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co-dirigé ce travail. Il a su me communiquer son enthousiasme et ainsi m’empêcher
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Physique et Mécanique des Matériaux de Metz, pour m’avoir chaleureusement ac-

cueilli quelques mois au sein de son laboratoire.
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Enfin cette liste serait incomplète si je ne remerciais pas les personnes qui m’ont
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qui était toujours prête à m’écouter même si les choses ont évolué durant ces années.
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Introduction

Dans l’étude de la croissance d’une couche d’oxyde à la surface d’un métal

(cinétique d’oxydation), l’approche systémique de modélisation conduite depuis

quelques années au Laboratoire de Recherches sur la Réactivité des Solides

(LRRS), s’attache à intégrer progressivement dans un même modèle l’ensemble des

phénomènes régissant le processus d’oxydation. En effet, en dehors de quelques cas

particuliers, la plupart des études expérimentales confirment les limites des modèles

reposant sur des lois empiriques et confortent l’intérêt d’une approche incluant

d’autres variables internes que la seule concentration de l’espèce diffusante.

Les déformations mécaniques ont fait l’objet des premières investigations avec

la thèse de C. Valot qui a permis d’établir un lien entre vitesse d’oxydation et

contraintes mécaniques [Valot 96]. Suite à ces travaux, les déformations ne pou-

vaient plus être considérées uniquement comme les conséquences de l’oxydation,

mais comme des variables actives du processus réactionnel. D’où la nécessité de

construire un modèle associant transport de matière et contraintes mécaniques, ce

que I. Desvignes a développé dans une approche élasto-chimique isotrope reposant

sur les formalismes de Fick et de Larché [Desvignes 99]. Ces travaux, appliqués

au cas de l’oxydation anionique et enrichis par J. Favergeon [Favergeon 01] d’une

part, pour considérer l’aspect anisotrope du métal, et d’autre part par F. Desserey

[Desserey 02], pour aborder l’oxydation cationique (système Ni/NiO), ont aboutis à

différentes conclusions parmi lesquelles on retiendra :
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– aux premiers instants de la réaction, l’ajout des contraintes dans les simu-

lations (éléments finis) permet d’obtenir des courbes cinétiques reproduisant

plus fidèlement l’allure des courbes expérimentales,

– lorsque l’on considère que l’interface interne est également le lieu de la réaction

(régime anionique), les déformations mécaniques conditionnent l’évolution de

la couche d’oxyde tout au long du processus.

Même si le processus d’oxydation est principalement régi par la diffusion de

matière dans le volume, l’étude des interfaces est donc essentielle pour comprendre

les mécanismes de croissance d’une couche d’oxyde. Mais en termes de modélisation,

les difficultés rencontrées dans la prise en considération de l’interface sont multiples,

par exemple :

– les processus activés relèvent de l’échelle microscopique. Comment établir alors

un lien entre l’échelle macroscopique de l’expérience (cinétique d’oxydation)

et les mécanismes locaux intervenant à l’échelle microscopique ?

– les causes de la transformation du métal en oxyde à l’interface métal/oxyde

ne peuvent plus se limiter aux seules déformations mécaniques d’épitaxie, hy-

pothèses jusque-là adoptées dans les simulations.

C’est dans la perspective d’aborder des questions qui dépassent le cadre strict

de l’oxydation des métaux, que s’inscrivent les travaux développés dans ce mémoire.

Pour ce faire, deux voies d’investigation ont été privilégiées.

La première repose sur la thermodynamique de l’irréversibilité. Son objectif

est de revisiter les formulations macroscopiques des lois d’évolution des variables

internes régissant un système métal/oxyde réactif, trop souvent extraites de lois

phénoménologiques reposant sur l’hypothèse d’un état d’équilibre thermodyna-

mique. Par cette approche, les mécanismes interfaciaux sont intégrés aux équations

macroscopiques, permettant ainsi d’obtenir des cinétiques d’oxydation simulées,

comparables directement aux courbes expérimentales.
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La seconde est numérique. Elle s’attache à traiter l’interface à l’échelle ato-

mique et l’outil mis en œuvre est la dynamique moléculaire. Mais, notre souci

reste d’établir un lien avec l’échelle macroscopique. Dans cette perspective, les no-

tions de déformation et de température obtenues par simulation du comportement

d’un milieu discontinu sont reliées aux grandeurs équivalentes extraites d’équations

phénoménologiques ou de lois empiriques à l’échelle d’une matière continue.

La première partie de ce manuscrit présente une étude bibliographique des tra-

vaux de modélisation relatifs à l’oxydation des métaux, en évoquant leurs limites au

regard de la prise en compte des mécanismes interfaciaux. Les approches théoriques

relatives aux interfaces réactives sont également abordées en considérant les moyens

utilisés par les auteurs pour relier les différentes échelles d’espace des matériaux.

Les limites de ces modélisations dans leur application à l’oxydation des métaux sont

discutées.

La seconde partie expose les développements théoriques réalisés à partir de la

thermodynamique irréversible. Les nouvelles formulations des équations de flux de

matière et de vitesse d’interface, à partir des forces thermodynamiques du système,

sont présentées et suivies de premières applications numériques au cas de l’oxydation

du Zr. Les résultats sont discutés au regard de différentes études expérimentales.

La dernière partie traite d’une approche microscopique des interfaces à l’aide

d’une modélisation numérique de type dynamique moléculaire. Il s’agit d’une

première étape dans l’établissement d’une relation entre échelles d’espace. Sa vo-

cation est de démontrer la pertinence et la complémentarité, de ce type de simula-

tion, dans la validation de modèles empiriques ou d’équations phénoménologiques.

Les potentialités d’une telle approche y sont analysées dans la perspective de la

modélisation de l’oxydation d’un métal.





Chapitre 1

Analyse Bibliographique

1.1 Introduction

L’oxydation des métaux est un des principaux thèmes de recherche du Labora-

toire de Recherches sur la Réactivité des Solides. C’est un phénomène qui se com-

pose de très nombreux processus, eux-mêmes dépendant de différents mécanismes

(réactivité, transport de matière et de chaleur, mécanique, microstructures, ...). Les

différents modes de diffusion à l’origine de la formation d’une couche d’oxyde sont

étudiés au laboratoire à la fois de manière expérimentale et théorique : l’oxydation

cationique (par exemple celle du nickel) [Desserey 02], et l’oxydation anionique (par

exemple celle du zirconium) [Valot 96, Desvignes 99, Favergeon 01]. Les techniques

telles que la thermogravimétrie permettent de reconstituer des cinétiques d’oxyda-

tion traduisant la variation de masse d’un échantillon à l’échelle macroscopique,

comme le montre la figure (1.1). De ces expériences, nous pouvons remarquer deux

aspects importants des cinétiques d’oxydation :

– les conditions expérimentales affectent considérablement les cinétiques d’oxy-

dation.

– l’échelle de temps d’une expérience peut, selon le matériau et les conditions

1
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thermodynamiques, varier de quelques minutes à plusieurs années.

– les cinétiques sont composées de plusieurs régimes.

De nombreux modèles et études théoriques ont été envisagés à ce sujet afin

d’améliorer la compréhension des phénomènes mis en jeu.

Figure 1.1: cinétiques d’oxydation des alliages Zr1%Nb-O et Zy4 oxydés à 470̊ C sous

1, 7.103 Pa d’oxygène d’après [Gosmain 01].

Dans les divers travaux théoriques, deux conduites différentes mais néanmoins

complémentaires ont émergé. La première part d’abord de l’expérience. Il s’agit de

déterminer des fonctions approchées qui reflètent bien les courbes expérimentales,

les paramètres extraits alors de ces fonctions sont associés aux phénomènes phy-

siques qu’ils doivent caractériser [Soustelle 97, Monceau 98]. Cette démarche plutôt

mécanistique s’appuie sur la notion d’étapes limitantes. Chaque régime cinétique est

dirigé par un ”acteur principal” qui détermine quel genre de fonction représentative

employer et c’est en ajoutant tous ces différents stades que l’on obtient une

courbe complète. C’est par cette démarche que les premières portions de cinétiques
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expérimentales ont pu être reconstituées.

La seconde, systémique, permet d’aboutir à un ensemble d’équations couplées.

Différentes théories sont exploitées en fonction de l’échelle (de temps et/ou d’espace)

à laquelle a lieu le phénomène traité. C’est pour cela que ces méthodes regroupent

aussi bien une partie des études macroscopiques basées sur la thermodynamique

irréversible que tous les développements microscopiques et atomiques. C’est cette

conduite qui a été privilégiée dans les derniers travaux menés au LRRS. Son objectif

est, par une approche unifiée, d’associer les différents processus à leurs échelles ca-

ractéristiques. Une interconnexion de ces derniers serait possible, ce qui permettrait

de déterminer quel mécanisme est prépondérant aux divers moments de la cinétique.

Mais la plupart des études déjà menées traitent séparément chacune des parties du

processus d’oxydation (adsorption de l’oxygène, cohésion de la couche d’oxyde, ....)

ou bien traitent de l’oxydation en général mais en se limitant à intégrer seulement

quelques éléments constituant cette dernière.

Nous allons donc dresser, dans la suite de ce chapitre, un état de l’art des diverses

techniques utilisées dans la modélisation de systèmes associant plusieurs phénomènes

couplés tels que transport de matière, diffusion de chaleur, réactions chimiques,

contraintes mécaniques. Nous ferons d’abord un bilan des modélisations macrosco-

piques, ensuite nous changerons d’échelles pour répertorier les travaux réalisés d’un

point de vue microscopique. La suite exposera les diverses tentatives entreprises

pour coupler ces deux échelles et sur quels problèmes ce genre de couplage est envi-

sageable à l’heure actuelle. Enfin nous essaierons dans cette partie de nous éloigner

le moins possible de notre premier sujet, la modélisation de l’oxydation d’un métal.

1.2 Les études macroscopiques

Le traitement systémique macroscopique découle le plus souvent de théories ap-

puyées sur la thermodynamique irréversible [Prigogine 97, De Groot 63]. Les tra-
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vaux les plus avancés, traitent de systèmes mêlant diffusion de matière, de chaleur

et réaction chimique [Sieniutycz 01, Sestak 02] ou bien des systèmes subissant des

gradients thermiques et des déformations mécaniques tel que les transformations

de phases [Levitas 98, Cherkaoui 98, Levitas 00]. Mais peu d’entre eux associent

à la fois de la diffusion de matière et de chaleur, à la réaction chimique et aux

déformations mécaniques, alors même que tous ces phénomènes sont couplés dans

un problème comme l’oxydation d’un métal.

1.2.1 Modélisation de systèmes complexes

Les études théoriques, les plus généralistes partent de la thermodynamique

irréversible, avec le calcul de la production d’entropie du système. Nous pouvons

citer par exemple les travaux de Levitas [Levitas 00], qui tendent à définir d’une

façon générale toutes les singularités apparaissant dans les matériaux inélastiques

(fracture, dislocation, interfaces entre différentes phases, ...) et responsables des

changements structuraux à l’intérieur du système. L’auteur part d’une théorie ther-

momécanique sur les transformations martensitiques et la généralise à ces divers

phénomènes. Il pose les variables internes du système les décrivant et extrait alors

les forces thermodynamiques qui leur sont reliées.

Dans un même ordre d’idées, Gurtin et Voorhees développent une description

thermodynamique de l’évolution d’une interface loin de l’équilibre [Gurtin 96]. Leur

approche est un développement thermodynamique qui ne se limite pas aux systèmes

proches de l’équilibre et conduit à une non-linéarité des relations entre les flux et les

forces thermodynamiques. Ils ont obtenu des équations couplées traitant la diffusion

de matière et de chaleur dans un système hors équilibre (cf. figure (1.2)) .

Johnson travaille également sur les interfaces dans les matériaux solides et en

particulier sur l’influence des contraintes (qu’elles soient dues à la composition et/ou

aux déformations d’épitaxiales) et l’effet de ces dernières dans les cinétiques de
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Figure 1.2: Représentation du système utilisé par Gurtin et Voorhees pour leur étude

d’après [Gurtin 96]. Il est composé d’un volume D contenant deux phases α et β

séparés par une surface mobile d.

transformation de phases [Johnson 00, Woorhees 04].

D’autres auteurs abordent plutôt l’aspect chimique en travaillant sur des

systèmes couplant diffusion de matière et de chaleur, ainsi que la réaction chimique.

Par exemple Y. Demirel et S. I. Sandler utilisent la thermodynamique irréversible

linéaire pour résoudre des problèmes couplés de diffusion de matière et de chaleur

dans un système à plusieurs composantes [Demirel 01, Demirel 02]. Cette théorie

détermine la production d’entropie du système représentant les flux et les forces

liées au transport de matière et de chaleur. Ils peuvent ainsi, identifier les coeffi-

cients phénoménologiques obéissant aux relations d’Onsager et reliant les flux et

leurs forces conjuguées.

Dans un même ordre d’idée, les approches effectives de la thermodynamique

irréversible des systèmes monophasés ont été étendues par S. Sieniutycz, aux inter-

faces discontinues, aux réactions de surfaces et aux phénomènes de transports dans

les systèmes polyphasés [Sieniutycz 01]. Il propose une forme efficace des équations

de transports et des lois cinétiques permettant de généraliser les modèles linéaires
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vers des modèles non-linéaires.

Un autre type d’approche est celle de Cherkaoui et al. qui travaillent sur l’effet des

sollicitations mécaniques lors des transformations de phases et plus particulièrement

sur les transformations martensitiques. Ils proposent, à partir d’un démarche ther-

momécaniques, d’obtenir les forces thermodynamiques motrices liées aux variables

internes du processus en fonction de la déformation macroscopique. Celles-ci sont

incluses dans un modèle micromécanique lui même inséré dans un modèle auto-

cohérent pour traiter les problèmes des transformations martensitiques dans des

métaux soumis à des contraintes mécaniques.

Toutes ces études, ne traitent pas en elles même du phénomène d’oxydation

d’un métal, mais elles peuvent contribuer à l’avancée de la modélisation de celui-

ci, car elles considèrent séparément une partie des phénomènes qui ont lieu lors de

ce phénomène complexe. Pour définir au mieux un modèle thermodynamique per-

mettant de représenter l’oxydation d’un métal en incorporant le plus grand nombre

de mécanismes, il nous faut puiser dans ces divers travaux en essayant d’unifier

les divers résultats qu’ils avancent. Pour compléter ce rappel bibliographique sur

les travaux traitant de la thermodynamique de systèmes complexes faisons une

petite rétrospective des différentes études portant sur la modélisation de l’oxyda-

tion des métaux. En se limitant, pour simplifier, aux mécanismes que nous avons

considérés comme primordiaux : la diffusion de matière, les contraintes mécaniques

et la réaction chimique.

1.2.2 Modélisation de l’oxydation

De l’aspect purement diffusif ...

La première théorie apparue pour modéliser l’oxydation des métaux date des

années trente et est due à Wagner [Wagner 52, Wagner 69]. Cette théorie se fonde

sur l’hypothèse d’une croissance de la couche d’oxyde dominée par des phénomènes
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thermoactivés de diffusion dans la couche pour des états stationnaires (l’étape li-

mitante est la diffusion de matière dans l’oxyde). Elle a mené à une première

loi cinétique simple (loi parabolique en t
1

2 ) décrivant l’évolution de la prise de

masse d’un échantillon (cf. équation(1.1)). Cette loi, approfondie pour modéliser

des cinétiques pseudo-paraboliques, a abouti à l’équation :

∆m

A
= kpt

1

n (1.1)

Où ∆m est la variation de masse, A l’aire de la surface, kp la constante cinétique

et n une constante caractérisant la forme générale de la courbe (n = 2 dans le cas

de courbes paraboliques). Cette théorie a permis de relier les cinétiques d’oxydation

et les profils de concentration dans l’oxyde et dans le métal, aux concentrations

de lacunes et aux coefficients de diffusion. Les modèles basés sur cette dernière,

ont été appliqués avec succès pour représenter une partie des cinétiques, lors de la

modélisation d’oxydation à haute température dans le cas de systèmes d’épaisseur

conséquente (supérieure au micron). Pour les systèmes de taille plus petite (quelques

couches atomiques), le champ électrique créé par l’oxygène adsorbé à la surface

devient très important. Il est alors plus judicieux d’utiliser la théorie développée

par Cabrera et Mott dans les années soixante [Cabrera 49]. Les courants de tunnel

d’électron à travers l’oxyde, liés à l’injection de cations, sont considérés comme

l’étape limitante de la réaction d’oxydation. Fromhold [Fromhold 90] a approfondi la

théorie de Cabrera et Mott en tenant compte des effets des charges d’espaces durant

la croissance de la couche. Ceci influence les vitesses de transport des différentes

espèces, et ainsi modifie la vitesse de croissance de la couche d’oxyde. Avec ce genre

de modèle, représenter une cinétique d’oxydation dans sa globalité n’est possible

que pour des matériaux et conditions d’oxydation bien spécifiques. Dans les cas

les plus généraux, il est uniquement possible de représenter une petite portion de

la cinétique expérimentale avec l’équation (1.1) pour un jeu de paramètres (kp, n)

donné. Pour pouvoir modéliser celle-ci sur une plus grande durée, il faut faire varier
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ces paramètres en fonction du temps de manière empirique. De plus, ces modèles sont

basés uniquement sur la diffusion des espèces constituant le système métal/oxyde, or

bon nombre d’observations expérimentales [Gosmain 01, Lipkin 96, Kobeda 88] font

apparâıtre d’importants gradients de contraintes dont l’origine physique est encore

très discutée [Godlewski 00].

... Vers une incorporation des contraintes

Différents mécanismes pour expliquer la distribution de contraintes observées

dans les métaux lors de l’oxydation, ont été émis. Une des premières interprétations

fut celle de Pilling et Bedworth [Pilling 23]. Ils supposent que les contraintes sont

dues à la différence de volume molaire entre l’oxyde et le métal, Ωox − Ωmet. Certes

cette théorie prédit assez bien le signe des contraintes (tension/compression), mais

leurs amplitudes sont très supérieures à celles observées expérimentalement. Une

autre théorie pour expliquer l’origine de l’apparition de contraintes lors de la crois-

sance de l’oxyde est celle de Rhines et Wolf [Rhines 70] qui associe les contraintes

à la formation d’oxyde aux joints de grains de la couche d’oxyde existante. Une

étude expérimentale conclut que la formation de molécules d’oxyde à l’intérieur de

l’oxyde peut expliquer les fortes contraintes observées. Bien que toutes ces théories

prévoient la génération de contraintes pendant la croissance de l’oxyde, elles ne

décrivent pas leur distribution ou la nature des gradients. De plus ces études posent

les contraintes comme les conséquences de la réaction d’oxydation et les dissocient

de celle-ci. Or il est de nos jours prouvé que les contraintes mécaniques présentes

à l’intérieur du système métal/oxyde influencent les différents processus (diffusion,

vitesse de réaction, ...).

D’autre études, précédemment entreprises au laboratoire de Recherche sur la

réactivité des solides par I. Desvignes, J. Favergeon et F. Desserey, ont tenté de

modéliser les cinétiques d’oxydation des métaux en prenant en compte les sources de



9

déformation et les conséquences des contraintes mécaniques sur les vitesses d’oxyda-

tion. Elles ont utilisé comme point de départ les lois de Fick (équation (1.2)) pour la

diffusion et de Stefan (équation (1.3)) pour l’avancement de l’interface métal/oxyde

[Stefan 91].

−→
J = −B

−→
∇µ (1.2)

−→w =

[−→
J
]

[c]
(1.3)

Où
−→
J est le flux de matière d’une espèce diffusante, B sa mobilité, µ son potentiel

chimique, [c] et
[−→
J
]

respectivement les sauts de concentration et de flux à l’interface

Σ, et w la vitesse de l’interface métal/oxyde. Elles ont prouvé combien il est im-

portant d’inclure les contraintes dans ces lois empiriques, pour reproduire au mieux

les résultats expérimentaux. Les contraintes ont été introduites dans ces lois par

l’intermédiaire du potentiel chimique à l’aide du formalisme de Larché et Cahn, et

des coefficients de diffusion qui deviennent dépendants des différentes déformations

subies par le système. Les travaux de I. Desvignes ont montré que les déformations

d’épitaxies influencent de façon non négligeable la croissance de la couche d’oxyde

lors des premiers instants de la réaction. De plus les études de J. Favergeon et F. Des-

serey ont permis de caractériser d’un point de vue mécanique les différents régimes

(anionique et cationique) :

– Pour le régime cationique, le lieu de la réaction est l’interface oxyde-gaz. Au

début de l’oxydation, d’importantes contraintes sont observées, mais au fur et

à mesure de l’augmentation de la couche d’oxyde, ces contraintes (présentes

principalement à l’interface métal/oxyde) se relaxent plus facilement. Ceci

génère donc peut de contraintes induites à la surface.

– Pour le régime anionique c’est l’inverse, le lieu de la réaction et l’endroit du

maximum de contraintes se situent tous deux à l’interface métal-oxyde. Les
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contraintes ont donc une influence importante dans ce cas sur les cinétiques

d’oxydation.

Dans de récentes études, Krisnamurthy et Srolovitz ont utilisé un modèle

considérant explicitement la diffusion d’oxygène et de cations [Krishnamurthy 03].

En variant la diffusivité de l’oxygène et des cations, ils ont pu explorer divers

régimes de diffusion. Les contraintes générées durant l’oxydation sont modélisées

comme précédemment à travers l’utilisation de déformations libres de contraintes

dépendant de la différence de concentration des diverses espèces dans l’oxyde par

rapport à une concentration de référence pour une température d’oxydation donnée.

Dans ce modèle, les contraintes peuvent aussi bien affecter le processus de diffusion

en modifiant le potentiel chimique de l’espèce diffusante (potentiel chimique décrit

comme précédemment par le formalisme donné par Larché et Cahn), que la vitesse

de la réaction d’oxydation en influant sur son énergie libre de réaction. Certes, ces

modèles permettent de saisir les caractéristiques essentielles des contraintes et des

gradients de contraintes générés lors de la croissance de la couche d’oxyde, mais

il laisse quelques questions sans réponses sur les mécanismes qui produisent ces

contraintes.

1.3 Les études microscopiques

1.3.1 Les interfaces à l’échelle microscopique

La connaissance des propriétés mécaniques, électriques et chimiques des

matériaux aux interfaces est très importante car elles influencent directement la

réponse qu’aura celui-ci dans de nombreux processus (cf. oxydation, déposition

d’atomes, adsorption, réactions chimiques, etc.) intervenant dans un grand nombre

d’applications industrielles (catalyse hétérogène, micro-électronique, barrière ther-

mique, corrosion, etc. [Kohyama 96, Hoekstra 98, Kohyama 00, Benedek 96,
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Batirev 99, Rao 95, Dudiy 00, Hartford 00, Ogata 96]). Pour cette raison, pa-

rallèlement aux études expérimentales, des études théoriques ont été entreprises

à la fois pour aider à comprendre les mécanismes dirigeant ces processus, mais aussi

pour développer de nouveaux modèles destinés à prédire l’évolution des matériaux.

La connaissance des propriétés thermiques et mécaniques est cruciale dans les

travaux sur les interfaces métal/céramique [Finnis 96, Siegel 02, Siegel 03]. Par

exemple, l’interface entre l’aluminium et son oxyde l’alumine (Al2O3) est très étudiée

du fait de l’effet protecteur de la couche d’alumine. La croissance de la couche

d’oxyde peut être contrôlée par oxydation directe de l’aluminium métallique avec

de l’oxygène à haute température (réaction très exothermique). Cette croissance

dépend directement de la surface sur laquelle elle crôıt. Dans ce cas la connaissance

de la dépendance vis-à-vis de la température des propriétés physiques a un intérêt

industriel non négligeable. Par exemple, l’industrie de l’enregistrement des données

est très intéressée par les propriétés atomiques de ce type d’interfaces afin de créer

de nouvelles têtes magnétiques d’enregistrement et des appareils électroniques et

optiques de pointe. De même, la résistance et la fiabilité des implants médicaux,

comme les dents en chirurgie dentaire, dépend de l’adhérence et de l’intégrité de

la couche de céramique et par conséquent des liaisons qui se forment à l’interface

métal-céramique. Les travaux de modélisation sur les métaux à l’échelle atomique

sont nombreux depuis ces dernières années. Ces études utilisent des techniques aussi

différentes que les méthodes quantiques comme la théorie de la fonctionnelle de

la densité (DFT) pour des clusters de quelques dizaines d’atomes, la dynamique

moléculaire ou des méthodes stochastiques de type Monte Carlo pour des systèmes

beaucoup plus grand allant de plusieurs milliers à quelques millions d’atomes pour

des programmes parallèles lancés sur de gros clusters de calculs.

Les méthodes quantiques permettent de faire des calculs avec une grande

précision par contre ils sont exécutés pour une température de 0K. La dynamique
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moléculaire permet de modéliser des systèmes de plus grandes tailles et à des

températures finies, mais les temps représentés sont très courts (quelques nano-

secondes). Ceci empêche l’étude de certains mécanismes à temps de relaxation im-

portant, comme la diffusion. Dans un autre ordre d’idée, les méthodes de Monte

Carlo sont des techniques purement stochastiques qui font évoluer un système dans

son espace des phases. Nous pouvons donc modéliser des phénomènes ayant des

temps de relaxation beaucoup plus important, tel que la ségrégation de divers

éléments dans les alliages, mais il est impossible de suivre l’évolution temporelle

de ceux-ci. Néanmoins, une variante de cette technique permet d’introduire d’une

manière physiquement acceptable la notion de temps, le Monte Carlo cinétique

[Abinandanan 98]. Dans cette méthode le temps est incorporé dans les simula-

tions à l’intérieur des probabilités de transition du système par l’intermédiaire des

fréquences de saut des atomes.

1.3.2 Traitement microscopique de l’oxydation

Les travaux sur l’oxydation à cette échelle portent surtout sur des calculs

très précis par des méthodes quantiques telles que la DFT. Les premières études

théoriques sur les oxydes prennent pour système un cristal d’oxyde parfait afin d’ob-

tenir les valeurs des différentes grandeurs qui le caractérisent (énergie de cohésion,

paramètre de maille, constantes élastique, ...) [Siegel 02, Siegel 03]. D’autres

étudient la stabilité de l’oxygène sur les sites d’absorption [Kiejna 02] ou l’inter-

raction de la molécule de dioxygène sur des surfaces d’aluminium [Zhukovskii 03,

Yourdshahyan 01, Yourdshahyan 02]. Siegel quant à lui, détermina par un calcul ab

initio, l’énergie d’adhésion entre la couche d’oxyde d’aluminium (l’alumine α Al2O3)

et l’aluminium pour diverses orientations. Par contre, dans ces calculs, le système est

plus ou moins ”figé” dans un état de référence, il n’y a pas de réaction d’oxydation,

les propriétés du système sont uniquement déterminées dans cet état. Le problème
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de ces techniques réside dans la limitation à de très petits systèmes athermiques, ce

qui rend difficile leur transposition à l’étude de systèmes dépendant fortement de la

température.

