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THÈSE

présentée par

Julien COLOMBEAU

pour l’obtention du

GRADE DE DOCTEUR
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1.1.4.6 Le modèle de Rice et Wang . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20

1.2 Les modèles atomiques et le calcul ab-initio . . . . . . . . . . . . . . . . . . 21

1.2.1 Les processus de fragilisation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 21

1.2.1.1 Fragilisation par effet de taille . . . . . . . . . . . . . . . . . 22
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INTRODUCTION

Les métaux liquides constituent un élément particulièrement intéressant, voire indispen-

sable, pour diverses applications industrielles. L’une des ces principales applications, justifiée

par la très bonne conductivité thermique des métaux liquides, est leur utilisation comme

caloporteur dans des systèmes de refroidissement, en particulier pour les centrales nucléaires.

Dans ce cas, on parle essentiellement de sodium liquide, ou de l’eutectique plomb/bismuth.

Dans un tout autre domaine, et de manière beaucoup plus anecdotique, on peut également

parler de système de refroidissement de CPU (Central Process Unit) d’ordinateurs par l’eu-

tectique sodium/potassium (Danamics LMX Superleggera Cooler)...

La galvanisation est également un procédé industriel, largement employé, faisant intervenir

un métal liquide. Dans ce cas il s’agit de faire tremper une pièce métallique dans un bain de

zinc liquide, afin de former une couche protectrice inoxydable.

Dans tous les cas, ces procédés impliquent un contact entre un métal liquide et un métal

solide. La compréhension des interactions entre ces deux milieux est donc une nécessité.

Parmi les diverses interactions existantes entre un métal solide et une métal liquide, on

peut observer, selon le couple métal solide/métal liquide considéré, une réduction des pro-

priétés mécaniques du métal solide lorsque ce dernier est soumis à un effort en même temps

qu’il est en contact avec le métal liquide. Dans ce cas, et en l’absence de réactions chimiques,

on parle de fragilisation par les métaux liquide, ou FML en abrégé.

La FML est un phénomène néfaste, qui est donc susceptible d’apparâıtre dès lors qu’un métal

liquide est mis au contact d’un métal solide. Malgré un travail de recherche important pour

déterminer les phénomènes physiques et les processus conduisant à la fragilisation du métal

solide, la FML reste encore aujourd’hui en partie incomprise, aussi bien à l’échelle atomique

que macroscopique, et est difficilement prévisible pour un couple métal solide/métal liquide

donné.

Ce travail de thèse est une étude de la FML dans le cadre du système cuivre/mercure.
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Le choix se ce système sera justifié et discuté dans l’introduction de la partie expérimentale

(chapitre 2) de ce manuscrit.

Il s’agit d’abord de caractériser expérimentalement la fragilisation du cuivre pur par le mer-

cure liquide, ainsi que d’évaluer le rôle de certains joints de grains particuliers dans l’appari-

tion et la sévérité du phénomène. En parallèle, une étude numérique à l’échelle atomique est

menée dans le but de déterminer l’origine physique des différents comportements observés

expérimentalement. Cette étude est essentiellement réalisée par calculs ab-initio (théorie de

la fonctionnelle de la densité), mais également, en tout dernier lieu, sur une description à

plus grande échelle basées sur un modèle de zone cohésive.

Ce document est composé de sept chapitres. Il contient une partie expérimentale constituée

des chapitres 2 et 3, et d’une partie numérique constituée des chapitres 4 à 7.

Le premier chapitre représente l’étude bibliographique principale de ce travail. Elle com-

porte une étude documentaire axée sur la fragilisation par les métaux liquides seulement.

On trouvera dans le reste du document des bibliographies secondaires, dont l’inclusion dans

le premier chapitre aurait conduit à alourdir et disperser l’étude bibliographique principale.

Ces bibliographies secondaires se trouvent au début de chacun des chapitres suivants, hormis

les chapitres 2 et 6, dont l’étude documentaire se réfère essentiellement à celle du chapitre 1.

Les chapitres 2 et 3 constituent la quasi-totalité de l’étude expérimentale menée durant

cette thèse, à l’exception de la dernière partie du chapitre 7, qui expose également une inves-

tigation expérimentale de la FML.

Le chapitre 2 présente des essais mécaniques réalisés sur des éprouvette de type CT compor-

tant un chevron, élaborées en cuivre OFHC, et fragilisées par du mercure liquide. Le rôle de

cette étude est d’établir et de quantifier l’effet fragilisant du mercure liquide sur le cuivre pur.

Nous y déterminons en particulier la résistance à la rupture (ténacité) du cuivre en présence

ou non de mercure liquide.

Le chapitre 3 vise à déterminer le rôle des joints de grains spéciaux Σ3 dans la fragilisation

du cuivre par le mercure liquide. Nous procédons à des traitements du cuivre pas ingénierie

des joints de grains afin de réaliser des éprouvettes contenant une forte proportion de joints

de grains Σ3, et desquelles nous pouvont déduire le rôle de ces joints de grains en particulier

dans la FML.

Nous débutons la partie numérique par une introduction au calcul DFT, présentée dans

le chapitre 4. Nous y exposons les principes théoriques de base, ainsi que certains principes

de fonctionnement du code de calculs utilisé dans cette étude. Ce chapitre se poursuit par une

étude préliminaire sur les propriétés cristallines du cuivre et du mercure, traités par calcul

DFT à 0 K. Enfin, ce chapitre se termine par la présentation d’une méthode numérique dont

le but est de modéliser, par calcul DFT, un liquide à 0 K.
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L’objectif du chapitre 5 est de déterminer certaines grandeurs thermodynamiques utiles à

l’application de modèles énergétiques de fragilisation. Nous y déterminons en particulier les

énergies de surface du cuivre en fonction de l’adsorption d’atomes de mercure, γSV , ainsi que

l’énergie d’interface solide/liquide pour le système cuivre/mercure, γSL. Nous complétons ce

chapitre par une étude détaillée du mouillage du cuivre par le mercure liquide.

Le chapitre 6 est une étude numérique de la fragilisation des joints de grains de cuivre

par des atomes de mercure. Nous y modélisons deux joints de grains issus du modèle CSL

(Coincident Site Lattice), un Σ3 et un Σ5. Une étude détaillée de leurs propriétés, en fonction

de la quantité d’atomes de mercure ségrégés, est réalisée.

Nous présentons également dans ce chapitre l’application de deux modèles énergétiques de

fragilisation, le modèle de Rice et Wang et le modèle du mouillage aux joints de grains.

L’application de ces modèles repose en partie sur l’utilisation de grandeurs déterminées dans

le chapitre 5. Nous terminons ce chapitre par la présentation d’essais de traction ab-initio,

réalisés sur les joints de grains Σ3 et Σ5 contenant ou non des atomes de mercure. Ces essais

permettent de quantifier l’effet de la présence d’atomes de mercure sur la cohésion de ces

deux joints de grains.

Enfin, dans le dernier chapitre, nous présentons un modèle non local de la FML. Ce modèle

s’appuie sur un modèle de zone cohésive, dont les différentes composantes sont alimentées

par calcul DFT. En particulier, nous déterminons une force provenant de l’état de confine-

ment du liquide en pointe de fissure, et ayant pour effet d’ouvrir la fissure. L’introduction

de cette force dans le modèle produit une amélioration dans la comparaison des résultats

expérimentaux et numériques.
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1.1. LA FRAGILISATION PAR LES MÉTAUX LIQUIDE

Dans ce premier chapitre, nous décrivons le phénomène de fragilisation par les métaux

liquides. Après en avoir donné une définition, nous en décrivons ensuite brièvement les princi-

pales propriétés : conditions d’apparition, paramètres influents, et enfin les différents modèles

qui sont basés sur la prise en compte de différentes phénomènes physiques.

La seconde partie de ce chapitre est consacrée à la vision microscopique de la fragilisation,

en nous attachant plus particulièrement au rôle des joints de grains comme lieu de fragilisa-

tion. Nous verrons comment les descriptions atomiques et thermodynamiques des joints de

grains peuvent mener à des modèles de fragilisation. Finalement, la dernière partie fera une

description des connaissances concernant le rôle et le comportement du cuivre et du mercure

dans les phénomènes de fragilisation.

1.1 La fragilisation par les métaux liquide

1.1.1 Définitions et propriétés

1.1.1.1 Définition

La fragilisation par les métaux liquides (FML) est un phénomène qui est susceptible d’ap-

parâıtre dès lors qu’un métal solide (MS) est en contact direct avec un métal liquide (ML)

en même temps qu’il est soumis à une contrainte. On dira qu’un couple métal solide/métal

liquide est fragilisant lorsqu’il est sujet au phénomène de FML.

Il existe plusieurs définitions de la FML, toutes décrivant globalement le même phénomène,

mais avec quelques subtilités pouvant, dans certains cas limites, faire passer un couple métal

solide/métal liquide de la catégorie fragilisant à non fragilisant, ou inversement.

Dans cette thèse, nous appellerons FML la perte partielle ou totale de la ductilité ainsi que

la réduction de la résistance mécanique du métal solide soumis à une contrainte mécanique

alors qu’il est en contact intime avec le métal liquide (Glickman [20]). Cette définition dévie

de celles de Kamdar ([25]) ou de Joseph ([23]) par exemple, dans lesquelles la présence d’une

contrainte appliquée au métal solide n’est pas indispensable. La définition de Kamdar, plus

large, inclue donc des cas particuliers comme le cas aluminium/gallium, pour lequel une

détérioration complète du matériau, sans application de contrainte, est observée.

1.1.1.2 Propriétés de base

La réduction, partielle ou totale, de ductilité d’un matériau se traduit par la transition,

partielle ou totale, d’un mode de rupture ductile transgranulaire à un mode de rupture fragile

intergranulaire pour les polycristaux, et fragile transgranulaire par clivage (le long des plans

les plus denses) pour les monocristaux ([52]).

La réduction de la résistance mécanique du métal solide se traduit généralement par la

réduction simultanée de l’élongation et de la contrainte à rupture. La figure 1.1 présente les
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CHAPITRE 1

Figure 1.1 – Exemple de courbes d’essais mécanique illustrant l’effet fragilisant de divers métaux liquides sur des
éprouvette d’acier martensitique T91 testées en traction ([26]).

courbes force/déplacement d’une éprouvette d’acier T91 testée en traction en présence ou

non de divers métaux liquides. Quelques soit le métal liquide, on observe une importante

réduction de l’allongement à rupture, caractéristique de la FML.

Généralement, les lois de comportement force/déplacement du métal solide, testé en présence

ou non d’un métal liquide, sont identiques jusqu’au moment où la rupture du matériau appa-

rait de manière brutale (figure 1.1). Cette rupture a lieu au delà du domaine de déformation

élastique, lorsque les processus de plasticité sont présents. La similarité des lois de compor-

tement implique qu’il n’y a pas de changement du module d’Young et de la limite élastique

du matériau en présence de métal liquide ([12]).

La contrainte nécessaire à la rupture du matériau en présence de métal liquide peut pro-

venir soit d’une source extérieure (essai de traction, pièce de construction,...), soit provenir

de l’état précontraint du matériau, en raison par exemple de son mode de mise en forme.

On parle dans ce dernier cas de contraintes résiduelles ou contraintes internes. Par ailleurs,

le phénomène de FML est observable pour tous les types de contraintes imposées au métal

solide (traction unixiale, cisaillement, et torsion), à l’exception de la compression uniaxiale.

1.1.2 Conditions d’apparition et paramètres influents

Qualifier un couple métal solide/métal liquide de fragilisant n’a de sens que si un en-

semble de paramètres précisant les conditions de l’expérience est défini. Il existe en effet un

nombre important de paramètres expérimentaux influents sur l’occurrence et la sévérité du

phénomène de FML pour un couple donné. D’une manière générale, pour un couple métal

solide/métal liquide donné, la fragilisation n’apparait que pour certaines valeurs de ces pa-

ramètres, et le métal solide peut retrouver un comportement totalement ductile hors de cette

gamme de paramètres. Par ailleurs, le domaine d’apparition de la FML peut varier très for-

tement d’un couple à un autre.
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1.1. LA FRAGILISATION PAR LES MÉTAUX LIQUIDE

Il existe certains couples métal solide/métal liquide qui ont d’abord été décrit comme non

fragilisant, avant que l’on parvienne finalement à trouver des paramètres pour lesquels la

FML apparait. C’est par exemple le cas de l’acier T91 testé en présence de sodium liquide

qui a été rapporté comme non fragilisant ([43]) pendant plusieurs décennies, avant de finale-

ment être identifié comme un couple fragilisant ([14]).

Si l’implication de la plupart des paramètres dans la fragilisation par les métaux liquides ne

peut être définie de manière univoque pour l’ensemble des couples métal solide/ métal liquide,

il existe cependant deux conditions qui sont reconnues unanimement comme essentielles à

l’apparition du phénomène :

1. L’existence d’un contact intime entre le métal solide et le métal liquide, caractérisé par

la présence d’une interface métal solide/métal liquide (interface S/L). Cette condition

exclut les cas où le métal solide est recouvert d’une couche d’oxyde, ou bien les cas où il

existe un composé inter-métallique dans le diagramme de phase binaire du métal solide

et du métal liquide, empêchant ainsi un contact direct entre le métal solide et le métal

liquide.

Par ailleurs, la description théorique du phénomène de mouillage entre un substrat solide

et un liquide autorise une situation de non-mouillage, c’est à dire une répulsion entre

les deux phases entrâınant une interface S/L de taille très réduite. Nous développerons

ces aspects concernant le mouillage dans la partie 5.2 du chapitre 5.

Cette condition de contact intime doit être satisfaite au moment de l’amorçage de la

fissure fragile, mais également lors de sa propagation. Si l’apport de métal liquide en

pointe de fissure, assuré par capillarité, lors de la propagation vient à s’interrompre,

alors le phénomène de FML est stoppé. Il existe cependant certains cas où le contact

(le mouillage) initial entre le métal liquide et le métal solide est bloqué par une couche

d’oxyde. La contrainte exercée sur le matériau peut alors rompre la couche d’oxyde

et ainsi laisser le métal liquide mouiller le métal solide. Dans ce cas on observe bien

l’apparition du phénomène de fragilisation par le métal liquide.

Il existe également certains cas où un contact direct entre le métal solide et le métal

liquide n’est initialement pas indispensable. On peut par exemple observer la pénétration

intergranulaire du bismuth dans le cuivre lorsque ce dernier est en contact avec du

bismuth gazeux ([53]). Le bismuth peut alors former un film liquide dans les joints de

grains du cuivre et ainsi le fragiliser. Dans ce cas on peut bien parler de FML.

2. La deuxième condition nécessaire à l’apparition de la FML est une déformation plas-

tique non nulle du matériau. Bien que le rôle de la plasticité dans le phénomène de

fragilisation par les métaux liquides soit encore largement débattue, il a été observé

qu’une quantité non nulle de déformation plastique était nécessaire. Les exceptions à

cette règle sont discutables. Par exemple, l’aluminium peut rompre durant son régime

de déformation élastique en présence de gallium liquide. Cependant, pour des temps

d’exposition au gallium suffisants, l’aluminium subit une pénétration intergranulaire qui

mène à sa décohésion, éventuellement en l’absence totale de contraintes externes. C’est
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CHAPITRE 1

également le cas du couple cuivre/bismuth.

Nous faisons maintenant une brève description des paramètres les plus influents sur l’oc-

currence et l’intensité du phénomène de FML, pour un couple métal solide/métal liquide

donné.

1.1.3 Paramètres influents

La FML est un phénomène complexe, fortement dépendant des conditions dans lesquelles

les essais sont réalisés. Parler de FML, en toute généralité, pour un couple métal solide/métal

liquide donné, est donc un raccourci dangereux. Certains couples métal solide/métal liquide

sont plus sensibles aux variations de ces paramètres que d’autres, ne laissant qu’un intervalle

très réduit pour l’apparition du phénomène. Par ailleurs, une étude exhaustive de l’influence

des divers paramètres existants, pour un couple métal solide/métal liquide donné, semble

difficile.

Les paramètres influents sur l’occurrence et l’intensité de la FML peuvent être répartis en

deux catégories. La première contient les paramètres de l’environnement expérimental, parmi

lesquels figurent la température et la vitesse de déformation ; la seconde contient les pa-

ramètres liés aux matériaux eux-mêmes : la taille de grains et l’état microstructural général

du métal solide, la nature chimique (allié ou non par exemple) du métal solide ainsi que celle

du métal liquide, et les natures atomiques (électronégativité, taille des atomes) relatives des

atomes du métal solide et du métal liquide, bien que ces derniers ne soient pas des paramètres

modifiables pour un couple fixé.

1.1.3.1 Température et vitesse de déformation

Nous avons énoncé deux conditions essentielles à l’apparition de la FML : une condi-

tion de mouillage, et une condition de déformation plastique. Les deux dépendant de la

température T de l’essai, l’apparition du phénomène de FML va donc également dépendre

de la température.

Plus précisément, pour un couple donné, on peut définir deux températures limites au delà

desquelles le phénomène de FML ne peut exister. La première température est notée Tf

et correspond à la température de fusion du liquide. Si T < Tf le métal � liquide � n’est

pas liquide (hors phénomène de surfusion) et par définition, le phénomène de FML ne peut

exister. On peut toutefois observer un phénomène de fragilisation. Il existe quelques cas

(cuivre/bismuth) où le métal solide présente un comportement fragile même pour T < Tf .

Dans ce cas, la fragilisation peut être due à la diffusion surfacique des atomes du métal fra-

gilisant. Cependant, ce phénomène sort du cadre de la FML, et la température de fusion Tf
du métal liquide constitue donc une borne inférieure au domaine d’apparition de la FML, du

moins avec une dynamique de propagation rapide de la fissure.

Pour un couple métal solide/métal liquide donné, la température d’apparition de la FML,

notée ici T1, peut ne pas cöıncider avec Tf et largement dépasser cette valeur, T1 >> Tf .

C’est par exemple le cas pour le système fer/indium ([35]).
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1.1. LA FRAGILISATION PAR LES MÉTAUX LIQUIDE

De même, pour chaque couple métal solide/métal liquide, il existe une température T2 cor-

respondant à la borne supérieure de l’intervalle d’apparition de la FML. L’existence de cette

température limite T2 provient d’une compétition entre les processus (non connus) de rupture

fragile induits par la FML d’une part, et les processus de plasticité, à l’origine de la rupture

ductile, et dont l’activation est facilitée par l’augmentation de la température d’autre part.

Au delà de cette limite T2, le phénomène de FML n’existe plus, supplanté par la plasticité

qui empêche le métal solide d’atteindre les niveaux de contrainte nécessaires à l’apparition

de la FML.

La valeur ∆T = T2 − T1, pour un couple métal solide/métal liquide donné, définie la lar-

geur de la fenêtre d’apparition du phénomène de FML. Cette largeur peut très fortement

varier d’un couple à un autre. A titre d’exemple, citons le couple laiton/mercure, pour lequel

∆T ' 300◦C ([36]) et le couple zinc/indium pour lequel ∆T ' 10◦C ([47]). On conçoit,

dans ce dernier cas, les difficultés à mettre en évidence un phénomène dont l’apparition est

si sensible aux conditions extérieures.

En plus de ces deux températures limites, on peut également citer l’éventuelle apparition de

phases inter-métalliques pour des températures données, bloquant ou modifiant le mouillage

et donc la FML.

La température a également une influence sur la vitesse de déformation, qui a par ailleurs un

effet direct sur l’apparition de la FML ([43]). Dans le cas de ruptures fragiles intergranulaires,

il est admis que l’augmentation de la vitesse de déformation conduit à une réduction de la

fragilité du métal solide. Il n’existe à priori pas de limite inférieure à la vitesse de déformation

qui conduirait à un retour à la ductilité du métal solide. On peut cependant observer l’effet

inverse dans le cas du zinc testé avec différents métaux liquides (mercure, indium,...[43]).

1.1.3.2 Microstructure du métal solide

L’effet fragilisant d’un métal liquide sur un métal solide est généralement mis en évidence

par la transition d’un mode de rupture ductile transgranulaire à un mode de rupture fragile

intergranulaire. Ce constat souligne l’importance des joints de grains, par lesquels se pro-

pagent les fissures issues de l’effet fragilisant du métal liquide, ainsi que de la microstructure

du métal solide dans le phénomène de FML ([10]).

La présence de joints de grains n’est cependant pas indispensable. Par exemple, lors d’es-

sais de fragilisation sur des monocristaux de zinc par du mercure liquide, il a été observée

une rupture fragile par clivage ([51]), par opposition au mode de rupture ductile usuel. Ce

phénomène n’est toutefois pas généralisable, puisqu’un monocristal de cuivre mouillé par du

bismuth liquide ne présente pas de fragilisation, alors que son équivalent polycristallin est

fragilisé ([37]).

Par ailleurs, dans les cas de fragilisation sur des polycristaux, il a été observée une influence

de la taille de grains dg sur la contrainte à rupture σr. Ce comportement est contraire à ce

que l’on peut observer pour la plupart des métaux ductiles testés à l’air, pour lesquels la

taille de grains n’est pas corrélée à la contrainte à rupture. Cependant, la nature de cette
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dépendance n’est pas claire et toujours sujette à discussions. Dans certains cas, il semblerait

que σr obéisse à la loi de Stroh-Petch ([37]), en étant proportionnelle à 1/
√
dg ([48]). Cela a

par exemple été mis en évidence sur du cuivre testé en présence de lithium liquide ([43]). En

d’autres termes, plus la taille de grains est faible et moins l’effet fragilisant est important. Ce

constat a cependant été contrasté par Nicholas et Old ([35]), qui ont bien observé cet effet

pour le système cuivre/mercure, mais l’inverse pour le système aluminium/étain-zinc.

L’apparition et la sévérité de la fragilisation peuvent également être corrélées à la nature

structural de certains joints de grains. Les joints de macles (ou joints Σ3) dans plusieurs

matériaux, caractérisés par une très faible énergie, sont connus comme étant un rempart à

la fragilisation par les métaux liquides. Nous reviendrons en détail sur cet aspect dans le

chapitre 3.

1.1.3.3 Natures relatives des atomes

Il est clair que la nature physico-chimique des espèces mises en jeux dans un essai de

FML joue un rôle important. Plusieurs critères ont été avancés concernant l’influence des

caractéristiques relatives des atomes du métal solide et du métal liquide impliqués sur l’ap-

parition et la sévérité du la FML. On sait cependant aujourd’hui que des prédictions sur le

comportement d’un métal solide testé en présence d’un métal liquide donné, basées sur ces ca-

ractéristiques relatives, sont très difficiles. En effet, pour chaque � règle � établie, des contre-

exemples ont systématiquement été mis à jour, rendant impossible toute généralisation.

Par ailleurs, la nature physico-chimique d’un élement (électronégativité, taille atomique,

structure électronique...) ne peut être modifiée. La seule marche de manœuvre consiste à

faire varier les espèces chimiques, et donc généralement à faire varier plusieurs caractéristiques

d’un seul coup. Cela rend la tache particulièrement compliquée et l’identification de l’influence

d’une caractéristique physico-chimique particulière très délicate.

Il a malgré tout été dégagé quelques tendances, mais toujours affublées d’exceptions, si bien

que leur application ne peut être utilisée comme un critère pour identifier au préalable un

couple métal solide/métal liquide comme fragilisant ou non. Nous présentons quelques une

de ces tendances.

Plusieurs exemples tendent à montrer que plus la différence d’électronégativité entre les deux

espèces est élevée, et moins le phénomène de fragilisation est important ([25]). Comme ex-

plication, il a été avancé qu’une différence notable d’électronégativité indique la possibilité

de liaisons ioniques fortes entre les deux espèces, et donc éventuellement la possibilité d’une

phase intermétallique. Ce critère peut donc être vu comme une reformulation du fait que la

présence d’un composé intermétallique est bloquant pour l’apparition de la FML ([25]).

D’après Stoloff, les tailles atomiques relatives des deux espèces sont également un critère

important. La fragilisation serait favorisée pour des tailles atomiques voisines. Cependant,

nous allons voir que des simulations à l’échelle atomique ont permis de mettre en évidence

que le rayon atomique important d’un métal liquide comme le bismuth pouvait être l’origine

physique de l’effet fragilisant sur du cuivre ([44]), dont le rayon atomique est environ 20%

12
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inférieur.

Il est également souvent reporté qu’une faible solubilité mutuelle entre le métal solide et le

métal liquide favorise la FML. Cependant, on ne peut pas non plus parler dans ce cas de

règle puisqu’il existe des exceptions (acier/zinc).

En conclusion, on constate que malgré les efforts de classification pour comprendre le rôle

des différents paramètres influents dans le phénomène de FML, il est très difficile, voire im-

possible, de formuler des règles s’appliquant à la totalité des cas. Ce constat rend la FML

difficilement prévisible pour un couple métal solide/métal liquide donné, et seule une étude

détaillée des divers paramètres du système peut permettre, pour le moment, de rendre compte

de l’occurrence et de la sévérité de la fragilisation pour ce couple.

Depuis sa découverte il y a plus d’un siècle, la FML n’a cessé d’être étudiée. Tout au long

de ces études, souvent expérimentales, divers modèles analytiques, généralement basés sur

les observations expérimentales et tentant de produire un scénario explicatif du phénomène

ont été proposés. La multiplicité de ces modèles témoigne de la complexité du phénomène et

la difficulté à fournir une explication universelle qui vaudrait pour tout couple fragilisant.

1.1.4 Les modèles de FML

On peut de classer les différents modèles de FML selon la nature du rôle tenu par le métal

liquide. En ce sens, on peut classer les deux premiers modèles (parties 1.1.4.1 et 1.1.4.2)

que présentés ici dans la même catégorie. Ces deux modèles décrivent le phénomène de

FML comme la manifestation de l’affaiblissement des liaisons atomiques du matériau solide

en pointe de fissure par la présence d’atomes provenant du métal liquide. Cependant, les

conséquences liées à cet affaiblissement de liaisons présentées dans les deux modèles sont très

différentes.

1.1.4.1 Modèle SJWK (Stoloff, Johnson, Westwood et Kamdar)

Le modèle SJWK ([49], [25]), du nom de ces créateurs Stoloff, Johnson, Westwood et

Kamdar, est un modèle local à l’échelle atomique de la fragilisation. Ce modèle est basé sur

l’idée que la barrière énergétique pour rompre des liaisons atomiques en pointe de fissure

peut être abaissée par l’adsorption d’atomes de métal liquide sur les surfaces libres du métal

solide en fond de fissure (figure 1.2).

En reprenant les notations de la figure 1.2, les atomes du métal solide à l’équilibre mécanique

sont espacés d’une distance a0, et le potentiel énergétique entre deux de ces atomes en fonction

de leur séparation a est notée U = U(a). Ce potentiel présente un minimum en a0, qui est la

position d’équilibre.

Dans l’approximation élastique, la contrainte σ (également représentée sur la figure 1.2),

engendrée par l’éloignement de l’état d’équilibre, est par définition proportionnelle à dU(a)
da

.

13



CHAPITRE 1

Figure 1.2 – Description schématique du modèle SJWK. Les atomes de métal liquide adsorbés en pointe de fissure
affaiblissent localement les liaisons atomiques du métal solide. Figure empruntée [25]

Cette fonction est évidemment nulle en a0, puis croit jusqu’à atteindre un maximum σm
correspondant au point d’inflexion de la fonction U(a).

Il peut être montré, en supposant que le travail d’ouverture de la fissure est égal à l’énergie

des surfaces créées (hypothèse de plasticité nulle), que la contrainte σat nécessaire à la rupture

de la liaison atomique, prend la forme suivante :

σat =

√
EγSV
a0

(1.1)

où E est le module d’Young et γSV l’énergie de surface du solide. Un fait important à ce point

et que σat dépend directement de γSV . Une diminution de γSV , par adsorption d’atomes de

métal liquide, implique donc une diminution de σat.

Par ailleurs, il peut être montré que la contrainte locale maximale σm supportée par une

fissure de longueur 2c, de rayon de courbure en fond d’entaille ρ et soumise à une contrainte

extérieure σext, peut être exprimée de la façon suivante :

σm = 2σext
a

ρ
(1.2)

Si l’on utilise l’équation 1.1 comme critère de rupture de la liaison atomique en pointe de

fissure, et en supposant que ρ = a0 (fissure très aiguë), alors pour que la fissure se propage

on doit avoir σm ≥ σat, soit :

σext ≥
√
EγSV

4a
(1.3)
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où la contrainte à appliquer est directement proportionnelle à l’énergie de surface du solide,

γSV .

Le modèle peut être raffiné en considérant un rayon de courbure supérieur à a0 en pointe

de fissure. En pratique c’est bien ce qui se passe, divers phénomènes (plasticité) tendent à

émousser le fond de fissure. Cependant, la phénoménologie reste la même, le modèle repose

sur l’abaissement de l’énergie de surface en pointe de fissure par l’adsorption des atomes du

métal liquide.

Ce modèle peut aujourd’hui être confronté aux données fournies par le calcul ab-initio, qui

permettent une détermination des variations de γSV en fonction de l’adsorption. Nous re-

viendrons sur ce point dans la partie 1.2.

Le modèle suivant repose également sur l’abaissement de l’énergie de cohésion en pointe

de fissure. Cependant, contrairement au modèle SJWK, les phénomènes de plasticité sont

pris en compte et jouent un rôle direct dans l’explication de la FML.

1.1.4.2 Modèle de Lynch

Le modèle proposé par Lynch ([30]) a été établi à partir de l’étude de faciès de rupture

obtenus en milieu métal liquide. Lynch a remarqué que, généralement, les faciès de rupture

d’un métal solide fragilisé par un métal liquide, bien que fragile, présentent de légères traces

de plasticité matérialisées par la présence de cupules de petites tailles.

Lors de la propagation d’une fissure en rupture ductile, de nombreuses émissions de disloca-

tion se produisent en pointe de fissure dans toutes les directions permises. Dans ce cas, la

déformation du matériau n’est pas localisée (figure 1.3(a)). La plupart de ces dislocations ne

participent pas à l’avancée de la fissure, mais plutôt à son émoussement. Sur la figure 1.3(a),

seules les dislocations émises du point A participent à l’avancée de la fissure, celles émises des

points B et C ne participent qu’à son ouverture ou son émoussement. Des zones importantes

de déformation plastique se développent et coalescent tout autour de la fissure pour former

des cupules.

Le modèle de Lynch propose que l’adsorption des atomes de métal liquide en pointe de fissure

affaiblit les liaisons atomiques du métal solide et réduit les contraintes de cisaillement entrai-

nant l’émission de dislocations. Les dislocations sont alors émises majoritairement en pointe

de fissure (plans D1 et D2 sur la figure 1.3(b)). La propagation de la fissure est beaucoup

plus rapide, ne laissant pas d’importantes zones de plasticité se développer tout autour de la

fissure, et ne formant ainsi que des cupules de tailles réduites (figure 1.3(b)).

Le modèle suivant repose sur une idée totalement différente. La fragilisation et la pro-

pagation de fissure ont lieu par dissolution du métal solide dans le métal liquide en pointe de

fissure.
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(a) (b)

Figure 1.3 – Description du modèle de Lynch. 1.3(a) plasticité en pointe de fissure dans un matériau ductile. 1.3(b)
localisation de la plasticité en avant de la pointe de fissure, induite par l’adsorption des atomes du métal liquide.

1.1.4.3 Modèle de Robertson et Glickman

Le modèle proposé par Roberston ([42]) et modifié par Glickman ([9]) interprète la fragi-

lisation par un métal liquide comme la conséquence de la dissolution du métal solide dans

le métal liquide en pointe de fissure. La fissure se propage donc par dissolution. Le modèle

repose sur l’idée que la dissolution est favorisée en pointe de fissure par la concentration de

contrainte qui fait augmenter le potentiel chimique des atomes du métal solide. Ce gradient

de potentiel chimique fait que les atomes en pointe de fissure diffusent dans le liquide avant

de se redéposer sur les surfaces libres de la fissure, où les atomes du métal solide y retrouvent

un potentiel chimique plus faible.

Une expression de la vitesse de propagation de la fissure peut être déterminée en considérant

que cette vitesse est proportionnelle au flux d’atomes dissous loin de la pointe de fissure.

L’expression de la vitesse ainsi obtenue est la suivante :

v =
1

r2

C0DΩ2γSL
kBT

(
2aσ2

EγSL
− 1

)
(1.4)

où r est le rayon en fond de fissure, kB la constante de Boltzmann, T la température, E le

module d’Young, C0 la concentration d’équilibre du métal liquide dans le métal solide, D

est le coefficient de diffusion, Ω le volume atomique du métal solide, γSL l’énergie d’interface

solide/liquide et σ la contrainte appliquée au métal solide.

Une vitesse de propagation limite peut également être déterminée, en faisant les hypothèses

suivantes :

1. le rayon r en pointe de fissure est supérieur ou égal au paramètre de maille a0 du métal
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solide ;

2. la contrainte en pointe de fissure est inférieure ou égale à la limite élastique du matériau ;

3. le rapport γSL/r est petit devant E/2.

Dans ces conditions, la vitesse limite est égale à :

vl =
C0DΩ2E

2a0kBT
(1.5)

L’application numérique pour la plupart des systèmes donne une vitesse limite de l’ordre du

cm.s−1, ce qui est de l’ordre de grandeur des vitesses effectivement observées pour plusieurs

couples fragilisants.

Cependant, ce modèle prédit que la fragilisation est piloté par la miscibilité. Le modèle

prédit qu’une haute solubilité du métal solide dans le métal liquide augmente la sévérité de

la FML, ce qui est contradictoire avec un grand nombre d’observations expérimentales. La

contradiction la plus flagrante est qu’un grand nombre de couples métal solide/ métal liquide

fragilisants ne sont pas miscibles.

Glickman a apporté une modification au modèle de Robertson en proposant que l’adsorption

des atomes de métal liquide en pointe de fissure permet d’augmenter l’activité des dislo-

cations et de créer une importante rugosité en pointe de fissure. Cette rugosité a pour effet

d’augmenter le flux d’atomes dans le liquide et donc d’accrôıtre la dissolution du métal solide.

Cependant, le problème du rôle de la miscibilité des deux espèces en jeux persiste.

1.1.4.4 Modèle de Kristhal et Gordon

Kristhal propose en premier que la FML peut être une conséquence de la pénétration des

atomes du métal liquide dans les joints de grains du métal solide. Gordon propose ([10]) alors

de décrire la FML comme un processus en deux étapes :

1. une première étape d’incubation, durant laquelle les atomes de métal liquide pénètrent

dans les joints de grains. D’après le modèle, cela se produit en deux étapes : les atomes

de métal liquide rentrent en solution solide, puis migrent à travers ce dernier vers les

joints de grains. Une fois une concentration seuil atteinte dans les joints, une fissure

s’amorce ;

2. une seconde étape de propagation de fissure.

Le modèle de la pénétration intergranulaire est soutenu par des observations expérimentales

qui ont permis de mettre en évidence, pour certains couples métal liquide/métal solide fragi-

lisants, la pénétration du métal liquide dans les joints de grains du métal solide. C’est le cas

pour les systèmes cuivre/bismuth ([22]), nickel bismuth ([29]), ou argent/mercure ([19]) par

exemple.

Différentes cinétiques de pénétration ont pu être mises en évidence. On observe généralement

des cinétiques dépendant linéairement du temps t (Aluminium/gallium [19], [17]), x ∝ t où

x est la profondeur de pénétration, ou alors des cinétiques en x ∝ t1/2 (fer/cuivre [16]).
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(a) (b)

Figure 1.4 – Les deux situations de mouillage au joint de grains, le mouillage partiel (1.4(a)) et le mouillage total
(1.4(b)).

La faiblesse de ce modèle tel qu’il a été présenté est qu’il ne donne aucune explication sur

l’origine physico-chimique de la fragilisation du métal solide. Il n’explique pas, en particu-

lier, pourquoi la présence d’atomes du métal liquide dans les joints de grains aurait un effet

fragilisant. Ce point a néanmoins pu être développé ces dernières années grâce à l’apport du

calcul ab-initio, entre autre, par modélisation de joints de grains contenant des impuretés.

Nous reviendrons en détails sur ce point dans la partie 1.2.

Le modèle de pénétration intergranulaire de Gordon est étroitement lié au mouillage aux

joints de grains, qui est l’objet de la partie suivante.

1.1.4.5 Le mouillage aux joints de grains

Le mouillage aux joints de grains est défini comme la pénétration d’un film de métal liquide

dans les joints de grains du métal solide. La présence d’un tel film liquide est thermodyna-

miquement gouvernée par l’équation :

∆E = γjdg − 2γSL (1.6)

où γjdg et γSL sont les énergies (par unité de surface) du joint de grains, et de l’interface

solide/liquide, respectivement. On observe deux cas de figure, selon le signe de ∆E :

1. ∆E > 0, alors il est énergétiquement favorable pour le système d’exposer deux interfaces

solide/liquide plutôt que le joint de grains. Dans ce cas on observe le mouillage total du

joint de grains, caractérisé par un angle dièdre égal à 0◦ (figure 1.4(a)). Le film liquide est

caractérisé par des épaisseurs h variant de quelques nanomètres à quelques micromètres.

Une telle étendue d’épaisseur est thermodynamiquement difficile à expliquer ([4], [38]),

puisqu’à partir de quelques nanomètres, il n’existe plus d’interactions entre les deux

interfaces solide/liquide.

2. ∆E < 0, alors il est énergétiquement favorable de ne pas exposer les deux interfaces so-

lide/liquide. Dans ce cas, on observe un mouillage partiel du joint de grains, caractérisé
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Figure 1.5 – Transition de mouillage au joint de grains.

(a) (b)

Figure 1.6 – 1.6(a) Film de bismuth liquide pré-saturé en cuivre et pénétrant un joint de grains dans un échantillon
de cuivre. Image empruntée à [22].1.6(b) film de nickel liquide dans un joint de grains de molybdène. Image empruntée
à [38]. Ces deux situations sont des situations de mouillage total.

par un angle θ supérieur à 0◦ (figure 1.4(b)).

L’évolution de ∆E en fonction de la température laisse apparaitre une température cri-

tique, Tw (figure 1.5), pour laquelle une transition de mouillage est observée ([54]). Cette

température de transition existe car les dépendances en température de γjdg et de γSL ne

sont pas identiques. On observe en principe une dépendance plus forte de γSL, alors que

γjdg semble peu sensible aux variations de température ([34]). Cela provient de l’entropie de

vibration, qui est beaucoup plus importante pour une interface solide/liquide que pour un

joint de grains.

Le mouillage aux joints de grains est un phénomène particulièrement visible dans les systèmes

cuivre/bismuth ([54], [22]), nickel/bismuth ([31], [31], [29]) et aluminium/gallium ([17], [18])

par exemple. Il est observé pour le système cuivre/mercure ([19]), mais la cinétique semble

très lente, environ deux ordres de grandeurs inférieurs à la cinétique des systèmes alumi-

nium/gallium ou argent/mercure par exemple.

Si ce modèle est intéressant par sa simplicité apparente (équation 1.6), le problème réside

surtout dans l’évaluation de γSL, puisque très peu de valeurs pour des couples métal so-

lide/métal liquide sont disponibles dans la littérature. Généralement, l’application numérique

de l’équation 1.6 repose sur une valeur supposée de γSL, le plus souvent sans explica-
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tions ou justifications supplémentaires. On trouve pas exemple dans [3], l’approximation

γSL ' 0, 1− 0, 2 γSV , où γSV est l’énergie de surface du solide.

S’il semble intuitif que le mouillage aux joints de grains est une composante de l’explica-

tion de la FML, au moins pour les couples fragilisants présentant du mouillage aux joints

de grains, le modèle ne mentionne pas de mécanisme de fragilisation. De même que pour

le modèle de Gordon, la question est de savoir comment la présence d’atomes, ou d’un film

liquide, dans les joints de grains, peut entrainer la fragilisation du matériau. Par ailleurs,

d’après Nichols ([37]), la plupart des couples fragilisants ne présentent pas de pénétration in-

terganulaire pour les faibles temps d’exposition couramment impliqués dans des expériences

de FML, parfois moins d’une minute.

Le modèle décrit dans la prochaine partie n’est pas un modèle de FML,. Il s’agit également

d’un modèle thermodynamique, similaire au mouillage aux joints de grains, mais ne considère

que la présence d’impuretés dans les joints, et non l’invasion par un métal liquide.

1.1.4.6 Le modèle de Rice et Wang

Rice et Wang proposent en 1989 ([40]) un modèle énergétique de la fragilisation par des im-

puretés, non appliqué à la FML. Leur idée est de comparer énergétiquement les états initiaux

et finaux intervenants lors de la rupture fragile d’un matériau induite par des impuretés.

L’état initial, considéré dans une telle expérience de fragilisation, consiste en un joint de

grains contenant une certaine concentration en impuretés. Ces impuretés sont caractérisées

par leur énergie de liaison dans le joint de grains, Ec
jdg. L’état final est constitué du même

joint de grains, mais séparé en deux parties, et exhibant donc deux surfaces libres. Les impu-

retés initialement présentes dans le joint sont adsorbées sur les deux surfaces libres, et sont

alors caractérisées par leur énergie de liaison à la surface du métal solide, Ec
surf .

Le modèle proposé par Rice et Wang prédit alors que le degré de fragilisation de l’impureté

dans le joint de grains est quantifié par la différence :

∆E = Ec
jdg − Ec

surf (1.7)

∆E définie la différence d’énergie de cohésion de l’impureté dans le joint de grains et à la

surface du solide. Le modèle prévoit que, s’il est énergétiquement favorable pour l’impureté

d’être à la surface du métal solide plutôt que dans le joint de grains, alors il existe une force

motrice tendant à séparer le joint pour exposer les deux surfaces libres.

Ce modèle fournit donc un critère énergétique caractérisant l’effet fragilisant d’une impureté

dans un joint de grains, cependant il n’explique pas les mécanismes de fragilisation. De plus,

ce modèle tel qu’il est décrit, n’est pas directement applicable à la FML, en raison de l’absence

du métal liquide dans l’état final.
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1.2 Les modèles atomiques et le calcul ab-initio

Depuis une vingtaine d’années, le calcul ab-initio est totalement rentré dans les méthodes

classiques d’analyses fines de la structure atomique des matériaux. Il permet en particu-

lier de modéliser des phénomènes difficiles, voire impossibles à observer par des méthodes

expérimentales.

C’est donc tout naturellement que les divers problèmes de fragilisation des matériaux ont

commencé à être étudiés par calcul ab-initio. Compte tenu des observations expérimentales

concluant à l’importance des joints de grains dans les phénomènes de fragilisation, les méthodes

de modélisation consistent le plus souvent à modéliser un joint de grains, à l’échelle atomique,

contenant ou non des impuretés, et d’analyser leurs effets sur la nature physico-chimique du

joint.

Il existe plusieurs centaines, voir plusieurs milliers d’articles traitant de ces problèmes. Ce-

pendant, peu d’entre eux discutent spécifiquement de la FML. Il s’agit, d’une manière plus

générale, de comprendre les effets d’une impureté sur les joints de grains, et donc tout

problème de fragilisation caractérisé par la ségrégation ou la diffusion d’impuretés aux joints

de grains est concerné.

Dans cette partie, nous faisons une étude bibliographique (non exhaustive) des articles qui

nous ont semblé les plus pertinents dans notre étude de la fragilisation par les métaux li-

quides. En particulier, nous présentons les différentes phénoménologies visant à expliquer

l’affaiblissement d’un joint de grains par une impureté.

1.2.1 Les processus de fragilisation

Dans cette partie, nous passons en revue les différents processus physiques selon lesquels

la présence d’une impureté dans un joint de grains peut entrainer une fragilisation de ce

dernier. Trois principaux processus de fragilisation ont été avancés. Deux invoquent un effet

de structure électronique, le troisième un effet de taille.

Pour � illustrer � l’effet induit par la présence d’une impureté dans un joint de grains, il peut

être intéressant de considérer les deux grandeurs suivantes ([44]) :

1. Le taux de restitution d’énergie G. Il s’agit de l’énergie nécessaire pour faire avancer une

fissure dans le matériau considéré, par unité de longueur. En l’absence de déformation

plastique (cas de la rupture fragile idéale), le taux de restitution d’énergie G s’identifie

avec l’énergie de surface correspondant à l’exposition de nouvelles surfaces libres par

l’avancée de la fissure. Dans ce cas on a Gfrag = 2γ, où γ est l’énergie de surface. Cette

expression dépend fortement du problème considéré. Par exemple, dans le cadre de la

FML, la surface libre exposée après l’avancée de la fissure est en réalité une interface

solide/liquide, et l’énergie caractéristique est γSL.
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2. Le taux de restitution par émission de dislocation Gdisl. Lors d’une forte concentration

de contrainte en pointe de fissure par exemple, le matériau peut relaxer une partie de

l’énergie stockée par émission de dislocation plutôt que par propagation de fissure. Dans

ce cas il y a émoussement de la pointe de fissure et, éventuellement, propagation par

rupture ductile.

Généralement, pour un métal pur, on a Gfrag >> Gdisl, ce qui traduit que le comportement

du matériau en rupture est totalement ductile. On observe une transition ductile/fragile

lorsque l’ordre entre Gfrag et Gdisl s’inverse, Gfrag < Gdisl ([40]).

Le taux de restitution Gdisl a été estimé dans le cuivre à Gdisl ' 1 − 2 J.m−2 ([2], [44]),

alors que l’estimation par calculs ab-initio de Gfrag = 2γSV (dans le cas hypothétique d’une

rupture fragile à l’air du cuivre) donne Gfrag = 3− 3, 5 J.m−2 selon les orientations des sur-

faces de cuivre ([44]). Lorsqu’un échantillon de cuivre est mis sous contrainte à l’air, l’énergie

élastique stockée sera donc relaxée par plasticité (émission de dislocations) bien avant qu’une

rupture fragile ne puisse avoir lieu. On retrouve donc le fait que le cuivre pur est ductile.

Le premier processus de fragilisation à l’échelle atomique présenté ici est l’effet de taille.

1.2.1.1 Fragilisation par effet de taille

Ce mode de fragilisation ne concerne à priori que les impuretés de taille suffisamment

importante par rapport à la taille des atomes du métal solide. Il ne peut donc pas expliquer

tous les phénomènes de fragilisation, comme la fragilisation par l’hydrogène par exemple. Les

atomes pouvant être impliqués dans ce mode de fragilisation sont donc les � gros � atomes,

typiquement le sodium, le mercure ou le plomb.

L’effet de l’impureté sur le joint de grains est décrit de la façon suivante. En se positionnant

en substitution (c’est généralement ce que font les atomes étrangers de taille importante),

l’atome étranger déforme la maille cristalline du métal solide et repousse les atomes de la

matrice ([50], [44]). Les atomes du métal solide ne sont plus à leur position d’équilibre, en

raison des contraintes dues à la présence de l’impureté, et cela entraine donc un affaiblisse-

ment des liaisons atomiques liant les atomes du métal solide de part et d’autre du joint de

grains.

Dans ce cas, la fragilisation est la conséquence d’un abaissement du taux de restitution

d’énergie Gfrag.

Il est argumenté dans [44], appuyé par des calculs ab-initio DFT (chapitre 4), que ce processus

de fragilisation est responsable de la fragilisation du cuivre par le bismuth (non nécessairement

provenant de bismuth liquide) préalablement présent dans le joint. Il est également défendu

que ce mode de fragilisation est transposable à toutes les impuretés de taille équivalente à

celle du bismuth, à savoir le mercure et le plomb.

Dans le cas spécifique du système cuivre/bismuth, Schweinfest et al ([44]) défendent également

que ce mode de fragilisation est le seul impliqué. En particulier, il est argumenté qu’aucun

effet électronique (déplacement de charge, localisation des électrons) n’intervient. Cependant,
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ce point de vue va à l’encontre des observations réalisées dans [44] pour le même système

(partie 1.2.1.3).

L’importance des effets de taille est également soulignée par Freeman et al. Des études par

calcul ab-initio DFT sont réalisées principalement sur des joints de grains Σ3 dans le fer

([56], [59], [7], [55]) et Σ5 dans le nickel ([8]). Dans tous les cas où l’impureté est de taille

relativement importante comparée à la taille des atomes de fer ou de nickel, la substitution

d’un atome dans le joint de grains par une telle impureté entraine une expansion du joint

de grains et un éloignement des atomes de fer (ou de nickel) de part et d’autre du joint,

fragilisant ainsi les liaisons atomiques.

Le même effet est observé, également par calcul ab-initio DFT, pour le système nickel/soufre

[57]. La modélisation d’un joint de grains Σ5 et l’insertion par substitution d’atomes de

soufre dans le joint engendre une importante expansion de ce dernier, ce qui entraine une

réduction de la résistance à la rupture. Ce cas est cependant sensiblement différent des

précédents, puisque le soufre est un atome environ 20% plus petit que le nickel, ce qui semble

à priori contradictoire avec un effet de taille. Toutefois, en accord avec des expériences menées

sur le même système ([15]), un seuil de concentration en atomes de soufre dans le joint de

grains est observé. En dessous de ce seuil, aucun phénomène de fragilisation n’est observable.

La présence de ce seuil indique que la fragilisation provient d’une forte répulsion entre les

atomes de soufre, lorsque ces derniers ont atteint une certaine concentration et sont alors

trop confinés.

Si ce mécanisme de fragilisation par effet de taille semble bien établi et bien accepté, il n’en

va cependant pas de même lorsqu’il s’agit d’attribuer à un couple métal solide/métal liquide

donné un mécanisme spécifique. A titre d’exemple, l’effet de taille attribué aux systèmes

cuivre/bismuth et nickel/soufre fait encore débat, puisque d’autres auteurs affirment que

pour ces systèmes, le mécanisme de fragilisation repose sur un effet électronique ([5] et partie

1.2.1.3).

1.2.1.2 Fragilisation par effet électronique : affaiblissement des liaisons atomiques

Ce modèle repose sur l’affaiblissement des liaisons entres les atomes du métal solide,

dans le voisinage proche d’une impureté. Une partie des électrons liant les atomes du métal

solide sont localisés afin de former des liaisons covalentes avec les impuretés. L’affaiblissement

provient donc d’une déplétion en électrons dans les liaisons atomiques. Ce modèle a vu le

jour à la fin des années 1970, avec comme système modèle le système nickel/soufre ([27]). Un

schéma d’un joint de grains dans le nickel est présenté sur la figure 1.7(a).

Le nickel a la structure électronique suivante :

[Ar]3d94s1 (1.8)

La liaison entre un atome de nickel et un atome de soufre est due à l’hybridation des orbi-

tales 3p4 du soufre avec les orbitales 4s1 des atomes de nickel voisins. Cette hybridation est
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(a) (b)

Figure 1.7 – Représentation schématique d’un joint de grains pur (1.7(a)) et contenant des impuretés ségrégées
(1.7(b)). Dans le cas du couple nickel/soufre (les atomes de soufres sont représentés par les croix encerclées), les
liaisons covalentes σ localisées entres les atomes de soufre et les premiers atomes de nickel engendrent une déplétion
des électrons constituant les liaisons entre les atomes de nickel directement adjacents. Cette déplétion entraine un
affaiblissement des liaisons atomiques, représentées par les traits pointillés entre les atomes de nickel ([27]).

représentée sur les schémas de la figure 1.8. Les électrons délocalisés des orbitales à symétrie

sphérique 4s1 du nickel sont alors localisés dans le plan joignant l’atome de soufre, le long des

orbitales 3p. Ces électrons localisés ne sont alors plus disponibles pour participer aux liaisons

nickel-nickel dans le voisinage des impuretés, et en conséquence les liaisons atomiques entre

les atomes de nickel sont affaiblies (figure 1.7(b)). La figure 1.7(b) représente le même joint

de grains que celui de la figure 1.7(a), mais contenant des atomes de soufres représentés par

les croix encerclées. Les doubles traits représentent les liaisons entre les atomes de soufre

et les premiers voisins (ces doubles traits ne font pas référence à une double liaison). Les

traits pointillés représentent les liaisons entre atomes de nickel affaiblies par la déplétion

d’électrons.

Figure 1.8 – Liaison par hybridation des orbitales 3p4 du soufre avec les orbitales 4s1 du nickel ([27]).
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Figure 1.9 – Effet fragilisation de diverses impuretés dans le fer et le nickel ([32]).

D’après ce modèle, la fragilisation du nickel par le soufre se produit par rupture intergranu-

laire en rompant les liaisons nickel-nickel fragilisées, et non les liaisons nickel-soufre, qui sont

énergétiquement plus stables.

Ce point de vue est partagé par Messmer ([32]). Une étude de la fragilisation du nickel et

du fer par diverses impuretés est réalisée en examinant la projection de certaines orbitales

atomiques afin d’évaluer le degré de localisation des électrons, en fonction de la nature de

l’impureté. Il a été montré, en comparant ces données avec des données expérimentales sur

la fragilisation du fer et du nickel (tableau 1.9), que plus l’impureté est fragilisante et plus

les électrons sont localisés autour de l’impureté, affaiblissant ainsi fortement les liaisons ato-

miques voisines. Ceci est illustré par une représentation de la probabilité de présence des

électrons entre un atome de soufre et quatre atomes de nickel d’une part (figure 1.10(a)),

et un atome de bore et quatre atomes de nickel d’autre part (figure 1.10(b)). Le soufre est

connu expérimentalement pour fortement fragiliser le nickel, alors que le bore est connu pour

le renforcer (tableau 1.9). Les � cercles � concentriques sont centrés sur l’impureté. On re-

marque en particulier que les électrons sont beaucoup plus localisés sur l’impureté dans le cas

où l’impureté est un atome de soufre, alors que dans le cas d’un atome de bore, le domaine

des électrons est beaucoup plus étendu.

Cet effet d’affaiblissement n’est pas le seul effet électronique connu. Il en existe un second,

dont le principe est à l’inverse de durcir les liaisons atomiques voisines.

1.2.1.3 Fragilisation par effet électronique : durcissement des liaisons atomiques

Considérant toujours le système nickel/soufre, Losch ([27]) suppose l’existence d’un deuxième

mécanisme menant à une fragilisation du métal solide par des impuretés ségrégées aux joints

de grains.

L’impureté présente dans le joint de grains peut se lier aux atomes voisins par des liaisons

plus directionnelles que les liaisons atomiques présentent dans le métal solide ([27], [13]). Cela

peut être le cas, comme nous venons de le voir, pour le système nickel/soufre. Ces liaisons plus

directionnelles sont également moins flexibles et moins mobiles, et rendent ainsi plus difficile
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(a) (b)

Figure 1.10 – Probabilité de présence électronique dans le cas du système nickel/soufre (figure 1.10(a)) et dans
le cas du système nickel/bore (figure 1.10(a)) ([32]). Dans les deux cas, seuls deux de quatre atomes de nickel sont
représentés.

l’émission de dislocations. Dans ce cas, on peut alors observer une transition ductile/fragile

due à un accroissement de Gdisl.

On peut cependant trouver dans la littérature un contre exemple à ce modèle. Dans les métaux

nobles, l’hybridation des orbitales atomiques s et d entraine une directionnalité des liaisons

atomiques qui se traduit par un renforcement de ces dernières ([45]). Des observations ([5])

par spectroscopie de perte d’énergie des électrons sur un joint de grains Σ5 dans du cuivre

montrent que la réduction de l’hybridation des orbitales s et d, due à la présence d’atomes

de bismuth, entraine une réduction de la directionnalité des liaisons. Cette réduction de di-

rectionnalité est interprétée comme la cause de leur affaiblissement et de la fragilisation du

cuivre. Cet exemple contredit donc le mécanisme selon lequel la fragilisation est entrainée par

une certaine directionnalité (rigidité) des liaisons atomiques du métal solide. Les explications

décrites dans [5] sont cependant contredites dans [44], qui favorise la fragilisation par effet

de taille pour ce même système.
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1.3 Le cuivre et le mercure dans la FML

1.3.1 Le système cuivre/mercure

Le cuivre, en tant que métal solide, et le mercure en tant qu’espèce fragilisante, sont deux

éléments qui ont été largement sollicités dans l’étude du phénomène de fragilisation par les

métaux liquides ou de fragilisation par ségrégation des impuretés dans les joints de grains.

Cependant, de manière assez surprenante, on retrouve dans la littérature peu d’études por-

tant sur le système cuivre/mercure. Le faible attrait pour ce système peut s’expliquer par

l’existence de couples métal solide/mercure ou cuivre/métal liquide présentant un plus fort

degré de fragilisation et des effets généralement plus nets et plus faciles à mettre en évidence,

comme les couples aluminium/mercure ou cuivre/bismuth par exemple.

On relève plusieurs études dans lesquelles l’effet fragilisant du mercure sur le cuivre semblent

très limité, voire inexistant. Moore étudie en 1921 ([33]) la fragilisation du laiton et du cuivre

pur par le mercure liquide. Cet auteur observe une fragilisation, caractérisée par une rup-

ture intergranulaire, pour le couple laiton/mercure, mais aucune fragilisation pour le système

cuivre/mercure. Ces résultats sont confirmés par Edmunds en 1944 ([6]), qui n’observe pas

de fragilisation du cuivre par le mercure. Cet auteur observe également une augmentation de

l’effet fragilisant du laiton à mesure que la proportion en zinc augmente.

Dans [51], les courbes force/déplacement d’essais de traction réalisés sur des éprouvettes de

cuivre cylindres non-entaillées n’ont pas permis de mettre en évidence une rupture prématurée

des éprouvettes testées en présence de mercure liquide. Cependant, la section finale des

éprouvettes mouillées par le mercure liquide s’est avérée plus importante, signe que le cuivre

avait subit moins de déformation plastique avant de rompre.

