte augmente. Elle
est aussi plus faible si la nucléation entraine la disparition plutot que la création dune

marche de surface, confirmant qu’il est plus facile de nucléer a partir d’'une marche.

Cependant, les auteurs eux-mémes discutent de la validité des modeles élastiques,
puisque selon la contrainte appliquée le rayon critique peut étre de l'ordre de quelques
vecteurs de Burgers, échelle a laquelle la théorie de 1'élasticité est censée atteindre sa
limite de validité. Par exemple, dans ces modeles, ’énergie d’une dislocation infiniment
proche d’une surface diverge. De plus, ils se limitent souvent a considérer une forme de
boucle circulaire, et ne permettent pas d’étudier les différents états (systéme parfait, pré-
cisaillement, glissement) par lesquels passe le systeme lors de la nucléation : en élasticité,

soit le systeme contient une dislocation, soit il en est dépourvu; ces restrictions en font

12
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un cadre plutot mal adapté pour I’étude des prémices de la nucléation.

Ainsi, les modeles basés sur la théorie élastique fournissent des équations analytiques,
permettant d’appréhender relativement simplement 1’évolution avec la contrainte appli-
quée de I’énergie d’activation et du rayon critique. Cependant de tels modeles nécessitent
des informations a 1’échelle atomique, notamment pour ce qui concerne le type de dislo-

cation formée, la forme des boucles, et les énergies mises en jeu.

1.3.2 Simulations atomistiques

Plusieurs méthodes de simulations numériques a 1’échelle atomique ont été employées
pour étudier le probleme de la nucléation. Nous en avons utilisé dans ce travail de these,
aussi nous les décrirons dans le Chapitre II. Il est néanmoins important ici d’exposer, a
travers des études déja menées, ce que ces méthodes permettent de réaliser, et de souligner

leur adéquation a notre probléme.

Des méthodes de relaxation ont permis de confirmer que la nucléation est plus facile
depuis des marches [Brochard et al. 2000b], pour deux raisons : le gain d’énergie lié a la
disparition de la marche, et la concentration de contrainte qui induit un précisaillement
dans un plan dense passant par la marche. Ce précisaillement, qui précede la nucléation
en elle-méme, se révele étre de plus en plus prononcé a mesure que la contrainte appliquée
augmente, et conditionne le plan de glissement qui s’activera bien avant que la nucléation

ait effectivement lieu [Brochard et al. 2000a].

Cependant, les méthodes de relaxation, souvent dites statiques ou 'a 0 K", ne per-
mettent la nucléation qu’a une contrainte pour laquelle la barriere d’énergie s’annule,
c’est-a-dire égale ou supérieure a la contrainte athermique og,p. Souvent, seules des dis-

locations rectilignes sont obtenues, ce qui ne correspond pas aux observations expérimen-

13
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Fic. 1.7 — Exemples de nucléation de dislocations & partir de différents défauts, obtenus
par simulation. A gauche, une demi-boucle de dislocation se nuclée depuis une interface
[Spearot et al. 2005]. A droite, des boucles de dislocations se forment depuis un front de fis-
sure [Zhou et al. 1997].

tales. La dynamique moléculaire (DM), en simulant les mouvements atomiques individuels
et en accédant aux propriétés thermodynamiques du systeme en fonction de la tempéra-
ture, permet une description plus "réaliste". Ce type de simulation reproduit la formation
de demi-boucles de dislocation (Fig. 1.7), comme celles obtenues depuis une interface
[Spearot et al. 2005], un front de fissure [Zhou et al. 1997], ou bien encore la surface d'un
nanopilier [Zhu et al. 2008]. En réalisant des simulations & différentes températures, la
méthode d’Arrhenius permet en principe 'obtention de I’énergie d’activation associée au
processus. Une telle méthode a été employée avec succes par Vegge et al. pour étudier le
glissement dévié de dislocations vis dans le cuivre [Vegge et al. 2000], fournissant 1’énergie

d’activation et la fréquence d’essai du processus.

Enfin, la méthode Nudged Elastic Band (NEB) est une autre méthode statique, per-
mettant la détermination d’états de transition. Elle a été largement utilisée pour obtenir
des informations quantitatives sur la barriere d’énergie, dans le cas de nucléation depuis
un front de fissure dans le cuivre [Zhu et al. 2004] (Fig. 1.8) ou depuis la surface d’'un
nanopilier de cuivre [Zhu et al. 2008]. Cette méthode donne acces au chemin d’énergie

minimum (CEM) emprunté par le systeme, donc a ’énergie d’activation, mais également
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FiG. 1.8 — Chemin d’énergie minimum (& gauche) pour la formation d’une dislocation rectiligne
(pointillés) et d’une demi-boucle de dislocation (ligne continue) depuis un front de fissure (a
droite) dans le cuivre, obtenue avec la méthode NEB [Zhu et al. 2004].

a la configuration du systeme au point col.

Ainsi les méthodes atomistiques, statiques ou dynamiques, permettent d’obtenir des

informations clés sur les détails de la nucléation a 1’échelle atomique.

I.4 Evolution du systéme aprés nucléation

I.4.1 Cinétique des dislocations

Une fois la dislocation formée, elle se propage dans le matériau avec une vitesse qui
dépend notamment de son vecteur de Burgers et de sa direction de propagation. Dans le
cas de boucles de dislocations, rien n’oblige la dislocation a avoir une forme parfaitement
circulaire comme le présupposent les modeles élastiques cités plus haut. En effet, des seg-
ments a dominante coin ou vis peuvent avoir des vitesses différentes, donnant a la boucle

une forme plutét elliptique [Tanguy et al. 2003].

Lorsqu’elle se déplace, une dislocation peut interagir avec les phonons, et générer
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F1G. 1.9 — Evolution du coefficient d’amortissement B en fonction de la température T', pour des
dislocations vis et coin, obtenue par simulations atomistiques dans le nickel avec deux potentiels
différents [Bitzek et Gumbsch 2005]. La ligne continue correspond a l'estimation de Leibfried
(Eq. 1.3). Plus B est grand et plus les dislocations sont freinées.

des vibrations acoustiques dans le matériau; plus cette interaction sera forte, et plus la
dislocation sera ralentie. Pour une dislocation dont la ligne est contenue dans un plan défini
par les directions x et y, et se déplagant suivant la direction z, I’équation du mouvement
peut s’écrire [Bitzek et Gumbsch 2005] :

0 ox ox 0%y

ot ( 8t> ot Ox? (12)
ou F' est la force totale agissant sur la dislocation. Le premier terme est la force donnant
une accélération a la dislocation, m étant la masse effective associée a la dislocation. Le

troisieme terme est 1’auto-interaction de la dislocation, qui tend a minimiser sa tension

de ligne T'.

Le second terme décrit un amortissement visqueux, lié a I'interaction avec les phonons.
Leibfried a formulé une expression pour le coefficient d’amortissement B [Leibfried 1950,

Hirth et Lothe 1982, Bitzek et Gumbsch 2005], qui dépend de la température :

 3ZkgT

- I.3
2OCtb2 ( )

ou Z est le nombre d’atomes par maille, T" la température, b le vecteur de Burgers de la
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I.4 Evolution du systéme aprés nucléation

dislocation, et ¢; la célérité d’une onde acoustique transverse. Cette expression indique
que plus la température est élevée, et plus 'amortissement est important, donc plus la

vitesse des dislocations diminue.

C’est ce qui a été observé par exemple par Olmsted et al. lors de simulations ato-
mistiques dans 'aluminium [Olmsted et al. 2005]. La vitesse des dislocations atteint un
plateau a environ 2,6 km /s pour des dislocations coin ; les dislocations restent donc subso-
niques’. Ces auteurs ont également montré une dépendance de la vitesse des dislocations
avec la température, la vitesse diminuant lorsque la température augmente. Bitzek et al.
ont également obtenu une augmentation sensible de B lorsque la température augmente,

au moyen de simulations dans le nickel [Bitzek et Gumbsch 2005] (Fig. 1.9).

Enfin, le mouvement des dislocations peut également étre perturbé par 'existence
de défauts dans le matériau [Hirth et Lothe 1982]. Divers mécanismes peuvent réduire la
mobilité des dislocations et mener au durcissement du matériau. C’est le cas lorsqu’une
dislocation interagit avec des défauts ponctuels, ou lorsque plusieurs dislocations inter-
agissent entre elles pour former des défauts ponctuels ou des structures sessiles. Dans

cette theése, nous ne considérerons pas l'existence d’autres défauts dans le matériau.

1.4.2 Evénements plastiques subséquents

Suite a la formation de la premiere dislocation depuis un défaut de surface ou d’inter-
face, d’autres événements plastiques se produisent généralement. De méme que pour le
premier évenement de nucléation, le franchissement d’une barriere d’énergie peut étre en
jeu. Si la premiere dislocation est une partielle, deux mécanismes sont en compétition : la
formation d’une partielle de queue, venant effacer le défaut d’empilement de la premiere

dislocation ; et la formation d’une autre partielle dans un plan de glissement adjacent,

IDans I’aluminium, la plus petite célérité d’une onde acoustique dans la direction de propagation d’une
dislocation coin <110> est celle d’une onde transverse, environ 3,2 kmn/s.
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FiG. I.10 — Mécanismes associés a la formation d’une partielle de téte (ligne continue); d’une
partielle de queue (tirets) ; et d’une seconde partielle de téte dans un plan de glissement adjacent,
menant & la formation d’une macle (point-tirets), depuis un front de fissure dans I'aluminium.
Les valeurs d’énergie des points II’ et IV vont influer sur le mécanisme qui sera activé suite a
la formation d’une premiére partielle : maclage ou formation de la partielle de queue (tiré de

[Tadmor et Hai 2003]).

18



I.4 Evolution du systéme aprés nucléation

F1G. .11 — Observation de micro-macles se formant depuis des joints de grains dans de 1’alu-
minium polycristallin [Chen et al. 2003].

menant au maclage. Tadmor et al., en se basant sur le modele de Peierls, ont défini des
critéres pour l'activation de I'un ou l'autre mécanisme [Tadmor et Hai 2003] (Fig. 1.10).
Néanmoins ces auteurs précisent qu’avec une telle approche, il est difficile d’établir un
critere pour le maclage ; de plus certains facteurs, tels que la température ou la vitesse de
déformation, ont été ignorés dans leur modele, et peuvent jouer un role non négligeable
sur les barrieres d’énergie. Dans notre cas, la dynamique moléculaire permettant d’obser-
ver ces différents événements plastiques, au cours de notre étude s’est posée la question

du mécanisme qui se trouvait favorisé.

Des observations au microscope électronique a transmission (MET) indiquent 1'exis-
tence de macles et de propagation de fissures dans une hétérostructure [Wu et Weatherly 2001]
(Fig. 1.4). Les auteurs soulignent que le fait que les macles pénetrent 'interface peut étre
expliqué par I'équilibre entre les forces associées a la différence des parametres de mailles,
la surface libre, et ’énergie du défaut d’empilement ou de la macle. L’énergie de défaut
d’empilement étant relativement élevée dans I’aluminium, il est souvent supposé que la
formation de dislocations parfaites, minimisant 1’étendue des défauts d’empilement, est
énergétiquement plus favorable que la formation de macles. Cependant, des observations

en MET ont aussi révélé que la formation de partielles et de macles depuis les joints de
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Chapitre I. Etat de I’art : la plasticité naissante dans les nanomatériaux

grains est possible dans ’aluminium [Chen et al. 2003] (Fig. I.11). Les auteurs ont observé

que plus les grains étaient de petite taille, et plus la formation de macles était probable.

Un mécanisme pour la formation de macles a été proposé par Pirouz [Pirouz et Ning 1995].
La nucléation d’une premiere dislocation partielle laisse une marche en surface qui est,
comme on l'a vu précédemment, un site privilégié pour la nucléation, et permet donc
la formation d’autres dislocations partielles dans les plans de glissement adjacents. La
macle peut ainsi s’étendre tant que la contrainte est suffisante. A Pintérieur de la macle,
le cristal retrouve sa structure d’origine, de sorte que la croissance de la macle ne cotite
pas d’énergie au systeme ; son énergie est celle du défaut empilement associé a la premiere

dislocation partielle.

I.5 Conclusions

La problématique de la nucléation dans un matériau sous contrainte est celle du fran-
chissement d’une barriere d’énergie, qui résulte de la compétition entre la force image
attirant la dislocation en surface, et la force qui tend a relaxer la contrainte dans le ma-
tériau. Cette barriere d’énergie est caractérisée par des parametres d’activation, qui sont
dits intrinseques car ils dépendent uniquement de la contrainte appliquée : un rayon cri-
tique de dislocation, une énergie et un volume d’activation. Pour caractériser le processus

de nucléation, il importe donc de déterminer quantitativement ces parametres.

D’autres parametres associés a la nucléation, comme la fréquence ou la contrainte de
nucléation, peuvent étre considérés comme extrinséques, car ils peuvent dépendre d’autres
facteurs extérieurs comme la température ou la vitesse de déformation. Ainsi, les roles

joués par ces différents facteurs seront a déterminer dans notre étude.

Plusieurs méthodes théoriques permettent I’étude de la nucléation. La théorie de 1’élas-
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1.5 Conclusions

ticité permet d’établir des modeles analytiques, fournissant les parametres d’activation
la barriere d’énergie et leur évolution en fonction de la contrainte. Cependant, les mo-
deles élastiques existant présupposent la nature de I’événement de nucléation (vecteur
de Burgers, forme de la boucle), et ne prennent pas en compte le cceur des dislocations.
L’apport complémentaire de simulations a ’échelle atomique s’avere donc indispensable.
Ces simulations, statiques (relaxation, NEB) ou en dynamique moléculaire, apparaissent

comme des méthodes de choix pour la caractérisation précise de I’événement de nucléation.

Un autre avantage des simulations en dynamique moléculaire est la possibilité d’ac-
céder a I'évolution du systeme apres nucléation. Nous pourrons ainsi vérifier si les dis-
locations prennent plutot des formes circulaires ou elliptiques, obtenir des informations
sur les vitesses des différents segments des boucles de dislocation, et savoir si ces vitesses
dépendent ou non de la température. Nous pourrons également observer quel type de mé-
canisme est privilégié dans I’aluminium : la formation de partielles, de parfaites dissociées

ou non, la formation de macles...
Dans le Chapitre suivant, nous présenterons différentes méthodes utilisées dans ce tra-

vail, permettant I’étude de la nucléation a I’échelle atomique, ainsi que les caractéristiques

du modele d’étude que nous avons choisi.
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Chapitre 11

Modeles et méthodes

L’état de 'art de la plasticité des nanomatériaux montre que le probleme de la forma-
tion des dislocations est vaste et complexe. Dans ce travail de theése, nous nous intéressons
a la nucléation depuis des surfaces libres, dans les métaux cubiques a faces centrées (cfc)
placés sous une contrainte uniaxiale. Nous rappelons dans ce Chapitre quelques géné-
ralités sur les dislocations dans les métaux cfc, et présentons le principe des potentiels
inter-atomiques EAM (Embeded Atom Method) généralement utilisés pour modéliser ce
type de matériau. Enfin, nous décrivons les méthodes que nous avons employées pour

étudier la nucléation.

II.1 Dislocations dans les métaux cfc

L’aluminium cristallise dans la structure cfc, comme de nombreux métaux. Dans une
telle structure, les plans de glissement primaires sont les plans denses de type {111}
(Fig. I1.1). Deux types de dislocations glissiles parfaites, c¢’est-a-dire de vecteur de Burgers

% < 110 > et respectant 'empilement de la structure cfc ABCABCABC, peuvent se for-
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Fi1G. II.1 — Structure d’un systéme cubique a faces centrées (cfc). Un plan dense {111} est
représenté en pointillés gras sur cette figure. Les atomes dans ce plan sont représentés en gris,
ceux au-dessus en noir, et ceux en-dessous en blanc pointillé.

mer [Hirth et Lothe 1982] : des dislocations vis, ou bien des dislocations dites 60° (angle
entre leur vecteur de Burgers et la ligne de dislocation). Elles se dissocient en dislocations
partielles de Shockley, de vecteur de Burgers % < 121 >, auxquelles sont associées un dé-
faut d’empilement intrinseque, ABC|BCABC. Dans le cas de dislocations rectilignes, nous
nous référerons a ces dislocations partielles par I'angle que fait leur vecteur de Burgers
avec la ligne de dislocation, soit 30° ou 90° (Fig. I1.2, a gauche). Leurs vecteurs de Burgers

seront notés bsge et bgge, respectivement.

Des propriétés physiques caractéristiques sont associées a ces dislocations. Les éner-
gies en jeu peuvent étre estimées a partir de la y-surface [Vitek 1968, Brochard 1998], qui
correspond a la variation d’énergie du systeme lorsque deux plans denses se déplacent de
facon rigide I'un par rapport a l'autre, d’'un vecteur de déplacement 7 contenu dans le
plan dense. La ~v-surface de 'aluminium, obtenue avec le potentiel semi-empirique utilisé
dans cette these (Annexe B), est représentée sur la Fig. I1.3 [Brochard 1998]; elle permet
d’obtenir 1’énergie de défaut d’empilement intrinseque, correspondant par exemple a un

déplacement 7= QI;Com/?) (point rouge), égale ici & 7; = 0,155 J.m 2.
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I1.1 Dislocations dans les métaux cfc
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F1G. II.2 — Dans un plan de glissement {111} peuvent se former des dislocations parfaites vis
ou ayant un vecteur de Burgers a 60° de la ligne de dislocation. Elles peuvent se dissocier en
dislocations partielles de Shockley, 90° et 30°.

E (mJ/m?)

compression bi=a, / 4[011]

traction b

\:inzu./ 4[211]
FiG. I1.3 — Surface d’énergie de défaut d’empilement généralisé (y-surface) dans I’aluminium,
obtenue avec le potentiel EAM décrit plus loin [Brochard 1998]. Le point rouge, correspondant
au déplacement de 2b.yi,, /3, soit une partielle 90°, marque I’énergie ; du défaut d’empilement
intrinseque.
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Chapitre II. Modeles et méthodes
I1.2 La théorie de I’élasticité : un modele adapté a

I’étude ?

La premiere approche théorique qui a été employée pour I'étude de la nucléation des
dislocations est la théorie de 1’élasticité. Comme nous ’avons vu dans le Chap. I, des mo-
deles décrivant la nucléation de demi-boucles peuvent étre développés. Ils fournissent une
expression analytique de I’évolution de la barriere d’énergie en fonction de la contrainte.
Cependant ces modeles présentent des insuffisances, notamment 1'impossibilité de décrire

le ceceur des dislocations, et une divergence de la force image pres de la surface.

Nous exposons ici un premier modele simple, une dislocation rectiligne émergeant
depuis une surface libre; puis nous détaillons le modele de Beltz et Freund, évoqué au
Chap. I, permettant de décrire la formation d’une demi-boucle, et discutons les limites

d’un tel modéle.

I1.2.1 Dislocation infinie rectiligne

Dans un premier temps, intéressons-nous au cas simple d’une dislocation rectiligne
90° infinie se formant depuis une surface dans un milieu semi-infini isotrope (Fig. 11.4).
Cette dislocation se meut dans un plan de glissement faisant un angle 6 avec la surface.
Pour appliquer une contrainte uniaxiale, on impose une déformation ¢ = ex x au matériau
suivant une direction notée X, le matériau étant déformé suivant les autres directions
conformément au module de Poisson v. La dislocation est alors soumise d’une part a la
force due a la contrainte qui tend a I’éloigner de la surface, soit suivant la direction du

glissement et par unité de longueur de dislocation! :

€

F
T = bEecos; cosby (IL.1)

!Dans le cas d’une dislocation vis, le facteur (1 —v) au dénominateur est & remplacer par 1.
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11.2 La théorie de I’élasticité : un modele adapté a I’étude ?

ol b= [|b|| est la norme du vecteur de Burgers de la dislocation, et E le module d"Young
du matériau. D’autre part, la dislocation située a une distance a de la surface est soumise

a la force image qui I'attire vers la surface, qui s’exprime par unité de longueur? :

L Ul (11.2)

ou u le module de cisaillement. Enfin, la dislocation étant une partielle, le défaut d’em-
pilement associé, d’énergie surfacique ~;, apporte une contribution qui tend également a
empécher la propagation de la dislocation :

Fsf

La dislocation est a une position d’équilibre lorsque la somme des forces est nulle, soit

F¢+ F' 4 F3f = 0. Cette position d’équilibre s’exprime (Fig. 11.4) :

_ pb?
47 (1—v).(E.b.cosf.cosbly.c — ;)

(IL.4)

Ac

Cette relation met en évidence la variation de la position d’équilibre inversement propor-

tionnelle a e, issue de la compétition entre la force image et la force liée a la contrainte.

Nous avons calculé cette distance critique en fonction de la déformation, pour une
dislocation partielle de Shockley 90°. Pour mettre en évidence I'importance des différents
parametres, trois matériaux différents ont été comparés. Nous avons choisi les deux mé-
taux que sont I'aluminium et le cuivre, qui sont tous deux des métaux cfc mais présentent
des propriétés mécaniques sensiblement différentes. Ces propriétés sont reportées dans le
Tab. I1.1 pour ces deux matériaux, ainsi que pour un matériau fictif possédant les mémes
propriétés que 'aluminium a ’exception de I'énergie de défaut d’empilement ~;. Les évo-
lutions des distances critiques (Eq. I11.4) pour chacun de ces matériaux sont reportées sur

la Fig. I1.4. En-dessous des courbes, la dislocation subit principalement la force image qui

2Force projetée ici dans le plan de glissement (Fig. 11.4).
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F1G. I1.4 — A gauche : une dislocation (cercle) s’est propagée dans son plan de glissement d’une
distance a par rapport & la surface (trait plein horizontal). La dislocation image est représentée
(cercle pointillé), ainsi que les projections dans le plan de glissement des forces en jeu : la force
image F?, la force liée & la contrainte appliquée F¢, et la force due au défaut d’empilement F57.
A droite : évolution de la distance critique entre une dislocation rectiligne infinie et une sur-
face libre en fonction de la déformation appliquée, d’apres le modele élastique (Eq. 11.4). Les
propriétés des matériaux sont celles du Tab. II.1.

I’attire en surface ; au-dessus, c’est la force due a la contrainte qui 'emporte et appelle la

dislocation a se propager.

Il existe une différence quantitative frappante entre les deux matériaux : dans I’alumi-
nium, la distance d’équilibre a. augmente dramatiquement lorsque la déformation dimi-
nue, dépassant les 50 A pour e ~ 3,5%. Dans le cas du cuivre et du matériau fictif, cette
distance reste faible jusqu’a une déformation de 2%. En comparant I’aluminium et le ma-
tériau fictif, on montre que cette grande différence de comportement est essentiellement
due a I’énergie de défaut d’empilement intrinseque +, différente d’un facteur 5 entre les
deux. Cette énergie joue ici un réle prépondérant et devra étre évaluée correctement dans

les modeles.
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11.2 La théorie de I’élasticité : un modele adapté a I’étude ?