Campbell et al. [Ogata 98, Campbell 99] sont les premiers à mettre en œuvre la

technique de la dynamique moléculaire avec transfert dynamique de charge, dans

l’étude de l’oxydation d’un métal. Ces études, développées par la suite par Politano

et Hasnaoui [Hasnaoui 05b] sur des cristaux d’aluminium (comme le montre la figure

(1.3)), ont permis de reproduire les premiers instants de l’oxydation (quelques cen-

taines de picosecondes). Pour cela, un code de dynamique moléculaire avec charge

Figure 1.3: Exemple de film d’oxyde pour la face (100) de l’aluminium après 384 ps

d’exposition, l’épaisseur de la couche d’oxyde formée est d’environ 3 nm, d’après

[Hasnaoui 05b]. Les atomes d’aluminium sont représentés en gris clair, et ceux

d’oxygène en noir.

dynamique a été développé, utilisant un potentiel divisé en une partie électrostatique

qui dépend de la charge des ions et une partie non-electrostatique indépendante de

la charge (représenté par un potentiel EAM (Embedded Atom Method). Ces travaux

ont permis d’obtenir :

– la cinétique d’oxydation aux premiers instants sous diverses conditions de

températures et pressions d’oxygène [Hasnaoui 05b, Hasnaoui 05a], comme le

montre la figure (1.4).

– observation d’un régime d’oxydation mixte (cationique et anionique).
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– les caractéristiques structurales du système métal/oxyde et de l’alumine seule

sous diverses températures [Hasnaoui ].

Figure 1.4: Cinétiques d’oxydation des surfaces (100), (110), et (111) de l’aluminium.

Ces courbes représentent le nombre total d’atome d’oxygènes dans la couche d’oxyde

en fonction du temps. La courbe insérée représente l’épaisseur de la couche d’oxyde

en fonction du temps dans une échelle semi-logarithmique d’après [Hasnaoui 05b].

Malheureusement, toutes ces simulations se limitent à l’étude de systèmes de

quelques milliers d’atomes (quelques nanomètres ) et sur des temps très court (temps

de calcul prohibitif même sur des calculateurs parallèles).

1.4 Vers un couplage entre échelles d’espace

Les deux paragraphes précédents amènent la question du couplage des deux

échelles d’espaces, ceci afin de pouvoir traiter des systèmes de tailles macroscopique

ou mésoscopique en tenant compte des phénomènes microscopiques locaux (e.g.

émission de dislocations, réaction chimique, glissement de grains, ...). Nous pouvons
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distinguer principalement deux méthodes de couplage qui diffèrent par la manière de

gérer l’interaction (la frontière) entre le continuum et la partie atomique. L’une est

basée sur l’expression du modèle microscopique en terme de variables ”grossières”

pour trouver les relations exprimant les données macroscopiques en termes de quan-

tités microscopiques qui seront les bases du couplage micro/macro. L’autre idée est

de diviser le système modélisé en une region ”macro” et une ”micro”. Des modèles

différents, propres à chaque technique, sont utilisés dans chaque domaine et des

conditions appropriées sont employées pour faire le lien entres les deux régions.

1.4.1 L’approche quasicontinuum

La première d’entre elles est la méthode du quasicontinuum proposé par Tad-

mor, Ortiz et Phillips [Tadmor 96, Shenoy 99]. Elle est appliquée essentiellement à

des problèmes mécaniques. Dans ce genre de système, nous pouvons constater que

seuls quelques atomes ont un comportement intéressant pour l’étude envisagée. Le

comportement du reste des atomes (qui constituent la majorité du système) peut

alors être représenté par un modèle continu comme la théorie de l’élasticité. La

méthode du quasicontinuum commence par une définition complète du système de

manière atomique et le calcul de son énergie libre. Dans ce cas, l’espace des confi-

gurations du système est réduit à un ensemble d’atomes dit ”représentatifs”. Ces

derniers atomes symbolisent soit un seul atome dans les zones où se produisent les

mécanismes (région non-locale), soit un groupe d’atome qui ont le même comporte-

ment (environ la même énergie, région locale). Par exemple si l’on traite le cas d’une

fissure, les atomes qui l’entourent, nécessiteront d’être traités d’une manière pure-

ment atomique (un atome ”représentatif” correspond à un atome réel) tandis que,

pour ceux qui sont plus éloignés de celle-ci, un atome ”représentatif” représentera

un groupe d’atomes, comme le montre la figure (1.5). De la même manière que sont

construits les champs de déplacement dans la méthode des éléments finis, la position
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Figure 1.5: Représentation du système purement atomique (a) et sont équivalence

en éléments finis (b). Les atomes ”représentatifs” sont en noir dans les deux

représentations.

des atomes du système est calculée par une interpolation linéaire sur les coordonnées

des atomes ”représentatifs”. Dans ce genre de système l’énergie totale est donnée

par :

Etot ≈
Nr
∑

i=1

niEi (1.4)

où Nr est le nombre total d’atomes ”représentatifs”, ni est un terme de poids

qui définit le nombre d’atomes représentés par l’atome ”représentatif” i et Ei

l’énergie de cet atome. Dans cette technique, les éléments finis basés sur les atomes

”représentatifs” sont utilisés pour calculer le champ de déplacement tandis que le

calcul atomistique permet de déterminer leur énergie qui dépend de leur position.

Chaque pas de calcul est en fait une minimisation de cette énergie vis-à-vis des po-

sitions des atomes ”représentatifs” qui permet d’obtenir le champ de déplacement.

Les positions des atomes ”représentatifs” sont remises à jour en utilisant comme

critère de sélection le gradient de déformation. Un atome qui aurait un fort gradient

de déformation serait dans une région non-locale, tandis qu’un autre avec un faible

gradient appartiendrait à une région locale. L’avantage de cette méthode est qu’elle

permet d’introduire dans les simulations les mécanismes microscopiques responsables

du comportement macroscopique du matériau.
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Cette technique est employée avec succès dans différents types d’études, telle que

la fissuration [Miller 98], les mouvements de dislocations [Rodney 99] et les interac-

tions entre dislocations et joints de grains [Rodney 03], mais uniquement dans des

conditions athermiques. Néanmoins des tentatives d’incorporation de températures

finies ont été envisagées [Rodney 03, Park 04]. Cependant elles sont toujours en

phase de développement.

1.4.2 L’approche MAAD

L’autre technique d’approche multi-échelle, est celle développée par Abraham,

Broughton, Bernstein et Kaxiras. Cette méthode a pour but de relier les différentes

échelles d’espace allant de l’atomique avec la mécanique quantique (utilisation de la

méthode tight-binding), en passant par le microscopique (pris en compte par la

dynamique moléculaire), et finissant par le mésoscopique/macroscopique (traité

par les éléments finis dans le contexte de la théorie de l’élasticité). Cette ap-

proche nommée Macroscopic-Atomistic-Ab initio Dynamics (MAAD) a été appliquée

à l’étude du processus de fracture dans le silicium [Abraham 98]. Dans les études

traditionnelles des fractures, c’est la mécanique des milieux continus qui est princi-

palement utilisée, mais dans ce cas, nous négligeons tous les aspects atomiques du

phénomène (rupture des liaisons atomiques et réarrangement des atomes au niveau

de l’extrémité de la fissure). Ceci est donc abordé dans ce modèle par le couplage

de ces trois techniques (tight-binding, dynamique moléculaire, éléments finis) inter-

venant à des échelles d’espaces différentes.

La liaisons entre ces trois outils de simulation est gouvernée par la conservation

de l’énergie totale du système donnée par l’hamiltonien :

Htot = HEF (u, u̇) + HEF/DM(u, u̇, x, ẋ) (1.5)

+HDM(x, ẋ) + HDM/TB(x, ẋ) + HTB(x, ẋ)



18

Les degrés de libertés de l’hamiltonien sont les positions x et les vitesses ẋ atomiques

pour les régions de dynamique moléculaire et de tight-binding, et les déplacements

u ainsi que leurs vitesses u̇ pour les éléments finis. C’est cette conservation de

l’énergie totale du système qui confère une stabilité à l’ensemble du programme.

Les équations du mouvement de toutes les variables du système sont obtenues en

opérant les dérivations appropriées de l’hamiltonien (1.5). De plus toutes ces va-

riables sont mises à jour au cours du temps en utilisant le même intégrateur. La

grande difficulté de cette technique est le passage d’une échelle à l’autre à l’interface

EF/DM (et DM/TB). Tout d’abord pour coupler la dynamique moléculaire (DM)

avec les éléments finis (EF), le maillage des EF est réduit à la taille du paramètre

de maille au niveau de la DM ceci afin que les noeuds du maillage et les atomes

soient confondus comme le montre la figure (1.6). Lorsque l’on s’éloigne de la partie

atomique, la taille du maillage augmente, nous avons donc bien une simulation ato-

mique englobée dans le continuum. Lorsque l’on est dans la partie purement EF ou

purement DM, l’énergie des noeuds et des atomes est calculée à l’aide de la partie

de l’hamiltonien EF ou DM respectivement. Lorsque l’on se trouve dans la zone de

couplage, atomes et noeuds sont confondus et contribuent aux deux régions, leur

énergie est donc calculée à partir des valeurs des deux hamiltoniens pondérées cha-

cune par un facteur 1/2. Pour des raisons de stabilité du modèle, il est impératif

que la frontière EF/DM soit suffisamment éloignée de la fracture (i.e. des atomes

ayant un grand déplacement). En effet un atome de la frontière ne doit pas entrer

dans le continuum et inversement. Ceci n’est pas géré par le modèle et les équations

définies précédemment deviennent obsolètes.

Le gros avantage de cette technique réside dans le suivi complet de la dynamique

du processus de fissuration. Néanmoins, une limite importante persiste dans les

applications proposées par les auteurs : l’hypothèse d’athermicité.
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Figure 1.6: Décomposition géométrique du système de la simulation MAAD d’après

Kaxiras [Abraham 98] : (a) système macroscopique modélisé par des éléments fi-

nis (EF), excepté pour la région de la fracture en pointillé. (b) échelle microsco-

pique traitée atomistiquement en dynamique moléculaire (DM) sauf pour la partie

très proche de la fissure. Les atomes sont indiqués en cercle gris clair. (c) partie

atomique traitée par mécanique quantique (tight-binding TB), les atomes purement

quantiques sont les cercles gris foncé. Les deux zones de liaisons EF/DM et DM/TB

sont représentées en dessous des schémas a, b, et c.

1.5 Discussion

Dans ce chapitre nous remarquons que l’oxydation des métaux est un phénomène

complexe faisant intervenir de nombreux processus qui peuvent être traités

indépendamment et qui interviennent à des échelles de temps et d’espace différentes.

Pour traiter ces différentes étapes nous voyons que plusieurs techniques sont à

notre disposition et que deux démarches émergent ; l’une, plutôt macroscopique et

systémique, basée sur les lois de la thermodynamique et l’autre plutôt microscopique

traitant des mécanismes agissant à l’échelle atomique et plus particulièrement aux
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interfaces réactives, lieux important dans le problème qui nous concerne.

En s’inspirant de démarches telles que celles de Levitas [Levitas 00] ou de Cher-

kaoui [Cherkaoui 98], nous devons commencer par déterminer l’énergie libre de notre

système, puis sa dissipation intrinsèque. Pour notre problème, l’expression générale

de l’énergie libre doit inclure des contributions liées aux déformations du système,

au transport de matière et à la réaction chimique. C’est en analysant et regroupant

les travaux suivant [Gurtin 96, Johnson 00, Woorhees 04, Sieniutycz 01] que nous

pourrons déterminer une expression générale de l’énergie libre. A partir de celle-ci

nous pourrons calculer les flux et les forces thermodynamiques motrices couplées

régissant ces différents processus. Nous obtiendrons alors des équations macrosco-

piques décrivant ces phénomènes dans un milieu continu que nous pourrons résoudre

par des simulations de type éléments finis.

La deuxième démarche, microscopique, aborde des phénomènes plus ”locaux”

se produisant à des échelles de temps plus courtes en cohérence avec les techniques

atomiques utilisées (quelques nanosecondes). Dans le cadre de l’étude de l’oxydation

d’un métal, les phénomènes qui pourraient être étudiés sont par exemple la réaction

chimique d’oxydation, l’adsorption de l’oxygène à la surface, le réarrangement

d’atomes aux interfaces, ...

Une possibilité pour pouvoir rassembler ces deux approches serait d’appliquer

les méthodes multiéchelles présentées ci-dessus, à notre système métal-oxyde. Pour

ce faire, l’idéal serait de pouvoir traiter par des méthodes atomiques les interfaces

réactives du système (interface oxyde-gaz et métal-oxyde) et de traiter le reste du

matériau par les éléments finis en utilisant la mécanique des milieux continus et

les lois macroscopiques comme le montre la figure (1.7). Mais ceci n’est pas encore

envisageable à l’heure actuelle. Tout d’abord, la technique MAAD est construite

pour traiter des phénomènes locaux et observer leur influence à plus longue distance

par l’intermédiaire du continuum. Or dans le cas de l’oxydation, le transport de
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Figure 1.7: Représentation du système métal-oxyde en traitant les interfaces avec des

méthodes atomiques (DM) et le reste du système par éléments finis.

matière ajoute une difficulté majeure dans la gestion des frontières : il implique

que des atomes de la dynamique moléculaire peuvent passer dans le continuum et

inversement selon l’endroit où l’on se situe. Cela est en parfaite opposition avec

les conditions de stabilité de la méthode qui imposent un faible déplacement des

atomes (nœuds) sur la frontière EF/DM afin d’éviter tout changement d’état. Nous

pourrions alors se tourner vers le quasicontinuum, en traitant les atomes diffusants

et leur périphérie comme des atomes non-locaux. Dans ce cas il faudrait tout d’abord

développer une nouvelle formulation de l’hamiltonien qui intègre la diffusion. Etant

donné le nombre important d’atomes diffusants dans le matériau notre système
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tendrait rapidement vers un système purement atomique entrâınant des problèmes

de capacité de calcul.

Nous constatons donc qu’il est très difficile d’envisager de traiter ce problème

par les méthodes multi-échelles élaborées ces dernières années. C’est pourquoi, la

solution la plus plausible à l’heure actuelle pour transférer les informations d’une

échelle à l’autre, est d’insérer dans les modèles macroscopiques, les grandeurs phy-

siques calculées par les méthodes microscopiques, et de développer chaque méthode

séparément en observant ce que chacune peut apporter à l’autre. C’est dans cette op-

tique que se sont orientés nos travaux. Ils ont abouti aux deux approches présentées

dans la suite de ce manuscrit.

La première est une démarche purement macroscopique. En partant des principes

de base de la thermodynamique irréversible, nous avons reformulé les équations de

transport de matière et de mouvement d’une interface réactive afin que les notions

de déformation y soient implicitement incluses. Elle sera exposée dans le chapitre

suivant avec une application à l’oxydation du Zirconium.

La seconde, montre que certaines grandeurs utilisées dans les modèles macro-

scopiques caractérisant localement le système, sont accessibles uniquement par des

méthodes microscopiques. Ces méthodes microscopiques (et plus particulièrement

dans notre cas la dynamique moléculaire) permettent de décrire précisément les

mécanismes locaux et la structure du système d’un point de vue atomique. Nous

pouvons alors calculer de nombreuses grandeurs (e.g. énergies de surface, potentiels

chimiques, ... ) caractérisant le système et les injecter dans le modèle macroscopique.

Mais ces méthodes sont très coûteuses en temps de calcul, c’est pourquoi certaines

grandeurs peuvent être avantageusement obtenues par des modèles empiriques. Ceci

sera traité dans la troisième partie de ce mémoire.



Chapitre 2

Approche thermodynamique de la

diffusion-réaction dans les solides

déformables

Dans le chapitre précédent, nous avons examiné les différentes pistes qui ont

été suivies lors de précédentes études pour modéliser le processus d’oxydation d’un

métal. Cela nous a permis de constater quelles hypothèses ont été pratiquées et

quelles questions furent levées au cours des dernières années. Dans ce chapitre, nous

envisagerons la démarche à suivre pour établir des équations générales permettant

de reproduire ces cinétiques d’oxydation, en partant des deux premiers principes

de la thermodynamique. Cette opération effectuée, nous pourrons alors juger de

l’efficacité des équations obtenues.

23
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2.1 La modélisation du processus d’oxydation des

métaux

L’oxydation d’un métal est un processus très complexe faisant entrer en jeu de

nombreux domaines tels que : la chimie, la mécanique, et plus particulièrement la

diffusion, l’adsorption, la réaction chimique, les déformations libres de contraintes,

etc... Quand un métal est exposé a une atmosphère fortement oxydante, le métal

forme naturellement une couche protectrice d’oxyde qui empêchera de nouvelles

oxydations. Ce processus d’oxydation est habituellement accompagné de la création

(et la relaxation) de contraintes, chose admise par l’ensemble de la communauté

scientifique travaillant sur ce sujet [Evans 95, Huntz 02]. Ces contraintes résiduelles

accumulées dans la couche d’oxyde sont un paramètre important, influant l’intégrité

du système métal/oxyde, elles jouent un rôle non négligeable dans la fracture, la

décohésion et/ou l’écaillage de la couche d’oxyde.

Ces contraintes résiduelles peuvent être générées par trois processus distincts, à

savoir, la croissance de la couche d’oxyde elle-même (ce sont les contraintes in-

duites durant l’oxydation), les disparités thermiques dans le système (gradients

de température induisant une inhomogénéité dans la déformation thermique du

matériau), et les transformations de phase de la couche d’oxyde. Ces contraintes

peuvent être relaxées par de nombreux mécanismes tels que la déformation du métal

et/ou de la couche d’oxyde, l’écaillage et les fissures générées dans la couche d’oxyde.

Il est largement accepté dans la communauté scientifique qu’il y a une compétition

entre la génération de contraintes et les mécanismes de relaxation.

De nombreuses expériences, aussi diverses que la diffraction de rayon X

[Gosmain 01], les techniques de piezospectroscopie [Lipkin 96], les mesures de

déflexion par laser [Kobeda 88], la spectroscopie Raman [Godlewski 00], ont été

entreprises afin de quantifier les déformations durant la croissance de la couche



25

d’oxyde. La plupart de ces observations font apparâıtre d’importants gradients de

contraintes dont l’origine physique est encore très discutée. Néanmoins, C. Valot

dans sa thèse de doctorat [Valot 96], a mis en évidence la corrélation entre vitesse

d’oxydation et contraintes mécaniques à l’intérieur du système (comme le montre la

figure (2.1)).

Figure 2.1: Courbes représentant simultanément la vitesse de réaction et les

contraintes mécaniques qui prouve bien l’adéquation entre ces deux grandeurs, d’après

[Valot 96].

La plupart des explications sur l’origine dans le système métal/oxyde de ces

contraintes durant la croissance sont basées sur l’hypothèse d’une compression de la

couche d’oxyde, due à la formation d’oxyde à l’interface réactive ou dans l’oxyde lui-

même. Néanmoins, nous n’avons que très peu d’informations sur la façon dont celles-

ci sont générées et relaxées durant l’oxydation. Dans ces conditions, la modélisation

peut être un précieux soutien à la meilleure compréhension de toute la complexité

du processus d’oxydation d’un métal. Mais à ce jour aucun modèle n’aborde conjoin-

tement mécanique, diffusion et réaction dans une même formulation.
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2.1.1 Thermodynamique du processus de diffusion-réaction

dans les métaux

Pour construire un modèle prédictif de l’oxydation d’un métal (ou tout au moins

pour en délimiter les contours), nous nous sommes appuyés sur la thermodynamique

de l’irréversibilité. Cette approche passe par la détermination de la dissipation in-

trinsèque associée à la diffusion dans le matériau et au mouvement de l’interface

réactive. Elle permet ensuite d’obtenir les forces thermodynamiques motrices liées

aux flux de particules et à la vitesse de l’interface, et ainsi de formuler leur loi

d’évolution.

Comme le résume le schéma de la figure (2.2), le système modèle sera constitué

d’un métal et d’un oxyde séparés par une interface Σ (mobile uniquement dans le

cas de l’oxydation anionique comme c’est le cas du zirconium) et d’un flux d’oxygène

entrant dans le système par l’intermédiaire de l’oxyde.

Figure 2.2: Schéma représentant le système étudié dans le cas de l’oxydation anionique.
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Partant des principes de la thermodynamique, il est alors possible de déterminer

la dissipation intrinsèque associée à la diffusion dans le matériau et au mouvement

de l’interface métal-oxyde Σ. Cette dernière permet ensuite d’obtenir les forces ther-

modynamiques motrices liées aux flux de particules et à la vitesse de l’interface qui

gèrent l’évolution du processus.

2.1.1.1 La dissipation du système

Pour ce faire, nous sommes donc amenés à calculer la dissipation D du système

décrit précédemment. La définition de la dissipation intrinsèque est donnée à partir

des deux premiers principes de la thermodynamique. Le premier principe est celui

de la conservation de l’énergie et s’exprime par la relation :

Ė + K̇ = Pext + Q (2.1)

où Ė et K̇ sont les dérivées temporelles de l’énergie interne E et de l’énergie K

cinétique du système, Q est la quantité de chaleur reçue par le système et Pext la

puissance des efforts extérieurs.

Le second principe postule que le taux de production d’entropie S est toujours

supérieur ou égal à la chaleur reçue divisé par la température T .

Ṡ ≥
Q

T
(2.2)

De ces deux équations, nous pouvons tirer l’inégalité suivante :

T Ṡ − Ė − K + Pext ≥ 0 (2.3)

Si nous nous plaçons dans l’approximation quasi-statique (K = 0) et que nous

introduisions l’énergie libre d’Helmholtz (Φ = E−TS), l’inégalité précédente revient

à :

Pext −
(

Φ̇ + Ṫ S
)

≥ 0 (2.4)
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Définissons la dissipation intrinsèque comme étant égale au terme de gauche de

l’inégalité précédente et plaçons nous dans l’approximation isotherme (T constant,

donc Ṫ = 0). Nous obtenons la relation suivante :

D = Pext − Φ̇ ≥ 0 (2.5)

2.1.1.2 Énergie libre d’Helmholtz du système

L’énergie libre d’Helmholtz Φ du système est fonction de trois variables internes

du système qui sont indépendantes, mais fortement couplées. Ces variables sont la

déformation élastique εe
ij, la concentration c, et l’avancement de la réaction ξ.Nous

pouvons diviser cette énergie en deux parties, l’une volumique qui rendra compte

des propriétés mécaniques et de la diffusion dans le système et l’autre surfacique

qui représentera la réaction qui se produit le long de l’interface de discontinuité du

système.

Φ = ΦV + ΦΣ =
∫

V
φV

(

εe
ij, c

)

dV +
∫

Σ

φΣ (ξ) dΣ (2.6)

Nous pouvons donc définir sa différentielle comme étant composée elle aussi d’une

partie volumique est d’une partie interfaciale qui sont :

dφV =

(

∂φV

∂εe
ij

)

c

dεe
ij +

(

∂φV

∂c

)

εe
ij

dc dφΣ =

(

∂φΣ

∂ξ

)

dξ (2.7)

De l’équation (2.7) nous pouvons donc déduire les trois relations reliant les variables

internes à leurs variables conjugués.

σij =

(

∂φV

∂εe
ij

)

c

, µγ =

(

∂φV

∂c

)

εe
ij

,cβ 6=γ

, A =

(

∂φΣ

∂ξ

)

(2.8)

où σij est le tenseur des contraintes de Cauchy, µγ le potentiel chimique de l’espèce

γ et A l’affinité chimique de la réaction. Le tenseur des contraintes de Cauchy σij

et celui des déformations élastiques εe
ij sont reliés par la relation usuelle :

σij = Cijklε
e
kl (2.9)
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où Cijkl est le tenseur de compliance que nous prendrons homogène. Si nous

considérons qu’il ne se produit qu’une seule réaction dans le système, alors l’affi-

nité chimique est définie par :

A = −
∑

β

νβµβ (2.10)

avec β le nombre de constituants du système et νβ le coefficient stoechiométrique du

constituant β dans la réaction chimique. Nous pouvons donc décomposer l’énergie

libre d’Helmholtz en trois contributions. Une contribution mécanique dwe qui est

liée à la déformation élastique εe
ij et deux contributions chimiques, l’une liée à la

diffusion de matière dans le système dϕdiff qui dépend de la concentration, et l’autre

dépendant de ξ liée aux réactions chimiques qui se produisent à l’intérieur du système

dϕreac.

dφV = dwe + dϕdiff dφΣ = dϕreac (2.11)

La première de ces contributions qui dépend de la déformation élastique est en fait

la différentielle de la densité d’énergie élastique.

dwe =

(

∂we

∂εe
ij

)

dεe
ij = σijdεe

ij (2.12)

La partie chimique qui est liée aux flux de matière diffusant dans le système,

représente la matière qui entre dans le système ouvert. Elle est donnée par :

dϕdiff =

(

∂ϕdiff

∂c

)

dc =
∑

γ

(

∂ϕdiff

∂cγ

)

cβ 6=γ

dcγ =
∑

γ

µγdcγ (2.13)

où γ est le nombre d’espèces qui diffusent dans le système, µγ le potentiel chimique

et cγ la concentration de l’espèce γ. La deuxième contribution chimique est quant à

elle due aux réactions qui se produisent à l’intérieur du système.

dϕreac =

(

∂ϕreac

∂c

)

dξ = Adξ (2.14)
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La différentielle de l’énergie libre a donc pour formule :

dφV =

(

∂we

∂εe
ij

)

dεe
ij +

(

∂ϕdiff

∂c

)

dc = σijdεe
ij +

∑

γ

µγdcγ (2.15)

dφΣ =

(

∂ϕreac

∂c

)

dξ = Adξ (2.16)

A partir de (2.15) et (2.16), nous pouvons définir la densité d’énergie libre d’Helm-

holtz :

φV =
∫

(

dwe + dϕdiff
)

=
∫

σijdεe
ij +

∑

γ

∫

µγdcγ (2.17)

φΣ =
∫

ϕreac =
∫

Adξ (2.18)

L’énergie libre d’Helmholtz Φ du système a donc pour valeur :

Φ =
∫

V
φV dV +

∫

Σ

φΣdΣ

=
∫

V

(

∫

σijdεe
ij +

∑

γ

∫

µγdcγ

)

dV +
∫

Σ

(∫

Adξ
)

dΣ (2.19)

2.1.1.3 Évolution de l’énergie libre d’Helmholtz

L’évolution de l’énergie libre d’Helmholtz du système est due à la diffusion de

matière qui entrâıne un changement de composition, ce qui permet à la réaction

chimique de se produire et du même coup de faire avancer la frontière mobile. La

dérivée temporelle d’une intégrale de volume contenant des surfaces de discontinuités

et la définition de l’énergie libre d’Helmholtz (2.19) nous permet d’obtenir :

dΦV

dt
= Φ̇V =

∫

V

dφV

dt
dV −

∫

Σ

[φV ]−→w · −→n dΣ (2.20)

De même, pour la dérivée temporelle d’une intégrale de surface dont la frontière

varie avec le temps nous arrivons à :

dΦΣ

dt
= Φ̇Σ =

∫

Σ

dφΣ

dt
dV −

∫

Σ

divΣ (−→w · φΣ) dΣ (2.21)
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où −→w est la vitesse de propagation et −→n la normale de la surface Σ. [Φ] est le saut de

la densité d’énergie libre d’Helmholtz au travers de la surface Σ que nous définissons

par :

[Φ] = Φ+ − Φ− (2.22)

où Φ+ et Φ− sont les valeurs de l’énergie libre d’Helmholtz de chaque coté de l’in-

terface Σ (cf figure (2.3)).