Ina et Koizumi ([19]) ont montré que le cuivre subit une pénétration intergranulaire lorsqu’il

est en contact avec du mercure (saturé en cuivre) liquide. Cependant la cinétique de cette

pénétration intergranulaire est très lente et n’apparait que pour des temps d’exposition de

l’ordre d’une journée (105 secondes) à température ambiante. La figure 1.11 représente les vi-

tesses de pénétrations intergranulaires pour les systèmes cuivre/mercure, aluminium/gallium

et argent/mercure, en fonction de la température. On voit que, le système aluminium gal-

lium qui est un exemple modèle de la pénétration intergranulaire, est caractérisé par des

vitesses de pénétration supérieures à celles du système cuivre/mercure de deux ordres de

grandeurs. Auparavant, Greenwood ([11]) avait également déterminé que le cuivre pouvait

être pénétré par le mercure liquide, contrairement à Robertson qui n’avait pu observer au-

cune pénétration à 170◦C ([41]). Cette température avait été choisie car elle est supérieur à

la température de stabilité de la phase intermétallique existante dans le diagramme de phase

cuivre/mercure (figure 1.12). Ina et Koizumi ne mentionnent pas cette phase, bien que leurs
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Figure 1.11 – Vitesses de pénétration intergranulaire en fonction de la température, pour les systèmes
cuivre/mercure, aluminium/gallium et argent/mercure ([19]).

conditions expérimentales se trouvent dans sa gamme de stabilité.

Ina et Koizumi ont par ailleurs mesuré l’effet fragilisant du mercure liquide sur le cuivre en

déterminant la proportion de rupture fragile lors d’essais en traction (figure 1.13). Il apparait

que pour des temps d’exposition inférieurs au temps nécessaire à la pénétration intergranu-

laire, aucune rupture fragile n’est observée. D’après cette étude, il semblerait donc que la

fragilisation du cuivre soit fortement corrélée à la pénétration intergranulaire du mercure li-

quide. Greenwood ([11]) a observé une fragilisation du cuivre testé en traction et en présence

de mercure liquide. Il rapporte une rupture fragile intergranulaire, ainsi qu’une réduction

notable de l’élongation à rupture. Enfin, toujours d’après cet auteur, l’effet fragilisant du

mercure semble plus prononcé lorsque la vitesse de déformation décrôıt, en accord avec les

observations habituelles faites sur les effets de la vitesse de déformation ([43]).

Greenwood ([11]) constate, lors de ces expériences de FML, que la présence de mercure li-

quide n’a que très peu d’effets sur la contrainte à rupture du cuivre. D’après cet auteur, cela

peut expliquer pourquoi certains auteurs ([33], [6]) n’ont pas observé de fragilisation pour ce

système.

1.3.2 Les couples métal solide/mercure et cuivre/métal liquide

1.3.2.1 Le système laiton/mercure

Un système intéressant dans notre étude est le système laiton/mercure, pour sa proximité

avec le système cuivre/mercure et la possibilité de faire varier les proportions relatives de zinc

et de cuivre. Ce système a été largement étudié, en raison de son fort degré de fragilisation et

de sa mise en place possible à température ambiante. D’une manière plus générale, beaucoup

d’auteurs ont montré un intérêt dans l’étude de la FML sur divers alliages de compositions

proches, notamment des alliages de cuivre, aluminium ou encore divers aciers.
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Figure 1.12 – Diagramme de phase cuivre/mercure ([28]). Il existe une phase intermétallique pour des températures
allant jusqu’à 128◦C.

Figure 1.13 – Éffet fragilisant pour les couples cuivre/mercure, aluminium/gallium et argent/mercure. Le rapport
Fm/Fm0 représente la force maximale subi par l’éprouvette en présence de métal liquide sur la force maximale lors
d’un essai à l’air ambiant, et le rapport Sbrittle/S0 représente la superficie du faciès qui a un aspect fragile par la
surface totale du faciès de rupture ([19]).
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Edmunds ([6]) a réalisé une étude de la fragilisation du laiton par le mercure liquide en fonc-

tion de la proportion de zinc, variant de 10% à 40%. Il y observe une augmentation de la

fragilité du matériau lorsque la proportion de zinc augmente.

On trouve dans le livre de Rostoker ([43]) des études de l’influence de la température sur

l’effet fragilisant du mercure sur le laiton. Cette influence a été mise en évidence, en mesurant

l’élongation à rupture en fonction de la température, pour un laiton 70/30 (70% de cuivre et

30% de zinc) mouillé par du mercure liquide et sur une gamme de température allant d’envi-

ron 20◦C à environ 220◦C. La fragilisation du laiton est observée jusqu’à environ 200◦C, où

l’on observe une transition fragile/ductile en raison de la plasticité qui prend alors le dessus

(partie 1.1.3.1). Ce type d’étude n’a, à notre connaissance, pas été réalisée pour le système

cuivre/mercure.

Par ailleurs, Rhines ([39]) a observé, lors d’essais de flexion sur du laiton mouillé par du

mercure liquide, une réduction de la vitesse de propagation de fissure fragile lorsque la

température devient supérieure à environ 50◦C, soit bien en-dessous de la température li-

mite de 200◦C (. Ce phénomène a été attribué par l’auteur à la formation rapide de la phase

cuivre/mercure à cette température. Cependant, ce point de vue n’est appuyé par aucune

donnée quantitative sur la cinétique de formation de cette phase.

Shea et Stoloff ont étudié la fragilisation de plusieurs types d’alliages binaire et ternaire, es-

sentiellement à base de cuivre et de zinc ([46]). En particulier, deux nuances de laiton, 55/45

et 52/48, fragilisés par un alliage liquide mercure/70% indium et à des températures variant

de 25◦C à 300◦C. Les deux nuances de laiton sont fortement fragilisées, et présentent une

pénétration intergranulaire loin en avant de la fissure principale. Une transition fragile/ductile

est observée à environ 230◦C, soit sensiblement plus élevée que la valeur déterminée pour le

laiton 70/30 fragilisé par du mercure pur.

1.3.2.2 Le cuivre

Le cuivre solide est fragilisé par un nombre important de métaux liquides. Le système

cuivre/bismuth est l’un des plus étudié. Le cuivre subit une rupture fragile intergranulaire

lorsqu’il est soumis à une contrainte en présence de bismuth liquide ([21]), mais également

lorsque le cuivre a été préalablement exposé au bismuth liquide, puis nettoyé avant l’essai

mécanique ([22]). Dans le cas où le cuivre est mouillé par le bismuth liquide, des essais de

traction montrent que son élongation à rupture peut chuter de 40% lorsqu’il est testé à l’air,

à environ 1% (figure 1.14).

Une forte corrélation entre la fragilisation des joints de grains dans le cuivre et la pénétration

intergranulaire par les atomes de bismuth a été mise en évidence par Yukawa et Sinott ([58]).

Ils ont réalisé des essais de flexion sur des bicristaux de cuivre ayant été exposés de façon

variable à du bismuth. Ils concluent que plus la longueur de pénétration intergranulaire est

importante, et plus le cuivre est fragilisé. Plus tard, la fragilisation du cuivre par le bismuth

liquide est attribué par Joseph et al. à la pénétration d’un film de bismuth liquide dans les

30



1.3. LE CUIVRE ET LE MERCURE DANS LA FML

Figure 1.14 – Courbes contrainte/déformation résultantes d’essais de traction réalisés sur du cuivre pur et sur du
cuivre préalablement exposé au bistmuth liquide. La courbe correspondant au cuivre pur n’est pas présentée dans sa
totalité car la rupture survient aux alentours de 40% de déformation ([21]).

joints de grains du cuivre ([22]). La pénétration du bismuth a été observée à plus de 100 µm

en avant du film liquide. Tout cela fait écho à un résultat cité par Rostoker et obtenu 50

ans plus tôt ([43]) : des monocristaux de cuivre ne sont pas fragilisés par le bismuth liquide,

soulignant le rôle fondamental des joints de grains pour ce système. Cependant, Joseph et

al. pensent que la diffusion des atomes de bismuth, trop lente, ne peut pas expliquer la FML

pour ce couple ([22]).

Pour plus de détails sur la fragilisation du cuivre par le bismuth, on pourra se référer à la

thèse de B. Joseph ([24]).

1.3.2.3 Le mercure

Le mercure est connu pour avoir un effet fragilisant sur un nombre important de métaux

solides, purs ou alliés. Il est très utilisé dans les expériences de FML en raison de son bas

point de fusion (environ −39◦C) qui permet de réaliser les expériences sur une large gamme

de température, et en particulier à température ambiante.

Nous avons vu dans les deux parties précédentes que le mercure est fragilisant pour le cuivre

et le laiton. Le mercure est également rapporté comme fragilisant pour le zinc et ses alliages. Il

est rapporté de très importantes réductions de l’élongation à rupture du zinc testé en présence

de mercure liquide à température ambiante ([51]). Un mode de rupture transgranulaire est

observé pour ce couple ([25]), bien que la pénétration intergranulaire du mercure ait été

observée dans le zinc ([51]).

Le mercure est également connu pour fragiliser l’aluminium est les alliages d’aluminium ([39],

[37]). Dans ce cas, la propagation de fissure se fait de façon intergranulaire.

Le mercure a également un effet fragilisant sur la plupart des aciers. Pour plus de détails sur

ce sujet, on pourra se référer à la thèse de A. L. Medina Almazán ([1]).
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PREMIÈRE PARTIE : EXPÉRIENCES DE
FML

La nécessité de cette partie expérimentale provient d’une littérature peu abondante sur

le système cuivre/mercure, ainsi que de certaines difficultés à faire converger les diverses ob-

servations expérimentales vers une unique conclusion. Cette première partie se compose de

deux chapitres, les chapitres 2 et 3 de ce document.

Le chapitre 2 est une étude quantitative de la fragilisation du cuivre pur par le mercure

liquide, ainsi que par deux alliages mercure/bismuth et mercure/sodium. Au cours de ce

chapitre, nous présentons des expériences de fragilisation réalisées sur des éprouvettes de

type CT, afin de déterminer la résistance à la rupture du matériau, testé sous différentes

conditions. Ces mesures de résistance à la rupture permettent de quantifier l’effet fragilisant

du mercure et des deux alliages sur le cuivre, qui par ailleurs est largement favorisé par la

géométrie des éprouvettes.

Le chapitre 3 est une étude de l’influence de la microstructure du cuivre sur la fragilisation par

le mercure liquide. Plus particulièrement, nous étudions le rôle des joints de grains spéciaux

Σ3 (ou joints de macles), par l’utilisation de traitements d’ingénierie des joints de grains qui

permettent d’augmenter significativement leur proportion.

S’il est vrai que le phénomène de fragilisation peut apparâıtre de façon totalement inattendue

(et dangereuse) dans certaines situations, il n’est pour autant pas nécessairement évident de

le provoquer dans des conditions bien spécifiques, compte-tenu de la quantité importante de

paramètres influents sur son occurrence.

D’un point de vue expérimental, le couple cuivre/mercure est un système idéal pour l’étude

de la fragilisation par les métaux liquides :

1. le mercure est le seul métal liquide à température ambiante, et jusqu’à environ −39◦C

([1], [2]). Cela permet de réaliser des expériences de FML sans l’ajout d’un dispositif de

chauffage, simplifiant la mise en place ;

2. très faible dissolution du cuivre dans le mercure à température ambiante (diagramme de

phase sur la figure 1.15 et [3]). La pré-saturation du mercure par du cuivre n’est donc
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Figure 1.15 – Diagramme de phases du système cuivre/mercure ([4]).

pas nécessaire ;

3. mouillage total du cuivre par le mercure ;

4. une seule phase intermétallique, stable jusqu’à 128◦C (diagramme de phase 1.15), non

bloquante pour le mouillage grâce à sa cinétique de formation lente. Bien qu’aucune

étude n’ai pu être trouvée sur ce sujet, l’expérience nous a montré qu’au cours d’une

expérience de fragilisation du cuivre par le mercure, le mercure liquide est toujours

présent en pointe de fissure et permet la propagation de la fissure fragile. La phase

intermétallique n’a donc pas le temps de se former avant que la fissure ne se propage.

Cependant, l’observation post-mortem des faciès de rupture montre que les faciès de

cuivre exposés pendant plusieurs minutes au mercure liquide sont recouverts par la

phase cuivre/mercure.

La nature cristallographique de cette phase n’a pas été à ce jour déterminée avec

certitude. Il existe même un débat sur sa stœchiométrie, probablement de l’ordre de

Cu14Hg12 ou Cu15Hg11 ([5], [6], [7]).

Cependant, d’un point de vue pratique, ce système comporte également quelques inconvénients,

à commencer par la nature toxique du mercure (classé comme CMR, Cancérigène, Mutagène

et Reprotoxique), et qui rend nécessaire l’adoption de certaines précautions de manipulations.

Néanmoins, la manipulation sous hotte aspirante ainsi que l’utilisation de gants suffisent.

Par ailleurs, les très faibles propriétés mécaniques du cuivre rendent sa mise en forme

(confection d’éprouvettes) et sa manipulation (mise en place dans des mors, préparations

d’échantillons minces, polissage, désenrobage,...) parfois délicates.

Les deux chapitres de cette partie expérimentale permettent de clairement mettre en évidence

certaines tendances. Le but de la partie suivante, la partie calculs numériques, sera de vérifier

si le calcul ab-initio permet de retrouver ou non ces tendances, et de leur fournir une expli-

cation.
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CHAPITRE 2

2.1 Essais de fragilisation

Nous débutons ce chapitre par la description de la nature et de la microstructure du cuivre

utilisé. Étant donnée la complexité du phénomène de FML, cette étape de description est

absolument nécessaire pour l’analyse et la comparaison des résultats. En particulier, nous

verrons au chapitre 3 que la nature des joints de grains a une importance fondamentale dans

les processus qui peuvent mener à la fragilisation.

Nous décrirons ensuite les premières expériences de fragilisation que nous avons menées dans

le but de mettre en évidence et de quantifier la fragilisation du cuivre par le mercure liquide,

ainsi que par deux alliages liquides mercure/bismuth et mercure/sodium. Nous en déduisons

en particulier les variations de la ténacité (ou résistance à l’avancée de fissure) du cuivre due

à la présence ou non d’un métal liquide ; Ces variations de ténacité permettent de constater

l’effet fragilisant du métal liquide sur le cuivre, mais également de hiérarchiser les différents

métaux liquides utilisés vis-à-vis de la FML.

2.1.1 Description des matériaux

2.1.1.1 Cuivre OFHC

Le cuivre utilisé est de type OFHC (pour Oxygen Free High Conductivity) et d’une pureté

de 99, 99%. La dénomination OFHC est basée sur un critère de conductivité du cuivre, au

moins 101% IACS (International Annealed Copper Standard), et est atteinte en diminuant

la quantité d’oxygène présente dans le matériau jusqu’à des taux inférieurs à 5 ppm. Aucune

analyse de la composition chimique exacte du matériau n’est donc réalisée par le fabriquant

(Alfa Aesar).

Par ailleurs, le cuivre OFHC est naturellement immunisé contre la fragilisation par l’hy-

drogène ([1]). En effet, la fragilisation du cuivre par l’hydrogène provient de l’interaction

entre l’oxygène présent comme impureté dans le cuivre avec l’hydrogène dissous. Cette inter-

action produit des bulles de vapeur d’eau, fortement comprimées dans la maille du cuivre et

qui peuvent endommager le matériau par création de cavitations ([2]).

Nous disposions d’une plaque de cuivre OFHC de 150× 150 mm et de 6,35 mm d’épaisseur.

La quantité était juste suffisante pour élaborer quatre éprouvettes de type CT (figure 2.3).

Nous avons caractérisé la microstructure initiale du cuivre, en état de réception, par diffrac-

tion des électrons rétrodiffusés (EBSD). Le cliché est présenté sur la figure 2.1.

Le traitement des données obtenues par EBSD est réalisé avec le logiciel OIM (Orienta-

tion Imaging Microscopy). La taille moyenne des grains est d’environ 30 µm, avec cependant

quelques inhomogénéités visibles sur la figure 2.1. On remarque en particulier la présence

de grains dont les tailles peuvent être supérieures à 120 µm ou inférieures à 5 µm. On peut

également noter une faible présence de macles (appelées dans la suite joints de grains Σ3) ;

Cette remarque prendra son importance dans le chapitre suivant. Les grains ne présentent pas
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2.1. ESSAIS DE FRAGILISATION

Figure 2.1 – Cliché EBSD de la microstructure du cuivre OFHC dans son état de réception.

de texture particulière et semblent être de forme assez régulières et isotropes, à l’exception

de quelques sous-grains de forme allongée.

2.1.1.2 Mercure, bismuth et sodium

Le mercure utilisé est d’une pureté de 99, 9%. Les diagrammes de phases binaires des

systèmes mercure/bismuth et mercure/sodium sont présentés sur les figures 2.2(a) et 2.2(b).

Le bismuth et le sodium se dissolvent tous les deux dans le mercure liquide à température am-

biante. Les alliages liquides Hg/2%Bi (% massique) et Hg/2%Na sont donc réalisés par simple

dissolution du bismuth solide et du sodium solide dans le mercure liquide. La dissolution a

lieu spontanément par amalgamation.

2.1.2 Dispositif expérimental

2.1.2.1 Description des éprouvettes

Les essais mécaniques ont été réalisés sur des éprouvettes de type CT (Compact Ten-

sion) sur laquelle nous avons usiné une rainure sur toute la longueur. Cette géométrie a

été choisie pour la forte triaxialité qu’elle présente dans le plan rainuré, favorisant l’occur-

rence du phénomène de fragilisation, et pour la détermination de la ténacité des différentes

éprouvettes qui peut être réalisée via l’application numérique de formules définies pour ce

type d’éprouvettes.

L’éprouvette comporte une entaille en V à 60◦ en son centre. Cette entaille sert d’une part à

concentrer les contraintes dans cette zone et donc à guider la fissure, mais aussi à contenir et

guider le métal liquide lors des essais en présence de métal liquide. L’entaille se termine par

un chevron (figure 2.3 et 2.4(b)) qui permet de se soustraire de la pré-fissuration en fatigue
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CHAPITRE 2

(a) Diagramme de phase mercure/bismuth ([3]). (b) Diagramme de phases mercure/sodium ([4]).

Figure 2.2 – Diagrammes de phase des deux alliages 2.2(a) Hg-Bi et 2.2(b) Hg-Na.

Figure 2.3 – Éprouvette de type CT (Compact Tension)et comportant un chevron.
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2.1. ESSAIS DE FRAGILISATION

(a) Emplacement de l’extensomètre marqué par
les cercles jaunes.

(b) Géométrie de la partie centrale de
l’éprouvette, avec le chevron visible en couleur
cuivre. La partie blanche, obtenue par surexpo-
sition afin de faire ressortir le chevron, corres-
pond à la face avant de l’éprouvette.

(c) Recommandation de la norme ASTM-E
1820 ([5]).

Figure 2.4 – Vues de la partie centrale de l’éprouvette.

généralement utilisée afin de déterminer la ténacité.

Un emplacement pour l’extensomètre a été prévu, comme indiqué sur la figure 2.4(a) (cercles

jaunes). Cet emplacement se trouve exactement dans l’axe de traction et permet donc d’in-

terpréter directement les valeurs observées, sans voir à apporter de corrections.

2.1.2.2 Mouillage des éprouvettes

Nous avons élaboré quatre éprouvettes à partir de la plaque de cuivre dont nous disposions.

Nous avons choisi d’utiliser ces quatre éprouvettes afin de tester quatre conditions d’essais

de FML différentes :

1. essai de référence : l’éprouvette de cuivre est testée à l’air ambiant et sans métal liquide ;

2. essai en présence de mercure liquide ;

3. essai en présence de l’alliage mercure/bismuth déjà décrit ;

4. essai en présence de l’alliage mercure/sodium déjà décrit.

Pour les essais en présence de métal liquide, le métal liquide est placé au niveau du chevron,

à l’aide d’une seringue. Une pré-étape de dissolution de l’oxyde de cuivre dans cette zone
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est nécessaire afin que le métal liquide mouille correctement la surface du solide. L’oxyde est

supprimé par simple application d’acide chlorhydrique dilué à 50% volumique avec de l’eau

distillée, selon la formule suivante :

CuO + 2HCl −→ CuCl2 +H2O (2.1)

La zone de cuivre dépourvue d’oxyde est très facilement reconnaissable par sa couleur rose

pale, à comparer avec le rose-orangé du cuivre oxydé. Il faut prêter attention à ce que la

solution d’acide ne se répande pas trop en dehors de la zone de mouillage, au risque que le

mercure se répande à son tour hors de la zone. Par ailleurs, le cuivre s’oxydant très rapidement

à l’air, il est indispensable de déposer la goutte de mercure à son emplacement avant de retirer

la solution acide. Ainsi le mercure mouille immédiatement le cuivre dépourvu d’oxyde, et on

peut ensuite retirer l’acide simplement à l’aide d’un papier absorbant par exemple.

2.1.2.3 Déroulement des essais

Tous les essais ont été réalisés sur une machine de traction hydraulique de marque MTS

et munie d’une cellule de force d’une capacité de 25 kN . Tous les essais réalisés sont de type

traction uni-axiale monotone. Au cours de chaque essai, plusieurs décharges contrôlées en

force ont été réalisées.

La vitesse de déplacement de la traverse est constante et fixée à vdep = 50 µm.min−1. Cette

vitesse de déplacement étant assez lente, et le montage de l’éprouvette dans les mors de la

machine très souple (présence de jeux importants au niveau des goupilles), nous avons imposé

une pré-contrainte sur l’éprouvette. Cette pré-contrainte, qui doit être suffisamment faible

pour ne pas endommager le matériau, a été imposée uniquement pour des raisons pratiques,

afin que l’essai de traction débute aussitôt que le déplacement de la traverse commence. La

pré-force imposée sur l’éprouvette était de 200 N .

Les déplacements imposés à l’éprouvette ont été mesurés localement à l’aide d’un exten-

somètre de marque MTS d’un débattement de −1 mm (en compression) et +4 mm (en trac-

tion). L’extensomètre a été positionné dans l’axe de traction de la machine (figure 2.4(a))

afin que la mesure de déplacement fournie soit directement équivalente à celle imposée par

la traverse sur l’éprouvette.

Des photographies des entailles où se propagent les fissures ont été prises tout au long des

essais, à intervalles de temps réguliers. Nous avons utilisé un appareil photo numérique Ca-

non 60D muni d’un objectif macro Sigma avec une focale de 150 mm, et d’une résolution

de 18 Mpixels. L’utilisation d’une caméra ne nous a pas semblé nécessaire dans ce cas de

figure ; la vitesse de déplacement de la traverse étant très faible et la vitesse de propagation

de fissure étant de quelques mm/min (à posteriori), nous avons jugé plus intéressant de ne

disposer que de quelques photographies espacées de plusieurs secondes mais de profiter de la

pleine résolution de l’appareil photo. Ces photos seront utilisées par la suite pour déterminer

l’avancée de fissure (et la vitesse de propagation) de laquelle nous déduirons la résistance à

la rupture du cuivre.
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Les décharges effectuées pendant les essais de traction ont initialement été réalisées dans le

but de faire une seconde mesure de l’avancée de fissure, complémentaire à la méthode op-

tique. Cependant, faute de temps, ces mesures n’auront pas été faites.

A la fin de chaque essai, le métal liquide présent sur les éprouvettes doit être éliminé. Plu-

sieurs passages dans un bain d’eau distillée dans des bacs à ultra-sons sont nécessaires. Nous

verrons cependant que cette précaution ne supprime pas la totalité du mercure, et qu’une

partie reste présente aux surfaces de cuivre créées durant les essais, sous la forme de la phase

cuivre/mercure. Nous avons également pu observer des phases ternaires dans le cas des essais

en présence des alliages Hg-Bi et Hg-Na.
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Figure 2.5 – Courbe force=f(déplacement) pour le cuivre testé seul (Cu), le cuivre testé en présence de mercure
liquide (Cu/Hg) et le cuivre testé en présence des alliages mercure-bismuth (Cu/(Hg-Bi)) et mercure-sodium (Cu/(Hg-
Na)). Le déplacement correspond à celui mesuré par l’extensomètre, dont la position est définie sur la figure 2.4(a).

2.2 Résultats

Nous allons maintenant exposer et analyser les différents résultats obtenus. Cette partie

sera partagée en trois sous-parties, basées sur différentes méthodes d’analyse. Nous allons

tout d’abord traiter les données concernant les forces et les déplacements mesurés par l’ex-

tensomètre au cours des essais en traçant les courbes force/déplacement. Le phénomène de

fragilisation est déjà nettement visible sur ces courbes. Nous quantifierons ensuite la fragilisa-

tion du cuivre par les divers métaux liquides utilisés en déterminant la résistance à la rupture

du cuivre testé en présence des divers métaux liquides. Finalement, nous explorerons ensuite

les faciès de rupture par microscopie électronique à balayage (MEB), mettant en évidence

la transition d’une rupture ductile dans les cas du cuivre testé à l’air, à une rupture fragile

dans les cas du cuivre testé en présence de métal liquide.

2.2.1 Analyse des courbes force/déplacement

Les courbes force/déplacement des différents essais menés sont présentées sur la figure 2.5.

On y retrouve les quatre essais de fragilisation réalisés, à savoir cuivre/air, cuivre/mercure,

cuivre/mercure-bismuth et cuivre/mercure-sodium. Le déplacement correspond à celui mesuré

par l’extensomètre, dont la position est définie sur la figure 2.4(a).

La courbe de référence (système cuivre/air) est tout à fait caractéristique d’un matériau

extrêmement ductile, avec un quasi-plateau au niveau de la force maximale ici égale à environ
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Figure 2.6 – Régression polynomiale sur le quasi-plateau de la courbe force/déplacement de l’essai du cuivre à l’air.
La force maximale Fmax atteinte lors de l’essai ainsi que le déplacement correspondant dF sont déterminés comme le
maximum local de la régression.

8kN. Ce quasi-plateau est défini par une force quasi-constante en fonction du déplacement. En

conséquence, il est difficile de déterminer visuellement le déplacement pour lequel la force est

maximale ; nous avons donc réalisé une régression polynomiale d’ordre 3 sur le quasi-plateau,

définie par ses extrémités dmin ' 1, 1 mm et dmax ' 4, 2 mm (figure 2.6). Nous trouvons que

la force maximale Fmax ' 7, 9 kN est atteinte pour dF ' 2, 3 mm.

La présence d’un quasi-plateau traduit l’existence d’une cohésion toujours importante entre

les deux parties de l’éprouvette. Puisque la force appliquée ne travaille pas à la décohésion

directe du matériau (et donc pas de propagation de fissure), le déplacement continue de la

traverse, à force quasi-constante, traduit donc une forte quantité de déformation plastique.

Contrairement à un matériau fragile, on observe donc dans ce cas une forte variation de la

géométrie de l’éprouvette (due à la déformation plastique) au cours de l’essai, en particulier

une importante striction dans la zone à proximité de l’entaille.

La réduction de l’épaisseur des éprouvettes a été mesurée, en présence ou non de métal liquide

(figure 2.7). La plaque de cuivre mesurait initialement 6, 3 mm. Dans le plan de rupture, qui

est le plan contenant les entailles de 0, 5 mm de chaque côté de l’éprouvette, la dimension

était donc initialement de 5, 3 mm. Les mesures des épaisseurs après rupture donne 3, 1 mm

pour l’éprouvette testée à l’air, et environ 5, 3 mm pour l’éprouvette testée en présence de

mercure. L’éprouvette de cuivre testée à l’air a donc subi une réduction de son épaisseur de

41%, due à la déformation plastique, alors que l’éprouvette testée en présence de mercure

liquide n’a subi pratiquement aucune réduction d’épaisseur. Ce comportement est le signe

d’une déformation plastique très limitée. Il est donc visible que la présence du métal liquide

a fortement réduit la quantité de déformation plastique associée a la propagation de fissure

dans du cuivre pur.

Les courbes force/déplacement du cuivre testé en présence de métal liquide exhibent un

comportement totalement différent du cuivre testé à l’air. Les trois essais en présence de
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(a) Profil de l’éprouvette testée à l’air après rupture.
L’épaisseur finale de l’éprouvette est d’environ 3, 1 mm.

(b) Profil de l’éprouvette testée en présence de mercure
liquide après rupture. L’épaisseur finale de l’éprouvette
est d’environ 5, 3 mm.

Figure 2.7 – Striction engendré par l’essai en traction, en présence ou non de mercure liquide. On remarque que le
cuivre, très ductile, présente une importante réduction de section de l’éprouvette. Inversement, lorsqu’il est testé en
présence de mercure liquide, la section reste proche de ses dimensions initiales.

Fmax (kN) dF (mm)
Cu/air 7,92 2,30
Cu/Hg 7,28 0,65

Cu/Hg-Bi 7,85 0,75
Cu/Hg-Na 7,24 0,65

Table 2.1 – Force maximale (Fmax) et déplacement correspondant (dF ) pour les quatre essais.

métal liquide montrent la même tendance, avec cependant quelques variations quantitatives.

Le cuivre testé en présence de mercure liquide semble être le cas le plus extrême, dans le

sens où la courbe de l’essai est la plus éloignée numériquement de la courbe de référence.

On remarque immédiatement que la résistance du cuivre à la rupture est fortement diminuée

(nous le quantifierons dans la sous-partie 2.2.2). Cette réduction de résistance à la rupture

est caractérisée par la force mesurée qui diminue rapidement une fois la force maximale Fmax
atteinte. On note de plus une diminution de Fmax et du déplacement dF correspondant, par

rapport à l’essai de référence. En appliquant la même méthode de régression polynomiale

que pour le système cuivre/air, nous trouvons les coordonnées (Fmax; dF ) pour les quatre

systèmes étudiés, récapitulées dans le tableau 2.1.

2.2.2 Résistance à la rupture : Courbe J −∆a

L’influence d’un métal liquide sur les propriétés mécaniques d’un métal solide peut également

être mise en évidence et quantifiée par le calcul de l’énergie nécessaire à l’amorçage et à la

propagation de la fissure, en présence ou non de métal liquide. Les modifications de cette

énergie en fonction de l’environnement dans lequel se trouve le matériau traduit directement

l’effet de l’environnement sur la résistance mécanique du matériau.

Plus précisément, nous avons calculé l’énergie nécessaire à l’amorçage de la fissure, ainsi que
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l’énergie nécessaire à l’avancée de la fissure en fonction de la longueur de cette dernière. La

courbe représentant ces énergies en fonction de la longueur de fissure est appelée courbe de

résistance à l’extension de la fissure, et est notée courbe J −∆a.

L’énergie nécessaire pour faire avancer la fissure est proportionnelle à l’aire sous la courbe

force/déplacement de l’essai mécanique considéré. Cette énergie, notée J, est appelée ténacité

et est une caractéristique du matériau (et de son environnement). Il existe une valeur par-

ticulière de J, notée JIC et appelée ténacité critique, qui correspond à l’énergie nécessaire à

l’amorçage de l’avancée en régime stable de la fissure. La valeur de JIC peut être déterminée

graphiquement, elle correspond à l’intersection de J −∆a avec la courbe d’émoussement (à

définir).

Cependant, dans notre étude, nous avons calculé une valeur J0 qui correspond simplement

à la valeur de la ténacité du matériau pour une avancée de fissure nulle, ∆a = 0, et qui

se détermine donc graphiquement comme l’intersection de la courbe J − ∆a avec l’axe des

ordonnées.

D’un point de vue pratique, la courbe J − ∆a peut se calculer de plusieurs façons non

nécessairement équivalentes. Il existe des normes internationales, connues sous le sigle ASTM

(American Society for Testing and Materials) décrivant précisément les procédures à suivre

pour les expériences et les calculs. Cependant, il existe différentes variantes des normes

ASTM, et ces différentes variantes ne fournissent pas nécessairement les mêmes résultats.

On peut par exemple trouver dans [6] une détermination de la ténacité sur de l’Acrylonitril-

Butadiene-Styrene (ABS), et calculée selon trois normes différentes : ASTM E813-81 (de

1981), ASTM E813-87 (de 1987) et par une méthode par hystérésis. Des résultats similaires

sont obtenus avec les méthodes ASTM E813-81 et hystérésis, alors qu’une augmentation de

plus de 40% est observée en utilisant la méthode décrite dans ASTM E813-87.

Enfin, nous pouvons préciser qu’il existe une indétermination sur la façon de déterminer la

ténacité JIC à partir de la courbe J − ∆a ([6]), donnant lieu à différentes interprétations

physiques de JIC .

L’objectif n’est pas ici de donner une valeur précise de J pour le cuivre OFHC, mais plutôt de

réaliser une comparaison entre les différents J associés aux différents essais de fragilisation.

Pour cela, nous avons réalisé le calcul de J −∆a en utilisant les formules proposées dans la

norme ASTM-E 1820 ([5]), s’appliquant à des éprouvettes de type CT et remplissant donc

les conditions de déformation plane.

La grandeur J peut se décomposer en deux parties, l’une provenant de la réaction linéaire

élastique du matériau, Jel, et l’autre provenant de la dissipation plastique du matériau, Jpl. J

est alors simplement la somme de ces deux termes. Formellement, dans le cadre fr l’élasticité

linéaire, Jel peut s’écrire de la façon suivante :

Jel =
K2(1− ν2)

E
(2.2)
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(a) Définition du terme Apl présent dans l’équation
2.3.

(b) Définition du terme Apl(i) présent dans
l’équation 2.6

Figure 2.8 – Définition des termes Apl et Apl(i).

où K est le facteur d’intensité des contraintes, ν le coefficient de Poisson et E le module de

Young. Le calcul de Jpl se fait via l’équation suivante :

Jpl =
ηApl
BNB0

(2.3)

où BN est l’épaisseur de l’éprouvette prise au fond de l’entaille (épaisseur nette de l’éprouvette

moins deux fois la profondeur de l’entaille), B0 est la longueur d’éprouvette non fissurée, η

est un coefficient dépendant de la géométrie, et Apl est l’aire sous la courbe montrée sur la

figure suivante (2.8(a)) : Le tracé de J −∆a se fait en calculant plusieurs valeurs de J pour

des avancées de fissures ∆a données, puis en interpolant entre ces points. Le calcul de J(i)

pour une avancée de fissure ∆a(i) se fait en calculant Jel(i) et Jpl(i) de la façon suivante :

Jel(i) =
K2

(i)(1− ν2)

E
, K(i) =

Pi√
BBNW

f(
ai
W

) (2.4)

et Jpl(i) est définie de façon récursive :

Jpl(i) =

[
Jpl(i−1) +

(
η(i−1)

b(i−1)

)
Apl(i) − Apl(i−1)

BN

] [
1− γ(i−1)

a(i) − a(i−1)

b(i−1)

]
(2.5)

où γ(i−1) dépend de la géométrie de l’éprouvette, et a(i) est l’avancée de fissure à l’instant

considéré, déterminée mesure directe sur les photos comme expliqué précédemment (photos

2.9(a) à 2.9(d)). Les termes Apl(i) sont également définis de façon récursives :

Apl(i) = Apl(i−1) +

[
P(i−1) + P(i)

] [
Vpl(i) − Vpl(i−1)

]
2

(2.6)

Tous les termes de cette équation sont définis sur la figure 2.8(b).

Les courbes J − ∆a sont présentées sur la figure 2.10 pour seulement trois des quatre

éprouvettes CT testées. Le cuivre testé en présence de l’alliage mercure-sodium n’y figure

pas. Les photographies réalisées durant l’essai ne nous ont pas permis de remonter à la
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(a) t=0, at = 0 mm (b) at ' 2 mm

(c) at ' 4 mm (d) at ' 8 mm

Figure 2.9 – Photographies de l’avancée de fissure à différents instants lors de l’essai Cu/Hg. La flèche blanche
marque la pointe de fissure.

J0 (kJ.m−2) dJ
da (kJ.m−3)

Cu/air 432 5, 2.105

Cu/Hg 38 1, 0.104

Cu/Hg-Bi 90 1, 8.104

Table 2.2 – Valeurs spécifiques des courbes J −∆a pour les trois essais : cuivre, cuivre/mercure et cuivre/mercure-
bismuth. Les valeurs de dJ

da
ont été calculées en exprimant la longueur de fissure a en mètre.

longueur de fissure et donc à la courbe J −∆a.

La réduction de la résistance mécanique du cuivre en présence de mercure et mercure/bismuth

est très clairement mise en évidence, aussi bien par les valeurs J0 (intersection de J −∆a et

de l’axe des ordonnées) que par les pentes des courbes J −∆a.

De façon plus qualitative, nous avons reporté dans le tableau 2.2 les valeurs de J0 et des

pentes des courbes J − ∆a pour les différents essais menés. On voit qu’il existe une nette

dégradation de la résistance mécanique du cuivre OFHC en présence de chacun des métaux

liquides étudiés. Le cas le plus sévère est celui de la fragilisation par le mercure, pour lesquels

on observe une diminution de J0 et de dJ
da

de plus d’un ordre de grandeur.

Un cas intéressant est celui de l’essai réalisé en présence de l’alliage mercure/bismuth. En

effet, le couple cuivre/bismuth a été largement étudié et est connu comme un cas modèle de

fragilisation par les métaux liquides, présentant la formation d’une bi-couche intergranulaire

de bismuth. En particulier, la fragilisation du cuivre par le bismuth est rapportée comme
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Figure 2.10 – Courbes J −∆a pour les systèmes cuivre pur, cuivre/mercure et cuivre/mercure-bismuth. Le cas du
système cuivre/mercure-sodium n’a pas pu être traité.

étant plus sévère que celle par le mercure. On s’attendait donc logiquement à ce que l’alliage

mercure/bismuth soit plus fragilisant pour le cuivre que le mercure simple. Or, comme le

laissait présager les courbes force/déplacement de la figure 2.5 et comme le confirment les

courbes de la figure 2.10 et les valeurs du tableau 2.2, l’alliage mercure/bismuth est moins

fragilisant pour le cuivre que le mercure. Pour expliquer cette apparente contradiction, on

peut déjà soupçonner la présence d’une phase intermétallique dans le système ternaire Cu-

Hg-Bi. Ce soupçon sera confirmé par les analyses fractographiques de la prochaine partie.

2.2.3 Analyse fractographique

La fragilisation d’un métal solide par un métal liquide est caractérisée par la dégradation

des propriétés mécaniques du métal solide, mais également par la transition d’un mode de

rupture généralement ductile intragranulaire (cas de tous les métaux purs) à un mode de rup-

ture fragile intergranulaire. La propagation de fissure ne se produit donc plus par croissance

et coalescence de cavités (cupules), mais par décohésion des joints de grains. Cette transition

du mode de rupture peut être mise en évidence par l’observation des faciès de rupture.

L’observation des faciès de rupture (2.11(a) à 2.11(c)) par microscopie électronique à balayage

(MEB) ne laisse aucun doute sur la nature fragile de type intergranulaire de la rupture du

cuivre en présence des différents métaux liquides. Dans tous les cas, les faciès sont typiques

d’un mode de rupture intergranulaire, avec notamment la présence de grains peu déformés

et déchaussés les uns par rapport aux autres, la fissure les ayant séparés en se propageant le

long des joints de grains.

La nature de ces faciès est en totale opposition avec les faciès typiquement ductiles (cupules)
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(a) Rupture fragile intergranulaire dans le système
cuivre/mercure.

(b) Rupture fragile intergranulaire dans le système
cuivre/mercure.

(c) Rupture fragile intergranulaire dans le système
cuivre/mercure.

(d) Rupture ductile transgranulaire dans le cuivre.

Figure 2.11 – Observation MEB des faciès de rupture du cuivre testé en différents milieux. Rupture fragile sur les
clichés 2.11(a) à 2.11(c) et rupture ductile sur le cliché 2.11(d), avec présence de nombreuses cupules.

engendrés par une rupture du cuivre OFHC menée à l’air (figure 2.11(d)), caractéristiques

d’une propagation de fissure transgranulaire. Ces cupules sont le signe d’une forte déformation

plastique ; c’est le mécanisme classique de l’endommagement ductile.

Bien que souvent le phénomène de fragilisation par les métaux liquides entraine des modes

mixtes de rupture, caractérisés par la présence de zones de rupture fragile et de zones de

rupture ductile, on note ici dans le cas des trois métaux liquides testés une absence totale de

zones ductiles.

On peut également observer la présence de multiples fissures intergranulaires sur le faciès

présenté sur la figure 2.11(c)(flèches rouges), testé en présence de mercure liquide. Cette fis-

suration multiple montre l’importance de la fragilisation du cuivre dans ces conditions.

Les clichés 2.12(a) et 2.12(b) ont été réalisés sur le faciès de l’éprouvette rompue en présence

de l’alliage mercure-bismuth. Comme nous l’avons déjà mentionné, ce métal liquide, contrai-

rement à ce qui pouvait être attendu, présente moins de fragilisation que le mercure pur

(tableau 2.2). Les atomes de bismuth devraient diffuser aux joints de grains et accroitre la

fragilisation due au mercure. Dans ce cas le mercure jouerait principalement le rôle de trans-
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(a) (b)

Figure 2.12 – Observation de la phase intermétallique Cu-Hg-Bi.

porter les atomes de bismuth jusqu’en pointe de fissure, à température ambiante.

Une étude des clichés 2.12(a) et 2.12(b) montre l’existence d’une phase recouvrant une partie

de la surface de cuivre. Cette phase se caractérise par des cristaux réguliers, visibles sur la

figure 2.12(b). Une étude par analyse par Dispersion d’Énergie de rayons X (EDX) montre

que cette phase est une phase ternaire composée de cuivre, de mercure et de bismuth. Nous

n’avons pas réalisé d’analyse supplémentaire de cette phase, et à notre connaissance aucune

documentation n’existe sur ce sujet. Aucune certitude ne peut donc être émise concernant la

cinétique de création de cette phase, ni donc si elle est présente dès les premiers instants où

le métal liquide entre en contact avec le cuivre frâıchement exposé par la propagation de la

fissure.

Cependant, la présence de cette phase peut laisser penser que les atomes de bismuth, présents

en faible quantité, ont servi à la création de cette phase plutôt qu’à la fragilisation du cuivre.

Néanmoins, un tel comportement devrait se traduire par une fragilisation de l’alliage mercure-

bismuth égale à celle du mercure pur, le bismuth ne tenant aucune rôle actif dans la fragilisa-

tion. Ce n’est pas ce qui est observé (courbes 2.5 et tableau 2.2), et l’alliage mercure-bismuth

est moins fragilisant pour le cuivre que le mercure pur. Cela implique que cette phase joue

effectivement un rôle actif dans le phénomène de fragilisation en l’amenuisant. Une hypothèse

probable serait donc que la présence de cette phase limite le mouillage en pointe de fissure.

En effet, l’alliage mercure-bismuth n’est alors plus en contact direct avec le cuivre, mais avec

la phase en question. La phase mercure-bismuth pourrait donc dans ce cas avoir le même

effet qu’une couche d’oxyde en surface du cuivre, bloquant le mouillage.
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2.3 Discussion

Nous avons réalisé des expériences de fragilisation sur des éprouvettes de cuivre OFHC,

par du mercure, et deux alliages mercure/bismuth(2%) et mercure/sodium(2%). Nous avons

choisi d’utiliser des éprouvettes de type CT afin de pouvoir estimer la résistance à la rupture

du cuivre dans ces différentes conditions, et ainsi de quantifier l’effet fragilisant de chacun

des métaux liquides.

Une tendance très nette à la fragilisation a été observée pour la totalité des métaux li-

quides testés. La fragilisation a été mise en évidence de différentes façons. Elle peut être ca-

ractérisée par une réduction de l’allongement à rupture, comme cela est visible sur les courbes

force/déplacement obtenues suites aux essais mécaniques réalisés. Une fois une force maxi-

male atteinte, les propriétés mécaniques du cuivre pur ne se dégradent pas immédiatement.

La réponse du cuivre à la sollicitation mécanique est alors quasiment constante pour des

déplacements de plusieurs millimètres. Ce comportement est caractéristique d’un matériau

ductile.

Lorsque le cuivre est fragilisé par l’un quelconque des trois métaux liquides testés, une fois la

force maximale atteinte, les propriétés mécaniques du matériau se dégradent rapidement. En

particulier, cela est observé par la diminution rapide de la force à mesure que le déplacement

augmente, signe que la fissure se propage anormalement rapidement.

Nous avons également pu quantifier l’effet fragilisant des métaux liquides, à l’exception de

l’alliage mercure/sodium, dont les données n’ont pas permis cette évaluation.

L’alliage mercure/bismuth, qui était présumé comme étant le métal liquide le plus fragilisant

des trois, s’avère finalement être le moins fragilisant. Cette comparaison peut être faite à

première vue par les courbes forces/déplacement, où l’on remarque un retard à l’amorçage de

fissure avec l’alliage mercure/bismuth comparé aux deux autres métaux liquides. Cependant,

il est plus formel de se référer au calcul de la résistance à la rupture.

La résistance à la rupture J0 du cuivre pur est environ 5 fois supérieure à celle du cuivre

testé en présence de mercure/bismuth, et environ 10 fois supérieure à celle du cuivre testé

avec le mercure. On observe des effets encore plus importants sur la pente de la courbe de

la résistance à la rupture, avec des facteurs d’environ 30 et 50 respectivement (tableau 2.2),

comparé au cuivre testé à l’air.

La comparaison des résistances à la rupture du cuivre fragilisé par le mercure et par le

mercure/bismuth ne laisse aucun doute sur la hiérarchie des effets fragilisants de ces deux

métaux liquides. L’alliage mercure/bismuth, de façon surprenante, est moins fragilisant que

le mercure pur. Ce résultat semble être en contradiction avec les observations couramment

faites selon lesquelles le bismuth a un fort effet fragilisant sur le cuivre.

55



CHAPITRE 2

Cet effet amoindri du bismuth lorsqu’il est allié à du mercure peut provenir de la présence

d’une phase ternaire, composée de cuivre, de mercure et de bismuth. Cette phase est observée

sur les faciès de rupture par MEB et identifiée par EDX. Elle peut avoir un double effet, tous

deux menant à une réduction de la fragilisation par le bismuth. D’une part, les atomes de

bismuth censés diffuser aux joints de grains du cuivre et menant à l’importante fragilisation

de ce dernier peuvent être bloqués à la surface du solide, pris dans la phase observée. D’autre

part, la présence même de la phase peut limiter le mouillage du cuivre par le métal liquide

et ainsi limiter la fragilisation par diffusion aux joints de grains. Cependant, nous n’avons

pas poussé d’avantage les investigations autour de cette phase, et nous ne pouvons donner

de réponse définitive à cette question.

Enfin, la nature intergranulaire de la rupture en condition de fragilisation a également été

observée. Ce mode de rupture est totalement opposé au mode de rupture transgranulaire

ductile usuel du cuivre. Cette constatation permet de souligner l’importance des joints de

grains dans le phénomène de FML.

Dans la suite de notre étude, nous allons adopter le modèle de ségrégation aux joints de

grains. Les atomes du métal liquide ségrègent (ou non) aux joints de grains du métal so-

lide. Cette ségrégation et les interactions entre les atomes du métal solide et les atomes du

métal liquide en résultant, conduisent (en partie) au phénomène de fragilisation aux joints

de grains.

Nous allons en particulier montrer l’importance de la nature des joints de grains dans le

phénomène de fragilisation, et également qu’il est possible de rendre le cuivre OFHC quasi-

ment insensible à ce phénomène par des traitements thermo-mécaniques appropriés.
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3.1 Introduction

Nous avons vu dans le chapitre 1 qu’il existe, pour un couple métal solide/métal liquide

fragilisant donné, tout un ensemble de paramètres influents sur l’apparition et la sévérité de

la fragilisation. Certains de ces paramètres ont été largement étudiés, c’est par exemple le cas

des paramètres liés à l’environnement de l’expérience, comme la température ou la vitesse de

sollicitation.

On peut également envisager d’étudier des paramètres liés à la nature même des éléments

impliqués. Devant la multiplicité et les corrélations existant entre ces paramètres, nous sim-

plifions la discussion en ne parlant dans ce chapitre que de l’influence de la microstructure

du métal solide.

Plus précisément, nous présentons dans ce chapitre une étude expérimentale menée sur le

couple cuivre/mercure et visant à déterminer le rôle des joints de grains spéciaux Σ3 dans la

fragilisation du cuivre OFHC par le mercure liquide à température ambiante.

Les joints de grains Σ3 sont des joints de grains spéciaux issus du modèle CSL, et dont la

principale caractéristique est qu’il existe une très forte cöıncidence entre les deux grains de

part et d’autre du joint. La structure atomique de ces joints spéciaux sera décrite précisément

dans la partie 6.2.2 du chapitre 6.

Afin d’étudier le comportement d’un joint de grains en particulier, il est habituel de réaliser

des expériences sur des bicristaux, dont le joint est de type souhaité. Dans cette étude, nous

n’avons pas réalisé nos expériences avec des bicristaux, mais avec des polycristaux pour les-

quels nous n’avions pas de contrôle sur le nombre de grains. Dans ce cas, l’étude de l’influence

des joints de grains Σ3 sur la FML par le mercure liquide, doit donc passer par une forte

augmentation de la proportion de ce type de joints dans le cuivre, afin que le comporte-

ment mécanique des échantillons tout entier soit influencé par la forte proportion de joints

Σ3. La méthode d’ingénierie des joints de grains, consistant généralement en une série de

traitements thermo-mécaniques appropriés permettant de contrôler certains paramètres de

la microstructure, a été appliquée au cuivre dans ce but.

Suite aux résultats obtenus dans ce chapitre, le chapitre 6 sera dédié à la modélisation du

joint de grains Σ3 et à la comparaison avec un joint de grains plus � général �. Divers pa-

ramètres liés à la FML seront alors calculés dans ces deux cas afin d’expliquer les tendances

observés dans le présent chapitre.

Nous commençons tout de suite ce chapitre par une présentation de la méthode d’ingénierie

des joints de grains, avant de décrire le protocole expérimental utilisé ainsi que les résultats

obtenus.
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3.2. INGÉNIERIE DES JOINTS DE GRAINS

Figure 3.1 – Évolution de l’énergie du joint de grains (en J.m−2) en fonction de la désorientation autour de l’axe
< 110 > pour le cuivre et l’aluminium, déterminée par calcul EAM ([2]).

3.2 Ingénierie des joints de grains

Les propriétés d’un matériau polycristallin sont en partie issues des propriétés de ses joints

de grains. On peut par exemple citer le rôle des joints de grains dans les phénomènes de plasti-

cité, comme barrières au mouvement des dislocations, ou dans les phénomènes de ségrégation,

comme zone préférentielle de migration. Cependant, si cette constatation est assez aisée à

formuler, il n’en va pas de même des propriétés des joints de grains qui sont fortement non-

uniformes en fonction de leurs caractéristiques (structure, désorientation, énergie, [1]). À titre

d’exemple, nous présentons sur la figure 6.1 la courbe de l’évolution de l’énergie des joints de

grains dans l’aluminium et le cuivre, en fonction de la désorientation autour de l’axe [100].

Ces valeurs sont obtenues ([2]) à 0 K par calcul EAM (Embeded Atom Model). On remarque

en particulier que l’énergie du joint n’est pas monotone en fonction de la désorientation, et

peut même varier très rapidement aux alentours de certaines désorientations � particulières �.

Durant ces dernières décennies, il a été remarqué que certains joints de grains, souvent qua-

lifiés de spéciaux (par opposition aux joints de grains généraux, [3]), possèdent des propriétés

particulièrement intéressantes vis à vis de certains phénomènes tels que la ségrégation, la

corrosion ou encore la fissuration. Ces dernières années, dans un souci d’optimisation de la

microstructure d’un matériau en fonction de son utilisation future, il est donc paru nécessaire

de comprendre les relations entre la nature des joints de grains (énergies, désorientation, plans,
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CHAPITRE 3

Figure 3.2 – Evolution des réseaux de joints de grains généraux (rangée du haut) et joints de grains Σ3 (rangée du
bas) au cours d’un traitement d’ingénierie des joints de grains sur un alliage à base nickel ([4]).

degrés de cöıncidence) et les propriétés (mécanique ou autre) d’un matériau, et d’exploiter

ces connaissances dans le but de contrôler certaines propriétés d’intérêts pour une utilisation

spécifique du matériau.

Par définition, l’ingénierie des joints de grains consiste à modifier la microstructure d’un

matériau, généralement par une succession de traitements thermo-mécaniques, afin de faire

apparaitre une proportion appréciable de joints de grains spéciaux, et permettant ainsi d’at-

teindre les propriétés désirées ([5]).

Cependant, il a été montré ([4]) que les � bonnes � propriétés d’un matériau traité par

ingénierie des joints de grains ne sont pas simplement dues à la forte proportion de joints de

grains spéciaux, mais avant tout aux multiples ruptures de la continuité des réseaux de joints

de grains généraux, ainsi qu’à la création de réseaux continus de joints de grains spéciaux

(figure 3.2).

A titre d’exemple, une diminution de la corrosion par l’eutectique plomb/bismuth de l’acier

316L, traité par ingénierie des joints de grains, a été mise en évidence ([6]). Des observations

par microscopie électronique à balayage ont permis de mettre en évidence que la pénétration

intergranulaire de l’eutectique plomb/bismuth était fortement réduite dans l’acier traité. Cela

a été attribué à la discontinuité des réseaux de joints de grains généraux, par lesquelles la

pénétration du métal liquide semble favorisée. Les mêmes observations ont été faites sur de

l’acier 316 fragilisé par corrosion à l’acide � sulfate-sulfurique � ([7]). Après traitement par

ingénierie des joints de grains, le matériau présente une résistance considérablement accrue

à la corrosion intergranulaire par l’acide (figure 3.3(a)). En parallèle, il a été déterminé que

la probabilité de percolation (de continuité) des réseaux de joints de grains généraux, pour

des proportions de joints de grains spéciaux de l’ordre de 80%, chutait brutalement (figure

3.3(b)).

Des observations similaires ont été réalisées sur un super alliage à base nickel, fragilisé par

la diffusion d’oxygène dans les joints de grains ([8], [9]). Il est montré qu’un traitement par
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3.2. INGÉNIERIE DES JOINTS DE GRAINS

(a) (b)

Figure 3.3 – 3.3(a) évolution de la corrosion au cours du temps pour un acier 316 non traité (”BM” sur la
figure 3.3(a)) et du même acier traité par ingénierie des joints de grains (”GBEM” sur 3.3(a)). 3.3(b) probabilité de
percolation en fonction du taux de joints de grains CSL. Figures empruntées à [7].

ingénierie des joints de grains du matériau permet de réduire considérablement la vitesse

de propagation des fissures, ainsi que le taux d’oxydation du matériau lorsque ce dernier

est soumis à des températures allant de 650◦C à 850◦C ([8]). Encore une fois, bien que non

quantifié, cet effet a été attribué aux multiples ruptures de la continuité des réseaux de joints

de grains généraux.

Enfin, à l’échelle atomique, de tels comportement on également pu être observer. Des obser-

vations par microscopie électronique en transmissions ont été réalisées sur des échantillons

d’aluminium dans lesquels ont été implanté des ions de gallium ([10]). Il a en particulier été

observé que les atomes de gallium diffusent aux joints de grains, exception faite du joint Σ3.

Il a donc été conclu qu’un échantillon d’aluminium riche en joints de grains Σ3 devrait être

moins susceptible à la fragilisation par le gallium ([10]).

Si le rôle des joints de grains spéciaux, et plus spécifiquement des joints de grains Σ3, est

souvent mis en avant dans l’augmentation de la résistance d’un matériau traité par ingénierie

des joints de grains face à divers phénomènes de fragilisation, il est néanmoins montré ([9])

que les joints de grains Σ3 dnas un aper-alliage base nickel ne sont pas pour autant totale-

ment immunes à la fragilisation, et que le seuil de dégradation est seulement plus élevé. De

plus, il est constaté dans cette même étude que certains joints de grains spéciaux, comme les

Σ19 et Σ31, ne présentent aucune résistance particulière à la fragilisation par l’oxygène.

Il existe différents modes d’ingénierie des joints de grains, caractérisés par différentes fa-

milles de traitement ([11], [12]). On distingue en particulier l’ingénierie dite par déformation-

recuit, pour laquelle les déformations pratiquées sont de l’ordre de 5 − 10%, ce qui occa-

sionne une migration des joints de grains après recuit, et l’ingénierie dite par déformation-

recristallisation, pour laquelle les déformations mises en jeux sont de l’ordre de 20− 30% et

où la température de recuit est supérieure à la température de recristallisation. Contraire-
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Figure 3.4 – Évolution de la quantité de joints de grains Σ3 et Σ9 dans un acier 316 au cours d’un processus itératif
d’ingénierie des joints de grains. Image empruntée à [12].

ment au mode déformation-recuit, on observe ici une recristallisation du matériau. Une étude

comparative de ces deux procédés dans le cuivre peut être trouvée dans [11].

Dans le cas du cuivre, il a été montré ([11]) que la proportion de joints de grains Σ3 pou-

vait être significativement augmentée par de tels processus itératifs. La quantité de joints

Σ3 croit au fil des itérations, puis semble revenir à son point de départ, faisant penser que

le phénomène d’accroissement des joints de grains Σ3 obéit à des cycles. Il a également été

montré que la microstructure d’échantillons de cuivre traité de cette façon était caractérisée

par une rupture de la continuité des joints de grains généraux ([11]).

Les mêmes conclusions ont pu être tirées pour dans un acier 316 ([12]). Cependant, dans

ce cas, la croissance de la quantité de joints Σ3 semble plus compliquée et moins linéaire.