E (GPa) | u (GPa) vy (Jm™?) | b(A)
Aluminium 70 26 | 0,35 0,155 | 1,641
Cuivre 140 48 | 0,34 0,029 | 1,474
Matériau fictif 70 26 | 0,35 0,029 | 1,641

TAB. II.1 — Propriétés de 'aluminium, du cuivre, et du matériau fictif employées dans le
modele élastique présenté ici.

11.2.2 Demi-boucle de dislocation

La théorie de 'élasticité permet également de faire une description de la nucléation
dans le cas d’une demi-boucle de dislocation se formant depuis une marche de surface.
Dans ce cas, en plus de l'interaction avec la surface, la tension de ligne de la boucle de
dislocation est également a prendre en compte. Le modele de Beltz et Freund, évoqué au
Chap. I, fournit une base solide pour modéliser un tel mécanisme. Ces auteurs proposent
une expression exacte pour 1’énergie d’'une demi-boucle :

m(8f:R)—2] (IL5)

pb*(2—v)

half _
v 8(1—v)

R

ou R est le rayon de la demi-boucle de dislocation formée, b est la norme de son vecteur
de Burgers, u le module de cisaillement du matériau, v le module de Poisson, et av=b/rg
est le parametre de coeur de la dislocation, rg étant le rayon de coeur. Beltz et Freund ont
introduit dans cette expression un facteur géométrique m, et montrent que ce dernier ne

dépend que du module de Poisson v du matériau :

0,07734 —1,059(2 —
m=exp |— 5 0592~ v) (IL.6)
—v

Dans le cas d’une boucle complete, m = 1; pour une demi-boucle, la valeur devient
m ~ 0,5, selon le module de Poisson et la géométrie du systéme (inclinaison du plan
de glissement, etc.). En sus de 1'énergie de la demi-boucle (I1.5), les auteurs ont considéré
le travail effectué par la contrainte appliquée, produit de la force de Peach-Koehler 7b

et de l'aire de la demi-boucle de dislocation, qui va diminuer 1’énergie du systéme d’un
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facteur :

1
Jystress — §7TR2Tb (I1.7)

Les auteurs prennent également en compte I'énergie associée a la création (+) ou la
disparition (-) d’'une marche de surface; soit, si 'on désigne par Essb ’énergie linéique
de la marche (la hauteur de la marche égalant la norme b du vecteur de Burgers de la

dislocation formée) :
Uledse — 19, bR (I1.8)

L’énergie totale de la demi-boucle E = Uhalf yystress o yledge pagse ainsi par un maxi-
mum, dans une gamme de contraintes 0 < o < o4, Le rayon critique est celui pour lequel

E atteint ce maximum, autrement dit lorsque :

OF

or Y

2
—gRb; <0 (11.9)

En principe, les grandeurs pertinentes caractérisant la barriere d’énergie peuvent étre dé-
duites de ce modele. Cependant, plusieurs difficultés en empéchent ’application directe.
Les auteurs ont considéré une demi-boucle circulaire de dislocation parfaite. Or, il est pos-
sible que des dislocations partielles se nucléent, auquel cas la contribution énergétique du
défaut d’empilement sera a prendre en compte. De plus, les demi-boucles formées peuvent
étre plutot elliptiques que circulaires, les composantes vis et coin ne se propageant pas a
la méme vitesse (voir Chap. I). Le paramétre géométrique m introduit par les auteurs,

censé prendre en compte la géométrie du systéme, peut en étre sensiblement modifié.

Il faut donc introduire dans le modele de Beltz et Freund des termes supplémentaires

pour tenir compte de la géométrie de notre systeme et des défauts formés, ce qui conduira
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a l'ajustement de plusieurs parametres (Chap. IV). D’autres moyens d’investigation se
révelent donc indispensables. Afin d’adapter ce modele a notre probleme, il est impératif
de connaitre le type de défaut formé (dislocation partielle ou parfaite) et sa géométrie (cir-
culaire ou elliptique). De telles informations peuvent étre obtenues expérimentalement,

ou bien par simulations a 1’échelle atomique.

II.3 Simulations atomistiques

Les simulations a 1’échelle atomique nécessitent de connaitre les forces qui s’appliquent
entre les atomes dans une configuration donnée. Au vu de la taille des systemes étudiés
dans ce travail de these (plusieurs centaines de milliers d’atomes), il est impossible d’ob-
tenir ces forces a partir de calculs ab initio, et nous avons donc eu recours a des potentiels
interatomiques semi-empiriques. La qualité des résultats dépendra donc fortement de la
fiabilité du potentiel, en particulier de sa transférabilité (capacité a reproduire correcte-
ment différentes configurations atomiques : phases solides et amorphes, surfaces, lacunes,

dislocations, défauts d’empilement...).

Les simulations sont ici réalisées a 'aide des codes XMD [Rifkin 2004] et LAMMPS
[Plimpton 1995]. Ils intégrent tous deux les fonctions discutées dans cette section, a 'ex-

ception de la méthode Nudged Elastic Band qui n’est implémentée que dans XMD?3.

I1.3.1 Les potentiels semi-empiriques EAM

Les potentiels de type Embedded Atom Method (EAM) reproduisent assez bien les
propriétés des métaux cfc, et en particulier des métaux non-magnétiques ; nous utiliserons

donc ce type de potentiel pour I’étude de I'aluminium. Dans le formalisme EAM, I’énergie

3Implémentation : G. Lucas, post-doc EPFL, Lausanne.
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potentielle d'un systéme constitué d’une seule espéce chimique a la forme :

E= Y Y () + 3 F (.Z p(nj>) (IL.10)
i jF#i i J#i
avec 755 la distance entre atomes. Le premier terme, appelé potentiel de paire, est une
interaction répulsive a 2-corps; physiquement, il s’agit de I'interaction coulombienne entre
noyaux atomiques, écrantée par leur environnement électronique. Dans le second terme,
la fonctionnelle F', dite d’entourage ou d’immersion (embed en anglais), décrit comment
I’énergie de I'atome individuel varie lorsqu’il se déplace dans la densité électronique locale
p =i p(rij). Ce terme d'immersion de 'atome dans le matériau modélise donc les in-
teractions attractives a N-corps. Ces trois fonctions ®, p et F', sont ajustées pour que le
potentiel reproduise correctement, entre autres, les propriétés mécaniques du matériau,
comme les modules élastiques ou de cisaillement, obtenues le plus souvent par calcul ab
initio. Le fait de posséder un terme a N-corps rend les potentiels EAM beaucoup plus
adaptés aux métaux et transférables qu'un simple modele a 2-corps de type Lennard-Jones

par exemple.

Dans cette these, sauf mention contraire, ¢’est le potentiel EAM pour ’aluminium pro-
posé par Aslanides et Pontikis [Aslanides et Pontikis 1998a] qui est utilisé (Annexe B).
Ce potentiel est ajusté sur les valeurs expérimentales de 1’énergie de cohésion, les modules
élastiques, 'énergie de formation de lacune, et 'énergie de défaut d’empilement intrin-
seque. Il reproduit correctement les structures de coeur des dislocations [Aslanides et Pontikis 1998b)]
et, point dont 'importance a été soulevée précédemment, il donne une énergie de défaut
d’empilement 7; = 155 mJ/m?, soit trés proche des valeurs expérimentales* et qui reste
correcte méme sous de fortes déformations, ce qui en fait un potentiel particulierement

fiable pour I’étude de la formation de dislocations dans ce matériau.

4Expériences : v; = 120 — 144 mJ /m? [Coulomb 1978, Mills et Stadelmann 1989].
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FiG. I1.5 — Géometrie du systéeme modele étudié. Les plans {111} passant par les marches de
surface sont représentées (lignes pointillées). La direction de la contrainte, orthogonale & Y, est
caractérisée par un angle « par rapport a la direction X normale aux marches.

I1.3.2 Géométrie du systeme étudié et contrainte appliquée

Le systeme modele sur lequel nous basons notre étude est un monocristal d’aluminium
présentant deux surfaces libres de type {100} (Fig. I1.5). Les plans {111} forment ainsi
un angle 61 = 35,26° avec la normale aux surfaces. Des conditions aux limites périodiques
sont appliquées suivant les directions X= [011] et Z= [011], imitant ainsi un film mince
semi-infini. Sur 'une des surfaces libres, deux marches sont construites en ajoutant une
ou plusieurs couches d’atomes, selon la hauteur de marche désirée. Les lignes de marches
sont orientées suivant Z, elles sont donc l'intersection entre les plans {111} et la surface.
Des atomes peuvent également étre retirés le long des marches pour obtenir une géométrie

plus complexe.

Nous avons effectué des simulations sur des systemes de différentes tailles, allant de 10
a 90 plans atomiques dans chaque direction. Sauf mention contraire, le systéme modele
auquel il sera fait référence dans cette étude a une taille de 60 x 40 x 60 plans atomiques
(144000 atomes), soit 170,55 A x84,42 A x170,55 A, avec une distance minimale entre
les marches de 56,85 A. Nous avons vérifié que des systémes de tailles plus grandes pro-

duisaient les mémes résultats, en particulier en terme de défauts formés ou de contrainte
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Fic. I11.6 — Evolution de la contrainte oxx en fonction de la déformation appliquée exx,
dans Paluminium massif. Les valeurs négatives correspondent a une compression, les positives
A une traction le long de I'axe X= [011]. Les discontinuités sur les courbes autour de +3% de
déformation proviennent probablement d’une discontinuité au rayon de coupure du potentiel
utilisé (voir Annexe B).

de nucléation.

Le systéme est soumis a une contrainte uniaxiale ¢ suivant une direction faisant un
angle v dans le plan (100) par rapport a la normale aux lignes de marche (Fig. I1.5). Pour
cela, une déformation € est appliquée dans cette direction, par incréments choisis de 1 ou
0,1%. Dans le méme temps, le matériau est déformé suivant les directions orthogonales
en utilisant le facteur de Poisson de I’aluminium (0,35), ce qui est justifié par la relative

isotropie de I’aluminium?®.

La déformation e peut étre traduite en termes de contrainte. La Fig. I1.6 montre la
relation contrainte-déformation dans ’aluminium massif, pour une déformation le long

de la direction [011] (v = 0), calculée & laide du potentiel EAM ; tout au long de cette

5Coefficient d’anisotropie A =2C44/(C11 — C12) : 1,07 (potentiel EAM Aslanides et Pontikis); 1,22
(expérience [Zener 1948, Thomas 1968]).
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F1G. I1.7 — A gauche : géométrie du systéme étudié (les directions sont les mémes que sur la
Fig. I1.5), et les angles employés pour le calcul du facteur de Schmid.
A droite : facteur de Schmid s pour le systeme étudié.

these nous emploierons cette courbe pour déterminer la correspondance entre contrainte
et déformation. Les résultats obtenus dans I’aluminium massif montrent que la relation
contrainte-déformation n’est pas linéaire; de plus a déformation égale, la contrainte est

plus importante en compression qu’en traction.

Connaissant les plans de glissement et la direction de la contrainte, nous pouvons

calculer la scission résolue 7 pour différentes directions de glissement :

(IL.11)

ol o est la contrainte uniaxiale appliquée, et s est le facteur de Schmid. Le calcul de s
permet ainsi d’évaluer la contrainte résolue pour chaque type de dislocation. Il est défini
en fonction des angles A entre le vecteur de Burgers de la dislocation et la direction de

la contrainte, et ¢ entre la direction de la contrainte et la normale au plan de glissement
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Fi1G. I1.8 — y-surface de aluminium (vue plane de la Fig. I1.3) ; les régions claires correspondent
a des maxima d’énergie, les régions sombres a des minima (tiré de [Brochard 1998]). En traction,
la formation d’une partielle 30° (pour a=45° par exemple) n’est pas possible car elle produirait
un empilement de type ABC|CABC. Il en va de méme en compression pour la partielle 90°
(a=0°).

(Fig. 11.7) :

§ = COSACOoS ¢ (I1.12)

Nous avons tracé sur la Fig. I1.7 le facteur de Schmid pour chaque type de dislocation
(partielles de Shockley et parfaite 60°), en fonction de I'orientation de contrainte «. Ainsi
la partielle 90° a le facteur le plus élevé dans le cas d’une traction suivant [011] (o = 0).
Pour des angles compris entre 8,6° et 29.8°, c’est la dislocation parfaite qui a le plus grand
facteur de Schmid. Enfin, pour un angle a supérieur a 29,8°, la partielle 30° est celle qui

a le facteur de Schmid le plus élevé.

Des informations supplémentaires sont fournies par la y-surface (Fig I1.8). Par exemple,
bien que la partielle 30° ait un facteur de Schmid élevé en traction pour a=45°, la y-surface
indique qu’il existe une tres grande barriere d’énergie dans cette direction ; la formation
d’une telle partielle semble donc improbable. Il en va de méme pour une orientation de
contrainte a=0° en compression : former une partielle 90° n’est pas possible, méme si
cette dislocation a le plus fort facteur de Schmid. En conséquence, dans ce travail de

these nous baserons notre analyse a la fois sur la v-surface et sur le facteur de Schmid.
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I1.3.3 Minimisation de I’énergie

Une méthode simple permettant d’obtenir ’état fondamental d’'un systeme consiste a
annuler les forces afin de minimiser 1’énergie totale; on parle alors de relaxation. Dans
ces simulations dites statiques, les forces s’appliquant aux atomes sont dérivées des po-
tentiels interatomiques. La méthode de minimisation de 1’énergie que nous avons utilisée
ici est celle des gradients conjugués (voir Annexe B). Ici, nous considérons que la conver-

gence du calcul est atteinte lorsque la force maximum subie par un atome est inférieure a

1072 eV.A- L.

De telles méthodes sont surtout utilisées pour relaxer des structures atomiques. En
effet, elles permettent au systéeme d’atteindre le minimum local le plus proche, mais ne
permettent pas de franchir une barriere d’énergie par exemple. Pour le probléme qui nous
intéresse ici, sans 'aide de la température la probabilité de nucléation est rigoureusement
nulle 8'il existe une barriére d’énergie, aussi petite fit-elle (Chap. I). Ces méthodes de mi-
nimisation d’énergie ne peuvent donc, par essence, fournir que la contrainte athermique,

pour laquelle I’énergie d’activation s’annule.

I1.3.4 Dynamique moléculaire

Les simulations en dynamique moléculaire (DM) permettent de modéliser 1’évolution
temporelle du systeme a une température donnée, a travers le calcul des trajectoires ato-
miques individuelles. Les vitesses sont calculées par intégration des lois de Newton, le
plus souvent via un algorithme optimisé. Le code XMD utilise un algorithme de Gear
du cinquiéme ordre [Gear 1971], tandis que LAMMPS emploie un algorithme de Verlet
[Verlet 1967a, Verlet 1967b] (voir Annexe B). Dans les simulations présentées ici, le pas

0—15

de temps choisi pour l'intégration est de 4 x 1 s, adapté pour minimiser les temps
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de simulation et pour éviter toute divergence de 1’énergie a 300 K. La température est

modélisée en assignant initialement une distribution de vitesses de Maxwell-Boltzman aux
atomes; elle est ensuite maintenue par une renormalisation des vitesses a chaque pas de
dynamique (XMD), ou bien par un algorithme dit thermostat de Nosé-Hoover (LAMMPS)

(voir Annexe B).

La dynamique moléculaire est basée sur les lois de Newton, qui sont déterministes;
autrement dit, un systeme placé dans un état initial donné évoluera toujours de la méme
manieére®. Ici, ’état de départ est construit en assignant une distribution aléatoire de
vitesses qui differe d’une simulation a l'autre; ainsi I’évolution du systeme n’est jamais

rigoureusement la méme.

Dans cette these, la dynamique moléculaire sera employée pour étudier 1’évolution d'un
systeme en fonction du temps, a différentes contraintes et températures. Cette évolution
temporelle permettra de connaitre, par exemple, I'instant de nucléation ou bien la vitesse

des dislocations.

I1.3.5 La méthode Nudged Elastic Band

La caractérisation d’une barriere d’énergie est difficile car cette derniere implique un
processus faisant passer le systeme par des états instables, difficiles a caractériser. En
effet, opérer une relaxation de ces états fait évoluer le systéme vers des configurations

d’équilibre (Fig. I1.9a), ce qui ne fournit aucune information sur la barriére d’énergie.

La méthode Nudged Elastic Band (NEB) a justement été développée pour étudier les

états de transition [Jonsson et al. 1998, Henkelman et Jénsson 2000, Henkelman et al. 2000].

6 A moins d’exécuter la simulation sur un autre ordinateur. En effet, d’une machine & lautre, les erreurs
d’arrondis peuvent étre sensiblement différents et mener a des évolutions différentes malgré des états de
départ strictement identiques.
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Energie du systeme

Coordonnée de réaction Coordonnée de réaction

(@) (b)

F1G. I1.9 — Principe de la méthode Nudged Elastic Band. Plusieurs images, correspondant aux
différents états empruntés par le systéme pour franchir la barriére, sont prises comme points de
départ.

(a) Lors d’une simple relaxation, toutes les images tendent vers une configuration stable, d'un
cOté ou de 'autre de la barriere.

(b) Lors d'un calcul NEB, les images sont liées entre elles et contraintes a rester quasi-
équidistantes. Les images initiale et finale (carrés noirs) sont maintenues fixes, et la chaine
d’images tend vers le chemin d’énergie minimum.
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Elle utilise des configurations successives que le systeme emprunte en franchissant la bar-

riere, qui forment ce que 'on appelle une chaine d’images (Fig. I1.9b). Les configurations
initiale et finale sont entierement relaxées de maniere indépendante. Ensuite lors du cal-
cul NEB, les images intermédiaires sont relaxées, mais les déplacements atomiques sont
contraints par les configurations précédente et suivante de la chaine, empéchant les images
de relaxer completement vers un état stable du systeme. Les images convergent ainsi vers

le chemin d’énergie minimum (CEM).

Dans ce travail de theése, nous emploierons deux raffinements a la méthode NEB :
le climbing image qui autorise I'image possédant la plus haute énergie a monter le long
du CEM, lui faisant atteindre la configuration du point col; et I'improved tangent, qui
élimine de possibles problemes de divergence lors du calcul de la composante de la force
tangente a la chaine d’images. Le formalisme de la méthode NEB ainsi que de ces deux

améliorations sont détaillés dans ’Annexe B.

Nous construisons 'image de départ en relaxant un systéeme déformé, mais sans dis-
location. Les images suivantes quant a elles, contiennent des demi-boucles de dislocation
de rayons croissants. Enfin, 'image finale correspond a une demi-boucle de dislocation
que nous choisirons arbitrairement grande, et relaxée de facon a ce que son énergie soit
inférieure de plusieurs eV a celle de I'image initiale ; ainsi cette image ne se trouve sans
doute pas sur le chemin d’énergie minimum, mais elle correspond a un état emprunté par
le systéme et joue un role mineur sur la convergence des autres images vers le CEM. Les
images intermédiaires et finale sont construites a partir de configurations que le systeme
emprunte lors d’une simulation en dynamique moléculaire. Dans ce cas, des simulations

en DM sont donc un préalable nécessaire (Chap. IV).

La méthode Nudged Elastic Band est donc une méthode de choix pour déterminer les

parameétres associés a une barriere d’énergie. Elle a été utilisée dans de nombreuses études
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impliquant des dislocations [Rasmussen et al. 1997, Vegge et al. 2000, Vegge et al. 2001,
Ngan et Wen 2001, Pizzagalli et al. 2008]. Mais, nous le verrons, elle n’est pas toujours
simple a mettre en ceuvre, surtout lorsque le systeme étudié présente un grand nombre de
degrés de liberté ; une topologie complexe dans I’espace des configurations peut rendre le

calcul fastidieux, voire impossible.

I1.3.6 Moyens d’analyse du systéme

I1.3.6.1 Energie potentielle

La dynamique moléculaire classique permet d’accéder aux grandeurs thermodyna-
miques du systeme, notamment la température, ainsi qu’aux énergies cinétique et po-
tentielle individuelles ou totales. A la différence des méthodes de minimisation d’éner-
gie, I'agitation thermique fera varier 1’énergie du systeme. Ces fluctuations, de 'ordre
de NEAT avec N le nombre de degrés de libertés du systeme et AT l'amplitude des
fluctuations thermiques, peuvent atteindre plusieurs eV selon la température, et rendre
difficile la distinction d’une variation de ’énergie potentielle qui serait liée a un événement
plastique. Le suivi de I’énergie potentielle est toutefois utile pour controler la dynamique
du systeme : aprés que la température a été introduite, elle peut osciller un certain mo-
ment avant de se stabiliser. Cette phase dite de thermalisation peut se traduire par de
fortes oscillations dans I’énergie potentielle. Si de telles oscillations se produisaient a forte
déformation, elles pourraient déclencher la nucléation de maniere artificielle. Dans les si-
mulations présentées ici, nous avons toujours vérifié, a travers les variations de 1’énergie
potentielle, que ces perturbations sont minimisées bien avant qu'un événement plastique

ait lieu (Fig.I1.10).
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F1c. I1.10 — Evolution de I’énergie potentielle en fontion du temps lors d’un essai de traction &
300 K, un incrément de déformation de 1% étant appliqué toutes les 20 ps. Lors de la phase de
thermalisation, on observe de grandes oscillations, qui s’estompent apres quelques dizaines de

ps.

11.3.6.2 Visualisation du systéeme

Nous avons utilisé le programme Atomeye [Li 2003] pour visualiser les systeémes is-
sus des simulations. Il donne une représentation simple des atomes et des liaisons. Nous
verrons que cette représentation permet de visualiser des déplacements atomiques, notam-

ment le précisaillement existant avant la nucléation, que nous avons décrit dans le Chap. I.

Afin de faciliter la visualisation des défauts a l'intérieur des systemes étudiés, nous
utiliserons le critere de centrosymétrie. Ce critere a d’abord été proposé par Kelchner
et al. [Kelchner et al. 1998]. Chaque atome se voit octroyer une valeur du parametre de
centrosymétrie ¢;, dépendant de la différence de distance entre les paires de premiers

voisins :

. L2
;= Z ‘Rj — Rj+6‘ (I1.13)
j=1,6
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Ainsi dans un cristal cfc parfait, les atomes sont symétriques deux a deux, chaque atome a
donc une valeur de ¢ égale a zéro. Un autre avantage de ce critere est qu’il est insensible a
la déformation élastique, durant laquelle les atomes s’éloignent en conservant la symétrie
de leur environnement et donc un critere ¢; = 0. En revanche, lorsqu’il y a brisure de
o , .. . L
symétrie, comme c’est le cas pour les atomes de surface ou lorsqu’il se produit des évé-
nements plastiques, les atomes qui ne sont plus dans un environnement cfc ont un critere

de centrosymétrie qui devient positif.