Figure 2.3: Saut des différents champs à l’interface

Traitons tout d’abord la première intégrale ; pour ce faire, nous devons donc

calculer la dérivée par rapport au temps de l’énergie libre d’Helmholtz à partir de

l’expression de sa différentielle.

dφV

dt
= σij

dεe
ij

dt
+
∑

γ

µγ
dcγ

dt
(2.23)

soit

φ̇V = σij ε̇
e
ij +

∑

γ

µγ ċγ (2.24)

donc l’intégrale de volume devient :

∫

V

dφV

dt
dV =

∫

V

(

σij ε̇
e
ij +

∑

γ

µγ ċγ

)

dV (2.25)
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De même que pour l’intégrale précédente, le saut de la densité d’énergie libre d’Helm-

holtz peut être divisé en deux contributions :

[φV ] = [we] +
[

ϕdiff
]

=
[∫

σijdεe
ij

]

+
∑

γ

[∫

µγdcγ

]

(2.26)

L’on peut transformer le saut des intégrales en une intégrale bornée par les valeurs

des variables de chaque côté de l’interface.

[φV ] =
∫ εe+

ij

εe−
ij

σijdεe
ij +

∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ (2.27)

Essayons maintenant de transformer la première intégrale qui correspond à un saut

d’énergie élastique. Tout d’abord nous savons que la contrainte et une fonction

linéaire de la déformation élastique (équation 1.9) donc nous pouvons résoudre cette

intégrale.

[we] =
∫ εe+

ij

εe−
ij

εe
ijCijkldεe

kl (2.28)

=
1

2

(

εe+
ij Cijkldεe+

kl − εe−
ij Cijkldεe−

kl

)

(2.29)

Par les symétries du tenseur d’élasticité,nous pouvons écrire que :

[we] =
1

2

(

σ+
ij + σ−

ij

) [

εe
ij

]

(2.30)

[we] = 〈σij〉
[

εe
ij

]

(2.31)

La deuxième intégrale de l’équation (2.27) ne peut-être explicitée comme la première

du fait que nous ne connaissons pas précisément la dépendance du potentiel chimique

avec la concentration. Nous serons donc amenés à la traiter numériquement.

La variation de la partie interfaciale de l’énergie libre de Helmholtz (2.18) devient :

∫

Σ

dφΣ

dt
dΣ =

∫

Σ

Aξ̇dΣ (2.32)
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La dérivée temporelle de l’énergie libre d’Helmholtz par unité de volume d’un

système ouvert contenant des surfaces de discontinuités s’écrit donc sous la forme :

Φ̇ =
∫

V

(

σij ε̇
e
ij +

∑

γ

µγ ċγ

)

dV

−
∫

Σ

{(

〈σij〉
[

εe
ij

]

+
∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ

)

−→w · −→n + Aξ̇

}

dΣ (2.33)

2.1.1.4 Puissance des forces extérieures

En l’absence de forces volumiques (fv = 0), la puissance des forces extérieures

(surfacique uniquement) est due aux efforts extérieurs s’exerçants sur ∂V et au flux

de matière entrant par cette surface dans le système.

Pext =
∫

∂V
vi · (σij · nj) dS −

∑

γ

∫

∂V
µγ

(−→
Jγ · −→n

)

dS (2.34)

où vi est un champ de vitesse et Jγ, le flux de matière du constituant γ. Le théorème

de la divergence appliqué à une intégrale surfacique enveloppant un volume V conte-

nant des surfaces de discontinuités Σ, transforme la première intégrale de l’équation

précédente en :

∫

∂V
vi · (σij · nj) dS =

∫

V
div (vi · σij) dV +

∫

Σ

[vi · σij · nj] dΣ (2.35)

or div (σij ·vi) = vi ·div (σij)+σij·
−→
∇(v) et pour des petites déformations

−→
∇(v) = ε̇ij

donc l’intégrale précédente devient :

∫

∂V
vi ·(σij ·nj) dS =

∫

V
(σij ε̇ij + vi ·div (σij)) dV +

∫

Σ

[vi ·σij ·nj] dΣ (2.36)

Puisque le temps de relaxation est nettement plus élevé pour la diffusion que pour

les contraintes, nous admettons qu’il y a équilibre mécanique à chaque instant, ce

qui nous permet d’écrire que dans le volume V :

div (σij) = 0 (2.37)
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ce qui transforme l’équation (2.36) en :

∫

∂V
vi ·(σij ·nj) dS =

∫

V
σij ε̇ij dV +

∫

Σ

[vi ·σij ·nj] dΣ (2.38)

Traitons maintenant le terme de saut : le fait d’avoir une interface de discontinuité, et

les équations d’équilibre (2.37) et de compatibilité entrâınent les relations suivantes :

[σij ·nj] = σ+
ij ·nj − σ−

ij ·nj = 0 (2.39)

et

[ui] = u+
i − u−

i = 0 (2.40)

Ces conditions d’interface parfaite devant être maintenues au cours du déplacement

de la surface Σ, on obtient les relations d’Hadamard [Hadamard 03] (cf : Annexe C)

liant les vitesses matérielles −→v à la vitesse de propagation −→w et à la normale −→n de

l’interface.

[vi] = − [ui,j ·nj] wαnα = − [ui,j] njwαnα (2.41)

l’intégrale de saut devient donc :

∫

Σ

[vi ·σij ·nj] dΣ (2.42)

Or, la discontinuité admissible du gradient de déplacement au travers d’une interface

doit être de la forme :

[ui,j] = u+
i,j − u−

i,j = λinj (2.43)

où λ est un vecteur arbitraire fonction de l’interface. A partir de l’équation

précédente, nous pouvons donc expliciter une partie de l’intégrale ci-dessous :

σijnj [ui,knk] = σijnjλinknk (2.44)

Or nknk = 1 et nous avons sur la surface Σ, σijnj = 1

2

(

σ+
ijnj + σ−

ijnj

)

, ce qui conduit

à :

σijnj [ui,knk] =
1

2

(

σ+
ij + σ−

ij

)

λinj = 〈σij〉 [ui,j] (2.45)
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Du fait de la symétrie du tenseur de contrainte, le saut du gradient de déplacement

[ui,j] peut être remplacé par le saut du tenseur de déformation [εij]. La première

intégrale de la puissance des forces extérieures revient donc à :

∫

∂V
vi · (σij · nj) dS =

∫

∂V
σij ε̇ijdV −

∫

Σ

〈σij〉 [εij] wαnαdΣ (2.46)

Traitons maintenant, la deuxième intégrale de la puissance des forces extérieures qui

correspond à la partie diffusive du problème.

∑

γ

∫

∂V
µγ

(−→
Jγ · −→n

)

dS =
∑

γ

∫

V
div

(

µγ
−→
Jγ

)

dV +
∑

γ

∫

Σ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n dΣ (2.47)

L’intégrale de volume peut être transformée utilisant la même propriété de

l’opérateur divergence que pour la partie mécanique de l’intégrale.

∫

V
div

(

µγ
−→
Jγ

)

dV =
∫

V

(

µγdiv
(−→
Jγ

)

+
−→
Jγ ·

−→
∇µγ

)

dV (2.48)

Donc la partie chimique de la puissance des forces extérieures devient :

∑

γ

∫

∂V
µγ

(−→
Jγ · −→n

)

dS =
∑

γ



























∫

V

(

µγdiv
(−→
Jγ

)

+
−→
Jγ ·

−→
∇µγ

)

dV

+
∫

Σ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n dΣ



























(2.49)

Ce qui nous donne comme formule de la puissance des forces extérieures :

Pext =
∫

V

{

σij ε̇ij −
∑

γ

(

µγdiv
(−→
Jγ

)

+
−→
Jγ ·

−→
∇µγ

)

}

dV

−
∫

Σ

{

〈σij〉 [εij] wαnα +
∑

γ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n

}

dΣ (2.50)

2.1.1.5 Calcul de la dissipation

Nous allons maintenant déterminer la dissipation du système donné par

l’équation (2.5) à partir de la puissance des efforts extérieurs (équation (2.50)) et de

la dérivée par rapport au temps de l’énergie libre d’Helmoltz (équation (2.33)). Elle
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a pour forme :

D =
∫

V

{

σij ε̇ij −
∑

γ

(

µγdiv
(−→
Jγ

)

+
−→
Jγ ·

−→
∇µγ

)

− σij ε̇
e
ij −

∑

γ

µγ ċγ

}

dV

−
∫

Σ























〈σij〉 [εij]−→w ·−→n +
∑

γ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n

−

(

〈σij〉
[

εe
ij

]

+
∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ

)

−→w · −→n + Aξ̇























dΣ (2.51)

Si maintenant, décomposons la déformation totale en une partie élastique et une

partie inélastique qui prend en compte toutes les déformations dues aux phénomènes

non élastiques,

εij = εe
ij + εinel

ij (2.52)

la dissipation devient :

D =
∫

V

{

σij ε̇
inel
ij −

∑

γ

(

µγdiv
(−→
Jγ

)

+
−→
Jγ ·

−→
∇µγ

)

−
∑

γ

µγ ċγ

}

dV

−
∫

Σ























〈σij〉
[

εinel
ij

]

−→w ·−→n +
∑

γ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n

−

(

∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ

)

−→w · −→n + Aξ̇























dΣ (2.53)

Introduisons la relation de conservation de la matière :

∂cγ

∂t
= −div(

−→
Jγ) (2.54)

dans l’équation (2.53) et considérons que la déformation inélastique dans le volume

est uniquement due à la dilatation du réseau cristallin à cause de la diffusion (hy-

pothèse également adoptée par Larché et Cahn), nous pouvons simplifier la partie

volumique de la dissipation :

D =
∫

V

{

σij ε̇
inel
ij −

∑

γ

−→
Jγ ·

−→
∇µγ

}

dV

−
∫

Σ























〈σij〉
[

εinel
ij

]

−→w ·−→n +
∑

γ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n

−

(

∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ

)

−→w · −→n + Aξ̇























dΣ (2.55)
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Nous avons donc obtenu la formule de la dissipation du système, et constatons qu’elle

se divise en deux parties, l’une volumique dans laquelle nous devrions retrouver une

loi de diffusion semblable à la loi de Fick (étant donné l’hypothèse selon laquelle

la réaction se produit uniquement à l’interface, et seul le processus de diffusion a

lieu dans le volume), et l’autre surfacique qui doit contenir une loi de type Stefan

mais incluant l’effet des contraintes et de la réaction chimique d’oxydation sur la

vitesse de l’interface métal/oxyde. Dans les paragraphes suivants nous allons traiter

de façon séparée les deux intégrales constituant la dissipation (équation (2.55)).

2.1.2 La partie volumique de la dissipation : vers une loi de

Fick modifiée.

2.1.2.1 Obtention des forces thermodynamiques motrices de la partie

volumique

Dans cette partie nous allons développer la partie volumique de l’équation (2.55),

elle correspond aux processus de diffusion qui se produisent en volume dans le

système et aux déformations plastiques engendrées à l’intérieur du volume par le

processus d’oxydation. Tout d’abord la partie volumique de (2.55) se résume à :

DV =
∫

V

{

σij ε̇
inel
ij −

∑

γ

−→
Jγ ·

−→
∇µγ

}

dV . (2.56)

Nous pourrions en rester là et dire que nous avons deux forces thermodynamiques

qui sont la contrainte σ et le gradient de potentiel chimique
−→
∇µ, reliés respective-

ment aux deux variables flux que sont la déformation inélastique εinel
ij et le flux de

matière
−→
J . Or, la déformation inélastique totale n’est pas une variable indépendante,

une partie de celle-ci dépend du flux de matière traversant le volume. Ceci nous

amène donc à décomposer la déformation inélastique εinel
ij , en une partie chimique

εch
ij qui correspond aux déformations du réseau dues à la diffusion des espèces, et

une déformation εp
ij qui regroupe toutes les autres déformations du système dues
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aux processus autres que la diffusion, nous obtenons :

εinel
ij = εp

ij + εch
ij . (2.57)

Une définition de la déformation chimique a été donné par Larché [Larché 82], par

analogie au coefficient d’expansion thermique,

ηγ
ij =

(

∂εchim
ij

∂cγ

)

σij ,T

, (2.58)

où ηγ
ij est le coefficient d’expansion chimique de l’espèce γ, c’est-à-dire la déformation

engendrée par l’espèce γ diffusante dans le réseau par unité de concentration. En

utilisant les équations (2.56) et (2.58) et en supposant que le coefficient d’expansion

chimique est indépendant du temps et de la concentration, la dissipation volumique

devient :

DV =
∑

γ

∫

V









σij ε̇
p
ij +

σijη
γ
ij ċγ −

−→
Jγ ·

−→
∇µγ









dV , (2.59)

Nous remarquons que dans l’équation (2.59), les deux derniers termes correspondent

au processus de diffusion et doivent donc être dirigés par les mêmes variables in-

ternes,
−→
Jγ , le flux molaire de l’espèce γ. Développons alors ces deux termes de

l’équation (2.59) en utilisant la propriété de l’opérateur gradient,
−→
∇ab = a

−→
∇b+b

−→
∇a :

DV =
∑

γ

∫

V













σij ε̇
p
ij +

∑

γ

{

−→vγ ·
−→
∇
(

σijη
γ
ijcγ

)

−cγ
−→vγ ·

−→
∇
(

σijη
γ
ij

)

−
−→
Jγ ·

−→
∇µγ

}













dV . (2.60)

Introduisons maintenant la définition du flux molaire
−→
Jγ = cγ

−→vγ dans (2.60) et

développons. Nous aboutissons alors à :

DV =
∫

V













σij ε̇
p
ij +

−
∑

γ

−→
Jγ ·

{

−→
∇
(

µγ + σijη
γ
ij

)

−

(

∂σijη
γ
ij

∂cγ

+
σijη

γ
ij

cγ

)

·
−→
∇cγ

}













dV (2.61)
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Si nous considérons un volume infinitésimal δV , l’équation (2.61) peut s’écrire sous

sa forme locale :

DδV =























σij ε̇
p
ij +

−
∑

γ

−→
Jγ ·

{

−→
∇
(

µγ + σijη
γ
ij

)

−

(

∂σijη
γ
ij

∂cγ

+
σijη

γ
ij

cγ

)

·
−→
∇cγ

}























. (2.62)

Comme dans toute démarche thermodynamique, la dissipation peut s’exprimer sous

la forme générale d’une somme de produit flux/force :

D = Fi(XJ)Ẋi (2.63)

où Fi décrit la force thermodynamique motrice liée au flux Ẋi de la variable interne

Xi, elle dépend des variables internes Xj. Pour le système, nous déduisons de

l’équation (2.62) les variables flux suivantes :

– le flux de la déformation plastique, ε̇p
ij

– les flux molaires des espèces diffusantes,
−→
Jγ

L’équation (2.62) nous permet donc d’obtenir les forces motrices liées aux

déformations plastiques, εp
ij : les contraintes internes moyennes. Nous retrouvons

aussi les forces motrices des flux de matière. Ces forces motrices s’écrivent :






















Fε̇p
ij

= σij

F−→
Jγ

= −
−→
∇
(

µγ + σijη
γ
ij

)

+

(

∂σijη
γ
ij

∂cγ

+
σijη

γ
ij

cγ

)

·
−→
∇cγ

(2.64)

Discussion :

Nous remarquons en regardant les expressions (2.64) que nous retrouvons le résultat

connu, selon lequel la variable conjuguée liée au flux de déformation plastique est

la contrainte σ. De plus, nous déterminons la force liée au flux de matière dans le

volume en fonction des contraintes apparaissant à l’intérieur de celui-ci. Si nous nous
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plaçons dans le cas de la diffusion sans contrainte (σ = 0). La force thermodynamique

F−→
Jγ

devient alors :

F−→
Jγ

= −
−→
∇ (µγ) . (2.65)

Dans ce cas, nous retrouvons bien le résultat obtenu lors des études thermochimiques

de la diffusion libre de contrainte qui aboutissent à une force thermodynamique

motrice égale au gradient de potentiel chimique. Dans le paragraphe suivant nous

allons essayer d’obtenir l’équation décrivant le flux de matière (on devrait retrouver

une formulation proche de la loi de Fick) à partir des équations des forces motrices

et de la thermodynamique irréversible linéaire.

2.1.2.2 Equation de Flux à partir de la force thermodynamique motrice

liée à la diffusion

Dans cette partie nous nous intéresserons à la diffusion dans le volume, donc

nous considérerons les déformations plastiques comme négligeables (εp
ij = 0), la

dissipation devient alors :

DδV =−
∑

γ

−→
Jγ ·

{

−→
∇
(

µγ + σijη
γ
ij

)

−

(

∂σijη
γ
ij

∂cγ

+
σijη

γ
ij

cγ

)

·
−→
∇cγ

}

(2.66)

De plus, si nous utilisons comme définition pour le potentiel chimique, celle donnée

par Larché et Cahn :

µγ(σij, T, cγ) = µc
γ(T, cγ) − σijη

γ
ij, (2.67)

où µc
γ est le potentiel chimique purement chimique qui ne dépend que de la concen-

tration et de la température, l’équation (2.66) devient :

DδV =−
∑

γ

−→
Jγ ·

{

−→
∇µc

γ −

(

∂σijη
γ
ij

∂cγ

+
σijη

γ
ij

cγ

)

·
−→
∇cγ

}

. (2.68)

Nous voyons que le premier gradient de (2.68) ne dépend plus des contraintes et

devient purement chimique. La force thermodynamique motrice de la diffusion se



41

décompose donc en une partie purement chimique et un partie mécano-chimique.

Essayons maintenant de retrouver une loi de Fick à partir de l’équation précédente.

Pour commencer plaçons nous dans le cas simple d’un système à deux composés (1

et 2). Dans ce cas, la relation de Gibbs-Duhem donne :

c1dµ1 + c2dµ2 = 0 (2.69)

Puisque pour un déplacement dans l’espace, dµγ = d−→r ·
−→
∇µγ, nous avons aussi :

c1

−→
∇µ1 + c2

−→
∇µ2 = 0 (2.70)

Supposons que la diffusion n’altère pas le volume, nous pouvons alors imposer la

condition :
−→
J1v1 +

−→
J2v2 = 0 (2.71)

avec v1 et v2 respectivement les volumes molaires partiels des espèces 1 et 2.

Cette équation donne une relation entre les deux flux de matière qui ne sont pas

indépendants. La dissipation volumique dans le système pourra donc être écrite sous

la forme du produit du flux de matière
−→
J1 et de sa force motrice. En injectant les

équations (2.70) et (2.71) et en notant que
−→
∇µγ = (∂µγ/∂cγ)

−→
∇cγ, nous obtenons :

DδV = −
−→
J1 ·

{(

∂µc
1

∂c1

)

−

(

∂σijη
1
ij

∂c1

+
σijη

1
ij

c1

)

+
c1v1

c2v2

(

∂µc
1

∂c1

)

−
c1v1

c2v2

(

∂σijη
2
ij

∂c2

+
σijη

2
ij

c2

)(

∂µc
1

∂c1

)(

∂µc
2

∂c2

)−1






·
−→
∇c1 (2.72)

Cette équation (2.72) contient, comme annoncé précédemment, le produit du flux de

particule de l’espèce 1,
−→
J1, par la force thermodynamique motrice qui lui correspond,

F−→
J1

= −



























(

1 +
c1v1

c2v2

)

(

∂µc
1

∂c1

)

−

(

∂σijη
1
ij

∂c1

+
σijη

1
ij

c1

)

−
c1v1

c2v2

(

∂σijη
2
ij

∂c2

+
σijη

2
ij

c2

)(

∂µc
1

∂c1

)(

∂µc
2

∂c2

)−1



























·
−→
∇c1. (2.73)

Essayons maintenant de relier le flux à la force thermodynamique qui lui est associée.

Tout d’abord, près de l’équilibre, les flux et les forces sont liés par des lois linéaires.



42

Nous avons vu précédemment que la dissipation s’écrivait comme le produit de flux

et de forces (ie. équation (2.63)). A l’équilibre, forces et flux s’annulent (FXi
= 0

et Ẋi = 0). Nous pouvons donc supposer que près de l’équilibre les flux seront des

fonctions linéaires des forces. Nous pouvons donc écrire plus généralement :

Ẋi =
∑

j

LijFi (2.74)

où Lij sont les coefficients phénoménologiques. Cette relation indique dans ce cas

qu’une force comme le gradient de potentiel chimique de l’espèce γ est à l’origine

du flux de γ, mais aussi peut provoquer le flux de matière des autres espèces du

système. En admettant que nous sommes en régime linéaire, nous pouvons donc

écrire la loi linéaire relative au flux de matière
−→
J1 :

−→
J1 = −L11



























(

1 +
c1v1

c2v2

)

(

∂µc
1

∂c1

)

−

(

∂σijη
1
ij

∂c1

+
σijη

1
ij

c1

)

−
c1v1

c2v2

(

∂σijη
2
ij

∂c2

+
σijη

2
ij

c2

)(

∂µc
1

∂c1

)(

∂µc
2

∂c2

)−1



























·
−→
∇c1. (2.75)

Nous devons maintenant déterminer le coefficient phénoménologique L11. Pour cela,

émettons l’hypothèse que nous nous trouvons dans le cas de la diffusion libre de

contraintes (σ = 0). Sous ces conditions, l’équation obtenue peut être comparée à la

loi de Fick.

−→
J1 = −L11

{

(

1 +
c1v1

c2v2

)

(

∂µc
1

∂c1

)}

·
−→
∇c1 (2.76)

= −D1

−→
∇c1.

Ceci nous permet donc d’obtenir une valeur pour le coefficient phénoménologique

L11 :

L11=
D1

(

1+
c1v1

c2v2

)

(

∂µc
1

∂c1

) (2.77)
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Remplaçons L11 par sa valeur dans l’équation (2.75), nous obtenons comme équation

du flux :

−→
J1 = −D1











































1−

(

∂σijη
1
ij

∂c1

+
σijη

1
ij

c1

)

+
c1v1

c2v2

(

∂σijη
2
ij

∂c2

+
σijη

2
ij

c2

)(

∂µc
1

∂c1

)(

∂µc
2

∂c2

)−1

(

1+
c1v1

c2v2

)

(

∂µc
1

∂c1

)











































·
−→
∇c1. (2.78)

Le flux de matière peut donc s’écrire sous la forme d’une loi de Fick,
−→
J1 = −D

′

1

−→
∇c1,

où D
′

1 est le coefficient de diffusion de l’espèce 1 dépendant des contraintes qui s’écrit

donc :

D
′

1 = D1



























1 −

(

∂σijη
1
ij

∂c1

+
σijη

1
ij

c1

)

+
c1v1
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∂σijη
2
ij

∂c2

+
σijη

2
ij
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)(

∂µc
1

∂c1

)(

∂µc
2

∂c2

)−1

(

1+
c1v1

c2v2

)

(

∂µc
1

∂c1

)



























(2.79)

Pour simplifier les équations précédentes, émettons l’hypothèse que nous sommes

dans le cas d’une solution diluée, c’est-à-dire que l’espèce 1 diffuse dans une ma-

trice constituée de l’espèce 2. Dans le cas d’une solution diluée idéale, rappelons la

définition du potentiel chimique :

µc
γ = µ0

γ + RTln(xγ) (2.80)

où xγ est la fraction molaire de l’espèce γ et µ0
γ son potentiel chimique standard.

Dans le cas nous avons x1 = c1/(c1 + c2) ≃ c1/c2 car c1 ≪ c2, ce qui nous permet

de réécrire l’équation (2.79) :

D
′

1 = D1

{

1 −
η1

ijc1

RT

(

∂σij

∂c1

+
σij

c1

)}

. (2.81)

nous constatons donc que le coefficient dépendant des contraintes D
′

1 peut être

séparé en deux composantes, la première est le coefficient de diffusion simple

sans contraintes et la deuxième est une partie dépendant des contraintes et de
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la composition. Si la contrainte est positive, ainsi que sa dérivée, elle aura pour

influence de diminuer le coefficient de diffusion et inversement pour les contraintes

négatives.

Discussion :

Dans ce développement, nous avons uniquement considéré la diffusion et les

déformations du réseau dues à celles-ci, les autres déformations étant considérées

comme nulles (εp
ij = 0). Regardons l’équation (2.74), si nous voulions ajouter

une autre déformation plastique (εp
ij), cela engendrerait un terme supplémentaire

dans l’équation de flux qui dépendrait de la force thermodynamique motrice de la

déformation plastique, la contrainte σ. Nous pourrions alors écrire les équations des

flux de matière et de déformation sous la forme :






























−→
Ji =

γ
∑

j=1

LijF−→Jj
+ LiqFε̇p

ij

ε̇p
ij =

γ
∑

i=1

LqiF−→Ji
+ LqqFε̇p

ij

(2.82)

où Lqq et Liq sont les coefficients phénoménologiques relatifs à la déformation plas-

tique et définis par le type de déformation plastique qui rentre en jeu. Néanmoins, les

équations (2.82) ne sont pas valables dans de nombreux cas, qui dépendront du type

de la déformation appliquée. En effet, tous les processus irréversibles ne peuvent être

couplés entre eux. Selon le principe de symétrie énoncé par P. Curie :

Lorsque certaines causes produisent certains effets, les éléments de symétrie des

causes doivent se retrouver dans les effets produits. Lorsque certains effets révèlent

une certaine dissymétrie, cette dissymétrie doit se retrouver dans les causes qui leur

ont donné naissance.