Cela peut être observé sur la figure 3.4 où l’on constate que le nombre de joints Σ3 s’accrôıt

significativement à la quatrième itération (déformation-recuit), soulignant ainsi l’importance

de la nature itérative de l’ingénierie des joints de grains. ([13]).

Les méthodes de détermination de la nature des joints de grains reposent généralement

sur la détermination de trois paramètres, au lieu des cinq définissant la � totalité � du joint

de grains (d’un point de vue macroscopique). Dans ces déterminations, les deux paramètres

manquant déterminent l’orientation du plan du joint ([14]). Il a cependant été mis au point

une méthode permettant de déterminer les cinq paramètres caractérisant un joint ([15], [16]) ;

cette méthode, encore peu répandue aujourd’hui, a été utilisée pour déterminer la nature

complète des joints de grains Σ3 dans du laiton traité par ingénierie des joints de grains

([14]). Les résultats montrent que la majorité des plans des joints Σ3 sont des plans (111),

comme cela est théoriquement défini dans le modèle CSL. Il est également montré, dans le

cas du laiton, qu’une grande proportion des joints de grains généraux sont orientés selon des
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plans (110) ([14]).

Dans ce chapitre, nous allons appliquer des traitements d’ingénierie des joints de grains à des

échantillons de cuivre OFHC, afin d’augmenter leur proportion en joints de grains spéciaux

Σ3, et de rompre la continuité des réseaux de joints de grains généraux. Le cuivre ainsi traité

est ensuite soumis à des expériences de fragilisation par le mercure liquide, et comparé à des

échantillons non traités par ingénierie des joints de grains.
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3.3 Expériences : ingénierie des joints de grains et FML

3.3.1 Matériaux

Le cuivre utilisé pour les expériences présentées dans ce chapitre est le même cuivre OFHC

utilisé pour la réalisation des éprouvettes CT, et dont la description est faite dans le chapitre

2.

Le format de distribution du fournisseur était cependant légèrement différent, ce qui peut

engendrer des variations dans la microstructure et l’état de contraintes résiduelles initial.

Ici, le cuivre était livré sous forme d’une plaque de 3, 18mm d’épaisseur et de 150× 150mm

de côté. La microstructure de ce cuivre a été caractérisée par observations EBSD, et sera

présentée dans la partie suivante, sur la figure 3.5.

3.3.2 Traitement du cuivre

3.3.2.1 Caractérisation de l’état de réception

Le cuivre en état de réception (noté ER dans la suite) a subi une série de traitements

thermo-mécaniques dans le but de modifier sa microstructure et de rejoindre l’état final sou-

haité, caractérisé par une forte proportion de joints de grains Σ3. Il a donc été nécessaire,

dans un premier temps, de caractériser l’évolution de la microstructure du matériau au fil

des itérations du processus d’ingénierie des joints de grains.

La microstructure du cuivre OFHC en état de réception est présentée sur le cliché EBSD

de la figure 3.5. La taille de grains moyenne est d’environ 60 µm. La zone du matériau

présentée sur ce cliché est homogène et isotrope. Les grains ne semblent pas avoir d’orienta-

tion préférentielle et leur forme est globalement polygonale régulière, ne distinguant aucune

direction particulière.

Les joints de grains Σ3 ont été identifiés à l’aide du logiciel OIM. Une cartographie des

différents joints de grains sur la zone étudiée a pu être réalisée et est présentée sur la figure

3.6(a).

La procédure de préparation pour les analyses EBSD consiste à prélever un échantillon de

cuivre de la plaque d’intérêt, puis le polir mécaniquement jusqu’au papier 4000 avant de

le polir par électrochimie avec l’électrolyte D2 de Struers, essentiellement composé d’eau

(50− 70%), d’acide phosphorique (15− 35%), d’éthanol (15− 25%), et de moins de 10% de

propane-1-ol

Avec le logiciel OIM, les joints de grains Σ3 sont identifiés via l’application du critère de

Brandon ([17]) qui se base sur deux critères afin de distinguer les joints issus du modèle

CSL : la désorientation entre les deux grains d’une part, et la nature du plan du joint d’autre

part. À ces mesures d’angles sont adjointes des déviations maximales, autorisant au joint ca-

ractérisé de légères déviations par rapport au modèle théorique. Le critère de Brandon utilise

une même déviation maximale sur la mesure de l’angle de désorientation et sur l’orientation
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Figure 3.5 – Vue EBSD de la microstructure du cuivre OFHC en état de réception (ER)

du plan du joint. Cette déviation est calculée par l’équation suivante :

∆θ =
15√

Σ
(3.1)

où Σ quantifie l’état de cöıncidence entre les deux grains.

Les valeurs théoriques de l’angle de désorientation et du plan du joint sont déterminées par

le modèle CSL. Pour le joint Σ3, l’angle de désorientation est égal à θ = 60◦, et le plan du

joint est un plan (111). L’application du critère de Brandon donne une déviation maximale

∆θ ' 8, 7◦ sur la détermination de l’angle de désorientation et sur le plan du joint.

Les joints de grains Σ3 ainsi déterminés sont ensuite comparés avec les joints de grains

� généraux �, dont la cartographie est présentée sur la figure 3.6(b). Ici, le terme � général � n’est

pas utilisé au sens habituel ; le critère utilisé pour classer ces grains est simplement l’angle

de désorientation qui est compris dans l’intervalle [15◦; 55◦]∪ [65◦; 180◦], et dont le plan n’est

pas un plan (111). Ces joints de grains � généraux � comportent donc la totalité des joints

de grains, à l’exception des joints Σ3 et des joints de faible désorientation θ < 15◦.

La proportion initiale de joints Σ3 est d’environ 34%, aussi bien en terme de longueur qu’en

proportion de joints de grains. Ces données sont calculées directement par le logiciel OIM, à

partir des cartographies présentées sur les figures 3.6(a) et 3.6(b).

Les deux réseaux formés par les joints de grains Σ3 et les joints de grains généraux sont

présentés sur les figures 3.6(a) et 3.6(b) respectivement, et sont visiblement de natures très

différentes. Les joints de grains généraux forment un réseau, dont les différentes branches
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(a) (b)

Figure 3.6 – Réseaux de joints de grains Σ3 (3.6(a)) et généraux 3.6(b).

semble globalement constituer les contours des grains visibles sur le cliché EBSD de la figure

3.5, et donc constituer un réseau interconnecté de joints de grains.

De façon complémentaire, les joints Σ3 sont globalement contenus dans l’intérieur des grains

délimités par les joints généraux, et forment donc un réseau discontinu. Nous précisons qu’il

ne s’agit ici que d’une analyse visuelle à deux dimensions, et qu’aucune analyse formelle

visant à évaluer la connexité des réseaux n’a été réalisée. Ce type d’analyse existe mais est

compliqué à mettre en œuvre, en partie en raison des problèmes d’indexation rencontrés à

proximité d’un joint de grains, et pouvant donc rompre de façon artificielle des réseaux en

réalité continus. Dans le cadre de cette étude, l’objectif du traitement par ingénierie des joints

de grains est de modifier la microstructure observée sur les clichés 3.6(a) et 3.6(b) en créant

de multiples discontinuités dans le réseau des joints de grains généraux et en augmentant la

proportion de joints Σ3.

Un protocole visant à faire crôıtre la proportion de joints Σ3 dans du cuivre pur est décrit

dans [11]. Ce traitement est composé de cycle petite déformation à 5%/recuit de 3 minutes

à 750◦C.

Il a cependant été nécessaire d’apporter quelques modifications à ce traitement. Les recuits

successifs à 750◦C entrainaient une augmentation indésirable de la taille des grains de plus

d’un facteur deux. Après une étude de l’effet de la température de recuit sur la taille des

grains, une température de 400◦C pour l’ensemble des recuits réalisés à été choisie. Bien que

les déformations soient faibles, la température choisie reste au-dessus de la température de

recristallisation du cuivre OFHC, Tr ' 100◦C ([18]).

Finalement, le traitement retenu et réalisé sur notre lot de cuivre OFHC est le suivant :

1. ER
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2. Recuit à 400◦C pendant 45 minutes ;

3. Cycles déformation à 5% / recuit à 400◦C pendant 3 minutes.

Le recuit initial est réalisé une unique fois sur chaque échantillon. Il est ensuite nécessaire de

répéter les cycles déformation/recuit afin d’atteindre l’état final désiré. Ici, le critère retenu

est simplement basé sur la proportion de joints de grains Σ3 qui doit être maximale.

D’après Schuh ([4]), la continuité du réseau de joints de grains généraux n’est pas directement

liée à la proportion de joints Σ3. Cette proportion permet néanmoins d’observer les effets du

traitement sur le matériau. Comme nous l’avons déjà mentionné, vérifier la continuité (ou

discontinuité) d’un réseau de joints de grains, même en 2 dimensions, est une tâche diffi-

cile. Nous ne l’avons pas formellement réalisée au cours de cette étude et nous supposerons,

d’après l’étude réalisée dans [4], que le réseau de joints de grains généraux devient discontinu

au cours des itérations cycle déformation/recuit. À chaque nouveau cycle déformation/recuit,

la proportion de joints Σ3 est donc quantifiée par observation EBSD couplée à l’utilisation

du logiciel OIM.

Nous caractérisons maintenant l’état de structure du matériau après chaque étape du trai-

tement. Le cuivre à l’état de réception a déjà été caractérisé au cours de cette partie, nous

passons donc à la première étape de recuit.

3.3.2.2 Recuit

L’état microstructural de l’échantillon de cuivre après le recuit initial est présenté sur le

cliché EBSD de la figure 3.7.

La taille moyenne des grains est d’environ 50 µm, soit la même taille qu’à l’état de réception.

On note cependant, de façon visuelle, une inhomogénéité de la taille des grains plus impor-

tante que dans l’état de réception.

De la même façon que pour l’état de réception, nous avons caractérisé les réseaux de joints

de grains généraux et Σ3 (figures 3.8(a) et 3.8(b)). De façon visuelle, les natures continues et

discontinues des réseaux de joints de grains généraux et Σ3 ne semblent pas avoir changées

par rapport à l’état de réception. il semblerait que les joints de grains généraux forment

toujours des réseaux continus, formant globalement le contour des grains, alors que les joints

de grains sont toujours intragranulaire et ne forment pas de réseaux continus.

3.3.2.3 Cycles déformation/recuit

À chaque cycle déformation/recuit, la proportion de joints Σ3 est déterminée par la même

méthode que précédemment, via l’utilisation du critère de Brandon sur le logiciel OIM.

L’évolution de la proportion de joints de grains Σ3 ainsi que la taille moyenne des grains au

cours du traitement thermo-mécanique sont résumées sur le graphique de la figure 3.9. Les

sous figures 3.9(a) et 3.9(b) représentent la proportion de joints Σ3 en terme de longueur

totale de joint de grains et en terme de nombre total de joints de grains, respectivement.
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Figure 3.7 – Vue EBSD de la microstructure de l’échantillon cuivre OFHC après recuit à 400◦C pendant 45 minutes.

(a) (b)

Figure 3.8 – Réseaux de joints de grains Σ3 (3.6(a)) et généraux 3.6(b).

70
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(a) (b)

Figure 3.9 – État de la microstructure au fil du traitement d’ingénierie des joints de grains. Les barres correspondant
à la proportion de joints Σ3 et les triangles rouges à la taille de grain moyenne. 3.9(a) Fraction de la Longueur Totale
d’Interface ; 3.9(b) Fraction Totale du Nombre de Grains. Les termes C − i en abscisse représentent les itérations des
cycles déformation recuit.

Figure 3.10 – Vue EBSD de la microstructure du cuivre dans l’état C-2

Comme cela avait été observé dans [11], l’évolution de la quantité de joints spéciaux Σ3 n’est

pas monotone et semble obéir à des cycles. La présence d’un pic à la suite de l’application

du deuxième cycle est néanmoins mise en évidence. Ce résultat diffère légèrement des obser-

vations faites dans [11], où le pic apparaissait après le troisième cycle. Cette différence peut

provenir des différences dans le traitement utilisé (température de recuit) mais également de

l’état de la microstructure initiale.

On constate une proportion de joints Σ3 maximale de 77% en longueur totale, et de 60% en

quantité de joints de grains. Ces deux maximums sont atteints après application du même

traitement, soit après 2 cycles déformation/recuit.

Une cartographie EBSD de la microstructure du cuivre après deux cycles déformation/recuit

est présentée sur la figure 3.10.
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(a) (b)

Figure 3.11 – Réseaux de joints de grains Σ3 (3.11(a)) et généraux 3.11(b).

Finalement, le protocole d’ingénierie des joints de grains retenu pour maximiser la pro-

portion de joints de grains Σ3 dans le cuivre OFHC est composé d’un recuit initial à 400◦C

pendant 45 minutes, suivi de deux cycles composés d’une déformation à 5%, suivie d’un re-

cuit à 400◦C pendant 3 minutes.

Dans la suite de ce chapitre, nous comparons les comportements mécaniques, en présence

ou non de mercure liquide, de deux types de cuivre OFHC. Ces deux types de cuivre varient

seulement par le traitement thermo-mécanique subi, et donc par leur microstructure :

1. le premier type n’a subi que le recuit à 450◦C pendant 45 minutes. Il s’agit du matériau

qui se réfère à la légende � Recuit � de la figure 3.9. Ce type de cuivre sera dans la suite

simplement appelé et noté cuivre ou Cu.

2. le second type de cuivre a subi le recuit à 450◦C, suivi des deux cycles déformation/recuit.

Il s’agit du matériau appelé C-2 sur la figure 3.9. Ce cuivre présente une forte proportion

de joints de grains Σ3, et sera par la suite noté cuivre Σ3 ou Cu− Σ3.

Le but de ce chapitre est de mettre en évidence le rôle des joints Σ3 dans la fragilisation du

cuivre par le mercure liquide. Nous décrivons maintenant le protocole expérimental des essais

de FML menés dans ce but.

3.3.3 Dispositif experimental

Nous avons réalisé des éprouvettes des deux types cuivre à partir d’une plaque de cuivre

OFHC de 3 mm d’épaisseur. La géométrie choisie est présentée sur la figure 3.12. Les

éprouvettes sont à base rectangulaire, munies de deux entailles en V (une sur chaque face)

courant sur toute la largeur, et de deux encoches circulaires placées aux extrémités des en-

tailles. Cette géométrie particulière a été choisie suite à des essais préliminaires réalisés sur

des éprouvettes de même dimensions mais sans entailles ni encoches. Avec cette géométrie

d’éprouvettes lisses, l’effet fragilisant du mercure n’était pas observable. La présence des en-

tailles permet d’augmenter le taux de triaxialité, ce qui permet généralement de mettre en
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Figure 3.12 – Géométrie des éprouvettes réalisées dans le cuivre et le cuivre Sigma3. Lors des essais de fragilisation,
les entailles et encoches sont remplies de métal liquide.

évidence de façon très claire le phénomène de FML ([19], [20]).

Nous procédons à deux types d’essais, sur chacun des deux types d’éprouvettes. Des essais

de référence, où les éprouvettes sont testées à l’air ambiant et à température ambiante, et

des essais de FML, ou les éprouvettes sont testé en présence de mercure liquide, à l’air et à la

température ambiante. Pour les essais de FML, les deux entailles ainsi que les deux encoches

sont remplies de métal liquide.

Les phases de mouillage se déroulent exactement de la même façon que lors des essais réalisés

sur les éprouvettes CT, présentés dans le chapitre 2. Une étape de réduction de l’oxyde de

cuivre présent dans les entailles et encoches par de l’acide chlorhydrique dilué à 40% dans de

l’eau distillée(équation 2.1) est nécessaire. Ensuite, le mouillage est spontané et total, et les

entailles ainsi que les encoches se remplissent totalement de mercure liquide.

Les essais mécaniques réalisés sont des essais de traction monotone, à vitesse de déplacement

de la traverse constante et fixée à 1, 25mm.min−1. Les éprouvettes sont mordues à chaque

extrémité par des mors auto-serrants. Les faibles dimensions des éprouvettes n’ont pas permis

l’utilisation d’un extensomètre. Toutes les mesures de déplacement données dans la suite sont

donc les mesures de déplacement de la traverse.

Pour résumer, quatre types d’essais ont été réalisés :

1. essais sur éprouvette de cuivre, sans mercure liquide ;

2. essais sur éprouvette de cuivre et avec mercure liquide ;

3. essais sur éprouvette de cuivre Σ3, sans mercure liquide ;

4. essais sur éprouvette de cuivre Σ3, avec mercure liquide ;

Nous avons effectué des analyses des courbes force/déplacement, des analyses fractogra-

phiques, ainsi que des simulations numériques par éléments finis. Nous présentons maintenant

les résultats de ces essais, en commençant par l’analyse des courbes force/déplacement.

73



CHAPITRE 3

Figure 3.13 – Courbes forces/déplacement des essais en traction monotone réalisés sur le cuivre et le cuivre Σ3, en
présence ou non de mercure liquide.

3.3.4 Résultats

3.3.4.1 Courbes force/déplacement

Les courbes force/déplacement correspondant aux essais en traction des éprouvettes de

cuivre et de cuivre Σ3, en présence ou non de mercure liquide, sont présentées sur la figure

3.13 par les courbes rouges et bleues, respectivement.

L’éprouvette en cuivre Σ3 présente une résistance à la rupture moins élevée que l’éprouvette

en cuivre. On note en réduction de l’allongement à rupture de près de 23% et une réduction

de la force maximale d’environ 19%. C’est la conséquence de la forte proportion de joints de

grains Σ3 qui durcit et limite la plasticité dans le matériau.

Nous commençons par la description de l’effet fragilisant du mercure sur les éprouvettes de

cuivre.

Effet fragilisant du mercure sur le cuivre

La courbe correspondant au cuivre mouillé par le mercure (courbe rouge pointillée) présente

un comportement très différent de celle du cuivre testé sans mercure (courbe rouge en trait

plein). Très tôt, pour environ 0,2 mm de déplacement de la traverse, les deux courbes se

séparent et présentent alors des pentes très différentes. La force maximale enregistrée pour

l’éprouvette testée en présence mercure est supérieure d’environ 7%, bien que le déplacement

final soit environ 50% inférieur.

Ce comportement est explicable en examinant le faciès de rupture de l’éprouvette testée avec

le mercure. Un cliché réalisé par MEB est présenté sur la figure 3.14. On remarque une che-

min de fissuration (cadre pointillé rouge sur la figure 3.14) complexe qui ne semble pas s’être

propagé dans le plan normal à l’axe de traction, mais plutôt dans une direction présentant
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Figure 3.14 – Faciès de rupture de l’éprouvette de cuivre testée en présence de mercure liquide (courbe rouge en
trait plein sur la figure 3.13).

un angle d’environ 45◦ avec cet axe.

On remarque également, de part et d’autre de cette fissure, des zones de décohésion de natures

très différentes. La zone marquée par le cadre pointillé jaune sur la figure 3.14 est une zone

de rupture fragile intergranulaire. Cette zone s’étend dans la zone marquée par les pointillés

rouges et semble s’enfoncer dans le matériau. La fissure encadrée par les pointillés rouges est

donc la prolongation de la fissuration intergranulaire de la zone en pointillés jaunes.

La zone de l’autre côté de la fissure, marquée par les pointillés blancs, présente un faciès

totalement différent et typique d’une rupture ductile. Le mercure liquide semble donc, à

première vue, ne pas avoir eu d’effet à cet endroit de l’éprouvette.

Pour expliquer cela, on peut imaginer le scénario suivant. La fissure s’est d’abord propagée

dans la zone pointillée jaune, aidée par le mercure liquide, puis a quitté le plan normal à

l’axe de traction. Ce nouveau plan présentant une section plus importante, la force crôıt

rapidement comme cela est visible sur la courbe en trait plein rouge de la figure 3.13. À ce

moment de l’essai, les forces de traction agissant dans la zone en pointillés blancs sont alors

suffisantes pour rompre subitement, sans l’aide du mercure liquide qui se trouve en fond de

fissure dans un autre plan, et donc de façon totalement ductile, le cuivre présent dans cette

zone.

La totalité de l’éprouvette n’est donc pas rompue de manière fragile sous l’effet du mercure,

et une portion conserve un comportement totalement ductile, caractéristique du cuivre pur.

Ce comportement a été observé sur toutes les éprouvettes de cuivre testées dans les mêmes

conditions, ce qui laisse penser à un effet de la géométrie particulière de l’éprouvette.

Éffet fragilisant du mercure sur le cuivre Σ3

Le cas du cuivre Σ3 est différent. La courbe correspondant à l’éprouvette fragilisée par le
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(a) Cuivre (b) Cuivre Σ3

Figure 3.15 – Mesure des épaisseurs d’une éprouvette en cuivre (3.15(a)) et une éprouvette en cuivre Σ3 (3.15(b))
après rupture en milieu mercure liquide.

mercure liquide a une allure plus en accord avec les courbes correspondant aux éprouvettes

testées sans métal liquide.

On constate un effet fragilisant important du mercure sur la résistance de l’éprouvette. Ce-

pendant, la diminution de l’allongement maximum représente une réduction d’environ 34%

par rapport à l’éprouvette testée sans mercure. Cette valeur est à comparer avec la réduction

de 50% causée par la présence de mercure liquide dans le cas du cuivre non traité.

Comparaison de l’effet fragilisant du mercure sur le cuivre et cuivre Σ3.

L’effet fragilisant d’un métal solide sur un métal liquide est généralement visible sur l’amorçage

de la fissure. Cependant, cet instant particulier n’est pas directement identifiable sur les

courbes force/déplacement, et il est nécessaire d’effectuer une analyse plus approfondie.

La mesure de l’épaisseur finale (après rupture) d’une éprouvette au niveau de son faciès de

rupture informe qualitativement sur le taux de striction subi avant que la fissure ne commence

à se propager, et donc sur l’instant de l’amorçage de la fissure. Une mesure de l’épaisseur fi-

nale des éprouvettes de cuivre et de cuivre Σ3 testées en présence de mercure liquide, permet

donc, en principe, de déterminer sur quel type de cuivre le mercure produit le plus fort effet

fragilisant.

Cette mesure est directement effectuée sur les clichés MEB de deux éprouvettes de cuivre et

de cuivre Σ3, à l’aide du logiciel graphique Gimp. Les résultats sont présentés sur la figure

3.15.

Cependant, ces deux valeurs ne peuvent pas être comparées directement. En effet, les deux

types d’éprouvettes (Cu et Cu−Σ3) ont été réalisées dans la même plaque de cuivre, mais les

éprouvettes de cuivre Σ3 ont été confectionnées dans des bandes de cuivre ayant subies deux

déformations à 5% avant d’être usinées. L’application de ces deux cycles a réduit l’épaisseur

totale de la bande de cuivre qui est alors inférieure aux 3 mm initiaux, et l’épaisseur en

fond d’entaille (figure 3.12) des éprouvettes de cuivre Σ3 est donc inférieure aux 2 mm de la
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géométrie choisie.

Ne disposant pas d’une mesure précise de l’épaisseur initiale en fond d’entaille des éprouvettes

de cuivre Σ3, nous avons réalisé une première modélisation par éléments finis afin de connaitre

la réduction de l’épaisseur d’une bande de cuivre de 3 mm après deux déformations à 5%.

Le calcul a été réalisé avec le logiciel Abaqus.

La modélisation consiste en une bande de cuivre de 100mm de long, 20mm de large et

3mm d’épaisseur. Nous avons modélisé un comportement élasto-plastique � combiné � : la

déformation élastique se produit jusqu’à la limite élastique σe que nous avons fixée à 15 MPa ;

Le module de Young utilisé pour la modélisation est celui mesuré sur notre lot de cuivre,

E = 90 GPa. La partie plastique de la loi de comportement est modélisée par l’expression

suivante :

σp =
C

γ
(1− e−γεp) (3.2)

où εp est la déformation due à la plasticité et C et γ sont des paramètres à déterminer en

fonction du matériau afin que la courbe de plasticité corresponde effectivement à une courbe

typique obtenue expérimentalement.

Pour les conditions aux limites, nous avons encastré une extrémité et imposé un déplacement

de 5 mm correspondant à 5% de déformation sur l’extrémité opposée, ce qui correspond à

un essai en traction monotone. Toutes les autres faces de l’éprouvette sont laissées libres. Un

premier calcul est réalisé selon ces paramètres, et un second calcul est réalisé à partir de la

configuration finale du premier et selon les mêmes paramètres, correspondant à une deuxième

déformation à 5%.

Comme résultat, la diminution de l’épaisseur de la bande de cuivre de 3 mm due à l’appli-

cation successive de deux déformations à 5% est d’environ 100µm, soit une épaisseur finale

de la bande de 2,9 mm. L’usinage de l’entaille de 1 mm à partir d’une telle bande conduit

donc à une épaisseur initiale en fond d’entaille des éprouvettes de cuivre Σ3 d’environ 1,9

mm, contre une épaisseur de 2 mm pour les éprouvettes en cuivre.

Compte tenu de cela et des mesures des épaisseurs finales des deux éprouvettes présentées sur

la figure 3.15, on en déduit que, lors des essais en présence de mercure liquide, les éprouvettes

de cuivre et de cuivre Σ3 ont subi une réduction d’épaisseur d’environ 80µm et 320µm res-

pectivement. Ces deux valeurs sont très différentes et expriment le fait que l’éprouvette de

cuivre Σ3 a subi une striction plus importante que l’éprouvette de cuivre, et donc que dans

l’éprouvette de cuivre, la fissure à commencé a se propager beaucoup plus tôt que dans

l’éprouvette de cuivre Σ3.

Pour déterminer approximativement l’instant de l’amorçage de fissure pour les éprouvettes

testées en présence de mercure liquide, nous avons modélisé par éléments finis l’éprouvette

définie par la géométrie de la figure 3.12. En raison des symétries, nous n’avons eu à modéliser

que 1/8 de l’éprouvette (figure 3.16). Comme nous n’avions qu’un seul calcul à faire, et que

nous n’avons pas réalisé d’étude de convergence en fonction du maillage, nous avons choisi

un maillage extrêmement fin (figure 3.16). Tous les paramètres de calculs (loi de plasti-

cité,...) utilisés pour cette modélisation sont les mêmes que ceux utilisés pour la modélisation
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(a) (b)

Figure 3.16 – Modélisation sous Abaqus de 1/8 de l’éprouvette présentée sur la figure 3.12. On voit une demi-
encoche et une demi-entaille en V. Les mesures de l’épaisseur de l’éprouvette en fonction de l’effort est mesurée au
niveau du fond de l’entaille.

précédente. Nous avons simulé un essai de traction en encastrant une extrémité et en impo-

sant un déplacement à l’extrémité opposée. Nous avons imposé que le calcul se déroule en 40

incrémentations afin de pouvoir analyser les résultats à différents instants de la déformation.

Afin de remonter à l’amorçage de la fissuration pour chacune des deux éprouvettes testées

avec le mercure liquide, nous avons simulé la réponse mécanique d’une éprouvette de même

géométrie et constituée du même matériau que lors des essais expérimentaux, et nous avons

recherché les deux étapes de calcul (ie le temps de simulation) pour lesquelles les réductions

d’épaisseur en fond d’entaille correspondent aux réductions observées sur les clichés 3.15 pour

les deux éprouvettes de cuivre et de cuivre Σ3. À ces étapes de calcul, ou temps de simu-

lation, correspondent directement deux déplacements de l’extrémité mobile de l’éprouvette

modélisée. Ces déplacements sont approximativement identifiables avec les déplacements de

traverse (figure 3.13) menant aux réductions de sections observés sur les figures 3.15. À partir

de cette modélisation par éléments finis, nous pouvons donc déterminer l’amorçage de fissure

sur les courbes force/déplacement de la figure 3.13, pour chacune des deux éprouvettes testées

en présence de mercure liquide.

Les déplacements de traverse nécessaires pour réduire les épaisseurs des éprouvettes de cuivre

et de cuivre Σ3 d’une quantité égale à celle observée expérimentalement (figures 3.15), sont

environ égaux à 0,71 mm et 2,50 mm respectivement (figure 3.17).

En conclusion, l’éprouvette de cuivre Σ3 présente une résistance à l’amorçage de fissure

induit par la présence du mercure liquide que l’éprouvette de cuivre ne présente pas. Plus

précisément, en présence de mercure liquide, la fissure commence à se propager pour un

déplacement de la traverse d’environ 2,5 mm correspondant à une force d’environ 5,5 kN

dans le cas d’une éprouvette en cuivre Σ3, contre un déplacement et une force de 0, 7 mm et
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Figure 3.17 – Courbes force/déplacement des éprouvettes en cuivre et cuivre Σ3 testées en présence de mercure
liquide. L’amorçage de fissure pour ces deux éprouvettes, déterminé par comparaison des faciès de rupture avec des
calculs éléments finis, sont représentées par les segments pointillés rouge et bleu et correspondent à des déplacements
de 0,7 mm et 2,5 mm, respectivement.

de 4kN , respectivement, dans le cas d’une éprouvette en cuivre. On constate donc une forte

augmentation de la résistance à la fragilisation par le mercure liquide dans le cas où le cuivre

contient une forte proportion de joints de grains Σ3.

Après l’analyse du comportement global du cuivre traité par ingénierie des joints de grains vis

à vis de la fragilisation par le mercure liquide, une étude locale complémentaire a été réalisée.

Afin de vérifier de manière plus directe le rôle des joints de grains Σ3 dans la propagation

de fissure induite par la présence du mercure liquide, nous avons exploré le chemin suivi par

plusieurs fissures, et tenté d’identifier les joints de grains fragilisés et ceux qui ont résisté au

mercure.

3.3.4.2 Chemin de fissuration

Une pré-découpe mécanique transverse a été réalisée sur une éprouvette traitée par ingénierie

des joints de grains et testée en présence de mercure liquide. La pré-découpe suit le plan in-

diqué sur la figure 3.18(a). Une découpe ionique a finalement été réalisée sur la surface

pré-découpée (figure 3.18(b)).

Les parties sombres sur le cliché 3.18(b) correspondent à une résine conductrice dont la

présence atténue les effets de bord lorsque le faisceau d’ion de la découpe ionique rencontre

une interface cuivre/vide par exemple. La zone ainsi découpée mesure environ 1, 2× 1, 8mm.

Des sous-zones (simplement � zone � dans la suite) de cette zone présentant des fissures sont

ensuite repérées, et des cartographies EBSD sont réalisées sur ces zones. L’analyse EBSD

permet d’identifier les joints de grains généraux et les joints de grains Σ3. L’identification

des joints de grains Σ3 a cependant nécessité quelques précautions. La déformation plastique

subi par l’éprouvette, bien que largement réduite par l’effet fragilisant du mercure liquide,

rend plus difficile l’identification d’un joint de grains spécifique. Afin de prendre en compte
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(a) (b)

Figure 3.18 – 3.18(a) plan de coupe ; 3.18(b) image par microscopique électronique à balayage de la découpe ionique
réalisée, tournée de 90◦ par rapport au plan de coupe.

ces effets au maximum, nous avons utilisé un critère de Brandon (équation 3.1) légèrement

modifié pour l’identification des joints Σ3. Nous avons simplement augmenté la déviation

maximale autorisée dans la détermination de l’angle de désorientation et du plan du joint de

grains. Le critère retenu est le suivant :

∆θ =
20√

Σ
(3.3)

donnant lieu à une déviation maximale ∆θ ' 11, 5◦.

Au delà de ce problème d’identification, on peut également se demander quel effet peut avoir

la plasticité sur un joint de grains Σ3. Une étude à l’échelle atomique de la structure cristal-

lographique d’un joint de grains au cours de la déformation serait à envisager par HRTEM

(High-Resolution Transmission Electron Microscopy).

L’identification d’un joint de grains spécifique après déformation plastique n’est donc pas

simple, et certains cas limites ne pourront donc pas être déterminés avec certitude.

Néanmoins, l’application du critère 3.3 sur les zones dégagées par la découpe ionique produit

les résultats présentés sur les figures 3.19. Ces figures représentent les orientations cristallo-

graphiques des différents grains, superposées aux images qualités, ainsi que les joints de grains

Σ3 marqués par les lignes blanches. Les images qualités permettent de mettre en évidence

quelques rayures provenant de la découpe ionique, visibles sur la figure 3.19(c) dans le cercle

pointillé jaune, et qui ne doivent pas être confondues avec des fissures provenant de l’essai

de FML. La propagation de fissure est clairement intergranulaire dans ces zones.

On remarque que certains grains sont écrouis, alors que d’autres semblent ne pratiquement

pas avoir été déformés plastiquement. Globalement la déformation plastique a été très conte-

nue. On remarque également quelques zones, visibles sur la figure 3.19(a) dans le cercle poin-

tillé jaune, généralement proches des fissures, ou l’indexation semble ne pas avoir été réalisée

correctement. Ces problèmes d’indexation sont dus à la présence de la phase cuivre/mercure

encore présente dans ces zones.
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(a) (b)

(c)

Figure 3.19 – Trois zones observées sur le faciès dégagé par découpe ionique (3.18(b)). Les traits blancs sur chacune
des trois figures marquent les joints de grains Σ3, déterminés avec le critère 3.3. Le cercle pointillé jaune sur la figure
3.19(a) montre la présence d’une zone où l’indexation n’a pas pu être réalisée correctement à cause de la présence de
la phase cuivre/mercure. Le cercle jaune sur la figure 3.19(c) montre une rayure produite par la découpe ionique.
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Figure 3.20 – Profil de désorientation le long d’un segment joignant deux grains séparés par une fissure. Les abscisses
correspondent aux pixels le long du segment, et les ordonnées représentent la désorientation par rapport au premier
point du segment. L’angle de désorientation de 60◦ entre les deux grains est caractéristique d’un joint Σ3.

Les figures 3.19 nous montrent l’existence de multiples joints de grains Σ3 à proximité des

fissures et qui ne sont pas rompus. On observe également, de façon plus marquante, des arrêts

de fissure sur des joints de grains Σ3, visibles par exemples dans les cercles pointillés verts

des figures 3.19(a) et 3.19(c).

Afin de compléter cette analyse, nous avons par ailleurs cherché à savoir si certains joints de

grains qui ont été rompus par la propagation de fissure intergranulaire, sont de types Σ3 ou

autre. Par définition, les joints de grains rompus n’étant plus des joints de grains au moment

de l’observation, il n’est pas possible pour OIM de faire une détermination automatique de

leur nature.

Nous nous sommes donc contenté de simplement différencier, de façon � manuelle �, les joints

de grains semblant être des joints Σ3 de ceux qui n’en sont pas. Dans la plupart des cas, la

détermination de l’angle de désorientation entre les deux grains de part et d’autre de la fissure

est suffisante puisque les angles mesurés ont des valeurs relativement éloignées de l’angle de

60◦ caractéristique d’un joint Σ3.

La désorientation entre deux grains est déterminée en traçant le profil de désorientation le long

d’un segment dont les deux extrémités se trouvent dans les deux grains différents. Le logiciel

OIM peut alors déterminer la désorientation de chaque pixel par rapport au pixel constituant

l’une des extrémités du segment (option point to origin dans OIM), ou par rapport au pixel

immédiatement adjacent (option point to point). Un exemple de profil de désorientation ty-

pique d’un joint de grains Σ3 est présenté sur la figure 3.20. On remarque une désorientation

de 60◦ entre les deux grains, et peu de désorientation (donc peu de déformation) dans un

même grain.

La figure 3.21 représente une fissure le long de laquelle les désorientations ont été mesurées.

Les traits pointillés jaunes sont les différents segments le long desquels les mesures ont été

faites, et les angles de désorientation correspondants sont présentés dans le tableau 3.1.

L’étude de ces angles de désorientation indique que la fissure s’est propagée le long de joints

de grains n’étant pas des joints Σ3, les angles étant très éloignés de 60◦. D’autres mesures
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Figure 3.21 – Cliché EBSD d’une zone utilisée afin de déterminer la désorientation entre les grains traversés par la
fissure. Les traits pointillés jaunes représentent les endroits où les mesures ont été faites, et les numéros correspondent
aux numéros du tableau 3.1 où sont répertoriés les angles de désorientation.

Numéro mesure 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11

Désorientation (◦) 47 43 26 39 41 46 40 29 37 33 41

Table 3.1 – Angles de désorientation correspondant à la zone de la figure 3.21. Les numéros de mesure sont les
numéros visibles sur la même figure.

ont été réalisées en différents endroits de la zone découpée par découpe ionique et le long de

différentes fissures. Aucun des joints rompus étudiés n’est susceptible d’avoir été un joint Σ3.

En conclusion, cette étude du chemin de fissuration nous a montré que la fissure semble

s’être propagée uniquement à travers des joints de grains généraux (ie tous les joints de

grains sauf les Σ3), et que les joints Σ3 présents ne semblent pas avoir été affectés par la

présence du mercure.
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3.4 Conclusion et discussion

Dans cette étude expérimentale, nous avons élaboré des éprouvettes de cuivre issus d’un

cuivre � brut � et présentant une proportion de joints Σ3 d’environ 50%. De plus, d’après des

observations visuelles à deux dimensions, mais également grâce à des études précédemment

réalisées ([11]), il semble clair que le cuivre non-traité est parcouru de réseau inter-connectés

de joints de grains généraux (figure 3.8(b)). Cela a pour conséquence qu’une fissure intergra-

nulaire pourrait, à priori, se propager d’un bout à l’autre d’un échantillon en ne passant que

par des joints de grains généraux.

Par ailleurs, nous avons élaboré des éprouvettes dans un cuivre ayant subi un traitement

d’ingénierie des joints de grains, consistant en une série de traitements thermo-mécaniques,

et faisant augmenter de façon importante la proportion de joints de grains Σ3. De plus, la

conséquence la plus importante de ce traitement, bien que non vérifiée de manière rigoureuse,

est la rupture de la continuité des réseaux de joints de grains généraux ([11]). Si nous ne pou-

vons rigoureusement infirmer l’existence de réseaux continus de joints de grains généraux,

nous pouvons au moins affirmer que si ces réseaux existent, alors ils sont nettement moins

nombreux que dans le cuivre non traité.

Des essais de fragilisation par du mercure liquide ont été réalisés sur ces deux types d’éprouvette.

Les différentes analyses effectuées tendent à montrer que les joints Σ3 présentent une bonne

résistance à la fragilisation. L’étude des courbes force/déplacement, conjointement à l’étude

des faciès de rupture, montrent que l’amorçage de fissure est largement retardé sur les

éprouvettes de cuivre Σ3.

Par ailleurs, l’étude locale des chemins de fissuration nous apprend que les joints de grains Σ3

sont moins sensibles, voire insensibles, à la FML par le mercure liquide, contrairement aux

autres joints de grains. Aucun joint de grains Σ3 rompu n’a pu être observé sur la totalité

des fissures observées.

La faible sensibilité à la FML des joints de grains Σ3 ainsi que la rupture des réseaux de

joints de grains généraux sont les raisons de la résistance des éprouvettes de cuivre Σ3. Il est

beaucoup plus difficile, voire impossible, pour la fissure intertgranulaire de trouver un chemin

continu constitué de joints de grains � généraux �.

Nous avons montré dans ce chapitre qu’un traitement approprié d’ingénierie des joints de

grains pouvait immuniser, ou au moins rendre résistant, du cuivre OFHC à la fragilisation

par le mercure liquide. La résistance des joints spéciaux Σ3 à divers phénomènes de fragilisa-

tion n’est pas nouvelle. Cependant, si cette constatation a déjà été faite, peu d’explications

ont été avancées. Nous entreprenons dans la suite, une étude à l’échelle atomique par cal-

cul ab-initio de la fragilisation par le mercure des joints de grains Σ3 dans le cuivre pur,

comparativement à un joint de grains � plus général �.
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SECONDE PARTIE : LES CALCULS
AB-INITIO

Les expériences nous ont permis de mettre en évidence et de quantifier l’effet fragilisant

du mercure liquide sur le cuivre. On a en particulier pu observer une importante réduction

de la ténacité du cuivre d’un facteur dix lorsque ce dernier est testé en présence de mercure

liquide.

Le faciès de rupture de nature intergranulaire souligne, une fois de plus, l’importance des

joints de grains dans la FML. Si l’on veut comprendre fondamentalement ce phénomène, il

semble donc indispensable de comprendre les interactions qui peuvent exister entre un métal

liquide et les joints de grains du métal solide.

Un nombre important d’expériences ont permis de mettre en évidence l’intrusion de joints

de grains par des atomes provenant du métal liquide, pouvant même parfois former plusieurs

couches atomiques de métal liquide. Même si les processus de pénétration intergranulaire

restent un problème ouvert, il est aujourd’hui admis que de tels processus jouent un rôle

important dans les phénomènes de fragilisation.

Par ailleurs, partant d’une situation consistant en un joint de grains contenant des atomes

de métal liquide, les processus physiques fondamentaux par lesquels se produisent l’affaiblis-

sement, et parfois la décohésion des joints de grains, sont encore discutés, bien que plusieurs

scénarios aient été avancés. Les études expérimentales visant à répondre à ces questions sont

peu nombreuses. En raison de l’échelle à laquelle ces processus sont susceptibles d’apparâıtre,

les expériences restent délicates malgré les avancées technologiques. Un moyen de contourner

ce problème est la modélisation à l’échelle atomique. Bien qu’il existe un nombre important

de types de modélisation, le procédé reste généralement le même et consiste à modéliser un

joint de grains et d’observer comment ce dernier répond à l’insertion d’impuretés.

Ce type de modélisation à vue le jour une vingtaine d’années auparavant, et un grand nombre

d’articles basés sur ces principes ont été publiés depuis. Aujourd’hui, malgré une diversité

importante des méthodes de calculs, la méthode dite DFT, pour Density Functional Theory,

et l’une des plus utilisées en raison d’un bon compromis entre la précision des résultats, la

taille des systèmes modélisés et des temps de calculs acceptables.

Les quatre prochains chapitres de ce documents exposent des modélisations par calcul DFT
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que nous avons menées dans le cadre de cette étude. Le chapitre 4 est une introduction à la

théorie de la fonctionnelle de la densité, mais expose également plusieurs résultats concernant

le traitement du cuivre et du mercure par calcul DFT.

Le chapitre 5 a pour but de déterminer certaines quantités physiques apparaissant dans

des modèles de la FML, comme l’énergie d’interface solide/liquide γSL. D’une manière plus

générale, ce chapitre s’étend à l’étude du mouillage du cuivre par le mercure liquide. Plu-

sieurs études de la fragilisation de joints de grains dans du cuivre par des atomes de mercure

sont réalisées dans le chapitre 6. Nous cherchons en particulier à expliquer les tendances que

nous avons observées expérimentalement au cours des chapitres 2 et 6. Nous verrons que si

les modélisations permettent de donner une explication à l’apparente immunité des joints de

grains Σ3 vis à vis de la FML, l’effet fragilisant du mercure semble largement sous-estimé.

Enfin, compte tenu de ce dernier constat, et estimant que la modélisation très locale d’un

joint de grains par calcul ab-initio est insuffisante dans modélisation du phénomène de FML,

nous proposons une approche non locale dans le chapitre 7.
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4.2.1 Théorie de la fonctionnelle de la densité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 92

4.2.1.1 Principe . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 92

4.2.1.2 Approximation de Born-Oppenheimer . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 93

4.2.1.3 Formalisme . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 93
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4.1. INTRODUCTION

4.1 Introduction

Ce premier chapitre de calculs est un chapitre préliminaire à l’étude proprement dite de

la fragilisation par les métaux liquides. On y trouve en premier une description succincte

du calcul DFT. Il ne s’agit pas d’un exposé complet sur le sujet, mais d’un rapide tour

d’horizon permettant de poser quelques règles théoriques et pratiques, et nous l’espérons,

permettant également à un lecteur non familier avec cette méthode de calcul d’avoir quelques

repères. Nous présentons donc dans un premier temps l’aspect théorique de la théorie de la

fonctionnelle de la densité (DFT), notamment les différentes approximations faites dans cette

théorie. Nous ferons ensuite une description du code de calcul utilisé dans cette étude, des

fonctionnelles d’échanges et de corrélations qui constituent la principale approximation de ce

type de calculs, ainsi que de quelques paramètres ayant été jugés comme les plus importants.

La seconde partie du chapitre sera consacrée au cas spécifique du traitement du cuivre et

du mercure par le calcul DFT. Le but de cette partie est double : il s’agit, d’après certains

résultats parfois obtenus plus loin dans le manuscrit, de choisir une fonctionnelle d’échange et

corrélation pour mener notre étude. Le deuxième objectif est de calculer certaines grandeurs

physiques qui seront utilisées à mainte dans les chapitres suivants.

Enfin, la troisième partie du chapitre, qui peut être lue indépendamment, expose une méthode

de calcul qui sera par la suite appliquée dans les chapitre 5 et 7. Le but de cette méthode est

de simuler un liquide à 0 K.
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4.2 Le calcul DFT

Dans toute la suite, les unités sont simplifiées en considérant la charge électrique élémentaire

(charge de l’électron/proton) ainsi que la masse de l’électron, égales à l’unité. De même, la

constante de Planck réduite, ~ = h
2π

, sera mise égale à 1.

4.2.1 Théorie de la fonctionnelle de la densité

4.2.1.1 Principe

La complexité des problèmes traitant des interactions atomiques provient en partie de ce

que l’interaction entre plusieurs atomes est en réalité une interaction résultante d’interactions

plus fondamentales entre chaque électron de chacun des deux atomes. Si l’on prend l’exemple

d’un atome de cuivre constitué d’un noyau atomique, comportant 29 charges positives, et d’un

ensemble de 29 électrons, on imagine sans peine la difficulté de traiter l’interaction entre deux

atomes de cuivre en traitant chacune des 29! ' 1030 interactions électron/électron, qui par

ailleurs sont couplées. Il s’agit donc d’un problème à N corps, où N est très grand dès que

l’on souhaite modéliser au moins un atome comportant plus de quelques électrons.

Un système quantique composé de N électrons est totalement décrit par sa fonction d’onde

Ψ(x1, x2, ...xN), où les coordonnées xi sont une contraction des coordonnées d’espace ri (ri
est une grandeur vectorielle, regroupant les trois coordonnées d’espace) et de spin si, xi =

(ri, si). Dans la suite, nous noterons r = (r1, ...rN). Un système composé de N électrons

est entièrement défini par la donnée d’une fonction dépendante de 4N paramètres, et donc

décomposable sur une base à 4N dimensions. A titre d’exemple, la description par sa fonction

d’onde d’un système nanométrique composé de 100 atomes de mercure (80 électrons chacun),

doit donc se faire dans un espace à 32000 dimensions. Devant une telle complexité, déjà pour

des systèmes de tailles très modestes (une système de 100 atomes de mercure représente un

volume d’environ 2,5 nm3), il semble indispensable de procéder à des simplifications en vue

de pouvoir faire un traitement plus général.

La théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) est une réponse à cette problématique.

Cette théorie apporte, de façon formelle, la preuve qu’un système composé de N électrons

peut être décrit par la donnée d’une fonction de seulement 3 paramètres, remplaçant très

avantageusement la fonction d’onde à 4N paramètres.

Le principe est de ne plus traiter les électrons comme entité de bases, mais plutôt la densité

électronique, notée ρ(r) et définie par :

ρ(r) =

sN∑
si=s1

∫
|Ψ(r)|2dr2dr3...drN (4.1)

qui est sommée sur les spins et intégrée sur toutes les variables d’espace sauf une quelconque.

Par définition de Ψ(r), la probabilité de trouver les N électrons aux positions r = r1,...rN est
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égale à |Ψ(r)|2.

Cependant, exprimée de cette façon, la densité n’apporte aucune simplification puisqu’elle

dépend entièrement de la fonction d’onde Ψ(r) elle même dépendante de 4N paramètres.

Nous allons voir qu’une seconde simplification est nécessaire afin de rendre la résolution du

problème accessible.

4.2.1.2 Approximation de Born-Oppenheimer

Imaginons un ensemble d’atomes, composés de leur noyaux et de leur électrons. L’objectif

est de traiter les propriétés électroniques d’un tel système. La DFT (comme d’autres méthodes

de calcul) repose sur l’approximation de Born-Oppenheimer. Dans cette approximation, les

mouvements des électrons et ceux des noyaux atomiques sont découplés. On considère que la

faible masse des électrons (environ 2000 fois plus faible que celle d’un nucléon) les autorise à

se déplacer suffisamment rapidement comparé aux noyaux, de telle sorte que lorsqu’un noyau

subit un déplacement, les électrons atteignent instantanément leur position d’équilibre dans

le potentiel défini par l’ensemble des noyaux. Dans cette approximation, les positions des

noyaux sont considérées comme des paramètres, et la résolution du système électronique se

fait donc de manière indépendante du mouvement des ions, en considérant que ces derniers

génèrent simplement un potentiel extérieur noté V (r).

4.2.1.3 Formalisme

Un système quantique non relativiste composé de N particules est décrit par l’équation de

Schrödinger, ici présentée dans sa forme stationnaire (non relativiste) :

HΨ = EΨ (4.2)

où H et E représentent le hamiltonien et l’énergie totale du système, et Ψ = Ψ(r) sa fonction

d’onde. Cette équation est une équation aux valeurs propres, où H est un opérateur agissant

dans l’espace des fonctions d’ondes et E la valeur propre associée.

Pour un système composé de Nat atomes et N électrons, l’équation 4.2 correspondant à la

partie électronique du système s’écrit alors (dans certains ouvrages, on trouve un indice e à

chaque terme de l’équation suivante, pour bien rappeler qu’il s’agit de la partie électronique

du problème. Ici nous utiliserons une notation sans cet indice.) :[
T (r) + V (r) +

N∑
i=1

∑
j<i

U(ri, rj) + Vxc

]
Ψ = EΨ (4.3)

Le premier terme T (r) correspond à l’énergie cinétique des électrons, le second V (r) à l’inter-

action des électrons avec le potentiel ionique, et le troisième U(ri, rj) aux interactions entre

les électrons eux même. Le quatrième terme Vxc, appelé terme d’échange et corrélation, est

plus subtil. Si chacun des trois premiers termes est traité de façon exacte, alors Vxc = 0.

Dans les cas où l’un au moins des trois premiers termes contient une approximation, alors
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Vxc contient une correction.

Développons chacun des termes de l’équation 4.3. Suivant les lois de l’électrostatique, le

potentiel extérieur V (r) dû à la présence des noyaux atomiques se développe de la façon

suivante :

V (r) =
N∑
i=1

Nat∑
j=1

Zj
‖ri −Rj‖

(4.4)

qui est la somme des interactions de chaque électron avec chaque noyau, de charge Zj. Les

coordonnées Rj sont les coordonnées associées aux noyaux atomiques.

L’énergie résultante de cette interaction peut s’exprimer en fonction de la densité électronique

ρ(r) de la façon suivante :

E[ρ]V = 〈Ψ|V |Ψ〉 =

∫
ρ(r)V (r)dr3 (4.5)

en notation braket et en notation analytique.

Le potentiel d’interaction électronique peut également s’exprimer en fonction de la densité

électronique ρ(r) :

U(r) =

∫
ρ(r’)

‖r− r’‖
dr’ (4.6)

et l’énergie résultant de l’interaction de l’ensemble des électrons est alors égale à :

E[ρ]e =
1

2

∫ ∫
ρ(r)ρ(r’)

‖r− r’‖
drdr’ (4.7)

où le terme 1
2

apparait pour éviter le double comptage lié à la symétrie des indices i et

j. Le passage d’une distribution discrète des charges électroniques à la densité de charge

électronique continue entraine cependant le comptage d’un terme non physique. Dans l’équation

4.7, chaque électron interagit avec le potentiel moyen généré par l’ensemble des électrons du

système, et donc avec lui-même. Cet effet artificiel d’auto-interaction doit donc être corrigé

et cette correction est prise en compte dans le potentiel Vxc.

L’expression de l’énergie cinétique en fonction de la fonction d’onde électronique est donnée

par la relation suivante :

T (r) = −1

2
〈Ψ(r)|∇2|Ψ(r)〉 (4.8)

Cependant, à ce jour, hormis pour le cas spécifique du gaz d’électrons sans interaction, aucune

expression analytique de l’énergie cinétique en fonction de la densité [ρ] n’est connue.

Dans le cas du gaz d’électrons indépendants, encore appelé gaz uniforme d’électrons, la densité

électronique est une constante, ρ(r) = ρ. Dans ces conditions, la forme de la fonctionnelle

d’échange et corrélation V gaz
xc est en partie connue de façon exacte. Par ailleurs, la condition de

non-interaction entraine que la fonction d’onde électronique Ψ(r) est simplement le produit

des fonctions d’ondes mono-électroniques, et se décompose donc de la façon suivante :

Ψ(r) = Ψ1(r1)Ψ2(r2)...ΨN(rN) (4.9)
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Cependant, la symétrie de la fonction d’onde électronique écrite sous cette forme ne respecte

pas le principe d’exclusion de Pauli qui doit s’appliquer à des fermions. Il est donc nécessaire

de la rendre anti-symétrique (sous permutation de deux électrons quelconques) en l’exprimant

sous la forme d’un déterminant de Slater :

Ψ(r) =
1√
N !
det[Ψ1, ...,ΨN ] (4.10)

La densité électronique prend alors la forme suivante :

ρ(r) =
N∑
i=1

fi|Ψi(ri)|2 (4.11)

où fi est l’occupation de l’orbitale Ψi et est égal soit à 0 soit à 1.

Kohn et Sham ont proposé (([1])) d’utiliser la densité électronique du gaz d’électrons pour

approcher l’énergie cinétique du système réel. La correction à apporter, qui est égale à la

différence d’énergie cinétique entre le système réel et le système d’électrons non-interagissants,

est également contenue dans le terme Vxc de l’équation 4.3.

Dans la théorie de la fonctionnelle de la densité, tous les termes non connus analytique-

ment sont placés dans le terme Vxc. Si l’on souhaite pouvoir déterminer l’énergie totale du

système électronique, ce terme doit donc faire l’objet d’approximations.

Nous allons voir qu’il existe diverses méthodes pour approximer Vxc, et que le traitement

d’un système électronique donné peut fortement en dépendre. C’est pourquoi nous en faisons

une présentation dans la prochaine partie. Cette présentation, couplée avec certains résultats

numériques, doit nous mener au choix de Vxc le plus approprié pour notre étude.

4.2.2 Fonctionnelle d’échange et corrélation

La fonctionnelle d’énergie d’échange et de corrélation, Exc, dérive directement du potentiel

Vxc. On peut décomposer Exc de la façon suivante :

Exc = Ex + Ec (4.12)

où Ex est la partie échange (anti-symétrisation en raison du principe de Pauli) de la fonction-

nelle, et Ec est la partie corrélation (les électrons ne sont en réalité pas indépendants comme

dans le modèle du gaz uniforme d’électrons).

4.2.2.1 Approche LDA

L’approche la plus simple, appelée LDA pour Local Density Approximation, consiste à

supposer que Exc ne dépend que de ρ(r), c’est à dire uniquement de la densité en un point r
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et non pas de ses variations autour de ce point :

ELDA
xc (r) =

∫
ρ(r)εxc(ρ)dr (4.13)

où εxc(ρ) est la densité d’énergie d’échange et de corrélation. Dans l’approche LDA, on se

sert du modèle du gaz uniforme d’électrons pour approximer la partie Ex de Exc. Ex prend

alors la forme suivante :

Ex = −3

4

( 3

π

)1/3
∫
ρ(r)4/3dr (4.14)

L’autre composante Ec de Exc nécessite également d’être approximée. L’approximation la

plus répandue à ce jour est la fonctionnelle proposée par Ceperley et Alder ([3]).

L’approche LDA, qui peut sembler à première vue très crue, est néanmoins aujourd’hui

encore très utilisée, et peut, selon les cas, fournir de très bons résultats, notamment en ce

qui concerne les solides. À l’opposé, pour le traitement de molécules isolées, l’approche LDA

donne généralement de mauvais résultats. Cela provient du fait que pour une molécule isolée,

les variations de la densité, non prises en compte par l’approche LDA, deviennent importantes

et ne sont alors plus négligeables.

4.2.2.2 Approche GGA

L’approche GGA, pour Generalized Gradient Approximation, est le raffinement immédiat

de l’approximation LDA. Cette méthode consiste à considérer que Exc dépend à la fois de

ρ(r), mais également de sa dérivée ∇ρ(r) par rapport à r. Dans ce cas, la fonctionnelle

Exc = Exc[ρ(r),∇ρ(r)] peut s’écrire de la façon suivante :

EGGA
xc (r) =

∫
ρ(r)εxc(ρ(r),∇ρ(r))dr (4.15)

où εxc(ρ(r)) est toujours la densité d’énergie d’échange et de corrélation.

Au sein même de l’approximation GGA (définie par la forme générale 4.15), il existe une

grande quantité de paramétrisations de la fonctionnelle Exc, donnant plus ou moins de poids

aux corrections dues au terme ∇ρ(r) dans εxc(ρ(r),∇ρ(r)) ([4]).

Parmi toutes les fonctionnelles GGA existantes, nous avons testé au cours de cette étude

seulement deux d’entre elles. Il s’agit des fonctionnelles PBE ([5], [6]), pour Perdew, Burke et

Ernzerhof du nom de ses trois auteurs, et de la fonctionnelle PBEsol ([7]). La fonctionnelle

PBEsol est une reformulation de la fonctionnelle PBE, dont le but est de mieux déterminer

les paramètres cristallographiques d’un élément, mais qui est également reconnue pour être

moins précise en ce qui concerne les énergies de cohésion. On peut trouver une comparaison

directe de plusieurs fonctionnelles GGA, dont les fonctionnelles PBE et PBEsol, dans [8].