Un inconvénient de cette définition est que la valeur de ¢ ne sera pas caractéristique
que d’'un défaut donné, mais aussi du matériau considéré puisqu’il dépend des distances
R entre atomes, et donc du parametre de maille du systeme étudié. Une autre définition,
indépendante cette fois du parametre de maille, a ensuite été proposée par Li [Li 2003].
C’est ce critere, également implémenté dans Atomeye, que nous utiliserons. Chaque type
de défaut est caractérisé par une valeur bien définie de ¢, quel que soit le matériau ; ainsi,
en choisissant une fourchette de valeurs, il est possible de masquer les atomes qui ont

un environnement cfc, et de visualiser uniquement les atomes situés dans des défauts

(Fig. I1.11).

Atomeye permet également d’observer la répartition des contraintes. Puisqu’il ne ma-
nipule que des positions atomiques, il ne peut calculer les véritables contraintes; il donne
cependant acces aux invariants du tenseur des contraintes de Von Mises [Li 2003], ce
qui permet tout de méme d’évaluer et de visualiser la répartition des contraintes sur les
atomes. Les endroits présentant une concentration de contrainte, susceptible d’aider a la

nucléation, peuvent ainsi étre repérés.
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0,5

0,011

F1c. I1.11 - Utilisation du critére de centrosymétrie. A gauche : si le critére n’est pas utilisé, alors
il est impossible de distinguer des structures singuliéres au sein du cristal massif. A droite : en
n’affichant que les atomes correspondant a une fourchette de valeurs de ¢, les défauts a l'intérieur
du systéme peuvent étre facilement visualisés. Ici, les atomes en surface sont jaune-vert, les
atomes dans le coeur d’une dislocation bleu clair, et les atomes dans un défaut d’empilement
bleu foncé ; les atomes dans un environnement cfc parfait (¢ < 0,011) ne sont pas représentés.

S
o) 30° |
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F1a. I1.12 — Valeurs des déplacements atomiques relatifs vis et coin, normalisés aux composantes
correspondantes d’une dislocation parfaite. Une partielle 90° aura ainsi une composante coin
égale & 2/3 et une composante vis nulle, tandis qu’une partielle 30° aura ces mémes composantes
égales & 1/3 et 1, respectivement.
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I1.3.6.3 Caractérisation des défauts

Le critere de centrosymétrie permet une visualisation aisée des défauts dans le matériau
simulé, mais reste insuffisant pour caractériser quantitativement le défaut ; en particulier,

le vecteur de Burgers de la dislocation doit étre déterminé par un autre moyen.

Dans cette these, la caractérisation se fait par le calcul des positions relatives des
atomes de part et d’autre d'un plan {111} donné. Pour une meilleure lisibilité, les com-
posantes vis dy;s et coin d..;, de ces déplacements sont normalisées aux composantes
correspondantes d'une dislocation parfaite 60°, respectivement b,(60°) et coin b.(60°),
de sorte que les coordonnées des vecteurs déplacement ont des normes fractionnaires ou

entieres (Fig. 11.12).

Un avantage d’une telle méthode est qu’elle permet d’identifier les dislocations sans
ambiguité. Si les plans atomiques subissent tous deux une méme translation ou rotation,
alors leur déplacement relatif restera nul. En revanche, s’ils glissent 1'un par rapport a
I’autre comme c’est le cas lors du passage d’une dislocation, alors leur déplacement rela-
tif pourra étre représenté par un vecteur -par définition, le vecteur de Burgers s’il s’agit
d’une dislocation. Pour faire ce type de calcul, un programme a été développé et utilisé
de maniére systématique sur les systémes étudiés (voir Annexe C). D’autres informations
peuvent étre extraites a partir de ce programme, comme la forme de la dislocation, la
position et 'extension du coeur, et dans le cas de simulations en dynamique moléculaire,

la vitesse de la dislocation.

Pour déterminer a quel moment précis la nucléation se produit, nous utilisons dans
notre programme les criteres suivants : dans le cas d’une partielle de Shockley de vecteur
de Burgers bgge, le déplacement coin relatif des atomes de surface doit étre égal a au
moins la moitié de la norme du vecteur de Burgers d’une partielle 90°, autrement dit 1/3

de la composante coin d’une parfaite 60°; et la dislocation doit étre stable, c¢’est-a-dire

45



Chapitre II. Modeles et méthodes

se propager, ceci pour ne pas considérer les embryons de dislocation qui se rétracteraient

en surface. L’instant de nucléation peut ainsi étre déterminé de facon relativement précise.

IT1.4 Conclusions

Dans ce Chapitre nous avons explicité plusieurs méthodes possibles pour investiguer
le probléme de la nucléation des dislocations. Cette revue met déja en lumiere certains de

leurs points forts et faiblesses.

La théorie de 1’élasticité, si elle permet de développer des modeles analytiques pour la
formation d’une dislocation depuis une surface, a I'inconvénient de ne pas pouvoir prédire
la forme des dislocations formées (la plupart des modeles existants supposent une demi-
boucle parfaitement circulaire). De plus, nous avons montré que ’élaboration de modeles
élastiques plus complexes requiert 'introduction de parameétres ajustables, qui nécessitent

de faire appel a d’autres méthodes.

Afin d’obtenir une meilleure description de la nucléation a 1’échelle atomique, la dyna-
mique moléculaire employant un potentiel semi-empirique s’avere indispensable. Enfin, la
méthode NEB est tres attractive a premiere vue; nous verrons cependant qu’elle réclame
beaucoup de précautions pour étre mise en ceuvre, et gagne a étre utilisée complémentai-

rement a d’autres méthodes.
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Parametres influant sur la nucléation

Le processus de nucléation d’une dislocation depuis une surface dépend de nombreux
parametres. Les études citées dans le Chap. I montrent qu’entre autres, la température,
I’état de la surface (reconstruction, passivation, défauts), 'orientation et la vitesse de dé-

formation, peuvent jouer un role sur les parametres associés a la barriere d’énergie.

Il convient donc dans un premier temps d’étudier le role de chacun de ces facteurs
sur la nucléation. Pour cela, nous avons effectué des simulations sur le systeme présenté
dans le Chapitre précédent (Fig. I1.5), en faisant varier les différents parametres ou la
géométrie du systeme. Nous nous attacherons dans ce Chapitre a décrire le premier éve-
nement plastique, a savoir la formation de la premiere dislocation ; I’évolution ultérieure

du systeme sera décrite plus en détail dans le Chap. V.
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F1c. II1.1 — Evolution de I'énergie potentielle d’un systéme déformé par pas de 1% a 0 K, sans
relaxation (tirets), et en minimisant I’énergie & chaque incrément de contrainte (trait plein).

III.1 Effet de la température

L’événement de nucléation étant thermiquement activé, la température est un para-
metre clé dont le role est a déterminer précisément. Ses effets ont été testés sur un systeme
modele comprenant deux marches monoatomiques rectilignes, pour une contrainte de trac-
tion orthogonale a la ligne de marche (o = 0°) (Fig. I1.5). Nous avons comparé, pour ce
systeme, la minimisation de I’énergie, simulation représentative d’une température nulle,

et des simulations en dynamique moléculaire a différentes températures.

Comme cela a été mentionné au Chap. II, les simulations a 0 K permettent d’obtenir
la contrainte athermique, pour laquelle la barriere d’énergie devient nulle. Afin d’obtenir
cette contrainte, deux types de simulations a 0 K sont comparées. Dans un premier essai,
la déformation purement élastique du matériau est simulée en étirant le systéme par pas
de 1%, sans opérer de relaxation des forces. L’énergie potentielle du systéme est calcu-

lée a chaque incrément de déformation, et croit de fagon réguliere, comme le montre la
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Y=[100]

X=[011]

z=[011]

Fia. II1.2 — Dislocations formées & partir de marches monoatomiques a 0 K, dans un échantillon
déformé de 9%. Les fleches indiquent les positions initiales des marches de surface. Seuls les
atomes qui ont un critére de centrosymétrie non nul sont représentés (voir Chap. II).

courbe pointillée sur la Fig. III.1. Lors d’un deuxiéme essai, le méme systeme est déformé
en minimisant cette fois son énergie a chaque incrément de déformation. Dans ce cas, a
une certaine déformation, un événement plastique provoque une chute brutale de 1’éner-
gie potentielle par rapport au systéme non relaxé; c’est le cas ici pour une déformation
e = 9% sur la Fig. III.1. La comparaison entre les deux courbes permet ainsi de définir
sans ambiguité la limite élastique du systéme. Ce type de simulation a été effectué sur
des systemes de différentes tailles, donnant des résultats tres similaires : 'apparition de

la plasticité se fait pour une déformation d’environ 9%.

Le type de défaut nucléé peut étre visualisé en sélectionnant les atomes selon le cri-
tére de centrosymétrie, mettant en évidence deux dislocations rectilignes (Fig. I11.2). Ces
dislocations se sont nucléées depuis les marches, et se sont propagées dans le matériau
dans des plans {111} de facon symétrique. Ce résultat s’explique par la symétrie parfaite
du systeme : a cette déformation la barriere d’énergie est nulle, et tous les sites potentiels
de nucléation sont équivalents sur les deux marches. Une analyse plus fine des déplace-
ments atomiques relatifs confirme que les dislocations sont rectilignes (Fig. I11.3). Elle

permet également d’établir le type de ces dislocations : la composante coin vaut environ
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Composante vis

Déplacements normalisés

1 I 1 I 1 I 1 I 1
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Distance a la surface supérieure (nb d’atomes)

[ =

F1c. II1.3 — Déplacements atomiques normalisés le long des directions vis et coin, dans un
plan de glissement activé d’un échantillon déformé de 9% a 0 K. Toutes les "tranches" dZ sont
représentées (voir Annexe C). La surface supérieure , contenant la marche initiale, correspond
a la gauche du graphe; la surface inférieure a la droite.
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(2/3)b.(60°) et la composante vis est quasi-nulle, ce sont donc des dislocations partielles

de Shockley 90°. Elles sont de type %[211](111) pour celle se formant depuis la marche
située & gauche sur la Fig. I11.2, et #[211](111) depuis la marche située a droite. Ce ré-
sultat est en accord avec la valeur du facteur de Schmid, qui est maximum pour cette

orientation de contrainte sur ce type de dislocation (Chap. II).

Du fait de la formation de ces dislocations, les marches de surface voient leur hauteur
diminuée de 2/3, ce qui correspond & la norme projetée du vecteur de Burgers des dislo-
cations émises. Les dislocations formées trainent des défauts d’empilements intrinseques
derriere elles, visibles en bleu foncé sur la Fig. I11.2. La position du coeur de la dislocation,
correspondant au maximum de la dérivée des déplacements atomiques (Annexe C), est
situé ici a environ 21 atomes de la surface supérieure (Fig. I11.3). Cette position corres-
pond au systéme entierement relaxé ; les deux dislocations ne se propagent pas plus avant
car du fait de leur interaction, il doit exister une barriere d’énergie qu’elles ne peuvent

franchir a 0 K.

Dans un deuxieme temps, des simulations en dynamique moléculaire a température
non nulle sont effectuées sur des systemes de méme géométrie. Comme cela a été discuté
dans le Chap. II, le suivi de I’énergie potentielle ne suffit pas dans ce cas a déterminer
I'instant de nucléation. En effet, comme a 0 K, une chute brutale de 1’énergie indique
qu’'un événement plastique s’est produit (Fig. I11.4). Toutefois, I’agitation thermique em-
péche de déterminer précisément l'instant de nucléation a partir de la seule variation de
I’énergie potentielle du systeme; aussi la caractérisation de 1’événement et du type de

défaut passera-t-elle par 'analyse des déplacements atomiques relatifs.

Le systeme étudié a été soumis a des tests de traction pour des températures situées
entre 5 et 300 K, avec un incrément de déformation de 0,1% toutes les 20 ps, soit une

vitesse de déformation ¢ =5 x 107 s71. A 5 K, la nucléation se produit pour une défor-
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F1G. II1.4 — Evolution de Iénergie potentielle en fonction du temps lors d’un essai de traction
a 100 K, un incrément de déformation de 0.1% étant appliqué toutes les 20 ps. Un événement
plastique fait chuter brutalement ’énergie potentielle, mais I'instant de nucléation ne peut pas
étre déterminé précisément.

7=[011]

F1a. II1.5 — Dans un systéme déformé de 6,7% a 10 K, les dislocations se nucléent simultanément
depuis les deux marches, et gardent une forme tres étendue le long de la marche.
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I11.1 Effet de la température

Fic. II1.6 — Dislocation formée dans un systéme déformé de 6,5% a 300 K. Des embryons de
dislocation se forment puis se rétractent le long des marches (a), jusqu’a ce que I'un atteigne
le rayon critique et se propage dans le cristal (b,c). Le méme type de scenario se produit & des
températures entre 50 et 300 K, la nucléation pouvant se produire depuis n’importe quel site le
long des deux marches.

mation de 6,8%, soit une contrainte appliquée d’environ 3,9 GPa (Fig. I1.6). L’agitation
thermique, pourtant faible a 5 K, permet 'activation du processus de nucléation; c’est

donc que I'énergie d’activation est relativement faible a cette contrainte.

Pour des températures inférieures a 50 K, les défauts formés ne sont pas tres diffé-
rents de ceux obtenus a 0 K. La Fig. II[.5 montre le premier événement plastique dans
un échantillon déformé de 6,7% a 10 K. A cette température, deux dislocations partielles
de Shockley se forment depuis les deux marches de surface, en conservant une forme tres
allongée, quasi rectiligne, le long de la marche. Ceci montre que 1’énergie d’activation
reste petite, rendant la nucléation probable sur de nombreux sites simultanément. Pour
ces faibles températures, la nucléation est donc essentiellement dominée par la contrainte,

qui rend la barriere d’énergie quasiment nulle.

Lorsque la température atteint 50 K et au-dela, I’événement de nucléation change
de nature. Pendant toute la durée de l'essai de traction, des embryons de dislocations
se forment puis se rétractent le long des marches (Fig. III.6a). Puis une dislocation, et
une seule, se forme depuis I'une des deux marches de surface (Fig. II1.6b), pour une dé-
formation variant de 6,4 a 6,6% (3,8~3,9 GPa), et aprés un temps supérieur a environ

8 ps (variable selon les simulations). Cet aspect local et la nature stochastique de la nu-

53



Chapitre III. Parametres influant sur la nucléation
0'8‘““‘“\“‘4‘““‘\“‘“““\“;‘;““

0,4

Déplacements relatifs normalisés (80°) )
o
N

o

4]

v
Coov v v v v e b oy

1 10 20 30 4
Profondeur (nombre d’atomes)

F1a. I1I.7 — Déplacements atomiques relatifs normalisés dans un échantillon déformé de 6,5% a
300 K, le long de la direction coin et pour la tranche dZ correspondant au front de la dislocation, &
différents instants de la propagation d’une dislocation ; 'origine des temps correspond a l'instant
de nucléation. La composante coin (triangles) est ajustée avec une fonction de type arctan (lignes
pleines). La composante vis, quasi-nulle, n’est pas représentée. La surface supérieure, contenant
la marche initiale, correspond a la gauche du graphe, la surface inférieure a la droite.

cléation montrent qu’a ces déformations la barriere d’énergie est significativement plus
grande, et qu’elle est franchie sur un site au hasard le long d’'une marche grace a l'agi-
tation thermique, donnant a la dislocation une forme de demi-boucle. L’événement peut
alors étre considéré comme thermiquement activé, avec une fréquence qui dépend de la

température. Un embryon devra ainsi atteindre le rayon critique pour pouvoir se propager.

Le calcul des déplacements atomiques relatifs (Fig. I11.7) montre que le défaut qui
se forme est une demi-boucle de dislocation partielle de Shockley, de méme type que les
dislocations obtenues & 0 K (soit #[211](111) ou £[211](111) selon le site de nucléation),
ce qui est toujours cohérent avec le facteur de Schmid. La demi-boucle laisse donc derriere
elle un défaut d’empilement intrinseque. La Fig. I11.7 montre ’évolution de la composante
coin a différents moments de la propagation, pour la tranche dZ correspondant au front

de la dislocation. L’origine des temps correspond a l'instant de nucléation tel que défini a

la fin du Chap. II.
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F1G. II1.8 — Evolution de la ligne d’une dislocation dans son plan de glissement {111}, depuis la
nucléation jusqu’a ce qu’elle atteigne la surface inférieure, dans un échantillon déformé de 6,5%
a 300 K. Les positions successives de la dislocation sont obtenues a des intervalles de temps
de 0,8 ps; les fleches indiquent la direction de propagation. La surface supérieure, contenant la
marche initiale alignée suivant Z, est en haut du graphe, la surface inférieure en bas.

La visualisation de la forme de la dislocation (Fig. I11.8) montre qu’elle adopte une
forme plutét elliptique; conformément a ce qui avait été proposé par Tanguy et al.
[Tanguy et al. 2003], les composantes vis et coin de la dislocation ne se meuvent pas
a la méme vitesse. Le modele élastique que nous utiliserons pour décrire la formation
d’une demi-boucle devra donc bien prendre en compte cette ellipticité; c’est ce que nous

verrons dans le Chap. IV.

Les simulations en dynamique moléculaire ont permis d’étudier la gamme de tempé-
ratures allant de 0 a 300 K ; la Fig. II1.9 (cercles) montre ’évolution de la déformation €,
pour laquelle se produit la nucléation en fonction de la température. Alors que €, diminue
fortement lorsque ’on passe de 0 a 5 K, pour des températures supérieures la nucléation se
produit toujours pour des déformations de 6,5 ou 6,6%. Cet événement de nucléation est

bien thermiquement activé, mais dépend peu de la température au-dela de 10 K, pour la
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Fic. II1.9 — Evolution de la déformation & laquelle se produit la nucléation en fonction de la
température, pour une vitesse de déformation ¢ =5 x 107 s~!. Les cercles correspondent aux
simulations pour 'aluminium, avec le potentiel EAM d’Aslanides et Pontikis (ligne continue :
cing simulations au moins pour les températures de 100, 200 et 300 K, une seule pour les autres)
et avec celui d’Ercolessi et Adams (tirets, une simulation & chaque température).

vitesse de déformation utilisée ici. C’est donc que la contrainte joue un grand role : si elle
est trop faible, alors la barriere d’énergie sera sans doute beaucoup trop importante pour
étre franchie thermiquement aux températures et dans les intervalles de temps considérés

ici.

A titre de comparaison, nous avons réalisé des simulations utilisant le potentiel pro-
posé par Ercolessi et Adams pour 'aluminium [Ercolessi et Adams 1994]. Ces simulations
montrent également une faible dépendance de la déformation critique vis-a-vis de la tem-
pérature dans la gamme 10-300 K (pointillés sur la Fig. I111.9). La nucléation se produit
toutefois a des déformations moindres : la limite athermique est d’environ 7%, et la nu-
cléation se produit pour une déformation d’environ 5,3% pour T>10 K et pour une méme
vitesse de déformation (¢ =5 x 107 s71). Cette différence quantitative entre les deux
potentiels pourrait étre du a 1’énergie de défaut d’empilement obtenue par le potentiel

d’Ercolessi et Adams, bien plus faible que celle donnée par le potentiel d’Aslanides et
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Fi1Gc. II1.10 — Evolution de la contrainte de nucléation en fonction de la température dans
un nanopilier de cuivre en compression [Zhu et al. 2008]. Les lignes continues sont les courbes
théoriques, correspondant a des vitesses de déformation typiques des simulations (vert) et des
expériences (bleu); les cercles correspondent aux simulations atomistiques réalisées par les au-
teurs.

Pontikis!, conduisant ainsi & une sous-estimation de la barriére d’énergie a franchir.

Ces résultats peuvent étre comparés avec ceux obtenus par Zhu et al. pour un nanopi-
lier de cuivre subissant une compression (Fig. I11.10). La contrainte de nucléation est alors
relativement sensible a la température, passant de 4 GPa (environ 10% de déformation)
pour une température de quelques Kelvin, a environ 2,3 GPa a 300 K. La sensibilité de
la contrainte de nucléation a la température dépend donc fortement du matériau et du

mécanisme impliqué.

1Ercolessi et Adams : 74 =104 mJ/m?; Aslanides et Pontikis : 7; = 155 mJ/m?.
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Chapitre III. Parametres influant sur la nucléation
II1.2 Influence de I’état de surface

Comme nous 'avons souligné dans le Chap. I, les défauts présents sur la surface sont
pressentis pour étre des sites privilégiés pour la nucléation. La nature de ces défauts, leur
géométrie, doivent donc grandement conditionner la plasticité du matériau, et influer sur
la contrainte de nucléation notamment. Nous comparons ici trois types de défauts : une
marche monoatomique rectiligne, une marche monoatomique irréguliere, et des marches

plus hautes.

Dans cette section, le systeme est toujours soumis a une contrainte uniaxiale ortho-
gonale a la ligne de marche (o =0°). Les défauts formés sont toujours des dislocations
partielles de Schockley de vecteur de Burgers 5900, mais 1’état de surface de départ influe

fortement sur le plan de glissement activé et la déformation critique.

II1.2.1 Marche de surface monoatomique

Les simulations présentées auparavant ont montré qu’en présence de marches mono-
atomiques, la déformation athermique se situe autour de 9%, et la contrainte de nucléation
diminue avec la température. Dans tous les cas, la nucléation se produit systématique-
ment depuis les marches, et toujours dans le méme plan de glissement (celui qui diminue

la hauteur de la marche). Qu’est-ce qui conditionne ces résultats ?

Une analyse plus fine des déplacements atomiques montre que lors de la déformation
du matériau, et avant la nucléation en elle-méme, il existe un précisaillement dans un
plan {111} passant par la marche (Fig. I11.11), ce qui avait déja été observé par une étude
précédente pour un systéme similaire [Brochard et al. 2000b, Brochard 1998]. Ce préci-
saillement existe méme en ’absence de contrainte appliquée, et il devient de plus en plus
important a mesure que la contrainte augmente. La marche a pour effet de localiser ce

précisaillement dans un plan {111} qui passe par la marche. Ainsi le plan de glissement
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F1G. III.11 — Systéme & marches monoatomiques relaxé pour une déformation de 8%, avant
nucléation.

(En haut) Les positions atomiques indiquent un précisaillement dans le plan {111} diminuant la
hauteur de marche. Les tirets correspondent au plan {111}, les fleches au sens du précisaillement.
L’image a été déformée afin de mieux montrer I'effet dii au précisaillement.