Ce principe permet donc d’exclure certains couplages entre flux et forces, comme l’a

prouvé Prigogine : nous ne pouvons coupler uniquement des processus irréversibles
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de même ordre tensoriel. ainsi, une force thermodynamique représentée par un sca-

laire, ne pourra provoquer un courant dans l’espace, phénomène associé à un vec-

teur. Par exemple pour un système avec transport de chaleur et réaction chimique,

la force associée à la réaction chimique (l’affinité chimique) est un scalaire qui ne

pourra engendrer de courant de chaleur orienté : une cause scalaire ne peut produire

un effet vectoriel. Donc de façon générale, nous ne pouvons coupler que des processus

irréversibles de même symétrie (scalaires, vecteurs ou tenseurs d’ordres plus élevé).

Ainsi, si nous voulons coupler la déformation plastique au flux de matière , il faut

que la déformation plastique puisse se simplifier en perdant des degrés de liberté,

ceci afin d’avoir la même symétrie que le flux de matière (c’est ce que nous avons

réalisé avec la déformation chimique). Sinon nous aurons donc d’après le principe

de symétrie Liq = 0. De même à partir des relations de réciprocité d’Onsager nous

avons aussi Liq = 0. Les deux processus seront alors purement découplés.

2.1.3 La partie interfaciale de la dissipation : vers une loi

de Stefan incluant les contraintes.

Exploitons maintenant la deuxième intégrale de l’équation (2.55). Cette intégrale

traduit tous les phénomènes qui peuvent se produire à l’interface Σ du système, nous

pouvons donc espérer extraire de celle-ci une équation traduisant le déplacement de

Σ. Cette dissipation interfaciale s’écrit :

DΣ = −
∫

Σ



























〈σij〉
[

εinel
ij

]

−→w ·−→n +
∑

γ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n

−

(

∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ

)

−→w · −→n + Aξ̇



























dΣ (2.83)

Observons l’équation (2.83), nous pouvons discerner deux variables flux qui sont la

vitesse de réaction ξ̇ et la vitesse normale de l’interface ω = −→w · −→n . Néanmoins,

nous n’obtenons pas deux produits flux force bien distincts, car nous avons le terme
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[

µ
−→
J
]

· −→n qui n’est pas explicité en fonction de ces deux forces. Une des questions

en suspens est la suivante : ” Est-ce que ces deux variables sont indépendantes ou

bien peut-on regrouper ces deux variables en une seule et unique ?”.

Nous pouvons supposer que ces deux variables sont indépendantes, mais

néanmoins ces deux processus pourront être couplés car ils sont de même symétrie,

leurs forces seront des scalaires. Certes la réaction d’oxydation influence directe-

ment la vitesse de l’interface vu que c’est la transformation du métal en oxyde qui

caractérise la position de celle-ci. Mais le couplage s’opère par la valeur des coef-

ficients phénoménologiques entre les différentes forces. Le problème est maintenant

de pouvoir décomposer le produit entre le flux de matière et le potentiel chimique

afin de faire apparâıtre les deux variables flux.

Devant le manque de données (potentiels chimiques, forme du flux à l’interface,

...) que nous possédions nous n’avons pas encore pu décomposer ce terme. Dans le

but d’obtenir une équation dirigeant la vitesse de l’interface, nous avons donc été

contraints de simplifier ce développement en émettant quelques hypothèses limita-

tives.

Tout d’abord considérons un élément de volume infinitésimal δΣ contenant l’in-

terface Σ. Nous pouvons alors écrire la dissipation de l’interface sous sa forme locale :

DδΣ = −



























〈σij〉
[

εinel
ij

]

ω +
∑

γ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n

−

(

∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ

)

ω + Aξ̇



























(2.84)

De plus, considérons que le système est localement proche de l’équilibre (hypothèse

de l’équilibre local). Nous pouvons alors admettre que, vu que la valeur de la dis-

sipation DδΣ est proche de 0, nous allons la négliger (DδΣ = 0). Ceci nous permet

alors d’obtenir une équation pour la vitesse de l’interface en fonction des différents
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paramètres du système.

ω =

∑

γ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n + Aξ̇

∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ − 〈σij〉
[

εinel
ij

]
(2.85)

En observant l’équation (2.85), nous remarquons qu’elle intègre de nombreux pa-

ramètres qui étaient jusqu’alors inexistants dans l’équation de Stefan (tels que

la contrainte, la réaction chimique). Néanmoins, il est possible de nous opposer

que, du fait de nos approximations, l’équation 2.85 n’a aucune correspondance avec

l’équation Stefan. Pour vérifier cela essayons de retrouver la loi de Sefan en simpli-

fiant l’équation (2.85) avec quelques hypothèses. Tout d’abord négligeons la réaction,

que nous considérons être quasi-équilibre, et donc admettons que l’affinité est nulle.

Ensuite, négligeons l’effet des contraintes dans le processus d’oxydation (σ = 0),

l’équation (2.85) devient alors :

ω =

∑

γ

[

µγ
−→
Jγ

]

·−→n

∑

γ

∫ cγ+

cγ−

µγdcγ

(2.86)

Nous remarquons que cette équation (2.86) se rapproche de celle de Stefan. Enfin, si

nous considérons que les potentiels chimiques des espèces diffusantes sont continus à

l’interface, c’est à dire µγ+ = µγ− = µγ,nous pouvons extraire le potentiel chimique

du terme de saut ; l’intégrale selon c devient alors µ[c]. Dans ces conditions, l’équation

(2.86) se simplifie et devient l’équation de Stéfan :

ω =
∑

γ

[−→
Jγ

]

·−→n

[cγ]
(2.87)

L’équation (2.85) que nous avons obtenue, représente bien une loi de Stéfan plus

”complète” qui tient compte à la fois des contraintes mécaniques et des réactions

chimiques dans un système contenant une interface mobile.
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2.2 Résolution numérique des équations.

Analysons maintenant, l’influence des nouvelles équations obtenues. Pour cela

essayons de les résoudre numériquement en les appliquant à deux cas :

– la diffusion de l’oxygène dans un métal,

– l’oxydation de ce même métal.

Dans ces deux exemples, nous utiliserons comme métal le Zirconium, afin de pouvoir

comparer les résultats obtenus aux études antérieures de J. Favergeon et I. Desvignes.

Comme eux, nous utiliserons la méthode des éléments finis pour résoudre notre

système d’équations aux dérivées partielles. Pour ce faire, le logiciel CASTEM a

été exploité. Ce logiciel d’éléments finis a pour avantage d’être plus ”ouvert” que la

plupart des autres logiciels commerciaux. L’utilisateur peut dans la plupart des cas

développer ses propres outils. En ce qui concerne les couplages, CASTEM permet

de réaliser par défaut, des calculs thermomécaniques et de thermo-diffusion. Aucune

procédure n’a été développée à l’origine pour résoudre les équations de diffusion de

matière que nous avons obtenues. Pour y parvenir, nous avons donc dû faire une

analogie entre les différents coefficients de celles-ci et ceux de l’équation permettant

de résoudre les problèmes de thermo-diffusion (effet Soret) qui a pour forme :

−→
J = −D

−→
∇cv − DsT cv

−→
∇TT (2.88)

avec D le coefficient de diffusion, cv la composition de l’espèce diffusante, TT la

température et ST le coefficient de Soret.

2.2.1 Application à la diffusion de l’oxygène dans un métal

Dans un premier temps nous allons analyser les différences que va apporter l’uti-

lisation de la nouvelle équation de flux pour modéliser la diffusion de l’oxygène dans

un métal, par rapport à l’équation de Fick (2.89)

−→
J = −D

−→
∇c (2.89)
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et celle modifiée en utilisant un flux dépendant des contraintes via le potentiel chi-

mique de Larché (i.e. [Favergeon 01]) :

−→
J = −D

−→
∇c +

Dc

RT

−→
∇ (ηijσij) (2.90)

Pour traiter la diffusion de l’oxygène dans le métal et connâıtre sa concentration

en tous points du métal, nous devons résoudre l’équation de diffusion (deuxième loi

de Fick) ayant pour inconnue la concentration c et l’équation d’équilibre mécanique

local dont les inconnues sont les déplacements dans les trois directions de l’espace.

Le système d’équations que nous traiterons revient donc à :



















∂c

∂t
+
−→
∇ ·

−→
J = 0

div(σij) = 0

(2.91)

2.2.2 Choix du système à modéliser

Tout d’abord nous devons commencer par choisir sur quel type de système

nous allons travailler et en définir les caractéristiques (forme, propriétés phy-

siques, ...). Nous allons donc, pour simplifier les calculs, travailler sur un système

parallélépipédique schématisant le métal. Sur une des faces du système un flux

d’oxygène arrive avec une direction perpendiculaire à la surface. Comme nous pou-

vons le constater sur la figure (2.4), l’oxygène ne diffuse que dans la direction OZ ,

et seule la composante JZ du flux n’est pas nulle. Ensuite, pour la résolution des

équations par éléments finis, le système est découpé en plusieurs éléments rectan-

gulaires d’épaisseur ∆z comme le montre la figure (2.4). Le découpage se fait uni-

quement dans la direction de diffusion, car c’est la seule qui présente un gradient de

concentration.

Les solutions des équations sont donc approchées aux noeuds (ici les sommets

des rectangles) de chaque élément et peuvent être interpolées sur le reste du système.

De plus, pour que nos résultats soient des équations continues sur le système il nous
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Figure 2.4: Description du système reproduisant le diffusion de l’oxygène dans le métal

et son implémentation en éléments finis dans le code CASTEM.

faut choisir un pas d’espace (∆z) suffisamment petit. En ce qui concerne la longueur

de l’échantillon L deux critères vont déterminer quelle sera la valeur optimale. Tout

d’abord, nous voulons que le système ait le plus petit nombre de degrés de liberté

possible, ceci afin de minimiser le temps de calcul et la taille mémoire du programme ;

cette condition implique donc que L soit le plus petit possible. De plus, si le système

est semi-infini dans la direction de diffusion, ceci implique que la longueur du système

doit être suffisamment grande pour que son extrémité reste avec une concentration

en oxygène nulle et à l’équilibre mécanique. Nous choisirons donc comme compromis,

une longueur L de 0.5 µm.

Maintenant que nous avons décrit le système nous devons encore répondre, pour

pouvoir exécuter les calculs, aux questions suivantes :

– Quel type de formulation va-t-on utiliser dans le système ?

– Quelles sont les propriétés physiques du matériau ?

– Quelles sont les conditions aux limites et initiales auxquelles il sera soumis ?
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Le calcul étant un calcul couplé de diffusion et de mécanique, nous sommes obligés

d’utiliser à la fois les formulations propres à la mécanique et celles liées à la diffusion

de chaleur. Chacune de ces formulations nécessite des données propres au matériau

étudié. Pour la mécanique nous avons besoin de la valeur des constantes élastiques

qui caractérisent le matériau et sa réponse aux diverses sollicitations. Pour la diffu-

sion, il nous faut connâıtre le coefficient de diffusion de l’oxygène dans le métal.

2.2.2.1 Les données

Pour pouvoir comparer les résultats que nous avons obtenus à ceux des études

précédentes réalisées par J. Favergeon et I. Desvignes, nous avons sélectionné les

mêmes paramètres de départ. Tout d’abord le matériau qui a été choisi est le zirco-

nium, et la température des simulations 873 K.

Le tenseur des constantes élastiques

De nombreuses études expérimentales ont été entreprises sur les propriétés

mécaniques du zirconium pur [Favergeon 01]. Dans nos simulations nous avons

décidé d’utiliser le tenseur de compliance déterminé par Fischer à l’aide de me-

sures de propagation d’ondes ultrasonores [Fischer 64]. Ces travaux ont montré une

variation linéaire des composantes de ce tenseur en fonction de la température. A la

température choisie pour les calculs (873 K), le tenseur de raideur a pour valeur :

Cij =



































117 82 66 0 0 0

82 117 66 0 0 0

66 66 146 0 0 0

0 0 0 24 0 0

0 0 0 0 17 0

0 0 0 0 0 17



































(2.92)

Les différentes composantes du tenseur sont exprimées en gigapascal.
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Le coefficient d’expansion chimique

Nous avons choisi d’utiliser une valeur constante du coefficient d’expansion chi-

mique, ηij = ηδij avec δij le symbole de Kronecker. Sa valeur a été obtenue à l’aide

des travaux de Boisot et al. [Boisot 69] sur l’évolution des paramètres de maille du

zirconium en fonction de sa composition en oxygène. Pour le calculer, nous avons

choisi d’utiliser une approximation linéaire qui certes ne reflète pas complètement la

réalité, mais permet une estimation de la déformation chimique subie par le métal.

La valeur moyenne utilisée dans nos simulations est η = 0, 15, elle est obtenue

à partir de courbes où la concentration est exprimée en pourcentage atomique

d’oxygène. Or, dans nos calculs la concentration est exprimée en kg.m−3 donc pour

être cohérent avec les unités utilisées et obtenir des données utilisables dans nos

simulations nous devons diviser la valeur de η par la masse volumique du métal pur

(ρzr
0 = 6506 kg.m−3).

Les autres données

Nous avons maintenant défini les caractéristiques mécaniques du matériau, mais

nous réalisons ici un calcul où la mécanique et la diffusion sont couplées. Donc pour

pouvoir résoudre l’équation de diffusion nous sommes obligés de fournir au logiciel

la valeur du coefficient de diffusion de l’oxygène dans le zirconium. Comme pour le

tenseur de compliance, de nombreuses valeurs expérimentales de ce coefficient sont

disponibles dans la littérature [Debuigne 65, Debuigne 66, Parise 96]. La valeur

que nous avons retenue est issue de la loi proposée par Parise [Parise 96]. Pour une

température de 873 K, nous obtenons la valeur suivante :

D = 9, 37.10−17 m2.s−1

Les valeurs de la masse volumique et de la masse molaire du zirconium pur (qui est
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l’état de référence) sont respectivement :

ρzr
0 = 6506 kg.m−3

M zr
0 = 91.10−3 kg.mol−1

2.2.2.2 Les conditions aux limites et initiales

Afin de résoudre les équations aux dérivées partielles caractérisant le problème,

nous avons besoin de définir les conditions aux limites et les conditions initiales du

système.

Conditions initiales

La résolution des équations aux dérivées partielles nécessite deux types de condi-

tions initiales, l’une liée à la quantité d’oxygène qui pénètre dans l’échantillon, et

l’autre liée aux contraintes dans le système. Tout d’abord nous devons connâıtre

la composition initiale en oxygène au départ (c(z, t)). Pour cela nous admettrons

que nous commençons nos simulations avec du métal pur, donc la concentration en

oxygène à l’intérieur de celui-ci sera nulle (c(z, 0) = 0).

Ensuite, nous devons savoir quelle est la quantité d’oxygène qui rentre par l’in-

terface métal-gaz. Pour l’imposer nous avons deux possibilités :

– imposer la valeur de la concentration en oxygène sur cette surface (c(0, t)).

– imposer la valeur du flux d’oxygène arrivant sur cette surface.

Si nous imposons la concentration, celle-ci devra suivre une loi empirique dépendant

du temps. Par exemple la loi proposée par Cranck dans son étude de la diffusion de

matière, s’écrit :

c(0, t) = csat(1 − e−βt) (2.93)

où :

– csat est la concentration de saturation du métal.
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– β (en s−1) est un paramètre positif influençant la vitesse du processus. Ce

paramètre est représentatif du rapport entre quantité d’oxygène adsorbée en

surface et quantité diffusant dans le métal.

La deuxième possibilité est donc d’imposer la valeur du flux arrivant sur la surface

de l’échantillon. C’est cette condition que nous avons décidé de choisir, car celle-

ci permet d’envisager une représentation plus réaliste des conditions expérimentales

comme les conditions de pression et de température. Néanmoins, l’obtention d’une loi

d’évolution du flux d’entrée de l’oxygène est une chose peu aisée. En effet aux condi-

tions dans lesquelles nous effectuons les simulations d’oxydation (température de 873

K et pression d’oxygène de 20mbar), les différentes données ne sont pas observables

expérimentalement (l’oxydation débute instantanément). Pour cette raison, nous

avons choisi d’imposer une valeur constante de ce flux au niveau de la surface libre

métal-gaz. Ceci permet d’obtenir une augmentation progressive de la concentration

en oxygène au niveau de cette surface. Ce flux est imposé jusqu’à ce que la concentra-

tion atteigne la valeur de saturation du zirconium α, 464 kg.m−3[Boisot 69]. Ensuite,

cette valeur de la concentration est maintenue, ce qui correspond à une situation

d’équilibre à l’interface métal-gaz. Pour déterminer la valeur de ce flux, il faut tenir

compte à la fois du découpage du système et des propriétés du matériau utilisé. Il

faut qu’il y ait une adéquation entre la valeur de ce flux et celle du pas d’espace ∆z,

ceci afin d’éviter l’obtention de solutions aberrantes (c < 0) qui peuvent survenir

lorsque la saturation en oxygène est trop rapide, l’oxygène ne pouvant pas traver-

ser l’élément assez rapidement par diffusion. Nous utiliserons donc comme valeur

de flux, J0
oxygène = 10−5 kg.m−2s−1 qui satisfait nos conditions et fut utilisée par J.

Favergeon dans de précédents travaux.

La dernière condition initiale est de considérer que le système ne présente pas de

contraintes mécaniques au départ (t = 0).
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Conditions aux limites

Comme nous l’avons défini précédemment, les simulations portent sur un petit

élément de matière prélevé dans une pièce de métal ayant les mêmes caractéristiques.

En réalité, cet élément que nous considérons comme notre échantillon est baigné

dans la matière environnante et subit donc l’influence du continuum qui l’entoure.

Pour décrire cet environnement, la configuration idéale serait d’implémenter des

conditions aux limites périodiques dans les directions x ety pour nos inconnues que

sont la concentration en oxygène (c) et ses déplacements dans les trois directions

de l’espace. Pour la concentration, ce n’est pas un problème car l’oxygène diffuse

uniquement selon la direction z, donc les gradients de concentration se limitent à

la direction z. Par contre pour les déplacements, la difficulté d’implémentation des

relations de périodicité dans CASTEM nous a contraint à reprendre la technique

employée par J. Favergeon, qui consiste à bloquer les déplacements selon x et selon

y sur les plan (x; z) et (y; z). Par continuité, la surface par laquelle entre l’oxygène

(interface métal-gaz), est également bloquée en déplacement selon les directions x

et y. En revanche, il s’agit d’une surface libre ; elle peut donc se déplacer librement

selon la direction z comme tout autres éléments des surfaces précédemment bloquées.

Enfin, pour empêcher un mouvement global de la structure et que CASTEM puisse

résoudre le système d’équations, il est nécessaire d’avoir au moins un point dont les

déplacements sont bloqués selon les trois directions de l’espace. Cette condition est

appliquée à la face du maillage qui est opposée à l’interface métal-gaz. Puisque la

longueur L du maillage dans la direction Oz est telle que les conditions semi-infinies

sont respectées, ce blocage n’aura aucune incidence sur les déplacements résultant

de la dissolution d’oxygène car la concentration en oxygène y est nulle.
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2.2.2.3 Résultats des simulations numériques

Différentes simulations numériques ont été effectuées en implémentant les

différentes loi de flux, (la loi de Fick, la loi Fick modifiée avec le potentiel de Larché

et l’expression du flux donné par l’équation (2.78)) ceci afin de comparer les apports

des contraintes mécaniques dans les différents cas. Ceci nous a donc permis d’obtenir

les profils de concentration en oxygène et de contraintes mécaniques dans le métal

(ici du zirconium). Lors de nos simulations la concentration en oxygène à l’inter-

face gaz-métal (z = 0) est amenée progressivement à sa valeur de saturation (464

kg.m−3). A cette valeur de saturation, atteinte pour un temps tsat, nous observons

les différents profils présentés figure (2.5).

Figure 2.5: Courbes représentant les profils de concentration en oxygène dans le métal

pour les différentes équations. 1) loi de Fick. 2) loi de Fick modifiée avec le potentiel

de Larché. 3) équation (2.78).

Selon l’équation de flux utilisée, nous constatons que les profils de diffusion ont

une allure similaire mais diffèrent par leurs amplitudes. Plus précisément, la loi

de Fick se démarque des deux autres équations qui possèdent des profils relative-

ment semblables. Ceci n’est pas choquant, regardons les deux équations (2.90) et

(2.78), nous pouvons voir qu’elles ne diffèrent que très faiblement, ce qui se ressent
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clairement en regardant les courbes. Avec les deux équations tenant compte des

contraintes, il apparâıt que l’oxygène pénètre moins profondément dans le métal.

Les contraintes formées lors de la diffusion de l’oxygène gênent cette diffusion. Les

premiers atomes d’oxygène entrant dans le métal dilatent légèrement son réseau,

créant ainsi un champ de contrainte qui défavorise l’entrée de nouveaux atomes

d’oxygène dans le système.

Figure 2.6: Courbes représentant les profils de la contrainte σxx dans le métal pour

les différentes équations. 1) loi de Fick. 2) loi de Fick modifiée avec le potentiel de

Larché. 3) équation (2.78).

Regardons maintenant la courbe (2.6), qui représente la distribution de

contraintes dans le métal, pour les trois équations de flux. Nous observons que la loi

de Fick donne des contraintes beaucoup plus importantes que les deux autres. Nous

pouvons penser que ceci est en désaccord avec ce que nous venons de dire ci-dessus :

les contraintes freinent la diffusion. Mais dans ce cas, il est important de remarquer

que dans les deux équations (loi de Fick et Larché, l’équation (2.78)) la diffusion et

la mécanique sont couplées (elles dépendent l’une de l’autre), tandis que pour la loi

de Fick les deux processus sont découplés. Avec la loi de Fick, les contraintes sont

calculées, à partir du profil de concentration obtenu, à la fin du calcul, par la loi de
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Hooke (équation (B.1))

σij = Cijklεkl (i, j, k, l = 1, 2, 3), (2.94)

en utilisant comme déformations uniquement la déformation chimique (équation

(2.58)). Donc dans ce cas plus la concentration en oxygène sera importante dans

le métal plus les contraintes le seront aussi. Tandis que pour les deux autres, les

contraintes sont calculées à chaque pas de calcul et réinjectés dans les équations

de flux. Ceci se ressent lorsque nous observons les courbes de contraintes, nous

constatons que celle obtenue avec la loi de Fick conduit à des contraintes beaucoup

plus importantes que les deux autres. La valeur de contrainte obtenue avec la loi de

Fick est très importante et sort de la limite élastique du métal (450 MPa). Pour les

deux autres équations nous restons dans des ordres de grandeurs plus raisonnables

pour la diffusion (quelques centaines de MPa), nous dépassons très légèrement la

limite élastique du métal et uniquement sur une courte épaisseur proche de la surface.

Nous pouvons donc conclure que la prise en compte des contraintes dans les équations

de diffusion modifie considérablement le profil de concentration en oxygène. par

contre l’utilisation de l’équation (2.78) ne conduit pas à une courbe très différente

de celle obtenue avec une loi de Fick modifiée avec le potentiel chimique dépendant

des contraintes donnée par Larché. Nous pouvons néanmoins supposer que cette

différence s’accentuerait en prolongeant la diffusion d’oxygène après la saturation.

2.2.3 Influence de la nouvelle équation de vitesse : applica-

tion à l’oxydation d’un métal

Dans le paragraphe précédent nous avons regardé l’influence de la loi de flux

obtenue dans le paragraphe (2.1.2.2) sur la dissolution de l’oxygène dans un

métal. Maintenant nous allons regarder comment l’équation caractérisant la vitesse

de déplacement de l’interface déterminée au paragraphe (2.1.3) va influencer les
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cinétiques d’oxydation que nous allons simuler.

2.2.3.1 Système étudié

Le système métal-oxyde que nous allons simuler sera basé sur le système utilisé

précédemment pour le métal. Il s’agit d’un système plan comme le montre la figure

(2.7).

Figure 2.7: Description du système métal-oxyde simulé.

Le système est composé d’une couche de métal monocristalline surmontée d’une

couche d’oxyde elle-même monocristalline. Comme précédemment, nous supposons

que l’oxygène diffuse uniquement selon l’axe z sur une seule face du métal, ceci

implique que l’oxyde crôıt uniquement selon la direction z. L’interface Σ séparant

le métal et l’oxyde est considérée comme parfaite, elle est plane et reste toujours

parallèle au plan (xOy). Elle se situe à la position zΣ et se déplace selon l’axe z. Dans

ce modèle l’oxyde et le métal sont supposés homogènes et ont un comportement

élasto-chimique isotrope pour l’oxyde et élasto-chimique anisotrope pour le métal.
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Caractéristique du système composite métal-oxyde

Pour le métal nous garderons les mêmes caractéristiques que celles données dans le

paragraphe précédent et pour l’oxyde nous reprendrons les caractéristiques utilisés

lors des études précédentes [Desvignes 99, Favergeon 01]. Tout d’abord nous allons

définir la déformation totale de l’oxyde. Comme pour le métal elle est composée

d’une partie élastique et d’une partie chimique, auxquelles nous ajoutons une partie

liée à la transformation du métal en oxyde.

εtot ox
ij = εe ox

ij + εch ox
ij + εtrans ox

ij (2.95)

avec :

* εtot ox
ij la déformation totale dans la couche d’oxyde

* εe ox
ij la déformation élastique

* εch ox
ij la déformation chimique

* εtrans ox
ij la déformation de transformation qui inclue à la fois le changement de

volume du matériau du à la transformation et les déformations d’épitaxie

relatives au raccordement des deux réseaux.

En toute rigueur, nous devrions aussi ajouter de la déformation plastique, mais

comme pour le métal, nous nous sommes limité dans un premier temps à un modèle

élastique. Nous pouvons constater que nous avons choisi de placer la totalité de la

déformation de transformation dans l’oxyde. Donc dans le système c’est l’oxyde qui

s’adapte au métal et non l’inverse, ceci semble réaliste dans ce cas puisque l’épaisseur

de la couche d’oxyde est très faible vis-à-vis de celle du métal que nous considérons

semi-infinie.