Les résultats fournis par ces trois fonctionnelles (LDA, GGA-PBE et GGA-PBEsol) pour

le cuivre et le mercure solides seront donnés et comparés dans la section 4.3.
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4.2.3 Code de calcul : VASP

Tous les calculs présentés dans cette étude on été réalisés avec le code commercial VASP

(Vienna Ab-initio Simulation Package).

Ce code utilise la méthode des ondes planes, c’est-à-dire que chaque fonction d’onde solution

du problème modélisé est écrite sur une base d’ondes planes. Cette décomposition des fonc-

tions d’ondes est particulièrement adaptée à l’étude des solides métalliques pour lesquels la

fonction d’onde est étendue dans l’espace, contrairement à un atome ou une molécule isolée

dont la fonction d’onde est localisée.

Afin de pouvoir exprimer les fonctions d’ondes comme somme d’ondes planes, via le théorème

de Bloch, l’utilisation de conditions aux limites périodiques est nécessaire.

Le code VASP repose sur l’utilisation de pseudo-potentiels ([9]). Cette méthode permet de

ne traiter formellement et indépendamment qu’une partie des électrons de chaque atome du

système, pendant que les autres électrons sont traités de façon commune dans un champ

moyen. Les électrons traités de façon individuelle sont généralement les électrons de valence,

qui sont le siège des interactions et des liaisons atomiques. Les autres électrons sont appelés

électrons de cœur et ne participent généralement pas directement aux propriétés cohésives

des solides. Cette approximation permet de très largement réduire les coûts de calculs. À

titre d’exemple, dans le cas de l’atome de mercure, la méthode des pseudo-potentiels autorise

le traitement formel de seulement 12 électrons de valence au lieu des 80 au total.

Cependant, les électrons restants (les électrons de valence) sont les plus problématiques à

traiter. Les fonctions d’onde de ces électrons présentent de oscillations de hautes fréquences

à proximité des noyaux atomiques. Cela provient de la condition d’orthogonalité entre les

fonctions d’ondes des différents électrons. Ces oscillations rapides ont pour conséquence de

rendre difficiles leur décomposition sur la base d’ondes planes.

Pour régler ce problème, la méthode Projector Augmented Wave (PAW) est couramment

utilisée. Cette méthode consiste à simplifier la description des interactions entre les électrons

de valence et le cœur des atomes composés des électrons de cœur et des noyaux en lissant les

oscillations rapides des fonctions d’ondes et en les remplaçant par des fonctions monotones

([10]).

Les pseudo-potentiels utilisés lors cette étude sont ceux fournis avec le code VASP. De plus,

la méthode PAW a été utilisée pour l’intégralité des calculs, avec les pseudo-potentiels ap-

propriés ([11]).

Pour la fonctionnelle d’échange et corrélation dans son approximation LDA, les pseudo-

potentiels fournis sont paramétrisés d’après la méthode proposée par Ceperley et Alder ([3]).

4.2.4 Paramètres de convergence

Comme pour tout code de calcul, la discrétisation d’espaces continus engendre l’intro-

duction de paramètres arbitraires dont les valeurs peuvent fortement influer sur les résultats

obtenus (partie 4.2.4.1). Une étude de convergence des résultats en fonction de ces paramètres
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est alors nécessaire.

Bien souvent, les grandeurs d’intérêts recherchées par calcul ab-initio ne sont pas le résultat

brut d’une unique simulation, mais sont généralement déterminées comme différence des

énergies totales de plusieurs simulations (cas des énergies de surface, d’un joint de grains,

...). Ce constat entraine qu’il n’est généralement pas nécessaire d’atteindre une convergence

absolue pour les diverses simulations, car, dans de � bonnes conditions �, il est observé que

les différences d’énergies convergent plus rapidement que les énergies absolues (dues à la

soustraction des erreurs).

De� bonnes conditions � peut signifier que les cellules, ainsi que les paramètres de conver-

gences des différentes simulations, soient identiques. Cependant, dans cette étude, nous seront

contraint de comparer des cellules dont les structures et le volume peuvent fortement différer.

Dans ce cas, on peut envisager deux solutions pour se trouver dans de bonnes conditions de

comparaison. La première, la plus simple mais la plus coûteuse, consiste à assurer une conver-

gence absolue de chacune des deux simulations. La deuxième solution va être explicitée dans

la partie suivante.

Nous décrivons maintenant les deux principaux paramètres de convergence utilisés dans le

code VASP. Pour une étude plus détaillée de la convergence, on peut par exemple se référer

au livre [2] qui donne une vision claire et détaillée de la pratique du calcul ab-initio DFT.

4.2.4.1 Discrétisation de l’espace réciproque : k-point

Pour des raisons pratiques, la résolution du problème à N électrons se fait dans l’es-

pace réciproque, aussi appelé k-espace. Afin de réaliser les diverses intégrations nécessaires

à la résolution du problème, cet espace doit être discrétisé. Les points marquants cette

discrétisation sont appelés k-points. D’une manière générale, plus le nombre de k-points est

élevé et plus le maillage de l’espace réciproque est fin, ce qui entraine une réduction des

erreurs numériques dues à la discrétisation.

D’un point de vue pratique, les k-points peuvent être placés de différentes manières. La plus

commode est l’utilisation de la méthode de Monkhorst et Pack [12]. Dans cette méthode,

il suffit pour l’utilisateur d’indiquer le nombre de k-points désiré dans chacune des trois

directions de l’espace réciproque. La méthode de Monkhorst et Pack estime ensuite le posi-

tionnement de ces points, et leur attribue un poids.

Dans le cas où l’on souhaite comparer les résultats de deux modélisations s’appuyant sur des

cellules identiques, il suffit de s’assurer que les k-points sont également identiques (tous les

autrs paramètres de convergence étant par ailleurs égaux). Dans le cas où les deux cellules

diffèrent par leur volume, un moyen simple de s’assurer que les deux modélisations peuvent

être comparées sans entrainer d’erreurs supplémentaires, est de comparer les densités de k-

points des deux cellules dans chacune des directions de l’espace réciproque [2]. Si les densités

de k-points sont équivalentes, alors les deux cellules peuvent être comparées.

Dans cette étude, un effort a été fait afin d’homogénéiser du mieux possible les géométries
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des cellules des différentes simulations (adsorption, joints de grains, interfaces solide/liquide).

Par ailleurs, nous nous sommes assurés de la convergence absolue en fonction de la quantité

de k-points pour une partie des simulations recouvrant l’ensemble des géométries de cellules

utilisées. Toutes les autres simulations reposent donc sur des cellules ne différant que par leur

volume respectif. Dans ce cas, le nombre des k-points a été déterminé par conservation de la

densité de k-points.

4.2.4.2 Décomposition des ondes planes : cutoff

La décomposition des fonctions d’ondes en somme d’ondes planes, via le théorème de

Bloch :

Ψ(r) =
∑
k

Ψk(r) =
∑
k

eik.ruk(r) (4.16)

où uk(r) est une fonction périodique de même période que le système modélisé, et donc s’écrit

de la façon suivante :

uk(r) =
∑
t

ate
it.r (4.17)

où la somme est faite sur tous les vecteurs t de l’espace réciproque se décomposant de la

façon suivante :

t = n1b1 + n2b2 + n3b3 (4.18)

où les bi forment une base de l’espace réciproque, et les ni sont des entiers.

Chaque uk(r), et donc chaque Ψk(r), s’écrit comme une somme infinie sur les vecteurs t.

Une telle sommation est évidemment un problème d’un point de vue numérique, et il est

nécessaire d’imposer une limite à la somme.

On impose tcut de façon à ce que tous les termes de la somme infinie, définis par le vecteur

t et tels que :

|k + t|2 > |tcut|2 (4.19)

ne sont pas pris en compte. L’énergie proportionnelle à |tcut|2, appelée énergie cutoff et notée

Ecut (en eV), est le paramètre à régler dans le code VASP.
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4.3 Propriétés du cuivre et du mercure par calcul DFT

Dans cette partie, nous décrivons les principaux résultats concernant la modélisation du

cuivre et du mercure par calcul DFT, et pour les trois fonctionnelles étudiées.

Pour chaque calcul, nous avons réglé le nombre de k-points ainsi que l’énergie cutoff de façon

à obtenir des résultats convergés à moins de 1 meV par atome. Tous les calculs sont réalisés

à 0 K.

Nous commençons par décrire les paramètres cristallins et énergétiques du cuivre en phase

solide.

4.3.1 Cas du cuivre

4.3.1.1 Phase Cristalline

Pour déterminer le paramètre de maille d’un élément pour une phase cristalline donnée,

la méthode la plus fiable consiste à réaliser une série de calculs pour lesquels seul le volume

de la cellule varie, la structure étant fixée. On obtient alors un ensemble de points {V, e(V )},
où V est le volume et e(V ) est l’énergie par atome, déterminée en divisant l’énergie totale

de la cellule par le nombre d’atomes présents. La quantité e(V ) est assimilable au potentiel

chimique µ de l’élément, et les deux notations seront utilisées indifféremment dans toute la

suite du texte.

Pour une maille cubique, le paramètre de maille a0 est défini par :

a = a0 |
de(a)

da
= 0 (4.20)

où V0 = a3
0. Dans ce cas on a donc e(V ) ≡ e(a).

Le graphique sur la figure 4.1 représente la fonction e(a) pour le cuivre en phase cubique à

faces centrées, pour la fonctionnelle PBE. Les points marqués par les triangles sont les points

issus du calcul, et la courbe est une approximation de la fonction e(a) par un polynôme du

second degré. La fonction e(a) présente un minimum bien défini, qui est atteint par définition

pour le paramètre de maille a0 du cuivre pour cette fonctionnelle.

On peut également définir l’énergie cohésive Ecoh (ou énergie de liaison) par atome, égale à :

Ecoh = egaz − e(a0) (4.21)

où egaz est le potentiel chimique d’un atome isolé. En pratique, le calcul de egaz revient à

calculer l’énergie totale d’une grande cellule (afin d’éviter les auto-interactions) ne contenant

qu’un seul atome.

Nous avons appliqué cette méthode pour les fonctionnelles LDA, PBE et PBEsol. Les différents

résultats concernant le paramètre de maille a0, le potentiel chimique µ, et l’énergie cohésive

Ecoh pour le cuivre en phase cfc sont présentés dans le tableau 4.1.
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Figure 4.1 – Évolution de l’énergie totale par atome (eV/at) du cuivre en phase solide cfc en fonction du volume
de la cellule, pour la fonctionnelle PBE.

LDA PBE PBEsol Exp

a0 (Å) 3,523 3,637 3,569 3,595 ([13])

µ (eV) -4,697 -3,718 -4,014

Ecoh (eV) -4,701 -3,708 -4,285 -3,49

Table 4.1 – Les principaux paramètres cristallographiques et énergétiques du cuivre en phase cfc, déterminés pour
les trois fonctionnelles. La valeur expérimentale du paramètre de maille a été déterminée à basse température, entre
5 K et 0 K ([13]).

Comme attendu, la méthode LDA sous-estime le paramètre de maille et sur-estime l’énergie

cohésive, dans les proportions 2, 0% et 35%, respectivement, par rapport aux données expérimentales.

L’énergie cohésive déterminée par PBE est sur-évaluées de 6%, alors que la fonctionnelle

PBEsol, qui est une évolution de la fonctionnelle PBE adaptée aux solides, améliore le pa-

ramètre de maille par rapport à PBE, avec une sous-évaluation de 0, 7% environ, mais dégrade

l’énergie cohésive avec une sur-évaluation de près de 23%.

Concernant le cuivre en phase cristalline, les meilleurs résultats sont donc fournis par la fonc-

tionnelle PBE. Ce résultat n’est cependant pas le seul à prendre à compte. Le travail mené

dans cette étude consiste en grande partie à modéliser diverses interfaces (solide/liquide,

liquide/vapeur et solide/vapeur). La traitement de ces interfaces par les différentes fonction-

nelles est donc de première importance.

4.3.1.2 Surface de cuivre

Nous exposons ici des résultats dont les détails du calcul seront donnés dans la partie

5.3 du chapitre 5. Il s’agit de résultats d’énergies de surfaces du cuivre pour l’orientation

(100), dépendant du taux de recouvrement par des atomes de mercure, ainsi que d’énergie

d’adsorption des atomes de mercure. Les énergies de surfaces pour l’orientation (100) sont
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Figure 4.2 – Énergies de surface pour l’orientation (100) du cuivre, pour les trois fonctionnelles LDA, PBE et
PBEsol.

présentées sur la figure 4.2 pour les trois fonctionnelles LDA, PBE et PBEsol. Les énergies

d’adsorption correspondantes, ainsi que des valeurs expérimentales empruntées à [14], sont

présentées sur la figure 4.3.

Les énergies de surface pures (ie sans atomes de mercure adsorbés) sont égales à 2, 00 J.m−2,

1, 46 J.m−2 et 1, 83 J.m−2 pour les fonctionnelles LDA, PBE et PBEsol respectivement. Cette

hiérarchie est conservée lorsque le recouvrement par des atomes de mercure augmente, en

dépit des importantes différences dans le traitement de l’atome de mercure entre ces trois

fonctionnelles (partie suivante). De plus, l’écart entre les énergies de surfaces déterminées

par LDA et par PBE est pratiquement constant à mesure que le taux de recouvrement aug-

mente, de l’ordre de 25%. La fonctionnelle PBEsol fournie des résultats intermédiaires, et

exhibant les mêmes tendances. Jusqu’à un taux de recouvrement de 0,375, les énergies d’ad-

sorption sont similaires pour les trois fonctionnelles, et environ 30% inférieures aux valeurs

mesurées expérimentalement. Cependant, lorsque le taux de recouvrement atteint 0,5, la fonc-

tionnelle PBE prédit une chute de l’énergie d’adsorption, contrairement aux fonctionnelles

LDA et PBEsol. En ce sens, la fonctionnelle PBE décrit plus correctement les observations

expérimentales, pour lesquelles l’énergie d’adsorption chute de façon importante lorsque le

taux de recouvrement atteint la valeur de 0,5.

Pour les fonctionnelles PBE et LDA, le seuil d’adsorption est obtenu pour un taux de recou-

vrement de 0,625, légèrement décalé par rapport à l’expérience. Ce résultat est cependant

discutable (partie 5.3.2).

Bien que présentant des résultats très différents en ce qui concerne la phase solide cfc du

cuivre, les fonctionnelles LDA, PBE et PBEsol présentent des tendances proches en ce qui

concerne les calculs d’énergies de surfaces et d’adsorption d’atomes de mercure sur la surface

(100).

102
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Figure 4.3 – Énergies d’adsorption d’atomes de mercure sur la surface (100) du cuivre, pour les trois fonctionnelles
LDA, PBE et PBEsol. Les données expérimentales sont empruntées à [14].

Un dernier point à noter. Si l’on considère l’adsorption d’un atome de mercure (taux de re-

couvrement égal à 0,125), on remarque qu’il semble y avoir une corrélation entre la hiérarchie

des énergies de surfaces et celle des énergies d’adsorption, en fonction des différentes fonc-

tionnelles. Plus l’énergie de surface est élevée et plus l’énergie d’adsorption est faible. Par

exemple, la fonctionnelle LDA est celle qui prédit la plus haute énergie de surface, et c’est

elle qui prédit la plus faible énergie d’adsorption. Cette hiérarchie semble contradictoire, ou

du moins anti-intuitive. En effet, d’un point de vue intuitif, plus une énergie de surface est

faible et plus la surface est stable, et donc plus l’adsorption d’éléments devient improbable.

Le calcul ab-initio, par le biais des approximations faites dans les fonctionnelles d’échange et

corrélation, produit la tendance opposée en sous-estimant les énergies d’adsorption lorsque

les énergies de surfaces sont sur-évaluées([4], [15]).

Nous présentons maintenant les différents résultats concernant le traitement du mercure

par les fonctionnelles LDA, PBE et PBEsol.

4.3.2 Cas du mercure

Le mercure est un cas délicat à traiter par calcul DFT. Sa complexité provient de son

grand nombre d’électrons (80 en tout), ainsi que de la proximité des couches (pleines) 5d et

6s, laissant supposer une hybridation importante entre ces deux couches ([16],). Par ailleurs,

le traitement de la corrélation électronique est de première importante puisqu’à peu près

la moitié de l’énergie cohésive du mercure solide en structure rhomboédrique provient des

corrélations de la bande 5d ([17]).

Par ailleurs, le nombre élevé d’électrons implique que le � nuage électronique � est de taille
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Figure 4.4 – Structure à symétrie rhomboédrique. Les trois angles α, β et γ sont égaux mais différents de 90◦, et
les trois côtés sont de dimensions égales.

importante, et donc que des vitesses de déplacement des électrons extérieurs sont élevées. Les

effets relativistes, engendrés par ses vitesses importantes, ne sont alors plus négligeables. Il

est donc généralement admis que le traitement correct de l’atome de mercure doit passer par

le traitement des effets relativistes. Cependant, la prise en compte de ces effets est rarement

effectuée car elle entraine une importante augmentation des temps de calculs ([18]). En par-

ticulier, en dehors du couplage spin/orbite, le code VASP ne prend pas en charge ces effets

relativistes, et c’est donc dans cette approximation que tous les calculs présentés ensuite ont

été réalisés.

Le mercure cristallise à environ −39◦C dans une structure rhomboédrique (figure 4.4) pour

définie par α = β = γ = 70, 520◦ et a = 3, 005Å ([19]). Son énergie cohésive est relativement

faible, avec Ecoh = −0, 79 eV par atome ([21]).

Les changements de phase du mercure avec la pression et à température ambiante ont été

étudiés ([20]). Le mercure cristallise à température ambiante sous une pression d’environ 1

GPa (soit 104 b) dans la structure rhomboédrique, puis subit une seconde transition vers une

structure cubique centrée tétragonale pour une pression de 3, 7 GPa. D’autres transitions de

phase ont pu être observées avec l’augmentation de la pression ([20]). La masse volumique

du mercure liquide est d’environ 13,5 g.cm−3 à température ambiante ([21]). Dans la suite de

ce document, plutôt que de parler de masse volumique, nous parlerons de densité atomique,

exprimée en atomes/Å
3
. Compte tenu de la masse atomique du mercure, une masse volu-

mique de 13,5 g.cm−3 correspond à une densité atomique de 0,041 at/Å
3
.

Contrairement au cas du cuivre, nous avons testé les fonctionnelles pour plusieurs struc-

tures cristallines. Comme la structure rhomboédrique (figure 4.4) est une structure cubique

à faces centrées légèrement déformée (α = 60◦ en cfc), nous avons effectué les calculs avec

une structure rhomboédrique ainsi qu’une structure cfc, afin de déterminer si les différentes

fonctionnelles prédisent le bon état structural.

La structure rhomboédrique comporte deux paramètres, le paramètre de maille a et l’angle

α (figure 4.4) ; nous avons choisi de déterminer ces paramètres par un calcul de relaxation

totale, c’est à dire une relaxation du volume et de la structure de la cellule. La structure
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LDA PBE PBEsol Exp ([21])

a0 (Å) 2,951 3,178 3,005 3,005

α (◦) 74,2 73,8 73,9 70,5

µ (eV) -0,938 -0,281 -0,252

Ecoh (eV) -0,966 -0,156 -0,551 -0,79

n (at.Å
3
) 0,043 0,034 0,041 0,041

Table 4.2 – Principaux paramètres cristallographiques et énergétiques du mercure déterminés pour les trois fonc-
tionnelles LDA, PBE et PBEsol, pour la structure rhomboédrique.

LDA PBE PBEsol

a0 (Å) 3,155 3,577 3,220

Ecoh (eV) -0,940 -0,167 -0,536

µ (eV) -0,916 -0,291 -0,237

n (at.Å
3
) 0,045 0,031 0,042

Table 4.3 – Principaux paramètres cristallographiques et énergétiques du mercure déterminés pour les trois fonc-
tionnelles LDA, PBE et PBEsol, pour la structure cfc.

initiale (avant relaxation) est la structure déterminée expérimentalement.

Le cas de la structure cfc a été traité différemment. Comme dans le cas du cuivre, nous avons

imposé la structure et ensuite fait varier le paramètre de maille afin de trouver la valeur la

plus favorable énergétiquement.

Les divers résultats obtenus pour les trois fonctionnelles testées sont données dans les tableaux

4.2 et 4.3 pour les structures rhomboédrique et cfc, respectivement. Les valeurs expérimentales

pour la structure rhomboédrique sont tirées de [21].

La fonctionnelle PBE fournit des résultats qualitativement différents des deux autres fonc-

tionnelles en prédisant que la structure cfc est plus stable que la structure rhomboédrique à

0 K. Ce désaccord de la fonctionnelle PBE avec l’expérience avait déjà été observé ([22]).

On remarque également d’importantes différences dans les énergies de liaison et les densités

atomiques entre les trois fonctionnelles. Pour la structure rhomboédrique, la fonctionnelle

PBE prédit une énergie cohésive plus de 4 fois inférieure à la valeur expérimentale, ainsi

qu’une densité de 17% inférieure à la valeur expérimentale.

L’énergie cohésive déterminée par LDA est de −0, 97 eV , soit environ 23% supérieure à la

valeur expérimentale. La densité déterminée par cette même fonctionnelle est cependant en

bon accord avec la valeur expérimentale, avec sous-évaluation de moins de 2% du paramètre

de maille.

Malgré l’absence d’ingrédients essentiels dans le traitement de l’atome de mercure, la fonc-

tionnelle PBEsol donne des résultats satisfaisants concernant le paramètre de maille (et donc

de densité), en très bon accord avec les données expérimentales. L’énergie cohésive est ce-

pendant sous-évaluée de 30%.

La fonctionnelle PBEsol produit des résultats dont l’accord avec l’expérience est proche de
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LDA PBE PBEsol Exp

a0(Cu)/a0(Hg) 1,19 1,14 1,19 1,20

Table 4.4 – Rapport des paramètres de maille du cuivre et du mercure.

celui de LDA. Elle apporte un gains de précision sur la structure cristallographique, mais

perd en exactitude sur l’énergie cohésion, pour laquelle LDA fournit la meilleur estimation.

Par ailleurs, les temps de calculs de PBEsol sont deux à trois fois supérieurs à ceux de la

fonctionnelle LDA.

Ces résultats ne sont cependant pas les seuls à devoir être pris en compte. En particulier, la

fonctionnelle choisie devra produire de bons résultats pour divers calculs d’énergies d’inter-

faces. Ces résultats sont présentés dans la prochaine partie.

4.3.3 Choix de la fonctionnelle

L’objectif de cette partie est de fixer un choix sur la fonctionnelle d’échange et corrélation

pour mener cette étude. Jusqu’ici, les deux parties précédentes ont mises en évidence d’impor-

tantes différences dans le traitement du cuivre et du mercure solides (à 0 K) entre les trois

fonctionnelles. Cependant, comme notre étude traite essentiellement de problèmes d’inter-

faces (interfaces liquide/vapeur, solide/liquide, joints de grains, ...), nous ne pouvions arrêter

notre choix uniquement sur l’exactitude du traitement des phases cristallines à 0 K.

On peut cependant, sur ce point, faire une remarque importante. Il s’agit du rapport des

paramètres de mailles du cuivre et du mercure, présentés dans le tableau 4.4. Ce rapport

peut avoir une importance considérable dans le cas de l’adsorption d’atomes de mercure sur

une surface de cuivre par exemple. On constate un très bon accord à moins de 1% d’erreur

pour les fonctionnelles LDA et PBEsol, alors que la fonctionnelle PBE commet une sous-

estimation du rapport de 5%.

Un critère important nous ayant guidé dans ce choix de fonctionnelle est l’énergie d’interface

liquide/vapeur du mercure liquide à 0 K, notée γLV . La valeur expérimentale de cette gran-

deur est très bien connue, et permet donc une confrontation directe avec les calculs. Nous

présentons ici seulement les résultats numériques obtenus pour γLV pour les trois fonction-

nelles, les détails des calculs seront traités dans la partie 4.4 du chapitre 5. Les résultats sont

présentés dans le tableau 4.5.

Ces résultats confirment les problèmes liés à l’utilisation de la fonctionnelle PBE dans le

traitement du mercure. Le mercure en phase liquide semble être sujet à des problèmes

supplémentaires puisqu’on observe un facteur d’environ 10 entre l’énergie d’interface γLV

calculée avec PBE et la valeur expérimentale.

Bien que donnant de très bons résultats pour la phase solide, la fonctionnelle PBEsol sous-

évalue l’énergie d’interface γLV du mercure de plus de 30%. A l’inverse, la fonctionnelle LDA

fournit le meilleur résultat, avec une sous-évaluation de 12%.
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LDA PBE PBEsol Exp (20◦C)

γLV (J.m−2) 0,42 0,05 0,32 0,48

Table 4.5 – Énergie de surface γLV du mercure liquide à 0K, déterminée pour chacune des trois fonctionnelles LDA,
PBE et PBEsol. Le détail de ces calculs sera donné dans le chapitre 5.

Bien que la méthode LDA soit une approximation très � crue �, elle produit de bons résultats

pour un nombre important de simulations, en particulier les problèmes de surfaces pour les-

quels elle donne même généralement de meilleurs résultats que les méthodes GGA. Cela

provient d’une compensation � heureuse � entre les termes d’échange et de corrélation qui

n’a pas lieu dans les méthodes GGA, bien que ces deux termes soient indépendamment

améliorés comparé à la méthode LDA ([13]).

La première conclusion que nous tirons de ces calculs est l’élimination de la fonctionnelle

PBE dans le traitement de notre problématique. La très faible énergie cohésive du mercure

ainsi que la très faible énergie de surface du mercure liquide semble en contradiction avec un

traitement réaliste d’un problème tel que le mouillage du cuivre solide par le mercure liquide.

D’après les résultats obtenus dans la partie 4.3.2, il est clair que la fonctionnelle PBEsol

fournit les meilleurs résultats pour la phase solide du mercure. Cependant, les résultats

concernant l’énergie de surface du mercure liquide sont largement en retrait. À l’inverse,

comme cela pouvait être attendu, la méthode LDA produit de très bons résultats dans le

traitement énergétique du mercure liquide. Par ailleurs, les temps de calculs engendrés par

l’utilisation de la fonctionnelle PBEsol, environ deux/trois fois supérieurs à ceux engendrés

par l’utilisation de la méthode LDA, ne nous auraient pas permis de modéliser l’ensemble

des systèmes souhaités.

L’ensemble de ces résultats nous ont donc conduit à utiliser l’approximation LDA plutôt

que GGA (pour les deux fonctionnelles PBE et PBEsol testées). En plus d’un gain de temps

de calcul considérable, la méthode LDA fournit généralement, de façon fortuite, de meilleurs

résultats en ce qui concerne les modélisations d’interface, en particulier pour le mercure li-

quide.

En conclusion, tous les calculs présentés dans la suite de cette étude ont donc été réalisés en

utilisant l’approximation LDA.

La dernière partie de ce chapitre est consacrée à la description d’une méthode de modélisation

d’un liquide à 0 K qui sera utilisée dans les chapitres 5 et 7.
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4.4 Modélisation d’un liquide

4.4.1 Introduction

La modélisation de liquides par calcul ab-initio remonte au début des années 90. Plusieurs

approches théoriques existent, en particulier la méthode de Car-Parrinello et celle de Born-

Oppenheimer, qui est celle utilisée par le code VASP. La méthode de Car-Parrinello ([23])

traite un lagrangien dans lequel les mouvements des ions et ceux des électrons sont couplés,

alors que l’approximation de Born-Oppenheimer découple ces deux entités.

Le calcul ab-initio a depuis été intensivement utilisé dans la modélisation de liquide, et per-

met entre autre une description minutieuse de sa � structure cristallographique �.

Beaucoup d’études des propriété structurales et dynamique de liquide ont pu être réalisées et

comparées avec succès avec les données expérimentales. On trouvera par exemple une étude

du cuivre liquide dans [24], dans lequel la première méthode permettant d’étendre les calculs

de dynamique moléculaire ab-initio aux métaux de transition est établie. On peut également

trouver une étude de l’état liquide et de l’état de surfusion pour le nickel, le zirconium et le

tantale dans [25], ou encore une étude de différents alliages de nickel liquides dans [26].

Plus spécifiquement, le cas du mercure liquide a été particulièrement étudié. Une grande

partie de ces études traite de la transition métal/non-métal subie par le mercure lors de son

expansion le long de la ligne de coexistence liquide/vapeur. Kresse et Hafner ([27]), utilisant

la dynamique moléculaire ab-initio montrent qu’une ouverture se créée dans la densité d’état

au niveau de l’énergie de Fermi lorsque la densité du mercure décroit (4.5), comme cela fut

conjecturé plusieurs décennies plus tôt ([28]).

Par ailleurs, il a été observé que lorsque la densité du mercure liquide décroit, tant que ce

dernier reste dans un état métallique, la distance du premier voisin ne varie pas, alors que

le nombre de coordination diminue. À la transition métal/non-métal, l’effet est exactement

inversé et la distance du premier voisin commence à augmenter. Ces observations ont d’abord

été réalisées par dynamique moléculaire ab-initio ([27]), et confirmées expérimentalement par

EDX ([29]).

De façon plus générale, on pourra également trouver des études par dynamique moléculaire

ab-initio de la structure et des propriétés électroniques du mercure liquide dans [30] et dans

[31].

Toutes ces études ont été réalisées pour T > 0 K. Cependant, dans notre étude, nous vou-

lons modéliser du mercure liquide à 0 K, et donc par une unique configuration statique. Nous

décrivons maintenant la méthode.
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Figure 4.5 – Les densités d’états du mercure liquide pour différentes densités variant de 5, 8g.cm−3 à 12, 4g.cm−3.
Un net effondrement au niveau de Fermi est observable ([27]).

4.4.2 Méthode numérique

4.4.2.1 Stratégie

Dans un liquide à T > 0 K, à un instant t donné, une configuration atomique est définie

par l’ensemble des données {ri,pi}, où les ri sont les positions des particules constituant

le liquide, et les pi les impulsions correspondantes. De plus, l’ensemble des positions {ri}
présente une distribution caractéristique d’un ordre à courte distance. Pour qu’une phase

modélisée à 0 K soit structurellement représentative d’un liquide, il faut donc que les posi-

tions des particules aient cette même propriété d’ordre local. Un moyen d’atteindre de telles

configurations est de réaliser un calcul de dynamique moléculaire ab-initio à T > 0 K.

Première étape : dynamique moléculaire ab-initio

La première étape de la méthode consiste à emprunter une configuration atomique, soit un

ensemble {ri,pi}, provenant d’un calcul de dynamique moléculaire ab-initio, et de réduire

toutes les impulsions pi à zéro. La configuration ainsi obtenue est alors définie par l’ensemble

des positions atomiques {ri}, ainsi que par son énergie potentielle totale Ep.

Cependant, les caractéristiques d’un liquide à T > 0 K sont une moyenne sur les différentes

configurations explorées au cours du temps, et deux configurations successives peuvent par

exemple avoir des énergies potentielles très différentes. Il est donc probable que différentes

configurations atomiques, empruntées à même calcul de dynamique moléculaire, produisent

des modélisation de liquide à 0 K très différentes. Une telle situation n’est évidemment pas

souhaitable.

Un moyen de palier, à priori, ce problème est d’avoir une méthode systématique dans le choix
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Figure 4.6 – Courbe de l’évolution de l’énergie potentielle d’une cellule contenant du mercure liquide au cours d’un
calcul de dynamique moléculaire ab-initio. Les énergies les plus basses sont encerclées en rouge.

des configurations atomiques empruntées au calcul de dynamique moléculaire. Un choix, qui

peut sembler évident, est d’utiliser les configurations du calcul de dynamique moléculaire

de plus basses énergies potentielles Ep (hors énergie cinétique donc, ou pi = 0). Le tracé de

l’énergie potentielle de la cellule au cours du calcul de dynamique moléculaire ab-initio permet

de localiser ces configurations d’énergie minimale (figure 4.6). Puisque l’énergie cinétique n’est

pas prise en compte dans ce choix, ces configurations particulières sont donc caractérisées

par des positions atomiques relatives minimisant les interactions et réduisant ainsi l’énergie

potentielle associée à la cellule.

Il existe néanmoins une indétermination dans cette méthode. Le calcul de dynamique permet

d’explorer l’espace des phases {ri,pi} du système, mais aucun moyen ne permet de savoir si

les configurations ainsi déterminées constituent des minimums globaux ou seulement locaux

de l’énergie du système. Tous les résultats déterminés par cette méthode doivent donc être

considérés comme des bornes supérieures.

Seconde étape : relaxation à 0 K

Nous effectuons ensuite un calcul de relaxation à 0 K, dont la configuration initiale est une

configuration d’énergie minimale, déterminée dans l’étape précédente. En raison de l’absence

totale de symétrie dans la cellule à ce moment, les calculs de relaxations peuvent être très

longs et nécessiter plusieurs milliers de boucles ioniques.

Durant cette étape de relaxation, il est important de surveiller l’évolution de la structure

cristallographique du système. En effet, il est à priori possible que le code de calcul par-

vienne à relaxer la configuration vers un état totalement ou partiellement cristallisé, qui serait

nécessairement de plus basse énergie, mais non représentatif d’un liquide. Il faut donc s’assurer

que la phase modélisée conserve son ordre à coutre distance. Pour cela, nous déterminons la

fonction de corrélation de paires de la phase, et nous la comparons à la fonction de corrélation

de paires du liquide, déterminée durant le calcul de dynamique moléculaire ab-initio.

Une description générale des fonctions de corrélation de paires est faite dans la partie 4.4.2.3
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de ce même chapitre.

Nous décrivons maintenant brièvement la théorie de la dynamique moléculaire ab-initio.

4.4.2.2 Dynamique moléculaire Ab-Initio

La dynamique moléculaire ab-initio simule l’évolution dans le temps d’un système composé

de N particules en résolvant les équations classiques de la mécanique newtonienne pour chaque

particule :

r(t) = r0 + v0t+
1

2
a0t

2 (4.22)

où les indices 0 signifient ”pour t=0”, et où r(t), v(t)=dr(t)/dt et a(t) = d2r(t)/dt2 sont la

position, la vitesse et l’accélération associées à une particule au temps t.

L’accélération a(t) peut également être exprimée comme proportionnelle à la force totale

s’exerçant sur la particule :

a(t) =
F (t)

m
(4.23)

où m est la masse de la particule. Jusqu’ici, ces principes sont valables aussi bien en dy-

namique moléculaire ab-initio qu’en dynamique moléculaire classique. La différence provient

de la façon de calculer F (t). En dynamique moléculaire classique, F (t) provient directement

d’un potentiel mis en place spécifiquement pour le système étudié et ne dépendant que du

paramètre x(t). En dynamique moléculaire ab-initio, F (t) est calculé exactement de la même

façon que pour un calcul DFT à T = 0K, en prenant en compte les interactions électroniques

entre les différentes particules du système.

Un calcul de dynamique moléculaire ab-initio se déroule donc de la façon suivante. On part

d’un état initial défini par l’ensemble des positions et des impulsions de chaque particule du

système, {ri; pi} ; l’énergie totale du système dans cette configuration initiale est calculée,

ainsi que la force s’exerçant sur chaque particule. L’équation 4.22, avec un pas de temps ∆t

choisi par l’utilisateur, peut alors être résolue afin de déterminer les nouvelles positions de

chaque particule. Les particules sont alors déplacées à leurs nouvelles positions, et un nou-

veau calcul de l’énergie totale du système débute.

A chaque étape de calcul, la température du système composé des N particules peut être

calculée :

kBT =
2EC
Nf

=
N∑
i=1

|pi|2

miNf

(4.24)

où les pi et les mi sont les impulsions et les masses des différentes particules, EC est l’énergie

cinétique totale du système et Nf est le nombre de degrés de liberté. Pour un système non

contraint, dans lequel les particules peuvent se déplacer librement dans chaque direction, on

aura Nf = 3N où N est la dimension du problème. La température d’un système macrosco-

pique est égale à la moyenne au cours du temps de la température microscopique définie par

l’équation 4.24.

Ce que nous cherchons à modéliser est un ensemble canonique (N, T, V ), où T et V sont la
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température et le volume du système respectivement, et N est le nombre de particules. Ce-

pendant, par défaut, si aucun contrôle de la température n’est effectué, la modélisation d’un

ensemble (N, T, V ) est impossible et la température pourra subir d’importantes fluctuations,

pouvant par exemple fortement dépendre de l’état initial choisi.

La simulation d’un système dans l’ensemble canonique (N, V, T ) nécessite donc l’utilisa-

tion d’un thermostat afin d’assurer que la température moyenne du système soit égale à la

température désirée. Plusieurs méthodes existent pour cela. Celle utilisée par le code VASP

est la méthode du thermostat de Nosé-Hoover. La théorie de cette méthode fut développée

par Nosé en 1984 ([32] et [33]) et mise en œuvre par Hoover en 1985 ([34]). La méthode

consiste à adjoindre un système fictif au système étudié et d’autoriser les échanges de chaleur

entre les deux systèmes avec comme optique de conserver la température moyenne du système

étudié.

4.4.2.3 Fonction de corrélation de paires

Une phase liquide est caractérisée par un ordre à courte distance, ou ordre local. Pour

un atome donné du liquide, cette structuration à courte distance concerne globalement le

premier voisin, et s’estompe rapidement à mesure que l’on s’éloigne.

Une façon formelle de caractériser la structure d’une phase est la détermination de la fonction

de corrélation de paire, généralement notée g(r), où r est la distance prise à partir d’une

particule quelconque du système. La fonction g(r) peut être définie de la façon suivante :

si l’on considère un système composé de N particules réparties de façon homogène dans un

volume fini V , alors on peut choisir arbitrairement n’importe quelle particule et calculer le

nombre de particules dn(r) comprises dans une couronne centrée sur la particule de référence,

d’épaisseur dr et située à une distance r de cette particule (figure 4.7(a)). Dans la limite où

dr → 0, on peut, par définition de la fonction g(r), écrire que :

dn(r) =
N

V
g(r)4πr2dr (4.25)

où l’on a utilisé le fait que le volume de la couronne est égale à 4
3
π(r + dr)3 − 4

3
πr3, et que

dans la limite dr → 0 on peut faire l’approximation dr2 ' 0 et dr3 ' 0.

La fonction de corrélation de paire représente donc la distribution des distances interato-

miques dans le système considéré. La fonction g(r) ne se limite pas à l’étude des liquide est

peut être exprimée pour tous les types de phase.

Dans un solide cristallin, par exemple, les atomes sont parfaitement ordonnés selon une

maille, et donc seul un ensemble discret de valeurs de distances interatomiques est possible.

La fonction g(r) sera donc dans ce cas un ensemble de pics de largeur nulle, positionnés à

ces valeurs spécifiques de distances interatomiques, et égale à zéro partout ailleurs.

Dans le cas d’un gaz parfait, où il n’existe par définition aucune interaction à distance entre

les atomes, toutes les valeurs de distances interatomiques sont équiprobables, et donc la fonc-

tion g(r) est dans ce cas constante et égale à 1.
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(a) (b)

Figure 4.7 – 4.7(a) : structure locale dans un liquide. Voir le texte pour les explications sur la construction de g(r).
4.7(a) : exemple d’une fonction g(r) quelconque, avec présence d’un premier pic très distinct et de plusieurs autres
pics d’amplitudes de plus en plus faibles. Les deux traits rouges pointillés indiquent la position du premier maximum
et du premier minimum.

Un liquide est un cas intermédiaire, où l’on observe un ordre structural pour les courtes dis-

tances uniquement. La fonction g(r) représentative d’une telle structure a la forme spécifique

présentée sur la figure 4.7(b). L’ordre à courte distance est caractérisé par la présence d’un

premier pic bien distinct, puis parfois par quelques autres pics très largement atténués par

rapport au premier. La position du premier pic indique la position moyenne du premier voi-

sin, et est donc caractéristique de l’espèce chimique considérée.

À partir de la fonction de corrélation de paires, on peut également déterminer le nombre

de coordination NC de la phase. Cette grandeur définie le nombre de plus proches voisins

d’un atome quelconque. Le calcul de NC peut se faire par intégration de la fonction g(r),

de r = 0 jusqu’à r = Rmax. Il n’existe cependant pas une unique façon de déterminer Rmax

et différentes conventions peuvent être utilisées, donnant lieu à des définitions sensiblement

différentes du nombre de coordination NC . Dans cette étude, nous adopterons la définition

suivante :

NC =

∫ r=amin

r=0

g(r)dr (4.26)

où r = amin est la position du premier minimum de g(r). C’est la définition adoptée dans

[35], par exemple.
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5.3.2.4 Énergies d’adsorption en fonction de Θ . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 132
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5.1. INTRODUCTION

5.1 Introduction

Les modèles thermodynamiques de fragilisation par les métaux liquides reposent sur le

bilan énergétique entre l’état initial, consistant généralement en un joint de grains entier

(non rompu) contenant généralement des impuretés fragilisantes, et un état final dans lequel

le joint de grains est rompu, séparé en deux parties et présentant donc deux interfaces So-

lide/Liquide (S/L). La détermination de ce bilan énergétique, et par conséquent de l’effet

fragilisant de l’impureté, repose sur la connaissance quantitative des grandeurs énergétiques

γSV , γSL et γjdg, qui sont respectivement les énergies de surface S/V et S/L et l’énergie du

joint de grains.

Dans ce second chapitre dédié au calcul DFT, nous allons déterminer les grandeurs γSV et

γSL pour le système cuivre/mercure. Le terme γjdg sera déterminé pour le cuivre, pour deux

joints de grains particuliers, dans le chapitre suivant.

Par ailleurs, la connaissance des deux grandeurs γSV et γSL pour un système solide/liquide

donné, conjointement à la connaissance de l’énergie d’interface liquide/vapeur (γLV ) du li-

quide, peut conduire à caractériser la mouillabilité de la surface solide par le liquide. Ce

chapitre sera donc complété par le calcul de γLV pour le mercure liquide, permettant ainsi

l’évaluation par calcul ab-initio de la mouillabilité du cuivre par le mercure liquide. Ce résultat

pourra directement être comparé avec les observations expérimentales.

Ce chapitre est donc dédié à l’étude du mouillage du cuivre par le mercure liquide. Nous en

déduirons plus particulièrement des valeurs de γSL et γSV pour trois orientations du cuivre

différentes. Ces données seront ensuite utilisées dans le chapitre suivant afin d’appliquer les

modèles thermodynamiques de la FML à notre système cuivre/mercure.

Nous commençons ce chapitre par une introduction à la description théorique macroscopique

du mouillage. La prise en compte des diverses forces mène à la définition d’un paramètre,

appelé paramètre d’étalement S, et dont le signe décrit de manière qualitative la mouillabilité

d’une surface solide par un liquide donné. La définition de S fait directement intervenir les

énergies γSV , γSL et γLV .

La seconde partie est la détermination du terme γSV pour le cuivre, et pour les trois orien-

tations (100), (210) et (111). Les raisons de ces choix seront discutées plus loin. Une étude

détaillée de cette énergie de surface en fonction de l’adsorption d’atomes de mercure est

réalisée. On en déduira une valeur minimale de γSV pour chacune des trois orientations.

La partie suivante est une simulation du mercure liquide à 0 K. De cette simulation nous

déduirons en particulier la valeur de l’énergie de surface γLV du mercure liquide à 0K. Nous

ne présenterons dans ce chapitre que les résultats numériques, les détails techniques concer-

nant la modélisation d’un liquide par calcul ab-initio faisant l’objet de la partie 4.4.

Enfin le terme γSL, pour chacune des trois orientations (100), (210) et (111), sera calculé

dans la quatrième partie de ce chapitre. De même que pour la partie précédente, les détails

techniques liés à cette partie se trouvent dans la partie 4.4, à l’exception de certains détails
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spécifiques liés à la modélisation d’une interface Solide/Liquide et qui seront donc développés

dans cette partie. En plus de l’énergie γSL, nous ferons une étude de la structure du liquide

à l’interface. Cette partie aura un écho lors du chapitre 7.

Enfin, en conclusion de ce chapitre, nous pourrons déterminer le paramètre d’étalement S,

et le comparer avec les observations expérimentales du mouillage du cuivre par le mercure

liquide.
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Figure 5.1 – Les différentes forces s’exerçant à la ligne triple dans une expérience de mouillage. Les différents termes
γij sont appelés tensions interfaciales ou énergies de surface, et l’angle θ est l’angle de mouillage.

5.2 Généralités sur le phénomène de mouillage

Le mouillage joue un rôle de première importance dans le phénomène de fragilisation par

les métaux liquides. En effet, comme nous l’avons vu dans la partie 1.1.2, l’apport de métal

liquide en pointe de fissure ainsi que le bon mouillage des surfaces créées par l’avancée de

fissure par le métal liquide sont des conditions nécessaires à la propagation de la fragilisation.

Pour le système cuivre/mercure, nous avons vu dans les chapitres 2 et 3, que le mercure li-

quide recouvre totalement la surface de cuivre, une fois la couche d’oxyde natif supprimée.

Cette situation de contact intime entre un liquide et un solide est appelée mouillage total ou

mouillage parfait et est donc caractérisée par un étalement complet du liquide sur le solide,

ainsi qu’une forte adhérence du liquide à la surface ([6]).

Le phénomène de mouillage résulte en partie de l’abaissement de l’énergie de surface du solide

par la présence du liquide. Plus précisément, on peut établir le bilan des forces d’un système

composé d’un solide (S) supposé idéal, c’est-à-dire plan, sans rugosité et chimiquement ho-

mogène, et d’une goutte de liquide (L) posée à sa surface. La ligne définie par l’intersection

des trois milieux (S,L et V) est appelée ligne triple, et l’angle θ formé entre la tangente à la

surface de la goutte à la ligne triple et le plan horizontal est appelé angle de mouillage (figure

5.1).

Les forces par unité de longueur, ou tensions, s’exerçant sur la ligne triple sont les ten-

sions interfaciales Solide/Vapeur, Liquide/Vapeur et Solide/Liquide, exprimées en N.m−1 et

notées γSV , γLV et γSL, respectivement. Alternativement, on peut voir ces tensions comme

des énergies (par unité de surface) et les exprimer en J.m−2, comme ce sera le cas dans la

suite du document.

L’origine physique de ces énergies de surface (ou d’interface) réside dans ce que l’on pour-

rait appeler un défaut de coordination des atomes en surface (ou à l’interface). En effet,

dans le cas d’une surface solide ou liquide par exemple, contrairement aux atomes présents à
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l’intérieur de la phase solide ou liquide qui sont totalement entourés dans les trois directions

de l’espace par d’autres atomes de la même phase, les atomes en surface perdent en première

approximation la moitié de leurs voisins.

Plus formellement, on peut caractériser cette perte de voisins en calculant le nombre de co-

ordination d’un atome en surface. Si l’on prend l’exemple du cuivre qui cristallise selon une

maille cubique à faces centrées, le nombre de coordination pour un atome de la maille est

NC = 12. Maintenant, si l’on coupe le réseau cristallin selon un plan (100), on peut facilement

vérifier que pour un atome présent à la surface (100), NC = 8 (pour une surface parfaitement

plane). Un atome présent à une surface n’est donc plus dans le même état physique que les

atomes à l’intérieur de la phase (qui sont dans l’état le plus stable à une température donnée),

et il en résulte une augmentation de son énergie potentielle. Cette différence d’énergie entre

un atome présent en surface et un atome présent à l’intérieur de la maille est l’origine phy-

sique des énergies de surface. Pour plus de détails on pourra se référer à [6] ou [5].

L’angle de mouillage (figure 5.1), entre le solide et le liquide, est en théorie l’angle qui minimise

l’énergie totale du système solide+liquide. En pratique, cependant, cet angle peut ne jamais

être atteint ([5]). Cela peut provenir par exemple de la rugosité de la surface empêchant ou

rendant difficile le mouvement de la ligne triple. D’un point de vue énergétique, la rugosité

peut jouer le rôle d’une barrière de potentiel, bloquant le système dans un état énergétique

qui n’est pas le minimum global.

À l’équilibre mécanique, la projection dans le plan du solide du bilan des forces représentées

sur la figure 5.1 conduit à une relation liant l’angle de mouillage θ et les trois énergies inter-

faciales. Cette relation, due à Young et Dupré et appelée relation de Young-Dupré, s’exprime

de la façon suivante :

γSV = γLV .cos(θ) + γSL (5.1)

Le fait que la fonction cosinus soit une fonction bornée sur son domaine de définition impose

une contrainte sur les valeurs relatives des différentes énergies d’interface. On peut réécrire

l’équation 5.1 sous la forme :

cos(θ) =
γSV − γSL

γLV
(5.2)

qui conduit directement à la conclusion que si la valeur absolue de la différence entre les deux

énergies de surface γSV et γSL est supérieure à γLV , alors l’équation de Young-Dupré n’admet

aucun angle de mouillage θ comme solution.

Cette conclusion permet de distinguer deux cas particuliers de mouillage : le mouillage partiel,

pour lequel il existe un angle θ > 0 vérifiant la relation de Young-Dupré, et le mouillage total

pour lequel on a la relation γSV − γSL ≥ γLV , et θ = 0 par convention. La solution θ = 0

n’est exacte que dans le cas où γSV − γSL = γLV .

Pour résumer simplement la situation, on peut définir un paramètre énergétique, appelé

paramètre d’étalement, noté S et exprimé en J.m−2, égal à :

S = γSV − (γLV + γSL) (5.3)
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Selon le signe de S, on distingue les deux cas suivants :

1. S > 0, le liquide mouille totalement le solide (θ = 0) ;

2. S < 0, le liquide ne mouille que partiellement le solide (θ > 0).

Il existe également une situation de mouillage particulière non prise en compte par le pa-

ramètre d’étalement et non directement décrite par la loi de Young-Dupré. Cette situation

consiste en un film liquide très fin (nanométrique/micrométrique) en équilibre entre le solide

et la goutte liquide, toujours caractérisée par un angle de mouillage supérieur à 0◦. Ce type de

mouillage est appelé mouillage pseudo-partiel, et est observable pour le système cuivre/plomb,

au moins pour les orientations (100) et (111) ([16]).

La description qualitative du mouillage (mouillage total ou partiel) pour un système donné

dépend donc de trois paramètres énergétiques, γSV , γSL et γLV .

Le but de ce chapitre est d’estimer chacun de ces termes par calcul ab-initio, à T = 0K et

pour le système cuivre/mercure. Les termes γSV et γSL seront calculés pour trois orientations

différentes, (100), (210) et (111) afin de ne pas arrêter la comparaison avec les observations

expérimentales à une unique orientation.

Les valeurs obtenues par calculs seront validées en calculant le paramètre d’étalement, et en

s’assurant que ce calcul permet bien de rendre compte du mouillage total du cuivre par le

mercure liquide observé à température ambiante.

Nous poursuivons ce chapitre par le calcul de l’énergie de surface γSV . La ligne triple est une

zone d’équilibre thermodynamique entre les trois phases présentes. En particulier, la phase

vapeur doit être en équilibre avec les phases liquide et solide, et on s’attend à observer de

l’adsorption d’atomes du liquide sur la surface du solide. Cela est particulièrement vrai dans

le cas du mercure liquide, qui possède une tension de vapeur élevée et qui favorise donc

son évaporation afin d’atteindre l’équilibre thermodynamique. Le calcul de γSV doit donc

prendre cette adsorption en considération et γSV doit être définie comme la valeur minimale

de γSV (Θ), où Θ est le taux de recouvrement de la surface.

123



CHAPITRE 5

5.3 Adsorption de Hg sur Cu(100), Cu(210) et Cu(111)

5.3.1 Introduction

Dans cette partie, nous présentons les calculs des énergies de surface γSV pour du cuivre

pur selon les trois orientations (100), (210) et (111), et également en fonction du taux de

recouvrement Θ des surfaces par des atomes de mercure.

Nous avons choisi la surface (100) afin de mettre en place la méthode de calcul, et afin de pou-

voir comparer directement nos résultats avec des résultats expérimentaux disponibles pour

cette orientation, notamment concernant les énergies d’adsorption ([9]).

Les deux autres orientations étudiées, (210) et (111), sont les orientations des plans des joints

de grains spéciaux Σ5(210)[100]36◦87 et Σ3(111)[110]70◦52. Les valeurs de γSV pour ces orien-

tations permettront une application directe de modèles de fragilisation et ainsi d’observer si

ces modèles permettent de rendre compte quantitativement de la fragilisation du cuivre par

le mercure liquide, comme cela est observé dans les chapitres 2 (réduction de la ténacité) et 3.

5.3.1.1 Paramètres de calcul

Une règle est communément admise dans le domaine du calcul ab-initio lorsque l’on

calcule des grandeurs physiques définies comme la différence de plusieurs termes calculés

indépendamment : les dimensions et structures des cellules utilisées pour les différents termes,

ainsi que les paramètres de convergence, doivent avoir des valeurs aussi proches que possible

(voir la partie 4.2.4). Cette précaution permet de fortement limiter les erreurs de calculs qui

s’annulent alors par soustraction.

Cependant, dans le cas particulier du mouillage, le calcul du paramètre d’étalement se fait

par différence de trois termes (équation 5.3). Ceci implique que les erreurs systématiques ne

pourront pas s’annuler deux à deux, et que les résultats obtenus concernant le paramètre

d’étalement S pourraient conserver une imprécision.

Afin de limiter du mieux possible les erreurs de calcul, nous avons décidé d’utiliser des cellules

aux géométries similaires pour les calculs des différentes énergies d’interface intervenant dans

l’équation 5.3. Ainsi, la structure des cellules utilisées pour les calculs de γSV est identique à

celle des cellules utilisées pour les calculs de γSL, et seul le nombre d’atomes de mercure varie.

Ce type de cellule est représenté sur la figure 5.2. Les caractéristiques propres aux cellules

utilisées pour les trois orientations seront décrites dans les parties concernées.

Indépendamment de l’orientation, les cellules ont en commun quelques caractéristiques. Tous

les atomes de cuivre, à l’exception de ceux appartenant à la couche centrale (cadre rouge sur

la figure 5.2) sont autorisés à relaxer dans les trois directions. La couche de cuivre fixe permet

aux deux surfaces libres de relaxer de façon totalement indépendante en cas de configuration

initiale non parfaitement symétrique. Tous les atomes de mercure sont également autorisés
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à relaxer dans les trois directions (sauf quelques cas particuliers mentionnés spécifiquement

dans le texte).

Pour chacune des trois orientations étudiées, la convergence de l’énergie totale de la cellule

contenant l’ensemble des atomes de cuivre mais sans aucun atome de mercure, a été étudiée

en fonction du nombre de k-points et de l’énergie cutoff. Ces deux paramètres ont été réglés

afin que l’énergie de la cellule soit convergée à 10 meV près, soit environ 0,18 meV/at pour

les orientations (100) et (111) dont les cellules contiennent chacune 56 atomes de cuivre, et

environ 0,22 meV/at pour l’orientation (210) dont la cellule contient 44 atomes de cuivre. À

titre indicatif, il est recommandé dans le manuel d’utilisation du code VASP d’obtenir une

convergence inférieure ou égale à 1 meV/at pour assurer des résultats fiables. On peut donc

ici parler de convergence absolue de l’énergie totale de la cellule. Le paramètre de cutoff est

identique pour toutes les orientations, avec comme valeur Ecut = 500 eV . Les nombres de

k-points sont donnés dans les parties dédiées à chaque orientation.

Lors des calculs, la convergence électronique est stoppée lorsque la différence d’énergie totale

de la cellule entre deux boucles successives est inférieure à 10−4 eV . Par ailleurs, tous les

calculs sont réalisés en autorisant la relaxation des atomes, afin de pouvoir rejoindre la confi-

guration la plus stable. La convergence ionique est atteinte, et la relaxation stoppée, lorsque

la force totale s’exerçant sur chaque atome devient inférieure à 0, 02 eV.Å
−1

.

5.3.1.2 Adsorption et calcul DFT

Considérations numériques

La création d’une surface libre dans une cellule de calcul se fait par l’insertion d’une zone

de vide dans la cellule remplie par la maille cristalline. La présence d’une surface rompt la

symétrie du cristal dans la direction normale à la surface, ce qui entrâıne une perte de la

périodicité dans cette direction. Une conséquence directe est que la cellule contenant une

surface libre, disons normale à l’axe z, pourra garder des dimensions réduites (quelques Å)

dans les directions x et y ; à l’inverse, dans la direction normale à la surface, la longueur sera

largement supérieure.

Il est à noter que l’insertion d’une zone de vide dans une maille cristalline créée toujours

deux surfaces libres. Il existe un choix dans la façon de traiter ces deux surfaces. Soit une

seule est réellement utilisée comme modélisation effective de la surface, l’autre n’étant pas

prise en compte (bien qu’existante), soit les deux surfaces sont utilisées. Ce deuxième cas

est parfois qualifié de symétrique ([39]). Toutes les cellules utilisées dans cette étude sont de

type symétriques. L’avantage de ce type de cellule est qu’aucun dipôle électrique n’est créé

comme cela serait le cas dans une cellule non symétrique dans laquelle on ne fait adsorber

des atomes que sur l’une des deux surfaces. Dans ce type de cellule asymétrique, il est alors

nécessaire d’ajouter une correction consistant en l’ajout d’un dipôle opposé au premier afin

de l’annuler et de ne pas créer un champ électrique provenant de la répétition à l’infini de
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Figure 5.2 – Exemple de cellule symétrique utilisée dans un calcul d’adsorption d’atomes de Hg sur Cu(100). Les
atomes bleus et gris sont les atomes de cuivre et de mercure, respectivement. Les deux surfaces sont strictement
équivalentes et l’adsorption simultanée sur les deux surfaces permet de ne pas créer de dipôle électrique dans la cellule
([33] et [41]). Compte tenu des conditions aux limites périodiques, le cadre rouge indique la couche atomique centrale
du cuivre.

ces dipôles à cause des conditions aux limites périodiques ([33], [41]).