(En bas) La coloration des atomes selon l'invariant de Von Mises montre que les atomes situés
dans les plans {111} passant par la marche (vert clair) subissent une contrainte plus élevée que
les autres (bleu). Le précisaillement, et par la suite la nucléation, se produisent dans ces plans.
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FiG. II1.12 — Géométrie d’un systéme présentant une marche crantée (a droite).

qui sera activé est favorisé bien avant que la nucléation ait lieu.

A titre de comparaison, nous avons effectué des simulations sur des systémes présen-
tant des surfaces parfaites, sans aucune marche ni irrégularité. A 0 K, la limite élastique
du matériau atteint 20%, et la plasticité se manifeste alors par la formation de multiples
défauts depuis des sites indiscernables en surface. Cela confirme le role tres important des
marches de surface, qui diminuent grandement la contrainte nécessaire pour la nucléation,

et la localisent.

Des simulations employant le potentiel d’Ercolessi et Adams montrent des résultats
similaires dans le cas d’une marche monoatomique. Seule la déformation critique a la-
quelle se produit la nucléation change, comme nous 'avons vu précédemment (environ

5,3% pour T>10 K).

I11.2.2 Marche monoatomique crantée

La description de certains mécanismes, notamment la nucléation telle que décrite par

Pirouz [Pirouz et Ning 1995] ou Edirisinghe [Edirisinghe et al. 1997], laisse sous-entendre
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FiG. II1.13 — Sur un systéme présentant une marche crantée, déformé de 9% et relaxé, la
coloration des atomes selon 'invariant de Von Mises montre que les contraintes locales sont bien
moins fortes au niveau d’un cran (& droite) que sous une marche rectiligne (&4 gauche).
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F1G. II1.14 — Sur le systéme déformé de 9%, l'invariant de Von Mises montre également que le
long de la marche, située en haut de la figure, les contraintes sont réduites au niveau des crans.
Les deux crans le long de la marche (fleches) apparaissent nettement.

que des défauts le long des marches (décrochements) pourraient favoriser la nucléation
de demi-boucles de dislocation. Nous avons donc testé une configuration de ce type. Le
systeme est construit de la méme maniere que précédemment, et une dizaine d’atomes
sont retirés le long d’une marche de surface pour former un cran, composé de deux décro-

chements (Fig. I11.12).

Nous avons d’abord effectué des simulations a 0 K, afin d’observer si ce type de dé-

faut pouvait modifier les conditions de nucléation par rapport a une marche parfaitement
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Fi1G. III.15 — Dislocations formées a 0 K dans un systéme déformé de 10%, présentant une
marche crantée. Des dislocations sont émises depuis les deux marches ; dans le cas de la marche
crantée (premier plan), deux dislocations se forment dans des plans {111} adjacents, correspon-
dant au cran initial.

rectiligne. Le systéme est déformé par pas de 1%. Le calcul de 'invariant de Von Mises
montre qu’au niveau du cran, les contraintes ne se concentrent pas, mais au contraire sont
réduites, comparativement aux contraintes qui existent au niveau d’une marche rectiligne

(Fig. I11.13 et 111.14).

La limite élastique atteinte est de 10%, soit un peu plus élevée que pour une marche
parfaitement rectiligne (9%). Les dislocations sont de nouveau des partielles de vecteur
de Burgers 5900 diminuant la hauteur de marche, et la nucléation se fait simultanément a
partir des deux marches, crantée et non crantée (Fig. I11.15). Depuis la marche crantée,

deux dislocations se forment dans des plans {111} adjacents.

Nous avons ensuite étudié l'effet de la température dans ce méme systeme, en le dé-

formant par pas de 0,1% (¢ =5x 107 s7!) 4 300 K dans deux simulations en dynamique
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F1G. II1.16 — Dislocations formées a 300 K dans un systéme déformé de 6.5%, présentant une
marche crantée (la position du cran est soulignée en rouge). La dislocation se forme & c6té du
cran (a), et sa propagation le long de la marche est "génée" par le décrochement (b). Une seconde
dislocation se forme alors dans le plan de glissement adjacent.

moléculaire. Dans un premier cas, une demi-boucle de dislocation se forme pour une dé-
formation de 6,5% depuis la marche rectiligne, la marche crantée restant intacte. Ceci
semble indiquer que les décrochements présents sur l'autre marche ne constituent pas des
endroits privilégiés pour la nucléation. Dans un second cas, une dislocation se forme depuis
la marche crantée (Fig. I11.16a), mais relativement loin du décrochement lui-méme, pour
une déformation de 6,6%. La propagation de cette dislocation se trouve momentanément
bloquée par le décrochement qu’elle rencontre le long de la marche; elle poursuit ensuite
sa course alors qu'une deuxiéme dislocation se forme dans le plan {111} adjacent, depuis

la marche située dans le cran (Fig. II1.16b).

Ainsi, les décrochements le long des marches ne constituent certainement pas des sites
privilégiés pour la nucléation. Ceci peut s’expliquer par leur caractére ponctuel, donc de
plus faible dimensionnalité que les dislocations. Cette différence topologique fondamentale
rend les décrochements plutot mal adaptés pour la formation de dislocations. Ces sites
seraient méme plutot inhibiteurs de la nucléation, puisque comme nous ’avons vu, ils ont

un caractere partiellement bloquant sur la propagation des dislocations.

63



Chapitre III. Parametres influant sur la nucléation

I11.2.3 Influence de la hauteur de marche

Si les marches de surface sont rarement parfaites dans les études expérimentales, elles
sont également rarement monoatomiques. Il apparait donc pertinent de vérifier si la hau-
teur de la marche A influence la nucléation de quelque maniere que ce soit, 1'idée étant
qu’a priori une marche plus haute concentrerait plus de contrainte, et permettrait donc

I’apparition de la plasticité a une plus faible déformation appliquée.

Tout d’abord, un systéme présentant des marches de surface hautes de deux couches
atomiques a été construit, et trois tests de traction ont été effectués, a une température
de 300 K et toujours avec la méme vitesse de déformation ¢ =5 x 107 s~!. Dans tous
les cas, une déformation de 7,5% a été nécessaire pour voir un événement plastique se
produire, soit bien plus que dans le cas d’une marche monoatomique (x6,5%). De plus,
si les dislocations formées sont bien toujours les mémes (des partielles de Shockley), le
plan de glissement n’est plus le méme, et la nucléation augmente cette fois-ci la hauteur
de marche (Fig II1.17). A titre d’exemple sur la Fig. II1.17, depuis la marche située &
droite c’est une dislocation de type #[211)(111) qui se forme, alors que dans le cas d'une
marche monoatomique seules des dislocations de type g[211](111) ont été observées. Ainsi,
le simple fait de passer d’'une marche monoatomique a une marche double a modifié le

mécanisme de nucléation, et augmenté la déformation critique.

Des tests de traction similaires ont été réalisés sur des systemes présentant des marches
plus hautes, h =4, 6 et 8 couches atomiques, & 300 K (¢ =5 x 107 s~1). Le mécanisme
de plasticité reste le méme que pour la marche double : I’émission d’une dislocation aug-
mente la hauteur de la marche, ainsi que la surface {111} qui lui est associée. De plus,
nous avons observé qu’a mesure que la hauteur initiale de marche augmente, la contrainte

de nucléation diminue de fagon inversement proportionnelle (Fig. I11.18) ; elle passe ainsi
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F1G. II1.17 — Dislocation formée a 300 K dans un systéme déformé de 7.5%, présentant une
marche haute de deux atomes. Le glissement se fait dans le plan {111} qui augmente la hauteur
de la marche.

d’environ 4,1 GPa (e =7,5%) pour h=2, & 3,7 GPa (¢ = 6,1%) pour h = 8. Si I'ajustement
avec une fonction en 1/h est correct, alors la contrainte de nucléation pour des marches

hautes de 10 et 20 atomes serait d’environ 3,5 et 3,4 GPa, respectivement.

Pour rappel, Li et al. avaient obtenu une diminution de moitié de la contrainte de nu-
cléation lorsque la hauteur de marche augmentait d’un ordre de grandeur, en appliquant
un modele de Peierls-Nabarro a 1’étude de la nucléation [Li et Xu 2006]. Ces résultats ont
ensuite été confirmés par Segall et al. grace a des simulations atomistiques dans le tantale
et le molybdene [Segall et al. 2006a] ; ces auteurs ont également observé un changement
de direction de glissement lorsque la hauteur de marche augmente?. Ici, le comportement
est qualitativement le méme, mais la diminution n’est pas aussi brutale, la contrainte de

nucléation diminuant d’un facteur 1,2 entre une marche double et une marche h = 20.

Les simulations que nous avons effectuées dans l’aluminium pour des marches h > 2
montrent que le glissement ne s’opére pas dans le méme type de plan {111} que dans le

cas d'une marche monoatomique. Quelle est la cause d'un tel changement de mécanisme ?

2Ces deux métaux cristallisent dans la structure cubique centrée, pour laquelle les dislocations sont
différentes de la structure cfc. Dans les deux études citées ici, les auteurs observent des dislocations dans
des plans de type {110} ou {112}.
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F1G. II1.18 — Evolution de la déformation & laquelle se produit la nucléation en fonction de la
hauteur de la marche de surface. Le triangle pointant vers le bas correspond a un mécanisme de
nucléation diminuant la hauteur initiale de marche ; ceux pointant vers le haut & un mécanisme
augmentant la hauteur de marche. La ligne pointillée correspond a un ajustement avec une
fonction inversement proportionnelle a la hauteur initiale de marche (pour h > 2).

Il est possible de représenter les configurations atomiques apres glissement dans différents
plans {111} passant par une marche double (Fig. IT11.19). Dans trois plans de glissement
en zone avec la marche, la nucléation diminue la hauteur initiale de la marche (b,c,d), et
dans un autre elle 'augmente (e). Cependant les configurations (b) et (d) meénent a des
surfaces irrégulieres, dont la formation doit requérir de grandes énergies; ceci est d’au-
tant plus vrai si on considere la formation de demi-boucles de dislocation, pour lesquelles
I'intersection avec la surface menerait a des configurations étranges. En revanche, 'acti-
vation des plans de glissement (c) et (e) ménent & des marches de surface de configuration
similaire a ce que nous avons vu auparavant, et doit donc demander bien moins d’énergie.
Pour le potentiel d’Aslanides et Pontikis, la contrainte et le précisaillement se localisent
dans le plan (e) qui augmente la hauteur de marche (Fig. 111.20), et c’est ce plan qui est
activé lors de la nucléation. En revanche, avec le potentiel d’Ercolessi et Adams, c’est le
plan (c¢), diminuant la hauteur de la marche, qui est activé pour h =1 (a une déformation

e =5,3%), ainsi que pour h =2 (& une déformation de 6%).
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FiG. III.19 — Systémes de glissement possibles passant par une marche double. Les cercles
blancs correspondent aux atomes dans le plan de la figure, ceux en gris aux atomes au-dessus
ou en-dessous. (a) On peut distinguer quatre plans de glissement (pointillés) passant par la
marche : (b,c,d) trois faisant diminuer la hauteur initiale de marche, de méme orientation que le
plan activé pour une marche monoatomique ; et (e) un faisant augmenter la hauteur de marche.
Les plans de faibles indices sur les surfaces finales sont indiqués par des lignes épaisses.
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Fic. TI1.20 — Systéme a marches doubles avant nucléation, pour une déformation de 7,1%.
(En haut) Les positions atomiques relaxées indiquent un précisaillement dans le plan {111}
(tirets) augmentant la hauteur de marche. (En bas) La coloration des atomes selon I'invariant
de Von Mises montre que la contrainte est plus concentrée au pied de la marche, et dans le plan
augmentant la hauteur de marche.
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Pour résumer, le possible changement de mécanisme entre h =1 et h = 2 peut s’ex-
pliquer par la compétition entre les deux plans de glissement (c) et (e). Pour h =1, c’est
le plan (c) qui est activé quel que soit le potentiel, car il diminue ’énergie du systéme.
Pour h =2, il y a compétition entre deux plans de glissement : (¢) qui meéne a la dimi-
nution partielle de la marche, mais laisse tout de méme une marche sur la surface; et
(e) qui augmente la surface {111}. L’activation de I'un ou l'autre mécanisme dépendra
des énergies mises en jeu, lesquelles dépendent du potentiel utilisé. D’autres simulations
seraient nécessaires afin d’observer s’il existe, avec le potentiel d’Ercolessi et Adams, un

changement de mécanisme pour des marches plus hautes (h > 2).

Pour le potentiel d’Aslanides et Pontikis, la Fig. II1.18 montre que la contrainte de
nucléation diminue lorsque la hauteur de marche augmente au-dela de h = 2. Les études
précédentes [Li et Xu 2006, Segall et al. 2006a] évoquent des effets de couplage entre le
champ de contrainte dii a la marche, qui dépend de la déformation € et de la hauteur
de marche h, et 'augmentation de surface de I'ordre de 2bR 1ié a la nucléation. Dans le
cadre de ce travail de these, nous n’avons pu déterminer quantitativement ce qui cause
une diminution de la contrainte de nucléation (donc de ’énergie d’activation) lorsque la

hauteur de marche augmente.

II11.3 Influence de ’orientation et du sens de la contrainte

Jusqu’a présent, nous n’avons considéré que le cas d'un essai de traction dans la di-
rection orthogonale a la ligne de marche, ce qui donne aux partielles de Shockley 90° le
facteur de Schmid maximum. Or, d’autres orientations de contrainte privilégient d’autres
types de dislocations. De plus, nous avons vu dans le Chap. I que les nanopiliers sont
souvent soumis a une compression plutét qu’a une traction. Il est donc important d’avoir

une indication des effets de 'orientation et du sens de la contrainte sur I’événement de
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F1G. II1.21 — Formation de dislocations dans un échantillon déformé de 7,1% en compression.

nucléation.

Nous présentons ici des simulations effectuées sur un systéme a marches monoato-
miques, en compression, et pour deux orientations de contrainte en traction (Fig. I1.5) :
a = 18° pour laquelle le facteur de Schmid est maximal pour la dislocation parfaite, et

a = 36° pour laquelle le facteur de Schmid est maximum pour la partielle de Shockley 30°.

I11.3.1 Compression

Pour une compression selon I'axe [011] (o= 0°), ce sont les partielles 90° qui ont le fac-
teur de Schmid le plus élevé; cependant I’étude de la y-surface de 'aluminium (Fig. 11.8)
montre que ce type de déplacement est impossible. Ce sont donc les parfaites 60° qui sont

privilégiées dans cette orientation de contrainte.
Nous avons simulé des tests de compression sur un systeme possédant deux marches

monoatomiques, a une température de 300 K. Au final, la nucléation intervient pour une

déformation de 7,1%, ce qui équivaut & une contrainte de 9,3 GPa, soit bien plus grande
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que pour une traction sur le méme systeme.

Plusieurs dislocations se nucléent dans différents plans {111} pres d’une marche, for-
mant une structure complexe de dislocations (Fig. I11.21). L’analyse des déplacements
relatifs permet toutefois d’identifier la formation d’une partielle de téte 30°, en accord

avec l’analyse basée sur la vy-surface.

I11.3.2 Traction désorientée

Dans le cas d'une traction uniaxiale désorientée par rapport a la normale a la marche
(o #0), le facteur de Schmid pour les différentes dislocations possibles est grandement
modifié; le type de défaut dont la formation sera privilégiée changera donc aussi (voir
Chap. II). Nous avons vérifié que les simulations atomistiques reproduisaient bien ce com-

portement, en testant deux orientations de contrainte a une température de 300 K.

Pour une orientation a = 18°, le facteur de Schmid est maximum pour la dislocation
parfaite 60° ; ce type de dislocation tend a se dissocier en deux partielles (voir Chap. II).
Nous avons effectué une simulation pour cette orientation de contrainte. Il se nuclée, de-
puis la marche, d’abord une dislocation partielle de vecteur de Burgers 5900, puis une
de vecteur de Burgers ggoo, les deux étant séparées d’environ 30 A (Fig. 111.22). Cette
distance de dissociation est comparable a celles obtenues expérimentalement, comprises
entre 14 et 68 A [Liao et al. 2004] ; cette faible distance est également cohérente avec la
grande énergie de défaut d’empilement qui caractérise l’aluminium. Les dislocations ob-
tenues dans cette simulation correspondent donc a une dislocation parfaite dissociée, ce

qui est bien en accord avec la prédiction basée sur le facteur de Schmid.

Pour une autre traction, désorientée cette fois de 36° par rapport a la normale aux

marches, le facteur de Schmid est maximum pour la dislocation partielle 30°. Or au cours
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F1G. II1.22 — Formation d’une dislocation parfaite dissociée dans un échantillon a 300 K sous
une contrainte appliquée de 6 GPa désorientée de 18°.

de la simulation correspondante, il se nuclée d’abord une dislocation 90°, puis une dis-
location 30° qui efface le défaut d’empilement (Fig. I11.23). Il s’agit donc la aussi d’une
dislocation parfaite dissociée; la distance de dissociation est du méme ordre que celle
mesurée précédemment, pour o = 18°. Ceci correspond a ’analyse basée sur la y-surface :
la formation d’une partielle 30° est impossible, il se nuclée donc une dislocation parfaite

dissociée.

I11.4 Influence de la vitesse de déformation

La vitesse de déformation est un parametre clé lors d’essais de traction expérimentaux.
Comme nous 'avons vu dans le Chap. I, on s’attend a ce qu’elle joue un roéle sur les pa-
rametres extrinséques de la nucléation, comme la contrainte de nucléation. Ainsi, passer

d'une vitesse de déformation de 108 s™!, typique des simulations, & ~ 1073 s~1, ordre
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Fic. II1.23 — Formation d’une dislocation parfaite dissociée dans un échantillon & 300 K sous
une contrainte appliquée de 7 GPa désorientée de 36°.

de grandeur caractéristique des expériences, peut diminuer la contrainte de nucléation
de moitié [Zhu et al. 2008]. Les parametres intrinséques (énergie et volume d’activation,

rayon critique), eux, devraient étre indépendants de la vitesse de déformation.

Pour observer des effets notables, il serait nécessaire de recourir a des expériences sur
de I'aluminium monocristallin possédant tres peu de défauts; des expériences de traction
a différentes vitesses de déformation devraient révéler la dépendance de la nucléation a ce
parametre. Les simulations a 1’échelle atomique ne pouvant simuler que des événements
se produisant en quelques nanosecondes au mieux, elles sont contraintes a employer de
trés hautes vitesses de déformation (107 ~ 10% s7!). Restant dans un cadre de simulation
numérique, nous n’avons pu, lors de ce travail de these, étudier I'influence de la vitesse

de déformation sur ’événement de nucléation.
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I11.5 Conclusions

Dans ce Chapitre, I'importance de différents parametres sur I’événement de nucléation
a été analysée, a 'aide de simulations a 0 K et en température. Il apparait clairement que

certains parametres ont une grande influence sur la nucléation.

Tout d’abord, la température a pour premier effet de diminuer la déformation a la-
quelle se produit la nucléation, qui passe de 9% a 0 K, a environ 6,5% a 300 K dans
les conditions imposées par les simulations (temps de nucléation limité & 20 ps a une
déformation donnée). En effet, 1'agitation thermique permet d’augmenter la fréquence
de franchissement de la barriere, et la nucléation devient donc de plus en plus probable
lorsque la température augmente. D’autre part, si le type de défaut formé reste le méme
quelle que soit la température, a savoir des partielles de Shockley, la forme des disloca-
tions change : a 0 K elles sont rectilignes, tandis qu’a haute température on observe des
demi-boucles de dislocations; la formation de ces demi-boucles est donc bien thermique-
ment activée. Cependant, nous avons observé qu’augmenter la température n’affecte pas

beaucoup la contrainte de nucléation.

En comparaison, l’état de surface joue un grand role sur la contrainte de nucléation.
Sans grande surprise, les surfaces parfaites sont celles qui montrent la plus grande limite
élastique. Ensuite, la diminution de cette limite va dépendre du type de défaut introduit
sur la surface. Une marche monoatomique facilite la nucléation d’une partielle 90° qui
diminue la hauteur de la marche. L’introduction de décrochements le long d’'une marche
ne semble pas faciliter la nucléation, elle serait méme plutot inhibitrice de la nucléation,
et aurait un effet bloquant sur la propagation des dislocations. Enfin, des marches plus
hautes peuvent entrainer un changement de mécanisme, des partielles se nucléant cette
fois dans le plan {111} qui augmente la hauteur de la marche. Cependant, ce changement
de mécanisme entre marches monoatomiques et marches plus hautes semble dépendre du

potentiel, et devra étre vérifié par d’autres simulations.
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Le troisieme parametre clé dans le processus de nucléation est bien siir la contrainte.
D’abord parce que son orientation détermine le type de défaut qui va se nucléer préfé-
rentiellement ; la nature de la dislocation peut étre prédite en suivant I'estimation basée
sur le calcul du facteur de Schmid, et en analysant la topologie de la y-surface. Ensuite
parce que la contrainte de nucléation dépend en principe de la vitesse de déformation ; or
nous avons vu que les méthodes atomistiques ne permettent de simuler que des vitesses de
déformations tres élevées. Nous n’avons donc pas pu, dans cette these, tester plus avant
les effets de ce parametre. Il est cependant possible, une fois les parametres d’activation
déterminés, d’évaluer I’évolution de la contrainte de nucléation en fonction de la vitesse de
déformation [Zhu et al. 2008]. La détermination des parametres d’activation est donc in-
contournable pour étudier en détail I’événement de nucléation, et permettre une meilleure

comparaison avec 1’expérience.

La nucléation de cette premiere demi-boucle de dislocation constitue le premier évene-
ment de déformation plastique du matériau, et est souvent suivie de la formation d’autres
défauts tels une partielle de queue ou bien une micro-macle. Cette évolution ultérieure
est discutée en détail dans le Chap. V. Avant cela, il convient de caractériser la barriere
d’énergie associée a ce premier évenement. Quelle est 1’énergie d’activation, et quel rayon
critique la demi-boucle de dislocation doit-elle atteindre pour pouvoir se propager ? Dans
le Chapitre suivant, nous proposons différentes méthodes d’investigation pour apporter
des réponses a ces questions. Nous appliquons ces méthodes a un systeme présentant des
marches de surface monoatomiques rectilignes qui, comme nous avons pu le voir, semble

étre la configuration la plus simple a étudier.
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Chapitre IV

Détermination des parametres d’activation

Dans le Chapitre précédent, nous avons étudié 'influence de différents parametres sur
les premiers stades de la plasticité dans I’aluminium sous contrainte. Dans ce Chapitre,
nous cherchons a déterminer précisément les parametres d’activation pour la nucléation,
dans un systeme présentant deux marches rectilignes monoatomiques de surface, et sou-
mis a une contrainte de traction orthogonale aux lignes de marche. En effet, d’apres ce
que nous avons pu voir il s’agit du systeme qui présente la géométrie la plus simple, et
privilégie grandement la formation d’une seule partielle de Shockley ; cela nous permettra

donc de nous focaliser sur la nucléation de ce type particulier de défaut.