Pour réaliser nos calculs nous avons besoin de connâıtre les propriétés mécaniques

de l’oxyde c’est-à-dire la valeur de son tenseur de compliance. Dans un solide ho-

mogène et isotrope le tenseur de compliance Cij s’écrit en fonction des coefficients
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de Lamé λ et µ :

Cij =










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(2.96)

Pour en calculer les composantes, nous pouvons introduire le module d’Young E et le

coefficient de poisson ν que nous pouvons déterminer facilement expérimentalement

et qui sont reliés aux coefficients de Lamé par les relations suivantes :

1

E
=

λ + µ

µ(3λ + 2µ)
(2.97)

ν =
λ

2λ + µ
(2.98)

Nous utiliserons les valeurs du module d’Young et du coefficient de Poisson donnés

par I. Desvignes [Desvignes 99].

E = 119, 65 GPa

ν = 0, 31

De plus, lorsque l’échantillon se transforme en oxyde il subit une augmentation de

volume molaire de 54% dans la direction d’avancée du front d’oxydation comme l’a

montré M. Parise. Dans ce cas cette déformation se produit donc dans la direction

z. Pour tenir compte de cette augmentation (qui correspond à une partie de la

déformation de transformation), nous choisissons de multiplier la longueur δz d’un

élément par 1,5 lorsqu’il est transformé en oxyde.

La valeur du coefficient d’expansion chimique que nous avons utilisée, est celle

donnée par Tomaszewski [Tomaszewski 95].

ηox = 0, 02
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Comme pour le métal pour avoir la bonne valeur de η, il nous faut diviser cette

valeur par la masse volumique de la zircone monoclinique ρox
0 .

ρox
0 = 5560 kg.m−3

De plus, il faut aussi préciser que contrairement à ce que nous avons fait dans le

métal, la déformation chimique ne se calcule pas à partir de la concentration en

oxygène dans l’oxyde, mais à partir de l’écart à la stœchiométrie de la concentration

en oxygène dans la zircone. Les concentrations en oxygène dans la couche d’oxyde

sont supposés constantes aux deux interfaces, et sont égales à cox
z=0 = 2277 kg.m−3

à l’interface gaz-oxyde et cox
z=zΣ

= 2242 kg.m−3 à l’interface oxyde-métal. Entre ces

deux valeurs nous supposerons que la variation de la concentration en oxygène est

linéaire.

Nous devons aussi déterminer la valeur du flux d’oxygène arrivant à l’interface

oxyde-métal qui intervient dans le calcul de la vitesse de l’interface, pour cela nous

avons besoin du coefficient de diffusion de l’oxygène dans l’oxyde. Sa valeur calculée

à 873 K à partir de la relation proposée par Debuigne [Debuigne 66] est :

Dox = 4, 93.10−15 m2.s−1

Conditions aux limites

Les conditions aux limites utilisées pour le système métal/oxyde sont les mêmes

que celles utilisées pour le métal et décrites dans le paragraphe (2.2.2.2).

2.2.3.2 Mise en œuvre numérique de l’oxydation

Nous allons maintenant expliciter la stratégie utilisée pour modéliser le processus

d’oxydation. Tout d’abord nous partons du métal pur dans lequel est dissout de

l’oxygène jusqu’à la saturation. La saturation en oxygène est atteinte mais seulement
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sur le bord de l’élément (pas forcément dans tout l’élément), il ne serait donc pas

correct de transformer entièrement l’élément de métal en oxyde. C’est ici qu’entre

en jeu la loi de vitesse, elle va nous permettre de déterminer au bout de quel temps

la transformation de l’intégralité d’un élément pourra être effective. La technique

utilisée pour calculer le temps au bout duquel nous devons transformer l’élément

métallique en oxyde est la suivante :

1. Tout d’abord le bord de l’élément est saturé au bout du temps ∆tsat, mais

tout l’élément n’est pas saturé en oxygène, donc la dissolution se pousuit en

maintenant la concentration en oxygène au bord de l’élément à la valeur csat.

2. A chaque itération réalisée après l’obtention de la saturation, nous calculons

le temps écoulé depuis que l’élément précédent a été transformé. Ceci nous

permet de déterminer la vitesse que posséderait l’interface si celle-ci se trouvait

à l’extrémité du prochain élément. Elle peut s’écrire :

v =
∆z

∆tsat + k∆t
(2.99)

où k est le nombre d’itérations réalisées après la saturation et ∆t le pas de

temps de la simulation.

3. Ensuite, nous comparons cette valeur à celle obtenue en utilisant l’équation

de vitesse (Stéfan ou l’équation (2.86)). Si ces deux vitesses sont égales, cela

signifie que le temps nécessaire pour transformer l’élément de métal en oxyde

est atteint. En pratique dans nos simulations, nous tolérons un écart de 1 %

entre les valeurs des deux vitesses.

4. Lorsqu’un élément est transformé en oxyde, nous ajoutons un nouvel élément

à l’autre extrémité du métal afin qu’il ait une longueur constante L et que la

condition du métal semi-infini reste vérifiée.

Les différentes opérations (1, 2, 3, 4) sont renouvelées pour chaque nouvel élément

métallique à transformer.
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2.2.3.3 Résultats des simulations numériques

Tout d’abord nous avons commencé par réaliser des simulations numériques pour

comparer l’influence de l’équation gérant la vitesse de l’interface sur les cinétiques

d’oxydation. Comme le montre la figure (1.1) du paragraphe (1.1), les cinétiques

expérimentales d’oxydation de deux alliages de zirconium peuvent présenter divers

régimes qui dépendent des propriétés du système oxydé. La figure (2.8) répertorie

les différentes cinétiques obtenues par simulation des différentes lois de flux et

d’évolution de l’interface. Nous avons testé trois cas :

– La loi de Fick et la loi de Stefan.

– La loi de Fick modifiée incluant les contraintes et la loi de Stefan.

– La loi de Fick modifiée incluant les contraintes et l’équation (2.86) pour décrire

l’évolution de l’interface métal/oxyde.

Figure 2.8: Courbes représentant les cinétiques d’oxydation pour les différentes

équations. 1) loi de Fick et loi de Stefan. 2) loi de Fick modifiée et loi de Stefan.

3) loi de Fick modifiée et équation (2.86).
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Comme précédemment pour la diffusion dans le métal, nous constatons que dans la

première simulation (Fick plus Stefan), les processus de diffusion et d’avancement

de l’interfaces sont purement découplés des contraintes mécaniques. Dans ce cas les

contraintes sont considérées comme des conséquences de l’oxydation et n’interfèrent

jamais dans les deux processus précédemment cités. La figure (2.8) montre que si

nous utilisons une loi de Fick nous obtenons une courbe de type parabolique, chose

bien connue, mais qui ne décrit pas de façon réaliste les courbes expérimentales (cf.

figure (1.1). Avec une loi de Fick tenant compte des contraintes nous obtenons une

courbe puissance avec des coefficients variables au cours du temps, néanmoins nous

restons toujours dans un régime pseudo-parabolique et il est impossible d’obtenir

les autres régimes observés expérimentalement. Ceci est résolu, avec l’utilisation

de l’équation gérant la vitesse de l’interface (équation (2.86)). Observons la figure

(2.8), et constatons que nous obtenons différents types de régimes cinétiques, ce qui

doit permettre de mieux traduire la réalité expérimentale. Nous voyons donc que les

contraintes ont une influence non négligeable dans le processus d’oxydation, aussi

bien lors de la diffusion de matière que pour caractériser la vitesse de l’interface

métal/oxyde.

Pour mieux comprendre ce qui se produit à l’interface métal/oxyde, nous avons

répertorié dans la figure (2.9) les profils de contraintes à cette interface en fonction

du temps et ce pour les trois cas traités précédemment. Comme pour la diffusion

de l’oxygène dans le métal, le fait de considérer uniquement les contraintes comme

des conséquences, conduit à des valeurs pour celles-ci peu réalistes : elles sont beau-

coup trop élevées par rapport à celles observées expérimentalement (entre 1 et 2

GPa [Valot 96, Godlewski 00]) et ne peuvent exister sans qu’il y ait dégradation du

système. Pour les deux autres jeux d’équations, nous restons dans des échelles de

grandeur comparables à l’expérience. Nous constatons que pour les premiers instants

de la réaction, les deux profils sont semblables avec néanmoins une légère différence
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Figure 2.9: Courbes représentant les profils de contraintes à l’interface métal/oxyde

en fonction du temps pour les différentes équations. 1) loi de Fick et loi de Stefan. 2)

loi de Fick modifiée et loi de Stefan. 3) loi de Fick modifiée et équation (2.86).

dans l’amplitude des contraintes. Au début, nous observons de fortes contraintes qui

diminuent au fur et à mesure pour atteindre une valeur plateau, ensuite les deux

courbes divergent. Celle dont l’évolution de l’interface est gérée par la loi de Stefan

continue sur ce plateau, tandis que celle définie par l’équation voit l’amplitude des

contraintes augmenter. Cette augmentation, correspond au changement de régime

cinétique. Nous remarquons donc que les contraintes mécaniques sont intimement

liées au phénomène d’oxydation. Nous constatons, que les contraintes augmentent

très fortement, vers des valeurs trop importantes pour que l’interface métal/oxyde

résiste. Ceci peut se traduire d’un point de vue expérimental, par la formation de

fissures au niveau de cette couche, qui relaxeraient les contraintes du système. Or,

ceci ne peut pas être traité par nos équations, dont l’hypothèse de départ est celle

d’un milieu élastique. En toute rigueur, il faudrait introduire la plasticité dans notre
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développement pour pouvoir mieux rendre compte de la réalité expérimentale.

Pour montrer, que la transition observée dans la cinétique calculée par l’équation

(2.86) n’est pas due à une divergence du développement, nous l’avons utilisée en

faisant varier comme paramètre uniquement la déformation d’épitaxie. Les résultats

obtenus, sont rassemblés dans la figure (2.10).

Figure 2.10: Courbes représentant diverses cinétiques d’oxydation pour des valeurs

de déformations d’épitaxie différentes 3) εtr moy. 4) εtr 1̄01. 5) εtr = 0. 6) εtr 1̄03.

Le tableau (2.1) correspond aux valeurs de différents tenseurs d’épitaxie utilisés

dans les simulations, ils ont été calculés par I. Desvignes avec la méthode de Bollman.

D’après la figure (2.10), nous observons que l’équation de vitesse d’avancement

de l’interface (2.86) permet d’obtenir différents régimes cinétiques. Nous pouvons

également conclure que ces transitions cinétiques ne sont pas uniquement un artefact

de calcul lié à la forme de l’équation, mais dépendent bien directement des propriétés

du système décrit. Nous constatons que les déformations d’origine cristallographique
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ε11 ε22 ε33

εtr 1̄01 0,0293 0,0124 -0,0057

εtr 1̄03 -0,0108 -0,0320 -0,0368

εtr moy -0,0124 0,0085 -0,0108

Tableau 2.1: Tenseurs d’épitaxie calculés par la méthode de Bollman. [Desvignes 99].

ont un effet non négligeable à l’interface. Elles influencent la mise en œuvre ou non

de différents régimes cinétiques.

Les cinétiques expérimentales sont celles de polycristaux regroupant de nom-

breuses orientations cristallines. Elles seraient donc la somme d’un ensemble de

cinétiques de monocristaux telles que celles que nous avons obtenues. Dans de telles

conditions, la prise en compte de l’aspect polycristallin dans la modélisation, pour-

rait conduire à des cinétiques calculées pour lesquelles la transition cinétique ap-

parâıtrait bien plus tardivement.

A ceci s’ajoute la présence de joints de grains susceptibles d’influencer les

déformation et de ce fait les cinétiques. Localement à l’interface métal/oxyde, si

les cinétiques sont différentes d’un grain à l’autre, la couche doit crôıtre de façon

hétérogène. Des analyses expérimentales (mesure locale de contraintes, observation

de l’interface interne à l’échelle microscopique sous sollicitation, ...) devront toute-

fois être envisagées pour étayer ces hypothèses et regarder localement ce qui se passe

à l’interface métal/oxyde.

2.3 Discussion

Nous constatons qu’à partir d’une démarche thermodynamique, nous pouvons

aboutir à des équations régissant l’évolution des divers phénomènes du système

au niveau macroscopique. L’originalité de ce travail réside dans le fait d’obtenir
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différents régimes cinétiques à partir d’une seule équation. Par contre, il est vrai que

nous sommes toujours à des échelles de temps bien inférieures à celles correspondant

aux expériences. Cela signifie-t-il pour autant que les informations contenues dans

les courbes simulées ne peuvent être comparées aux courbes expérimentales ?

Figure 2.11: Les cinétiques d’oxydation de divers alliages de zirconium par Bouineau

[Bouineau 05].

De récentes études menées par Bouineau, décrivent des cinétiques d’oxydation

d’alliage de zirconium (cf. figure (2.11)). Dans ces travaux , il conclut que ces

cinétiques sont des successions de phases pseudo-paraboliques. Ces phénomènes res-

tent toujours à des échelles de temps très grandes, mais, étant donné l’intervalle de

temps des mesures (quelques jours), nous pouvons nous demander si chaque par-

tie de courbe de forme parabolique ne contient pas elle-même une succession de

transition cinétiques. Nous pourrions alors penser que l’augmentation de contrainte

provoquerait la création d’une fracture qui relaxerait les contraintes du système, per-

mettant alors la reprise d’un régime cinétique normal, et ainsi de suite. Si c’est le cas

(ce qui reste à vérifier expérimentalement), nos résultats tendraient à démonter que

les cinétiques sont en fait constituées d’une succession de changements de régimes

cinétiques dès les premiers instants de la réaction.



70

L’avancée de ce travail ne permet pas la relaxation des contraintes à l’interface

(hypothèse d’élasticité pure). Pour pouvoir l’envisager il est nécessaire d’incorporer

au modèle une énergie de déformation plastique et l’endommagement du matériau.

De plus, ce travail ouvre aujourd’hui de nouvelles perspectives d’investigations tant

d’un point de vue théorique qu’expérimental :

– comprendre une transition cinétique à partir de la détermination des ca-

ractéristiques du matériau à l’instant qui la précède,

– élargir le formalisme aux polycristaux,

– fournir à la communauté scientifique une estimation de données physico-

chimiques (potentiels chimiques, affinités, déformations de transformation, flux

d’oxygène adsorbé, ...).

Toutes ces données sont difficilement quantifiables dans des conditions réelles

d’expérience, du fait qu’elles prennent sens pour la plupart à l’échelle microscopique,

voire atomique. Nous avons alors besoin de nouveaux moyens pour les déterminer

afin de pouvoir les inclure dans les formalismes macroscopiques. C’est ici qu’entre

en jeu les modèles de calculs atomistiques du type de ceux que nous abordons dans

la troisième partie.



Chapitre 3

Vers la prise en compte de

phénomènes locaux

Les premiers instants de l’oxydation d’un métal sont très importants et condi-

tionnent le déroulement de l’oxydation sur le long terme. Les travaux réalisés

précédemment sur l’oxydation du zirconium et du nickel [Montesin 03], ont montré

que l’orientation cristallographique de la surface du métal engendrait des différences

notables sur les cinétiques d’oxydation, à la fois du point de vue des expériences

et des modélisations, comme le montrent les courbes de la figure (3.1), et ce dès

les premiers instants de l’oxydation. C’est pourquoi, pour mieux comprendre les

mécanismes de croissance d’oxyde, il nous faut remonter à ces premiers instants,

c’est-à-dire aux premières molécules d’oxygène qui viennent se déposer à la surface

du métal. Or, l’adsorption de molécules sur un substrat entrâıne dans certains cas

la formation de très fortes contraintes, comme l’observe Sanders et al. dans ses tra-

vaux sur l’adsorption de (S, O, C) sur du nickel [Sander 92]. Nous pouvons donc

nous demander comment caractériser cette contrainte de surface et son évolution,

celle-ci devant jouer un rôle important dans la suite du déroulement de l’oxydation.

Bien avant la prise en compte de l’adsorption d’une molécule sur un métal, de la

71
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Figure 3.1: Courbes cinétiques expérimentales (a et c) et modélisées (b et d) du nickel

(a et b) et du zirconium (c et d) montrant l’influence de l’orientation du métal sur

les cinétiques d’oxydation, d’après [Montesin 03].

diffusion de cette molécule et de la réaction chimique qui s’en suit, il nous faut déjà

bien connâıtre le comportement thermo-mécanique des quelques plans atomiques

affectés par cette surface. Pour cette raison, nous avons opté pour initier notre

étude par la détermination de la contrainte de surface et son évolution uniquement

sur le métal.

De récents travaux de A. Sanfeld et A. Steinchen [Sanfeld 00, Sanfeld 03], ont

abouti à la formulation d’un modèle thermodynamique permettant de déterminer

la contrainte de surface d’un solide isotrope, en fonction de la déformation qu’il
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subit. Plus récemment, ce modèle fut modifié pour être appliqué à des nanocristaux

isotropes [Salazar 04]. Dans cette formulation, les contributions aux contraintes de

surface proviennent de la surface et de quelques couches atomiques sous-jacentes.

Dans le cas de déformations homogènes, ce modèle aboutit à l’expression suivante :

S ∼= SS
0 +

(

∂Esurf

∂εm

)

. (3.1)

qui permet de déterminer la contrainte de surface d’un solide S en fonction des

déformations subies. Nous constatons que S est composée de deux contributions :

– une constante SS
0 qui est la contrainte à la surface lorsque celle-ci ne subit

aucune déformation,

– et
(

∂Esurf

∂εm

)

qui est la variation de la densité d’énergie libre de surface Esurf en

fonction de la déformation εm mécanique appliquée.

Ce second terme doit être influencé par la position des plans atomiques proches

de la surface. Cette disposition des plans atomiques est sujette à une abondante

littérature depuis les travaux d’Orowan [Orowan 32]. Des auteurs considèrent le

second terme de l’équation (3.1), comme un terme positif impliquant une tension des

plans atomiques, tandis que d’autres le considèrent comme négatif, ce qui se traduit

par une compression de ces plans. Nous avons donc voulu quantifier ce terme, en

étudiant la variation de la densité d’énergie de surface en fonction de la déformation.

Devant la difficulté d’obtenir cette densité d’énergie avec les moyens

expérimentaux disponibles actuellement, nous avons utilisé les simulations

numériques, à une échelle atomique, pour les déterminer. Ces simulations numériques

par dynamique moléculaire et minimisation de l’énergie, ont porté sur des mono-

cristaux d’aluminium.

Le choix de l’aluminium n’est pas anodin. d’une part, c’est un métal cu-

bique à faces centrées (CFC) comme de nombreux métaux couramment étudiés

expérimentalement (e.g. Pt, Rh, Pd, pour leurs propriétés catalytiques). De plus
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c’est un métal quasiment isotrope1 et ce qui va nous permettre de comparer nos

résultats avec le modèle de A. Sanfeld et A. Steinchen [Sanfeld 03] dont la validité

se limite aux cristaux isotropes. D’autre part, l’aluminium est l’un des métaux les

plus utilisés dans l’industrie pour son rapport poids/résistance, mais également à

cause des propriétés protectrices offertes par sa couche d’oxyde.

Pour déterminer les valeurs correspondants au second terme de l’équation (3.1),

il nous faut calculer la densité d’énergie de surface Esurf pour diverses déformations.

Une méthode classique pour l’obtenir est d’évaluer l’énergie libre d’un système

possédant des surfaces et de lui soustraire l’énergie libre d’un système équivalent

sans surfaces. Cette démarche repose sur la définition donnée par Gibbs [Gibbs 61] :

Esurf =
Eslab − Ebulk

2A
(3.2)

avec Eslab l’énergie du système avec surfaces, Ebulk celle du système sans surfaces

et A l’aire de la surface. Les énergies Ebulk et Eslab seront calculées à partir de si-

mulations de dynamique moléculaire (MD) utilisant un potentiel Embedded Atom

Method (EAM) [Murray 84, Ercolessi 94] (cf. annexe A), sur des échantillons d’alu-

minium ayant des surfaces orientées selon les plus bas indices de Miller (100, 110,

111). Ces échantillons ont été soumis, pour des températures variant de 0K à 900K,

à des déformations allant de −2% à +2% le long d’une seule direction. Ces si-

mulations nous ont également permis d’étudier la relaxation multiplanaire pour

ces diverses conditions de température et de pression, et pour les différentes sur-

faces. Les résultats ont été confrontés à ceux obtenus lors d’études expérimentales et

théoriques antérieures [Jepsen 72, Bianconi 79, Nielsen 82, Andersen 84, Noonan 84,

Noonan 90, Gobel 93, Busch 98, Busch 00, Marzari 99, Siegel 02, Siegel 03].

D’autre part, nous avons déterminé les valeurs de la densité d’énergie de sur-

face pour diverses déformations et températures. En complément à cette étude, les

1Le facteur d’anisotropie de l’aluminium est très faible, A = 2C44

C11−C12

= 1, 21, valeur proche de

celle caractérisant un milieu isotrope qui est 1 [Golub 82].
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constantes élastiques de volume et de surface ainsi que leur dépendance vis-à-vis de

la température, ont été calculées.

Ce travail fut généralisé par le développement d’un modèle empirique donnant

une forme analytique à la densité d’énergie libre de surface. Il permit d’obtenir la

variation de la densité d’énergie de surface en fonction de la déformation et de la

température, sans recourir à un grand nombre de simulations impliquant un coût de

calcul exorbitant. Ce modèle repose sur la théorie classique de l’élasticité et nécessite

uniquement la connaissance des propriétés physiques du système (cf. constantes

élastiques de volume et de surface, dilatation thermique, etc.).

Les calculs de dynamique moléculaire feront l’objet de la première partie de ce

chapitre tandis que le développement et la validation du modèle empirique, seront

exposés dans la deuxième partie.

3.1 Etude des différentes surfaces monocristal-

lines d’aluminium

Dans la plupart des études expérimentales ou théoriques, les surfaces étudiées

sont celles de faible indice de Miller, c’est-à-dire celles de plus basse énergie, à savoir

les surfaces (100), (110) et (111). Pour faciliter la comparaison de nos résultats avec

les résultats disponibles dans la littérature, nous avons également choisi ces trois

orientations pour nos surfaces.

La figure (3.2) représente les empilements atomiques des trois surfaces (100),

(110) et (111). La surface (100) est obtenue en coupant le métal parallèlement à

une face de la maille élémentaire CFC. Nous pouvons remarquer sur cette figure

que tous les atomes de la surface sont équivalents et que la surface est parfaitement

isotrope. Le sommet des atomes de la seconde couche (couleur grise) est juste visible

à travers les trous entres les atomes de la première couche. Chaque atome de la sur-
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Figure 3.2: Position des différents plans formant les surfaces dans une maille CFC (au

dessus) et schéma des atomes à la surface pour les surfaces (100), (110) et (111) (en

dessous). Dans les schémas des surfaces, les atomes en noirs sont ceux de la première

couche et en gris clair ceux de la deuxième couche.

face à quatre premiers voisins dans sa couche et quatre autres dans la couche juste

en dessous, ce qui fait huit premiers voisins pour chaque atome de la surface (100).

Les atomes des couches inférieures possèdent un environnement CFC complet (pour

ce qui est des premiers voisins). La surface (110) est créée, en scindant la maille

élémentaire CFC le long d’un plan qui passerait par la même diagonale sur deux

faces opposées. Ceci donne donc un arrangement des atomes à la surface en colonnes

comme le montre la figure (3.2). Les atomes d’une même colonne se touchent, mais

chaque colonne est séparée par un espace vide (”un canal”). Donc cette surface est

moins dense que la surface (100) et anisotrope. A travers cet espace, les atomes
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de la seconde couche atomique sont visibles. Ils sont donc directement exposés à la

surface par le fond de ces ”canaux”. Un atome à la surface possède deux premiers

voisins dans cette première couche qui sont de part et d’autre de l’atome dans la

même colonne, quatre dans la seconde couche et un dans la troisième couche, ce qui

donne sept premiers voisins pour un atome de la surface. De plus les atomes de la

deuxième couche n’ont pas un environnement CFC complet, ils ont onze premiers

voisins contre douze pour un atome dans un environnement CFC. Nous pouvons

donc dire que pour cette surface, au moins les deux premières couches sont in-

fluencées par la formation de celle-ci. Pour former la surface (111), il faut sectionner

la maille élémentaire en suivant un plan qui couperait les trois axes x, y, et z à

des valeurs semblables. Comme le montre la figure (3.2), cette surface est constituée

de la répétition de l’empilement de deux rangées d’atomes décalées d’un rayon ato-

mique l’une par rapport à l’autre. Ce type d’empilement fait de cette surface la plus

dense des trois, ceci se conçoit facilement vu qu’un atome à la surface possède six

premiers voisins dans cette couche, ce qui est supérieur aux deux autres. De plus

chacun de ces atomes possède trois premiers voisins dans la deuxième couche, ce qui

fait au total neuf premiers voisins. Donc les atomes de cette surface sont ceux qui

se rapprochent le plus de l’environnement CFC. Chacune de ces surfaces est très

différente d’un point de vue géométrique, nous allons voir comment ceci influence

leur comportement lorsqu’elles sont soumises à une déformation.

Dans une première partie, nous étudierons le comportement des surfaces, et

plus particulièrement la répartition des plans atomiques influencés par la forma-

tion de la surface, en fonction de la déformation appliquée au système et de la

température. Ensuite, nous regarderons la variation de l’énergie de surface en fonc-

tion de la température et de la déformation. Enfin, nous déterminerons pour les

surfaces (100) et (110), les constantes élastiques de volume et de surface ainsi que

leur dépendance vis-à-vis de la température.
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3.1.1 Surfaces étudiées

Dans nos simulations, nous avons tout d’abord créé un monocristal parfait d’alu-

minium à 0K, avec des conditions périodiques dans les trois directions de l’espace.