En contre-partie, pour l’utilisation de cellules symétriques, le nombre de couches atomiques

nécessaire pour modéliser le substrat est largement augmenté et l’adsorption d’atomes doit

être réalisée sur les deux surfaces à la fois, augmentant également la quantité totale d’atomes

à modéliser.

La zone de vide entre les deux surfaces libres doit être déterminée avec attention. Il est

nécessaire que la distance séparant les deux surfaces libres soit suffisante pour que les deux

surfaces n’interagissent pas. Il est généralement admis qu’une distance de 10 Å est suffisante

pour réduire à zéro la densité électronique dans la zone de vide ([39]).

Énergie d’adsorption

L’énergie d’adsorption Eads d’un atome A sur un solide S est, par définition, égale à l’énergie

de liaison de l’atome sur la surface. Cette énergie, exprimée ici en eV.at−1, est égale à l’en-

thalpie de mélange ∆HA
sol de l’atome A sur la surface du solide. Si EA+S est l’énergie totale

du système A+ S, qui correspond à l’adsorption de A sur S, et si EA et ES sont les énergies

totales des systèmes A et S isolés, alors l’énergie d’adsorption Eads se calcule de la façon

suivante :

Eads = ∆HA
S = EA+S − (EA + ES) (5.4)

Ici EA s’apparente au potentiel chimique de l’atome A, dans l’état considéré.

D’un point de vue pratique, nous calculons les énergies libres de deux cellules :

1. une cellule ne contenant que le solide S ;

2. une cellule contenant l’atome A adsorbé sur le solide S (système A+ S).

D’après l’équation 5.4, EA est l’énergie de l’atome A isolé du solide S. Cependant, nous

n’avons pas précisé l’état physique dans lequel se trouve l’atome A (solide, liquide, gaz). Il

est donc possible de choisir EA, qui est donc le potentiel chimique µA de A, en fonction du

problème étudié.

126



5.3. ADSORPTION DE HG SUR CU(100), CU(210) ET CU(111)

On peut généraliser cette formulation à un nombre arbitraire NA d’atomes A adsorbés sur le

solide S. L’énergie d’adsorption par atome Eads est alors calculée avec la formule suivante :

Eads =
EA+S − (ES + µA.NA)

NA

(5.5)

Dans le cadre de la FML, nous avons choisi d’utiliser le potentiel chimique du mercure en

phase liquide µlHg. Nous supposerons donc que les atomes de mercure adsorbés sur la surface

de cuivre proviennent directement du mercure liquide. Les détails de calcul de ce potentiel

chimique seront présentés dans la partie 4.4 de ce même chapitre. Nous donnons cependant

comme résultat µlHg = −0, 923 eV .

Énergie de surface γSV
Les énergies de surface γSV du cuivre pour les trois orientations (100), (210) et (111) peuvent

également être déterminées, en fonction du nombre d’atomes de mercure adsorbés. Se rappe-

lant de la définition et de l’origine physique d’une énergie de surface discutées dans la partie

5.2, l’énergie de surface d’une surface libre sans impureté adsorbée, γ0
SV , est calculée de la

façon suivante :

γ0
SV =

ES − µS.NS

2S
(5.6)

où µS et NS sont les potentiels chimiques et nombre d’atomes constituant le solide S, et 2S
représente l’aire des deux surfaces libres.

Le taux de recouvrement Θ d’une surface S par NA atomes A est défini comme le rapport de

NA par le nombre d’atomes N surf
S constituant la première couche atomique de S :

Θ =
NA

N surf
S

(5.7)

Le taux de recouvrement Θ est donc exprimé sans unité. Dans ce document, nous ne présenterons

pas de configurations d’adsorption pour lesquelles le taux de recouvrement est supérieur à 1.

La variation de γSV en fonction du nombre d’atomes adsorbés, notée γSV (Θ), peut être

formellement définie de la façon suivante.

γSV (Θ) = γ0
SV +

NA∆HA
S

S
= γ0

SV +
ΘN surf

S ∆HA
S

S
(5.8)

où ∆HA
S est l’enthalpie de mélange définie dans l’équation 5.4, et NA est le nombre d’atomes

A adsorbé sur une seule surface. La variation de l’énergie de surface en fonction de la quantité

d’atomes adsorbés est donc égale au gain énergétique engendré par l’adsorption des atomes.

Il s’agit donc simplement d’une reformulation du bilan énergétique.
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D’un point de vue pratique, γSV (Θ) sera calculée de la façon suivante :

γSV (Θ) =
ENAA+S − (µS.NS + µA.NA)

2S
(5.9)

où ENAA+S est l’énergie totale de la cellule contenant le solide S est NA atomes adsorbés.

Dans toute la suite du document, on exprimera les énergies de surface en J.m−2.

Terminologie de Wood

Les atomes adsorbés à la surface d’un solide forment généralement une structure cristallogra-

phique à deux dimensions. Il existe une terminologie, appelée terminologie de Wood ([43]),

qui permet de décrire simplement ces structures par rapport à la structure cristallographique

du solide sous-jacent.

La structure à deux dimensions de la surface du substrat peut être engendrée par deux vec-

teurs, notés ~a et ~b. La structure cristallographique définie par les atomes adsorbés peut être

exprimée dans la base (~a ;~b), et en particulier on peut définir une nouvelle base (~c ;~d) pour

cette structure dont les vecteurs générateurs sont colinéaires aux vecteurs ~a et ~b. La maille

ainsi créée sera donc égale à un nombre entier de fois la maille primitive de la surface de

cuivre, et peut s’écrire de la façon suivante :

~c = n~a

~d = m~b
(5.10)

où m,n ∈ N. Les entiers m et n permettent de définir la terminologie de Wood, qui décrit la

structure d’une sur-couche par rapport à la structure du substrat.

Les notations de Wood sont du type (n ×m), c(n ×m) ou bien p(n ×m), où n et m sont

les entiers définis par le jeu d’équations 5.10, et où les lettres c et p signifient centré et pri-

mitif, respectivement. Le terme centré signifie ici qu’un atome de la sur-couche se trouve au

centre de la maille engendrée par les vecteurs ~c et ~d, et qu’il ne s’agit donc pas d’une maille

primitive. Le terme primitif signifie que la maille définie par ~c et ~d est également la maille

primitive.

La terminologie de Wodd est couramment utilisée dans les études d’adsorption pour décrire

les motifs engendrés par les atomes adsorbés par rapport à la structure de la surface. Nous

nous en servons ici pour caractériser les différents motifs d’adsorption en fonction du taux

de recouvrement Θ.

Nous passons maintenant à l’étude à proprement parlée de l’adsorption d’atomes de mer-

cure sur chacune des trois orientations (100), (210) et (111). Dans un soucis de clarté, nous

avons choisi de traiter ces trois orientations dans trois parties distinctes.
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Figure 5.3 – Cellule utilisée pour la modélisation de la surface (100). Il s’agit d’un empilement de type � AB... �,
où les deux surfaces libres sont de même nature (A ou B).

Dimensions (Å) k-points Ncou NCu

7, 046× 7, 046× 35, 23 8× 8× 1 7 56

Table 5.1 – Paramètres de la cellule contenant les surfaces de cuivre (100). Ncou et NCu sont le nombre de couches
atomiques de cuivre et le nombre total d’atomes de cuivre dans la cellule, respectivement.

5.3.2 Hg sur Cu(100)

5.3.2.1 Choix de la cellule

L’orientation (100) est la plus simple à visualiser et à modéliser pour une maille cu-

bique à faces centrées. Les couches atomiques successives présentent une périodicité d’ordre

deux � AB... �, dans laquelle les couches A et B sont structurellement identiques mais

géométriquement décalées l’une par rapport à l’autre d’un demi-paramètre de maille dans les

deux directions du plan.

La cellule utilisée pour la modélisation de la surface (100) est composée de 56 atomes de

cuivre, répartis en sept couches atomiques de huit atomes chacune. Le nombre de couches

a été choisi afin que les deux surfaces libres soient de même � nature � dans la séquence

d’empilement � AB... �. Ces données sont rapportées dans le tableau 5.1.

Pour une cellule donnée, le nombre d’atomes de mercure NHg peut être calculé par la formule

suivante, déduite de la formule 5.7, NHg = Θ× 8× 2 = 16Θ. Le facteur 8 provient des huit

atomes de cuivre composant la première couche atomique, et le facteur 2 vient du fait que la

cellule comporte deux surfaces.

Les dimensions de la cellule sont 2a0×2a0×10a0, où a0 est le paramètre de maille du cuivre

déterminé pour la fonctionnelle LDA, soit a0 = 3, 523Å (partie 4.3.1.1). Les dimensions sont

donc 7, 046× 7, 046× 35, 23Å.

L’utilisation des conditions aux limites périodiques implique que chaque atome adsorbé est

répété une infinité de fois et crée donc avec ses � copies � un motif périodique. C’est ce motif

qui est décrit par la notation de Wood. En théorie il n’est donc pas possible de modéliser l’ad-

sorption d’un unique atome isolé. Cependant, lorsque les dimensions de la surface modélisée

sont supérieures à une dizaine d’Angströms, les interactions entre les différents atomes ad-

sorbés deviennent négligeables.

Compte tenu des temps de calculs et du nombre de modélisations à réaliser, nous avons

dû nous contenter de cellules aux dimensions plus modestes. Les résultats présentés dans la
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(a) site creux (b) site sommet (c) site pont

Figure 5.4 – Les trois sites d’adsorption remarquables sur la surface (100) d’une maille cubique à faces centrées.
Les cercles blancs représentent la première couche atomique orientée (100), les cercles bleus sont les positions des sites
d’adsorption.

suite ne constituent donc pas nécessairement les résultats les plus optimisés, et l’utilisation de

surfaces plus grandes auraient peut être permis d’identifier des motifs d’adsorption différents.

5.3.2.2 Sites d’adsorption

Une étude des symétries et de la structure cristallographique de la surface permet de dis-

tinguer des sites d’adsorption particuliers. Ces sites peuvent être considérés comme les sites

de bases pour créer des motifs d’adsorption plus complexes. Cependant, cette considération

n’est vraie que pour de faibles taux de recouvrement, et des sites d’adsorption à priori rejetés

peuvent parfois jouer un rôle fondamental lorsque les taux de recouvrement deviennent plus

importants, comme nous le verrons dans la partie 5.3.4 à propos de la surface (111).

Pour la surface (100), on distingue trois sites ([41]), présentés sur la figure 5.4 : le site creux

(5.4(a)), le site pont (5.4(c)), et le site sommet (5.4(b)).

Ces trois sites sont caractérisés par leur positionnement par rapport à la première couche de

cuivre. Le site creux est positionné à la verticale du barycentre de quatre atomes de cuivre

de la première couche. On peut parler dans ce cas de site creux d’ordre 4 (four-fold hollow

site en anglais). Le site pont se situe au-dessus du centre du segment joignant deux atomes

adjacents de la surface de cuivre, et le site sommet est situé à la verticale d’un atome de

cuivre de la première couche.

Sans même réaliser de calculs, on peut déjà observer d’importantes différences � topogra-

phiques � entre ces trois sites. Le site creux semble être � pris au piège � entre les quatre

atomes de cuivre (entre leur potentiel en réalité), et semble donc être le plus stable des trois.

Par opposition, le site sommet semble être au sommet d’un potentiel énergétique, et donc

en position d’équilibre instable. Le site pont pourrait être décrit comme une situation in-

termédiaire, avec une géométrie de selle de cheval.

Ces raisonnements intuitifs sont immédiatement vérifiés par le calcul des énergies d’adsorp-

tion associées à chacun de ces sites. Ces énergies, calculées avec la formule 5.5, sont présentées

dans le tableau 5.2.

Toutes les énergies sont négatives, ce qui signifie que l’adsorption est favorable pour chacun

de ces sites.
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Creux Pont Sommet

Eads (eV/at) -0,31 -0,18 -0,09

Table 5.2 – Énergies d’adsorption d’un atome de mercure calculées selon l’équation 5.5 pour les sites creux, pont et
sommet de la surface de cuivre orientée (100).

Au site creux est associée une énergie d’adsorption largement plus importante que pour les

deux autres sites. Le site pont vient en deuxième position, et loin derrière (mais toujours

favorable) vient l’adsorption sur le site sommet.

Cette hiérarchie a déjà été observée pour d’autres systèmes comme le système Au(100)/Hg,

avec les mêmes méthodes de calculs et le même code ([41]). Des calculs provenant de simula-

tions utilisant une formulation relativiste de la DFT ont également été réalisés pour ce même

système Au(100)/Hg. Les résultats prédisent que le site pont possède l’énergie d’adsorption la

plus favorable, suivi du site sommet puis en dernier du site creux ([38]). Ces calculs prédisent

donc une tendance totalement inversée. Cependant, dû à l’important temps de calcul de cette

méthode, les auteurs de [38] soulignent que ces énergies d’adsorption n’ont pas pu être tota-

lement convergées. Comme cela a déjà été souligné dans le chapitre 4, les effets relativistes

peuvent ne plus être négligeables pour des atomes de taille importante comme les atomes de

mercure. Cependant leur prise en compte reste difficile et est encore généralement réservée à

des calculs de petite taille. Notre étude continuera donc sur cette approximation.

A notre connaissance, il n’existe pas d’étude expérimentale qui aurait conduit à déterminer les

énergies d’adsorption de ces différents sites. Dans [9], les structures d’adsorption des atomes

de mercure sur l’orientation (100) du cuivre sont mise en évidence par diffraction des électrons

lents (LEED, pour Low-Energy Electron Diffraction), cependant l’emplacement de ces struc-

tures par rapport à la surface de cuivre ne peut être déterminé. Une telle détermination

expérimentale des sites d’adsorption pourrait être réalisée par microscopie par force ato-

mique (AFM ) ou par microscopie à effet tunnel (STM ), mais n’a, à notre connaissance, pas

été réalisée à ce jour.

Finalement, à la vue de ces calculs préliminaires, l’importante différence des énergies d’ad-

sorption pour les trois sites creux, pont et sommet nous a conduit à considérer essentiellement

les sites creux comme sites d’adsorption.

5.3.2.3 Structures d’adsorption en fonction de Θ

Nous décrivons maintenant le remplissage un à un des sites creux, en faisant varier le taux

de recouvrement Θ de 0 à 1 par incréments de 1
8

= 0, 125. Pour chaque taux de recouvrement

considéré, le nombre NHg d’atomes de mercure est fixé mais il existe plusieurs arrangements

possibles menant à des structures et donc à des énergies d’adsorption différentes.

Afin de déterminer la structure de plus basse énergie pour chaque Θ, nous avons essayé d’être

le plus exhaustif possible. Nous n’exposerons pas ici la totalité des structures explorées dans
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notre étude, mais seulement celle de plus basse énergie pour chaque Θ.

La figure 5.5 représente les structures d’adsorption de plus basses énergies pour des taux

de recouvrement Θ allant de 0, 125 à 0, 625. La terminologie de Wood a été utilisée.

Pour Θ ≥ 0.75, en raison de la trop forte compression des atomes de mercure, aucune struc-

ture n’est déterminée comme stable. Dans ces cas, l’algorithme de relaxation � éjecte � auto-

matiquement une parties des atomes de mercure en formant une seconde couche d’adsorption,

afin de réduire la compression. La seconde couche est alors adsorbée sur une couche de mer-

cure en non plus sur la surface de cuivre. Bien que sortant du cadre de notre étude, les

résultats concernant ces structures sont néanmoins présentés afin de pouvoir faire une com-

paraison directe avec les expériences.

Pour chaque structure d’adsorption présentée sur la figure 5.5, le carré noir (identique sur

chaque figure) est la maille primitive de la surface de cuivre (100), définie par les deux vecteurs

~a et ~b (partie 5.3.1.2). Le polygone rouge représente la maille primitive (à deux dimensions)

de la structure cristallographique générée par les atomes de mercure. Enfin, le polygone vert

représente la maille engendrée par les atomes de mercure et générée par les vecteurs de base

~c et ~d colinéaire aux vecteurs ~a et ~b.

On constate que la quasi-totalité des structures identifiées sont de type c(4× 4), à l’excep-

tion de la structure obtenue pour Θ = 0, 5 qui est de type , c(2× 2). Les structures c(4× 4)

et c(2 × 2) sont clairement identifiées dans [9] comme les structures thermodynamiquement

stables et qui apparaissent lorsqu’une surface de cuivre orientée (100) est mise au contact de

mercure gazeux.

Pour Θ ≥ 0, 75, la première couche de mercure est la couche obtenue pour Θ = 0, 625 (figure

5.5(e)) sur laquelle viennent d’adsorber les atomes de mercure supplémentaires.

5.3.2.4 Énergies d’adsorption en fonction de Θ

Pour Θ ≤ 0, 625, les énergies d’adsorption ainsi que les énergies de surfaces, calculées

selon les équations 5.5 et 5.9, et correspondantes aux structures d’adsorptions présentés sur

la figure 5.5, sont présentées sur le graphique 5.6(a) et dans le tableau 5.3. Pour Θ ≥ 0, 75,

les énergies d’adsorption des atomes de la seconde couche de mercure sont calculées comme le

gain énergétique par rapport à la structure c(4× 4) obtenue pour Θ = 0, 625 (figure 5.5(e)).

La figure 5.6(b) correspond aux données expérimentales pour le système Cu(100)/Hg, issue

de [9].

Le calcul DFT-LDA prédit que les énergies d’adsorption augmentent lorsque le taux de re-

couvrement augmente, jusqu’à Θ = 0, 625 (figure 5.6(a)). Au-delà de cette valeur, on observe

un seuil qui correspond à l’adsorption d’une seconde couche de mercure sur la première.

Expérimentalement, la présence d’un seuil a également été observée ([9], et figure 5.6(b)),

mais pour un taux de recouvrement de l’ordre de Θ ' 0, 5. La faible adsorption observée

expérimentalement pour Θ ≥ 0, 5 est attribuée aux interactions latérales répulsives entre les
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(a) Θ = 0, 125, c(4× 4) (b) Θ = 0, 25, c(4× 4)

(c) Θ = 0, 375, c(4× 4) (d) Θ = 0, 5, c(2× 2)

(e) Θ = 0, 625, c(4× 4)

Figure 5.5 – Structures d’adsorption d’énergie minimale pour les atomes de Hg adsorbés sur Cu(100), pour Θ allant
de 0,125 (5.5(a)) à 0,625 (5.5(e)). Les cercles blancs et bleus représentent les atomes de Cu de la première couche
atomique et les atomes de Hg respectivement. La signification des polygones est expliquée dans le texte.
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différents atomes de mercure. Nous pensons donc, qu’en raison de cette répulsion et en accord

avec nos calculs, ce seuil représente l’adsorption des atomes de mercure non plus la surface

de cuivre, mais sur les atomes de mercure déjà adsorbés, créant ainsi une seconde couche

d’adsorption.

Nous avons vérifié que ce désaccord avec l’expérience ne provenait pas de l’utilisation du po-

tentiel chimique du mercure liquide (µlHg), plutôt que celui du mercure gazeux, dans l’équation

5.5. Nous avons également réalisé ces mêmes calculs avec les fonctionnelles PBE et PBEsol

(partie 4.2.2). Ces résultats ont déjà était présentés sur le graphique 4.3 de la partie 4.3.1.2.

Aucune de ces deux fonctionnelles ne corrige réellement ce défaut, bien que la fonctionnelle

PBE améliore légèrement les choses pour Θ ≥ 0, 5.

La comparaison du calcul DFT-PBE avec les résultats expérimentaux ([9]) a également été

réalisée dans [41]. Le même désaccord pour Θ = 0, 5 (tableau 5.3) est visible, bien que cela

ne soit pas explicitement relevé dans [41].

Le fait que le seuil, déterminé par calcul DFT, soit observé pour un taux de recouvrement

supérieur peut cependant être discuté. Nous avons présenté dans le tableau 5.3 les distances

entre atomes de mercure dans les structures d’adsorption observées (dHg−Hg). On remarque

que pour Θ = 0, 625, les atomes de mercure sont légèrement en compression, bien que la struc-

ture (figure 5.5(e) ) soit déterminée comme stable. Cependant, en pratique, lorsqu’une surface

de cuivre est exposée à du mercure gazeux, il est probable que cette structure soit difficile-

ment réalisable, et que les atomes de mercure commence alors à s’adsorber sur une seconde

couche plutôt que de former cette structure. Cependant, cette structure étant déterminée

comme stable par nos calculs, nous l’avons prise en compte dans la suite de cette étude.

Outre ce désaccord du calcul ab-initio pour Θ ≥ 0, 5, on note également une sous-évaluation

de l’ordre de 30% des énergies d’adsorption par rapport aux mesures expérimentales. Cela

peut être attribué à l’utilisation du potentiel chimique du mercure liquide et non gazeux

dans l’équation 5.5. Les résultats présentés dans [9] sont produits par la mise en contact

d’une surface de cuivre et de mercure gazeux. Cependant, le potentiel chimique du mercure

gazeux calculé par DFT-LDA donne un résultat très proche de µHg ' 0 eV/at. L’utilisation

de ce potentiel dans l’équation 5.5 produit alors des résultats sur-évalués par rapport aux

mesures expérimentales de 100% à 140% .

On remarque également un désaccord pour Θ = 1 entre nos résultats et ceux de [41]. Cela

provient du fait que la structure correspondant à Θ = 1 dans [41] est une structure p(1×1) où

tous les sites creux ont été remplis par un atome de mercure. Cette structure est évidemment

en état de compression, rendant défavorable l’adsorption des atomes de mercure.

Finalement, d’après nos calculs, l’adsorption d’atomes de mercure sur la surface (100) du

cuivre est énergétiquement favorable jusqu’à Θ = 0, 625. Au-delà de cette limites, aucune

structure n’a été déterminée comme stable, en raison de l’état de compression des atomes de
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Θ Structure Eads (eV/at) Eads ((eV/at)) [41] γSV (J.m−2) dHg−Hg (Å) dHg−Cu (Å)

0,125 c(4× 4) -0,31 -0,67 1,91 7,05 1,94

0,25 c(4× 4) -0,41 1,75 3,52 1,98

0,375 c(4× 4) -0,42 1,60 3,52 1,99

0,5 c(2× 2) -0,46 -0,71 1,41 3,52 2,02

0,625 c(4× 4) -0,50 1,20 2,88 2,15

0,75 -0,19

0,875 -0,19

1,0 -0,19 +0,27

Table 5.3 – Résumé des principales caractéristiques géométriques et énergétiques liées à l’adsorption d’atomes de
mercure sur la surface (100) du cuivre.dHg−Hg est la plus faible distance entre deux atomes de mercure dans la
structure considérée, et dHg−Cu est la distance entre la première couche de cuivre et le plan contenant les atomes de
mercure. Cette distance n’est pas valable pour Θ ≥ 0, 625 puisque la relaxation des atomes de mercure n’a pas pu
avoir lieu. Les autres termes ont déjà été explicités dans le texte.

mercure. Il y a alors formation d’une seconde couche d’adsorption. Les énergies d’adsorption

subissent une croissance monotone sur l’intervalle Θ ∈ [0, 125; 0, 625], allant d’environ Eads =

−0, 3 eV/at pour Θ = 0, 125 à environ Eads = −0, 5 eV/at pour Θ = 0, 625.

5.3.2.5 Énergies de surface en fonction de Θ

L’énergie de surface du cuivre pur orienté (100) à 0 K est trouvée égale à γSV (Θ = 0) = 2, 0

J.m−2 par calcul DFT-LDA. Expérimentalement, il a été déterminé que γexpSV (100) = 1, 42

J.m−2 à 930◦C ([14]). La différence de température entre ces deux valeurs est importante, et

les termes entropiques peuvent être non-négligeables. On peut déterminer les variations de

γSV avec la température T en supposant que ([30])

dS =
∂γSV
∂T

= −3, 3.10−4 J.m−2K−1 (5.11)

Si l’on suppose que l’on peut extrapoler la valeur expérimentale de γexpSV jusqu’à 0 K, on

obtient γexpSV (T = 0) = 1, 82 J.m−2. La valeur de γSV pour le cuivre pur orienté (100) et

calculée par DFT-LDA est donc approximativement 10% supérieure.

Les énergies de surface sont directement liées aux énergies d’adsorption (équation 5.8), elles

subissent donc les mêmes tendances. On observe en particulier une importante réduction de

γSV pour des taux de recouvrement allant jusqu’à Θ = 0, 75. On obtient la valeur minimale

(hors Θ ≥ 0, 75) γSV (Θ = 0, 625) = 1, 20 J.m−2, à comparer avec la valeur γSV (Θ = 0) = 2, 0

J.m−2, soit une réduction d’environ 40% de l’énergie de surface due à l’adsorption d’atomes

de mercure.

L’énergie de surface γSV décrôıt linéairement en fonction du taux de recouvrement, de

Θ = 0 à Θ = 0, 625. Le taux de variation de la régression linéaire sur ce domaine peut donc

être considéré comme une approximation de l’évolution de l’énergie de surface en fonction

du recouvrement par des atomes de mercure. Cependant, le taux de recouvrement dépend

totalement de la structure cristallographique de la surface. On peut donc déterminer un
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(a) Calculs DFT-LDA (b) Mesures expérimentales([9])

Figure 5.6 – Comparaison de l’énergétique de l’adsorption d’atomes de mercure sur la surface (100) du cuivre
déterminée par calculs DFT-LDA (5.6(a)) et expérimentalement par LEED (5.6(b), empruntée à [9]). Le trait pointillé
vertical sur 5.6(a) délimite les structures stables des structures instables.

coefficient de manière plus intrinsèque, en ne considérant plus le taux de recouvrement Θ

mais plutôt la densité surfacique d’atomes de mercure adsorbés, notée nsurf . Le taux de

variation de γSV par rapport à nsurf , que l’on notera α, s’exprime de la façon suivante :

α =
dγSV
dnsurf

=
dγSV
dΘ

.
dΘ

dnsurf
(5.12)

Le calcul direct donne :

α(100) = −0, 5 eV.Å
−2
/at.Å

−2

qui représente le gain en énergie de surface associé à l’augmentation de la densité du mercure

d’une unité, pour le système Cu(100)/Hg.

Cette valeur de α(100) sera à comparer avec les valeurs déterminées dans la suite pour les

orientations (210) et (111).

5.3.2.6 Conclusion

En conclusion de cette partie, les calculs DFT-LDA prédisent qu’il est énergétiquement

favorable, pour une surface de cuivre orientée (100), d’adsorber des atomes de mercure jusqu’à

un taux de recouvrement Θ = 0, 625. Nous retiendrons en particulier, pour la suite de cette

étude, que pour cette valeur de Θ l’énergie de surface du cuivre atteint une valeur minimale

γSV (Θ = 0, 625) = 1, 20 J.m−2. La structure d’adsorption associée est de type c(4× 4).
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5.3. ADSORPTION DE HG SUR CU(100), CU(210) ET CU(111)

(a) Vue selon [021] (b) Vue selon [100]

(c) Vue selon [012]

Figure 5.7 – Surface (210) du cuivre. Seulement les trois premières couches dans la direction [210] sont représentées,
et sont différenciées par les trois teintes (blanc, gris et noir)

5.3.3 Hg sur Cu(210)

5.3.3.1 Choix de la cellule

L’orientation (210) d’un réseau cristallin cubique à faces centrées est la moins commune

et la plus complexe des trois orientations étudiées dans ce document. Nous allons donc com-

mencer par une description de sa cristallographie.

La distance réticulaire d(210) est égale à d(210) = a0(Cu)

2
√

5
, où a0(Cu) est le paramètre de maille

du cuivre. Le facteur 1/2 est présent car la maille du cuivre est une maille cubique à faces

centrées, qui dans la direction [210] peut être représentée par la succession de deux mailles

cubiques. En DFT-LDA, a0(Cu) = 3, 523 Å, ce qui conduit à d(210) ' 0, 79 Å. La périodicité

du réseau dans la direction [210] est de dix couches atomiques, ce qui rend une description

complète difficile. Compte tenu de cela, nous ne décrirons ici que la cristallographie de l’em-

pilement des trois premières couches, bien que la cellule en comporte onze.

La figure 5.7 représente la surface (210) vue de trois directions orthogonales. L’axe [012]

correspond à une vue de dessus de la surface. La cellule est donc composée de onze couches

atomiques de cuivre. Étant donnée la périodicité d’ordre 10 dans la direction [012], cela si-

gnifie que les deux surfaces de la cellule sont strictement identiques. Une représentation de la

cellule complète est donnée sur la figure 5.8. Sur cette figure, le même code couleur que sur

la figure 5.7 a été utilisé pour les trois premières couches de chaque surface. Tous les atomes

des couches intermédiaires sont représentés en bleu.

Les dimensions de la cellules sont a0(Cu)
√

5× 4a0(Cu)
√

5× 2a0(Cu) Å, soit environ 7, 9×
31, 5× 7, 0 Å. La superficie de la surface (012) est donc S ' 55, 5 Å

3
, et la distance entre les
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Figure 5.8 – Représentation de la cellule utilisée pour la modélisation de la surface Cu(210). Les trois premières
couches sont en blanc, gris et noir, les couches intermédiaires en bleu.

Dimensions (Å) k-points Ncou NCu

7, 877× 31, 511× 7, 046 7× 1× 8 11 44

Table 5.4 – Paramètres géométriques de la cellule contenant les surfaces de cuivre (210). Ncou et NCu représentent
le nombre de couches de cuivre et le nombre total d’atomes de cuivre dans la cellule.

deux surfaces libres (zone de vide) est d’environ 24, 4 Å. Les paramètres géométriques de la

cellule sont résumés dans le tableau 5.4.

5.3.3.2 Sites d’adsorption

Nous commençons par déterminer les énergies d’adsorption de différents sites spécifiques.

Contrairement à la surface (100), on distingue ici deux types de sites creux, représentés sur

la figure 5.9. Dans un soucis de clarté, nous avons représenté sur cette figure seulement les

deux premières couches de cuivre. Ce sont deux sites creux d’ordre trois (ie, entourés de trois

atomes de cuivre sur la première couche). La seconde couche de cuivre différencie ces deux

sites. Dans la configuration présentée sur la figure 5.9(b), appelée ici site creux de type 2,

l’atome de mercure se trouve juste au-dessus d’un atome de cuivre de la seconde couche,

alors que dans le cas de la configuration 5.9(a), appelée site creux de type 1, le site se trouve

au-dessus d’un site creux de la seconde couche.

Les sites pont et sommet sont les mêmes que ceux présentés pour la surface (100).

Les énergies d’adsorption pour les différents sites spécifiques sont présentées dans le ta-

bleau 5.5.

On note une énergie d’adsorption largement plus importante pour le site creux de type 1

(figure 5.9(a)). Le site creux de type 2 et le site pont possèdent des énergies d’adsorptions

identiques, environ trois fois inférieures à celle du site creux de type 1.

Pour la suite de l’étude, nous avons choisi de considérer essentiellement les sites creux de

Creux 1 Creux 2 Pont Sommet

Eads (eV/at) -0,73 -0,25 -0,25

Table 5.5 – Les énergies d’adsorption calculées selon l’équation 5.5 pour les sites creux, pont et sommet de la surface
(100).
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(a) Site creux de type 1 (b) Site creux de type 2

Figure 5.9 – Les deux types de site creux sur la surface Cu(012). Les cercles blancs et gris représentent la première
et la seconde couche atomique de Cu, respectivement. Les cercles bleus représentent les sites d’adsorption.

type 1 comme site d’adsorption.

5.3.3.3 Structures d’adsorption en fonction de Θ

Contrairement à la modélisation de la surface (100) qui présentait huit atomes de cuivre

en surface et huit sites (creux) d’adsorption, notre choix de cellule présente seulement quatre

atomes de cuivre par couche et quatre sites d’adsorption en surface. Cette différence provient

de la plus faible périodicité de l’orientation (210). Les taux de recouvrement étudiés pour

la surface (210) balayent la gamme de valeur Θ ∈ [0; 1], mais par incréments de Θ de 0,25

(1/4). Seules les valeurs 0, 0,25, 0,5 et 1 pourront donc être étudiées.

La figure 5.10 représente les structures d’adsorption de plus basses énergies pour des taux de

recouvrement Θ allant de 0, 25 à 1.

Contrairement à ce que l’on a vu pour l’orientation (100), ici toutes les configurations sont

stables, même pour Θ = 1. Cela provient de la densité surfacique de l’orientation (210), qui

est largement moindre que pour l’orientation (100) et qui autorise une distance minimale

entre deux atomes de mercure largement suffisante pour que la répulsion n’est pas lieu. Par

exemple, pour Θ = 1, la distance minimale entre deux atomes de mercure est encore de plus

de 3, 5 Å.

La nature cristallographique des différentes structures d’adsorption est résumée dans le ta-

bleau 5.6.

5.3.3.4 Énergies d’adsorption en fonction de Θ

Les énergies d’adsorption et les énergies de surfaces correspondant aux structures présentées

sur la figure 5.10, sont représentées en fonction de Θ sur le graphique 5.11 et sont rapportées

dans le tableau 5.6.

Les énergies d’adsorption sont à peu près constantes sur toute la gamme de recouvrement

étudiée, et même pour Θ = 1 l’énergie d’adsorption reste largement négative. Quelques soit
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(a) Θ = 0, 25, c(2× 4) (b) Θ = 0, 5, p(1× 2)

(c) Θ = 0, 75, c(2× 2) (d) Θ = 1, p(1× 1)

Figure 5.10 – Structures d’adsorption d’énergie minimale pour le système Cu(210)/Hg, pour Θ allant de 0, 25
(5.10(a)) à 1 (5.10(d)). Les cercles blancs et bleus représentent les atomes de cuivre de la première couche et les
atomes de mercure, respectivement. Les divers polygones ont la même signification que pour l’orientation (100).
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5.3. ADSORPTION DE HG SUR CU(100), CU(210) ET CU(111)

Figure 5.11 – Energies d’adsorption (en eV/at) et de surface (en J.m−2) en fonction du taux de recouvrement Θ
de la surface par des atomes de Hg.

Θ, on note globalement une énergie d’adsorption de l’ordre de −0, 7 eV/at, soit significative-

ment plus élevée que pour l’orientation (100). La quasi-constance des énergies d’adsorption

indique qu’il y a très peu d’interaction entre les différents atomes de mercure.

Nous pouvons fournir deux explications à ce phénomène, qui en fait travaillent de concert.

D’une part, la faible densité surfacique de la surface de cuivre orienté (210) engendre un espa-

cement assez important entre les différents atomes de mercure adsorbés, avec un minimum de

3, 5 Å pour Θ = 1. Cette distance est environ 20% supérieure à la distance entre deux atomes

de mercure en phase rhomboédrique. Cependant, cela ne suffit pas à les décorréler totalement.

La deuxième partie de l’explication provient du fait que les sites creux de la surface (210)

disposent d’un volume suffisant pour que les atomes de mercure s’y logent � profondément �.

Cela peut être quantifié en observant la distance séparant la première couche atomique de

cuivre et la couche des atomes de mercure adsorbés. Ces données sont répertoriées dans le

tableau 5.6 sous la variable dHg−Cu.

Les valeurs de dHg−Cu ne semblent pas dépendre du taux de recouvrement. En dehors de la

valeur de dHg−Cu pour Θ = 0, 25 qui est légèrement plus faible, les valeurs restent constantes

avec dHg−Cu ' 1, 20 Å. Il est intéressant de comparer ces valeurs avec les valeurs obte-

nues pour la surface (100) (tableau 5.3). Les valeurs de dHg−Cu pour l’orientation (100) sont

proches de 2, 0 Å, soit près de 70% supérieures. Cette comparaison entre les orientations

(100) et (210) est illustrée sur la figure 5.12. Compte tenu des rayons atomiques rCu = 1, 3

Å et rHg = 1, 6 Å, les atomes de mercure sont quasiment � incrustés � dans la surface (210)

du cuivre. Les électrons des atomes de mercure sont essentiellement localisés dans la région

du site creux, n’autorisant pas de liaisons avec les atomes de mercure voisins. La figure 5.13

représente la densité de charges électroniques dans le plan (021), pour Θ = 1. Les deux
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Θ Structure Eads (eV/at) γSV (J.m−2) dHg−Hg (Å) dHg−Cu (Å)

0,25 c(2× 4) -0,72 1,99 7,05 1,12

0,5 p(1× 2) -0,75 1,76 3,52 1,21

0,75 c(2× 2) -0,72 1,57 3,52 1,19

1,0 p(1× 1) +0,71 1,38 3,52 1,22

Table 5.6 – Résumé des principales caractéristiques géométriques et énergétiques liées à l’adsorption d’atomes de
mercure sur la surface (210) du cuivre.dHg−Hg est la plus faible distance entre deux atomes de mercure dans la
structure considérée, et dHg−Cu est la distance entre la première couche de cuivre et le plan contenant les atomes de
mercure. Les autres termes ont déjà été explicités.

(a) Site creux sur (210) (b) Site creux sur (100)

Figure 5.12 – Structure des sites creux contenant un atome de mercure pour les surfaces (210) et (100). Les traits
pointillés rouges marquent les plants de la première couche de cuivre et de la couche des atomes adsorbés.

atomes de mercure sont espacés d’une distance de 3, 52 Å (tableau 5.6). La région entre les

deux atomes est pratiquement vide d’électrons, ce qui explique que les différents atomes de

mercure n’interagissent par lors de leur adsorpion sur la surface (210).

5.3.3.5 Énergies de surface en fonction de Θ

L’énergie de surface du cuivre pur (Θ = 0) pour l’orientation (210) est égale à γSV = 2, 20

J.m−2. Cette énergie décroit à peu près linéairement avec le taux de recouvrement et jusqu’à

Θ = 1, pour atteindre sa valeur minimale γSV = 1, 38 J.m−2.

Le taux de variation α(210) de l’énergie de surface en fonction de la densité de mercure peut

être déterminé de la même façon que pour l’orientation (100) (équation 5.12). Le calcul direct

donne :

α(210) = −0, 71 eV.Å
−2
/at.Å

−2

La réduction de l’énergie de surface par l’augmentation d’une unité de la densité surfa-

cique d’atomes de mercure pour l’orientation (210) est environ 42% supérieure par rapport

à l’orientation (100).

5.3.3.6 Conclusion

Les énergies d’adsorption des atomes de mercure sur la surface (210) du cuivre sont pra-

tiquement constantes en fonction du taux de recouvrement. Ce comportement traduit une

décorrélation des divers atomes de mercure adsorbés en surface. Cela peut provenir de la to-

pographie de la surface (210), qui impose un éloignement important des atomes de mercure
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Figure 5.13 – Densité de charges électroniques dans le plan (021) dans la cellule contenant la surface (210) et pour
Θ = 1. La région entre les deux atomes de mercure est exempte d’électrons.

ainsi qu’un écrantage par les atomes de cuivre et provenant de la position � encastrée � des

atomes de mercure dans la surface (210).

L’énergie de surface décrôıt de γSV (Θ = 0) = 2, 20 J.m−2 à γSV (Θ = 1) = 1, 38J.m−2, soit

un gain d’environ 40% par l’adsorption d’une monocouche de mercure. La pente décroissante

de l’énergie de surface en fonction de Θ laisse penser que γSV peut encore diminuer par l’ad-

sorption d’atomes de mercure pour Θ > 1 (création d’une seconde couche). Nous n’avons pas

étudié ces cas de figure.

5.3.4 Hg sur Cu(111)

5.3.4.1 Choix de la cellule

Nous terminons notre étude de l’adsorption d’atomes de mercure par l’orientation (111),

qui est l’orientation la plus dense dans un matériau cubique à faces centrées.

La distance réticulaire d(111) est égale à d(111) = a0(Cu)√
3

= 2, 03Å, où a0(Cu) est le paramètre

de maille du cuivre déterminé par DFT-LDA. La périodicité du réseau cfc dans la direction

(111) est de trois couches atomiques � ABC... �, et les plans (111) sont caractérisés par une

symétrie hexagonale. En conséquence, les sites creux sont d’ordre 3.

La cellule utilisée est composée de 7 couches de cuivre contenant chacune 8 atomes, soit

un total de 56 atomes. Les deux surfaces libres sont séparées par une distance d’environ

29Å. Les dimensions de la cellule sont a0(Cu)
√

2 × a0(Cu)
√

6 × 6, 7a0(Cu) Å, soit environ

4, 98× 8, 63× 0, 88 Å. Les différentes informations concernant la cellule sont résumées dans

le tableau 5.7.

Comme chaque couche atomique est composée de 8 atomes, Θ s’écrit sous la forme n/8 (où n

est un entier), et les taux de recouvrement étudiés sont donc les mêmes que pour l’orientation

(100).
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Dimensions (Å) k-points Ncou NCu

4, 982× 8, 630× 40, 884 11× 7× 1 7 56

Table 5.7 – Paramètres géométriques de la cellule contenant les surfaces de cuivre (111). Ncou et NCu représentent
le nombre de couches de cuivre et le nombre total d’atomes de cuivre dans la cellule.

(a) Site creux de type 1 (b) Site creux de type 2

Figure 5.14 – Les deux types de site creux sur la surface Cu(111). Les cercles blancs et gris représentent la première
et la seconde couches atomiques de Cu, respectivement. Les cercles bleus représentent les sites d’adsorption.

5.3.4.2 Sites d’adsorption

Comme pour l’orientation (210), la périodicité de l’orientation (111) implique l’existence

de deux types de sites creux, différenciés par la présence de la seconde couche de cuivre.

Cependant, contrairement au cas de l’orientation (210), on peut s’attendre à ce que l’énergie

d’adsorption ne dépende pas ou peu du type de site creux, compte tenu de la distance

réticulaire largement plus importante que pour l’orientation (210). Les sites pont et sommet

sont comme dans les cas précédents et ne sont pas représentés.

Les énergies d’adsorption pour les sites spéciaux sont présentées dans le tableau 5.8. Comme

attendu, les deux sites creux présentent des énergies d’adsorption très proches, l’influence de

la deuxième couche de cuivre est donc minime. Comme dans les cas précédents, le site som-

met est très largement le site le moins favorable pour l’adsorption d’un atome de mercure.

Dans ce cas, l’énergie d’adsorption est même positive, ce qui signifie qu’il est énergétiquement

défavorable pour un atome de mercure provenant de la phase liquide d’être adsorbé sur une

surface (111) de cuivre. Contrairement aux deux autres orientations, le site pont a une énergie

d’adsorption proche des sites creux.

Les sites ponts ne sont, à fortiori, pas à exclure de l’étude de l’adsorption d’atomes de mer-

cure sur la surface (111). Cependant, à cause du grand nombre de configurations à explorer

en prenant en compte deux sites d’adsorption privilégiés, nous avons décidé d’explorer prin-

cipalement les configurations constituées de sites creux.

On peut également noter que les énergies d’adsorption pour l’orientation (111) sont les plus

faibles des trois orientations étudiées ici.
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Creux 1 Creux 2 Pont Sommet

Eads (eV/at) -0,20 -0,19 -0,17 +0,05

Table 5.8 – Les énergies d’adsorption calculées selon l’équation 5.5 pour les sites creux, pont et sommet de la surface
(111).

Figure 5.15 – Energies d’adsorption (en eV/at) et de surface (en J.m−2) en fonction du taux de recouvrement Θ
de la surface (111) par des atomes de mercure.

5.3.4.3 Structures d’adsorption en fonction de Θ

Les différentes structures d’adsorption d’énergie minimale pour chaque taux de recouvre-

ment Θ, sont présentées sur les figures 5.17 et 5.18. Les énergies d’adsorption ainsi que les

énergies de surface correspondantes sont tracées sur le graphique 5.15.

Les structures d’adsorption ne sont présentées que pour Θ ≤ 0, 75. Pour Θ = 0, 875 et Θ = 1,

à cause à l’importante densité atomique de l’orientation (111), aucune structure stable d’ar-

rangement des atomes de mercure n’a pu être déterminée.

Les structures pour Θ variant de Θ = 0, 125 à Θ = 0, 5 sont intégralement composées de

sites creux. Nous avons testé quelques structures composées de sites creux ainsi que de sites

ponts, mais ces dernières étaient moins favorables énergétiquement.

Pour Θ = 0, 625 et Θ = 0, 75, l’utilisation des sites sommets a néanmoins permis de trouver de

nouvelles configurations stables, que les sites creux et pont ne pouvaient produire en raison de

leur trop grande proximité. Ces deux structures sont visibles sur les figures 5.18(a) et 5.18(b).

Les détails concernant les structures sont données dans le tableau 5.9. On remarque en

particulier qu’à partir de Θ = 0, 25, la distance entre atomes de mercure ne varie pratique-

ment plus et qu’elle est très proche de la valeur d’équilibre pour le mercure en phase solide.

Ceci est une conséquence du fait que pour des taux de recouvrement inférieurs à Θ = 0, 5, la
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(a) Θ = 0, 25, p(2× 2) (b) Θ = 0, 5, p(2× 2)

Figure 5.16 – Les deux structures étudiées dans [41] pour Θ = 0, 25 et Θ = 0, 5. Bien que présentant d’impor-
tantes symétries, ces deux configurations ne représentent pas les minimas énergétiques pour les taux de recouvrement
considérés.

répartition des atomes de mercure est très inhomogène, et les structures résultantes sont en

fait composées d’̂ılots d’atomes.

Ceci est visible en calculant les distances séparant les atomes de mercure (tableau 5.9), qui

ne varient pas en fonction de Θ.

On retrouve une étude de l’adsorption du mercure sur la surface (111) du cuivre dans [41]. En

particulier, les taux de recouvrement Θ = 0, 25 et Θ = 0, 5 sont étudiés avec des structures

du type p(2×2) dans les deux cas, et sont représentées sur la figure 5.16. Ces deux structures

ont été testées dans notre étude et n’ont pas été déterminées comme les structures d’énergie

minimale pour Θ = 0, 25 et Θ = 0, 5.

Il est intéressant de noter que le calcul DFT-LDA prédit un changement de structure lors

du passage de Θ = 0, 5 à Θ = 0, 625. La structure p(4× 2) pour Θ = 0, 625 (figure 5.18(a))

est constituée de motifs hexagonaux, tout comme la structure p(2×2) pour Θ = 0, 75 (figure

5.18(b)). Cependant, la structure c(4×2) pour Θ = 0, 5 ne suit pas cette symétrie hexagonale.

5.3.4.4 Énergies d’adsorption en fonction de Θ

L’évolution de l’énergie d’adsorption en fonction de Θ, présentée sur le graphique 5.15

ainsi que dans la table 5.9, est similaire à ce que nous avons déjà observé pour l’orientation

(100). On note une nette augmentation de l’énergie de Θ = 0, 125 à Θ = 0, 5, puis sa valeur

reste pratiquement constante pour Θ = 0, 625, avant de légèrement chuter pour Θ = 0, 75. La

valeur maximale de l’énergie d’adsorption est Eads = −0, 40 eV/at, atteinte pour Θ = 0, 625.

5.3.4.5 Énergies de surface en fonction de Θ

Expérimentalement, l’énergie de surface du cuivre pur orienté (111) est égale à γexpSV (111) =

1, 40 J.m−2 à 930◦C ([30]). Cette valeur est pratiquement identique à celle de l’orientation

(100). Prenant en compte les effets entropiques ([30]), on peut extrapoler cette valeur jusqu’à

la température 0 K. On obtient alors γexpSV (T = 0) = 1, 80 J.m−2. Cette valeur est en très
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(a) Θ = 0, 125, (b) Θ = 0, 25, p(4× 2)

(c) Θ = 0, 375, p(4× 2) (d) Θ = 0.5, c(4× 2)

Figure 5.17 – Structures d’adsorption d’énergie minimale pour le système Cu(111)/Hg, et pour Θ allant de 0, 125
(5.17(a)) à 0, 5 (5.17(d). Les cercles blancs et bleus représentes les atomes de Cu de la première couche atomique et
les atomes de Hg respectivement.

(a) Θ = 0, 625, p(4× 2) (b) Θ = 0, 75, c(4× 2)

Figure 5.18 – Structures d’adsorption d’énergie minimale pour le système Cu(111)/Hg, et pour Θ = 0, 625 (5.18(a))
et Θ = 0, 75 (5.18(b). Les cercles blancs et bleus représentes les atomes de Cu de la première couche atomique et les
atomes de Hg respectivement.
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Θ Structure Eads (eV/at) γSV (J.m−2) dHg−Hg (Å) dHg−Cu (Å)

0,125 c(4× 4) -0,20 1,75 4,98 2,99

0,25 c(4× 4) -0,29 1,61 2,93 3,27

0,375 c(4× 4) -0,33 1,46 2,98 2,30

0,5 c(2× 2) -0,39 1,24 3,03 2,24

0,625 c(4× 4) -0,40 1,08 2,88 2,33-2,94

0,75 c(4× 4) -0,38 0,98 2,88 2,33-2,94

Table 5.9 – Résumé des principales caractéristiques géométriques et énergétiques liées à l’adsorption d’atomes de
mercure sur la surface (111) du cuivre.dHg−Hg est la plus faible distance entre deux atomes de mercure dans la
structure considérée, et dHg−Cu est la distance entre la première couche de cuivre et le plan contenant les atomes
de mercure. Pour Θ = 0, 625 et Θ = 0, 75, la valeur la plus faible de dHg−Cu correspond aux atomes de mercure en
sites creux, et la seconde valeur correspond aux atomes de mercure en site sommet. Les autres termes ont déjà été
explicités.

bon accord avec la valeur déterminée par DFT-LDA, γSV (Θ = 0) = 1, 85 J.m−2. C’est par

ailleurs la plus faible énergie de surface comparée aux orientations (100) et (210). La plus basse

valeur de γSV pour l’orientation (111) est atteinte pour Θ = 0, 75, avec γSV (Θ = 0, 75) = 0, 98

J.m−2, soit une réduction de près de 50% de l’énergie de surface due à l’adsorption des atomes

de mercure.

Comme pour les deux autres orientations, l’énergie de surface varie de façon pratiquement

linéaire lorsque Θ crôıt. En appliquant la même procédure que pour les deux orientations

précédentes, on détermine la pente α de cette décroissance :

α = −0, 41 eV.Å
−2
/at.Å

−2

La réduction de l’énergie de surface par l’augmentation d’une unité de la densité surfacique

d’atomes de mercure pour l’orientation (111) est environ 20% inférieure par rapport à l’orien-

tation (100), et environ 43% inférieure par rapport à l’orientation (210).

5.3.4.6 Conclusion

Les énergies d’adsorption des atomes de mercure sur la surface (111) croissent avec le

taux de recouvrement, jusqu’à Θ = 0, 625. Les structures d’adsorption déterminées pour

Θ = 0, 5 et Θ = 0, 625 sont composées de sites creux et de sites sommet. Aucune structure

d’adsorption stable n’a pu être déterminée pour Θ > 0, 75. Comme pour l’orientation (100),

cela provient de la répulsion latérale entre les atomes de mercure qui sont alors trop proches

pour de tels taux de recouvrement.

L’énergie de surface décrôıt de γSV (Θ = 0) = 1, 85 J.m−2 à γSV (Θ = 0, 75) = 0, 98J.m−2,

soit un gain d’environ 47% par l’adsorption des atomes de mercure.

5.3.5 Conclusions sur l’adsorption

L’adsorption d’atomes de mercure sur les surfaces (100), (210) et (111) est énergétiquement

favorable. On note cependant que pour les orientations (100) et (111), il n’est pas possible
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γ0SV (J.m−2) γmin
SV (J.m−2) %

(100) 2,00 1,20 40

(210) 2,20 1,39 37

(111) 1,85 0,98 46

Table 5.10 – Énergies de surfaces pour Θ = 0 (γ0
SV ), énergies de surfaces minimales induites par l’adsorption

d’atomes de mercure γmin
SV , et réduction de l’énergie de surface en % pour les trois orientations (100), (210) et (111).

de remplir une monocouche. Cela provient de la proximité des atomes de mercure lors du

remplissage des sites d’adsorption qui engendre une répulsion.

Quelques soit l’orientation observée, l’adsorption des atomes de mercure a pour effet de

réduire l’énergie de surface du cuivre. Les énergies de surface du cuivre pur pour les orien-

tations (100), (210) et (111), ainsi que les valeurs minimales atteintes par adsorption, sont

résumées dans le tableau 5.10.

Les valeurs minimales de γSV sont les valeurs qui seront utilisées pour la détermination du

paramètre d’étalement (équation 5.3) pour chacune des trois orientations. Il reste maintenant

à déterminer les valeurs des deux autres énergies d’interface, γLV pour le mercure liquide et

γSL pour le système cuivre/mercure et pour chacune des trois orientations.
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5.4 Interface L/V

Nous allons maintenant déterminer l’énergie de surface (ou tension superficielle) du mer-

cure liquide, γLV , apparaissant dans l’équation de Young 5.1 et dans l’expression du paramètre

d’étalement 5.3. Cette énergie d’interface est très bien connue expérimentalement, ce qui per-

met une comparaison directe avec les résultats donnés par le calcul DFT-LDA.

Nous ne présentons pas ici les détails techniques de calcul, en dehors des divers paramètres

et détails de cellules utilisés. Pour connâıtre la méthode de modélisation du mercure liquide

à 0K utilisée dans cette étude, le lecteur pourra se reporter à la partie 4.4.

Bien que le terme γLV fasse référence à l’énergie d’interface liquide/vapeur, les calculs présentés

ici sont en réalité la modélisation d’une interface liquide/vide. Nous ferons dans la suite de

cette étude, l’approximation que ces deux termes sont équivalents.

5.4.1 Modélisation du mercure liquide

5.4.1.1 Paramètres de calculs

Un liquide étant homogène et isotrope, nous avons choisi d’utiliser une cellule de forme

cubique afin de ne privilégier aucune direction et donc aucune structuration liée à une direc-

tion.

Nous avons modélisé le mercure liquide en utilisant la densité atomique obtenue à T = 0K

pour le mercure solide en phase rhomboédrique et pour calcul DFT-LDA. Nous rappelons

que cette densité atomique est nHg = 0, 043 at.Å
3

(partie 4.3.2).

La cellule utilisée mesure acell = 14, 16Å de coté, ce qui représente un volume d’environ 2839, 2

Å
3
. Ces dimensions particulières correspondent à un nombre entier d’atomes de mercure NHg

pour atteindre sa densité atomique nHg. On obtient directement NHg = 122 atomes.

Il aurait été intéressant de procéder à une étude de convergence en fonction de la taille du

système. Cependant, la cellule étant cubique, l’augmentation des dimensions des trois côtés

à la fois entrâıne une augmentation à la puissance 3 du nombre d’atomes de mercure dans la

cellule. À titre d’exemple, une cellule cubique mesurant seulement 18 Å de côté représente

déjà 250 atomes de mercure, impliquant des temps de calculs trop importants.

Nous avons choisi de placer initialement les 122 atomes de mercure de façon homogène, selon

un réseau cubique à faces centrées. Ce choix est totalement arbitraire mais n’a aucune in-

fluence sur le déroulement du calcul après l’exécution de quelques boucles ioniques. En effet,

cette structure de départ n’est pas la structure fondamentale du mercure, et les atomes sont

initialement dans un état de compression qui fait considérablement augmenter l’énergie totale

ainsi que la température de la cellule. Quelques boucles ioniques sont donc nécessaires afin

de mélanger les atomes de mercure et d’atteindre une structure pour laquelle la température

moyenne soit égale à la température demandée (figure 5.23).

Nous avons choisi une température de simulation de 1500 K afin que les atomes de mercure
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puissent se déplacer assez rapidement et ne restent pas bloqués dans des puits de potentiels,

empêchant ainsi le système d’explorer des configurations atomiques de plus faible énergie. Le

pas de temps ∆t intervenant dans l’équation du mouvement 4.22 a été fixé à 10 fs.

Pour le calcul de dynamique moléculaire ab-initio, les paramètres de convergence ont été fixés

à de faibles valeurs afin de réduire les temps de calcul et d’explorer un plus grand nombre de

configurations. La convergence de l’énergie totale de la cellule n’est pas ici un critère impor-

tant (partie 4.4). Les k-points ont donc été fixés à 1× 1× 1, et l’énergie cutoff à 250 eV .

Afin de réduire les temps de calcul, la relaxation de la cellule à 0 K s’est déroulée en deux

étapes. La première étape est une étape de pré-convergence, dans laquelle les paramètres

de convergence utilisés pour le calcul de dynamique moléculaire ont été conservés. Durant

cette première étape, les atomes vont globalement relaxer vers leur position d’équilibre mais

l’énergie totale de la cellule ne sera pas convergée.

La deuxième étape consiste à utiliser des paramètres de convergence assurant une conver-

gence absolue de l’énergie totale de la cellule. Les paramètres utilisés lors de cette étape sont

les suivants : le maillage de l’espace réciproque est réalisé par une maille 4×4×4, et l’énergie

cutoff est égale à 500 eV .

5.4.1.2 Résultats

Dynamique moléculaire

Nous avons réalisé un calcul de dynamique moléculaire d’environ 1200 boucles ioniques, soit

autant de configurations atomiques. La courbe représentant l’énergie potentielle de la cellule

(énergie totale hors énergie cinétique) au cours de la simulation est présentée sur la figure

5.19(a). L’abscisse représente le nombre de boucles ioniques, ou le nombre de pas de temps

∆t. Alternativement, on peut voir chaque point de cette courbe comme une configuration

atomique et son énergie potentielle.

On constate également le travail du thermostat de Nosé-Hoover, qui régule la température

autour de la valeur moyenne de 1500 K (figure 5.19(b)). On remarque en particulier que

les températures initiales varient très fortement, avec des valeurs crêtes s’éloignant de façon

importante de la température consigne de 1500 K. Ces fortes oscillations sont dues aux condi-

tions initiales décrites précédemment.