Comme cela a été exposé dans le Chap. I, la nucléation nécessite le franchissement
d’une barriere d’énergie. Cette barriére est caractérisée par des parametres qui peuvent
étre considérés comme intrinseques, puisqu’ils ne dépendent d’aucun facteur extérieur si

) . L, , e e o
ce n’est la contrainte appliquée : une énergie d’activation et un rayon critique que la
dislocation doit atteindre pour se propager. Nous utilisons dans ce Chapitre plusieurs

méthodes pour déterminer ces parametres d’activation intrinseques.
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Le rayon critique, tout d’abord, peut étre obtenu en suivant I’évolution de différentes
configurations issues de la dynamique moléculaire. Ces résultats peuvent des lors étre
utilisés pour ajuster les parametres du modele élastique de Beltz et Freund, présenté au
Chap. II. Une fois la configuration atomique au point critique déterminée, elle peut étre
utilisée pour le calcul de I’énergie d’activation, par une méthode de relaxation contrainte.
Ensuite, nous verrons que la méthode Nudged Elastic Band permet d’obtenir I’ensemble
des parameétres d’activation de maniere plus systématique. Enfin, I’évolution de 1’énergie
d’activation en fonction de la contrainte appliquée donne acces au volume d’activation,

valeur qui est le plus souvent obtenue expérimentalement.

IV.1 Détermination du rayon critique

IV.1.1 Utilisation de la dynamique moléculaire : méthode d’essai-

erreur

Afin de déterminer la taille critique associée a la formation d’une demi-boucle de
dislocation stable, la méthode suivante, qui s’apparente a un procédé "essai-erreur’, a été
appliquée (Fig. IV.1). Lors d'un test de traction en température, et sur un systéme déformé
de 6,6% dans lequel une dislocation se forme, les positions atomiques sont sauvegardées
tous les 50 pas de dynamique, c’est-a-dire toutes les 0,2 ps. Chacune des configurations
ainsi obtenues comprend une demi-boucle de rayon R. Afin de minimiser I'influence de
la surface inférieure, seules des configurations caractérisées par un rayon R inférieur a la
moitié de I’épaisseur de I’échantillon ont été retenues. Ensuite, chaque configuration est
ramenée a une déformation e inférieure a 6,6%, et les vitesses atomiques sont annulées
afin d’effacer ’historique de la dynamique du systeme. Le but est alors de déterminer
comment la configuration va évoluer lorsque ’on minimise son énergie, autrement dit, si
la dislocation va se rétracter en surface (Fig. IV.1a) ou bien se propager (Fig. IV.1b),

indiquant que R est respectivement inférieur ou supérieur au rayon critique R.. Pour
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relaxation

(@)

relaxation

(b)

F1c. IV.1 — Principe de la méthode essai-erreur. (a) Un systéme placé sous une déformation
donnée, contenant une dislocation de rayon R; (a gauche), est relaxé ; la dislocation se rétracte
en surface (a droite), c’est donc que R est inférieur au rayon critique R..

(b) Pour la méme déformation, un systéme contenant une dislocation de rayon Ry (& gauche)
est relaxé ; la dislocation se propage (a droite), R est donc supérieur a R,.

chaque déformation appliquée, des configurations correspondant a des demi-boucles de
plus en plus grandes ont ainsi été relaxées, jusqu’a ce qu’'un changement dans la direction

de propagation de la dislocation soit observé, permettant de déterminer le rayon critique.

Cette méthode a été appliquée pour obtenir la variation du rayon critique de la demi-
boucle de dislocation en fonction de la déformation appliquée. Cette variation est représen-
tée sur la Fig. IV.2. Elle peut étre assez bien ajustée par une simple fonction inversement
proportionnelle & € (courbe pointillée), en accord avec la compétition entre la force image,
proportionnelle & 1/R, et la force due a la contrainte, proportionnelle a la déformation e.
Le rayon critique prend des valeurs trés faibles (quelques A) pour les hautes déformations
(e 2 6%). Les embryons de dislocation peuvent alors facilement atteindre de tels rayons, ce
qui rend la nucléation plus probable. A contrario, R. augmente de facon importante pour
les faibles déformations, dépassant les 40 A pour e ~ 4%. Pour atteindre de tels rayons,
le mouvement cohérent de nombreux atomes est nécessaire, ce qui rend la nucléation re-

lativement improbable.
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Fic. IV.2 — Evolution de la taille critique d’une dislocation en fonction de la déformation.
Les valeurs obtenues par simulation (losanges) ont été ajustées par une fonction dépendant
inversement de e (pointillés). La courbe correspondant au modele élastique d’une dislocation
rectiligne infinie (Eq. I11.4) a également été reportée (trait plein).

80



IV.1 Détermination du rayon critique

La courbe obtenue ici pour une demi-boucle differe sensiblement de la courbe cor-
respondant au modele élastique de la formation d’une dislocation rectiligne infinie (ligne
continue), cette derniére sous-estimant systématiquement la distance critique a atteindre.
Il importe donc de prendre correctement en compte la forme de la dislocation dans le

modele élastique utilisé, afin d’avoir une estimation correcte des parametres d’activation.

IV.1.2 Ajustement du modele élastique

Nous avons montré dans le Chap. I que des modeles élastiques fournissent des équa-
tions analytiques permettant d’obtenir simplement 1’évolution de la barriere d’énergie en
fonction de la contrainte pour une demi-boucle de dislocation. Nous reprenons ici le mo-
dele de Beltz et Freund, présenté en détail dans le Chapitre II. Afin de tenir compte de
la géométrie du systeme que nous étudions dans ce Chapitre, nous apportons trois modi-

fications a ce modeéle.

Premiérement, le plan de glissement pourra étre incliné au lieu d’étre considéré normal
a la surface ; cette inclinaison peut étre prise en compte en ajustant la valeur du parametre

m que les auteurs avaient introduit dans leur équation (II.5).

Deuxiémement, Beltz et Freund ne se sont intéressés qu’a la formation de dislocations
parfaites. Dans le cas de dislocations partielles, il faut donc tenir compte de ’énergie du
défaut d’empilement, d’autant que nous avons vu (Chap. II) qu’il s’agit d’un parametre
prépondérant. Si cette énergie par unité de surface est ~;, alors un défaut d’empilement

de surface S contribuera avec une énergie ;5.

Troisiemement, les simulations en dynamique moléculaire ont montré (Chap. III) que

les dislocations formées sont elliptiques. Nous généralisons donc les formules du modele
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Chapitre IV. Détermination des parameétres d’activation

F1G. IV.3 — Demi-boucle de dislocation elliptique se formant depuis une marche de surface.

élastique pour prendre ce facteur de forme en compte, en introduisant un facteur d’ellip-
ticité e entre les deux axes principaux de la boucle! (Fig. IV.3). L’énergie relaxée par la

dislocation devient alors :

_ —pb(1+v)

2
E. = 1-0) em R cos by cosbae (IV.1)

Compte tenu de ces termes, la variation d’énergie due a la formation d’une demi-boucle

de dislocation dans le systéme s’exprimera comme :

- ()

— MeﬂR2 cos i cosboe

(1-v)

4 1
— geRaS + 5’}/2‘7T6R2 (IV.2)

La connaissance de la variation de I’énergie du systeme en fonction du rayon de la dislo-
cation permet de déterminer les grandeurs pertinentes liées a la nucléation, en particulier
le rayon critique et 1’énergie d’activation, en fonction de la déformation. Le rayon critique

s’obtient en annulant la dérivée de cette énergie par rapport au rayon de la demi-boucle,

le =1 revient & considérer une dislocation circulaire.
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IV.1 Détermination du rayon critique
p(GPa) | v | og (Jm™") [ (Jm ) [bA)[6 (°)]6:(°)
26 0,35 | 5,133 x 1011 0,155 1,641 | 35,26 | 54,73

TaB. IV.1 — Valeurs employées dans le modele élastique pour le systeme étudié ici. Les
angles correspondent a ceux de la Fig. I1.5.

R’=e R

FI1G. IV.4 — Evolution de la forme d’une dislocation lorsqu’elle se propage en dynamique mo-
léculaire (traits pleins), et telle que considérée dans le modeéle élastique (tirets), pour deux
configurations de rayons différents.

ce qui donne I’équation auto-cohérente :

1
 16me(1+v)cosf) cosbae .

{ e @n@mwz ]

, Sell=v) <% R — )} (IV.3)

b
Les parametres employés dans ce modele sont ceux de l'aluminium, reportés dans le

Tab. IV.1. L’énergie du défaut d’empilement ~;, auquel le modele est particulierement
sensible, a été calculé avec le potentiel EAM [Brochard et al. 1998], et est en bon accord
avec les données expérimentales comme cela a déja été souligné dans le Chap. II. L’énergie
linéique og de la marche monoatomique a également été déterminée par simulations ato-

mistiques avec le méme potentiel [Brochard 1998].

Dans ce modele élastique, restent des facteurs a déterminer : le facteur géométrique m ;
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F1G. IV.5 — Evolution de la taille critique d’une dislocation en fonction de la déformation, ob-
tenue par simulation (losanges) ; par simple ajustement par une fonction dépendant inversement
de € (pointillés) ; et & partir du modele élastique ajusté (Eq. IV.3) (tirets verts). Le trait plein
en bleu correspond & une dislocation rectiligne infinie (Eq. 11.4).

le parametre de coeur «; et le facteur d’ellipticité e. Puisque nous avons obtenu I’évolution
du rayon critique avec la déformation par simulations atomistiques (section précédente),

nous utiliserons ce résultat pour ajuster I'Eq. IV.3.

Nous utilisons ici a = 2, valeur typiquement utilisée pour des métaux [Hirth et Lothe 1982].
L’ajustement des deux autres facteurs donne alors m = 0,47 et e = 0,82, ce qui est cohérent
avec les considérations qui avaient été faites. En particulier, le facteur d’ellipticité obtenu
donne a la demi-boucle élastique une forme proche de celle obtenue dans les simulations

atomistiques (Fig. IV.4).
L’évolution du rayon critique calculée par ce modele élastique ajusté est reportée sur

la Fig. IV.5 (tirets verts) ; le modeéle permet un bon ajustement a 1’évolution obtenue par

simulations, a I'exception des tres petits et trés grands rayons.
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IV.2 Détermination de ’énergie d’activation

Ces déviations peuvent s’expliquer, d’abord, par le ratio elliptique e qui est pris
constant dans le modele élastique. Au contraire, les simulations montrent que ce para-
metre évolue, la dislocation devenant de plus en plus elliptique a mesure de sa propagation
(Fig. IV.4). Un modele utilisant un e constant ne peut donc pas reproduire la forme de la
dislocation pour n’importe quel rayon. De plus, les dislocations obtenues en dynamique
moléculaire ne sont pas des demi-ellipses parfaites. Ainsi, le modele élastique tend a sous-
estimer la surface couverte par le défaut d’empilement qui, comme discuté dans le Chap. I,
a une contribution non négligeable a 1’énergie. Ceci expliquerait la sous-estimation du
rayon critique. D’autre part, la forme de la dislocation peut également dépendre de la
déformation appliquée €; le parametre e dépendrait a la fois du rayon de la dislocation et
de la déformation. Enfin, le cceur de la dislocation devient plus large (donc « devient plus
petit) lorsque la dislocation est proche d’une surface. De telles relations auto-cohérentes
entre les différentes parametres complexifient énormément le probléme, elles ont donc été
ignorées ici. Une autre source possible d’erreur est 'attraction de la dislocation lorsqu’elle
approche la surface inférieure du systeme dans les simulations, qui ne peut pas étre né-

gligée pour les grands rayons, et qui n’est pas prise en compte dans le modele élastique.

IV.2 Détermination de I’énergie d’activation

IV.2.1 Utilisation du modele élastique ajusté

Il apparait naturel d’utiliser désormais le modele élastique ajusté pour calculer éga-
lement la variation de l’énergie du systéeme en fonction de la taille de la dislocation
(Eq. IV.2), et en déduire I’énergie d’activation. Cette évolution pour une déformation
€ =5% est reportée sur la Fig. IV.6. La forme de la barriere d’énergie peut ainsi étre

déterminée pour n’importe quelle contrainte.
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— m=0,47, e=0,8
- - m=0,46, e=0,8
B ---- m=0,47, e=0,8

Variation d’energie du systeme (eV)

Lunnli A~ B4

1 ! | ! |
0 10 20 3(
Rayon de dislocation R (A)

F1G. IV.6 — Variation de I’énergie totale du systéme en fonction de la taille de la demi-boucle
de dislocation, fournie par le modele élastique, pour une déformation € = 5%. Chaque courbe
correspond & des valeurs de m et e différentes de 0,01. Le rayon critique varie d’environ 0.5 A
(~2% d’erreur relative) et est donc assez peu sensible a une faible variation de m et e. L’énergie
d’activation y est plus sensible, puisqu’elle varie de plus de 0,1 €V soit 10% d’erreur relative.
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IV.2 Détermination de ’énergie d’activation

Malheureusement, 1’énergie d’activation qui en est déduite est plus sensible que le
rayon critique aux valeurs des parametres ajustables (Fig. IV.6). Il se révele donc in-
dispensable d’utiliser d’autres méthodes pour déterminer plus précisément cette énergie
d’activation. Dans ce travail de these, nous avons employé trois méthodes : celle du graphe

d’Arrhenius, une méthode de relaxation contrainte, et enfin la méthode NEB.

IV.2.2 Méthode d’Arrhenius

Puisque la dynamique moléculaire permet de décrire 1’évolution de la thermodyna-
mique du systeme, la méthode d’Arrhenius semble un bon moyen pour déterminer I’éner-
gie d’activation. C’est d’ailleurs cette méthode que Vegge et al. ont employée avec succes
pour étudier le glissement dévié de dislocations vis dans le cuivre [Vegge et al. 2000]. On
reprend ici I'Eq. .1 donnant la fréquence de franchissement, en regroupant les termes

indépendants de la température dans un préfacteur A :

—F
-1 _ a
t7 = A.exp (—k:T ) (IV.4)

Il est donc possible, en principe, d’obtenir 1’énergie d’activation E, pour une déforma-
tion donnée, en effectuant des simulations a différentes températures et en déterminant a

chaque fois la fréquence de nucléation.

Dans notre cas, de nombreuses simulations ont été effectuées pour des températures
situées entre 100 et 300 K, sur un systeme déformé de 6,5%. Le systeme est d’abord ther-
malisé & € = 6,4%. Il est ensuite porté a une déformation de 6,5%, moment choisi comme
origine du temps. Enfin, le temps mis par le systeme pour nucléer une dislocation est dé-
terminé. Cinqg simulations au moins ont été réalisées a chaque température afin d’obtenir

une estimation de la dispersion statistique.
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F1G. IV.7 — Graphe d’Arrhenius obtenu par des simulations sur un échantillon déformé de 6,5%.
Les barres d’erreur correspondent a ’écart-type sur le temps de nucléation.

Les temps de nucléation ¢ ont été reportés sur un graphe d’Arrhenius (Fig. IV.7).
L’énergie d’activation déterminée par cette méthode est F, ~ 10 meV. Pour chaque tem-
pérature, I’écart-type sur le temps de nucléation est représenté sous forme de barres d’er-
reurs, dont la largeur diminue lorsque la température augmente. Ceci est cohérent puisque
I’événement est thermiquement activé : plus la température est élevée, plus I'incertitude
sur le temps t est petite. Cette déviation amene a une incertitude sur I’énergie d’activation

de 10 meV, soit du méme ordre de grandeur que 1’énergie d’activation elle-méme.

Ainsi, lefficacité de cette méthode pour notre probléeme apparait discutable. Puisque
c’est une méthode stochastique, un grand nombre de simulations doit étre effectué, ce
qui la rend tres cofiteuse en temps de calcul. De plus, pour la déformation discutée ici,
6,5%, le temps de nucléation varie grandement, ce qui conduit & une grande incertitude

sur ’énergie d’activation. Enfin, ¢ peut atteindre ici 200 ps, soit 50 000 pas de dynamique,
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IV.2 Détermination de ’énergie d’activation

et opérer ce genre de simulations a des déformations moindres requerrait des temps de
simulation encore plus grands. L’association de la méthode du graphe d’Arrhenius et de
la dynamique moléculaire n’est donc pas bien adaptée pour étudier de fagon systématique
I’énergie d’activation associée a I’événement de nucléation ; d’autres méthodes doivent étre

employées.

IV.2.3 Relaxation contrainte

L’énergie d’activation est, par définition, la différence entre 1’énergie du systéme conte-
nant une dislocation au point col, et ’énergie du méme systeme déformé et sans défaut.
Or, le calcul du rayon critique effectué précédemment dans ce Chapitre donne acces a la
configuration atomique au proche voisinage du point col; il suffit donc en principe d’en
calculer I'énergie. Ceci impose deux précautions : tout d’abord, cette configuration étant
issue de la dynamique moléculaire, il est nécessaire au préalable d’opérer une relaxation
de ce systeme pour se débarasser du bruit introduit par la température ; deuxiemement,
cette configuration au point col étant par définition hors-équilibre, il faut s’assurer que la

dislocation ne se propage pas du fait de cette relaxation.

Afin de conserver la forme et la taille de la dislocation, nous avons utilisé une méthode
de relaxation contrainte similaire a celle employée par Aslanides et Pontikis pour étudier
l'interaction entre une dislocation coin et une surface libre [Aslanides et Pontikis 1998a].
Le systeme est d’abord relaxé en maintenant fixes les atomes situés dans le cceur de la
dislocation ; ensuite, une relaxation est opérée sur le coeur de la dislocation en maintenant
tous les autres atomes fixes. Ces deux types de relaxation sont alternés, jusqu’a obtenir
une convergence de quelques meV sur ’énergie du systeme. Au terme de cette simulation,
il est aisé de vérifier que la dislocation a bien toujours le méme rayon, autrement dit que

la configuration est restée au proche voisinage du point col.
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F1G. IV.8 — Evolution de I’énergie d’activation en fonction de la déformation appliquée, obtenue
par les différentes méthodes présentées dans ce Chapitre : Arrhenius (carré), modele élastique
ajusté (ligne continue), relaxation contrainte (étoiles), et NEB (triangles).

Nous avons appliqué cette méthode aux configurations issues du calcul du rayon cri-
tique. Les énergies d’activation qui ont pu en étre déduites sont reportées sur la Fig. [V.8.
Les valeurs obtenues sont de 'ordre de grandeur de celles déterminées par ajustement du
modele élastique ; cependant elles ne décroissent pas de facon monotone, et ne permettent

pas d’établir de courbe d’évolution.

Cette méthode de relaxation contrainte pose deux difficultés majeures, qui peuvent
expliquer son inadéquation a reproduire l’évolution correcte de 'énergie d’activation.
Premierement, elle se base sur la connaissance de la configuration atomique au point
col, dont la détermination peut s’avérer délicate, surtout si la dislocation est tres proche
de la surface (tres faibles rayons, demi-boucle tres déformée). Si la configuration relaxée
n’est pas exactement celle du point col, ou si la dislocation se déplace lors de la relaxa-
tion, alors I’énergie obtenue ne sera pas celle du point col. Deuxiemement, la définition
des atomes de coeur est un point également délicat, et leur sélection est une opération qui

peut devenir difficile lorsque la taille de la demi-boucle de dislocation devient tres grande.
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C’est donc une méthode plutot adaptée pour étudier des rayons de demi-boucle moyens,

de T'ordre de quelques dizaines d’angstroms.

IV.3 La méthode NEB : détermination du chemin
d’énergie minimum

La méthode Nudged Elastic Band (NEB), décrite au Chap. II, permet la détermination
compléte du chemin d’énergie minimum (CEM). Les exemples cités au Chap. I suggerent
que cette méthode pourrait s’appliquer de fagon efficace au probleme de la nucléation.
Cependant, la difficulté réside ici dans le grand nombre d’atomes de notre systeme, qui
impose une topologie complexe dans ’espace des configurations. Ainsi, 'utilisation d’une
simple interpolation pour construire les images sera mal adaptée, car elle donnera des
configurations trop éloignées du chemin d’énergie minimum, rendant la convergence du

calcul NEB fastidieuse.

Le type de probleme investigué ici réclame de commencer le calcul NEB avec des
images déja proches du CEM. Pour cela, a une déformation donnée, nous utilisons trois
configurations issues des simulations atomistiques. L’image de départ est construite en re-
laxant un systéme sans dislocation. L’image finale quant a elle, est un systéme issu de la
dynamique moléculaire, contenant une demi-boucle de dislocation arbitrairement grande,
et relaxé de maniere a ce que son énergie soit inférieure de plusieurs eV a l'image de
départ. Par ailleurs, la configuration obtenue précédemment par la méthode de relaxation
contrainte, donc proche du CEM, est utilisée comme image intermédiaire. Ensuite, entre
ces trois images initiales, des images supplémentaires sont introduites par interpolation,
afin d’obtenir un nombre d’images significatif (une dizaine environ) pour le calcul NEB.
Un treés grand avantage du NEB est la possibilité de réutiliser les méme images a une

déformation différente, ce qui permet de repartir de configurations déja tres proches du
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F1c. IV.9 — Exemples de chemins d’énergie minimum obtenus par la méthode NEB, pour une
déformation de 4% (cercles), 4,5% (carrés) et 5% (triangles). Pour chaque déformation, la courbe
tirée du modele élastique ajusté a été superposée (tirets).

CEM.

Afin de pouvoir comparer les CEM entre eux, 1’énergie du systeéme a été tracée en
fonction du rayon de la dislocation?. La Fig. IV.9 montre des exemples de CEM obtenus
en NEB (courbes pleines), ainsi que les courbes pour les mémes déformations issues du
modele élastique ajusté (tirets). Ces dernieres correspondent assez bien a ’énergie d’ac-
tivation ainsi qu’au rayon critique obtenus en NEB; en revanche le modele élastique ne
reproduit pas correctement ’ensemble du CEM, en particulier pour les rayons supérieurs
au rayon critique, pour lesquels I’énergie relaxée par la propagation de la dislocation est

surestimée.