Ces systèmes ont une taille d’environ (16× 16× 16) nm3 ce qui donne pour chaque

système deux surfaces de 256 nm2. Le choix d’une épaisseur de 16 nm pour nos

échantillons avec surface permet de ne pas avoir d’interaction entre les deux sur-

faces. D’autre part, la limite continuum-atomique implique une épaisseur minimum

pour appliquer au système les relations de l’élasticité avec un minimum d’erreur,

comme l’ont montré les travaux de Miller et al. [Miller 00]. Dans notre étude nous

avons analysé les surfaces (100), (110) et (111) qui ont été créées à partir des orien-

tations suivantes :

Surface (100) : X = [010], Y = [001], Z = [100]

Surface (110) : X = [11̄0], Y = [001], Z = [110]

Surface (111) : X = [11̄0], Y = [112̄], Z = [111]

Pour obtenir des échantillons massifs à différentes températures, nous avons suivi

une procédure de thermalisation [Yamakov 01]. Celle-ci a pour principe, de partir

de la configuration à 0K et de la mener par des sauts de 20K jusqu’à la température

désirée. A chaque saut, nous stabilisons d’abord la température par l’ajustement des

vitesses des atomes en réalisant un calcul de dynamique moléculaire de 5 ps dans

l’ensemble canonique NVT (nombre d’atomes, volume et température constants) en

appliquant les conditions périodiques (PBC) dans les trois directions. Ensuite pour

que la structure de notre cristal soit correcte à cette température, nous réalisons un

calcul de dynamique moléculaire de 50 ps dans l’ensemble isobare-isotherme NPT

(nombre d’atomes, pression et température constants) en utilisant la méthode de

Parrinello-Rhaman [Parrinello 81] qui permet de relaxer la taille de notre cristal dans

les trois directions de l’espace, les conditions périodiques étant toujours appliquées.
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Pour créer les surfaces à différentes températures, nous avons repris les bôıtes

de simulation sans surfaces thermalisées. Nous avons ensuite augmenté la taille des

bôıtes de simulation dans la direction z d’une distance suffisante pour que les deux

surfaces créées n’interagissent pas lorsque l’on applique les conditions périodiques.

Nous observons ainsi une convergence de l’énergie vers une valeur stable. Finalement

pour relaxer les surfaces créées, une simulation de 50 ps en NVT avec les conditions

périodiques dans les trois directions a été effectuée.

Pour déterminer la variation de la position des plans atomiques à la surface en

fonction de la déformation, nous avons du imposer une déformation aux structures

thermalisées [Salazar 04]. Nous nous sommes limité à une déformation unidirection-

nelle selon l’axe y. Pour ce faire, nous avons simplement déplacé les positions des

atomes de la structure non déformée dans la direction y en utilisant la transformation

suivante :

ydef = y0 (1 + ε2) (3.3)

où ydef est la nouvelle position des atomes dans la direction y, y0 les positions

des atomes de la structure non déformée dans cette même direction et ε2 = ∆ly
ly

la déformation imposée le long de l’axe y, les coordonnées des atomes dans les

directions x et z restant inchangées. Dans ce travail, nous utiliserons la notation

sous forme de chiffre (1,2,3) et non celle sous forme de lettre (x,y,z) pour définir

les déformations, afin d’être consistant avec la notation utilisée pour les constantes

élastiques (cf. annexe B) qui seront utilisées dans le modèle empirique déterminant

la densité d’énergie de surface. Nous avons imposé à notre cristal des déformations

allant de −2% à 2%, ces valeurs restent dans sa limite.

L’énergie potentielle de chaque structure déformée est ensuite minimisée par une

procédure de gradient conjugué [Hirth 89, Shewchuck 94]. Cette technique permet

d’obtenir les positions des atomes minimisant l’énergie de la structure. Il est im-

portant de signaler que lorsque nous utilisons la procédure de minimisation, nous



80

ne changeons que la position des atomes, le volume de la bôıte de simulation reste

constant donc nous obtenons bien les positions d’équilibre des atomes pour une

température donnée. Nous ne retournons pas à la structure de départ à 0K vu que

la taille de bôıte reste inchangée.

3.1.2 Variation de la distance entre les plans proches de la

surface

La question, à l’origine de nombreuses études sur les surfaces et qui a soulevé

beaucoup de controverses, est de savoir si les premiers plans atomiques à la surface

sont en compression ou en tension. Pour quantifier cette déviation des plans ato-

miques proches de la surface vis-à-vis de ceux à l’intérieur du volume, nous devons

introduire la quantité δij, qui représente la déviation entre les plans i et j, par rap-

port à la distance d entre deux plans du volume (bulk). Nous considérerons que le

premier plan à la surface sera le premier plan, et son homologue sur l’autre surface

sera le plan n (où n est le nombre total de plan de la bôıte de simulation), comme

le montre la figure (3.3).

En considérant les observations ci-dessus, nous pouvons aisément déterminer la dis-

tance d12 entre les deux premiers plans de la surface. Cette distance est donnée

par :

d12 = d (1 + δ12) (3.4)

de même la distance, entre le premier plan et le plan k, est déduite en utilisant

l’équation :

d1k = d

(

(k − 1) +
k−1
∑

i=1

δi i+1

)

(3.5)

La distance d qui correspond à la distance théorique entre deux plans atomiques,

varie selon l’orientation du cristal. Pour les trois surfaces étudiées, la distance d a

pour valeur, d100 = a0

2
, d110 = a0

2
√

2
et d111 = a0√

3
, avec a0 le paramètre de maille de
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Figure 3.3: Orientations de la bôıte de simulation pour la surface (100). Nous voyons

sur le schéma la distance entre les plans correspondant aux surfaces (les plan 1 et n)

et les plans sous-jacents.

l’aluminium à la température désirée (e.g. a0 = 4, 03Å, à 300K).

Les résultats obtenus pour les diverses surfaces sont présentés dans les figures (3.4)

à (3.6) pour des déformations allant de −2% à 2%, à 300K. Le tableau (3.1) quant

à lui, répertorie les valeurs issues de nos simulations à 300K et 0K, ainsi que celles

données dans la littérature. Nous remarquons en regardant les trois figures (3.4, 3.5

et 3.6) que les trois surfaces ont des comportements totalement différents. La figure

(3.4) montre les déviations δij des plans atomiques proches de la surface (100), par

rapport à la distance entre les plans dans le volume. Nous constatons que pour

cette surface, les deux premiers plans sont en compression. Ceci est en accord avec

d’autres études théoriques utilisant différentes méthodes, telle que les modèles de

liaisons fortes (tight-binding) ([Gupta 81, Rosato 89] pour les métaux de transition)

ou des potentiels empiriques comme celui de Lennard-Jones ([Alder 59] pour des
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Figure 3.4: Déviation δij entre les plans i et j, pour les 10 premiers plans de la surface

(100) de l’aluminium à 300K pour des déformations allant -2% à 2%.

Figure 3.5: Déviation δij entre les plans i et j, pour les 13 premiers plans de la surface

(110) de l’aluminium à 300K pour des déformations allant -2% à 2%.

cristaux CFC) ou des potentiels à n-corps ([Cox 97] pour l’aluminium). De même

nos simulations sont en accord avec les résultats des expériences de diffractions
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Figure 3.6: Déviation δij entre les plans i et j, pour les 9 premiers plans de la surface

(111) de l’aluminium à 300K pour des déformations allant -2% à 2%.

d’électrons lents de Jona [Jona 78]. La compression des deux premiers plans est

faible, 1,72% pour le premier plan ce qui fait une déviation par rapport à la distance

entre les plans du volume de 0.035Å. Ceci est en accord avec les travaux en EXAFS

de Bianconi [Bianconi 79] qui suppose que la relaxation de la surface (100) est nulle

car inférieure à son incertitude expérimentale de 0.05 Å.

La figure (3.5) donne le comportement de la surface (110). Nous pouvons remarquer

que ce comportement est totalement différent de celui de la surface (100). Certes

pour les deux surfaces les premiers plans sont en compression, mais c’est la seule

similitude. La surface (110) possède un comportement ”oscillatoire”, marqué par

l’alternance de plans en compression et en tension dont la valeur de la déviation

s’atténue lorsque l’on s’éloigne de la surface. Cette surface possède les déviations les

plus importantes comparées aux deux autres (−4, 94% pour la (110) contre −1, 72%

et 0, 81% pour la (100) et (111) à 0K), ce sont ces caractéristiques qui font de

cette surface l’une des plus étudiées. Nous voyons en regardant le tableau (3.1)

que les résultats de nos simulations sont en bon accord avec ceux de la plupart
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surface δ12(%) δ23(%) δ34(%) δ45(%) T(K) Références

100 −1, 72 −1, 43 0,04 0,03 300 [Politano 04]†

−1, 54 −1, 29 0,05 0,02 0 [Politano 04]†

−0, 44 −0, 12 0,11 0,10 0 [Cox 97]†

−4, 90 −2, 24 −2, 25 −2, 39 0 [Ning 88]†

110 −4, 94 2,12 −2, 19 0,94 300 [Politano 04]†

−4, 61 1,85 −2, 10 0,87 0 [Politano 04]†

−7, 04 3,01 −1, 47 0,78 0 [Cox 97]†

−10, 47 3,64 −2, 93 −1, 45 0 [Cox 97]†

−8, 6 5,0 −1, 6 100 [Andersen 84]‡

−8, 5 5,5 2,2 1,6 300 [Noonan 84]‡

−6, 9 4,1 −3, 7 70 [Gobel 93]‡

−7, 6 5,0 −3, 2 316 [Gobel 93]‡

−8, 5 4,8 −3, 9 [Busch 98]‡

111 0,81 −0, 15 300 [Politano 04]†

0,86 −0, 13 0 [Politano 04]†

1,05 −0, 46 0,45 0,25 0 [Siegel 02]†

−0, 09 0,08 0,10 0,10 0 [Cox 97]†

−3, 26 −1, 70 −1, 76 −1, 83 0 [Ning 88]†

0, 83 −0, 15 0, 61 0, 58 0 [Ramprasad 94]†

1, 7 0, 5 −0, 01 160 [Noonan 84]‡

Tableau 3.1: Déviation des plans atomiques de la surface pour les surfaces (100), (110)

et (111) pour des systèmes non déformés à des températures variant de 0K à 300K.

Les symboles † représentent les études théoriques et les ‡ les études expérimentales.

des autres études qu’elles soient théoriques [Cox 97, Ning 88] ou expérimentales

[Gobel 93, Andersen 84, Busch 98, Busch 00].
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La figure (3.6) expose l’allure de la déviation des plans atomiques de la surface

(111) à une température de 300K pour des déformations allant de −2% à 2%. Nous

remarquons en la comparant aux deux autres surfaces, que seulement les deux pre-

miers plans subissent l’influence de la surface tandis que pour la surface (100), les

quatre premiers sont affectés et les sept premiers pour la (110). De plus, nous pou-

vons repérer que cette surface possède un comportement inverse aux deux autres en

ce qui concerne le premier plan de la surface. Pour les surfaces (100) et (110), le

premier plan était en compression, tandis que pour la surface (111), il est en tension.

Le deuxième plan atomique en partant de la surface est lui en légère compression

(−0.13% à 0K), pour les plans suivant nous pouvons considérer qu’il n’y a pas de

déviation par rapport au volume.

Nous pouvons avancer plusieurs hypothèses pour expliquer la contraction du

premier plan à la surface pour les surfaces (100) et (110) [Wan 99, Zheng 99]. Tout

d’abord la théorie du milieu équivalent (effective medium theory) prédit que les

électrons de surfaces dont la densité électronique a diminué, cherchent à migrer

dans une direction leur permettant d’avoir une densité électronique optimale. Dans

ce cas ils tendent donc à se rapprocher des atomes de l’intérieur, c’est-à-dire ceux

de la couche juste en dessous. Une autre hypothèse pour expliquer cette contrac-

tion est que chaque atome à un nombre fixe d’électrons de valence. Si l’on forme

une surface, les atomes la constituant perdent de nombreux voisins. Nous pouvons

supposer que les électrons qui étaient impliqués dans les liaisons avec ces voisins, se

redistribuent du côté des atomes formant la couche atomique inférieure. Ceci ren-

force la liaison entre la première et la deuxième couche, ce qui entrâıne la contraction

de la couche supérieure. Pour expliquer la tension de la couche de la surface (111),

l’hypothèse suivante peut être émise. Les atomes de cette surface sont ceux qui ont

un environnement le plus dense (six premiers voisins dans la couche), et les électrons

se répartissent donc en privilégiant les atomes voisins de la même couche car plus
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nombreux que ceux de la couche inférieure. Ceci renforcerait les liaisons à l’intérieur

d’une couche, mais affaiblirait légèrement celles entre deux couches contiguës.

3.1.2.1 Variation de l’espace entre les plans atomiques en fonction de la

déformation

Comme nous l’observons sur les figures (3.4-5), le comportement de la déviation

(δij) des plans atomiques à la surface, ne dépend pas de la déformation qu’on lui ap-

plique, mais uniquement de l’orientation de la surface. Par contre l’amplitude de la

déviation des plans atomiques dépend explicitement de la valeur de la déformation

qui lui est appliquée. Pour cette raison, nous avons décidé d’analyser le comporte-

ment du premier plan atomique de chaque surface pour les différentes déformations

à une température de 300K.

Dans le tableau (3.2), nous avons répertorié les valeurs de la déviation du premier

plan atomique à la surface pour des déformations allant de −2% à 2% pour les trois

surfaces de l’aluminium. Nous pouvons remarquer en regardant ce tableau que la

Déformation δ12 (%)

(300K) 100 110 111

001 11̄0

−2% −1, 27 −3, 65 −4, 69 0,90

−1% −1, 51 −4, 35 −4, 88 0,87

0% −1, 72 −5, 06 −5, 06 0,81

1% −1, 90 −5, 83 −5, 24 0,75

2% −2, 05 −6, 55 −5, 42 0,66

Tableau 3.2: Déviation du premier plan atomique pour diverses déformations pour les

surfaces (100), (110), (111). Pour la surface (110), nous avons deux directions différentes

de traction ((001) et (11̄0)) du fait de son anisotropie.
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dépendance de la valeur de la déviation atomique en fonction de la déformation

appliquée est similaire pour les trois surfaces de l’aluminium. Sa valeur varie presque

linéairement vis-à-vis de la déformation et change également avec l’orientation de

la surface. En traçant δ12 (%) en fonction de la déformation, nous pouvons obtenir

une valeur moyenne de la déviation entre plans, en fonction de la déformation. Ces

valeurs sont, pour la surface (100), −0, 196% par pourcentage de déformation, pour

la surface (110) −0, 73% ou −0, 18% en fonction de la direction dans laquelle nous

imposons la déformation du fait de son anisotropie, et −0, 058% pour la surface

(111). Les surfaces dont les plans atomiques sont les plus déviés subissent donc de

manière plus importante l’influence de la déformation. De même, δij décrôıt avec la

déformation pour les trois surfaces, que le premier plan soit en compression (surfaces

(100) et (110)) ou en tension (surface (111)). Néanmoins, ceci n’a pas le même effet

pour les trois surfaces. En effet, pour les surfaces (100) et (110), plus la déformation

imposée est importante, plus sera grande la tension, tandis que pour la surface (111)

la compression du premier plan diminue et la distance entre le premier et le deuxième

plan se rapproche de la distance entre les plans du volume ( a0√
3
).

Pour la surface (110), la direction selon laquelle nous effectuons la déformation

est très importante du fait de son anisotropie. En effet cette surface ne réagit pas

avec la même intensité suivant la direction de déformation. Pour caractériser cette

différence, introduisons le terme de coefficient d’expansion dû à la déformation défini

comme le coefficient directeur de la droite représentant la variation de l’espacement

des plans atomiques en fonction de la déformation (cf. figure (3.7)).

Dans le tableau (3.3) sont répertoriés les coefficients d’expansion dus à la

déformation des quatre premiers plans atomiques de la surface (110) pour les deux

directions dans lesquelles sont effectuées les déformations. Si l’on déforme selon la

direction (11̄0) l’influence de la déformation est beaucoup moins importante (coeffi-

cient d’expansion de −0, 18% par pourcentage de déformation) que dans la direction
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(001) (coefficient d’expansion de −0, 73% par pourcentage de déformation). Ceci

fait donc un facteur 4 dans l’amplitude des déviations liées à la déformation pour la

couche atomique à la surface. Si l’on regarde le tableau (3.3), nous pouvons voir que

cette influence est répercutée surtout sur le premier plan atomique, cet effet étant

nettement atténué sur les autres plans comme le montre la figure (3.7).

Plan variation de la déviation

atomique 11̄0 001

1 (δ12) −0, 18 −0, 73

2 (δ23) 0,30 0,39

3 (δ34) −0, 10 −0, 22

4 (δ45) 0,072 0,12

Tableau 3.3: Coefficients d’expansion du à la déformation pour les plans de la surface

(110) en fonction de la direction selon laquelle la déformation est appliquée.

Cette différence peut s’expliquer uniquement en regardant la géométrie de la

surface. Lorsque l’on observe la surface (110) (figure 3.2), nous remarquons qu’elle

est composée de lignes d’atomes contiguës séparées par des ”canaux” de vide. Nous

pouvons aisément comprendre qu’il sera plus facile de faire bouger les atomes si l’on

tire selon la direction (001), car nous allons déplacer des rangées entières à la surface

et augmenter la largeur des canaux. Lorsque l’on déforme dans la direction (11̄0),

nous essayons d’allonger ou de comprimer les lignes d’atomes, or les liaisons entre

les atomes d’une même rangée sont beaucoup plus fortes que celles entre atomes

de rangées différentes car ces atomes sont beaucoup plus éloignés. De même, nous

pouvons penser que la première couche atomique subit le plus les effets de cette ani-

sotropie car c’est celle dont l’environnement atomique est le moins complet. Lorsque

nous tirons dans la direction (100), les rangées s’écartent et nous augmentons le

vide entre elles. Donc pour stabiliser la structure, les atomes de la couche inférieure
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Figure 3.7: Déviation des 4 premiers plans atomiques de la surface (110) en fonction

de la déformation. Les ronds © représentent cette déviation lorsque l’on tire dans la

direction (11̄0) et les carrés ✷ dans la direction (001).

se rapprochent afin de minimiser la distance entre voisins. C’est pourquoi, plus la

déformation sera importante, plus la deuxième couche se rapprochera de la première,

donc les deux premiers plans seront plus en tension et inversement lorsque nous com-

primons. Ceci nous amène à penser que pour cette surface (110), c’est la première

couche atomique de la surface qui est principalement influencée par la direction se-

lon laquelle elle est déformée, les autres restant quasi semblables avec néanmoins un

légère augmentation si l’on tire dans la direction (11̄0). De plus, pour cette dernière

surface, le coefficient d’expansion est du même signe que la déviation des plans. Nous

aurions pu penser que si l’on comprimait le système, la valeur de la déviation des

plans en compression aurait augmenté et celle des plans en tension aurait diminué,

or les deux diminuent. Il en va de même lorsque l’on met le système en tension.

Donc, lorsque le plan est en compression le coefficient est négatif, et lorsque le plan

est en tension il est positif. Donc dans les deux configurations lorsque l’on aug-

mente la déformation imposée, la tension ou la compression selon le cas augmente
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et inversement quand la déformation diminue.

3.1.2.2 Variation de l’espace entre les plans atomiques en fonction de la

température

Suite à l’étude de la dépendance de la déviation des plans atomiques en fonc-

tion de la déformation, nous avons entrepris la même étude mais en fonction de

la température. Cependant, dans ce cas, nous nous sommes limités aux deux sur-

faces (100) et (110). Les raisons qui ont motivé ce choix sont les suivantes. Tout

d’abord la surface (100) a été plébiscitée, du fait de sa valeur comme surface

modèle, elle est parfaitement isotrope et c’est la mieux connue des trois surfaces

[Zheng 99]. Ensuite notre préférence, s’est tournée vers la surface (110) car c’est

avec la surface (100) celle dont le plus grand nombre de plans est affecté et dont

l’amplitude des déviations est la plus importante. De plus la surface (110) a fait

l’objet de nombreuses études expérimentales et théoriques [Gobel 93, Andersen 84,

Noonan 84, Nielsen 82, Busch 98, Busch 00, Marzari 99, Zheng 99]. Néanmoins, ces

travaux donnent, pour la plupart, des valeurs calculées à des températures bien

définies, et ne regardent pas l’évolution en fonction de la température comme nous

le faisons dans la suite de ce paragraphe.

Les figures (3.8) et (3.9) représentent l’évolution de la déviation des plans ato-

miques de surface par rapport à ceux du volume en fonction de la température pour

les deux différentes surfaces en l’absence de déformation. nous constatons que cette

déviation varie linéairement en fonction de la température pour les deux surfaces. De

même, comme dans le paragraphe précédent où nous traitions de la dépendance vis-

à-vis de la déformation, l’expansion est positive pour les plans en tension et négative

lorsqu’ils sont en compression. Donc lorsqu’on augmente la température les plans

en compression sont plus comprimés et les plans en tension plus étirés. L’allure de

ces courbes est en accord avec les résultats expérimentaux de Göbel et Blanckenha-
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Figure 3.8: Variation en fonction de la température de δ12 et δ23 pour la surface

(100). Les symboles sont les valeurs numériques calculées et les droites les régressions

linéaires obtenues à partir de ces points.

Figure 3.9: Variation en fonction de la température de δ12, δ23, δ34 et δ45 pour la

surface (110). Les symboles sont les valeurs numériques calculées et les droites les

régressions linéaires obtenues à partir de ces points.
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gen [Gobel 93] qui obtiennent une dépendance linéaire en utilisant de la diffraction

d’électrons lents (LEED). Nous pouvons constater une certaine similitude entre les

deux dépendances en température et en déformation. Dans les deux cas, elles sont

linéaires, de plus elles vont dans le même sens pour un même plan. Nous pouvons

donc considérer par analogie avec la déformation que la température sur le système

implique une déformation mais de très faible amplitude. En effet, l’expansion due

à la température est très faible (environ 3, 0 × 10−4 %.K−1 en valeur absolue) par

rapport à celle due à la déformation qui est supérieure d’au moins deux puissances

de dix. Nous pouvons avancer que la déformation en fonction de la température est

uniquement due à la dilatation thermique qui elle-même varie linéairement dans les

trois directions de l’espace.

3.1.3 Variation de la densité d’énergie de surface

A partir des résultats de nos simulations et de l’équation (3.2), nous pouvons

déterminer la densité d’énergie de surface pour les surfaces (100) et (110).

surface T(K) Esurf (meV/Å2) Références

300 55 [Garruchet 05]

100 0 59 [Garruchet 05]

0 55 [Siegel 02]

300 61 [Garruchet 05]

110 0 65 [Garruchet 05]

0 65 [Siegel 02]

Tableau 3.4: Densité d’énergie de surface pour les surfaces (100) et (110) pour des

systèmes non déformés au températures de 0K et 300K.

Les valeurs des densités d’énergie de surface pour les surfaces (100) et (110)

non déformées, ont été répertoriées dans le tableau (3.4). Nous constatons que nos
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valeurs sont en accord avec celles obtenues par Siegel et al. [Siegel 02] lors de calculs

ab-initio.

3.1.3.1 Variation de la densité d’énergie de surface en fonction de la

déformation

Pour chacune des températures, 0K, 100K, 300K, 600K et 900K, nous avons

calculé l’énergie de surface pour des systèmes déformés dans la direction y (direction

(001) pour les deux surfaces). Les résultats de ces calculs sont exposés dans les figures

(3.10) et (3.11).

Figure 3.10: Variation de la densité d’énergie de surface en fonction de la déformation

pour la surface (100) à diverses températures.

Nous remarquons que pour les deux surfaces l’allure des courbes est semblable.

Néanmoins, la densité d’énergie de surface, de la surface (110), est légèrement

supérieure à celle de la surface (100). Regardons la définition de l’énergie élastique,

la loi de Hooke (équation (B.1) cf. annexe B) et l’équation (3.2) (cf. page 74),

nous pouvons nous attendre à obtenir des courbes ayant une allure parabolique
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Figure 3.11: Variation de la densité d’énergie de surface en fonction de la déformation

pour la surface (110) à diverses températures.

par rapport à la déformation avec un maximum pour une déformation nulle. Celles

que nous obtenons ont l’allure de fonctions quadratiques dont les parties linéaires

sont plus ou moins importantes selon les températures. Par contre, nous pouvons

constater que cette valeur n’est pas maximale pour une déformation nulle dans tous

les cas. Ceci est vérifié uniquement à la température de 0K. Donc à 0K, toutes

déformations du système entrâıne une diminution de l’énergie de surface. Pour les

températures supérieures, ce maximum se déplace vers les déformations négatives.

Ceci implique que pour les températures plus élevées, si le système est soumis à une

tension, l’énergie de surface diminue, et si il est en compression, celle-ci augmente

jusqu’à une valeur maximale, puis diminue à nouveau. La position de ce maximum

de densité d’énergie dépend explicitement de la température de l’échantillon. Pour

les températures supérieures où égales à 600K, il ne nous a pas été possible de

déterminer ce maximum car il se situe hors du champ de déformations que nous

avons exploré dans notre étude.
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3.1.3.2 Variation de la densité d’énergie de surface en fonction de la

température

Dans ce paragraphe, nous étudions comment évolue la densité d’énergie de sur-

face en fonction de la température pour un système non déformé. La figure (3.12)

Figure 3.12: Variation en fonction de la température de la densité d’énergie de surface

pour les surfaces (100) et (110) sans qu’aucune déformation ne soit appliquée.

montre la variation de la densité d’énergie de surface en fonction de la température

pour un cristal d’aluminium ne subissant aucune déformation. Les symboles cor-

respondent aux valeurs numériques calculées et les courbes sont le résultat d’une

régression quadratique à partir de ces valeurs. Nous pouvons donc supposer que

l’énergie de surface présente une dépendance d’ordre deux à la température. Nous

constatons que les deux surfaces suivent pratiquement la même évolution donc

l’orientation de la surface interviendrait juste sur la valeur référence de l’énergie

(température de 0K), et pas sur l’évolution de cette valeur en fonction de la

température. De plus, pour un système non-déformé, la densité d’énergie de surface

diminue avec la température, comme nous l’avions remarqué dans le paragraphe
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précédent. Les figures (3.10), (3.11) et (3.12 ) permettent de constater que la va-

riation de la densité d’énergie de surface en fonction de la température ou de la

déformation donne des courbes ayant les mêmes allures. Tout ceci nous amène à

penser que l’effet de la température sur le système se limiterait à une déformation

thermique se superposant à une éventuelle déformation mécanique.

3.1.4 Variation des constantes élastiques en fonction de la

température

L’équation empirique permettant de calculer la densité d’énergie de surface, qui

sera établie dans le paragraphe (3.2), nécessite la détermination des valeurs des

constantes élastiques caractérisant nos systèmes.