On remarque sur la courbe 5.19(a) que certaines configurations (encerclées en bleu) sont ca-

ractérisées par des énergies plus faibles. Ces configurations correspondent à des arrangements

particuliers des atomes de mercure pour lesquels les énergies potentielles d’interaction sont

minimisées.

Les configurations sont ensuite réutilisées comme configurations initiales pour un calcul de

relaxation à 0 K. Le but de cette relaxation est d’optimiser la configuration fournie par le cal-

cul de dynamique moléculaire. Cette étape est absolument nécessaire puisque dans la totalité

des cas que nous avons traités, elle a permis de diminuer de façon considérable l’énergie po-

tentielle de la configuration. Ce calcul de relaxation est de loin le plus long et peut nécessiter

plusieurs milliers de boucles ioniques. Nous avons réalisé cette étape de relaxation à partir de
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(a) (b)

Figure 5.19 – Évolution de 5.19(a) l’énergie totale de la cellule et de 5.19(b) la température au cours du calcul de
dynamique moléculaire ab-initio modélisant du mercure liquide à 1500 K. Les cercles bleus sur 5.19(a) marquent les
configurations pour lesquelles l’énergie de la cellule est minimale.

plusieurs configurations d’énergie minimale (courbe 5.19(a)). Comme les différents résultats

recherchés convergeaient, dans ce cas, vers une valeur unique, nous ne présentons ici que ceux

concernant une unique configuration.

Fonction de corrélation de paire

La fonction de corrélation de paire g(r) (partie 4.4.2.3) correspondant à la cellule de mercure

liquide relaxée à 0 K est présentée sur la figure 5.20 en traits pointillés rouges. La courbe est

très bruitée. Le bruit provient d’un manque statistique. Ce manque provient essentiellement

du fait que la fonction g(r) est calculée à partir d’une unique configuration, soit un unique

ensemble de données {r}.
Il peut être utile de retravailler légèrement la courbe brute de g(r) afin de rendre certaines

grandeurs plus accessibles. Nous avons tracé la moyenne mobile pondérée (MMP) d’ordre 7

de g(r), c’est-à-dire que chaque point de la moyenne mobile est calculé comme la moyenne

pondérée des N points de g(r) entourant ce point. Ici, nous avons choisi de calculer la MMP

de façon symétrique autour de chaque point : la moyenne est calculée sur les N−1
2

points

précédents et sur les N−1
2

points suivants. Cette symétrisation entrâıne qu’il n’y a pas de

déphasage entre la MMP et les données brutes. La moyenne pondérée utilisée est de type

linéaire, ce qui signifie que la donnée centrale a le poids le plus élevé, puis que le poids décrôıt

linéairement lorsque l’on s’éloigne de cette valeur centrale. La MMP de g(r) est présentée sur

le graphique 5.20.

On trouve le premier pic centré sur rmax ' 3, 15 Å, à comparer avec les valeurs rmax = 2, 95 Å

de [3] , et rmax ' 3.00Å de [23], qui ont également été déterminées par dynamique moléculaire

ab-initio (à 25◦ C dans [3]). Bien que déterminées pour des conditions de température et de

masses volumiques (ou densités atomiques) différentes de celles utilisées dans cette étude,
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Figure 5.20 – Fonction de corrélation de paire tracée à partir d’une cellule cubique contenant 122 atomes de Hg.
La courbe en tirés rouges est la fonction g(r) brute calculée directement à partir des données du calcul ab-initio. La
courbe pleine noire et MMP d’ordre 7 de g(r).

ces valeurs peuvent directement être comparées à la notre. En effet, il est montré dans [23]

et [42] que, dans une gamme de masses volumiques allant approximativement de ρ = 14

g.cm−3 à environ ρ = 9 g.cm−3 (transition métallique/non-métallique du mercure liquide),

la position de ce premier pic ne dépend pas de la masse volumique (densité atomique) ou de

la température. Seul le nombre de coordination en dépend. Par ailleurs, La valeur calculée

est proche de la valeur expérimentale rapportée dans [17], où rmax ' 3, 2 Å à 20◦ C.

La position du premier minimum est beaucoup plus délicate à estimer. En effet, ce mini-

mum n’a pas la forme d’un pic bien défini, mais présente plutôt une forme de plateau assez

étendu, comme déjà souligné dans [3]. La forme de cette zone rend la détermination du pre-

mier minimum délicate et sujette à une forte incertitude.

Nous pouvons cependant estimer sa valeur à rmin ' 4, 16 Å, légèrement supérieure à la valeur

rmin = 3, 94 Å obtenue dans [3], mais légèrement inférieure à la valeur rmin ' 4, 25 Å obtenue

dans [42].

La valeur de ce premier minimum nous conduit à la valeur du nombre de coordination NC ,

définie comme l’intégrale à symétrie sphérique de g(r), pour r allant de 0 jusqu’à rmin :

NC =

∫ rmin

r=0

4πr2nHgg(r)dr (5.13)

où nHg est la densité atomique du mercure, afin de rendre l’équation 5.13 homogène à un

nombre d’atomes. Le calcul de l’intégrale 5.13 conduit à NC = 11, 8 atomes. Contrairement

à la position du premier pic, cette valeur dépend de la densité atomique (ou la masse volu-
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Figure 5.21 – Structure à courte distance dans le Hg liquide, après relaxation à 0K. L’atome rouge est l’atome de
référence, les atomes verts sont les premiers voisins (leur distance à l’atome rouge est comprise entre 2, 80Å et 3, 20Å),
les atomes bleus sont les atomes dont la distance à l’atome rouge est comprise entre 3, 20Å et 4, 20Å.

mique) du mercure, et semble varier quasiment linéairement avec elle, comme indiqué dans

[23] et [17].

La position du deuxième pic peut être estimée à r ' 6, 0 Å. Cette valeur est en bon accord

avec les valeurs de la littérature, r = 5, 75 Å pour nHg = 0, 04068 at.Å
−3

et T=298 K ([3]

), et r ' 5, 9 Å pour nHg = 13, 6 at.Å
−3

et T=298 K ([17]) et pour nHg = 12, 40 g.cm−3 et

T=773 K ([23]).

Structure locale du liquide

La figure 5.21 représente le type de structure locale que nous avons pu identifier dans le

mercure liquide relaxé. L’atome en rouge est l’atome de référence à partir duquel toutes les

distances sont mesurées. Les six atomes en verts sont les atomes dont la distance est comprise

entre 2,80 Å et 3,15 Å, et les atomes bleus sont les atomes dont la distance est comprise entre

3,15 Å et 4,20 Å. Les distances limites de 3,15 Å et de 4,20 Å correspondent à la position du

premier pic et du premier minimum de la fonction de corrélation de paires (figure 5.20).

Cette structure est représentative des structures cristallines locales présentes dans la cellule

relaxée, bien que l’on ait pu observer une certaine variation des résultats. En particulier, on

a pu observer que le nombre de coordination NC pouvait varier et augmenter jusqu’à 14 pour

certains atomes. Cependant, même dans de telles configurations, le nombre d’atomes dans le

plus proche voisinage (de 2,80 Å à 3,10 Å) ne varie pas. Ceci peut se comprendre en calculant

le volume de la sphère dont le centre est l’atome de référence et de rayon r = 3, 15 Å, et en le

multipliant par la densité atomique nHg = 0, 043 at.Å
−3

, afin d’obtenir le nombre d’atomes
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� logeables � dans ce volume, NV :

V =
4

3
πr3 ' 130, 92 Å

3

NV = V.nHg ' 5, 6 ' 6

Augmenter ce nombre aboutirait à une augmentation notable de l’énergie potentielle du

système. Par ailleurs, dans la sphère de rayon R = rmin = 4, 16 Å, avec le même calcul on

trouve NV ' 13. Le volume disponible étant beaucoup plus important dans cette sphère, une

variation du nombre d’atomes sera beaucoup plus aisée que dans la sphère de rayon r = 3, 15

Å.

La structure cristallographique locale (ie à courte distance) du mercure liquide a été étudiée

par diffraction des rayons X ([21], [17]). D’après ces études, il existe dans le mercure liquide

une structure cristalline à courte distance similaire à la structure rhomboédrique, caractérisée

par six plus proches voisins à une distance d’environ 3 Å, et six autres voisins disposés en

hexagone à une distance d’environ 3,5 Å.

La structure locale observée dans cette étude diffère sensiblement de ce qui a été observé dans

[21] et dans [17]. Les atomes voisins les plus éloignés (en bleu sur la figure 5.21) ne sont pas

disposés en hexagone autour de l’atome central. Ici on observe quatre de ces atomes disposés

de façon coplanaire mais non équidistants. Les deux atomes restants sont symétriquement

opposés par rapport au plan formé par les quatre autres. Cependant, ces résultats sont diffi-

cilement comparables avec l’expérience. Nous avons déterminé l’ordre à courte distance d’un

liquide modélisé à 0 K, mais pour une unique configuration statique. Les données présentées ici

sont données à titre indicatif. Par ailleurs, l’utilisation de conditions aux limites périodiques,

non respectueuses de la structure locale du liquide modélisé, engendre nécessairement une

adaptation de ce dernier et donc des changements dans sa structure.

Malgré cela, la fonction de corrélation de paire nous permet d’affirmer que le système modélisé

à 0 K a bien la structure typique d’un liquide. De plus les grandeurs caractéristiques du mer-

cure liquide observées expérimentalement ou par calcul ab-initio pour T > 0, telles que la

position du premier pic ou le nombre de coordination, concordent avec les valeurs que nous

avons obtenues après relaxation à 0K.

Structure électronique

Le code VASP permet également de déterminer la structure électronique des différentes par-

ticules de la simulation. La densité d’états électroniques du mercure liquide a été par cal-

cul ab-initio ([24] et [2]). Nous pouvons donc directement comparer nos résultats avec ces

résultats, et ainsi nous assurer d’une façon supplémentaire de la validité de la modélisation

du mercure liquide à 0 K.

Les densités d’états pour les bandes s, p et d, calculées à partir de notre simulation, sont

présentées sur la figure 5.22(a). L’échelle des abscisses a été décalée afin que l’énergie de Fermi
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(a) Cette étude (b) Empruntée à [24]. Le trait plein correspondant à la densité
totale, le trait pointillés-tirés à la bande d, le trait pointillés à
la bande p et le trait tirés à la bande s.

Figure 5.22 – Densité d’états électroniques du mercure liquide.

(égale à 2,74 eV ), corresponde à 0 eV . Les densités d’états du mercure liquide déterminées

dans [24] pour ρ = 12, 4 g.cm−3 sont également présentées sur la figure 5.22(b).

La masse volumique ρ = 12, 4 g.cm−3 correspond à une densité atomique nHg = 0, 037 at.Å
−3

,

soit environ 14% inférieure à la valeur nHg = 0, 043 at.Å
−3

que nous avons utilisée.

On remarque une différence assez importante sur la bande s. Dans les deux cas (figures

5.22(a) et 5.22(b)), la bande présente un pic situé à environ 8 eV, mais l’intensité de notre

pic est plus élevée. Néanmoins, on peut observer l’évolution de ce pic en fonction de la masse

volumique du mercure liquide sur la figure 4.5 ([24]), et on constate que l’intensité du pic

crôıt avec la masse volumique. La diminution de 14% de la masse volumique dans [24] par

rapport à notre modélisation peut donc expliquer cette différence.

Conclusions

Nous pouvons finalement conclure en affirmant que la phase modélisée à 0 K est bien

représentative d’un liquide, bien que quelques différences structurales puissent être observées

avec l’expérience. La fonction de corrélation de paire montre clairement que le mercure n’a

pas cristallisé durant l’étape de relaxation, mais également que la distance du premier voisin

ainsi que le nombre de coordination NC concordent avec ce qui est observé expérimentalement

et par calcul. La seule réserve provient de la structure locale qui ne correspond pas tout à

fait à la structure observée expérimentalement.

La phase modélisée à 0K peut donc être identifiée à un liquide. Nous allons maintenant en

déduire un potentiel chimique, avant de déterminer l’énergie de surface γLV .
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(a) (c)

Figure 5.23 – Création de deux interfaces L/V en supprimant une partie des atomes de la cellule.

Potentiel chimique

Nous pouvons déduire, de la simulation précédente, le potentiel chimique du mercure liquide

à 0 K, égal à l’énergie totale de la cellule Etot divisé par le nombre d’atomes de mercure NHg :

µlHg =
Etot
NHg

=
−112, 657

122
= −0, 923 eV.at−1 (5.14)

Cette valeur est très proche de la valeur du potentiel chimique du mercure solide en phase

rhomboédrique, µRHg = −0.938 eV.at−1 (partie 4.3.2). Ce résultat peut s’expliquer par la

structure locale du mercure liquide qui est proche de la structure en phase solide, notamment

la distance du premier voisin et le nombre de coordination (partie 5.4.1.2).

La connaissance de ce potentiel chimique nous permet ensuite de remonter à l’énergie de

surface du mercure liquide, γLV , apparaissant dans les équations de Young-Dupré (5.1) et

dans l’expression du paramètre d’étalement (5.3).

5.4.2 Énergie de surface γLV

5.4.2.1 Méthode numérique

La création de deux interfaces L/V (liquide/vide) est réalisée en insérant une zone de vide

dans la cellule de modélisation du mercure liquide relaxé à 0 K. Le procédé est représenté sur

le schéma 5.23. La méthode consiste à supprimer une � bande � d’atomes, dans une direction

privilégiée.

Compte tenu des dimensions relativement faibles de la cellule (' 14 × 14 × 14 Å), il faut

choisir l’épaisseur de la bande de vide à insérer (et donc l’épaisseur de mercure), afin d’assurer

du mieux possible, à la fois la décorrélation (au moins partielle) des deux interfaces L/V à

travers la zone de vide, ainsi qu’une modélisation correcte du liquide. On peut en particulier

citer le phénomène de structuration en couche à la surface d’un liquide métallique, prévu

théoriquement en 1973 par S.A. Rice et son équipe ([36]) et largement étudié dans les années

suivantes ([1], [27], [35]). Dans cette optique, nous avons décidé d’accorder sensiblement plus
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d’importance à l’épaisseur de la zone de vide afin que les deux interfaces L/V interagissent

le moins possible.

Nous avons donc inséré une zone de vide dont l’épaisseur représente 60% de la longueur de

l’un des trois axes de la cellule. Cela correspond à une séparation d’environ 8, 5 Å entre les

deux interfaces L/V, et une épaisseur de liquide de 5, 7 Å, soit environ deux fois le paramètre

de maille du mercure.

Ces dimensions relativement faibles impliquent probablement des effets non désirables dans

la simulation, mais l’utilisation d’une cellule plus grande n’a pas été possible, en raison d’un

temps de calcul trop élevé.

Afin de vérifier la répétabilité des résultats, nous avons réalisé ce calcul en insérant la bande

de vide dans les trois directions principales de la cellule, conduisant donc à trois valeurs de

γLV . Le tableau 5.11 récapitule les caractéristiques des trois calculs. Les noms des cellules

sont Axe 1, Axe 2 et Axe 3, faisant référence à la direction de la bande de vide insérée dans

la cellule initiale.

Dans les trois cas, un calcul de relaxation à 0 K est mené sur la cellule afin de relaxer

les contraintes dues à la présence d’atomes en surface. L’énergie de surface peut alors être

calculée en utilisant le potentiel chimique du mercure liquide µlHg calculé précédemment :

γLV =
Etot − µlHg.NHg

2S
(5.15)

où Etot est l’énergie totale de la cellule contenant les deux interfaces L/V, NHg est le nombre

d’atomes de mercure dans la cellule et 2S représente la superficie totale des deux interfaces

L/V.

5.4.2.2 Résultats

Les résultats des trois calculs sont présentés dans le tableau 5.11. Les énergies d’interface

γLV sont calculées avec la relation 5.15. Les trois valeurs de γLV déterminées sont assez ho-

mogènes, avec un écart de 7, 5% entre la valeur la plus faible et la valeur la plus haute.

La valeur moyenne de l’énergie d’interface L/V obtenue est égale à γLV ' 0.42 J.m−2.

Cette valeur est en bon accord avec les mesures expérimentales, γLV = 0, 485 J.m−2 ([31],

[25]).

On connait désormais les termes γSV et γSL de l’équation de Young-Dupré (équation 5.1).

Nous en arrivons à l’objet principal de ce chapitre, l’énergie d’interface solide/liquide γSL du

système cuivre/mercure pour les trois orientations (100), (210) et (111).
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Axe 1 Axe 2 Axe 3

NHg 49 51 49

γLV (J.m−2) 0,42 0,43 0,40

Table 5.11 – Principales caractéristiques des trois cellules utilisées pour la détermination du potentiel chimique du
mercure liquide µHg. NHg est le nombre d’atomes de mercure restants dans la cellule après l’insertion de la bande de
vide.

5.5 Interface Solide/Liquide

5.5.1 Introduction

Les interactions entre un solide et un liquide jouent un rôle important dans un grand

nombre de phénomènes physiques fondamentaux et d’applications. On peut entre autre citer

la lubrification, le refroidissement, ou encore la galvanisation, l’adhérence de la peinture et

bien sûr la fragilisation par les métaux liquides.

Dans tous ces phénomènes, le contact intime entre le liquide et le solide est fondamental. Il

est donc important de connâıtre la nature physico-chimique des interactions entre ces deux

milieux. Ces interactions sont à courte portée, et loin de l’interface (quelques nanomètres),

tout se passe comme si les deux milieux étaient isolés l’un de l’autre. La nature profonde des

interactions entre un solide et un liquide se décide donc au niveau de leur interface commune,

appelée interface solide/liquide et que nous noterons interface S/L dans la suite.

L’une des principales caractéristiques des interfaces S/L, observée aussi bien expérimentalement

que par diverses méthodes de calculs, est l’apparition d’une structuration au sein même du

liquide, perpendiculairement au plan de l’interface et étendue sur une distance de quelques

couches atomiques ([15], [18]).

Cette structuration a d’abord été prédite théoriquement à la fin des années 1980 ([32], [4],

[40] et [26]), puis observée expérimentalement dans les années 1990-2000, par synchrotron

([15]) et par microscopie électronique en transmission [8]. Le phénomène a également été

modélisé par dynamique moléculaire, et les mêmes conclusions ont pu être établies ([12]).

Cependant, ces observations directes de la structuration du liquide restent très difficiles à

réaliser ([18]), principalement à cause du confinement de l’interface S/L prise en sandwich

entre la phase solide et la phase liquide, mais également à cause de la faible épaisseur ca-

ractérisant cette zone de structuration.

En pratique, cette structuration du liquide est mise en évidence par les oscillations de sa den-

sité atomique le long de l’axe perpendiculaire à l’interface. Ces oscillations sont caractérisées

par des maximas, correspondant à la présence d’une couche atomique, et des minimas, cor-

respondant aux zones de vide entre les couches atomiques. La structuration du liquide est

visible sur quelques oscillations, dont la période ne semble pas être corrélée avec la nature

cristallographique du solide, mais plutôt dépendante de la nature du liquide ([13]). Les dis-

tances caractéristiques de ces oscillations sont de l’ordre de 10-20 angströms ([15], [18]), ce
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qui explique la grande difficulté à les observer.

D’un point de vue énergétique, une interface S/L est caractérisée par l’énergie (par unité

de surface) nécessaire à sa création, à température constante, et notée γSL.

La méthode de détermination de γSL la plus couramment utilisée est celle du gravage au joint

de grains ( [29]). Une description des différentes méthodes expérimentales de détermination

de γSL peut être trouvée dans [20].

Il existe une littérature très riche et très variée dans le domaine des interface S/L à un com-

posé, et donc proche de la température de fusion de l’élément ([19], [10], [7], [22], [37], [20]).

Cependant, très peu de valeurs sont disponibles concernant des systèmes à deux composés

métalliques, l’un solide et l’autre liquide. En particulier, nous n’avons pas pu trouver de

valeur expérimentale de γSL pour le système cuivre/mercure. Nous avons néanmoins trouvé

deux valeurs de γSL pour les couples Zn/Hg et Cu/Pb (partie 5.5.3.2).

Nous décrivons maintenant la méthode de calcul utilisée pour déterminer γSL.

5.5.2 Méthode numérique

5.5.2.1 Méthode générale

La méthode de calcul est sensiblement la même que celle utilisée pour le calcul de γLV , et

s’appuie donc sur la description faite dans la partie 4.4.

Nous avons ré-utilisé les cellules construites pour les calculs d’adsorption et d’énergies de sur-

face γSV (partie 5.3). Ces cellules présentaient deux interfaces S/V, séparées d’une distance

notée δ. La zone de vide comprise entre les deux surfaces de cuivre représente une � bôıte � de

volume V donné, dans laquelle nous allons introduire un nombre NHg d’atomes de mercure

tel que NHg/V = nHg = 0, 043 at.Å
3
. Comme nHg est fixé et que NHg est un entier, il est

nécessaire de légèrement modifier V en modifiant l’espacement δ entre les deux surfaces de

cuivre. Les dimensions finales des cellules utilisées ainsi que le nombre d’atomes de mercure

et de cuivre pour chacune des trois orientations (100), (210) et (111) sont donnés dans le

tableau 5.12, et une représentation de la cellule utilisée pour l’orientation (111) est présentée

sur la figure 5.24. Par répétition périodique de la cellule dans les deux directions normales

aux surfaces, on obtient un film de mercure semi-infini et d’épaisseur δ, confiné entre deux

surfaces infinies de cuivre.

Le calcul de dynamique moléculaire est effectué à température constante T = 1500K. Seuls

les atomes de mercure sont autorisés à se déplacer, alors que tous les atomes de cuivre sont

tenus fixés afin de préserver la structure cristalline.

Les configurations atomiques (ie, la position des atomes de mercure) qui sont caractérisées

par une énergie potentielle minimale sont ensuite utilisées comme configurations initiales

pour un calcul de relaxation à 0 K, durant lequel les atomes de mercure et les atomes de

cuivre sont autorisés à relaxer.
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Orientation NCu NHg δ (Å)

(100) 56 53 25

(210) 44 52 22

(111) 56 53 28

Table 5.12 – Principales caractéristiques des cellules utilisées pour la détermination de γSL pour les orientations
(100), (210) et (111). NCu et NHg sont les nombres d’atomes de cuivre et de mercure respectivement, et δ représente
l’espacement entre les deux interfaces S/L.

Figure 5.24 – Cellule utilisée pour la modélisation de l’interface S/L pour l’orientation (100). Les boules bleues
représentent les atomes de cuivre et les boules grises les atomes de mercure.

Les énergies d’interfaces γSL sont déduites des simulations précédentes par utilisation de

la formule suivante :

γSL =
ESL − (NCu.µCu +NHg.µHg)

2S
(5.16)

où ESL est l’énergie totale de la cellule relaxée,Ni et µi sont les nombres d’atomes et potentiels

chimiques de l’espèce i, et S est la superficie d’une interface S/L. Il s’agit de la même forme

d’équation que l’équation 5.9 utilisée pour les calculs de γSV .

Nous devons cependant ici faire face à une difficulté supplémentaire, que nous décrivons

maintenant.

5.5.2.2 Correction de la pression

Nous avons choisi de modéliser l’interface solide/liquide en prenant en sandwich le mer-

cure liquide entre deux surfaces de cuivre. Ce choix a pour but d’imposer une valeur fixe de

la densité du mercure durant le calcul de dynamique moléculaire à haute température. Sans

cette précaution, le mercure se vaporise. Ce choix entraine néanmoins d’autres complications.

La nature exacte de ces complications sera traitée en détails dans le chapitre 7. Pour le mo-

ment, nous nous contentons d’affirmer que le choix de confiner le mercure liquide entre deux

surfaces de cuivre solide, espacées d’une distance de 20 ou 30 Å (tableau 5.12), entraine une

pression dans le liquide, et à fortiori dans toute la cellule. Cette pression peut être élevée

(plusieurs GPa), et doit être prise en compte dans la détermination de l’énergie d’interface

γSL. Cela peut se faire de la façon suivante.

Afin de pouvoir appliquer la relation 5.16 de façon correcte d’un point de vue thermodyna-

mique, il est nécessaire d’utiliser les potentiels chimiques µpCu et µpHg calculés pour la pression

hydrostatique présente dans la cellule. On trouve dans les parties 4.3.1.1 et 4.3.2 l’évolution

du potentiel chimique du cuivre et du mercure en fonction du volume par atome, ou de façon
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équivalente, de la pression hydrostatique. Il suffit donc de déterminer, à partir de ces courbes,

les potentiels chimiques µpCu et µpHg correspondant à la pression p dans la cellule, et de les

utiliser dans l’équation 5.16.

Dans cette partie, afin de ne pas alourdir le texte, nous ne décrirons pas en détails les pressions

présentes dans chaque cellule, ni les valeurs des potentiels chimiques utilisés. Nous donnons

simplement les valeurs de γSL pour les trois orientations (100), (210) et (111), compte tenu

de la correction effectuée.

5.5.3 Résultats

Nous commençons par l’analyse de la structure du mercure liquide à l’interface, afin

de vérifier que le calcul ab-initio permet de retrouver la structuration du liquide observée

expérimentalement ([15], [8]) et par dynamique moléculaire ([12]), et ainsi de s’assurer que

l’énergie d’interface γSL peut être calculée dans de bonnes conditions. Sauf mention du

contraire, les observations présentées dans cette partie sont issues du calcul de dynamique

moléculaire à 1500 K, avant l’étape de relaxation.

5.5.3.1 Structure à l’interface S/L

Structuration perpendiculaire à l’interface

Nous commençons par présenter les profils de densité atomique du mercure, le long de l’axe

perpendiculaire à l’interface, et pour les trois orientations étudiées (figures 5.25 à 5.27).

Les deux profils correspondant aux surface (100) et (210) sont bruités et présentent des

irrégularités (asymétrie entre les deux interfaces) qui sont probablement dues au � faible � nombre

d’atomes de mercure ainsi qu’au faible nombre de pas de temps réalisés (environ 1500). Le

cas de la surface (210) est le plus sévère (figure 5.26). Cela peut provenir de la nature de

la surface (210) qui présente un relief plus important que les deux autres orientations et où

certains atomes de mercure peuvent � s’incruster � (partie 5.3.3). On y discerne néanmoins

les informations nécessaires à la mise en évidence d’une structuration du mercure. La densité

de profil relative à l’orientation (111) semble échapper aux problèmes rencontrés pour les

deux autres orientations (figure 5.27). Le profil de la densité est très net, avec des pics et

des creux très bien définis. Cette caractéristique peut provenir de la nature de la surface

(111), qui présente une forte densité surfacique d’atomes, et qui peut être assimilée à un mur

homogène rigide.

Par ailleurs, en raison du faible nombre de données, les pas utilisés pour déterminer les dis-

tributions atomiques sont assez grossiers afin de bien distinguer les différentes couches, mais

cela entrâıne quelques imprécisions ; On peut, par exemple, observer sur la figure 5.25 des

variations de distance entre deux couches successives de cuivre.

Pour les trois orientations, on observe bien une structuration en couche du mercure liquide.

La structuration consiste en une première couche d’atomes de mercure, directement adjacente

à la surface de cuivre, et bien plus dense que les suivantes. Cette première couche correspond
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Figure 5.25 – Profil de la densité atomique (sans unité) le long de l’axe [100] de la cellule contenant les deux
interfaces S/L pour l’orientation (100).

aux atomes de mercure adsorbées sur la surface de cuivre.

On constate ensuite un amortissement du profil de la densité atomique en s’éloignant des

surfaces de cuivre. Cette décroissance semble plus ou moins rapide selon l’orientation de la

surface solide. Elle est très brutale pour les orientations (100) et (210) : une fois passée la

couche de mercure adsorbée, l’amplitude des oscillations décrôıt fortement et semble ensuite

être indépendante de l’éloignement avec les surfaces de cuivre. On observe un comportement

plus classique dans le cas de l’orientation (111), avec une décroissance exponentielle des pics

de la densité atomique (figure 5.27).

On note également, que dans les trois cas, il y a un recouvrement des zones de structura-

tion induites par chacune des deux surfaces de cuivre. Dans chacune des trois simulations, la

distance δ (tableau 5.12) entre les deux interfaces ne permet pas l’existence d’une zone dans

laquelle le mercure retrouve un état purement amorphe non structuré (fonction de corrélation

constante égale à 1). Cela entrâıne une corrélation des deux interfaces, dont chacune tente

d’imposer sa structuration. Il s’agit, d’après nous, de l’origine de la pression dans la cellule.

Nous aborderons ce point plus en détail dans le chapitre 7. Dans cette partie, nous nous

contentons de supprimer cette contribution dans la détermination de γSL.

Les distances séparant les couches atomiques de mercure n’ont pu être calculées que dans le

cas de l’orientation (111). Pour les deux autres orientations, les données sont trop éparpillées

(figures 5.25 et 5.26). Pour l’orientation (111), les plans de mercure présentent des variations

d’espacements assez importantes. Nous avons mesuré des distances inter-couches atomiques

allant de 2,0 Å à 2,6 Å. Cela peut provenir du fait que chaque interface tente d’imposer sa

propre périodicité.
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Figure 5.26 – Profil de la densité atomique (sans unité) le long de l’axe [210] de la cellule contenant les deux
interfaces S/L pour l’orientation (210).

Figure 5.27 – Profil de la densité atomique (sans unité) le long de l’axe [111] de la cellule contenant les deux
interfaces S/L pour l’orientation (111).
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(a) (b)

Figure 5.28 – Structure (111) planaire de la couche de mercure adjacente à la surface de cuivre. 5.28(a) positions
des atomes de mercure au cours du temps en bleu ; les disques noirs représentent les positions des atomes de cuivre à la
surface. Les traits pointillés rouges et noirs sont alignés avec le réseau cristallin du mercure et du cuivre respectivement ;
5.28(a) structure cristalline adoptée par le mercure.

Structuration parallèle à l’interface

Intéressons-nous maintenant à la structuration du mercure dans les couches parallèles à l’in-

terface S/L. Nous avons représenté sur la figure 5.28 la distribution des atomes de mercure

de la première couche adjacente à la surface. Les trajectoires de ces atomes au cours de la

dynamique moléculaire sont tracées en bleu clair.

Il est clair que les atomes de mercure sont adsorbés sur la surface de cuivre, leur position

au cours du temps ne variant que très peu autour d’une position moyenne. La taux de re-

couvrement de cette couche adsorbée est Θ ' 0, 71, en bon accord avec la valeur maximale

Θ = 0, 75 obtenue dans la partie 5.3.4.

Cependant, de façon assez surprenante, au moins pour l’orientation (111), la structure adoptée

par le mercure à l’interface S/L ne semble pas directement reliée à la structure hexagonale de

la surface (111) du cuivre. Certains atomes de mercure se positionnent directement à la verti-

cale d’un atome de cuivre, en site sommet, bien que ces sites d’adsorption soient défavorables

énergétiquement (tableau 5.8). La période de répétition des atomes de mercure est d’environ

2,85 Å dans la direction [112] et de 2,49 Å dans la direction [110] (voir figure 5.28). Une

représentation de la structure planaire adoptée par le mercure sur cette première couche

est visible sur la figure 5.28(b). La distance du plus proche voisin est donc de d0 = 2, 85

Å, soit environ 3, 4% inférieure à la distance du plus proche voisin dans l’état fondamental

rhomboédrique du mercure déterminé par calcul DFT-LDA. L’angle est également plus faible

que celui de la maille rhomboédrique, 60◦ contre 74◦.

D’un point de vue à deux dimensions, on pourrait donc imaginer la structure adoptée par les

atomes de mercure comme une structure rhomboédrique légèrement déformée. Cependant,

une telle conclusion est délicate à confirmer. Les cellules utilisées pour les trois orientations

sont construites sur la base de la cristallographie du cuivre, et ne mesurent que quelques ang-

ströms dans le plan de l’interface S/L ; cette structure de la cellule impose donc de sévères
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Figure 5.29 – Fonction de corrélation de paire g(r) déterminée pour le mercure liquide dans la cellule Cu(111)/Hg
après relaxation.

contraintes sur l’organisation cristallographique du mercure qui n’est pas libre de se fixer à

sa propre structure.

Néanmoins, ces contraintes ne suffisent pas à elles seules à imposer la structure cristallogra-

phique du cuivre aux atomes de mercure présents à l’interface. La structure du cuivre est

énergétiquement très défavorable aux atomes de mercure, en particulier le premier voisin qui

se situe à environ 2,5 Å et impose de fortes répulsions.

Structure du mercure après relaxation

La relaxation permet d’ajuster les atomes de mercure (et de cuivre) afin de réduire l’énergie

totale de la cellule. Durant cette étape, le mercure conserve un caractère amorphe avec un

ordre à courte distance, mis en évidence par sa fonction de corrélation de paire g(r) (figure

5.29). La fonction est construite sur un nombre de données très faibles, on ne bénéficie donc

pas ici d’un � lissage statistique �, ce qui explique la forme très bruitée de la courbe. On

observe néanmoins qu’elle présente une enveloppe caractéristique d’un liquide. Cela permet

de conclure que cette étape de relaxation n’entrâıne pas une cristallisation du mercure et

que ce dernier, partiellement structuré en raison de la présence des interfaces, est toujours

représentatif d’un liquide de façon acceptable.

Conclusion

En conclusion, nous venons de voir que la structuration observée expérimentalement à une

interface S/L peut être obtenue par calcul de dynamique moléculaire ab-initio. La structure

est cependant sujette à des perturbations dues aux conditions aux limites périodiques très

restrictives. En particulier, il ne nous a pas été possible de réaliser une cellule suffisamment
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Système T(◦C) γSL (J.m−2) Référence

zinc/mercure 20 0,25 [28]

cuivre/plomb 350 0,44 [11]

cuivre/plomb 800 0,39 [11]

laiton/mercure ? 0,27 [34]

laiton/mercure ? 0,45 modification de [34] (voir texte)

Table 5.13 – Énergies d’interfaces γSL (en J.m−2) pour les système zinc/mercure à 20◦C ([28]), cuivre/plomb à
350◦C et 800◦C ([11]), et laiton(70/30)/mercure ([34]).

grande pour pouvoir décorréler les deux interfaces S/L, et la zone de liquide entre les deux

interfaces et donc elle aussi structurée.

Même après relaxation, le mercure préserve une structure en partie amorphe avec un ordre

à courte distance. Nous pouvons donc déterminer l’énergie d’interface solide/liquide γSL.

5.5.3.2 Énergie de l’interface γSL

Très peu de valeurs de γSL pour des systèmes métalliques binaires sont disponibles dans la

littérature. Nous en rapportons ici trois, mesurées expérimentalement, afin de les confronter à

nos calculs. Ces valeurs sont présentées dans le tableau 5.13. Nous disposons de deux valeurs

de γSL pour le système cuivre/plomb ([11]), mesurées à 350◦C et 800◦C, et d’une valeur

pour le système zinc/mercure mesurée à 20◦C ([28]). Nichols et Rostoker ont une estimation

de γSL pour le système laiton(70/30)/mercure ([34]). Cette valeur a été estimée en utilisant

une valeur de l’énergie de joints de grains dans le laiton γjdg = 0, 57, déduite de l’énergie

de joints de grains dans le cuivre γjdg = 0, 64 J.m−2. Cependant, dans le cas d’un joint de

grains Σ5 par exemple (chapitre 6), l’énergie est bien plus élevée, de l’ordre 1,0 J.m−2 dans

le cuivre. Compte tenu de cette modification, la valeur de γSL estimée pour le laiton devient

alors γSL ' 0, 45 J.m−2.

À défaut d’avoir une valeur expérimentale de γSL pour le système cuivre/mercure, ces deux

valeurs sont très intéressantes puisqu’elles permettent d’une part d’évaluer la réduction de

l’énergie de surface du cuivre due à son recouvrement par un métal liquide (γSV → γSL), et

d’autre part d’évaluer l’effet du mercure liquide sur l’énergie de surface d’un métal comme le

zinc. De plus, ces trois valeurs fournissent un ordre de grandeur des valeurs de γSL pour des

systèmes binaires métalliques à différentes températures.

Bien que nous ne disposions d’aucune mesure expérimentale de γSL pour le système

cuivre/mercure, il est en principe possible de déterminer une borne supérieure à sa valeur.

Partons de l’expression du paramètre d’étalement (équation 5.3). Dans cette expression, le

terme γLV est connu expérimentalement à température ambiante (partie 5.4.2.2). Par ailleurs,

l’énergie de surface γSV du cuivre est également mesurée, pour diverses orientations, mais tou-

jours pour Θ = 0. Cependant, les données expérimentales concernant l’adsorption d’atomes

de mercure sur la surface (100) du cuivre ([9]), nous permettent d’estimer la valeur de γSV (Θ)
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Orientation γSL (J.m−2)

(100) 0,52

(210) 0,43

(111) 0,40

Table 5.14 – Les énergies d’interfaces γSL (en J.m−2) pour le système cuivre/mercure pour les trois orientations
(100), (210) et (111) à 0 K.

pour Θ > 0.

Le taux de recouvrement pour lequel l’énergie d’adsorption est maximale, Eads '= −0, 7

eV/at est Θ = 0, 45. Afin de donner une approximation de l’énergie de surface du cuivre pour

l’orientation (100) à température ambiante, nous reprenons la valeur mesurée expérimentalement

à 930◦C ainsi que l’estimation de l’entropie utilisée dans la partie 5.3.2 (équation 5.11). En

prenant en compte l’adsorption des atomes de mercure, nous obtenons comme approximation

de γSV ' 1, 72 J.m−2. En utilisant le paramètre de maille expérimental du cuivre, a0 = 3, 62

Å, on obtient une énergie de surface expérimentale minimale γexpSV ' 0, 97± 0, 06 J.m−2 pour

l’orientation (100) et pour Θ = 0, 45.

Comme le mercure mouille totalement le cuivre, on a S > 0, et donc :

γSV − γLV ≥ γSL

ou numériquement :

γSL ≤ 0, 49± 0, 06 J.m−2

qui constitue donc une borne supérieure à γSL pour l’orientation (100) et à température

ambiante. Afin d’estimer une borne supérieure de γSL à 0 K, on peut extrapoler ce résultat

en approximant la dépendance en température de γSL à partir des données pour le système

cuivre/plomb à 350◦C et à 800◦C (tableau 5.13) :

γSL(T ) = γSL(T = 0) + T
∂γSL(T )

∂T
(5.17)

où l’on calcule directement

∂γSL(T )

∂T
' 0, 39− 0, 44

800− 350
' −1, 1.10−4 J.m−2.K−1 (5.18)

On peut alors extrapoler la borne supérieure γmaxSL = 0, 49 J.m−2 déterminée à température

ambiante, T = 300 K, à une borne supérieure à 0 K :

γmaxSL (T = 0) ' 0, 52 J.m−2 (5.19)

Les valeurs de γSL calculées par DFT-LDA à 0 K et pour les trois orientations (100), (210) et

(111), sont présentées dans le tableau 5.14. Ces valeurs ont été déterminées après relaxation

d’une ou plusieurs (selon les cas et les temps de calcul) configurations pour chaque orien-

168



5.5. INTERFACE SOLIDE/LIQUIDE

tation, issues des simulations par dynamique moléculaire ab-initio. On a pu observer, pour

une orientation donnée, des variations de γSL assez importantes. Nous pensons que seules

les valeurs les plus basses valent et seules ces valeurs sont présentées dans le tableau 5.14.

Les autres valeurs sont probablement issues de configurations prises au piège dans des puits

de potentiel trop importants pour que l’algorithme de relaxation puisse trouver un chemin

vers une solution plus favorable énergétiquement. Les valeurs présentées dans le tableau 5.14

doivent donc être considérées comme des bornes supérieures de la valeur de γSL pour chacune

des orientations.

Ces valeurs sont de l’ordre de grandeur des valeurs mesurées expérimentalement pour les

systèmes cuivre/plomb, zinc/mercure et laiton/mercure. On note également un bon accord

avec la borne maximale γmaxSL (T = 0) déterminée à partir des valeurs expérimentales de γLV et

γSV . Cette borne supérieure de γSL est cependant à considérer avec beaucoup de précautions

puisqu’elle a été déterminée par plusieurs extrapolations, parfois discutables.

En conclusion de cette partie, le calcul ab-initio nous a permis de déterminer l’énergie d’in-

terface solide/liquide pour le système cuivre/mercure et pour trois orientations. Les valeurs

obtenues, bien que non directement comparables à des valeurs expérimentales, nous semblent

en très bon accord avec ce qui pouvait être attendu. En particulier, la comparaison avec des

systèmes proches confirme la validité de ces résultats.
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Orientation γSV γSL γLV S

(100) 1,20 0,52 0,42 +0,26

(210) 1,38 0,48 0,42 +0,48

(111) 0,98 0,40 0,42 +0,16

Table 5.15 – Résumé des différentes énergies d’interfaces calculées pour les trois orientations (100), (210) et (111),
exprimées en J.m−2. Le paramètre d’étalement a été calculé en utilisant la relation 5.3.

5.6 Synthèse et conclusion

Au cours de ce chapitre, nous avons déterminé les grandeurs suivantes, à 0 K :

1. γSV (Θ), pour les orientations (100), (210) et (111) du cuivre, en fonction du taux de

recouvrement Θ par des atomes de mercure. L’étude sur l’orientation (100) a permis une

comparaison directe avec des résultats expérimentaux. Nous avons déduit de ces calculs

une valeur minimale de l’énergie de surface γSV pour chacune des trois orientations

(tableau 5.15).

2. γLV , l’énergie de surface du mercure liquide (tableau 5.11). Une comparaison avec la

valeur expérimentale est également possible.

3. γSL, pour les trois mêmes orientations (tableau 5.15). Nous n’avons trouvé aucune valeur

expérimentale dans la littérature. Il existe cependant des valeurs expérimentales de γSL
pour les systèmes cuivre/plomb et zinc/mercure, permettant au moins une comparaison

des ordres de grandeur. Cette comparaison permet de vérifier que les résultats donnés

par le calcul ab-initio sont dans la gamme attendue.

Il est donc maintenant possible de déterminer le paramètre d’étalement S pour le système

cuivre/mercure à 0 K (équation 5.3), déduit des calculs DFT-LDA. Ces valeurs sont présentées

dans le tableau 5.15.

Le signe positif du paramètre d’étalement, pour chacune des trois orientations étudiées, tra-

duit une situation de mouillage total. Par ailleurs, le paramètre S est largement positif pour

les trois orientations ; si de nouveaux calculs produisaient des énergies d’interface γSL plus

faibles (puisque les valeurs que nous avons déterminées sont à considérer comme des bornes

supérieures), il y aurait donc une marge importante avant que le paramètre S devienne

négatif. Les calculs ab-initio nous permettent donc de retrouver la tendance au mouillage

total observée expérimentalement pour le système cuivre/mercure.

Par ailleurs, le bon accord des valeurs de γSV et γLV entre le calcul et les expériences, couplé

avec la prédiction du mouillage total, nous laissent penser que les valeurs de γSL déterminées

par calcul sont proches des valeurs réelles.
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5.6. SYNTHÈSE ET CONCLUSION

Le prochain chapitre est une étude directe de la fragilisation du cuivre par le mercure

liquide, selon différents points de vue. En particulier, les valeurs de γSV et de γSL déterminées

dans ce chapitre seront utilisées dans les modèles énergétiques de la FML.
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LES JOINTS Σ3 ET LA FML : CALCULS
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6.2.4.1 Énergétique du joint de grains . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 184
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6.1. INTRODUCTION

Dans le chapitre 3, nous avons montré expérimentalement que les joints de grains spéciaux

Σ3 dans le cuivre sont moins sensibles à la fragilisation par le mercure liquide que les joints

de grains généraux. Afin de comprendre les raisons fondamentales de ce comportement parti-

culier des joints Σ3 vis à vis de la FML, nous présentons dans ce chapitre divers approches et

diverses modélisations par calcul ab-initio susceptibles d’apporter des éléments de réponse.

Pour un couple métal solide/métal liquide donné, il est généralement difficile d’attribuer la

responsabilité de la fragilisation à un mécanisme en particulier. D’après nos expériences, pour

le système cuivre/mercure, il existe cependant un fait qui permet d’orienter les modélisations.

Dans le cas du cuivre, la fragilisation par le mercure liquide entraine le passage d’un mode

de rupture ductile transgranulaire à un mode fragile intergranulaire. La compréhension du

phénomène de FML doit donc passer par la modélisation des joints de grains, qui semblent

être le point de départ du phénomène.

Les calculs ab-initio peuvent permettre, par exemple, de déterminer l’influence de la présence

d’un atome étranger dans un joint de grains sur la structure ou l’énergie du joint, sur la

répartition des électrons (et donc des liaisons atomiques), ou encore de déterminer des gran-

deurs thermodynamiques visant à évaluer si la présence de l’impureté induit ou non une force

motrice propice à la décohésion du joint.

Comme aucun scénario n’est a priori à privilégier ou à écarter dans le phénomène de fragi-

lisation du cuivre par le mercure liquide, nous pouvons envisager n’importe quel processus

menant à la dégradation des propriété mécaniques du cuivre, depuis les phénomènes de trans-

port des atomes de mercure dans les joints de grains du cuivre, jusqu’à la décohésion des

joints.

6.1 Introduction

Le joint de grains Σ3 est géométriquement caractérisé par une haute symétrie et une forte

périodicité (figure 6.4), ainsi qu’une forte cöıncidence entre les deux grains. Ces propriétés

ont pour conséquence directe que toute l’information nécessaire à la définition géométrique

du joint de grains peut être contenue dans une cellule primitive de faibles dimensions.

Par définition, un joint de grains général est un joint de grains ne présentant pas ou peu de

symétries ni de cöıncidences particulières entre les deux grains. En raison des conditions aux

limites périodiques ainsi que de la taille des systèmes modélisés à l’heure actuelle, de tels

joints de grains ne sont pas modélisables par calcul DFT.

Un fait expérimental permet néanmoins de relativiser ce constat. Outre le joint de grains Σ3,

il n’a jamais été observé que les joints de grains issus du modèle CSL, même pour N très

petit, présentaient des propriétés (énergies, ségrégation,résistance à la rupture,...) différentes

des joints de grains généraux, contrairement à ce que pouvait laisser penser leur structure

particulière ([1]). D’après ces observations, bien que contraint par les exigences du calcul

ab-initio, le choix d’un joint de grains issus du modèle CSL en substitut d’un joint de grains
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Figure 6.1 – Energie du joint de grains en fonction de la désorientation autour des axes < 110 > ([2]).

général est donc justifiable.

La problématique se réduit alors à déterminer un joint de grains ΣN , avec N suffisamment

petit, mais représentatif d’un joint de grains général. Tous les joints ΣN étant caractérisés

par de fortes symétries et cöıncidences, nous avons tourné notre critère de sélection vers un

critère purement énergétique, en choisissant de modéliser un joint de grains ΣN dont l’énergie

γΣN est plus proche de celles des joints de grains généraux dans le cuivre.

Les courbes présentées sur les figures 6.1 et 6.2 ([2]) représentent les énergies des joints de

grains dans le cuivre (et l’aluminium) en fonction de la désorientation des deux grains autour

des axes [100] et [110] respectivement. Ces courbes ont été obtenues par utilisation de la

méthode EAM (Embeded Atome Model) à 0K. On remarque que pour certaines orientations

bien spécifiques, le joint de grains peut être décrit par le modèle CSL. La courbe présente de

fortes variations dans les voisinages des plus faibles énergies (cusp). Globalement, l’énergie

du joint varie de pratiquement 0 J.m−2 pour le joint Σ3(figure 6.1) à environ 1J.m−2. En

particulier, le joint de grains Σ5(012) (figure 6.2), bien que présentant une importante cöınci-

dence entre les deux grains, est caractérisé par une énergie γSigma5 proche de 1J.m−2. Cette

énergie est représentative des plus hautes énergies de joints de grains dans le cuivre, et en

particulier des joints de grains généraux. Le joint Σ5, en plus de son importante énergie,

présente l’avantage d’être caractérisé par une forte cöıncidence symétrie le rendant facile-

ment modélisable (compte tenu des conditions aux limites périodiques).

Par ailleurs, ce joint de grains a déjà été observé par microscopie électronique en transmission

([3]) dans du cuivre pur, et avec une structure très proche de celle fixée par le modèle CSL.

Compte tenu des propriétés énergétiques du joint Σ5, proches de celles des joints de grains

généraux, ainsi que de son existence avérée dans du cuivre pur, nous avons décidé de modéliser

ce joint de grains comme représentant des joints de grains généraux, afin de comparer son

comportement avec le joint Σ3.
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Figure 6.2 – Energie du joint de grains en fonction de la désorientation autour des axes < 001 >.

Le but de ce chapitre est triple :

1. comprendre l’immunité des joints de grains Σ3 face à la fragilisation par le mercure

liquide ;

2. comprendre les origines physiques de l’affaiblissement des joints de grains du cuivre dans

le phénomène de FML ;

3. expliquer l’intensité de la fragilisation du cuivre par le mercure liquide observée dans le

chapitre 2.

Ce chapitre présente donc les résultats de calculs concernant les propriétés des joints de

grains Σ3 et Σ5. Plus particulièrement, après une description de leur géométrie et de leur

énergétique, nous testerons leur comportement face à la ségrégation d’atomes de mercure, ou

encore leur réponse mécanique, en présence ou non d’atomes de mercure. Finalement, nous

appliquerons des modèles énergétiques de fragilisation à notre problème.
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Figure 6.3 – Schéma général de la construction d’un joint de grains. La cellule primitive est représentée par les
traits noirs continus ; les traits noirs pointillés représentent la répétition de la cellule primitive dans la direction
perpendiculaire au plan du joint. Les traits bleus symbolisent les plans atomiques de cuivre. La cellule est remplie de
plans de cuivre orientés selon deux directions différentes symétriques par rapport au plan du joint de grains (xyz).
L’interface entre ces deux orientations de plans est le joint de grains et est noté en pointillés rouges sur la figure. La
cellule primitive possède donc deux joints de grains, les deux aux extrémités étant en réalité un seul et même joint en
vertu des conditions aux limites périodiques.

6.2 Géométrie des joints Σ3 et Σ5 et détails de calculs

6.2.1 Modélisation d’un joint de grains

6.2.1.1 Méthode numérique

Dans cette première partie, afin de déterminer les propriétés des joints de grains, nous

avons choisi d’utiliser des cellules de calculs totalement remplies d’atomes, ne présentant

aucune partie vide et aucune surface libre. Ce choix autorise une relaxation totale de tous

les atomes ainsi que du volume et de la structure de la cellule. En raison des conditions aux

limites périodiques, chaque cellule contient donc deux joints de grains. Une représentation

schématique des cellules utilisées est donnée en figure 6.3.

Nous avons modélisé un joint de grains Σ3 et un joint de grains Σ5, dont les géométries seront

précisément décrites dans les parties 6.2.2 et 6.2.3. Dans les deux cas, les atomes sont initia-

lement disposés dans la cellule selon le modèle CSL (partie 6.2.1.2) ; deux représentations de

ces géométries sont visibles sur les figures 6.4 et 6.5.

Tous les paramètres de calculs sont exposés dans l’annexe A. Les valeurs des kpoints seront

données en même temps que la description géométrique de chaque joint de grains.

6.2.1.2 Le modèle CSL

Un joint construit avec le modèle CSL (Coincident Site Lattice) peut être décrit par la

donnée de cinq paramètres ou degrés de liberté :

– l’orientation du plan (xyz) du joint qui constitue deux paramètres (sous forme d’un

vecteur unitaire par exemple) ;
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– l’axe de rotation [hkl] entre les deux grains, qui constitue également la donnée de deux

paramètres (avec la relation
√
h2 + k2 + l2 = 1) ;

– l’angle de la rotation θ qui lie les deux grains.

Ces cinq paramètres permettent de décrire la structure d’un joint de grains dans l’approxima-

tion continue, c’est à dire sans prise en compte de la nature discrète du matériau à l’échelle

atomique. Le joint peut alors être noté symboliquement ΣN(xyz)[hkl]θ◦, où N est l’inverse

du rapport des sites cöıncidents sur les nombre de sites total.

Si l’on considère la nature discrète du matériau, on constate qu’il subsiste un dernier degré

de liberté qui est la translation entre les deux grains. D’un point de vue énergétique, cette

translation est très importante puisqu’elle détermine la proximité et les angles que forment les

atomes dans le joint. Le seul moyen de déterminer cette translation est de calculer l’énergie

du joint et de rechercher la translation pour laquelle cette énergie est minimale. Ne disposant

pas de forme analytique de l’énergie du joint de grains en fonction de la translation entre

les deux grains, l’étude revient alors à construire une cartographie de l’énergie du joint en

fonction de la translation qui peut alors être décomposée en deux translations orthogonales.

Dans notre étude, nous nous sommes seulement assurés que la position symétrique entre les

deux grains (pas de translation du tout) était localement la configuration d’énergie la plus

basse. Pour cela nous avons réalisé plusieurs calculs en déplaçant d’une petite quantité un

grain par rapport à l’autre, dans diverses directions parallèles au plan du joint. Nous nous

sommes assurés que chaque translation faisait invariablement augmenter l’énergie du joint.

La position symétrique, sans translation, a donc été retenue pour les deux joints de grains.

6.2.2 Structure du joint Σ3(111) < 110 > 70, 52◦

Par définition, le joint de grains Σ3(111) < 110 >]70, 52◦, noté par la suite simplement Σ3,

est le joint de grains dont le plan est le plan (111) et dont les deux grains de part et d’autre

de ce plan sont reliés par une rotation de 70, 52◦ autour de l’axe [110]. Ce joint est caractérisé

par une symétrie miroir par rapport au plan (111) et une forte cöıncidence entre les deux

grains, quantifiée par la valeur Σ = 3. C’est le joint de grains de plus forte cöıncidence après

les joints de grains de faibles désorientations θ < 15◦, pour lesquels Σ = 1 (ie cöıncidence

totale, mais distorsion du réseau périodique). La structure du joint Σ3 construite à partir du

modèle CSL est montrée sur la figure 6.4.

La maille cubique à faces centrées du cuivre présente des périodicités d’ordre 4, 2 et 7 dans

les directions [111], [110] et [112], respectivement. La géométrie de la cellule doit suivre

cette périodicité (puisque la cellule ne présente aucun vide). Nous avons choisi une cellule

représentant 4 périodes dans la direction [111], 2 dans la direction [110] et 2 dans la direction

[112], pour des dimensions initiales (hors relaxation) égales à environ 24, 41Å×4, 98Å×8, 63Å.

Le choix de ces dimensions est important pour plusieurs raisons. Il faut inclure suffisamment

de périodes dans la direction perpendiculaire au joint (direction [111]) afin que les effets des

deux joints de la cellule soient écrantés. Pour cela, on peut calculer l’énergie du joint de

grains pour différentes longueurs de cellule (dans la direction [111]) et vérifier qu’au delà
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Figure 6.4 – Structure du joint Σ3(111) < 110 > 70, 52◦. Les deux couleurs bleu clair et bleu foncé correspondent
aux deux couches atomiques dans la direction [110].

d’un certain seuil, le résultat ne dépend plus de cette longueur et converge vers une valeur

limite. Ici la distance séparant les deux joints est égale à la moitié de la longueur de la cellule

dans la direction [111], soit environ 12, 2Å, ce qui est suffisant pour écranter les deux joints.

Le nombre de kpoints utilisés dans les directions [111], [110] et [112] sont 1× 11× 7 respec-

tivement.

6.2.3 Structure du joint Σ5(012) < 100 > 36.87◦

De la même façon que pour le joint Σ3, le joint Σ5(012) < 100 > 36.87◦, noté Σ5 dans la

suite, est le joint défini par le plan (012) et une désorientation entre les deux grains de 36.87◦

autour de l’axe [100]. Sa structure est plus complexe que celle du Σ3 et on note en particulier

qu’il est constitué de plusieurs sites atomiques non équivalents (voir la figure 6.10 pour plus

de précisions). Sa structure donnée par le modèle CSL est présentée sur la figure 6.5.

La maille cubique à faces centrées présente des périodicités d’ordre 11 et 2 dans les directions

[012] et [100]. La cellule choisie présente 5 périodes dans la direction [012], 1 dans la direction

[021] et 1 dans la direction [100]. Les dimensions initiales de la cellule sont approximative-

ment 36, 37Å × 7, 89Å × 3, 53Å dans les directions [012], [021] et [100] respectivement. La

distance séparant les deux joints est environ 18.2Å.

Le nombre de Kpoints utilisés dans les directions [012], [021] et [100] sont 1× 7× 16 respec-

tivement.

La figure 6.6, empruntée à [3], représente deux simulations d’imagerie électronique en trans-

mission élaborée à partir de positions atomiques calculées pour le joint de grain Σ5 dans le

cuivre. La première simulation est caractérisée par une symétrie miroir entre les deux grains

par rapport au plan du joint, l’autre par une translation par rapport à la position définie par

le modèle CSL. Ces deux configurations ont été déterminées comme énergétiquement stable

dans le cuivre pur.

Une représentation des différentes sites du joint Σ5 est présentée sur la figure 6.10.
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Figure 6.5 – Structure du joint Σ5(012) < 100 > 36.87◦. Les deux couleurs bleu clair et bleu foncé correspondent
aux deux couches atomiques dans la direction [100].

Figure 6.6 – Deux configurations du joint de grains Σ5, l’un symétrique et l’autre avec une translation. Les zones
blanches représentent les colonnes atomiques de cuivre et les zones noires sont des zones de vides. Images empruntées
à [3].
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6.2.4 Caractéristiques des joints de grains

Tous les résultats présentés ici ont été obtenus après relaxation totale des cellules. Les

paramètres de calculs peuvent être trouvés dans l’annexe A.