2En effet la méthode NEB travaille avec les distances entre les images dans I’espace des configurations,

qui sont ensuite normalisées (voir Annexe B), ce qui ne permet pas de comparer directement deux calculs
NEB différents.
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Fi1c. IV.10 — Evolution de la taille critique d’une dislocation en fonction de la déformation,
obtenue en NEB (triangles), par comparaison aux résultats obtenus auparavant (voir Fig. IV.2).

De tels calculs NEB permettent d’extraire avec précision les parametres associés a la
barriere d’énergie. Tout d’abord, la variation de 1’énergie d’activation en fonction de la
déformation est reportée (triangles) sur la Fig. IV.8, superposée aux résultats obtenus
précédemment. La courbe est relativement proche des résultats obtenus précédemment ;
elle est cependant légérement décalée par rapport a la courbe élastique (ligne continue).
Ces déviations peuvent s’expliquer de la fagon suivante : le calcul NEB fait relaxer les
dislocations vers une forme de demi-boucle qui ne correspond pas exactement a la forme
obtenue en dynamique moléculaire ; puisque ’énergie de défaut d’empilement intrinseque
v; est élevée, une petite déviation dans la surface du défaut d’empilement peut entrainer
une grande déviation dans I'énergie d’activation calculée. C’est pourquoi la courbe issue
du modele élastique, ajusté sur des résultats de dynamique moléculaire, ne correspond

pas tout a fait aux valeurs obtenues en NEB.

L’évolution du rayon critique obtenu en NEB (triangles sur la Fig. IV.10) correspond

également assez bien au modele élastique, ou a la méthode d’essai-erreur utilisant la dy-
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namique moléculaire. Cependant la encore, le NEB peut apporter une meilleure précision
sur le rayon de la dislocation, et est bien moins dispendieux en temps de calcul, pourvu

que 'on dispose d’images de départ suffisamment proches du CEM.

La méthode NEB peut en principe étre utilisée pour n’importe quelle contrainte, mais
nous nous sommes heurtés ici a deux difficultés. Premierement, lorsque la demi-boucle est
trop petite (< 10 A), il devient difficile d’en déterminer le rayon, il devient méme difficile
de savoir si les déplacements calculés font référence a une dislocation. De plus il devient
difficile de converger le calcul NEB a haute déformation, ’énergie d’activation devenant
alors bien inférieure a 1 eV. Deuxiemement, notre systéeme présentant une surface libre,
seules des dimensions de demi-boucles inférieures a la moitié de 1’épaisseur de 1’échan-
tillon ont été considérées. Nous n’avons donc pas investigué des déformations inférieures a
4%, le rayon critique augmentant de maniére dramatique et la dislocation devenant trop
proche de la surface inférieure. En principe il est néanmoins possible, en opérant des tests
de traction sur des systemes plus grands, d’utiliser la méthode NEB pour investiguer ces

petites déformations.

IV.4 Discussion

IV.4.1 Evolution des paramétres d’activation

La détermination de ’énergie d’activation est une problématique souvent traitée par
simulations; I’expérience en revanche, s’intéresse plus souvent a une grandeur mesurable
comme le volume d’activation, défini comme la dérivée de I'énergie d’activation relative-

ment a la contrainte appliquée :

Qo) = —0F,/0o (IV.5)
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Fi1G. IV.11 — Evolution du volume d’activation en fonction de la déformation appliquée. La
limite athermique €4, est représentée.

D’apres I'énergie d’activation obtenue dans ce Chapitre par le modele élastique, nous
avons tracé la variation du volume d’activation en fonction de la déformation appliquée
sur la Fig. IV.11. Comme c’est le cas pour le rayon critique et I'énergie d’activation, le
volume d’activation varie trés brutalement, passant de 1006 pour une déformation de

2,8%, & environ 20> a 4%.

Cette variation brutale des parametres d’activation est a mettre en relation avec la
déformation critique a laquelle se produit la nucléation. En effet nous avons vu dans
le Chap. III que cette déformation critique varie peu lorsque la température augmente.
L’énergie d’activation variant tres rapidement (~1/¢), le temps de nucléation augmente
également de facon brutale lorsque la contrainte diminue. La nucléation restera donc peu
probable tant que la contrainte ne sera pas suffisante, car la barriere d’énergie sera alors
trop importante pour pouvoir étre franchie thermiquement, et ce quelle que soit la tem-

pérature. L’aluminium semble plutdt correspondre au matériau modele noté (2) dans le
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Chapitre IV. Détermination des parameétres d’activation

Chap. I (Fig. 1.5) : il existe une contrainte pour laquelle la nucléation passe de tres im-

probable a tres probable.

Pour comparaison, Zhu et al. ont déja employé la méthode NEB pour caractériser la
formation de demi-boucles depuis un front de fissure dans le cuivre [Zhu et al. 2004], ou
depuis des défauts de surface dans un nanopilier de cuivre [Zhu et al. 2008] ; les résultats
obtenus sont similaires a ceux obtenus ici. Depuis un front de fissure, I’énergie d’activation
lorsque le matériau subit 75% de la contrainte athermique a été estimée a 1,1 V. Depuis
un coin dans un nanopilier, elle est d’environ 0,1 eV pour une contrainte équivalente. Ces
valeurs pour le cuivre sont sensiblement plus importantes et plus faibles, respectivement,
que celles évaluées ici pour I'aluminium depuis le modele élastique. Dans le cas de la
nucléation depuis un coin dans un nanopilier de cuivre sous compression, la variation en
fonction de la contrainte est également plus douce que celle obtenue ici pour I'aluminium

(Fig. IV.12).

La comparaison de ces résultats suggere que la nature des défauts préexistants joue
un role crucial sur I’événément de nucléation, allant dans le sens des observations faites
dans le Chap. III. Lors d’essais mécaniques expérimentaux, des défauts variés peuvent
étre présents dans les échantillons, tels des marches de hauteurs variables, des fissures,
des joints de grains, des dislocations, des défauts ponctuels ou des précipités... Chacun de
ces défauts peut modifier de fagon plus ou moins importante les parametres de la barriere

d’énergie, et donc la contrainte de nucléation.

IV.4.2 Existence d’'un minimum d’énergie local preés de la sur-

face

Le modele élastique employé révele un minimum d’énergie local lorsque la dislocation

est proche de la surface (Fig. IV.6). Nous n’avons jamais observé un tel minimum dans
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FIG. IV.12 — Evolution de I’énergie (a) et du volume (b) d’activation pour la formation dune
demi-boucle de dislocation, en fonction de la contrainte de compression dans des nanopiliers de
cuivre, obtenus par Zhu et al. [Zhu et al. 2008].

les CEM obtenus en NEB (Fig. IV.9), méme apres avoir augmenté le nombre d’images

pres de R =0.

Cette différence entre les deux méthodes pourrait s’expliquer par le fait qu’elles ne
considerent pas tout a fait le méme systeme comme point de départ, a R = 0. Dans le
modele élastique, la dislocation existe toujours dans le matériau, méme lorsque R — 0. Le
minimum d’énergie dans ce modele n’est pas pour R = 0, mais correspond a une disloca-
tion pres de la surface. On notera qu’a de telles distances, la théorie de 1’élasticité atteint

ses limites de validité.

Dans les simulations atomistiques, et a fortiori dans la méthode NEB, le point de
départ (R =0) correspond au systéme sans dislocation, mais relazé. Cela implique que la
marche s’est légerement affaissée, et qu'un précisaillement s’est mis en place dans un plan
passant par la marche, comme nous ’avons montré dans le Chap. III. Ce systéme relaxé
est donc déja dans son état d’énergie minimum, et il n’existe pas d’autre minimum local

pres de la surface.
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Chapitre IV. Détermination des parameétres d’activation
IV.5 Conclusions

Dans ce Chapitre nous avons employé plusieurs méthodes pour déterminer les pa-
rametres d’activation associés a la nucléation d’une demi-boucle de dislocation partielle
depuis une marche monoatomique de surface. Les résultats obtenus grace aux différentes
méthodes présentées sont cohérents. La méthode d’Arrhenius permet d’obtenir une éner-
gie d’activation avec une bonne précision (10 meV); cependant dans notre cas, 1’énergie
d’activation, et donc les temps de simulation requis, augmentent grandement, ce qui rend

une telle méthode difficilement utilisable de fagon systématique.

En revanche, la dynamique moléculaire s’avere un moyen relativement précis et rapide
pour déterminer le rayon critique a différentes contraintes. La méthode d’essai-erreur pré-
sentée ici ne nécessite en effet qu’'un petit nombre de simulations a chaque contrainte.
De par sa simplicité de mise en ceuvre, cette méthode peut facilement étre généralisée a

d’autres matériaux, et a d’autres configurations.

Le développement d’un modele élastique, et son ajustement sur des résultats en dyna-
mique moléculaire, ont permis d’obtenir des équations analytiques décrivant 1’évolution
des parametres d’activation associés a la barriére en fonction de la déformation. Si un tel
modele se révele utile, il dépend de variables inconnues a prior: qui doivent étre ajustées

a I'aide d’autres méthodes, et I'ajustement peut se révéler délicat a opérer.

La méthode NEB a déja été employée a de nombreuses reprises pour étudier des
barrieres d’énergies associées a des mécanismes impliquant des dislocations (Chap. I).
Cependant, si cette méthode semble sur le principe la mieux adaptée, il peut s’avérer
difficile de la mettre en ceuvre seule. L’obtention de configurations "réalistes", c¢’est-a-dire
comprenant des demi-boucles de dislocation avec une certaine forme elliptique, nécessite
de faire appel a la dynamique moléculaire ; et pour faciliter la convergence du calcul NEB,

une méthode de relaxation contrainte peut permettre de minimiser I’énergie de certaines
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IV.5 Conclusions

configurations tout en préservant la forme de la demi-boucle.

Les parametres d’activation calculés ici ont révélé un comportement tres brutal vis-a-
vis de la déformation. Entre 3 et 5%, le rayon critique et 1’énergie d’activation diminuent
tres rapidement ; dans ce faible intervalle, de tres improbable ’événement de nucléation
devient tres probable. Du fait de cette forte variation, lorsque la déformation appliquée
diminue les temps de nucléation augmentent également tres vite, et deviennent trop longs
pour pouvoir étre simulés en dynamique moléculaire ; donc, seules les fortes déformations
(e > 5~ 6%) permettent d’observer la nucléation en dynamique moléculaire. Ceci explique
également que la contrainte de nucléation dépende peu de la température, comme nous

I’avons montré au Chap. III.
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Chapitre V

Evenements subséquents a la nucléation de la

premiere dislocation

Dans les chapitres précédents nous nous sommes focalisés sur ’étude de la nucléation
de la premiere dislocation, tout premier stade de la déformation plastique du matériau.
Suite a sa nucléation, cette premiere dislocation se propage dans le matériau avec une
certaine vitesse. Il est donc intéressant d’étudier cette propagation, et d’essayer de corré-
ler les résultats avec les modeles théoriques, en particulier en ce qui concerne I’extension

de la dislocation, ainsi que sa vitesse, et la dépendance en température de cette derniere.

Les simulations en traction ont montré que la premiere dislocation est une partielle de
Shockley. Ensuite, en poursuivant les simulations en dynamique moléculaire, nous avons
observé d’autres évenements plastiques successifs, tels que la formation d’une macle ou
de la partielle de queue. Nous nous sommes donc intéressés aux facteurs conditionnant

I’activation de ces mécanismes plastiques ultérieurs.
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Chapitre V. Evénements subséquents a la nucléation de la premiére
dislocation

b
v

Fi1G. V.1 — Les demi-boucles de dislocation formées ont un segment coin (5 orthogonal a la
ligne de dislocation) se déplagant a une vitesse v., et des segments vis (b parallele a le ligne) se
déplagant a une vitesse v,. Les autres parties de la ligne de dislocation sont mixtes.

‘ Type d’onde ‘ Transverses ‘ Longitudinale ‘
Direction coin | ¢te = 3.2 | cte0 = 3.7 cl. = 6.8
Direction vis | ¢ty = 3.3 | ¢tp2 = 3.5 Clp = 6.3

TAB. V.1 — Célérités (x10% m.s~!) des ondes acoustiques dans I’aluminium, en fonc-
tion du mode d’oscillation (transverse ou longitudinal) et de la direction de propagation
(coin=<110>; vis=<211>).

V.1 Cinétique de la premiere dislocation

La dynamique moléculaire donne acces a 1’évolution du systeme, ce qui permet dans
notre cas de déterminer les vitesses des dislocations. Nous avons employé notre programme
(Annexe C) pour obtenir de fagon systématique les vitesses des segments coin et vis
des demi-boucles de dislocation (Fig. V.1) alors qu’elles se propagent dans des échan-
tillons déformés de 6,5%. La théorie élastique des dislocations prédit que la vitesse d’une
dislocation ne peut dépasser la célérité du son dans le matériau; a une telle vitesse il
existe une singularité dans 'énergie élastique d’une dislocation, qu’elle soit vis ou coin
[Hirth et Lothe 1982]. Selon la direction de propagation et le mode de vibration, une
onde acoustique peut avoir différentes célérités (Tab. V.1). Dans ce Chapitre nous compa-
rerons les vitesses des dislocations a la célérité des ondes acoustiques dans les directions
correspondantes, en considérant le méme systéme modele qu’au Chap. IV, c’est-a-dire

présentant deux marches monoatomiques de surface et subissant une traction uniaxiale
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V.1 Cinétique de la premieére dislocation

orthogonale & la ligne de marche, suivant X=[011]. Nous discutons des variations de vitesse
des dislocations, qui révelent l'interaction avec les surfaces; puis de la vitesse moyenne,

qui montre une certaine sensibilité a la température.

V.1.1 Variation de la vitesse lors du parcours dans le matériau

Pour chaque simulation de dynamique moléculaire, les positions atomiques ont été
conservées tous les 50 pas, soit 0,2 ps. Pour une température donnée, nous avons utilisé
les positions des segments coin de plusieurs simulations, et les avons ordonnées comme

9 ) . . . . . 9 A . . X . . .
s’il s’agissait des positions successives d’'une méme dislocation. A partir de ces positions
successives, la vitesse instantanée du segment coin a un endroit donné (pour un rayon R
donné) est calculée. Puis pour adoucir la courbe, nous utilisons une vitesse moyenne mo-
bile : a un rayon R donné, la vitesse est ainsi moyennée avec les trois vitesses instantanées

précédentes et suivantes.

Les vitesses obtenues pour les températures de 100, 200 et 300 K sont reportées sur la
Fig. V.2. La dislocation se nuclée avec une vitesse relativement élevée, environ 4 km.s™!,
soit supérieure a la célérité d'une onde transverse dans cette direction (cye = 3,2 km.s™1).
La vitesse de la dislocation se stabilise ensuite entre 2,3 et 3,2 km.s™!, quelle que soit la
température. Ces vitesses au centre de I’échantillon sont du méme ordre que la vitesse

plateau obtenue lors de simulations atomistiques par Olmsted et al., de 2,6 km.s~! dans

I'aluminium massif [Olmsted et al. 2005], et sont discutées dans la sous-section suivante.

Lorsque la dislocation approche la surface inférieure de I’échantillon, sa vitesse aug-
mente de facon significative, atteignant jusqu’a 6 km.s~!. Une telle accélération peut
s’expliquer par D'attraction que la surface inférieure exerce sur la dislocation. En effet,
a l'approche de cette surface la dislocation subit une force image qui 'attire et accélere

d’autant plus son mouvement.
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FI1G. V.2 - Evolution de la vitesse moyenne mobile du segment coin d’une dislocation se formant
puis traversant un échantillon déformé de 6,5%, a 100 K (points), 200 K (croix) et 300 K
(triangles). La ligne pointillée indique le plateau de vitesse P= 2,6 km.s~! obtenu par Olmsted
et al.; les lignes en points-tirets indiquent la célérité d’une onde acoustique transverse (¢ =
3,2 km.s™1) et longitudinale (c;. = 6,8 km.s™!).

V.1.2 Extension du coeur des dislocations

Nous nous sommes intéressés a l’extension du coeur des dislocations a mesure qu’elles
se propagent dans le matériau. Cette extension est ici définie comme la largeur a mi-
hauteur de la dérivée des déplacements relatifs dans la direction coin (voir Annexe C). Il
ne s’agit donc pas du rayon de ceeur des dislocations, mais ’on s’attend a ce que les deux

solent reliés.

L’extension de dislocations formées lors de simulations en dynamique moléculaire a
été calculée pour des températures de 100, 200 et 300 K. La Fig. V.3 représente 1’évo-
lution de cette extension en fonction du rayon des dislocations. On observe une légere

augmentation lorsque la température augmente : elle passe d’environ 10 A & 100 K, &
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F1G. V.3 — Evolution de I'extension des dislocations en fonction de leur rayon dans un systéme
déformé de 6,5%, pour des températures de 100 K (cercles), 200 K (plus) et 300 K (triangles).
Chaque courbe correspond a une moyenne mobile.

12 A 4 300 K. La Fig. V.3 montre également qu’apres la nucléation, I’extension de la
dislocation connait un maximum, pour un rayon de dislocation R~ 20 A. Ce maximum
coincide avec le minimum de vitesse observé sur la Fig. V.2. Par la suite la dislocation

accélere, et son extension diminue avant de se stabiliser aux valeurs mentionnées ci-dessus.

Ces résultats semblent indiquer une corrélation entre I'extension de la dislocation et
sa vitesse : plus la vitesse de la dislocation est élevée, et plus son coeur aura une petite
extension dans la direction de propagation. Une telle relation est en accord avec la théorie
élastique des dislocations [Hirth et Lothe 1982]. Elle peut s’expliquer qualitativement de
la maniére suivante : lorsqu’une dislocation apparait dans le matériau (ou se propage), son
champ élastique s’établit a une vitesse qui est celle du son dans ce matériau. Si la dislo-
cation se déplace elle-méme a une vitesse proche de celle du son, alors le champ élastique
n’aura pas le temps de se propager, et son extension restera réduite. Si au contraire la
dislocation se déplace lentement, alors son champ élastique se stabilisera, et son extension

approchera celle d'une dislocation immobile.
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dislocation

V.1.3 Effet de la température sur la vitesse des dislocations

Nous nous sommes intéressés a la vitesse de la dislocation lorsqu’elle est au centre de
I’échantillon, c’est-a-dire lorsque son interaction avec les surfaces supérieure et inférieure
est minimisée ; cette vitesse se rapproche alors de celle que 'on devrait observer dans le

cristal massif.

Pour différentes simulations en dynamique moléculaire effectuées a des températures
comprises entre 100 et 300 K, nous avons moyenné les vitesses de segments vis et coin,
lorsque le rayon de la dislocation est compris entre 30 et 70 A. Ces vitesses moyennes
sont reportées sur la Fig. V.4. A 100 K, un segment coin se propage a une vitesse
v.(100 K)~ 3,2 km.s~!, soit treés proche des célérités d’une onde acoustique dans cette
direction. Cette vitesse diminue lorsque la température augmente, atteignant environ

2,6 km.s~! & 300 K.

Comme cela pouvait déja étre déduit de la forme elliptique de la dislocation (Chap. I11),
la vitesse du segment vis est toujours inférieure a celle du segment coin. Méme a 100 K,
cette vitesse reste bien inférieure a la célérité du son dans cette direction (¢, = 3,3 km.s™1).
Comme pour les segments coin, la vitesse des segments vis diminue lorsque la température

augmente.

Ces résultats peuvent étre comparés a ceux obtenus par Olmsted et al. pour la mobilité
de dislocations dans I'aluminium [Olmsted et al. 2005]. Ces auteurs ont réalisé des simu-
lations en dynamique moléculaire, qui leur ont permis d’obtenir la variation de la vitesse v
des dislocations en fonction de la contrainte appliquée o, et ce a différentes températures
(Fig. V.5). Pour des contraintes inférieures a environ 100 MPa, v augmente linéairement

avec la contrainte appliquée ; elle sature ensuite & environ 2,6 km.s~! pour 200 MPa < o <
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F1G. V.4 — Evolution de la vitesse moyenne des segments vis (S) et coin (L) d’une dislocation
lorsqu’elle se trouve dans la partie centrale d’un systéme déformé de 6,5%, en fonction de la
température. Pour chaque température plusieurs simulations sont représentées ; les tirets sont
des guides pour D'ceil. Les lignes en points-tirets indiquent la plus petite vitesse d’une onde
acoustique, le long des directions coin (cq.) et vis (cg).

500 MPa. Pour des contraintes plus grandes, la vitesse augmente de nouveau, et dépasse
la célérité c;. d’'une onde acoustique transverse; les dislocations sont alors supersoniques.
La Fig. V.5 montre cette évolution pour plusieurs températures allant de 216 a 540 K.
On peut observer qu’a une contrainte donnée, lorsque la température augmente la vitesse

des dislocations diminue.

Dans notre cas, les simulations sont réalisées sous une déformation de 6,5%, ce qui
correspond a une déformation appliquée d’environ 3,8 GPa. Dans le plan de glissement,
cela correspond a une contrainte résolue de 1,78 GPa , soit bien supérieure aux contraintes
utilisées dans leurs simulations par Olmsted et al.. Pourtant, les dislocations formées au
cours de nos simulations ne sont pas supersoniques (Fig. V.4), mais gardent des vitesses
inférieures a ¢, indiquant que les vitesses des dislocations saturent dans le régime plateau
4 2,6 km.s~! (Fig. V.5). Ceci peut s’expliquer par les différences dans les conditions de

simulations. Tandis que Olmsted et al. se sont intéressés au mouvement d’une dislocation
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F1G. V.5 — Evolution de la vitesse moyenne d’une dislocation coin rectiligne dans ’aluminium,
en fonction de la contrainte de cisaillement appliquée. Les lignes en points-tirets indiquent les
différentes célérités d’'une onde acoustique suivant la direction coin (par célérités croissantes :
Ctes Ce2 €t ). Un plateau de vitesses est observé pour 200 MPa < o < 500 MPa. Pour o >
600 MPa, les dislocations dépassent la plus petite célérité d’une onde acoustique ¢y (d’apres
[Olmsted et al. 2005]).
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rectiligne infinie, ici la dislocation a une forme de demi-boucle. Il existe donc une tension
de ligne bien plus importante, qui peut induire un amortissement supplémentaire de la
vitesse. De plus la dislocation reste liée a la surface supérieure de ’échantillon, qui exerce

une force image également susceptible de la freiner.

Nous 'avons vu dans le Chap. I, le ralentissement des dislocations lorsque la tempé-
rature augmente peut étre expliqué par leur interaction avec les phonons. Aux tempéra-
tures que nous avons étudiées ici (7' > 100 K), cette interaction est tres importante. De
plus, les vitesses que nous avons observées sont assez grandes devant la vitesse du son,
aussi la radiation de phonons par les dislocations ne doit pas étre négligeable. Ces deux
phénomenes physiques, ajoutés a ’auto-interaction de la dislocation du fait de sa forme
elliptique, rendent difficile la détermination du coefficient d’amortissement dans notre cas.
Cependant nous avons pu mettre en évidence un effet de la température sur la vitesse des

dislocations, qui est en accord avec un amortissement dii aux phonons.