Pour obtenir ces constantes élastiques, nous avons besoin de l’énergie par unité

de volume en termes de déformation et de contrainte associée, autrement dit, la

densité d’énergie élastique W . Une fois déterminée, le calcul des constantes élastiques

devient possible en utilisant la démarche suivante [Kaxiras 03]. L’énergie du système

est supposée nulle avant l’application de la contrainte. La variation d’énergie est donc

donnée par :

dE

dt
=
∫

V
Fi

∂ui

∂t
dV +

∫

S
σijnj

∂ui

∂t
dS (3.6)

avec Fi la ie composante de la force sur l’élément de volume, et ~n la normale à la

surface. Le produit σijnj correspond à la composante i de la force appliquée sur la

surface. Le premier terme de l’équation (3.6) est dû à la distorsion du volume et le

second à celle de la surface. Si l’on transforme l’équation (3.6) afin de n’avoir qu’une

intégrale de volume on obtient :

dE

dt
=
∫

V

[

Fi
∂ui

∂t
+

∂

∂xj

(

σij
∂ui

∂t

)]

dV (3.7)

La seconde loi de Newton ~F = md2~r/dt2 appliquée à l’élément de volume prend la
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forme :

ρ
∂2ui

∂t2
= Fi +

∂σij

∂uj

(3.8)

avec ρ la densité du matériau. En utilisant la définition des tenseurs de déformation

εij = 1

2
(ui,j + uj,i) et de rotation ωij = 1

2
(ui,j − uj,i), on a :

∂

∂t

(

∂ui

∂xj

)

=
∂

∂t
(εij + ωij) (3.9)

En utilisant les deux dernières équations, dans l’expression (3.7) et en appliquant

σijωij = 0 du fait des propriétés de symétrie et d’antisymétrie du tenseur de rotation,

on obtient :

dE

dt
=

∂

∂t
(K + U) =

∫

V

[

ρ
∂2ui

∂t2
∂ui

∂t

]

dV +
∫

V

[

σij
∂εij

∂t

]

dV (3.10)

Dans cette expression, la première intégrale de volume représente l’énergie cinétique

K, et la deuxième l’énergie potentielle U . Selon les conditions initiales, nous pouvons

assimiler U , à l’énergie interne si le chargement est adiabatique, c’est-à-dire sans

échange de chaleur, ou à l’énergie libre de Helmholtz si le chargement est isotherme.

A partir de la deuxième intégrale de l’équation (3.10), nous obtenons pour la densité

d’énergie élastique, définie comme étant l’énergie potentielle par unité de volume :

U =
∫

V
WdV ⇒

∫

V

(

∂W

∂t

)

dV =
∫

V

(

σij
∂εij

∂t

)

dV (3.11)

Ce qui permet d’obtenir une définition de la contrainte σij en fonction de la densité

d’énergie élastique et de la déformation.

σij =
∂W

∂εij

(3.12)

Utilisons le développement en série de Taylor sur la densité d’énergie élastique en

fonction des petites déformations.

W = W0 +
1

2

[

∂2W

∂εijεkl

]

0

εijεkl (3.13)



98

Ici le terme du premier ordre est omis car nous supposons que les changements

partent d’un état d’équilibre. Si nous dérivons l’équation (3.13) en fonction de la

déformation εmn, nous obtenons l’équation suivante pour la contrainte :

σmn =
∂W

∂εmn

=
1

2

[

∂2W

∂εijεkl

]

0

(δimδjnεkl + δkmδlnεij)

=
1

2

[

∂2W

∂εijεkl

]

0

εkl +
1

2

[

∂2W

∂εijεkl

]

0

εij =

[

∂2W

∂εijεkl

]

0

εij (3.14)

qui lorsqu’on la compare à la loi de Hooke (cf. Annexe B) permet d’obtenir une

équation déterminant les constantes élastiques.

Cijkl =

[

∂2W

∂εijεkl

]

0

(3.15)

Cette équation nous permet donc de calculer le tenseur des constantes élastiques de

volume Cijkl, en calculant la dérivée seconde (variation du deuxième ordre) de la den-

sité d’énergie élastique par rapport aux déformations. Pour calculer les constantes

élastiques de surfaces Sαβγδ et ταβ (cf. Annexe B), une démarche analogue peut être

entreprise. Nous obtiendrons alors une formule du même type que celle obtenue pour

les constantes élastiques de volume mis à part que l’on dérivera la densité d’énergie

de surface Wsurf à la place de la densité d’énergie élastique W .

Sαβγδ =

[

∂2Wsurf

∂εαβεγδ

]

0

(3.16)

ταβ =

[

∂Wsurf

∂εαβ

]

0

(3.17)

A partir de ces trois équations (3.15), (3.16) et (3.17), nous sommes à même de

pouvoir déterminer les valeurs des constantes élastiques de volume et de surface

pour les surfaces (100) et (110). Les résultats obtenus sont répertoriés dans les

paragraphes suivants.
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3.1.4.1 Constantes élastiques de volume

Nous avons donc déterminé les constantes élastiques de volume de nos cristaux

d’aluminium à 0, 100, 300, 600, et 900K. Dans l’aluminium, comme dans tous les

cristaux CFC, seules trois composantes de la matrice Cij sont non nulles (cf. Annexe

B), à savoir C11, C12 et C44. Ceci permet de limiter considérablement le nombre de

calculs. De plus, dans notre étude, nous avons uniquement travaillé en tension et en

compression, donc nous avons exclu le cisaillement et donc le calcul de la composante

C44. Notre étude sur la dépendance des constantes élastiques de volume vis-à-vis de

la température s’est donc limitée aux deux composantes C11 et C12. D’autre part,

ces constantes de volume sont indépendantes de l’orientation de notre système, vu

que nous considérons notre système comme isotrope, elles sont propres au matériau.

Donc elles sont semblables pour les deux surfaces (100) et (110), nous ne ferons pas

de distinctions entre elles, ce qui ne sera pas le cas pour les constantes élastiques de

surface.

Références C11(eV/A3) C12(eV/A3)

[Garruchet 05] 0,737 0,390

[Ercolessi 94] 0,746 0,394

[Cox 97] 0,721 0,398

[Miller 00] 0,7371 0,3888

[Kamm 64] 0,723 0,3916

[Vallin 64] 0,726 0,404

Tableau 3.5: Constantes élastiques de volume obtenues par différentes méthodes à 0K.

Dans le tableau (3.5) sont placées les valeurs de constantes élastiques de vo-

lume que nous avons calculé à 0K ainsi que celles obtenues par d’autres groupes.

Nous voyons que nos résultats sont en bon accord avec ceux de Ercolessi et al.
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[Ercolessi 94]2 , avec les calculs à partir de potentiel empirique de Cox et Miller

[Cox 97, Miller 00] et avec les données expérimentales de Kamm extrapolées à 0K

[Kamm 64] et de Vallin à 4K [Vallin 64].

Figure 3.13: Variation en fonction de la température des constantes élastiques de

volume pour l’aluminium. Les ronds représentent les valeurs numériques calculées de

C11 et les carrés celles de C12. Les droites sont les régressions linéaires obtenues à

partir de ces points.

La figure (3.13) montre l’évolution de la valeur des deux constantes élastiques C11 et

C12 en fonction de la température. Nous constatons une décroissance linéaire avec la

température pour les deux constantes élastiques. Ceci est en accord avec les travaux

de Çağin et al. [Cagin 99] sur les cristaux CFC, qui retrouve aussi cette linéarité

entre la valeur des constantes et la température. Nous remarquons, que cette valeur

diminue en fonction de la température, ceci est physiquement plausible car plus la

température augmente, plus le matériau se dilate. Dans ces conditions, les liaisons

entre atomes se fragilisent d’avantage et l’agitation thermique augmente. Il est alors

beaucoup plus facile de déformer le métal, donc à déformation égale, la contrainte à

2Ce point corrobore la validité du code qui utilise le même potentiel.
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l’intérieur du matériau sera moins importante lorsque la température est plus élevée.

D’autre part, introduisons les valeurs des constantes élastiques dans la loi de Hooke,

nous constatons que pour une déformation fixée la contrainte sera moins importante

pour les hautes températures que pour les plus basses.

3.1.4.2 Constantes élastiques de surface

Comme pour les constantes élastiques de volume, nous avons déterminé les

constantes élastiques de surface τ 0
α et Sαβ. La contrainte à la surface τα est définie

par l’équation :

τα = τ 0
α + Sαβεβ (α, β = 1, 2, 3) (3.18)

où τ 0
α est la contrainte résiduelle de surface lorsque le système n’est soumis à aucune

déformation, c’est-à-dire la contrainte qui se crée à cause de la formation de la

surface, et Sαβ le tenseur des constantes élastiques de surface (voir Annexe B). De

façon analogue aux constantes de volume, nous ne calculerons que les composantes

S11 et S12 du tenseur des constantes élastiques de surface.

La figure (3.14) représente la variation en fonction de la température de S11 pour les

surfaces (100) et (110). Nous remarquons que comme pour les constantes de volume,

cette dépendance est linéaire. Pour les deux surfaces, la valeur de S11 augmente avec

la température, mais l’amplitude de cette augmentation est très différente. L’aug-

mentation de la valeur de S11 de la surface (110) vis-à-vis de la température est

vingt-trois fois plus importante que celle de la surface (100) qui est quasiment mo-

notone. Cette différence est probablement due au fait que l’amplitude des déviations

et le nombre de plans affectés par la présence de la surface pour la surface (110) est

beaucoup plus importante que ceux de la surface (100). Ceci peut expliquer aussi la

valeur initiale à 0K plus importante pour la surface (110), −5, 947eV/Å2 que pour

la surface (100), −0, 419eV/Å2. En effet, les constantes élastiques de surface sont

calculées à partir des variations de l’énergie de surface par rapport à la déformation
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Figure 3.14: Variation en fonction de la température de la constante élastique de

surface S11 pour les surfaces (100) et (110) de l’aluminium. Les symboles représentent

les valeurs numériques calculées et les droites, les régressions linéaires obtenues à

partir de ces points.

(cf. équation (3.16)).

Or, si pour une surface, le nombre de plans atomiques influencés par cette surface

et/ou la variation de la distance entre ces plans, est plus importante que pour une

autre surface, son énergie de surface aura forcément une variation plus importante

et ses constantes élastiques de surface le seront aussi, ce qui est le cas ici avec les

surfaces (110) et (100).

La figure (3.15) montre l’évolution linéaire des valeurs de S12 en fonction de

la température, comme pour le cas de S11. Mais les valeurs varient de façon

différentes pour les deux surfaces. Pour la surface (100), la valeur de la constante aug-

mente avec la température, tandis que pour la surface (110), elle diminue. Comme

précédemment, nous constatons, que l’amplitude de cette variation est beaucoup

plus importante en valeur absolue pour la surface (110), que pour la surface (100).

Cette différence peut s’expliquer de la même façon que pour la constance S11.
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Figure 3.15: Variation en fonction de la température de la constante élastique de

surface S12 pour les surfaces (100) et (110) de l’aluminium. Les symboles représentent

les valeurs numériques calculées et les droites, les régressions linéaires obtenues à

partir de ces points.

La figure (3.16) indique la dépendance des contraintes résiduelles de la surface

vis-à-vis de la température. Cette dépendance est aussi linéaire. Nous constatons

que pour la surface (100), les contraintes dans la direction x et la direction y sont

identiques. Ceci est tout à fait normal, étant donné que la surface (100) est cubique,

les deux directions x (010) et y (001) sont équivalentes donc la contrainte doit être

semblable dans les deux directions. La valeur de la déviation des plans atomiques

proches de la surface augmentant avec la température, ceci entrâıne donc une aug-

mentation de la variation de la densité d’énergie de surface, et par conséquence, de

la contrainte due à la création de cette surface.

Pour la surface (110), les deux contraintes résiduelles sont différentes. Ceci est

dû à l’anisotropie de la surface, les deux directions de celle-ci ne sont pas semblables

(11̄0) en x et (001) en y. Nous remarquons qu’elles varient linéairement, mais avec

des pentes légèrement différentes. La contrainte résiduelle dans la direction (001)
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Figure 3.16: Variation en fonction de la température des contraintes résiduelles de

surface lorsque le système est non déformé, τ0x et τ0y, pour les surfaces (100) et (110)

de l’aluminium. Les symboles représentent les valeurs numériques calculées et les

droites les régressions linéaires obtenues à partir de ces points.

augmente plus fortement avec la température que celle dans la direction (11̄0). Nous

retrouvons un comportement analogue à celui de la déviation des plans en fonction

de la déformation, l’amplitude de la distance entre les plans atomiques était plus

importante lorsqu’ils étaient soumis à une déformation dans la direction (001) que

dans (11̄0). Nous pouvons considérer que le changement de température implique une

légère déformation du système due à la dilatation thermique dans toutes les direc-

tions de l’espace. Donc ceci peut expliquer cette différence, car si la distance entre les

plans augmente plus dans la direction (001) que dans la (11̄0) pour une déformation

donnée, alors les contraintes résiduelles auront le même type d’évolution.
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3.2 Obtention d’une équation empirique pour

déterminer la densité d’énergie de surface

Dans les paragraphes précédents nous avons déterminé par des simulations de

dynamique moléculaire, les densités d’énergie de surface, pour les surfaces (100) et

(110) de monocristaux d’aluminium, à diverses températures et déformations. Les

résultats obtenus par dynamique moléculaire nous ont conduit au développement

d’un modèle empirique permettant d’obtenir ces densités d’énergie de surfaces. C’est

ce modèle et la comparaison des résultats obtenus avec ce dernier et avec nos simu-

lations, qui seront exposés dans cette section.

3.2.1 Formulation du modèle

Pour calculer la densité d’énergie de surface du solide nous allons utiliser la

définition donnée par Gibbs [Gibbs 61] (équation 3.2). Nous devons tout d’abord

calculer l’énergie de notre système sans surface et ensuite celle de notre système

avec surface. Pour cela nous allons utiliser la théorie classique de l’élasticité.

Pour un système sans surface (élément de volume d’un système considéré comme

infini) l’énergie totale Etot
bulk peut s’écrire comme la somme de l’énergie potentielle

E0
bulk du système non déformé et de l’énergie élastique émise par le solide lorsqu’il

est soumis à une déformation élastique, ce qui s’écrit :

Etot
bulk = E0

bulk + Vbulk

∫

σidεi (3.19)

où Vbulk est le volume du système sans surface. En utilisant l’équation (B.3 dans

annexe B) et les simplifications apportées au tenseur de constantes élastiques nous

pouvons réécrire l’équation précédente de la manière suivante :

Etot
bulk = E0

bulk +
Vbulk

2
εiCijεj (3.20)
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soit

Etot
bulk = E0

bulk +
Vbulk

2

(

C11(ε
2
1 + ε2

2 + ε2
3) + 2C12(ε1ε2 + ε2ε3 + ε1ε3)

)

(3.21)

Exprimons maintenant l’énergie totale de notre système avec surfaces, c’est-à-dire

un système ayant le même volume que l’élément de volume précédemment utilisé,

mais délimité par des surfaces sur deux de ses côtés. Dans ce cas, l’énergie totale

Etot
slab est la somme de trois contributions, l’énergie potentielle E0

slab du système non

déformé, l’énergie élastique stockée dans le volume et à la surface quand le système

est déformé.

Etot
slab = E0

slab + Vslab

∫

σidεi + Aslab

∫

(

τ 0
α + Sαβεβ

)

dεα (3.22)

où Vslab est le volume du système avec surface et Aslab est l’aire totale de la sur-

face du système (Aslab = 2A car dans nos simulations le système possède deux

surfaces équivalentes d’aire A). Procédons comme pour le volume et développons les

intégrales, dans ce cas nous avons :

Etot
slab = E0

slab +
Vslab

2

(

C11

(

ε2
1 + ε2

2 + ε2
3

)

+ 2C12 (ε1ε2 + ε2ε3 + ε1ε3)
)

+Aslab

(

τ 0
1 ε1 + τ 0

2 ε2 +
S11

2

(

ε2
1 + ε2

2

)

+ S12ε2ε2

)

(3.23)

Si nous supposons que les surfaces sont parfaitement relaxées (les atomes sont dans

des positions d’équilibres pour la configuration souhaitée), nous pouvons considérer

que la contrainte est nulle dans la direction normale à la surface. Ce qui se traduit

par :

σ3 = C11ε3 + C12 (ε1 + ε2) = 0 (3.24)

Cette équation nous permet de déduire la valeur du déplacement dans la direction z

en fonction de la déformation dans les direction x et y, et des constantes élastiques.

A partir de (3.24), nous pouvons écrire :

ε3 = −
C12

C11

(ε1 + ε2) (3.25)
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En insérant la valeur de ε3 donnée par l’équation (3.25) dans l’équation (3.23), nous

obtenons :

Etot
slab = E0

slab +
Vslab

2

((

C11 −
C2

12

C11

)

(

ε2
1 + ε2

2

)

+ 2

(

C12 −
C2

12

C11

)

ε1ε2

)

+Aslab

(

τ 0
1 ε1 + τ 0

2 ε2 +
S11

2

(

ε2
1 + ε2

2

)

+ S12ε1ε2

)

(3.26)

A ce niveau nous avons obtenu une définition des énergies de nos deux systèmes

en fonction de la déformation ε. Cette déformation est la déformation totale de

notre système. A une température de 0K, elle comprend uniquement la déformation

mécanique, εm, imposée au système, mais a une température finie, elle est la somme

de la déformation mécanique et de la déformation, εth, due à la dilatation thermique.

ε = εm + εth (3.27)

En effet, quand nous thermalisons notre système à une température finie, le cristal

subit une déformation isotrope liée à la dilatation thermique, dont l’amplitude est

proportionnelle au coefficient de dilatation thermique α et à la température T . Dans

nos simulations, la valeur du coefficient de dilatation thermique calculé est α =

16, 1× 10−6K−1. Sa valeur expérimentale étant de 23× 10−6K−1, notre valeur reste

un peu faible. Cette différence est due au potentiel que nous utilisons. La déformation

thermique subie par le système à pour expression :

εth = αT. (3.28)

Il faut constater que cette déformation intervient dans les trois directions de l’espace

contrairement à la déformation mécanique qui est appliquée uniquement dans la (ou

les) direction souhaitée.

Pour compléter nos équations donnant les énergies des systèmes avec et sans

surfaces (équation (3.21) et (3.26) ), nous devons remplacer à l’intérieur de celles-ci,

la déformation totale par ses deux composantes, et les développer. La déformation
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thermique est isotrope, nous ne ferons donc pas de distinction dans nos équations

entre la dilatation dans la direction x, y, ou z. Reprenons tout d’abord l’équation

(3.21) qui détermine l’énergie du volume sans surfaces, elle peut s’écrire, avec les

modifications ci-dessus, de la manière suivante :

Etot
bulk = E0

bulk +
Vbulk

2

(

C11

(

(εm
1 + εth)2 + (εm

2 + εth)2 + (εm
3 + εth)2

)

+2C12

(

(εm
1 + εth)(εm

2 + εth) + (εm
2 + εth)(εm

3 + εth) (3.29)

+(εm
1 + εth)(εm

3 + εth)
))

Si l’on développe l’équation ci-dessus et que l’on réarrange les différents termes en

une contribution thermique et une mécanique on obtient :

Etot
bulk = E0

bulk + Vbulk

{

3

2
(C11 + 2 C12)ε

th2

+ (C11 + 2 C12) (εm
1 + εm

2 + εm
3 ) εth (3.30)

+
C11

2

(

εm
1

2 + εm
2

2 + εm
3

2
)

+ C12 (εm
1 εm

2 + εm
1 εm

3 + εm
2 εm

3 )

}

Nous constatons que l’énergie d’un système sans surfaces est composé de trois termes,

un terme lié uniquement à la température, un qui ne dépend que de la déformation

imposée au système, nous retrouvons l’équation (3.21), et un terme anharmonique

qui dépend à la fois de la température et de la déformation. Procédons maintenant de

la même façon, pour calculer l’énergie du système avec surfaces. Pour cela insérons

l’équation (3.27) dans l’équation (3.26), ce qui donne :

Etot
slab = E0

slab +
Vslab

2

((

C11 −
C2

12

C11

)

(

(εm
1 + εth)2 + (εm

2 + εth)2
)

+2

(

C12 −
C2

12

C11

)

(εm
1 + εth)(εm

2 + εth)

)

+Aslab

(

τ 0
1 (εm

1 + εth) + τ 0
2 (εm

2 + εth) (3.31)

+
S11

2

(

(εm
1 + εth)2 + (εm

2 + εth)2
)

+ S12(ε
m
1 + εth)(εm

2 + εth)
)

Regroupons les termes selon qu’ils proviennent d’une contribution due à la

déformation thermique ou à la déformation mécanique, comme nous l’avons fait
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pour le volume.

Etot
slab = E0

slab + Vslab

(

C11 + C12 − 2
C2

12

C11

)

εth2

+Aslab

((

τ 0
1 + τ 0

2

)

εth + (S11 + S12) εth2
)

(3.32)

+

(

Vslab

(

C11 + C12 − 2
C2

12

C11

)

+ Aslab (S11 + S12)

)

(εm
1 + εm

2 ) εth

+
Vslab

2

((

C11 −
C2

12

C11

)

(

εm
1

2 + εm
2

2
)

+ 2

(

C12 −
C2

12

C11

)

εm
1 εm

2

)

+Aslab

(

τ 0
1 εm

1 + τ 0
2 εm

2 +
S11

2

(

εm
1

2 + εm
2

2
)

+ S12ε
m
1 εm

2

)

Nous remarquons que comme précédemment l’énergie du système peut être

décomposée en trois termes. Pour obtenir l’équation permettant de calculer la den-

sité d’énergie de surface, il nous suffit de prendre la différence des équations (3.32)

et (3.33) et de diviser le résultat par la surface.

Esurf =
E0

slab − E0
bulk

Aslab

+

(

Vslab

Aslab

(

C11 + C12 − 2
C2

12

C11

)

−
3Vbulk

2Aslab

(C11 + 2 C12)

+S11 + S12

)

εth2
+
(

τ 0
1 + τ 0

2

)

εth

+

(

Vslab

Aslab

(

C11 + C12 − 2
C2

12

C11

)

−
Vbulk

Aslab

(C11 + 2C12) (3.33)

+S11 + S12

)

(εm
1 + εm

2 ) εth

+

(

Vslab

2Aslab

(

C11 −
C2

12

C11

)

−
Vbulk

2Aslab

C11 +
S11

2

)

(

εm
1

2 + εm
2

2
)

+

(

Vslab

Aslab

(

C12 −
C2

12

C11

)

−
Vbulk

Aslab

C12 + S12

)

εm
1 εm

2 + τ 0
1 εm

1 + τ 0
2 εm

2

Ce calcul conduit à une expression de la densité d’énergie de surface en fonction de

la température et de la déformation. Nous constatons que la prise en compte de la

dilatation thermique entrâıne l’apparition de termes dépendant uniquement de la

température ou de la déformation mécanique imposée, mais aussi d’un terme couplé
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liant la déformation thermique et la déformation mécanique. Cette équation, permet

donc d’obtenir la densité d’énergie de surface pour des systèmes à une température

donnée en fonction de la déformation, ou pour une déformation imposée en fonction

de la température. Faute de données expérimentales ou théoriques disponibles dans

la littérature pour valider ce modèle, nous avons comparé les résultats obtenus avec

l’équation (3.33) à ceux de nos simulations numériques.

3.2.2 Comparaison du modèle avec les simulations

Dans le paragraphe (3.1.3), nous avons déterminé les densités d’énergie de sur-

face pour les surfaces (100) et (110) de l’aluminium pour différentes déformations

appliquées dans la direction y allant de −2% à 2% et sous différentes températures.

Tout d’abord nous avons testé si notre équation reflète bien le comportement de

l’énergie de surface en fonction uniquement de la température (εm = 0). Pour cela,

nous avons représenté, dans la figure (3.17), les valeurs de la densité d’énergie de

surface d’un système non déformé pour une plage de température allant de 0K à

900K. Nous avons ensuite comparé ces valeurs à celles obtenues par l’équation (3.33)

qui s’écrit dans ce cas de la manière suivante :

Esurf =
E0

slab − E0
bulk

Aslab

+
(

τ 0
1 + τ 0

2

)

εth (3.34)

+

(

Vslab

Aslab

(

C11 + C12 − 2
C2

12

C11

)

−
3Vbulk

2Aslab

(C11 + 2 C12) + S11 + S12

)

εth2

Sur la figure (3.17) nous avons tracé les valeurs numériques des densités de

surface, ainsi que celles calculées à partir de l’équation (3.34). Nous constatons

que l’équation (3.34) permet de prédire, assez bien, les valeurs numériques avec

une légère déviation pour les valeurs à haute température. Cette lègère déviation à

haute température, peut être associée au fait que l’on se trouve proche du point de
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Figure 3.17: Densité d’énergie de surface des surfaces (100) et (110) en fonction de

la température pour un système non déformé. Les symboles représentent les valeurs

numériques et les traits pleins celles calculées à partir de l’équation (3.34).

fusion de l’aluminium (933,47 K). A cette température, les propriétés du système

sont modifiées et le modèle élastique ne doit plus être valable. Il serait sûrement

judicieux d’inclure la viscosité aux équations de la mécanique, car on se rapproche

de l’état liquide du métal. Néanmoins, nous pouvons conclure que notre équation

(3.34) permet de représenter la densité d’énergie de surface d’un solide pour des

températures limites égales à 2/3 du point de fusion. Lorsque l’on se rapproche

du point fusion, les propriétés mécaniques du système changent et les limites de

l’équation (3.34) sont atteintes.

Nous allons tester la validité de notre équation pour des déformations

allant de −2% à 2% à diverses températures. Dans nos simulations, nous

appliquons une déformation seulement selon la direction y. Donc, dans les

autres directions la déformation est nulle, ce qui se traduit dans notre
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cas par ε1 = 0. L’équation (3.33) peut alors se réécrire dans ce cas :

Esurf =
E0

slab − E0
bulk

Aslab

+

(

Vslab

Aslab

(

C11 + C12 − 2
C2

12

C11

)

−
3Vbulk

2Aslab

(C11 + 2 C12) + S11 + S12

)

εth2

+
(

τ 0
1 + τ 0

2

)

εth + τ 0
2 εm

2 (3.35)

+

(

Vslab

Aslab

(

C11 + C12 − 2
C2

12

C11

)

−
Vbulk

Aslab

(C11 + 2C12) + S11 + S12

)

εm
2 εth

+

(

Vslab

2Aslab

(

C11 −
C2

12

C11

)

−
Vbulk

2Aslab

C11 +
S11

2

)

εm
2

2

Figure 3.18: Densité d’énergie de surface de la surface (100) en fonction de la

déformation pour différentes températures. Les symboles représentent les valeurs

numériques et les traits pleins celles calculées à partir de l’équation (3.35).