6.2.4.1 Énergétique du joint de grains

L’énergie (par unité de surface) γjdg d’un joint de grain représente le surplus d’énergie (par

unité de surface) engendré par le remplacement d’une portion de cristal parfait par ce joint

de grains, tous les autres paramètres étant égaux par ailleurs. Elle traduit directement le

défaut d’arrangement que représente le joint par rapport au cristal parfait, et la modification

du potentiel chimique des atomes du joint.

L’énergie d’un joint de grains est calculée comme la différence des énergies totales d’une

cellule contenant le joint de grains, Ejdg, et d’une cellule de même structure et contenant le

même nombre d’atomes, mais disposés selon la maille cristalline parfaite, Ecri :

γjdg =
Ecri − Ejdg

2S
(6.1)

où S est la section de la cellule. Le facteur 2 provient du fait que les cellules contiennent

deux joints de grains. Les résultats pour les joints Σ3 et Σ5 sont présentés dans le tableau

6.1.

On remarque tout de suite une importante différence entre les deux joints de grains. L’énergie

du Σ5, γjdg = 1, 080 J.m−2, est plus de deux ordres de grandeur supérieure à celle du Σ3,

γjdg = 1, 080 J.m−2, qui est par ailleurs quasiment nulle. Cette très faible énergie du Σ3

s’explique par sa structure très proche du cristal (figure 6.4).

Les valeurs obtenues sont en bon accord avec les valeurs de la littérature. Pour le Σ3 on

trouve : 0, 022 J.m−2 obtenue par l’utilisation d’un potentiel EAM ([4]) dans [5], 0, 020

J.m−2 obtenue avec l’utilisation d’un potentiel semi-empirique ([6], [7]) dans [8]. Pour le Σ5,

on trouve γjdg = 0, 996 J.m−2 obtenue par dynamique moléculaire (à ' 0K) dans [3].

Par ailleurs ([9]), afin de comparer valeurs expérimentales mesurées généralement à T >> 0K

et valeurs calculées généralement calculées à T ' 0K, la dépendance en température des joints

de grains peut être approximativement évaluée par l’équation linéaire due à Murr ([10]) :

γjdg(T ) = γ0
jdg + T

∂γjdg
∂T

= γ0
jdg − TSjdg (6.2)

où γ0
jdg est l’énergie du joint de grains à T = 0K, Sjdg =

∂γjdg
∂T

est l’entropie d’interface, et T

est la température (en K). La valeur de Sjdg a été évaluée ([10]) à Sjdg = 0, 1 mJ.m−2K−1

pour les joints de grains généraux et Sjdg = 0, 02 mJ.m−2K−1 pour les joints de grains

symétriques à forte cöıncidence (typiquement les CSL). Compte tenue de cela, on voit que

des différences de température de l’ordre de 900K (la différence entre un calcul à 0K et une

expérience typique à T = 900K) engendre des variations de γjdg de 18 mJ.m−2. Cette faible

correction des effets de température justifie qu’il est possible de comparer de façon directe
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Σ3 Σ5

γjdg (J.m−2) 0,008 1,080

E0
rup (J.m−2) 3,26 3,32

δ (%) -0,15 +125,7

Table 6.1 – Principales caractéristiques des joints de grains Σ3 et Σ5 déterminées par DFT-LDA. Les termes γjdg et
Erup sont calculés en utilisant les équations 6.1 et 6.3 respectivement. L’expansion δ des joints de grains est exprimée
par rapport au cristal parfait, et normalisée par la distance réticulaire dans la direction [111] pour le joint Σ3 et [210]
pour le joint Σ5 .

les résultats obtenus par calculs à T = 0K et ceux résultants d’expériences à température

plus élevée. De plus, tous nos essais de fragilisation ont eu lieu à température ambiante, soit

environ 300K. Les résultats énergétiques obtenus par calcul à 0K peuvent donc être comparés

à nos résultats expérimentaux.

6.2.4.2 Énergie de rupture

L’énergie de rupture (par unité de surface) E0
rup d’un joint de grain est définie comme

l’énergie nécessaire pour rompre le joint de grains et présenter deux surfaces libres. Par

définition, elle est donc calculée de la façon suivante :

E0
rup = 2γSV − γjdg (6.3)

où γSV est l’énergie de surface dans l’orientation considérée, (111) pour le Σ3 et (210) pour

le Σ5. Nous rappelons que les énergies de surfaces γSV ont été calculées dans la section 5.3,

les résultats pour les surfaces (111) et (210) sont présentés dans les tableaux 5.9 et 5.6, res-

pectivement.

Les deux énergies de rupture sont positives, ce qui signifie que la présence du joint de grains

est énergétiquement plus favorable que la présence de deux surfaces libres. Les énergies de

rupture calculées pour les joints Σ3 et Σ5 sont très proches ; Ceci est dû à une compensation

entre la faible énergie du joint Σ3 et l’énergie de surface (111) qui est de 0, 6 J.m−2 supérieure

à celle de l’orientation (210).

6.2.4.3 Géométrie et expansion du joint de grains

D’un point de vue géométrique, on peut également caractériser un joint de grain relative-

ment au cristal parfait selon la même orientation. On peut définir l’expansion δ du joint de

grains, définie comme la différence de longueur d’une cellule contenant le joint de grains et

d’une cellule contenant du cristal parfait, divisée par la distance réticulaire dans la direction

considérée. Les valeurs de δ pour les joints Σ3 et Σ5 figurent dans le tableau 6.1.

L’expansion est pratiquement nulle pour le Σ3, avec environ −0, 15% de la distance réticulaire

dans la direction [111] ; cela s’explique par la structure cristalline du joint qui est extrêmement
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Figure 6.7 – Distances inter-couches atomiques dans la direction [111], perpendiculaire au joint Σ3.

proche de la structure cristalline du cristal ; en particulier, le nombre de coordination du seul

site atomique du joint est égal au nombre de coordination d’un atome présent dans le cristal.

Ce résultat va donc dans le sens d’une très faible énergie pour le joint Σ3.

L’expansion (selon la direction [210]) due à la présence du joint Σ5 représente environ 125%

de la distance réticulaire dans cette même direction. Nous avons donc ici une forte distorsion

du réseau cristallin qui explique la haute énergie du joint Σ5. D’un point de vue intuitif dans

un premier temps, il peut sembler évident que cette dilatation de la cellule dans la direction

[210] provient de la proximité des deux atomes de cuivre placés aux sites atomiques numéro

2 (voir la figure 6.10 pour la définition des sites). En effet, leur distance de séparation initiale

prévue par le modèle CSL et de seulement 1, 6 Å, bien inférieure à la distance du premier

voisin dans le cristal parfait (2, 5 Å). Ces deux atomes sont donc initialement en situation de

compression. La forte force répulsive résultant de cet état de compression explique l’expan-

sion de la cellule lors de la relaxation.

Cette approche peut être complétée en décomposant l’expansion de la cellule le long de

l’axe [210] (et [111] pour le Σ3). Pour cela, nous calculons les distances d[111] et d[210] séparant

deux plans atomiques successifs le long des axes [111] et [210] respectivement. Ces distances

inter-atomiques sont représentées sur les graphiques 6.7 et 6.8. La couche atomique dans le

plan du joint de grains est numérotée 0, puis les couches successives de part et d’autre de

ce plan sont numérotées +n et −n (les couches +n et −n sont les deux couches symétriques

par rapport au plan du joint).

Comme attendu, on remarque que le joint de grains Σ3 ne perturbe en rien les distances

inter atomiques dans la direction [111]. La valeur d[111] est constante est égale à la distance

réticulaire dans la direction [111], d[111] = 2, 034Å.

Le cas du Σ5 est plus complexe ; on remarque des oscillations à proximité du joint de grains.

Ces oscillations sont la traduction d’un succession de compression/dilatation des couches

atomiques par rapport à la distance réticulaire d[210] = 0, 788 Å. La couche immédiatement
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Figure 6.8 – Distances inter-couches atomiques dans la direction [210], perpendiculaire au joint Σ5.

adjacente au joint, qui est la couche contenant le site atomique numéro 2 présenté sur la

figure 6.10 et que nous suspections d’être responsable de l’expansion de la cellule du fait de

sa proximité avec son symétrique -2, est en effet largement repoussée du plan du joint (couche

numéro 0). La distance entre la couche 0 et la couche 1 est d’environ 1, 12 Å, à comparer

avec la valeur du cristal d[210] = 0, 788 Å, soit une augmentation d’environ 42%. Dans cette

configuration, les deux atomes de cuivre présents aux sites 2 et -2 du joint voient leur dis-

tance de séparation passer de 1, 6 Å à 2, 24 Å. Une conséquence directe de cette expansion

est la compression des deux couches suivantes, pour lesquelles les distances inter atomiques

chutent à environ 0, 54 Å. En s’éloignant encore du joint, il persiste quelques oscillations

qui disparaissent rapidement pour finalement retrouver la valeur de la distance réticulaire

d[210] = 0, 788 Å.

Les structures (après relaxation) très différentes des joints Σ3 et Σ5 expliquent leur différence

énergétique. Bien que symétrique et de forte cöıncidence, le joint Σ5(012) < 100 > 36.87◦ a

une structure assez éloignée de celle du cristal, avec notamment des zones de compression et

de dilatation à proximité du plan du joint. Ces perturbations expliquent son énergie relati-

vement élevée. Le joint de grains Σ3(111) < 110 > 70, 52◦, compte tenu de sa structure très

proche de celle du cristal parfait, est caractérisé par une énergie et une expansion pratique-

ment nulles.

Les caractéristiques des joints Σ3 et Σ5 étant établies, nous abordons maintenant la ségrégation

d’atomes de mercure dans ces derniers.
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6.3 Étude de la ségrégation dans les joints Σ3 et Σ5

6.3.1 Énergétique de la ségrégation

6.3.1.1 Energie de ségrégation

D’une manière générale, la ségrégation d’impuretés aux joints de grains joue un rôle fon-

damental dans tout phénomène faisant intervenir l’énergétique des joints de grains ([11]).

Avant d’étudier l’influence que peut avoir une impureté sur un joint de grains donné, il est

intéressant de savoir si sa présence dans le joint de grains est énergétiquement favorable.

Il existe plusieurs manières pour un atome étranger de se déplacer dans un joint de grains.

L’atome étranger peut y diffuser depuis l’extérieur, ou bien y ségréger lorsque ce dernier était

déjà présent dans la maille cristalline du matériau. Dans cette étude, nous allons supposer

que des atomes de mercures sont initialement présents en position substitutionnelle dans la

maille cristalline du cuivre. Nous allons déterminer leur tendance à ségréger aux joints de

grains Σ3 et Σ5.

Pour cela, le modèle classiquement utilisé est de considérer que la force motrice de la ségrégation

dérive de la différence d’énergie entre la situation initiale où l’impureté se trouve dans le cris-

tal, et la situation finale où l’impureté se trouve dans le joints de grains.

L’énergie de ségrégation (par atome) Eseg d’un atome A d’un milieu X vers un milieu Y est

formellement définie comme la différence d’enthalpie de mélange de A dans X et dans Y :

Eseg = ∆HA
X −∆HA

Y (6.4)

D’un point de vue pratique, le calcul de l’énergie de ségrégation revient à différencier les

énergies totales d’une cellule contenant le joint de grains ainsi qu’un atome de mercure dans

le cristal d’une part, EHg/cri, et d’une cellule contenant le joint et un atome de mercure dans

le joint d’autre part, EHg/jdg :

Eseg =
EHg/jdg − EHg/cri

NHg

(6.5)

Compte tenu de la nature des cellules utilisées pour nos calculs (deux joints de grains par

cellule), et dans un soucis de symétrie, nous ferons systématiquement ségréger un atome de

mercure dans chaque joint.

L’énergie de ségrégation ne dépend théoriquement pas de la position initiale de l’impureté

dans le cristal puisque tous les sites sont équivalents, à condition d’être suffisamment éloigné

du joint. À l’inverse, l’énergie de ségrégation dépend de la position finale dans le joint. Ljoint

Σ3 est l’exception, tous ses sites atomiques sont équivalents et il n’existe donc formellement

qu’un seul site de ségrégation. Le cas du Σ5 est plus complexe (figure 6.10) ; il existe quatre

sites non-équivalents ; un seul est dans le plan du joint, les autres sont dans les trois couches

successives. Les sites étudiés sont numérotés de 1 à 4. Par symétrie par rapport au plan du
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Figure 6.9 – Schéma illustrant le calcul de l’énergie de ségrégation d’un atome de mercure dans le joint Σ3. Les
atomes rouges sont les atomes de mercure, initialement dans le cristal de cuivre puis dans le joint de grains.

Figure 6.10 – Les quatre différents sites de ségrégation dans un Σ5. Tous les sites comportant le même numéro sont
équivalents.

joint, tous les sites comportant le même numéro sont équivalents.

Les énergies de ségrégation d’un atome de mercure dans le joint Σ3 et les différents

sites du joint Σ5, calculées avec l’expression 6.5, sont présentés dans le tableau 6.2 sous

la notation Eseg(Hg). Une énergie de ségrégation négative signifie donc qu’il est favorable

énergétiquement pour un atome de mercure de ségréger dans le joint de grains.

On remarque de fortes variations de Eseg(Hg) selon le site de ségrégation dans le joint Σ5,

allant de −0, 13 eV/at à presque −0, 9 eV/at pour les sites 4 et 1 respectivement. Le site 1

est donc le site le plus favorable pour la ségrégation d’un atome de mercure, avec une énergie

de ségrégation à peu près égale à l’énergie de liaison du mercure calculée en phase liquide.

Le site 3 a une énergie de ségrégation assez élevée, quoique bien inférieure à celle du site 1.

Le site 2 présente une énergie de ségrégation encore inférieure.

Le cas du joint Σ3 est totalement différent. Le seul site d’adsorption exhibe une énergie de

ségrégation négative mais pratiquement nulle (−0, 03 eV/at). Le gain énergétique à déplacer

un atome de mercure de la maille cristalline du cuivre dans un joint Σ3, ainsi que la force

motrice qui en résulte, sont donc très faibles. Le flux J des atomes de mercure peut être
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site Eseg(Hg) (eV/at) δ/δjdg0 (%) ∆HHg
jdg (eV/at) γjdg(Hg) (J.m−2)

Σ3 1 -0,03 +1 +0,67 0,25

Σ5 1 -0,87 +42 -0,26 0,93

2 -0,30 +65 +0,31 1,26

3 -0,53 +10 +0,09 1,13

4 -0,13 +24 +0,48 1,36

Table 6.2 – Energies (Eseg(Hg)) de ségrégation d’un atome de mercure dans le joint Σ3 (unique site) et les différents
sites du joint Σ5. L’expansion δ/δ0 est calculée relativement à la cellule contenant le joint de grains sans impureté.

défini par la relation suivante :

J = −D∇µ (6.6)

où D est un coefficient de diffusion et ∇µ le gradient de potentiel chimique entre l’état initial

et l’état final. La faible valeur de l’énergie de ségrégation signifie que le potentiel chimique

d’un atome de mercure est pratiquement le même dans le cristal de cuivre que dans un joint

de grains Σ3. Le flux d’atomes de mercure, d’après l’équation hors équilibre 6.6, est donc

proche de zéro.

On peut en conclure que la ségrégation d’atomes de mercure dans un joint Σ3 est quasiment

nulle, si non nulle.

Ces résultats sont en accord avec ceux obtenus dans [12], où la ségrégation d’atomes de

bismuth dans des bicristaux de cuivre est étudiée expérimentalement. Une forte ségrégation

des atomes de bismuth est observée dans les joints Σ5, avec une énergie de ségrégation com-

prise entre −0, 8 et −1, 0et/at, alors qu’aucune ségrégation n’a pu être détectée dans les joints

symétriques Σ3. Nos données obtenues pour des atomes de mercure reflètent exactement les

mêmes tendances et les mêmes ordres de grandeurs.

Il est également possible que l’énergie de ségrégation dépende de la contrainte appliquée

au matériau. Une forte dépendance a été mesurée, dès 40 MPa, dans le cas de la ségrégation

d’atomes de phosphore dans un acier chromé ([13]). Nous n’avons cependant effectué aucun

calcul sur ce point.

6.3.1.2 Dépendance de Eseg à la concentration en mercure dans le joint CHg
jdg

L’énergie de ségrégation dépend également de la concentration (ou densité) d’atomes de

mercure Cjdg présents dans le joint. On s’attend généralement à ce qu’elle augmente lorsque la

densité augmente, en raison d’interaction attractive entre atomes ségrégés. Cette interaction

peut également devenir répulsive pour des concentrations trop importantes pour lesquelles

les distances entre atomes ségrégés deviennent trop faibles. Une telle étude a été menée

expérimentalement pour le système cuivre/bismuth ([12]). Il est observé une augmentation

de l’énergie de ségrégation lors de l’augmentation de la densité d’atomes de bismuth dans un
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Figure 6.11 – Energie de ségrégation d’atomes de bismuth dans un joint de grains Σ51 de cuivre en fonction de la
densité de bismuth dans le joint. Courbe empruntée à [12]

joint de grains Σ51 (figure 6.11).

Compte tenu des conditions aux limites périodiques ainsi que des dimensions des cellules uti-

lisées pour cette étude, la densité d’atomes de mercure ne peut prendre que quelques valeurs

discrètes. Plus quantitativement, les concentrations minimales que nous puissions modéliser

sont engendrées par l’ajout d’un unique atome de mercure dans le joint et correspondent à

des concentrations de 2, 3at.nm−2 et 3, 6at.nm−2 pour les joints Σ3 et Σ5 respectivement.

L’ajout d’un deuxième atome dans les joints double cette concentration pour atteindre la

concentration maximale que nous ayons pu modéliser dans cette étude (tableau 6.3). Les

concentrations modélisées sont de l’ordre de grandeur des concentrations observées dans le

système cuivre/bismuth ([12]).

Nous avons déterminé l’énergie de ségrégation Eseg(2Hg) d’un atome de mercure alors qu’un

autre atome de mercure se trouve préalablement dans le joint. Cette valeur correspond à

l’énergie de ségrégation pour des concentrations égales à 2, 3at.nm−2 et 3, 6at.nm−2 pour les

joints Σ3 et Σ5 respectivement. Ces énergies de ségrégation sont présentées dans le tableau

6.4, et sont calculées selon la formule suivante :

Eseg(2Hg) =
EHg/jdg(2Hg)− EHg/cri(2Hg)

NHg

(6.7)

où EHg/jdg(2Hg) est l’énergie totale de la cellule contenant deux atomes de mercure dans le

joints, et EHg/cri(2Hg) est l’énergie totale de la cellule contenant un atome de mercure dans

le joint et un dans le cristal. Cette situation est représentée pour le joint Σ3 sur la figure

6.12.

Dans le cas du joint Σ3 une seule situations est à considérer (tous les sites sont équivalents).

Dans ce cas, la ségrégation d’un second atome de mercure est énergétiquement défavorable

(énergie de ségrégation positive). Dans ce cas, la concentration croissante en atomes de mer-

cure bloque la ségrégation.
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Figure 6.12 – Schéma illustrant le calcul de l’énergie de ségrégation d’un atome de mercure dans le joint Σ3
contenant déjà un autre atome de mercure. Les atomes rouges sont les atomes de mercure, initialement dans le cristal
de cuivre puis dans le joint de grains.

Pour le Σ5, il existe un nombre beaucoup plus important de configurations à explorer. Si

l’on se reporte à la figure 6.10, on constate qu’il n’est pas équivalent de placer un atome

de mercure sur le site 1 et un autre sur le site 2, et un atome de mercure sur le site 1 et

l’autre sur le site 2’, par exemple. Bien que les sites 2 et 2’ soient parfaitement équivalents

géométriquement, le choix arbitraire de placer un atome de mercure sur le site 1 engendre

une brisure de symétrie qui dissocie alors les deux sites auparavant équivalent 2 et 2’.

Le nombre de combinaisons pour placer un atome de mercure sur un site N et un autre sur

un site M (les deux atomes appartiennent donc à la même couche atomique) est égal au

coefficient binomial C2
4 = 6, alors que le nombre de combinaisons pour placer un atome de

mercure sur un site N et un autre sur un site M’ (les deux atomes ne sont pas sur la même

couche atomique) est égale à 4! = 24 possibilités. On comptabilise donc au total 30 possi-

bilités. Afin de réduire ce nombre, et compte tenu du fait que l’énergie de ségrégation d’un

atome de mercure au site 1 est largement supérieure aux autres sites, nous n’avons considéré

que le cas où un atome de mercure était déjà présent dans le joint au site 1, réduisant ainsi

à C1
7 = 7 le nombre de combinaisons possibles.

Les sept valeurs de Eseg(2Hg) pour le joint Σ5 sont également présentées dans le tableau 6.4.

Si nous comparons ces valeurs avec les valeurs des énergies de ségrégation pour des concentra-

tions nulles (tableau 6.2), nous remarquons une augmentation (en valeur absolue) de l’énergie

de ségrégation pour tous les sites à part le site 3, pour lequel l’énergie de ségrégation passe

de −0, 53 eV/at à −0, 43 eV/at.

Dans le cas du joint Σ5, la présence d’un atome de mercure au site 1 favorise donc la

ségrégation aux autres sites.

6.3.1.3 Concentration du joint en mercure : modèle de McLean

Connaissant l’énergie de ségrégation, ainsi que la concentration d’impuretés dans le cristal,

le modèle de McLean ([14]) permet de calculer la concentration d’une impureté dans un joint
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Σ3(Hg) Σ3(2Hg) Σ5(Hg) Σ5(2Hg)

Cjdg (at.nm−2) 2,3 4,6 3,6 7,2

Table 6.3 – Concentration en atomes de mercure dans les joints Σ3 et Σ5 correspondant à l’ajout d’un (Σi(Hg)) et
de deux (Σi(Hg)) atomes de mercure dans le joint. La concentration CH

jdgg est exprimée soit en at.nm−2, soit sans
unité, ce qui correspond au rapport du nombre d’atomes de mercure sur le nombre total de sites disponibles dans la
couche atomique considérée.

site Eseg(2Hg) (eV/at) δ/δjdg0 (2Hg) (%) ∆H2Hg
jdg (eV/at) γjdg(2Hg) (J.m−2)

Σ3 1 +0,17 +5 +0,78 0,54

Σ5 1’ -0,99 +4 -0,44 0,68

2 -0,34 +60 +0,21 1,05

3 -0,43 +12 +0,13 1,00

4 -0,16 +32 +0,60 1,28

2’ -0,23 +54 +0,33 1,12

3’ -0,30 +31 +0,45 1,19

4’ -0,25 +39 +0,51 1,22

Table 6.4 – Énergies de ségrégation (Eseg(2Hg)) d’un atome de mercure alors qu’un autre atome de mercure est
déjà présent dans le joint, calculée avec la relation 6.7. La configuration étudiée pour le joint Σ3 est unique. Toutes
les configurations étudiées ici pour le joint Σ5 sont basées sur l’ajout d’un second atome de mercure au site indiqué
sachant qu’un premier atome est déjà présent au site 1.

de grains, à température fixée. L’équation 6.8, qui décrit ce modèle, est appelée équation de

McLean.
Cjdg

1− Cjdg
= Ccriexp(

−E
RT

) (6.8)

On peut exprimer 6.8 sous une forme plus commode afin de connaitre l’évolution de Cjdg en

fonction de l’énergie de ségrégation :

Cjdg =
Ccriexp(

−E
RT

)

1 + Ccriexp(
−E
RT

)
(6.9)

Nous avons déterminé à quelle concentration dans le joint de grains Σ5 correspondait les

énergies de ségrégation obtenues pour les atomes de mercure. Pour cela nous avons tracé

Cjdg = f(−E). La température a été fixée à T = 300 K (température des essais de FML que

nous avons réalisés).

Cependant, ne disposant d’aucune mesure de Ccri, nous avons déterminé l’évolution de Cjdg
pour quatre concentrations Ccri différentes, supposant que le mercure est miscible dans le

cuivre. Nous avons choisi Ccri = 10−5 ppm, Ccri = 10−2 ppm, Ccri = 0, 1 ppm et Ccri = 1

ppm, afin de recouvrir une large gamme de concentrations. Les courbes représentatives de

Cjdg = f(−E) sont présentées sur la figure 6.13.

On constate que pour des énergies de ségrégation supérieures (en valeur absolue) à −0, 80

eV/at, la concentration dans le joint de grains et pratiquement égale à 1 pour toutes les
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Figure 6.13 – Courbes de Cjdg en fonction de E = Eseg pour quatre valeurs de Ccri, et pour T = 300K. Les flèches
rouges numérotés indiquent le positionnement des énergies de ségrégation des quatre sites du joint Σ5, et la flèche
bleu indique l’unique site de ségrégation du joint Σ3.

concentrations dans le cristal étudiées, ce qui correspond à une monocouche d’atomes de mer-

cure. Ces concentrations sont atteintes pour les sites 1 et 1’ ; d’après le modèle de McLean,

on observe donc un remplissage total de ces sites.

Les sites 2 et 4 présentent des énergies de ségrégation pour lesquelles le modèle de McLean

prédit une concentration dans le joint pratiquement égale à 0 pour toutes les concentrations

cristallines étudiées. À partir de 10−2 ppm, le site 3 est caractérisé par des concentrations

supérieures à 0, 5, soit le remplissage d’un seul des deux sites 3 et 3’.

L’énergétique de la ségrégation indique qu’aucun atome de mercure ne ségrège dans le joint

Σ3, avec une concentration proche de 0 pour l’énergie de ségrégation calculée de −0, 03 eV/at.

Dans la suite de ce chapitre, nous allons cependant continuer de considérer la ségrégation

d’atomes de mercure pour des configurations moins favorables énergétiquement. L’intérêt

d’une telle démarche est de montrer que le calcul ab-initio indique que les effets observés

expérimentalement (immunité des joints Σ3 à la FML par le mercure liquide) sont bien pi-

lotés par des problèmes de ségrégation. Nous reviendrons sur ce point plus loin.

Les effets de la ségrégation d’atomes étrangers sur l’énergétique, la structure, et la densité

de charge électroniques d’un joint de grains sont nombreux. Nous les passons en revue.

6.3.2 Les effets énergétiques de la ségrégation aux joints de grains

6.3.2.1 Variation de γjdg

Le premier effet que nous considérons ici est la variation de l’énergie du joint de grains.

Pour calculer cette variation nous devons déterminer l’enthalpie de mélange d’un atome de

mercure dans le joint de grains considéré, ∆HHg
jdg .

Pour calculer ∆HHg
jdg , nous considérons les deux cellules suivantes. L’une contient N atomes
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de cuivre, disposés de façon former un joint de grains, et dont l’énergie totale est notée Ejdg.

La deuxième cellule est identique à la première, mais nous substituons un atome de cuivre

du joint de grains par un atome de mercure, et son énergie totale est notée EHg
jdg. L’enthalpie

de mélange d’un atome de mercure dans le joint de grains se calcul alors avec la formule

suivante :

∆HHg
jdg = EHg

jdg − (Ejdg − µjdgCu + µHg) (6.10)

où µjdgCu est le potentiel chimique d’un atome de cuivre dans le joint de grains.

Maintenant, décomposons les énergies totales des cellules Ejdg et EHg
jdg :

Ejdg = NµCu + Sγjdg (6.11)

EHg
jdg = (N − 1)µCu + µHg + SγHgjdg (6.12)

où cette fois µCu est le potentiel chimique d’un atome de cuivre du cristal, S est la surface

des joints de grains, et γjdg et γHgjdg sont les énergies des joints de grains, ne contenant pas et

contenant un atome de mercure respectivement.

En substituant les relations 6.11 et 6.12 dans l’équation 6.10, et en faisant l’approximation

que µCu = µjdgCu on obtient :

γHgjdg = γjdg + ∆HHg
jdg (6.13)

La variation de l’énergie du joint de grains, due à la présence d’un atome étranger, est donc

égale à l’enthalpie de mélange de l’atome dans le joint de grains ([15]).

Cette relation correspond à la substitution d’un atome de cuivre par un atome de mercure

à l’infini, et non par un atome de mercure préalablement présent dans le cristal de cuivre.

Cependant, il est également possible de retrouver le même résultat en considérant un atome

de mercure préalablement dans le cristal de cuivre et non plus à l’infini. Pour cela, considérons

deux cellules. En reprenant les notations du cas précédent, la première cellule contient (N−1)

atomes de cuivre, disposés de façon à former un joint de grains, et un atome de mercure est

présent en substitution dans le cristal. La deuxième cellule est identique, mais l’atome de

mercure est en substitution dans le joint de grains. Les énergies totales des deux cellules

seront notées E
Hg/cri
jdg et EHg

jdg respectivement. La deuxième cellule est donc exactement la

même que dans le cas précédent, et seul l’état initial change.

Ces deux cellules décrivent une situation de ségrégation, définie par l’énergie :

Eseg = EHg
jdg − E

Hg/cri
jdg (6.14)

La décomposition des énergies totales des cellules E
Hg/cri
jdg et EHg

jdg donnent :

E
Hg/cri
jdg = (N − 1)µCu + µHg + Sγjdg + ∆HHg

cri (6.15)

EHg
jdg = (N − 1)µCu + µHg + SγHgjdg (6.16)
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où ∆Hg
cri est l’enthalpie de mélange d’un atome de mercure dans la maille de cuivre. La

substitution des relations 6.15 et 6.16 dans l’équation 6.14, et compte tenu de la définition

de l’énergie de ségrégation (équation 6.4), donne :

γHgjdg = γjdg + ∆HHg
jdg (6.17)

soit la même expression que celle obtenue à partir de l’enthalpie de mélange.

Afin d’appliquer la relation 6.17, les enthalpies de mélange doivent être exprimées en J.m−2.

La conversion de eV/at à J.m−2 se fait en utilisant la densité atomique CH
jdgg correspondant

donnée dans le tableau 6.3.

De manière récursive, on peut définir une formule analogue à l’équation 6.17 mais pour des

concentrations initiales en mercure CH
jdgg non nulles :

γ2Hg
jdg = γHgjdg + ∆H2Hg

jdg (6.18)

où γHgjdg est calculée selon l’équation 6.17, et ∆H2Hg
jdg est l’enthalpie de mélange d’un atome

de mercure dans le joint pour une concentration initiale égale à 2, 3at.nm−2 et 3, 6at.nm−2

pour les joints Σ3 et Σ5 respectivement (tableau 6.3).

Comme pour les énergies de ségrégation, dans le cas du joint Σ5, toutes les possibilités me-

nant à une concentration initiale dans le joint de 3, 6at.nm−2 n’ont pas été testées, et seul le

site 1 a été choisi.

Dans ce cas, l’énergie γHgjdg apparaissant dans l’équation 6.18 est donc limitée à l’énergie du

joint Σ5 contenant un atome de mercure au site 1 (tableau 6.2), et ∆H2Hg
jdg est l’enthalpie de

mélange pour n’importe quel site, sachant qu’un atome de mercure est déjà présent au site 1

(tableau 6.2).

Les enthalpies de mélange ainsi que les énergies des joints de grains Σ3 et Σ5 pour les

différents sites et les différentes densités de mercure sont données dans les tableaux 6.2 et

6.4.

Dans le cas du joint Σ5, et pour une concentration initiale nulle, nous avions observé une

nette domination de la ségrégation au site 1, avec une énergie de ségrégation proche de 1

eV/at proche de l’énergie de liaison du mercure solide ou liquide. Les calculs de ∆HHg
jdg et

de γjdg(Hg) confirment l’intérêt énergétique que peut avoir le joint de grains Σ5 à placer

un atome de mercure à ce site. L’enthalpie de mélange y est négative, et l’énergie du joint

de grains se voit diminuée de 1, 08J.m−2 à 0, 93 J.m−2. Tous les autres sites présentent des

enthalpies de mélange positives bien que les énergies de ségrégation correspondantes soient

négatives. La ségrégation d’un atome de mercure du cristal parfait vers ces sites est donc

énergétiquement favorable, mais l’effet de cette ségrégation sera d’augmenter l’énergie du

joint de grains. On note une augmentation minimale de 4, 6% pour le site 3 et une augmen-

tation maximale de 26% pour le site 4.

Le cas du joint de grains Σ3 est similaire, avec une enthalpie de mélange positive et une

augmentation considérable de l’énergie du joint.
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Dans le cas d’une concentration initiale non nulle, soit CH
jdgg = 3, 6at.nm−2 pour le Σ5, le

même comportement est visible. L’ajout d’un atome de mercure au site 1’ est caractérisé par

une enthalpie de mélange négative et une diminution de l’énergie du joint à 0, 68 J.m−2. On

constate que l’enthalpie de mélange d’un atome de mercure au site 1’ lorsqu’un atome de

mercure est déjà présent au site 1 est supérieure (en valeur absolue) à l’enthalpie de mélange

au site 1 (−0, 44 eV.at contre −0, 26 eV.at), signe qu’il existe des interactions entres les

atomes de mercure.

6.3.2.2 Énergie de rupture et ségrégation : modèle de Rice et Wang

Nous nous intéressons maintenant à l’énergie de rupture d’un joint de grains, Erup, définie

précédemment par l’équation 6.3. Selon le modèle de Rice et Wang ([16]), l’énergie de rupture

Erup d’une interface est affectée par la ségrégation d’impuretés. Ce raisonnement est très

intuitif puisqu’on sait que la présence d’impuretés modifie l’énergie d’une interface (joints de

grains et surfaces). Plus précisément, le modèle de Rice et Wang propose, dans le cadre d’un

joint de grains, la relation suivante :

Erup = E0
rup −∆E = E0

rup − (Ejdg
seg − Esur

seg ) (6.19)

où E0
rup est l’énergie de rupture du matériau sans impuretés (tableau 6.1 pour les joints Σ3

et Σ5), et Ejdg
seg et Esur

seg sont les énergies de ségrégation associées au joint de grains et à la

surface libre correspondant à la rupture du joint. Le terme ∆E est souvent appelé potentiel

de fragilisation.

Dans la plupart des cas, le potentiel de fragilisation ∆E est positif, et sa contribution est

donc de diminuer l’énergie de rupture E0
rup. Dans ce cas l’impureté a un effet fragilisant. Bien

que ce cas soit le plus fréquent, il existe quelques exemples où le potentiel de fragilisation est

négatif, et l’effet est donc de renforcer le joint de grains ; c’est par exemple le cas du carbone

dans le fer ([17]).

De manière équivalente, le potentiel de fragilisation peut également être exprimé en fonction

des énergies de liaisons (ie les enthalpies de mélange) de l’impureté dans le joint de grains et

à la surface libre :

∆E = Ec
jdg − Ec

sur (6.20)

où Ec
jdg = ∆HHg

jdg et Ec
sur = Eads (partie 5.3). Dans ce modèle, l’effet fragilisant d’une im-

pureté est donc directement relié à la réduction de l’énergie de surface qu’elle engendre par

adsorption.

D’un point de vue pratique, il convient cependant de faire attention à un détail : les cellules

utilisées pour déterminer les énergies d’adsorption (partie 5.3) sont deux fois plus grande

dans la direction [100] que les cellules utilisées dans ce chapitre pour les joints de grains.

L’ajout d’un atome de mercure dans le joint de grains Σ5 de ce chapitre correspond donc à

l’ajout de deux atomes de mercure sur la surface (210) de la cellule utilisée dans la partie

5.3. Il faut donc se reporter aux densités atomiques, exprimées en at.nm−2 par exemple, afin
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site ∆E(Hg) (eV/at) Erup(Hg) (J.m−2)

Σ3 1 0,96 2,30

Σ5 1 0,52 3,02

2 1,09 2,69

3 0,87 2,82

4 1,26 2,59

Table 6.5 – Potentiels de fragilisation ∆E(Hg) dus à la présence d’un atome de mercure dans le joint de grains,
et énergies de rupture du joint de grains contenant un atome de mercure, calculées selon l’équation 6.19. Toutes les
grandeurs sont exprimées en J.m−2.

d’utiliser des valeurs de ∆HHg
jdg et Eads compatibles en terme de densité de mercure (tableau

6.3).

Il est intéressant de noter que le potentiel de fragilisation peut être calculé par considération

de deux processus fondamentalement différents. Dans le cas des énergies de ségrégation

(équation 6.19), le processus consiste à déplacer un atome de mercure, contenu préalablement

dans le cristal parfait, vers l’interface. Dans des énergies de liaison (équation 6.20), un atome

de mercure est rapporté de l’infini vers l’interface. Quelque soit le processus mis en jeux, ce

qui importe finalement dans l’évaluation de l’effet fragilisant d’une impureté dans un joint

de grains est la différence d’état de l’impureté dans le joint de grains et à la surface libre.

Les potentiels de fragilisation ainsi que les énergies de rupture modifiées (équation 6.19),

correspondant à la présence d’un ou de deux atomes de mercure dans les différents sites des

joints Σ3 et Σ5 sont présentés dans les tableaux 6.5 et 6.6.

Pour rappel, les énergies de rupture des joints de grains Σ3 et Σ5 purs sont respectivement

égales à E0
rup = 3, 26 J.m−2 E0

rup = 3, 32 J.m−2. On observe une diminution de l’énergie de

rupture dans tous les cas.

Dans le cas du Σ5, on note de forte variation du potentiel de fragilisation selon l’emplace-

ment des atomes de mercure, comme pouvaient le laisser penser les fortes variations dans

les énergies de ségrégation. En particulier, la réduction de Erup pour le joint Σ5 est la plus

faible lorsque l’atome de mercure se trouve au site 1, soit le site avec la plus forte énergie de

ségrégation.

Le modèle de Rice et Wang repose à la fois sur la réduction de l’énergie du joint de grains

et sur la réduction de l’énergie de surface par la présence d’impuretés. La seule réduction de

l’énergie de surface comme critère de fragilisation peut cependant être utilisée, se justifiant

par l’utilisation du critère de Griffith :

σp =

√
2EγSV
πc

(6.21)
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site ∆E(2Hg) (eV/at) Erup(2Hg) (J.m−2)

Σ3 1 1,17 2,09

Σ5 1’ 0,27 3,01

2 0,92 2,26

3 0,84 2,35

4 1,31 1,80

2’ 1,04 2,12

3’ 1,16 2,07

4’ 1,22 1,91

Table 6.6 – Potentiels de fragilisation ∆E(Hg) dus à la présence de deux atomes de mercure dans le joint de grains,
et énergies de rupture du joint de grains contenant deux atomes de mercure, calculées selon l’équation 6.19. Toutes
les grandeurs sont exprimées en J.m−2.

où σp est la contrainte nécessaire à la propagation de fissure (dans un matériau fragile),

E le le module de Young, 2γSV l’énergie de surface des deux surfaces exposées, et c est la

longueur de fissure. D’après ce modèle, une réduction de l’énergie de surface produit donc

une réduction de σp. Ce modèle a été appliqué dans le cas de la fragilisation de l’acier T91

par divers métaux liquide par exemple ([18]). Il a été remarqué, de manière qualitative, que

l’effet fragilisant d’un métal liquide sur l’acier T91, mis en évidence expérimentalement, était

d’autant plus important que la réduction de l’énergie de surface du T91 par la même espèce

était importante.

Cependant, comme nous le mettons ici en évidence, ce modèle ne permet pas de rendre

compte de manière quantitative l’effet fragilisant d’un métal liquide. Si l’on considère le joint

Σ5 avec les sites 1 et 1’ comme sites de ségrégation pour les atomes de mercure, alors d’après

le modèle de Rice en Wang, l’effet fragilisant du mercure sur le cuivre est caractérisé par une

réduction de l’énergie de rupture de 3, 32 J.m−2 à 3, 01 J.m−2. Ces données ne semblent pas

compatibles avec les données expérimentales du chapitre 2, où une réduction de la ténacité

d’un facteur 10 a été observée.

Une explication à ce désaccord vient de ce que, si l’état initial considéré dans ce modèle est

celui effectivement rencontré lors d’un essai de FML (un joint de grains contenant des atomes

de mercure), l’état final consistant en deux surfaces de cuivre avec des atomes de mercure

adsorbés, n’est pas celui rencontré lors d’une telle expérience. En effet, lors d’un essai de

FML, la rupture d’un joint de grains conduit à l’exposition de deux interfaces solide/liquide,

caractérisées par une énergies γSL largement plus faibles que les énergies de surfaces γSV
(chapitre 5). La prise en compte des interfaces solide/liquide conduit au modèle du mouillage

aux joints de grains. Nous appliquons ce modèle à notre problème dans la partie 6.4.

Nous passons maintenant à la description des effets structurels de la présence d’atomes

de mercure dans les joints de grains Σ3 et Σ5.
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Figure 6.14 – Distance entre les différentes couches atomiques, perpendiculairement au plan du joint et après
relaxation dans le cas du Σ3 pur, contenant un et deux atomes de mercure. Les distances sont exprimées en pourcentage
de d0, la distance réticulaire à l’équilibre.

6.3.3 Les effets structurels de la ségrégation aux joints de grains

6.3.3.1 Structure du joint

La présence d’un atome étranger dans un joint de grains peut engendrer une distorsion

du réseau cristallin. C’est généralement vrai lorsque l’impureté n’est pas de taille semblable

à celle de l’hôte, comme c’est le cas pour notre couple cuivre/mercure. Nous allons donc

commencer par observer les modifications de structure des joints Σ3 et Σ5 qui surviennent

suite à la substitution d’un atome de cuivre par un atome de mercure.

Nous avons calculé les distances inter-couches atomiques dans les directions [111] et [210]

pour les joints Σ3 et Σ5 respectivement, en présence d’atomes de mercure, afin de les compa-

rer à celles que nous avions déterminées pour les joints propres dans la partie 6.2.4.3. Nous

présentons sur la figure 6.14 les résultats concernant le joint Σ3 pour des concentrations en

mercure de 2, 3 at.nm−2 et 4, 6 at.nm−2, et sur la figure 6.15 les résultats concernant le joint

Σ5 pour des concentrations en mercure de 3, 6 at.nm−2 et 7, 2 at.nm−2, uniquement pour le

remplissage des sites 1 et 1’.

Dans le joint Σ3, la substitution d’atomes de cuivre par des atomes de mercure ne perturbe

pas la structure cristallographique. La distance entre deux plans atomiques (111) ne dépend

pas (dans la limite de notre modélisation) de l’éloignement du joint de grains. La présence des

atomes de mercure a donc pour effet de dilater de façon homogène la cellule. En théorie, pour

un éloignement suffisant du joint de grains, la structure doit retrouver son état d’équilibre.

Cela signifie que la cellule est trop petite pour ne pas impliquer des effets de taille.

Le cas du joint Σ5 est plus complexe. Comme nous l’avions déjà vu, la seule présence du joint

de grains engendre des bouleversements assez importants dans la structure cristalline voisine

(figure 6.8). La présence d’atomes de mercure dans le joint a pour effet de faire s’éloigner

encore d’avantage les deux premières couches atomiques. À l’inverse, toutes les couches sui-
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Figure 6.15 – Distance entre les différentes couches atomiques, perpendiculairement au plan du joint et après
relaxation dans le cas du Σ5, contenant un et deux atomes de mercure. Les distances sont exprimées en pourcentage
de d0, la distance réticulaire à l’équilibre.

vantes ont tendance à se rapprocher de la distance réticulaire d’équilibre d0, à mesure que

l’on augmente la concentration en atomes de mercure.

Ce résultat peut s’expliquer de la façon suivante. Les fortes perturbations dans la direction

[210] pour le joint de grains Σ5 pur sont dues à la proximité des deux couches atomiques

directement adjacentes au plan du joint. Les atomes de mercure, en état de compression,

repoussent encore d’avantage ces deux couches, et ont donc pour effet de séparer le joint de

grains en deux parties (cette explication sera confirmée dans la section 6.3.3.2). Les deux

grains tendant à se dissocier retournent en partie vers un état � d’équilibre �, à mesure que

la concentration en atomes de mercure augmente.

La figure 6.16 représente le joint Σ5. Il s’agit en fait d’une superposition de deux figures.

Les boules blanches représentent les positions des atomes de cuivre dans le joint relaxé et

ne contenant aucun atome de mercure, alors que les boules bleues représentent les mêmes

atomes de cuivre lorsqu’un atome de mercure a été introduit au site 1, représenté par la

boule rouge. Cette superposition permet de comprendre immédiatement l’effet de l’atome de

mercure sur son proche voisinage. On constate que tous les premiers voisins sont éloignés de

leur position initiale en direction opposée à l’atome de mercure. Il s’agit d’un effet de taille :

le mercure, de taille supérieure au cuivre, repousse ces derniers afin de ne pas être en état de

compression.

Nous avons par exemple mesuré une distance de 2, 24 Å entre les deux atomes de cuivre des

sites 2 dans le joint Σ5 sans mercure, 2, 35 Å lorsqu’un atome de mercure est inséré au site

1 (figure 6.16), et enfin 2, 46 Å lorsqu’un deuxième atome de mercure est placé au site 1’,

soit une augmentation de la distance entre ces deux sites d’environ 5% pour chaque insertion

d’un atome de mercure.

L’occupation des sites 1 et 1’ par des atomes de mercure, bien que favorable énergétiquement
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Figure 6.16 – Superposition des positions atomiques dans le Σ5 pure (boules blanches) et contenant un atome de
mercure au site 1 (boules bleues). L’atome de mercure est représenté par la boule rouge. Les flèches rouges indiquent
le sens de déplacement des atomes de cuivre encerclant l’atome de mercure.

(tableaux 6.2 et 6.4), engendre néanmoins une ouverture du joint de grains. Cet effet est

susceptible d’être à l’origine de la fragilisation du joint de grains, comme cela a déjà été

argumenté pour le couple cuivre/bismuth ([19]).

Nous allons voir que l’observation des densités de charges électronique permet également

d’aller dans ce sens.

6.3.3.2 Densité de charge électronique

Les effets de l’expansion du joint de grains due à l’insertion d’atomes de mercure sont

également visibles sur la densité de charge électronique. La figure 6.17 représente la densité

de charge électronique à proximité du joint de grains Σ5, lorsque ce denier ne contient au-

cun atome de mercure (6.17(a)), et avec la présence d’atomes de mercures aux sites 1 et 1’

(6.17(b)). La densité de charge est donnée dans le plan (100) contenant le site 1 (le site 1’

n’est donc pas visible).

Pour le joint de grains ne contenant pas d’atomes de mercure (figure 6.17(a)), on remarque

qu’il existe une enveloppe (de couleur verte sur la figure (6.17(a))) englobant les deux atomes

de cuivre aux sites 2. Cette enveloppe verte correspond à une densité d’environ 0,1 électron.Å
3

et correspond à une liaison atomique entre les deux atomes de cuivre. Même si l’on se trouve

dans un matériau métallique et que le réseau cristallin beigne dans une mer d’électrons

délocalisés, assurant en grande partie la cohésion du matériau, il existe toujours une zone

entre deux atomes liés où la densité est localement plus importante.

L’impact de la substitution des atomes de cuivre aux sites 1 et 1’ par deux atomes de mercure

sur la densité de charge est visible sur la figure 6.17(b). L’enveloppe mentionnée juste avant

n’est plus connexe. La densité de charge entre les deux atomes de cuivre aux sites 2 décroit

à une valeur d’environ 0,06 électron.Å
3
. Le même phénomène, dans une moindre mesure, est

observable sur toutes les liaisons atomiques reliant les atomes de cuivre des sites 2. Cepen-

dant, aucune modification de la densité de charge n’est observable au niveau du cristal, loin

du joint.

Ces observations confirment donc les résultats de la partie précédente, concluant que la taille
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(a) (b) (c)

Figure 6.17 – Densité de charge électronique projetées dans le plan (100) pour 6.17(a) le joint de grains Σ5 pur et
pour 6.17(b) le joint de grains Σ5 contenant deux atomes de mercure aux sites 1 et 1’.

supérieure de l’atome de mercure engendre un écartement du joint de grains, et donc son

affaiblissement. Nous allons cependant voir qu’il ne s’agit pas de l’unique explication.

Nous avons également étudié la densité de charge dans le plan contenant le site 1 ainsi

que les sites 2 et 2’. Ce plan, visible sur la figure 6.18, est important pour plusieurs raisons :

1. les sites 2 et 2’ sont les plus proches du site 1 (environ 2, 6 Å) ;

2. les sites 2 et 2’ n’appartiennent pas aux mêmes grains, ils sont donc au centre de la zone

de décohésion ;

3. le site 2’ d’une part, et les sites 1 et 2 d’autre part n’appartiennent pas au même plan

dans la direction [100], le site 2’ n’est donc pas visible sur les figures 6.17

Figure 6.18 – Projection sur le plan (100) du joint de grains Σ5 contenant deux atomes de mercure aux sites 1 et
1’. La ligne pointillée rouge marque le plan du joint, alors que la ligne pointillée noire indique le plan contenant les
sites 1, 2 et 2’ utilisés pour l’étude de la densité de charge.
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(a) (b)

Figure 6.19 – Densité de charge électronique dans le joint Σ5 dans le plan indiqué sur la figure 6.18 par le trait
pointillé noir. 6.19(a) le joint Σ5 ne contenant pas d’impuretés, et 6.19(b) avec les sites 1 et 1’ (non visible) occupés par
deux atomes de mercure. Sur 6.19(b) les pointillés blancs et noirs indiquent les zones d’augmentation et de déplétion
de charges électronique, respectivement, comparé à 6.19(a). Sur 6.19(b), la densité électroniques aux traits pointillés

noirs est d’environ 0,05 électrons/Å
3
, et sur 6.19(a) au même endroit elle est d’environ 0,07 électrons/Å

3
.

La figure 6.18 représente le joint de grains Σ5 contenant deux atomes de mercure aux sites

1 et 1’, et vu selon la direction [001]. Le plan d’étude de la densité de charge contenant les

sites 1, 2 et 2’ est indiqué par la droite en pointillés noirs.

Les densités de charges dans le plan indiqué sur la figure 6.18 sont représentées sur les figures

6.19(a) et 6.19(b). La première constatation est que la présence des atomes de mercure aux

site 1 et 1’ fait largement augmenter la densité de charge entre les sites 1 et 2. Cette zone est

indiquée par un trait pointillé blanc sur la figure 6.19(b). On remarque également une aug-

mentation de la densité de charge électronique entre les sites 1 et 2’, également indiquée par

des traits pointillés blancs. Ces augmentations de charges indiquent que l’atome de mercure

partage des liaisons atomiques avec les trois atomes de cuivre présents au site 2 et aux deux

sites 2’.

Une conséquence directe de ces augmentations de charges entre le site 1 et les premiers voisins

est une déplétion des charges électroniques entre les atomes de cuivre second ou troisième voi-

sins au site 1. Les traits pointillés noirs sur la figure 6.19(b) indiquent les zones de réduction

de charges entre les atomes de cuivre situés aux sites 2’ et 3’. La densité électronique dans ces

zones est d’environ 0,05 électron./Å
3
. Pour comparaison, les mêmes zones mais dans le joint

de grains ne contenant pas d’impuretés (figure 6.19(a)) sont caractérisées par une densité de

charge d’environ 0,07 électrons./Å
3
. La présence des atomes de mercure engendre donc une

réduction de près de 30% de la densité de charges entre les atomes de cuivre voisins (aux

sites 2’ et 3’ par exemple).

L’atome de mercure situé au site 1 (par symétrie, les conclusions sont identiques pour

celui situé au site 1’) se lie donc fortement aux atomes de cuivre voisins. Ces liaisons en-

trainent des déplacements de charges électroniques des liaisons cuivre/cuivre vers les liaisons

cuivre/mercure.

Par ailleurs, d’après les enthalpies de mélange ∆HHg
jdg calculées, les liaisons cuivre/mercure

restent de faibles intensité (quelques dixièmes d’eV/at).

Nous voyons donc deux raisons de l’affaiblissement du joint de grains. La substitution des
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atomes de cuivre situés aux sites 1 et 1’ par des atomes de mercure engendre une forte di-

minution de la cohésion dans le joint de grains, d’une part par le remplacement des liaisons

cuivre/cuivre par des liaisons cuivre/mercure beaucoup moins fortes, et d’autre part par l’af-

faiblissement des liaisons cuivre/cuivre restantes, par déplétion des charges électroniques.

Après cette étude des densités de charges électroniques, nous sommes donc en mesure de

fournir deux explication à l’effet fragilisant d’atomes de mercure présents dans le joint de

grains Σ5. Dune par, la substitution d’un atome de taille importante dans le joint de grains

oblige les atomes de cuivre de part et d’autre du joint à s’écarter et donc à s’éloigner de

leur position d’équilibre. Par ailleurs, cet effet est secondé par un déplacement des charges

électroniques des liaisons cuivre/cuivre à proximité des atomes de mercure en substitution,

vers les liaisons cuivre/mercure.

Ces deux facteurs jouent de concert pour affaiblir l’ensemble des liaisons atomique assurant

la cohésion du joint de grains.

Le modèle de Rice et Wang, précédemment appliqué à notre système cuivre/mercure, ne

donnant pas de résultats quantitativement satisfaisants dans la description de l’effet fragi-

lisant du mercure liquide, nous abordons maintenant le modèle du mouillage aux joints de

grains, qui prend en considération la présence du liquide.
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Figure 6.20 – Représentation schématique des différentes forces (énergies de surfaces) intervenant dans l’équilibre
énergétique d’un joint de grains au contact d’un liquide.

6.4 Mouillage aux joints de grains

Présentation

Avant d’aborder les essais de traction ab-initio, nous allons réutiliser une partie des résultats

obtenus dans ce chapitre et dans le chapitre 5 afin d’exposer une approche énergétique de la

FML.

Cette approche, que nous avons déjà exposée dans la section 1.1.4.5, compare les états

énergétiques initiaux et finaux impliqués dans une expérience de FML. Ces deux états sont

définis par un joint de grains entier (non rompu), avec ségrégation ou non d’atomes de

mercure (état initial), et par un joint de grains rompu, laissant place à deux interfaces so-

lide/liquide (état final). L’état initial est donc caractérisé par l’énergie du joint de grains,

en fonction de la quantité d’atomes de mercure qu’il contient (tableaux 6.2 et 6.4), et l’état

final est caractérisée par l’énergie d’interface solide/liquide γSL. La situation est représentée

schématiquement sur la figure 6.20.

La grandeur clé de cette approche est ∆γ, définie par la relation suivante :

∆γ = γjdg − 2γSL (6.22)

Cette relation est tout à fait semblable à l’énergie de rupture définie précédemment par

l’équation 6.3, à la différence près que l’état final qui consiste ici à exposer les deux surfaces

de cuivre au mercure liquide est plus approprié à la problématique de la fragilisation par les

métaux liquides.

Le signe de ∆γ contrôle � l’évolution � du système. Il existe deux cas de figure distincts :

1. ∆γ < 0, donc γjdg < 2γSL et il est préférable pour le système de conserver le joint de

grains d’un seul tenant afin de ne pas exposer les deux interfaces S/L ; Il existe donc une

force motrice s’opposant à la séparation du joint de grains et dans ce cas le mouillage

aux joints n’est pas observé.
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JdG Σ3 Σ5

∆γ (J.m−2) -0,79 +0,12

−E0
rup (J.m−2) -3,26 -3,32

Table 6.7 – Valeurs de ∆γ pour les joints de grains Σ3 et Σ5 ne contenant aucune impureté. La définition de ∆γ
est donnée par l’équation 6.22. Ces valeurs sont comparées avec les valeurs de −E0

rup.

2. ∆γ > 0, donc γjdg > 2γSL et il est alors avantageux énergétiquement pour le système

de rompre le joint de grains afin d’exposer deux interfaces S/L. Il existe dans ce cas une

force motrice d’origine thermodynamique dont l’effet est de tendre à séparer le joint en

deux parties. Cette situation est une situation de mouillage aux joints de grains.

La vérification de l’inégalité ∆γ > 0, pour un joint de grains donné, ne signifie pas que le

joint de grains rompra instantanément au contact du métal liquide. En effet, il peut exister

une barrière de potentiel non nulle entre ces deux états, et un apport d’énergie( élastique

notamment) peut être nécessaire pour observer le mouillage du joint.

Application au système cuivre/mercure

Appliquons ce modèle à notre problème. Pour les joints de grains Σ3 et Σ5 ne contenant

aucune impureté, l’application de l’équation 6.22 donne :

∆γΣ3 = −0, 79J.m−2 (6.23)

∆γΣ5 = +0, 12J.m−2 (6.24)

On trouve donc un ∆γ négatif pour le joint Σ3, et positif pour le Σ5, lorsque ces derniers

ne contiennent pas d’impuretés. La valeur pour le joint Σ3 est largement négative, en accord

avec la stabilité du joint ; Cependant, la valeur pour le Σ5 est proche de 0, et il semble a

priori possible que la présence d’impuretés permette une transition en changeant le signe de

∆γΣ5.

L’effet fragilisant du métal liquide peut être mis en évidence par comparaison des valeurs de

∆γ avec les valeurs de l’énergie de rupture −E0
rup (équation 6.3). L’ensemble de ces données

est récapitulé dans le tableau 6.7. Nous ne considérons pour l’instant que le cas ou les joints

de grains sont purs, l’effet fragilisant provient donc de la seule présence du mercure liquide.

Aussi pour le Σ3 que pour le Σ5, l’effet fragilisant du métal liquide est très nettement mis

en évidence, en passant par exemple de −E0
rup = −3, 32 J.m−2 à ∆γ = +0, 12 J.m−2 pour le

Σ5. Cet effet provient de la seule réduction de l’énergie de surface du cuivre par la présence

du mercure liquide, passant de γSV = 2, 20 J.m−2 à γSL = 0, 48 J.m−2.