V.2 Evolution ultérieure du systéme

Suite a la nucléation de la premiere dislocation, largement discutée dans les Chapitres
IIT et IV, d’autres événements plastiques se produisent. Dans notre cas, la premiere dis-
location étant une partielle, sa nucléation est suivie par la formation de la partielle de

queue ou d'une macle.

V.2.1 Formation d’une macle

Dans la plupart des simulations en température et pour une contrainte orthogonale a
la ligne de marche (a=0), nous avons observé la formation de macles. Plusieurs processus

peuvent amener a la formation et a I’élargissement de cette macle (Fig. V.6).
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F1a. V.6 — Mécanismes possibles menant & la formation d’une macle. Les fleches indiquent la
direction de propagation des dislocations; les lignes en pointillés gras correspondent aux plans
de glissement.

(a) La premiére dislocation partielle qui se nuclée diminue la hauteur de la marche, sans la faire
disparaitre compléetement.

(b) Mécanisme de Pirouz : la marche restante sert de point de nucléation pour d’autres partielles
dans les plans de glissement adjacents; la marche initiale voit sa hauteur diminuée a chaque
nouvelle nucléation.

(c,d) Source cinétique de Frank : si la premiere dislocation arrive avec une vitesse suffisamment
importante, elle peut provoquer un cisaillement qui va permettre la nucléation d’une dislocation
de signe opposé. Dans notre cas, les dislocations se nucléent d’un c6té ou de 'autre du plan de
glissement de la premiere dislocation partielle.

Dans le cas d’'un systéme présentant des marches monoatomiques (h = 1), la premiere
partielle se forme depuis la marche, et diminue la hauteur de celle-ci de 2/3, mais sans la
faire disparaitre (Chap. III). Cette marche restante constitue toujours un endroit privilégié
pour la nucléation. Depuis ce site, une autre partielle de Shockley, du méme type que la
premiere, se forme, créant une autre marche sur la surface supérieure. Plusieurs partielles
se forment ainsi en cascade dans les plans {111} adjacents, tant que la contrainte est
suffisante pour permettre la nucléation, conformément au mécanisme proposé par Pirouz

[Pirouz et Ning 1995] (Fig. V.6b).

Apres que la premiere dislocation a atteint la surface inférieure du systéme, nous avons
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V.2 Evolution ultérieure du systéme

FI1G. V.7 — Evolution d’un échantillon déformé de 6.5% & 300K. Des embryons de dislocation se
forment puis se rétractent le long des marches (a), jusqu’a ce que 'un atteigne un rayon critique
et se propage dans le cristal (b). Par la suite, d’autres partielles se nucléent dans des plans {111}
adjacents, formant finalement une micro-macle (c).

également observé la formation, depuis la surface inférieure, de dislocations partielles de
vecteur de Burgers de signe opposé (Fig. V.6c,d). Ce mécanisme semble correspondre a
la source cinétique de Frank [Hirth et Lothe 1982] : si une dislocation atteint une surface
avec une vitesse suffisante, alors elle peut provoquer la nucléation de dislocations de signe
opposé. Or nous 'avons vu, les dislocations obtenues dans les simulations ont des vitesses

approchant celle du son, a priori suffisantes donc pour activer des sources cinétiques de

Frank.

Dans la plupart des simulations que nous avons effectuées, les mécanismes de Pirouz
(b) et de Frank (c) se produisent tous les deux, participant a ’élargissement de la macle.
Le mécanisme (d) quant a lui, a surtout été obtenu & une température de 300 K, ce qui

suggere un effet d’activation thermique.

Dans les cas ou la marche de surface n’est pas monoatomique (h > 2), nous avons vu
(Chap. III) que le plan de glissement activé pouvait dépendre du potentiel. Pour le poten-
tiel d’Aslanides et Pontikis, la dislocation qui se forme augmente la hauteur de marche.
Nos simulations ont montré que cet événement se poursuit souvent par la formation d’une
macle, suivant le méme mécanisme que celui décrit plus haut. La surface {111} associée
a la marche va ainsi étre augmentée, et du fait du maclage il va se former une nouvelle

surface de faible indice, une surface {110}. La Fig. V.8 illustre I’état de surface final d'un

111



Chapitre V. Evénements subséquents a la nucléation de la premiére
dislocation

o {100}’ {111}~

{110}
N 2 ' ) {100}

F1G. V.8 — Etat de surface final d’un échantillon présentant initialement des marches hautes de
quatre couches atomiques, déformé de 6,8%. En plus des surfaces {100} et {111} déja présentes
avant déformation, une surface de type {110} s’est formée suite au maclage.

échantillon présentant initialement des marches hautes de quatre couches atomiques, dé-
formé de 6,8%. Les nucléations successives liées au maclage ont fait naitre une surface

{110}, type qui n’était pas présent préalablement.

V.2.2 Nucléation de la partielle de queue

La formation de la partielle de queue a été obtenue pour des orientations de contraintes
non orthogonales a la ligne de marche. Pour les orientations o = 18° et a = 36°, testées
dans le Chap. III, il se nuclée d’abord une dislocation partielle de téte 90°, puis la partielle
de queue 30°. Comme nous l'avons vu, ceci s’explique par ’analyse de la vy-surface, qui

empéche la formation d'une partielle de téte 30°.

Dans une majorité de simulations ou le systéme subit une élongation orthogonale a

la ligne de marche (a = 0°), le mécanisme de maclage a été observé de fagon quasi sys-
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tématique, comme cela est exposé dans la sous-section précédente. Cependant, I'un de
ces essais a abouti a la nucléation de la partielle de queue, venant effacer le défaut d’em-
pilement de la premiere partielle. Ce résultat montre que les deux mécanismes sont en
compétition, mais que dans cette géométrie la formation de la partielle de queue est bien

moins probable.

V.2.3 Discussion : macle ou partielle de queue?

Dans le cas d'une orientation de contrainte o = 0°, de multiples simulations ont mon-
tré que le maclage est privilégié par rapport a la formation d’une partielle de queue, et
ce quelle que soit la température. Pourtant, 1’énergie du défaut d’empilement intrinseque
est tres élevé dans l'aluminium (Chap. II), et donc une grande énergie est associée a
la propagation d’'une dislocation partielle seule. Ce raisonnement semble s’opposer a la
formation de multiples partielles, et rendre la formation de la partielle de queue, venant
effacer le défaut d’empilement, énergétiquement plus favorable. Alors comment expliquer

que la formation d'une macle soit le mécanisme privilégié ?

D’abord, le facteur de Schmid sur la partielle 30° est tres faible pour une orientation
de contrainte o = 0°, moitié moins que pour la partielle 90° (voir Fig. 11.7). Ensuite, lors
du processus de maclage il n’y a pas de création de nouveau défaut d’empilement ; ainsi
la force de rappel liée au défaut d’empilement (F*f dans le Chap. II) qui tend & empécher
la premiere dislocation de se propager, ne s’applique pas aux dislocations partielles sui-
vantes. Seule I’énergie ; du premier défaut d’empilement joue un role, et cette énergie est
ensuite répartie entre les deux joints de macle. Dans ces conditions, il est énergétiquement
plus favorable de nucléer une partielle 90° dans un plan adjacent que de former la partielle

de queue 30°.

Ces considérations expliquent que le processus de maclage par nucléation de par-
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tielles soit favorisé lors de la déformation plastique du matériau. Elles sont corrobo-
rées par des observations expérimentales du maclage dans ’aluminium polycristallin

[Chen et al. 2003].

V.3 Conclusions

Dans ce Chapitre nous nous sommes intéressés a 1’évolution du systeme suite a la nu-
cléation de la premiere dislocation. Bien qu’au départ les simulations effectuées n’avaient
pas pour but une étude sur la cinétique, elles ont apporté quelques informations sur les

différents éveénements plastiques que nous avons obtenus.

L’étude de la cinétique de la premiere dislocation a permis d’observer une diminution
de la vitesse moyenne lorsque la température augmente. Cette effet est principalement di
a I'interaction dislocations-phonons et, aux tres fortes contraintes et grandes vitesses, sans
doute a une perte d’énergie par radiation de phonons par les dislocations. Ces interactions
ne sont vraisemblablement pas les seules responsables de I’amortissement de la vitesse des
dislocations ; dans notre cas, la tension de ligne ainsi que la force image peuvent également
jouer un role. En paralléle, nous avons pu établir que 1’extension du cceur des dislocations
suivant la direction de propagation diminue lorsque leur vitesse augmente, conformément

a la théorie élastique des dislocations.

Apres la nucléation de la premiere dislocation, le systéme hors équilibre peut suivre
différentes évolutions, caractérisées chacune par des barrieres d’énergie a franchir. L'un
de ces chemins mene a la formation d’une partielle de queue, tandis qu’'un autre mene a
la formation d’une micro-macle. Les simulations que nous avons menées montrent que le
type de mécanisme activé dépend de I'orientation de contrainte, comme nous I’avions déja
vu dans le Chap. III. Les processus de maclage obtenus par simulations correspondent a

ceux déja proposés dans la littérature. Enfin, nous avons confirmé que loin d’étre impro-
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bable, la formation d’une macle est privilégiée dans le cas d’une traction orthogonale a la

ligne de marche.
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Dans ce travail de theése, nous avons étudié la formation de dislocations depuis la sur-
face d'un métal cfc sous contrainte. La nucléation des dislocations est en effet un processus
encore mal connu et difficile a caractériser. Au cours de cette these, nous avons cherché
a déterminer les différents parametres de la barriere d’énergie associée au mécanisme de
nucléation, ainsi que 'influence de différents facteurs extérieurs. Pour réaliser cette étude,
nous avons combiné I'utilisation de calculs basés sur la théorie élastique et de différentes

méthodes atomistiques classiques.

Les simulations de la formation de demi-boucles de dislocations ont mis en évidence le
role de différents parametres extérieurs. Il s’agit d’un mécanisme thermiquement activé;
cependant l'effet de la température sur la contrainte de nucléation semble mineur. D’un
autre coté, nous avons montré 'importance des défauts de surface sur l'initiation de la
plasticité. Les marches de surface jouent ici un réle primordial. En effet, elles concentrent
localement la contrainte, ce qui induit un précisaillement dans un plan de glissement
passant par la marche; la contrainte appliquée nécessaire a la nucléation se trouve alors
diminuée. La hauteur de la marche semble avoir un effet important sur la contrainte de nu-
cléation, et sur le plan de glissement activé; néanmoins ce dernier point semble dépendre

du potentiel utilisé, aussi d’autres simulations seront nécessaires pour une compréhension
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Fi1G. V.9 — Régimes possibles pour 'observation de la nucléation ; la courbe continue indique
I’évolution de I’énergie d’activation en fonction de la déformation, obtenue ici grace au modeéle
élastique ajusté (Chap. IV).

approfondie.

Nous avons déterminé les parameétres d’activation associés a la barriere d’énergie, dans
le cas particulier d’un systeme présentant des marches de surface monoatomiques, et sou-
mis a une traction uniaxiale orthogonale a la ligne de marche. Des simulations employant
des potentiels semi-empiriques (dynamique moléculaire, relaxation contrainte, NEB) ont
permis d’obtenir ces parametres. Nous avons aussi modifié un modele élastique existant,
dont les parametres ont été ajustés a partir des résultats des simulations. Ce modéle nous
a ainsi permis d’obtenir I’évolution des parametres d’activation sur tout l'intervalle pos-

sible de contrainte appliquée.

Les résultats obtenus indiquent que les parameétres d’activation varient tres brusque-
ment lorsque la contrainte appliquée diminue. Pour résumer, I’évolution de I’énergie d’ac-
tivation montre plusieurs régimes (Fig. V.9). Pour des déformations supérieures a la dé-

formation athermique €4, ’énergie d’activation est nulle, et donc la formation de dis-
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locations est inévitable méme a 0 K. Pour des déformations élevées mais inférieures a
€ath, les énergies d’activation sont relativement faibles (0~1 eV), et les temps nécessaires
a la nucléation tres courts; I’évenement pourra donc étre observé lors de simulations en
dynamique moléculaire. Pour des déformations relativement faibles, I’énergie d’activation
augmente rapidement, et les temps de nucléation deviennent inaccessibles a la dynamique
moléculaire. La nucléation n’est alors observable que si la vitesse de déformation est suf-
fisamment petite, par des expériences notamment. Nous avons toutefois montré que les
simulations permettent d’obtenir les parametres d’activation a de telles déformations, a
travers des méthodes statiques utilisées dans ce travail comme la relaxation contrainte, la
méthode essai-erreur, ou le NEB. Enfin, lorsque les déformations sont tres faibles, ’énergie
d’activation devient tres élevée, et la nucléation devient un évenement fortement impro-

bable.

Finalement, la dynamique moléculaire a également permis d’obtenir des éléments qua-
litatifs et quantitatifs sur la cinétique des dislocations et sur les évéenements plastiques
subséquents a la nucléation de la premiere dislocation. La diminution de la vitesse des
dislocations lorsque la température augmente, principalement liée a l'interaction avec les
phonons, a pu étre mise en évidence. Les simulations semblent également montrer une
relation entre la vitesse des dislocations et 'extension de leur coeur, résultat en accord
avec la théorie élastique. Suite a la formation de la premiere dislocation partielle, plusieurs
mécanismes plastiques ont été obtenus. Dans la plupart des cas, la formation d’une macle
est privilégiée car il s’agit du mécanisme le plus favorable énergétiquement. La nucléation
de la partielle de queue a essentiellement été obtenue pour des orientations de contrainte

non orthogonales a la ligne de marche.

Ce travail de these peut étre placé en perspective de 1’étude d’autres problemes im-
pliquant des mécanismes de formation de dislocations. Les méthodes que nous avons em-

ployées ici peuvent étre appliquées de facon assez générales a I’étude de la nucléation. En
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particulier, la méthode essai-erreur est un moyen relativement fiable et peu dispendieux en
temps de calcul. Elle permet également d’obtenir des configurations proches du point col,
qui peuvent servir de bon point de départ pour un calcul NEB. On peut notamment envi-
sager une approche similaire dans le cas de matériaux covalents tels les semiconducteurs.
A la différence des métaux cfc, ces matériaux sont fragiles dans les conditions usuelles,
les mécanismes de la plasticité seront donc différents. La nucléation de dislocations a
partir d'un défaut de surface est un mécanisme similaire a la nucléation depuis un front
de fissure, qui est une problématique fondamentale pour la compréhension de la transi-
tion fragile-ductile des semiconducteurs. Cependant, les potentiels semi-empiriques étant
moins fiables pour ces matériaux, il sera peut-étre nécessaire de recourir a des méthodes
multi-échelles, couplant les potentiels classiques avec des calculs ab initio pour modéliser
de facon plus précise les ceeurs des défauts. Lutilisation de telles méthodes reste toutefois

un challenge.

Enfin, bien que dans ce travail de theése nous nous soyons intéressés a une surface infinie,
la méthodologie employée, et dans une moindre mesure les résultats obtenus, pourraient
étre utilisés pour I’étude de I'initiation de la plasticité dans des nanostructures comme des
nanopiliers ou des nanofils. Ces nanomatériaux présentent différentes sections (elliptiques
ou polygonales) et donc différents défauts de surface; 1’étude des tout premiers stades
de la plasticité permettrait de mieux comprendre, dans ces structures, I’augmentation de
la limite élastique pour les métaux, et I'apparition de la ductilité dans le cas des semi-

conducteurs.
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Annexe A

Les métaux ctc et leurs applications

La métallurgie intéresse de nombreux domaines, tant du point de vue fondamental que
des applications. Les métaux ont de faibles valeurs d’énergie d’activation pour la forma-
tion de dislocations; ces défauts sont donc susceptibles de se former tres facilement. Ces
matériaux sont donc ductiles et facilement usinables, ils ont de tres bonnes conductivités
électrique et thermique (voir Tab. A.1), et mélangés a d’autres éléments, ils peuvent former
des alliages aux propriétés tres variées selon 'application désirée. On peut citer la fonte et
lacier (alliages de fer et de carbone), le bronze (cuivre+étain), le laiton (cuivre+zinc), ou
encore les alliages d’aluminium dit alliages 1égers (Al4-cuivre, Al+magnesium, Al+zinc,
etc.). Les alliages sont utilisés depuis plusieurs milliers d’années pour fabriquer des armes,

des outils, des contenants (pots, vaisselle), cercler des fiits ou des roues...

Dans la conception de dispositifs électroniques, les métaux comme le cuivre, I'alumi-
nium, 'argent ou l’or, sont largement utilisés pour leurs propriétés conductrices, ou bien
comme dissipateurs de chaleur. Des nanopiliers peuvent également étre utilisés en tant
que métamatériau, pour la conception de dispositifs optiques a indice de réfraction négatif

[Grigorenko et al. 2005].
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Métal Densité | Conductivité | Conductivité | Module | Température
(kg.m™3) électrique thermique | d’Young de fusion

(Sm~!) | (Wm~ LK) (GPa) (K)

Aluminium 2700 37,8 x 10° 237 70 933
Cuivre 8920 59,6 x 10° 401 | 110-130 1358
Argent 10500 | 63,01 x 10° 429 83 1235
Or 19300 45,2 x 108 318 78 1337

TAB. A.1 — Propriétés de quelques métaux usuels. L’aluminium est un métal pauvre,
tandis que le cuivre, 'argent et ’or sont des métaux de transition.

Du point de vue de ses propriétés physiques, ’aluminium (Al) est un métal un peu
particulier. C’est un élément de la treizieme colonne du tableau périodique, il s’agit donc
d’un métal pauvre au méme titre que le gallium, I'indium ou I’étain. L’aluminium est néan-
moins le métal pauvre le plus dur et ayant la plus grande température de fusion (933 K)?.
Il est non magnétique, et possede une masse atomique de 26.98 u.a.? pour son isotope le
plus stable (27A1). C’est un matériau malléable, relativement léger comparé aux métaux
de transition (Tab. A.1). Il possede donc des propriétés bien différentes de ses voisins :
le bore appartient a la méme colonne, mais est un semi-métal tres mauvais conducteur a
température ambiante; le gallium, métal pauvre également, est fragile a basse tempéra-
ture et possede une température de fusion tres proche de 'ambiante (29,76°C) ; le silicium

est semiconducteur, fragile a basse température et ductile a haute température.

L’aluminium est le second métal le plus utilisé en terme de tonnage et de valeur mar-
chande. S’il possede des propriétés électriques et thermiques en-deca de certains métaux
de transition, il est également plus léger et bien moins cher a produire. Il est notamment
souvent utilisé en remplacement du cuivre qui est plus lourd, plus dispendieux, et qui a
une température de fusion de 1357 K, plus difficile a atteindre de maniere industrielle.

L’aluminium est donc un bon candidat pour la conception de fils électriques, la fabrication

LContre 302 K pour Ga, 430 K pour In et 505 K pour Sb.
2Soit 4,48 x 10726 kg.
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FiGg. A.1 — Observation en MET in situ de la migration de particules de silice le long de
dislocations dans un film d’aluminium. Il a été montré que ce mécanisme est en partie res-
ponsable du "vieillissement" des processeurs, et peut mener a leur dysfonctionnement (d’apres
[Legros et al. 2008]).

de dissipateurs de chaleurs ou, sous forme tres pure, les circuits électroniques (connexions
entre composants). Les alliages d’aluminium, aux propriétés variées, sont souvent utilisés
dans la fabrication de moyens de transport, des appareils ménagers courants (micro-ondes,
robots, ordinateurs), dans I'industrie alimentaire (conserves, papier d’aluminium) ou le ba-

timent (fenétres, volets, gouttieres). Enfin, ¢’est un matériau relativement facile a recycler.

Dans le domaine particulier de la micro-électronique, 'utilisation de I'aluminium est
essentielle. Il est utilisé par exemple pour connecter les transistors entre eux dans les
circuits intégrés (puces, processeurs), en le renforcant par de la silice pour éviter des pro-
blemes de diffusion de la matiere. Or ce type d’utilisation peut se révéler problématique :
les dislocations dans ’aluminium peuvent agir comme des canaux pour la diffusion de

particules de silice, mécanisme qui induit une détérioration des propriétés de conduc-
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tion du film d’aluminium et conduit & un "vieillissement" des dispositifs électroniques tels
que les processeurs. Ce phénomene, supposé depuis de nombreuses années, a récemment
été mis en évidence expérimentalement par Legros et al. [Legros et al. 2008] (Fig. A.1).
L’aluminium fait également partie des candidats pour la conception et 'utilisation de
nanopiliers, qui pourraient étre utilisés comme dissipateurs de chaleur ou en tant que mé-
tamatériau [Grigorenko et al. 2005]; de telles structures nécessitent d’étre exemptes de

tout défaut pour des propriétés optimales.
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Annexe B

Méthodes de simulations atomistiques

Nous appelons simulations atomistiques classiques, des simulations numériques ba-
sées sur des quantités liées aux atomes dans leur globalité, sans faire le détail de leurs
contituants plus élémentaires. Ces simulations utilisent un potentiel pré-établi, également
appelé semi-empirique, pour calculer les forces qui s’appliquent aux atomes, et en déduire

leur dynamique par intégration des lois de Newton.

Ici nous présentons le détail des méthodes, déja introduites dans le Chap. II, que nous

avons employées dans ce travail de these.

B.1 Le potentiel EAM d’Aslanides et Pontikis pour
P’aluminium

Le formalisme des potentiels EAM est donné au Chap. II. Dans ce travail de these,

nous avons surtout employé le potentiel EAM proposé par Aslanides et Pontikis pour mo-
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A p 3 q C1 S1 C2
0.1780 | 6.5000 | 1.3831 | 2.0700 | 0.00947 | 0.00515 | 0.01664

TAB. B.1 — Valeurs des parametres dans ’expression B.1 du potentiel EAM pour I'alu-
minium présenté ici [Aslanides et Pontikis 1998b]. A, £, C1, S1 et C2 sont exprimés en
evV.

déliser les interactions entre les atomes d’aluminium [Aslanides et Pontikis 1998b]. Dans

ce formalisme, I’énergie potentielle de ’atome ¢ s’exprime comme :

E; = ZAexp [—p (% — 1)}

JFi
oy 1/2
A g0}
e o{ [Cpgl]  [St)]  [Rethra]} e

ol le second terme correspond aux interactions & N-corps!, et les premier et troisieme
terme sont le terme répulsif et oscillant, respectivement?. Dans cette expression, les
sommes sont faites sur 'ensemble des paires d’atomes (i,7), r;; = |; — 7i| désigne la
distance entre les atomes i et j, 79 = ag//2 la distance entre premiers voisins (ag étant
le parametre de maille de I'aluminium), et ks le vecteur d’onde de Fermi de I’aluminium.
Les autres termes sont des coefficients ajustables dont les valeurs, déterminées par les au-
teurs, sont reportées dans le Tab. B.1. Ce potentiel a un rayon de coupure® relativement
grand : 9,21 A, situé entre les dixiéme et onziéme voisins. Ici, le potentiel n’est pas adouci
autour du rayon de coupure, ce qui entraine une petite discontinuité en R., sans doute

responsable des "sauts" de contrainte observés sur la Fig. I1.6 (Chap. II).