Sur les figures (3.18) et (3.19) sont représentées les valeurs numériques de densité

d’énergie de surface calculées à partir de nos simulations et celles obtenues à par-

tir de l’équation (3.35). Nous remarquons un assez bon accord entre les valeurs

numériques de densité de surfaces et les valeurs calculées à partir de l’équation
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Figure 3.19: Densité d’énergie de surface de la surface (110) en fonction de la

déformation pour différentes températures. Les symboles représentent les valeurs

numériques et les traits pleins celles calculées à partir de l’équation (3.35).

(3.35), pour les deux surfaces du cristal (100) et (110). Tout du moins, pour les

températures éloignées du point de fusion (températures inférieures ou égales à 600

K) pour lesquelles la courbe calculée se superpose bien avec les données. Pour les

températures supérieures, les valeurs et la courbe divergent de plus en plus en allant

vers les déformations positives. Nous retrouvons comme sur la figure (3.17) cette

divergence pour les températures se rapprochant du point de fusion.
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3.3 Discussion

Le départ de ce travail était l’étude du comportement thermo-mécanique de sur-

faces d’aluminium pour caractériser la dépendance de la densité d’énergie de surface

d’un solide en fonction de la déformation qu’il subit. Cette approche doit permettre

une meilleure compréhension du second terme de l’équation (3.1) du modèle thermo-

dynamique de A. Sanfeld et al, appliqué à des nanocristaux isotropes [Salazar 04].

Tout d’abord, les simulations numériques ont permis d’obtenir l’allure générale

de la densité d’énergie élastique en fonction de la déformation imposée à différentes

températures. Nous avons constaté que la densité d’énergie de surface n’a pas une

dépendance purement quadratique en fonction de la déformation à une température

finie, mais qu’elle possède un terme anharmonique dépendant à la fois de la

température et de la déformation.

Pour caractériser ces différents termes et obtenir une expression analytique

complète de l’équation (3.1) (cf. page 73), nous avons développé une équation em-

pirique permettant de déterminer la densité d’énergie de surface en fonction de la

déformation et de la température, à partir des propriétés physiques fondamentales

du système (cf. constantes élastiques, coefficient de dilatation thermique, etc.). Nous

avons comparé les valeurs calculées par cette équation, à celles obtenues avec nos

simulations de dynamique moléculaire.

Pour les basses températures et la plage de déformation choisie ( ≤ à ± 2%), notre

équation reproduit bien les valeurs numériques obtenues. Par contre pour les hautes

températures, le modèle et les résultats de nos simulations divergent légèrement.

Ceci nous amène à penser, que la plage de température explorée est trop large, et

sort de la limite de validité de notre équation. Aux températures proches du point

de fusion, le solide n’a plus un comportement purement élastique mais visco-élasto-

plastique. Or, notre équation a été construite sur l’hypothèse d’un milieu élastique,

elle n’est donc plus réaliste à ces températures. Pour la corriger, il faudrait prendre
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en compte la viscosité et la plasticité du milieu. Et à partir de cela, développer à

nouveau, les équations de la mécanique du solide.

Néanmoins, nous pouvons considérer que notre équation (3.35) permet de

déterminer la densité d’énergie de surface d’un système soumis à des déformations

allant de −2% à 2% et des températures inférieures ou égale à 600K (environ 2/3

du point de fusion). Au-delà de ces limites, l’approximation élastique sur laquelle

est basé notre développement, n’est plus valable.

En remplaçant l’équation (3.35) dans l’équation (3.1)(cf. page 73), nous obte-

nons une forme analytique de la contrainte de surface valable pour une déformation

uniaxiale :

S(T ) ∼= SS
0 (T ) (3.36)

+

(

Vslab

Aslab

(

C11 + C12 − 2
C2

12

C11

)

−
Vbulk

Aslab

(C11 + 2C12) + S11 + S12

)

εth

+

(

Vslab

Aslab

(

C11 −
C2

12

C11

)

−
Vbulk

Aslab

C11 + S11

)

εm
2

Dans ce cas, la contrainte de surface est composée de trois contributions ; la

contrainte à la surface lorsque celle-ci ne subit aucune déformation SS
0 (T ) = τ 0(T ),

un terme dépendant uniquement de la température qui représente la partie anharmo-

nique de la densité d’énergie de surface et un terme proportionnel à la déformation

appliquée.

Plus généralement, cette étude a montré que des grandeurs obtenues par de très

nombreux calculs microscopiques peuvent avantageusement (coup de calcul moindre

et rapidité) être déterminées par un modèle macroscopique adéquat. Même si cette

application à la détermination de l’énergie de surface est cohérente à la fois à l’échelle

macroscopique et microscopique, les modèles macroscopiques ne peuvent en aucun

cas décrire certains mécanismes qui se produisent au niveau de l’atome (e.g. la
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déviation des plans atomiques de la surface). Pour ce genre de phénomènes, qui font

entrer en jeu les configurations des atomes, nous avons obligatoirement besoin de

formalismes microscopiques.

Figure 3.20: a) Vue de dessus de la surface (100) d’aluminium avec un réarrangement

triangulaire local des atomes d’aluminium (gris) autour des atomes d’oxygène (noir).

b) Vue semblable à la précédente mais pour une surface (110) d’aluminium d’après

[Hasnaoui 05a].

Nous connaissons, dorénavant, le comportement thermo-méquanique des surfaces

d’aluminium seules. La suite de ce travail, doit être l’étude de ces surfaces sous

l’effet de l’oxygène pour pouvoir l’inclure dans une formulation plus complète de

l’oxydation. Ceci a été entrepris récemment, par Hasnaoui et al. [Hasnaoui 05a]

dans des simulations de dynamique moléculaire à charge variable. D’après leurs

travaux, les atomes d’aluminium situés à la surface se réorganiseraient selon un

réseau triangulaire autour des atomes d’oxygène à la surface et ce indépendamment

de l’orientation cristallographique de la surface comme le montre la figure (3.20).



Conclusion et perspectives

Le but de ce travail était de modéliser l’oxydation des métaux en tenant compte

d’un maximum de paramètres associés au processus. Nous avons essayé de regrouper

les différents phénomènes qui interviennent à la fois à une échelle macroscopique ou

à une échelle microscopique. La difficulté principale étant de savoir comment les

assembler dans une approche unifiée.

En général, la modélisation de systèmes complexes (c’est-à-dire composés de

nombreux mécanismes) dans leur globalité, est réalisée à partir de modèles pure-

ment macroscopiques. Ces modèles tentent de représenter au mieux les effets de ces

phénomènes à l’échelle macroscopique et sont gérés par de nombreux paramètres

plus ou moins empiriques. Ils ne permettent pas d’appréhender certains mécanismes

locaux, et plus particulièrement ceux qui se produisent à l’échelle microscopique. De

plus, toutes les données nécessaires à ces approches ne sont pas toujours accessibles

expérimentalement. Il se révèle nécessaire de développer de nouvelles techniques.

A l’opposé des méthodes macroscopiques, nous avons les modèles microscopiques

qui permettent de comprendre les mécanismes locaux. Mais qui sont difficiles à as-

socier pour traiter l’évolution d’un même processus. Les techniques mises en œuvre

par ces derniers modèles, permettent d’aller vers une compréhension plus fine de

certains phénomènes, et de déterminer des grandeurs qui peuvent alors êtres ”in-

jectées” dans un modèle macroscopique (tel que l’énergie de surface ou les constantes

élastiques). Mais elles permettent aussi de mieux comprendre, les mécanismes qui
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sont à l’origine des variations de ces grandeurs (comme la variation de la distance

entre les plans d’atomes proches de la surface dans notre étude).

Pour essayer de relier ces deux approches complémentaires, de nombreuses études

ont été tentées. Elles ont abouti à des résultats pertinents mais avec des restric-

tions importantes. Elles peuvent, pour le moment, traiter uniquement des systèmes

athermiques. Ce dernier point peut se révéler contraignant selon le problème et les

propriétés que l’on souhaite étudier. Néanmoins, ces techniques ont montré leur effi-

cacité dans l’étude de la fracture et la nano-indentation, car se sont des phénomènes

localisés en un point déterminé du système.

Dans le cas de l’oxydation d’un métal, qui nous préoccupe, il parâıt évident

que les restrictions de ces méthodes sont incompatibles avec le problème traité. En

effet, l’hypothèse de l’athermicité est déjà irréaliste, car nous souhaitons modéliser

des phénomènes de corrosion sèche à haute température et la réaction chimique

d’oxydation est elle-même exothermique. De plus, même si l’on peut considérer en

première hypothèse, que la réaction chimique d’oxydation est uniquement localisée

à l’interface réactive, il est difficilement concevable d’envisager la diffusion comme

un phénomène localisé. En effet, la diffusion de l’oxygène ou des cations métalliques

s’opère dans l’ensemble du système, ce qui de fait est parfaitement incompatible

avec les méthodes développées à ce jour.

Pourtant dans ce genre de problème, les phénomènes qui ont lieu localement

(comme la réaction chimique, les contraintes mécaniques) ont des répercutions

importantes sur l’ensemble du processus. Nous avons pu le constater dans notre

modélisation thermodynamique de l’oxydation du zirconium. Plus le nombre de va-

riables internes prises en compte est important, plus le modèle est difficile à mettre

en œuvre, mais plus il se rapproche de la réalité. C’est ainsi que lorsque l’on ajoute

l’effet des contraintes mécaniques dans notre modèle, ceci nous permet de mieux

décrire les cinétiques d’oxydation et ainsi d’obtenir divers régimes cinétiques en uti-
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lisant un seul jeu d’équations, ce qui n’était pas envisageable jusqu’alors.

Il est clair que la prise en compte de phénomènes locaux par le biais de coefficients

constitutifs de modèles globaux est insuffisante pour décrire convenablement leurs

effets. C’est pourquoi, je considère qu’il est nécessaire, pour aller de l’avant dans

le traitement de ce problème, de mener parallèlement des développements sur les

deux types d’approches (microscopique et macroscopique). Il faut trouver un juste

équilibre entre les modèles macroscopiques qui prennent en compte le processus

dans sa globalité, et les techniques de simulations microscopiques qui permettent de

comprendre les différents mécanismes locaux et qui dans certains cas déterminent

l’évolution globale du système. Pour les relier dans le cas particulier de l’étude de

l’oxydation d’un métal, il me semble qu’une solution serait de nourrir les modèles

macroscopiques avec des données émanant de calculs microscopiques, ou des données

expérimentales lorsque ceci est possible.

Pour cela, il est nécessaire d’évaluer l’échelle à laquelle les simulations sont les

plus pertinentes pour décrire chacun des phénomènes mis en jeu. En effet dans le

chapitre 3, nous avons constaté que certaines grandeurs (e.g. l’énergie de surface)

pouvaient êtres calculées avantageusement par des équations empiriques, permettant

ainsi un temps de calcul moindre. Mais, dans notre problème qu’est l’oxydation des

métaux, il nous faut conjointement avoir recours aux deux approches (microscopique

et macroscopique) pour parfaire notre modèle (cf. figure 1).

Tout d’abord, il faut que nous approfondissions le développement du modèle

thermodynamique, surtout du côté de l’interface réactive, en séparant clairement

les flux et les forces thermodynamiques du processus dans la formulation de la

dissipation. Pour cela, nous devons connâıtre plus précisément des grandeurs telles

que l’affinité chimique de la réaction, c’est-à-dire les potentiels chimiques des diverses

espèces du systèmes. Tout ceci ne peut se faire que par l’intermédiaire de calculs à

l’échelle microscopique.
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Figure 1: Diagramme récapitulatif des possibilités de perspectives de ce travail.

De même les déformations d’épitaxie pourraient être déterminées par des cal-

culs de dynamique moléculaire sur des systèmes métal/oxyde avec des orientations

différentes.

Dans un même ordre d’idées la valeur de contrainte pour laquelle la couche

d’oxyde se rompt pourrait être déterminée par un calcul de dynamique moléculaire,

en reproduisant la déformation par traction d’un système métal/oxyde statique (sans

évolution du système, c’est-à-dire sans diffusion de matière, ni réaction chimique

d’oxydation) jusqu’à l’apparition d’une fissure, et ceci pour diverses orientations de

monocristaux et à différentes températures. Cette contrainte limite pourrait alors
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être exploitée dans un prolongement du modèle thermodynamique qui inclurait la

plasticité.

Dans le même esprit, un système statique et athermique pourrait être exploité

en couplant les échelles d’espace. La valeur et la portée des contraintes lorsque

le système subit une déformation, seraient étudiées. L’interface métal/oxyde se-

rait traitée d’une manière atomistique et le reste du métal et de l’oxyde par des

éléments finis. Les propriétés intrinsèques d’un tel système n’évoluant pas avec le

temps et les simulations traitant principalement des phénomènes de décohésion à

l’interface. Nous pourrions alors, en utilisant des potentiels adéquats, mettre en

œuvre les méthodes multi-échelles citées au chapitre 1. Par ce biais, étudier la va-

leur de la contrainte seuil pour laquelle la fissure apparâıt en fonction de l’épaisseur

de la couche d’oxyde et de métal, devient possible.

D’autre part, en regardant à plus long terme, il est envisageable de regrouper ces

données relatives à des systèmes monocristallins et de les appliquer à l’oxydation de

polycristaux, ceci afin de se rapprocher encore plus des cinétiques expérimentales.
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Annexe A

Les méthodes numériques

La dynamique moléculaire

La dynamique moléculaire permet par la mécanique classique de simuler des

mouvements de systèmes atomiques par intégration des équations du mouvement de

Newton en fonction du temps. Le résultat est une trajectoire qui permet d’apprécier

la variation des positions et des vitesses des particules du système en fonction du

temps. Cette trajectoire est obtenue en résolvant les équations différentielles conte-

nues dans la seconde loi de Newton :

−−−−→
fi(ri, t) = mi

d
−−−−→
vi(ri, t)

dt
= mi

−−−−→
ai(ri, t) (A.1)

avec fi la force qu’exerce l’ensemble des autres atomes du système sur l’atome i

à l’instant t, mi la masse de l’atome i, ri, vi et ai respectivement la position, la

vitesse et l’accélération de la particule i à l’instant t. Pour résoudre ces équations

différentielles, il est nécessaire d’utiliser des techniques numériques donnant à chaque

pas de temps la nouvelle position, vitesse et force de chaque atome du système. Un

de ces algorithmes permettant l’intégration des équations du mouvement et celui de

Verlet Leap Frog. Son utilisation requiert la connaissance des positions et des forces

à l’instant t et des vitesses à l’instant t − ∆ t
2
. Cet algorithme évalue les vitesses à
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chaque demi-pas de temps en utilisant l’équation ci-dessous :

−−−−−−−−→
vi

(

t + ∆
t

2

)

=
−−−−−−−−→
vi

(

t + ∆
t

2

)

+ ∆t

−−→
fi(t)

mi

(A.2)

Les nouvelles positions sont alors déduites en utilisant les vitesses que l’on vient de

calculer :
−−−−−−→
ri(t + ∆t) =

−−→
ri(t) + ∆t

−−−−−−−−→
vi

(

t + ∆
t

2

)

(A.3)

Les vitesses des atomes au temps t sont obtenues en moyennant les vitesses aux

temps t − ∆ t
2

et t + ∆ t
2
. Les forces des atomes sont calculées à partir de leurs

positions en utilisant l’équation suivante :

−−→
fi(t) = −

dUtot(r1, . . . , ri, . . . , rn)

dri

(A.4)

où Utot est l’énergie de notre système calculée par un potentiel interatomique.

Le potentiel inter-atomique

Dans nos simulations, nous utilisons un potentiel semi-empirique de type EAM

(embedded-atom method). C’est une extension des potentiels d’interaction de paire

qui permet d’obtenir une description plus adéquate des systèmes métalliques. Ce

type de potentiel a été développé au début des années 80 par Daw and Baskes

[Daw 83, Daw 84]. Pour mieux reproduire les liaisons métalliques, ils ont utilisé

une description qui introduit la densité électronique locale de chaque atome comme

nouvelle variable du potentiel. Le potentiel EAM a pour forme :

Utot =
∑

i6=j

Fi(ρi) +
1

2

∑

i6=j

Vij(rij) (A.5)

ρi =
∑

i6=j

Φj(rij) (A.6)

Le potentiel est donc divisé en deux parties, la première qui est en fait un simple

potentiel d’interaction de paire Vij , et la seconde qui est constituée d’une fonction
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d’environnement Fi. C’est cette fonction qui permet de tenir compte de l’environ-

nement d’un atome i par l’intermédiaire de sa densité électronique totale ρi. Cette

densité électronique totale est donnée par l’équation (A.6) pour un atome i, c’est la

somme des contributions Φj des atomes j voisins sur l’atome i. La force qui agit sur

un atome i découle facilement des équations (A.5) et (A.6) :

−→
fi =

∑

i6=j

[

∂Fi(ρi)

∂ρi

∂Φj(rij)

∂rij

+
∂Fj(ρj)

∂ρj

∂Φi(rij)

∂rij

+
∂Vij(rij)

∂rij

] −→ri −−→rj

rij

(A.7)

Seule la distance inter-atomique rij est nécessaire pour calculer l’énergie et les forces.

Ceci implique que ce potentiel est quasiment aussi simple à implémenter qu’un

potentiel d’interaction de paire.

Le gradient conjugué

Afin de déterminer les positions préférentielles des atomes dans notre bôıte et

d’éliminer les fluctuations des positions atomiques dues à l’agitation thermique,

nous avons minimisé l’énergie potentielle (équation A.5) de notre système. C’est

une fonction de 3N variables, où N est le nombre d’atomes de notre système. Une

telle fonction possède en général un minimum global et plusieurs minima locaux. La

minimisation de l’énergie potentielle de notre système consiste donc à résoudre un

problème d’optimisation non-linéaire à plusieurs variables indépendantes. Il s’agit

d’optimiser la fonction Utot(ri) et de trouver un nouveau jeu de coordonnées r∗i tel

que Utot(r
∗
i ) soit inférieur à Utot(ri). Il est cependant nécessaire d’introduire une

estimation initiale r0
i qui, dans notre cas, sera le jeu de coordonnées donné par la

dynamique moléculaire. La résolution d’un tel problème analytiquement n’est pas

envisageable car trop complexe (nombre d’inconnues trop importants). C’est pour-

quoi nous avons utilisé une méthode numérique itérative qui change graduellement

les coordonnées des atomes pour produire des structures d’énergie de plus en plus

basse, chaque nouvelle itération k ayant pour point de départ, la structure obte-
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nue au pas précédent k − 1. Cette méthode est celle du gradient conjugué non

linéaire [Hirth 89, Shewchuck 94]. Nous l’avons choisi car elle nécessite uniquement

la connaissance des dérivés premières de l’énergie par rapport aux positions. Ce sont

ces dérivés qui donnent les informations utiles pour la minimisation de l’énergie po-

tentielle. La direction du gradient indique dans quelle direction se trouve le minimum

de l’hypersurface énergétique et son amplitude indique la raideur de la pente (si le

col est étroit ou évasé). En principe, pour avoir la position du minimum de l’énergie,

il suffirait de trouver l’endroit sur l’hypersurface énergétique où, pour chaque coor-

donnée ri ,
(

dUtot

dri

)

= 0. La procédure du gradient conjugué utilise le schéma suivant :

1. On calcule l’énergie potentielle et son gradient.

2. On regarde la valeur du gradient. Si il est suffisamment faible (inférieur à la

tolérance de notre calcul), on se trouve dans un minimum donc, on arrête la

minimisation, sinon l’on continue.

3. On fait un ”line search” dans la direction donnée par le gradient. C’est-à-dire

on procède à une minimisation unidimensionnelle selon une seule direction.

4. On met à jour les positions.

5. On retourne à l’étape 1.



Annexe B

Notions de bases de mécanique

Dans un solide élastique que l’on déforme la contrainte σij peut être exprimée

en fonction de la déformation εij par la loi de Hooke :

σij = Cijklεkl (i, j, k, l = 1, 2, 3) (B.1)

avec Cijkl le tenseur des constantes élastiques de volume caractérisant le matériau.

Cette formule donne la valeur de la contrainte dans le volume, mais pas celle à la

surface. Si nous voulons l’obtenir, nous devons utiliser la formule suivante :

ταβ = τ 0
αβ + Sαβγδεγδ (α, β, γ, δ = 1, 2) (B.2)

où ταβ est la contrainte qui s’exerce sur la surface pour une déformation donnée,

Sαβγδ le tenseur des constantes élastiques de surfaces et τ 0
αβ la contrainte résiduelle

de surface du système non déformé. Nous voyons que le tenseur Cijkl possède 81

composantes or seulement 36 de ces composantes sont indépendantes à cause de la

symétrie de leurs deux premiers et leurs deux derniers indices (Cijkl = Cjikl et Cijkl =

Cijlk). De même pour Sαβγδ sur 16 composantes, seulement 9 sont indépendantes.

Donc pour simplifier notre problème nous pouvons appliquer la notation matricielle

(notation de Voigt) à nos différents tenseurs. Avec cette notation, les composantes

des contraintes et des déformations sont écrites avec un indice unique et les tenseurs
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des constantes élastiques avec deux indices. Chaque paire d’indices est résumée en

un seul allant de 1 à 6 pour les tenseurs liés au volume et de 1 à 3 pour ceux

représentant la surface, dont voici la correspondance :

Pour le volume

Notation tensorielle : 11 22 33 23-32 31-13 12-21

Notation matricielle : 1 2 3 4 5 6

Pour la surface

Notation tensorielle : 11 22 21

Notation matricielle : 1 2 3

Donc les équations (B.1) et (B.2) se résument dans la nouvelle notation à :

σi = Cijεj (i, j = 1, . . . , 6) (B.3)

τα = τ 0
α + Sαβεβ (α, β = 1, 2, 3) (B.4)

ce qui équivaut sous forme matricielle à :
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La contrainte et la déformation s’écrit donc sous la forme d’un vecteur de six compo-

santes dans le volume et de trois sur la surface, le tenseur des constantes élastiques
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de volume comme une matrice (6 × 6) de 36 composantes et celui des constantes

élastiques de surface comme une matrice (3 × 3) de 9 composantes. La symétrie

cristalline des matériaux réduit encore le nombre de variables indépendantes des

tenseurs Sαβ et Cij. Dans notre étude, nous travaillons sur l’aluminium qui cristal-

lise dans le système cubique à faces centrée (CFC). Pour ce système le nombre de

composantes indépendantes pour le tenseur des constantes élastiques de volume est

de 3 (C11, C12, C44), ce qui lui donne comme forme :

Cij =


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De plus nous ne travaillerons qu’en tension et en compression, et pas en cisaillement

donc nous ne tiendrons compte que des 6 premières composantes pour le tenseur des

constantes élastiques de volume et des 4 premières pour celui de surface. Comme

nous ne procédons à aucun cisaillement toutes les composantes croisées du tenseur

de déformation εij (avec i 6= j) sont nulles pour toutes nos simulations, ce qui ce

traduit par le fait que, dans l’équation (B.5), les composantes ε4, ε5, ε6 sont nulles,

de même pour la composante ε3 dans l’équation (B.6), donc la matrice Cij peut se

limiter à une matrice (3 × 3) et Sαβ à une matrice (2 × 2). Ceci donne pour les

équations (B.5 et B.6) :
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Nous voyons bien que maintenant les mêmes notations pour la déformation ε

correspondent aux mêmes déformations (cf tables de correspondance)



Annexe C

Condition de compatibilité

d’Hadamar

Dans le chapitre 2, nous avons utilisé la condition de compatibilité d’Hada-

mar [Hadamard 03] pour une interface parfaite Σ de discontinuité de vitesse de

déplacement vi :

[vi] = − [ui,jnj] wαnα (C.1)

Pour obtenir cette relation, on part de l’hypothèse d’interface parfaite qui respecte

les conditions de compatibilité, c’est-à-dire pas de recouvrement de matière ni de

décollement. Ces conditions se traduisent par l’équation suivante :

[ui] = 0 ∀t (C.2)

Or, la dérivation du déplacement s’écrit :

dui

dt
=

∂ui

∂t
+ ui,jwi (C.3)

où wi décrit la vitesse de propagation de l’interface Σ. Quel que soit le temps t, la

relation (C.3) est vérifiée, et on en déduit que :

d [ui] = [dui] = 0 (C.4)

143



144

De la définition de la vitesse des particules :

vi =
∂ui

∂t
(C.5)

et des équations (C.3) et (C.4), on a donc :

[vi] = − [ui,j] wj (C.6)

Or les relations :

[ui,j] = λinj et nαnα = 1 (C.7)

permettent d’obtenir les relations de compatibilité d’Hadamard :

[vi] = − [ui,jnj] wαnα (C.8)
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Résumé

La modélisation de la cinétique d’oxydation des métaux est complexe car elle

conjugue des phénomènes tant macroscopiques que microscopiques. Ce travail a donc

pour but d’incorporer dans des modèles macroscopiques, l’influence des phénomènes

locaux (microscopiques) et plus particulièrement d’appliquer cette approche à la

modélisation des cinétiques d’oxydation. Cette étude se divise en deux grandes

parties, l’une macroscopique basée sur la thermodynamique irréversible permet-

tant d’obtenir les lois d’évolution du système métal oxyde afin de les résoudre

numériquement pour modéliser les cinétiques d’oxydations. La seconde, micro-

scopique consiste en l’étude par dynamique moléculaire du comportement ther-

momécanique de différentes surfaces d’aluminium et du calcul de leur densité

d’énergie de surface. Ceci est complété par la réalisation d’un modèle empirique

permettant d’obtenir la valeur de la densité d’énergie de surface en fonction de la

déformation et de la température.

Abstract

The oxidation of metals is a complex process involving several mechanisms that

take place at different length scale (macroscopic and microscopic). In this work,

we try to integrate local phenomena (microscopic scale) in macroscopic models,

especially to the modelling of the metal oxidation kinetics. The study is divided

in two parts ; the first one based on non-equilibrium thermodynamics allows us to

obtain the evolution laws of the system metal/oxyde, those were used to model-

ling oxidation kinetics. The second one is microscopic ; it consists in a study of

the thermo-mechanical behaviour of various aluminium surfaces by molecular dyna-

mic and the calculation of their surface energy density. We have also developed an

empirical formulation for the surface free energy as a function of deformation and

temperature.