1/2

'Pour faire le paralléle avec I'Eq. I1.10, on aurait ici F(p;) = —p;

2 exp [—Qq (%—1)].

0,1 =2 o (3 1)] 2] [Contapa) [t [ermtir) |

3Le rayon de coupure R, est le rayon au-dela duquel le potentiel est considéré comme nul (E; = 0 pour
Tij > Rc).

avec p; = Zj#-p(rij), ou P(”ij) =
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B.2 Relaxation : gradients simples et conjugués

F1G. B.1 — Exemple de minimisation d’énergie dans le cas simple d’un potentiel harmonique
anisotrope. Les lignes bleues indiquent les lignes d’iso-énergie, le point a(z,o) indique le point
de départ du calcul.

En violet : la méthode des gradients simples (steepest descent) suit des directions successives,
déterminées a chaque itération uniquement a partir de 'opposé du gradient local. Un grand
nombre d’itérations peut étre nécessaire avant d’atteindre la solution.

En noir : la méthode des gradients conjugués utilise des directions conjuguées pour minimiser
la fonction. Ici, deux itérations suffisent pour trouver la solution.

B.2 Relaxation : gradients simples et conjugués

Les méthodes de gradients permettent de trouver le plus proche minimum local d'une

fonction de N variables; elles nécessitent que le gradient de la fonction puisse étre calculé.

Considérons le systeme de N équations linéaires :
Ax=b (B.2)
ou A est une matrice de dimensions N x N, et x et b sont des vecteurs. Le probleme peut

se réécrire sous la forme quadratique d’une fonction f que 'on cherche a minimiser :

flx)= %x_le—b_lx (B.3)

A partir d’une configuration de départ zg, le premier pas de minimisation se fait sui-
vant la direction dans laquelle la valeur de la fonction diminue le plus vite, autrement dit

la direction correspondant a 'opposé de son gradient, —V f(x¢) ; le calcul minimise alors
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la fonction dans cette direction.

Dans la méthode des gradients simples (steepest descent), a chaque nouvelle itération
la fonction est minimisée dans la direction correspondant a I'opposé du gradient local (&
la i-éme itération : —V f(z;)), de sorte que le chemin suivi correspond toujours a celui qui
minimise le mieux la fonction dans cette direction. Cependant, cette méthode n’est pas
toujours efficace. Par exemple dans le cas d’un potentiel harmonique anisotrope (Fig. B.1),
cette méthode recquiert un grand nombre de pas pour converger; rien n’indique méme

que le nombre de pas pour parvenir a la solution soit fini.

Dans la méthode des gradients conjugués, a chaque itération supplémentaire la direc-
tion suivante est définie comme la direction conjuguée de la précédente. Autrement dit, a

la i-eéme itération, la direction conjuguée est calculée de sorte que :
< Ti—1,T; > A= SL’Z‘_lAJJZ' =0 (B.4)

et la fonction est ensuite minimisée suivant cette direction.

Cette méthode se montre généralement plus rapide que celle des gradients simples : le
nombre de pas nécessaires pour atteindre la convergence est de 'ordre de N pas, N étant

le nombre de variables indépendantes (Fig. B.1).

B.3 Dynamique moléculaire et algorithmes d’intégra-
tion
L’intégration numérique des lois de Newton n’est pas compliquée en principe, cepen-

dant sa mise en ceuvre pose des problémes techniques. D’abord, 'utilisation d’éléments
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infinitésimaux est impossible, il est donc nécessaire d’intégrer sur des pas de temps finis.
Le choix de ce pas de temps est crucial. S’il est pris trop grand, il meénera a une divergence
du calcul (les déplacements atomiques calculés deviendront supérieurs a la distance entre
atomes). S’il est choisi trop petit devant les temps caractéristiques du processus a simuler,
les temps de calcul seront tres grands. Ensuite, il faut employer des algorithmes efficaces
et stables afin d’optimiser le temps de calcul. Nous présentons ici deux algorithmes d’in-
tégration, implémentés dans les codes de dynamique moléculaire dont nous nous sommes

servis dans cette these.

B.3.1 L’algorithme de Verlet

L’algorithme de Verlet [Verlet 1967a, Verlet 1967b] est implémenté dans de nombreux
codes de dynamique moléculaire, dont XMD que nous avons utilisé ici [Rifkin 2004]. L'idée
est d’écrire les positions atomiques 7 aux instants (t —dt) et (t+ d0t) comme des dévelop-

pements de Taylor d’ordre 3 :

Rt — 6t) = F(t) — 7(£)5t + %%(t)(sﬁ ~Li e+ o (B.5)

D=

Rt + 5t) = F(£) + 7(1)6t + %%@)&2 +1F (685 1+ 0(6tY) (B.6)

ol 7 est la vitesse, 7 I’accélération, et 7 la dérivée troisieme de la position par rapport
au temps. En ajoutant les deux expressions, les positions atomiques a l'instant (¢ + 0t)

s’écrivent :

Ft+0t) = 27(t) — F(t — 6t) + 627 (t) + O(6t%) (B.7)
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L’accélération sur chaque atome s’obtient simplement d’apres la seconde loi de Newton,

en divisant la force agissant sur I’atome par sa masse :
r(t) = —EVV (7(t)) (B.8)

V' étant le potentiel de 'atome. Ainsi cet algorithme est relativement simple a comprendre
et a implémenter, et il se révele efficace a 'usage, ce qui explique sa popularité. Un de ses
inconvénients est que les vitesses atomiques ne sont pas calculées directement. Au besoin

elles peuvent étre déduites des positions successives des atomes :

oy = Tt 5t)2;tf(t —5t) 59)

B.3.2 L’algorithme prédicteur-correcteur de Gear

En 1971, C. W. Gear proposa un autre algorithme d’intégration, dit prédicteur-
correcteur [Gear 1971]. Cet algorithme développé au cinquiéme ordre est implémenté dans
le code de dynamique moléculaire massivement parallele LAMMPS [LAMMPS 2006], que

nous avons employé au cours de cette these. Cet algorithme se déroule en trois étapes :

1. Calcul du prédicteur : a partir des positions atomiques 7= 7y a l'instant ¢, et de
leurs dérivées temporelles, 7 = 0t(dip/dt), 7 = 562 (d*r /dt?), 73 = $6t3(d3rp /dt?)
et ainsi de suite jusqu’a l'ordre ¢, les mémes quantités sont prédites pour le pas
de temps suivant, t + dt, par simple développement de Taylor. Nous prendrons ici

I’exemple de I'algorithme de Gear au quatrieme ordre pour des raisons de simplicité
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et de clarté; le prédicteur d’ordre 4 s’écrit alors sous forme matricielle :

7 (t+6t) 11 1 1) (7@
7 (t+6t) o123 7 (t) (B.10)
A (t+ t) 00 1 3]
A (t+ 0t) 00 0 1)\t

La matrice est un triangle de Pascal, facilement généralisable a des ordres plus élevés.

2. Calcul des forces : la force exercée sur chaque atome est calculée d’apres le gradient
de potentiel aux positions prédites (F = —VV ()). L’accélération qui en découle
(75 = F//m) sera probablement différente de celle donnée par le prédicteur ; la diffé-
rence entre les deux constitue un "signal d’erreur”, appelée correcteur. Au quatrieme

ordre :

ATy = 75(t+ 0t) — 7 (t + 5t) (B.11)

3. Application du correcteur : la valeur du correcteur est utilisée pour corriger les po-

sitions et leurs dérivées. Les positions "correctes" au temps ¢+ 0t s’écrivent alors :

76 (t + 0t) 70 (t+dt) o

(4 o0t A (t+ 0t

AR | REon e g (B.12)
75(t + ot) 7 (t+ ot) c3

75(t+ dt) 7 (t+6t) c3

Ces corrections sont proportionnelles a des coefficients ¢;, déterminés pour maximi-

ser la stabilité de I’algorithme.
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Cette méthode a des avantages par rapport a I’algorithme de Verlet uniquement pour des
pas de temps tres petits; cependant le fait d’avoir acces aux vitesses directement dans
le calcul peut se révéler utile, si d’autres algorithmes utilisent cette quantité durant la

simulation, pour contrdler la température ou la pression par exemple.

B.4 Maintien de la température en dynamique mo-

léculaire

Les simulations en dynamique moléculaire sont effectuées suivant I’ensemble canonique
ou NVT. En effet le systeme est porté a une déformation donnée, ce qui revient a fixer
les dimensions de la boite de simulation, avant de lancer l'intégration des équations de
Newton ; la simulation se fait donc a volume V' constant. Le nombre de particules N est
également constant (pas d’apport ni de perte de matiere), et la température 7' est main-
tenue a peu pres constante par un algorithme, qui consiste essentiellement a contrdler la

vitesse moyenne des particules?.

Nous détaillons ici les algorithmes permettant de maintenir la température dans les

codes de dynamique moléculaire que nous avons employé au cours de cette these.

B.4.1 Renormalisation des vitesses

Dans le code XMD, le maintien de la température se fait par une renormalisation des
vitesses selon un facteur qui dépend uniquement de la température du systeme T et de

celle du thermostat Tp. A chaque pas de dynamique moléculaire les vitesses des atomes

4Dans les simulations, I’énergie cinétique est donc renormalisée de facon arbitraire pour conserver la
température ; I’énergie mécanique du systeme, somme des énergies cinétique et potentielle, n’est donc pas
conservée.
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sont multipliées par le facteur :

dt/L

(%) (B.13)

ou L est le "temps de montée" (temps que le systéme a mis pour passer de Ty a T), et dt

est le pas de temps utilisé pour intégrer les équations de Newton dans la simulation.

Cet algorithme est similaire a celui proposé par Berendsen et al. [Berendsen et al. 1984],

dans lequel les vitesses sont multipliées par un facteur :

\/1+% (%—1) (B.14)

Ces deux algorithmes permettent de maintenir la température en permettant des fluc-

tuations. En revanche, elles produisent des distributions de vitesses qui sont celles d'un
ensemble microcanonique (NV'E); elles ne reproduisent donc pas les fluctuations d’un

véritable ensemble canonique (NV'T).

B.4.2 Thermostat de Nosé-Hoover

Le code massivement parallele LAMMPS permet 'utilisation d’un algorithme appelé
thermostat de Nosé-Hoover pour controler la température ; ce dernier a été développé pour
reproduire correctement le comportement d’un ensemble canonique. C’est cet algorithme

que nous avons employé pour les simulations effectuées a partir de ce code.

Le principe du thermostat de Nosé-Hoover est de considérer que le thermostat fait
partie intégrante du systéme. Nosé introduit pour cela une force de couplage artificielle
supplémentaire ﬁ: = —np; (avec p; I'impulsion de la i-eéme particule) qui joue le role de

force de friction si la température du systeme est supérieure a celle du thermostat (> 0),
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ou au contraire d’accélération si la température est plus faible (n < 0). Ce formalisme
introduit des variables fictives associées au thermostat ; Hoover a ensuite montré que les

équations du mouvement pouvaient s’écrire en terme de variables réelles du systeme :

o
N _fi

r; =
my

— 7 (B.15)
ou ﬁ la force totale sur la ¢-eme particule. Le parametre n est défini comme :

o1 v;

n=— ZNE_G]{;BT (B.16)

ou m; est la masse de la i-eme particule, G le nombre de degrés de liberté du systeme, et
ms la "masse" fictive associée au thermostat, déterminant le couplage entre le systeme et
le thermostat. Cette derniere doit étre choisie avec soin ; prise trop grande, la température
du systéme ne sera pas maintenue efficacement (couplage faible), et prise trop petite elle

conduira a des oscillations tres rapides de la température.

B.5 La méthode Nudged Elastic Band

La méthode Nudged Elastic Band (NEB) [Jonsson et al. 1998] est un algorithme per-
mettant la détermination des chemins d’énergie minimum (CEM). Elle emploie pour cela
un ensemble de configurations ou images, correspondant a différents états pouvant étre
empruntés par le systeme. Ces configurations sont liées entre elles, formant une chaine
d’images. Le principe de la méthode NEB est alors de minimiser 1’énergie de cette chaine

d’image, la faisant ainsi tendre vers le CEM.

Si une configuration, correspondant a des positions atomiques données, est notée R;,
alors une chaine de N images peut étre notée [Ry, Ry, Ro,- -, Ry]. Dans la méthode NEB

originale, les images initiale Ry et finale Ry sont fixes, et correspondent a des minima
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d’énergie. Néanmoins différentes adaptations de cette méthode utilisent d’autres types

d’images. Par exemple dans la méthode Free-End Nudged Elastic Band (FENEB), I'image
finale n’est pas fixe mais peut se déplacer sur la surface d’énergie en conservant son énergie
constante. Dans cette theése, 'image finale ne correspond pas a un minimum d’énergie,

comme expliqué au Chap. IV.

B.5.1 L’algorithme NEB original

Dans un premier temps, la direction tangente a la chaine d’images est calculée :

(B.17)

La tangente est donc une moyenne des images précédente et suivante. Par la suite la
méthode utilise le vecteur normalisé, 7; = 7;/|7;|. Ensuite, la force agissant sur chaque

image est dérivée du potentiel interatomique V' :
Fy=—VV(R)) (B.18)

De cette force, seule la composante orthogonale a la chaine est utilisée et appliquée aux

images :
FlL==VV(E)|L=—(VV(E)-VV(F).%) (B.19)

Le long de la chaine d’images, c’est une force dite de ressort qui est appliquée, de fagon a
maintenir les images a peu pres équidistantes. Les "ressorts" ont une constante de raideur

k, et la force s’écrit :

F’f:k(|ﬁi+1—§i|—|§z‘—ﬁi—1|)-ﬁ (B.20)
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La force totale utilisée par le calcul NEB et agissant sur une image s’écrit ainsi :
Fi=F = VV(R)|. (B.21)

Lorsque cette force s’annule sur I’ensemble des images, alors la chaine correspond au che-

min d’énergie minimum.

B.5.2 L’tmproved tangent

Le calcul de la tangente tel que donné par 'Eq. B.17 utilise les images précédente et
suivante pour faire une "moyenne" ; cette définition peut parfois poser probleme. En effet
elle peut mener a la formation de "décrochements" le long de la chaine d’images : si la force
le long de la chaine devient grande devant la force perpendiculaire & la chaine (c’est-a-dire
si £ >> VV/(R;)| L), alors les images précédente et suivante vont 'comprimer" 'image

centrale, et faire fortement varier son énergie de facon artificielle.

L’improved tangent propose une autre définition [Henkelman et Jonsson 2000] : la tan-
gente a une image donnée est calculée d’apres cette image et 'image voisine la plus basse

en énergie. La nouvelle tangente est alors définie comme :

L %;%A‘/;ma:c +7:;—A‘/Zmzn si V;—H > ‘/i—l (B 22)
T . ’
TEAV L T AV i Vi < Vi

ou :

7t = Riy1 — R
T, = Ri— R,
AV = maz (Vi1 — Vil |[Vier = Vi)

AV = min (|Vigr — Vi, [Vie1 = Vi) (B.23)
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B.5.3 Le climbing image

Lorsque la convergence de la chaine d’images est achevée, les images sont alignées le
long du chemin d’énergie minimum ; cependant rien ne garantit qu'une image se trouve
bien au sommet de ce CEM, ce qui est nécessaire pour obtenir la configuration et ’énergie
du point col. Le climbing image [Henkelman et al. 2000] consiste a retirer la force de res-
sort sur I'image la plus haute en énergie, et de lui appliquer le long de la chaine 'opposée
de la force dérivée du potentiel. De cette facon, cette image maximise son énergie le long
de la chaine en la minimisant dans les autres directions, ce qui lui fait atteindre le point

de transition.
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Annexe C

Analyse des défauts

Dans le cadre de ce travail de theése, un programme permettant ’analyse quantita-
tive des défauts a été développé. Nous détaillons ici comment sont calculés le vecteur
de Burgers, la position du cceur de la dislocation, ainsi que son extension. Ce code est

entierement développé sous la licence GNU General Public Licence [GPL 2007].

C.1 Principe du programme

C.1.1 Calcul des déplacements atomiques relatifs

Le calcul des déplacements relatifs se fait par comparaison entre un systeme cfc parfait
de référence, et un systeme déformé, qui peut contenir une dislocation. On s’intéresse a une
bande du cristal d’épaisseur dZ (Fig. C.1), ne contenant qu’'un seul vecteur de translation
élémentaire suivant la direction Z. Dans cette "tranche" d’épaisseur dZ, on cherche a dé-

terminer si deux plans atomiques {111} subissent un glissement 1'un par rapport a 'autre.
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v=(100] B N

X=[011] SEEE \

7=[011]

F1c. C.1 — La bande (marron) analysée par le programme correspond & l'intersection d’un plan
{111} (tirets gras) et d’une tranche de cristal d’épaisseur az (lignes continues grasses).

Pour cela, on compare les positions atomiques deux a deux dans cette "tranche" dZ
(Fig. C.2). Dans le systéme parfait, on calcule leurs positions relatives 7’%7 dans le sys-
teme déformé, on calcule les positions relatives Filj pour les mémes paires d’atomes. Les

déplacements relatifs sont alors définis comme la différence des deux :
d:'j =l _ 0 (C.1)

S’il ne s’est rien produit dans le systeme, alors les d:-j seront quasi-nuls ('agitation ther-
mique en dynamique moléculaire peut induire de tres faibles déplacements) ; il est a noter
que ces vecteurs d ont des normes négligeables en cas de déformation élastique, ou de
translation uniforme du systeme. Si en revanche une dislocation s’est formée, alors le vec-

teur de déplacement relatif prendra une valeur particuliere.

Ce vecteur déplacement d est alors projeté dans le plan de glissement {111} le long
des directions vis et coin, donnant les composantes d,, et d., respectivement. Puis chacune
de ces composantes est normalisée par rapport a la composante correspondante d’une
dislocation parfaite 60°, autrement dit on s’intéresse aux valeurs d,, /b, (60°) et d./b.(60°)

(Fig. C.3).
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0 1
Fii i

O=0 Oy
OO0 04
) OO O
X OO O=sq

Z

F1c. C.2 — Calcul des déplacements relatifs dans une tranche dZ d’un plan {111}. Les atomes
en blanc sont dans le plan de la feuille, ceux en gris sont au-dessus ou en-dessous.

A gauche : le systéme de référence, de structure cfc. Les positions relatives des atomes situés de
part et d’autres d’un plan de glissement donné (pointillés) sont définies par des vecteurs 7720]
A droite : un systéme dans lequel les plans ont subi un glissement. Les nouveaux vecteurs de

positions relatives sont les 7721] La différence entre les deux vecteurs définit les déplacements

relatifs des atomes : d;; = f;-lj - f?J

/b (60°)

dcoin c

Ligne de dislocatio

0 1
d,./b,(60°)

Fi1c. C.3 — Valeurs des déplacements atomiques relatifs vis et coin, normalisés aux composantes
correspondantes d’une dislocation parfaite. Une partielle 90° aura ainsi une composante coin
égale & 2/3 et une vis nulle, tandis qu'une partielle 30° aura ces mémes composantes égales a
1/3 et 1, respectivement.
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o : —

Déplacements normalisés d

| L | L | L | L | L
10 15 20 25 30
Distance x a la surface supérieure (nb d’atomes)

Fi1G. C.4 — Exemple d’ajustement des déplacements relatifs normalisés : les déplacements ato-
miques calculés par le programme (cercles) sont ajustés avec une fonction arctangente (courbe
continue).

C.1.2 Ajustement analytique

En accord avec la théorie de I'élasticité, lorsque cela est possible les déplacements
calculés le long de la direction coin sont ajustés avec une fonction arctangente de la

forme :
dit(2) = aarctan(bz +¢) +d (C.2)

ou x est la profondeur par rapport a la surface supérieure (Fig. C.4). Cet ajustement est
réalisé par la méthode de moindres carrés. Un exemple d’ajustement, fait sur les déplace-

ments relatifs dans un systeme réel a des temps différents, est montré Fig. IT1.7 (Chap. I1I).

La dérivée de la fonction d’ajustement est calculée :

odit B ab
Or 1+ (bz+c)?

(C.3)

La position du cceur de la dislocation est définie comme le maximum de cette dérivée.

L’extension de la dislocation, telle que discutée dans le Chap. V, est définie comme la
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largeur a mi-hauteur de cette dérivée.

C.2 Application a ’analyse d’un plan {111}

Le calcul des déplacements relatifs tel que présenté plus haut est appliqué a toutes les
tranches dZ d’'un plan {111}. Un exemple de déplacements relatifs, calculés dans toutes
les tranches dZ d’un plan de glissement, est donné Fig. I111.3 (Chap. III); on reconnait
une dislocation partielle rectiligne 90°, la composante coin valant 2/3 et la composante

vis étant quasi-nulle.

Puisque la position du cceeur de la dislocation est calculée pour chaque tranche dZ, les
mettre bout a bout permet de tracer I'allure de la ligne de dislocation dans son plan de
glissement {111}. Un exemple d’évolution de la ligne de dislocation a différents intervalles

de temps est donné sur la Fig. II1.8 (Chap. III).

Lors d’une simulation en dynamique moléculaire, les positions atomiques peuvent étre
sauvegardées a intervalles de temps réguliers. Les configurations ainsi obtenues peuvent
étre analysées de facon systématique par le programme, de sorte a obtenir I’évolution des
déplacements relatifs dans le temps. Il est alors possible d’extraire la vitesse de la disloca-

tion en fonction du temps, ou en fonction de la position de la dislocation dans le matériau.

Cette analyse récursive permet également de déterminer de fagon relativement précise
I'instant de nucléation. Dans le cas d’'une partielle de Shockley, il est défini comme 'ins-
tant ou le déplacement coin relatif des atomes de surface est égal a au moins la moitié de
la norme du vecteur de Burgers d’'une partielle 90°, autrement dit 1/3 de la composante
coin d'une parfaite 60°; de plus la dislocation doit étre stable, c’est-a-dire se propager
dans la suite de la simulation, ceci afin de ne pas considérer les embryons de dislocation

qui se forment et se rétractent en surface.
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