Nous incluons maintenant la présence d’atomes de mercure dans les joints de grains. L’énergie

d’interface γSL étant fixe pour une orientation donnée, la seule variable de l’équation 6.22

est l’énergie du joint de grains en fonction de sa concentration en mercure, déterminée par

l’équation 6.17.
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JdG Σ3 Σ5

Site unique 1 2 3 4

γjdg (J.m−2) 0,25 0,93 1,26 1,13 1,36

∆γ (J.m−2) -0,71 -0,03 0,30 0,17 0,40

−Erup(Hg) (J.m−2) -2,30 -3,02 -2,69 -2,82 -2,59

Eseg(Hg) (eV.at−1) -0,03 -0,87 -0,30 -0,53 -0,13

Table 6.8 – ∆γ déterminé pour les joints de grains Σ3 et Σ5 pour des concentrations en mercure de 2, 3at.nm−2 et
3, 6at.nm−2 respectivement. Les valeurs de −Erup(Hg), calculées dans les mêmes conditions, ainsi que les valeurs de
Eseg(Hg) sont redonnées.

JdG Σ3 Σ5

Site unique 1’ 2 3 4 2’ 3’ 4’

γjdg (J.m−2) 0,54 0,68 1,05 1,00 1,28 1,12 1,19 1,22

∆γ (J.m−2) -0,26 -0,28 -0,09 -0,04 0,32 0,16 0,23 0,26

−Erup(2Hg) (J.m−2) -2,09 -3,01 -2,26 -2,35 -1,80 -2,12 -2,07 -1,91

Eseg(2Hg) (eV.at−1) +0,17 -0,99 -0,34 -0,43 -0,16 -0,23 - 0,30 -0,25

Table 6.9 – ∆γ déterminé pour les joints de grains Σ3 et Σ5 pour des concentrations en mercure de 4, 6at.nm−2 et
7, 2at.nm−2 respectivement. Les valeurs de −Erup(Hg), calculées dans les mêmes conditions, ainsi que les valeurs de
Eseg(2Hg) sont redonnées.

Les tableaux 6.8 et 6.9 regroupent les valeurs de ∆γ calculés pour les joints Σ3 et Σ5 pour

les différentes occupations des joints de grains par des atomes de mercure. Le tableau 6.8

regroupe les données concernant l’ajout d’un atome de mercure dans nos cellules de calculs

(tableau 6.3 pour les correspondances en concentration) et la tableau 6.9 regroupe les données

concernant l’ajout d’un second atome de mercure dans la cellule. Ces valeurs sont à comparer

avec les valeurs Erup, présentées dans les tableaux 6.5 et 6.6, et redonnées dans les tableaux

6.8 et 6.9.

De la même façon que lorsque les joints de grains Σ3 et Σ5 ne contiennent aucune impureté,

on constate que la présence du métal liquide, par l’intermédiaire de γSL, a un important effet

fragilisant en diminuant (en valeur absolue) la valeur de la différence d’énergie entre l’état

final et l’état initial.

Pour le joint Σ3, les valeurs de ∆γ restent encore largement négatives quelques soit la

ségrégation d’atomes de mercure, en raison de la faible énergie du joint. Malgré la présence

(improbable) d’atomes de mercure dans ce joint, ainsi que la présence du métal liquide, le

joint de grains Σ3 resté stable. Cependant, tous ces facteurs malgré tout largement le fragi-

lisant, en passant de −E0
rup = −3, 26 J.m−2 à ∆γ = −0, 26 J.m−2.

La situation est plus variable pour le joint Σ5 pour lequel on observe des valeurs positives

et négatives de ∆γ. Dans le tableau 6.9, la valeur surlignée en bleu est la seule valeur de ∆γ

qui est effectivement atteinte d’après le modèle de ségrégation de McLean (graphique 6.13).

Elle correspond à la ségrégation d’atomes de mercure aux sites 1 et 1’. La valeur de ∆γ pour

cette situation est largement négative, prédisant donc une abscence de mouillage spontané
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du joint Σ5 contenant des atomes de mercure. La ségrégation à ces sites empêche donc le

mouillage du joint, qui est autrement prédit en l’absence d’atomes de mercure (tableau 6.7).

On dénombre sept configurations sur les onze étudiées pour lesquelles la présence des atomes

de mercure dans le joint Σ5 entraine un changement de signe de ∆γ. Tous ces cas sont

néanmoins à relativiser compte tenu du modèle de McLean et des enthalpies de mélange

défavorables pour ces sites. En effet, la ségrégation dans tous ces sites est réduite à zéro pour

des concentration en mercure dans le cristal de cuivre raisonnables (graphique 6.13).

L’occupation du site 3 est un cas limite. La quantité d’atomes de mercure ségrégés dépend de

la concentration en mercure dans le cristal de cuivre mais peut passer de 0 à 1 monocouche

en passant de CHg
cri = 10−2 ppm à CHg

cri = 1 ppm. Cette situation � envisageable � est marquée

par la case verte du tableau 6.8 et est elle aussi caractérisée par une valeur de ∆γ positive.

Conclusions et discussion

Ces calculs prennent en compte deux processus complémentaires dans le phénomène de FML.

Le premier est l’abaissement de l’énergie de surface du cuivre par la présence du métal liquide,

engendrant une force motrice de décohésion qui tend à faire rejoindre au système un état

final consistant en un joint de grains rompu et deux interfaces S/L. Le second est l’augmen-

tation (dans la plupart des cas) de l’énergie du joint de grains par la ségrégation d’atomes de

mercure. Cette augmentation tend elle à réduire la barrière énergétique existante entre l’état

initial de l’état final.

Cette approche purement énergétique de la FML, nourrit par les calcul ab-initio, semble pro-

duire des résultats satisfaisant dans la description quantitative de la fragilisation du cuivre

par le mercure liquide. Toutes les valeurs de ∆γ obtenues, positives ou négatives, sont proches

de 0. Cela représente, par rapport à l’énergie de rupture E0
rup du cuivre pur, une réduction

d’un facteur 10-20, qui peut rendre compte des observations expérimentales. En particulier,

pour le joint de grains Σ5 contenant des atomes de mercure aux sites 1 et 1’, situation

déterminée comme favorable par le modèle de McLean, on note une réduction d’un facteur

12 en passant de −E0
rup = −3, 26 J.m−2 à ∆γ = −0, 28 J.m−2.

Par ailleurs, dans ce cas, qui est le cas le plus probable compte tenu du modèle de McLean,

le mouillage spontané du joint Σ5 n’est pas prédit. Le cas du site de ségrégation numéro 3

est, qui est un site envisageable pour la ségrégation d’atomes de mercure, semble conduire au

mouillage du joint Σ5. Ces calculs semblent en accord avec les observations expérimentales

montrant une cinétique de pénétration du mercure dans les joints de grains du cuivre très

lente ([20]), si l’on considère qu’une faible portion des atomes de mercure ségrègent effecti-

vement au site 3.
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6.5 Tests de traction ab-initio

6.5.1 Introduction

Un test de traction ab-initio est une méthode qui permet de modéliser la réponse mécanique

d’un matériau à une sollicitation donnée, par calcul ab-initio. Ils sont aujourd’hui devenus

un outil incontournable dans la compréhension des effets d’une impureté sur les propriétés

mécaniques d’un joint de grains.

La notion de � réponse mécanique � est toutefois à prendre avec précaution dans ce contexte.

Il est aujourd’hui impossible de modéliser des phénomènes aussi complexes que l’émission ou

l’annihilation d’une dislocation, par exemple. Une conséquence directe de cela est que la

réponse mécanique modélisée par un essai de traction ab-initio est une réponse de nature pu-

rement élastique. Une conséquence directe de l’absence de dissipation de l’énergie élastique

par plasticité est que les valeurs des contraintes atteintes lors de ces modélisation sont beau-

coup plus élevées que les valeurs observées expérimentalement. Il est courant, lors d’essais

de traction ab-initio, d’observer des contraintes à rupture de plusieurs dizaines de GPa, soit

généralement environ cent fois supérieure à ce qui est observé expérimentalement.

Les valeurs des contraintes obtenues par calculs ab-initio sont comparables aux valeurs des

contraintes maximales théoriques, de l’ordre de E/10GPa, où E est le module d’Young du

matériau. Cette valeur correspond à la valeur de la contrainte (théorique) atteinte lors d’une

élongation élastique du matériau jusqu’à un taux de déformation de 10%. Un essais de trac-

tion ab-initio ne fait donc que reproduire ce mode de réponse mécanique.

Bien qu’irréalisables lors d’essais de traction classiques, à échelle macroscopique, de tels ni-

veaux de contraintes peuvent cependant être partiellement approchés lors d’essais de traction

réalisés sur des éprouvettes de tailles nanométriques (nanowires, whiskers), dans lesquelles

la quantité de défaut cristallins est minime ([21], [22], [23]). Citons par exemple les études

de S.S. Brenner ([24], [25]) ; des essais de traction ont été réalisés sur des whiskers de cuivre,

au cours desquels des contraintes maximales d’environ 3 GPa sont atteintes. Ces valeurs

sont à comparer avec les valeurs des contraintes maximales de 100− 130 MPa généralement

observées pour des éprouvettes de cuivre pur de taille standard.

Au delà de ces premières considérations, la notion de réponse mécanique associée à un essai

de traction ab-initio doit également être relativisée en fonction de la méthode numérique

utilisée pour réaliser l’essai. Pour simplifier, plaçons-nous dans le cadre d’un essai en traction

monotone uniaxiale. La complication vient du fait qu’il n’existe pas un unique moyen d’im-

poser une contrainte dans une cellule de calcul ab-initio, et la réponse résultant en dépend

largement. À notre connaissance, il existe trois méthodes communément utilisées. Nous les

décrivons en nous plaçant dans le cadre d’un essai de traction ab-initio réalisé sur une cellule

contenant un joint de grains :

1. Par étirement de la cellule. La méthode consiste à dilater uniformément la cellule dans
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le sens de l’axe de traction, par petits incréments. A chaque incrément, une relaxation

totale des atomes est effectuée, et l’incrément suivant est réalisé à partir de la position

relaxée de l’incrément en cours.

2. Par déplacement rigide suivi de relaxation. Dans cette méthode, chaque grain est déplacé

par rapport à l’autre de façon rigide (d’un seul bloc), créant ainsi une ouverture crois-

sante entre les deux grains. Chaque déplacement est suivi d’une étape de relaxation des

atomes.

3. Par déplacement rigide sans relaxation. Le même déplacement rigide que dans la méthode

précédente est effectué, mais les atomes sont contraints de rester dans cette position

� idéale �.

Bien que non réaliste, l’intérêt de la méthode 3 vient du fait que la courbe énergie/déplacement

obtenue est une courbe continue présentant un point d’inflexion bien défini. Cette courbe est

très bien approchée par la relation UBER (Universal Binding Energy Relation) exprimée

dans le cadre de surfaces non relaxées ([26]). De plus, dans ce type d’approche, la contrainte

générée par séparation des deux grains est répartie dans le joint de grains uniquement, ce qui

tend à modéliser un cas de rupture totalement fragile.

A l’inverse, dans la méthode 1, la contrainte imposée est répartie dans la totalité de la cellule,

uniformément entre chaque paire de couches atomiques (en dehors du joint de grains qui peut

ressentir une contrainte plus ou moins élevée selon l’arrangement atomique et le nombre de

coordination de chaque atome). Dans le cas où la structure du joint est assez proche de la

structure du cristal, on observe une élongation uniforme de la maille cristalline du matériau

modélisé, jusqu’à ce que la totalité des liaisons atomiques orientées dans le sens de l’axe de

traction rompent en même temps, séparant donc le système en N plans atomiques.

Dans la méthode 2, la relaxation des atomes après chaque déplacement rigide des grains fait se

� réparer la fissure � préalablement ouverte. Cette réparation est possible jusqu’à un certain

point, où il devient alors préférable énergétiquement pour le système de rompre les liaisons

entre les deux grains afin de dissiper l’énergie élastique stockée en formant deux surfaces

libres relaxées. Ce phénomène brutal, parfois appelé avalanche, entraine une discontinuité

de l’énergie du système en fonction de la séparation entre les deux grains. Il a cependant

été montré que les systèmes testés sous ce procédé exhibaient également un comportement

universel, il a donc été proposé une forme de UBER adaptée à la relaxation de l’interface

([27]).

Pour une comparaison quantitative de ces trois méthodes dans le cas de tests de traction

réalisés sur une maille d’aluminium, on se référera à [28]. On trouvera également des com-

paraisons des méthodes 2 et 3 dans divers articles traitant de la fragilisation des joints de

grains par des impuretés, comme [29].

Le choix de la façon de réaliser le test de traction doit être fait en fonction du résultat

recherché. Dans cette partie, où nous cherchons à modéliser l’effet d’une impureté sur la rup-

ture d’un joint de grains, nous avons choisi d’utiliser la méthode 2, autorisant la relaxation
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Figure 6.21 – Caractéristique des cellules utilisées pour les essais de traction ab-initio. Exemple du joint Σ5.

des atomes proches du joint de grains. Cependant, de nouveaux essais de traction seront

présentés dans le chapitre 7. Ces essais, réalisés dans un but différent de ceux décris dans ce

chapitre, seront cette fois ci réalisés avec la méthode 3.

Dans la quasi-totalité des essais de traction ab-initio, la réponse mécanique du système est

simplifiée en négligeant le coefficient de Poisson. Cela est réalisé simplement en conservant

les dimensions de la cellule perpendiculairement au sens de traction. Il a été justifié ([30]) que

cette simplification ne change pas qualitativement les résultats obtenus, et que la comparaison

des différentes réponses d’un joint de grains relativement à sa structure et à sa composition

ne sont pas affectées.

6.5.2 Description de la cellule de calcul

Nous avons évalué la réponse mécanique des joints Σ3 et Σ5, contenant ou non des atomes

de mercure ségrégés. Les essais réalisés sont des essais de traction uniaxiale dans la direction

normale au plan des joints : [111] et [210] pour les joints Σ3 et Σ5 respectivement.

La structure des cellules que nous avons utilisées jusqu’ici change, puisqu’il n’est pas possible

de réaliser le déplacement d’un grain dans la cellule si la cellule ne contient aucune zone de

vide. Le type de cellule utilisé dans cette section est présenté pour le joint Σ5 sur la figure

6.21. Le joint de grains est placé au centre de la cellule, et une zone de vide est placé au

dessus et en dessous. La partie vide doit être suffisamment étendue pour que les grains n’in-

teragissent pas entre eux au fur et à mesure des déplacements, compte tenu des conditions

aux limites périodiques. Pour les deux joints de grains étudiés, chaque zone de vide mesure

environ 18 Å dans la direction normale au joint, ce qui représente une distance d’environ 36

Å entre les deux surfaces par répétition de la cellule.

Les couches adjacentes aux surfaces de cuivre sont fixées (figure 6.21), aucune relaxation

n’est autorisée afin de conserver les paramètres de la maille cristalline. Seules les couches

directement adjacentes au joint de grains sont autorisées à relaxer (figure 6.21). Le cas du

joint Σ3 est traité de façon similaire.
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Comme dans les calculs précédents, Les joints Σ3 et Σ5 sont initialement construits sur le

modèle CSL. Comme une partie des atomes est tenue fixée, l’état d’équilibre du joint de

grains ne peut être atteint par simple calcul de relaxation. Une série de calculs est donc ef-

fectuée à partir de la structure CLS afin de déterminer la configuration de plus faible énergie

en éloignant/approchant légèrement les deux grains. La configuration déterminée à l’issue de

ces calculs est utilisée comme configuration initiale pour l’essai de traction.

Pour chacun des deux joints étudiés ici, à chaque incrément de calcul, un déplacement d’en-

viron 0, 3 Å de l’un des deux grains est réalisé dans la direction normale au joint, suivi d’un

calcul classique de relaxation. Une fois la relaxation terminée, on réitère le processus en par-

tant de la position relaxée.

6.5.3 Résultats

Nous avons réalisé trois essais de traction sur chaque joint de grains (Σ3 et Σ5), soit un

total de six essais. Les trois essais par joint correspondent aux cas suivants :

1. le joint de grains propre, sans aucun atome de mercure.

2. le joint de grains contenant deux atomes de mercure, correspondant à des concentrations

égales à 4, 6at.nm−2 pour le joint Σ3 et 7, 2at.nm−2 pour le joint Σ5. Dans le cas du

joint Σ5, les deux atomes de mercure ont été placés aux sites 1 et 1’ (figure 6.10).

3. pas de joint de grains ; la cellule ne contient qu’une portion de cristal parfait. L’axe de

traction est le même que celui utilisé pour les tests sur les joints de grains.

6.5.3.1 Courbes de traction

La figure 6.22 est constituée de cinq clichés schématisant le déroulement d’un essai de

traction ab-initio sur le joint de grains Σ5 en présence des deux atomes de mercure. Sur les

différents clichés, le grain du bas reste fixe pendant que le grain du haut subi les déplacements

successifs. Le déplacement entre deux images consécutives est d’environ 0, 6 Å, soit deux

incréments de 0, 3 Å.

A chaque incrément, l’énergie totale de la cellule est collectée et l’on obtient donc un ensemble

de points {(E, u)}, où u est le déplacement entre les deux grains et E est l’énergie totale de

la cellule correspondant.

Afin de remonter à la contrainte, nous devons approcher l’ensemble des points {(E, u)} par

une expression analytique de l’énergie en fonction du déplacement. La contrainte peut ensuite

être déduite par dérivation puis normalisation par la section de la cellule.

Comme nous l’avons déjà expliqué, cette façon de réaliser un essai de traction ab-initio

(déplacement rigide plus relaxation) entraine un phénomène brutal et spontané de décohésion.

Ce phénomène est facilement repérable sur la figure 6.22. L’observation des sous-figures

6.22(a), 6.22(b) et 6.22(c) montre que malgré le déplacement du grain du haut, le joint

de grains Σ5 reste entier, bien qu’étiré. On constate une transition sur la figure 6.22(d) : le
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(a) (b) (c) (d) (e)

Figure 6.22 – Cinq instants d’un essai de traction ab-initio sur le joint Σ5 en présence d’atomes de mercure aux
sites 1 et 1’. On remarque la décohésion du joint sur la figure 6.22(d).
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Figure 6.23 – Points {(E, u)} calculés pour les trois essai réalisés sur le joint Σ3, ainsi que les approximations
polynomiales de degré trois.

joint de grains est rompu et les deux grains sont dissociés. On peut également observer que

les deux surfaces reviennent à des positions d’équilibres.

Cette rupture est également nettement visible sur les points {(E, u)}. Ces points sont présentés

pour les trois essais réalisés sur le joint Σ3 sur la figure 6.23. Le phénomène est parti-

culièrement visible sur les essais réalisés sur le joint propre et sur le cristal parfait. On voit

que l’énergie correspondant au dernier incrément décroit (en valeur absolue) brutalement ;

L’énergie élastique stockée durant l’essai de traction est dissipée par relaxation et donc le

système rejoint un état plus stable énergétiquement. C’est cette transition qui identifie la

décohésion visible sur la figure 6.22(d).

Les points {(E, u)} peuvent donc facilement être séparés en deux parties distinctes, dont la

frontière est la rupture du joint de grains. La partie postérieure à cette limite ne représente

pas d’intérêt ici, elle ne traduit que les interactions à � longue � portée entre les deux sur-

faces désormais libres de cuivre. Nous nous concentrons uniquement sur la première partie

des points {(E, u)}. Cet ensemble de points énergie/déplacement peut être modélisé par une

fonction continue, et exhibant un unique point d’inflexion. Contrairement à l’utilisation de

la forme universelle UBER que nous ferons dans le chapitre 7, il s’avère ici qu’une simple

régression polynomiale de degré trois est suffisante pour approcher un tel comportement avec

un coefficient de régression égale à l’unité. Cette régression est par la suite notée E(u).

La forme analytique de la contrainte σ est la suivante :

σ(u) =
1

S

dE(u)

du
(6.25)
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Figure 6.24 – Relations contrainte/déplacement déterminées pour chacun des trois essais sur le joint Σ3, dans la
direction [111]. La croix à l’extrémité finale de chaque courbe indique la rupture du matériau.

L’application de cette relation produit les résultats contrainte/déplacement présentés sur les

figures 6.24 et 6.25 pour les joints Σ3 et Σ5 respectivement.

Comme nous l’avions déjà souligné, le joint de grains Σ3 a une structure et des ca-

ractéristiques très proches de celle du cristal parfait. Les essais de traction ab-initio montrent

que cette ressemblance se répercute également sur la réponse mécanique du joint soumis à une

contrainte uniaxiale. Les courbes de la réponse du joint et du cristal sont très proches, sans

être totalement égales cependant. On note en particulier qu’à déplacement égal, la contrainte

dans le joint est environ 5% inférieure à celle dans le cristal sur la quasi-totalité de la plage

de déplacements. A l’inverse, le déplacement à rupture est lui supérieur d’environ 5% en

présence du joint de grains.

On constate un effet considérable des atomes de mercure sur la résistance mécanique du joint

Σ3. Pour une concentration égale 4,6 at.nm−2, on observe une diminution de la contrainte

maximale et du déplacement à rupture de 54% et 58%, respectivement, comparativement au

joint de grains propre.

Une autre différence notable est la manière dont est amenée la rupture du joint. Dans le cas

du joint Σ3 propre, la rupture est très nette. La totalité du joint est étiré de la même façon,

et toutes les liaisons atomiques liant les deux grains se rompent en même temps. Lorsque

le joint Σ3 contient des atomes de mercure, la contrainte maximale est atteinte pour un

déplacement de 0, 65 Å environ, puis la réponse du joint de grains décrôıt rapidement avant

de rompre totalement pour un déplacement final d’environ 1, 2 Å.

Le joint Σ5 est caractérisé par une diminution d’environ 27% du déplacement à rupture

comparé au cristal parfait mis en traction dans la direction [210]. Les deux courbes sont

très proches jusqu’à environ 1 Å de déplacement, où la réponse du joint devient sensiblement
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Figure 6.25 – Relations contrainte/déplacement déterminées pour chacun des trois essais sur le joint Σ5, dans la
direction [210]. La croix à l’extrémité finale de chaque courbe indique la rupture du matériau.

inférieure à celle du cristal. À l’inverse du joint Σ3, la présence du joint Σ5 semble déjà réduire

la résistance à la traction du cuivre. On ne parle cependant ici que de résultats concernant

un comportement élastique, et l’on ne peut rien dire du rôle de ces joints de grains dans des

phénomènes de plasticité, qui interviennent pour des contraintes de l’ordre de de quelques

dizaines de MPa pour une éprouvette de cuivre pur de taille macroscopique (hors nanowires,

whiskers).

On constate une importante influence des atomes de mercure, présents en densité égale à

7,2 at.nm−2. La présence de ces atomes de mercure (aux sites 1 et 1’) réduit la contrainte

maximale d’environ 52%. Cette réduction est pratiquement la même que celle observée pour

le joint Σ3. Le déplacement à rupture est quant à lui abaissé de 24% par rapport au joint Σ5

propre, et environ 45% rapport à la maille cristallin.

Les tests de traction ab-initio réalisés sur les joints de grains Σ3 et Σ5 montrent que ces

deux joints subissent une importante réduction de la résistance à la traction uniaxiale,

concomitantes avec l’insertion d’atomes de mercure en concentrations respectives de 4,6

at.nm−2 et 7,2 at.nm−2. Ces modélisations montrent en particulier que le joint Σ3, déterminé

expérimentalement comme résistant à la fragilisation par le mercure liquide, ne présente

intrinsèquement aucune immunité spécifique à la fragilisation engendrée par la présence

d’atomes de mercure au sein même du joint. Il est de plus remarqué que l’effet fragilisant des

atomes de mercure dans le joint Σ3 est quantitativement comparable avec l’effet sur le joint

Σ5, énergétiquement représentatif des joints de grains généraux dans le cuivre.

D’après ces modélisation, il ressort que la résistance à la fragilisation par le mercure liquide

observée expérimentalement pour les joints Σ3, ne peut être due qu’à l’absence d’atomes de
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(b) d = 0Å (c) d = 0, 59Å (d) d = 1, 1Å (e) d = 1, 6Å

Figure 6.26 – Densités de charges à proximité du joint Σ5 pur pour différents déplacements du grain supérieur. Les
valeurs des déplacements sont notées en légende sous chaque figure.

mercure dans ces joints. Si ces joints étaient envahis par des atomes de mercure, alors ils

devraient présenter sensiblement la même fragilisation. Ce résultat confirme les calculs des

énergies de ségrégation et d’enthalpie de mélange, montrant qu’il n’existe aucune force mo-

trice pour déplacer des atomes de mercure dans les joints Σ3, que ces derniers proviennent du

cristal de cuivre (énergie de ségrégation), ou directement du liquide (enthalpie de mélange).

6.5.3.2 Densité de charge électronique

Les figures 6.26 représentent les densités de charges à proximité du joint de grains Σ5

propre et à différents instants de l’essai de traction. Les figures 6.27 sont similaires, mais

correspondant au cas où le joint Σ5 contient deux atomes de mercure aux sites 1 et 1’.

Il ressort des figures 6.26 que la décohésion du joint Σ5 n’est pas concentrée uniquement

dans le plan du joint, mais se propage dans le plan atomique supérieur, désigné par la ligne

pointillés blancs sur la figure 6.26(c). On constate que la cohésion dans ce plan est très lar-

gement affaiblie au cours de l’essai, par déplétion électronique. Néanmoins, la rupture finale

(non visible sur la figure 6.26) se produit bien dans le plan du joint (au niveau des sites 1 et

1’).

Les atomes de mercure présents dans le joint ont pour effet de localiser la rupture dans le

plan du joint. L’étude de la figure 6.27 nous apprend que ce sont les liaisons cuivre/mercure

qui sont rompues au cour de la traction. Ce résultat n’était a priori pas évident compte

tenu de la réduction de la densité de charge observée entre les atomes de cuivre sur la figure
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(b) d = 0Å (c) d = 0, 59Å (d) d = 1, 1Å (e) d = 1, 6Å

Figure 6.27 – Densités de charges à proximité du joint Σ5 contenant deux atomes de mercure aux sites 1 et 1’ pour
différents déplacements du grain supérieur. Les valeurs des déplacements sont notées en légende sous chaque figure.

6.19. On aurai pu s’attendre à un affaiblissement de ces liaisons cuivre/cuivre suffisante pour

rompre avant les liaisons cuivre/mercure. D’après la figure 6.18, on constate cependant que

les liaisons cuivre/cuivre affaiblies ne sont pas dans le plan perpendiculaire à l’axe de trac-

tion, la contrainte y est donc moins élevé.
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6.6 Conclusions

Au cours de chapitre, nous avons mené une étude ab-initio des joints de grains Σ3, étudié

expérimentalement au cours du chapitre 3, et Σ5, comme énergétiquement représentatif des

joints de grains généraux dans le cuivre.

L’étude de la fragilisation de ces deux grains nous a appris que le joint de grains Σ3, lorsqu’il

contient des atomes de mercure, subit quantitativement la même fragilisation que le joint

Σ5. Une telle situation est cependant improbable. Les énergies de ségrégation et enthalpies

de mélange des atomes de mercure dans le joint Σ3 sont extrêmement faibles, et il n’existe

probablement aucune force motrice à la ségrégation. D’après ces modélisation, les joints de

grains Σ3 doivent donc leur immunité à la fragilisation par le mercure à l’absence d’atomes

de mercure dans ces joints.

À l’inverse, pour le joint Σ5, nous avons trouvé qu’il existe un site (le site 1) où la présence

d’atomes de mercure est favorable énergétiquement, et a pour effet de réduire l’énergie du joint

de grains. Nous avons également observé la présence d’un site (le site 3) où la ségrégation

est possible. D’après le modèle de McLean, tous les autres sites possèdent de trop faibles

énergies de ségrégation pour pouvoir remplir totalement ou partiellement le joint de grains.

Les essais de traction ab-initio ont montré que la présence d’atomes de mercure dans le joint

Σ5 a pour effet de réduire sa résistance à la rupture. Cela peut s’expliquer par l’expansion du

joint de grains lors de l’insertion d’atomes de mercure, qui a tendance à � ouvrir � le joint.

On parle dans ce cas d’un effet de taille.

Nous avons également observé des effets sur la densité de charge électronique dans le joint.

En particulier, les liaisons atomiques entre les atomes de cuivre à proximités des atomes de

mercure sont déplétées en électrons. Il est cependant difficile de relier cet effet avec la rupture

des liaisons cuivre/mercure observées lors des essais de traction.

Enfin, le modèle de mouillage aux joints de grains nous a permis, en prenant en compte l’effet

des atomes de mercure dans les joints de grains ainsi que la réduction de l’énergie de surface

du cuivre par la présence du mercure liquide, de constater une importante réduction de la

barrière énergétique séparant l’état initial (le joint de grains entier) de l’état final (le joint

de grains rompu).

Le mouillage spontané du joint Σ5 n’est pas prédit, sauf éventuellement une contribution du

site de ségrégation 3 pour lequel le mouillage est favorable. Cependant, si ce site est effecti-

vement un site de ségrégation, la ségrégation y est largement moins probable qu’au site 1, ce

qui limite l’effet de mouillage spontané, ou le rend lent comme observé expérimentalement

([20]).
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7.1 Introduction et justification

Dans le chapitre 2, à partir d’essais mécaniques sur des éprouvettes CT, nous avons

déterminé la résistance à la rupture J du cuivre en présence ou non de métal liquide. En

particulier, nous avons déterminé que la valeur J0 correspondant à l’énergie nécessaire pour

l’amorçage de la fissure (tableau 2.2), était réduite de plus d’un facteur 10 par la présence

de mercure liquide. Cependant, les essais de traction ab-initio réalisés sur le joint de grains

Σ5, pollué ou non par des atomes de mercure (chapitre 6), n’ont pas permis de totalement

rendre compte de cette réduction des propriétés mécaniques.

Cela peut être perçu comme un indice que l’effet fragilisant d’un métal liquide ne se réduit pas

à la seule présence néfaste d’impuretés dans les joints de grains, et que d’autres phénomènes

doivent être introduits dans les modèles atomiques actuels afin de rendre compte des résultats

expérimentaux.

Dans ce sens, nous proposons d’inclure dans le modèle une force exercée par le liquide sur

les surfaces du métal solide en pointe de fissure. Cette force, appelée force structurale, pro-

vient de la structuration du liquide (partie 5.5 du chapitre 5) confiné en pointe de fissure. La

détermination de la forme de cette pression sera faite dans la partie 7.3 de ce même chapitre.

Dans le but de prendre en compte cette nouvelle composante, nous terminons cette étude

par la présentation d’un modèle non local de la FML, par l’utilisation d’un modèle de zone

cohésive. L’intérêt de l’utilisation d’un tel modèle est de prendre en compte des effets loin de

la pointe de fissure. De tels modèles ont déjà été utilisés dans le cas de systèmes mica/eau

([1], [2], [3]), ou dans le cas de la fragilisation par l’hydrogène ([4]).

L’utilisation d’un modèle de zone cohésive repose sur le théorème de Rice ([5]). L’énergie

nécessaire pour faire avancer une fissure dans des conditions données, peut également être

exprimée sous la forme d’une intégrale de contour, appelée intégrale J et calculée en pointe

de fissure ([5]). Plus exactement, l’intégration s’exprime de la façon suivante (figure 7.1) :

J =

∫
Γ

(
W (x, y)dy − T ∂u

∂x

)
ds (7.1)

où W (x, y) est le champs scalaire densité d’énergie de déformation, T = σ.n est le vecteur

traction où σ est le tenseur des contraintes, n est la normale sortante à la courbe Γ (figure

7.1), et u est le vecteur déplacement.

L’une des propriétés fondamentales de l’intégrale J est qu’elle est indépendante du chemin

d’intégration Γ, et donc qu’elle est nulle pour un contour Γ fermé.
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Figure 7.1 – Illustration du théorème de Rice

7.2 Modèle de zone cohésive

7.2.1 Description du modèle

L’introduction des forces structurales dues à la présence du liquide en pointe de fissure

change la nature purement atomique du problème de FML, comme c’est le cas lorsque le

phénomène est étudié par calculs ab-initio, en un problème multi-échelle, prenant en compte

des effets � loin � de l’extrême pointe de fissure. Nous avons donc choisi d’utiliser un modèle

de zone cohésive, développé en premier par Barenblatt en 1962 ([6]).

Un modèle de zone cohésive traite de la rupture fragile d’un matériau. Contrairement à

la théorie d’Irwin, dans laquelle les parois d’une fissure sont exemptes de toute force et

présentent en pointe de fissure une contrainte infinie, le modèle de zone cohésive est basé sur

l’idée qu’il existe une zone partant de la pointe de fissure et s’étendant vers l’arrière de la

fissure, dans laquelle les forces de cohésions du matériau agissent. Cette zone est donc une

zone de transition entre le cristal supposé parfait en pointe de fissure (pas de déformation

plastique) et la séparation totale des deux surfaces créées par la propagation de la fissure. La

loi de cohésion F (u) entre les deux surfaces ne dépend que de la distance u les séparant, et

l’intérêt est qu’une telle loi peut être déterminée par essais de traction ab-initio. La fonction

u(x), où x est la coordonnée le long de la fissure, détermine l’évolution de l’écartement entre

les deux surfaces le long de la fissure. La fonction u(x) définie ce que l’on appellera un

profil de fissure. Dans le modèle de Barenblatt, il existe une relation qui, a toute loi cohésive

F (u) ≡ F [u(x)] attribue un unique profil de fissure de la façon suivante :

u(x) =
2

πE

∫ λ

0

F [u(x′)]

[
2

√
x

x′
− ln

∣∣∣∣∣
√
x′ +
√
x√

x′ −
√
x

∣∣∣∣∣
]
dx′ (7.2)
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Figure 7.2 – Représentation schématique du modèle de zone cohésive

7.2.2 Essais de traction ab-initio

Méthode numérique

Afin d’alimenter notre modèle de zone cohésive, il est nécessaire de connaitre la loi force/déplacement

d’un monocristal ou d’un joint de grains dans le cuivre. Cette loi, dans un soucis de simplicité

mathématique, doit être de classe C1 (afin que la force se dérive sans problème, et qu’elle

soit continue). Reprenons la description faite dans la partie 6.5 sur les différentes méthodes

pour réaliser un essai de traction ab-initio. La méthode utilisée dans la partie 6.5 a produit

des lois de cohésion jusqu’au moment brutal de la rupture du matériau. Ce type de compor-

tement discontinu ne peut évidemment pas satisfaire la contrainte mathématique que nous

nous imposons.

La méthode de test de traction ab-initio consistant à déplacer de façon rigide les deux grains

en n’autorisant pas de relaxation, bien qu’irréaliste, a l’avantage de produire une réponse

continue du matériau, sans phénomène brutal de rupture. En contrepartie, il n’existe plus

d’espacement spécifique entre les deux surfaces auquel on peut attribuer la décohesion de

l’interface. Cependant, d’un point de vue pratique il suffit de se fixer un critère arbitraire,

selon lequel au-delà d’un certain espacement entre les deux surfaces, on pourra considérer

qu’il n’existe plus d’interaction.

Nous avons appliqué ce type d’essai de traction aux joints de grains Σ3 et Σ5, contenant ou

non des atomes de mercure, ainsi qu’aux cristaux de cuivre selon les directions [111] et [210].

Les cellules utilisées sont les mêmes que celles de la section 6.5.

La figure 7.3 représente la cellule mise en œuvre pour l’essai de traction du joint Σ5 en

présence des deux atomes de mercure, à différents instants de la simulation. Sur cette figure,

le grain du haut reste fixe pendant que le grain du bas subit des déplacements d’environ 0, 3 Å

à chaque incrément. On remarque en particulier qu’il n’y a aucune relaxation des atomes, les

deux grains gardant exactement leur structure au cours de l’essai, contrairement aux essais

de traction présentés dans le chapitre précédent.
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(a) (b) (c) (d) (e) (f)

Figure 7.3 – Illustration d’un essai de traction ab-initio, réalisé sur un joint Σ5 contenant deux atomes de mercure
par déplacement rigide sans relaxation d’un grain par rapport à l’autre.

7.2.2.1 Loi de cohésion

Si les points énergie/déplacement déterminés par le calcul sont modélisés par une fonction

E(u) aux bonnes propriétés (au moins de classe C1 sur l’intervalle [0;∞[), alors la force,

obtenue par dérivation, est elle aussi continue pour des déplacements u ∈ [0;∞[ (figures

7.4(a) et 7.4(b)). Nous utiliserons ici la fonction universelle UBER ([7]) déjà mentionnée

dans la partie 6.5. Cette fonction E(u) prend la forme :

E(u) = −α(1 + βu)e−βu (7.3)

où α et β sont des constantes dépendantes du matériau. La force F (u) s’écrit alors :

F (u) =
dE(u)

du
= αβ2e−βuu (7.4)

Les paramètres α et β de l’équation 7.3, pour chacun des essais de traction réalisés, sont

donnés dans le tableau 7.1. Ces coefficients ne peuvent être comparés directement entre les

joints Σ3 et Σ5 car ils dépendent des cellules utilisées pour les essais de traction, en particulier

de la section de la cellule.
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(a) Joint de grains Σ3

(b) Joint de grains Σ5

Figure 7.4 – Relation universelle de l’énergie de cohésion (UBER) pour les joints de grains Σ3 et Σ5.
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(a) Joint de grains Σ3

(b) Joint de grains Σ5

Figure 7.5 – Relation contraintes/déplacement dérivées de l’énergie de cohésion (UBER) pour les joints de grains
Σ3 et Σ5.
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Figure 7.6 – Représentation schématique du travail de cohésion dans le cas de la rupture d’un cristal, W c
d , et dans

le cas d’un joint de grains W j
d .

Crist(111) Σ3 Σ3 + 2Hg Crist(210) Σ5 Σ5 + 2Hg

α 9,5995 9,5407 7,6424 7,8502 6,3123 4,9399

β 1,9500 1,9456 2,0058 1,6128 1,7501 1,7157

Table 7.1 – Paramètres α et β de la loi de cohésion 7.3 pour les différents essais de traction réalisés.

7.2.2.2 Énergie de cohésion

Le calcul du travail de cohésion Wd se fait par intégration de la force cohésive F (u)

(équation 7.4), pour u allant de zéro à l’infini. Le travail de cohésion peut avoir diverses

significations, selon le cas considéré :

1. si la loi cohésive intégrée est celle du cristal parfait, alors l’énergie de cohésion W c
d

s’identifie avec l’énergie de surface des deux surfaces exposées après rupture, 2γS où

γS peut être l’énergie d’interface solide/vide ou solide/vapeur selon les conditions de la

rupture :

W c
d = 2γS (7.5)

2. si la loi cohésive intégrée est celle d’un joint de grains, alors l’énergie de cohésion W j
d

s’identifie avec l’énergie de surface des deux surfaces exposées après rupture, 2γS, moins

l’énergie du joint de grains rompu (figure 7.6) :

W j
d = 2γS − γjdg (7.6)

Dans tous les cas, Wd s’apparente au taux de restitution d’énergie G, définie comme la

quantité d’énergie restituée par l’avancée de la fissure d’une unité de surface. En l’absence

de plasticité, lorsque la fissure avance, on a G = 2γS.

Dans le cadre bidimensionnel, et en condition de traction simple (mode I), le taux de

restitution d’énergie G est directement relié à la ténacité du matériau par la condition de
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propagation de fissure suivante :

G ≥ K2
Ic

E ′
(7.7)

où E ′ = E en condition de contraintes planes et E ′ = E/(1−µ2) en condition de déformation

plane, et KIc est la ténacité. Enfin, comme le taux de restitution d’énergie G est égal à

l’intégrale J , on peut alors utiliser l’équation 7.1 afin de déterminer la ténacité du matériau.

En particulier, si l’on choisit le contour de la fissure comme chemin d’intégration Γ (figure

7.1), alors le calcul de J revient à l’intégration de la force de cohésion F [u(x)] :

J =

∫ λ

0

F [u(x)]
∂u

∂x
dx (7.8)

ou encore, par changement de variable x −→ u :

J =

∫ δ

0

F (u)du (7.9)

où λ est l’étendue de la zone cohésive (si x > λ, alors F ≡ 0), et δ = u(λ) est l’écartement

pour lequel les deux surfaces sont supposées ne plus interagir.

En utilisant la forme de F (u) déterminée (équation 7.4), le calcul explicite de J donne :

J = αβ2

∫ ∞
0

ue−βudu

J = α (7.10)

et finalement :

G = J = Wd =
K2
Ic

E ′
= α (7.11)

où les différentes valeurs de α sont présentées dans le tableau 7.1. Nous rappelons cependant

que J ainsi calculé est exprimé en eV .

Pour résumer, J peut être calculé de deux façons différentes : par l’intégration de la force

F (u), ou par le biais des équations 7.5 ou 7.6.

Nous pouvons vérifier que ces deux formulations de J conduisent au même résultat. Ap-

pliquons les équations 7.10 et 7.6 dans le cadre de la rupture du joint de grains Σ5 ne

contenant pas d’impuretés et de la formation de deux surfaces libres caractérisées par les

énergies de surface γSV calculées dans le chapitre 5. Dans l’équation 7.10, J est exprimé en

eV , et doit donc être normalisé par la section de l’éprouvette puis converti en J.m−2 afin de

pouvoir être comparé directement avec l’expression 7.6. Après normalisation, nous obtenons

J = α = 3, 64 J.m−2, et donc en utilisant la relation 7.10 : Par ailleurs, utilisant les résultats

précédents sur les énergies de surfaces et les énergies des joints de grains et l’équation 7.6,

nous obtenons :

2γ(210) − γΣ5 = 2, 20.2− 1, 08 = 3, 32 J.m−2
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Crist(111) Σ3 Σ3 + 2Hg Crist(210) Σ5 Σ5 + 2Hg

J (J.m−2) 3,58 3,56 2,85 4,54 3,64 2,82

Table 7.2 – Intégrale J correspondant à chaque essai de traction, d’après l’équation 7.10.

On remarque une légère variation de J selon la méthode de calcul. Cela provient du fait que

les essais de traction nourrissant l’équation 7.10 ont été réalisés sans relaxation. Les surfaces

libres résultant de la rupture du joint de grains ne sont donc pas tout à fait dans le même

état que les surfaces utilisées dans l’équation 7.6.

L’intégration des différentes lois cohésives, pour les joints de grains Σ3 et Σ5, ainsi que

pour le cristal parfait, contenant ou non des atomes de mercure, donne les résultats présentés

dans le tableau 7.2 et exprimés en J.m−2.

7.2.2.3 Effet fragilisant du mercure liquide

Nous avons vu dans le chapitre précédent que le modèle du mouillage aux joints de grains,

γjdg − 2γSL, permet de décrire de façon satisfaisante l’effet fragilisant du mercure liquide sur

le cuivre. Par ailleurs, nous venons de voir que J peut être calculé de deux façons différentes.

Par exemple, l’intégration des courbes de traction de la figure 7.5 donne le même résultat

que le modèle de Rice et Wang, γjdg − 2γS. Cela est normal puisque ce sont deux aspects

d’un même phénomène, à savoir passer de l’état initial où le joint de grains est entier, à l’état

final où le joint de grains est rompu.

Cependant, on peut se demander quelles courbes force/déplacement correspondent au modèle

du mouillage aux joints de grains. La solution idéale, représentative de cette situation, serait

de réaliser un essai de traction ab-initio dans du mercure liquide. Cependant, au moins à

l’heure actuelle, une telle modélisation n’est pas possible.

Afin de prendre en compte l’effet du mercure liquide sur la décohésion du cuivre, nous avons

déterminé une force provenant de l’état de confinement du liquide en pointe de fissure. Cette

force est normal aux surfaces de cuivre, et purement répulsive. Elle fournit une compo-

sante qui permet de réduire la différence d’énergie entre l’état initial et l’état final dans une

expérience de FML.
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7.3 Force structurale

7.3.1 Introduction

Les forces existantes entre deux surfaces, séparées ou non par un liquide sont nombreuses

et varient considérablement selon les natures physique et chimique des surfaces et du liquide

([8]), ainsi que de la distance entre les deux surfaces. Ces forces peuvent être attractives,

répulsives, ou oscillantes ([9]).

Ces forces peuvent être de natures électrostatique, électrodynamique ou structura ([10]). À

l’échelle qui nous intéresse, de l’ordre de quelques Angströms entre les deux surfaces, la force

prédominante est la force structurale, due à la structuration du liquide en couche. Cette force

à une portée d’environ 30 − 40 Å ([11]), qui correspond à deux fois la longueur de la zone

structurée dans un liquide à une interface solide/liquide. La force d’origine structurale pro-

vient donc d’un recouvrement de ces zones de structuration, induites par chacune des deux

surfaces solides.

On retrouve dans la littérature un grand nombre d’études portant sur la détermination

expérimentale de ces forces, entre deux surfaces immergées dans un liquide. Cependant, la

quasi-totalité de ces études portent sur des huiles ou des liquides aqueux, très souvent avec

des surfaces de mica pour la commodité d’obtenir des plans de clivage très peu rugueux.

Généralement, cette force structurale est une force oscillante. Cependant, leur nature est sus-

ceptible de varier fortement en fonction de la nature chimique des espèces, de leur géométrie,

ou de l’état de surface du solide. Il a par exemple été observée une force de nature purement

répulsive lorsque du dodécanol est confiné entre deux surfaces de graphite ([12]), distante de

10− 20 Å.

Il a par ailleurs été montré expérimentalement que lorsque des oscillations apparaissent dans

la force structurale, leurs périodes sont à peu près égales à la taille des particules formant

le liquide ([10]). À notre connaissance, aucune étude n’a été réalisée sur un système métal

solide/métal liquide.

7.3.2 Méthode numérique

Nous avons entrepris d’estimer, sur la base de calculs ab-initio, la force structurale, notée

Π, exercée par du mercure liquide confiné entre deux surfaces de cuivre orientées (210). Dans

un premier temps, nous reprenons la méthode de calcul décrite dans la partie 4.4 et déjà

utilisée dans le chapitre 5. Comme nous voulons déterminer la nature de la force structurale

en fonction de l’écartement δ entre les deux surfaces de cuivre, nous devons modéliser plusieurs

situations de mercure confiné, correspondant à différents espacements δ.

Nous avons en tout réalisé six cellules, présentées dans le tableau 7.3, avec l’écartement δ

variant de 7, 5 Å
3

à 21, 8 Å
3
. En fonction de l’écartement δ, le nombre d’atomes de mercure
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Figure 7.7 – Illustration du modèle utilisé. Les cellules sont des modélisations de la pointe de fissure pour un
écartement entre les deux surfaces fixé. La réalisation de plusieurs cellules de ce type, caractérisées par l’écartement
δ, permet en principe de déterminer l’effet du liquide confiné sur les surfaces du solide.

Nom δ (Å) VHg (Å
3
) NHg R

d1 7,5 418,6 18 0,35

d2 10,1 558,1 24 0,16

d2’ 13,0 720,9 31 0,02

d3 13,8 767,4 33 0,29

d4 18,0 1000,0 43 0,63

d5 21,8 1209,3 52 0,81

Table 7.3 – Principales caractéristiques des cellules utilisées pour la détermination de Πy. La signification de R est
expliquée plus loin.

a dû être ajusté afin de conserver sa densité atomique à la valeur nHg = 0, 043 at.Å
3
. Au

préalable, chaque δ avait été calculé afin que le nombre d’atomes de mercure à introduire soit

entier.

Comme précédemment, chaque calcul est initié par une étape de dynamique moléculaire

ab-initio, suivi d’un calcul de relaxation à 0 K. Tous les paramètres de convergence sont

identiques à ceux utilisés dans la partie 5.5 du chapitre 5, et sont donnés en annexe A.

Pour chaque situation modélisée, la pression exercée dans la cellule est calculée à chaque

boucle ionique, et décomposée sur les trois axes. Pour alléger les notations, nous appellerons

y la direction perpendiculaire aux deux interfaces S/L de la cellule et noterons Πy la pression

dans cette direction.

Par convention, un signe positif de Πy signifie que la cellule est en état de compression dans

la direction y, et donc que la cellule tendrait à se dilater dans cette même direction si on le

lui autorisait.

Compte tenu du fait que la structure du cuivre est dans son état fondamental (donc à pression

nulle) et que la densité du mercure est fixée à sa valeur d’équilibre, en l’absence de tout autre

phénomène, la pression dans la cellule devrait être nulle. Toute mesure de pression non nulle

(ou supérieure à quelques unités) traduit donc l’existence d’une force au sein même de la

cellule.

234



7.3. FORCE STRUCTURALE

La pression Πy déterminée dans chacune des cellules (pour chaque δ) n’est pas exploitable

directement après le calcul de relaxation. En effet, les atomes de cuivre sont fixes durant le

calcul de dynamique moléculaire, le volume compris entre les deux interfaces S/L est donc

constant. Cependant, durant le calcul de relaxation à 0 K, ces atomes sont autorisés à se

déplacer et le volume disponible aux atomes de mercure peut donc varier, faisant ainsi varier

sa densité. Afin de comparer les pressions Πy à densités égales, nous avons dû estimer la

dépendance de Πy à la densité du mercure. Pour cela, pour chacune des six cellules utilisées

(tableau 7.3), nous avons construit quatre nouvelles cellules supplémentaires avec le même

δ. Pour chaque δ étudié, nous disposons donc au total de cinq cellules. Ces cinq cellules

sont identiques dans leur structure, et ne varient que par leur nombre d’atomes de mercure,

donnant donc lieu à cinq densités de mercure différentes pour chaque δ.

Nous avons encerclé la densité du mercure nHg = 0, 043 at.Å
3
, avec deux valeurs plus basses

et deux valeurs plus hautes, en retirant et en ajoutant 1 et 2 atomes de mercure par rapport

à la cellule initiale (tableau 7.3). Pour un δ donné, ces quatre nouvelles configurations sont

résumées de la façon suivante :

– di(−2) : NHg → NHg − 2

– di(−1) : NHg → NHg − 1

– di(+1) : NHg → NHg + 1

– di(+2) : NHg → NHg + 2

où � di � se rapporte aux noms des cellules, i prenant les valeurs de 1 à 5 (tableau 7.3). Au

total, nous disposons donc de 30 cellules, correspondant à 6 espacements δ, et pour chaque

espacement δ 5 densités de mercure différentes.

Nous présentons maintenant les résultats concernant la pression Πy dans ces différentes cel-

lules.

7.3.3 Résultats

7.3.3.1 Forme analytique de la force structurale

L’évolution de Πy en fonction de la densité du mercure, pour chaque δ, est présentée

sur la figure 7.8. Nous avons effectué des régressions linéaires sur l’ensemble des données

correspondant à chaque écartement δ. En dépit du faible nombre d’atomes de mercure et

de la brusque variation de densité que représente l’ajout ou le retrait d’un atome dans la

cellule, on remarque que l’évolution de Πy, dans le domaine de définition étudié, ne semble

pas présenter de brusques variations ou de discontinuités. L’expression linéaire de Πy en

fonction de nHg, déterminée pour chaque δ, est ensuite utilisée afin de déterminer la valeur

de Πy(nHg) pour nHg = 0, 043 at.Å
3
. Les résultats sont présentés sur la figure 7.9.

Nous avons modélisé l’évolution de Πy en fonction de l’écartement entre les deux interfaces

S/L par une équation à décroissance exponentielle :

Π(δ) = Ae−Bδ (7.12)

235



CHAPITRE 7

Figure 7.8 – Évolution de la pression Πy en fonction de la densité atomique du mercure liquide, pour chacune
des cinq distances δ étudiées. Pour chaque δ, la droite pointillée est la régression linéaire faite à partir des données
calculées pour les 6 cellules.

où les coefficients A et B de l’équation 7.12 sont égaux à :

A = 11.6 GPa

B = 0.1 Å
−1

Cette fonction est également présentée sur la figure 7.9, en pointillés.

D’après ces modélisations, la force exercée par le mercure liquide sur les surfaces de cuivre

solide, est une force de nature répulsive, strictement décroissante lorsque l’écartement entre

les deux interfaces augmente. En particulier, la force déterminée ne semble pas présenter d’os-

cillations en fonction du rapport entre l’écartement des deux surfaces et la taille des atomes

de mercure.

Pour nous assurer de cela, nous avons déterminé le reste R de la division euclidienne de

δ par deux fois le rayon de Wigner-Seitz du mercure utilisé dans les pseudo-potentiels du

code VASP, RHg
Wig = 1, 6 Å. Le reste R déterminé pour chaque δ, et présenté dans le tableau

7.3, nous informe si l’écartement δ considéré correspond à un nombre entier de couches de

mercure ou non.

On constate qu’on a une importante variété de R, allant de presque 0 pour δ = 13, 0Å, qui

correspondant à une situation dans laquelle l’écartement entre les deux surfaces de cuivre

correspond à un nombre fini de couches de mercure, à environ 0, 6 pour δ = 18, 0Å et ne

correspondant pas à un nombre entier de couches.

Comme nous recouvrons à peu près tout la gamme de configurations possibles, l’apparition

de brusques variations de Πy entre deux points calculés est donc fortement improbable.
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Figure 7.9 – Évolution de la pression Πy en fonction de la distance de la séparation δ entre les deux surfaces de
cuivre. Chaque point correspond à l’interpolation faite sur les régressions linéaires de la figure 7.8 pour nHg = 0, 043.
La courbe pointillée correspond à la modélisation par une loi exponentielle de Πy (équation 7.12

La forme analytique de Π que nous avons définie (équation 7.12) tend vers l’infini lorsque

l’écartement δ tend vers 0. D’après l’existence expérimentale de films liquides dans les joints

de grains ne conduisant pas instantanément à la rupture du matériau, nous supposerons qu’il

existe une valeur δmin telle que si δ < δmin alors Πy(δ) = 0. La figure 7.10 est une illustration

d’un fond de fissure rempli de métal liquide. Tout à fait en pointe de fissure, l’espace est

insuffisant pour que le liquide existe et se répartisse en couche. Afin que la pression Π agisse,

nous supposerons donc qu’il est nécessaire qu’il y ait au moins trois couches atomiques de

métal liquide, deux couches adsorbées sur les surfaces du métal solide et une troisième couche

présente entre les deux couches adsorbées.

Nous avons calculé la valeur de δmin en considérant le rayon atomique des atomes de mercure,

RHg
Wig = 1, 6 Å, ainsi que la distance d’adsorption que nous avons déjà mesurée dans la partie

5.3.3 du chapitre 5. La distance d’adsorption du mercure sur le cuivre, pour l’orientation

(210), est d’environ 1, 2 Å (tableau 5.6). Finalement, nous obtenons :

δmin = 12, 0 Å (7.13)

Nous pouvons maintenant calculer le travail associé à Πy.

7.3.3.2 Prise en compte de Πy dans la FML

Dans une situation de FML, où la pointe de fissure contient du métal liquide, le travail de

décohesion fragile Jf du matériau peut désormais s’écrire de la façon suivante :

Jf = J − JΠ (7.14)
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Figure 7.10 – Illustration à l’échelle atomique d’un fond de fissure contenant du métal liquide. Tout à fait en pointe
de fissure, il n’existe que des atomes provenant du métal liquide qui sont adsorbés sur les surfaces du métal solide. La
distance δmin marque l’endroit à partir du quel nous considérons la présence de liquide, et donc de la pression Πy.

Crist(111) Σ3 Σ3 + 2Hg Crist(210) Σ5 Σ5 + 2Hg

Jf (J.m−2) 0,09 0,07 -0,64 1,05 0,15 -0,67

Table 7.4 – Valeurs de Jf pour les différents systèmes. f est défini par l’équation 7.14, où les valeurs de J exprimées
en J.m−2 sont présentées dans le tableau 7.2.

où J est le travail de cohésion du matériau sans la présence du métal liquide, et JΠ est le travail

associé à la pression Π. Nous ferons ici une approximation. En toute rigueur, nous devrions

déterminer la forme de Πy pour l’orientation (111) du cuivre, afin de pouvoir appliquer le

modèle au cas du joint de grains Σ3. Nous ferons cependant la supposition que les formes de

Πy pour les orientations (210) et (111) sont identiques.

Les valeurs de J , exprimées en J.m−2, sont présentées pour les différents cas considérés dans

le tableau 7.2.

La valeur de JΠ se calcule directement par intégration de la forme 7.12 :

JΠ =

∫ ∞
δmin

Πy(δ)dδ = 3, 49 J.m−2 (7.15)

Les différents résultats du calcul de Jf sont présentés dans le tableau 7.4. On trouve deux

valeurs négatives, pour les joints Σ3 et Σ5 contenant deux atomes de mercure. Cela signifie

que la pression Πy est plus importante que la contrainte de cohésion des joints de grains

contenant les impuretés. Dans tous les autres cas, la valeur de Jf est positive. Ces valeurs

ne sont cependant pas à considérer de façon quantitative. Dans la démarche que nous avons

menée pour arriver à ces conclusions, nous avons fait plusieurs approximations engendrant

nécessairement une incertitude importante sur les valeurs numériques.

Le résultat important est que la force structurale provenant du confinement du mercure li-

quide en pointe de fissure doit être une composante non négligeable dans l’explication de

la fragilisation du cuivre par le mercure, et potentiellement extensible à d’autres systèmes
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similaires (aluminium/gallium, cuivre/bismuth).
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7.4 Essais de FML en pression

Afin de fournir une validation expérimentale aux forces structurales comme partie intégrante

du phénomène de FML, nous avons réalisé des essais de fragilisation du cuivre par le mer-

cure liquide en pression. À notre connaissance, alors que la plupart des autres paramètres

expérimentaux on été largement étudiés, peu d’études ont été réalisées sur les effets de la

pression hydrostatique sur le phénomène de FML.

Rostoker rapporte ([13]) néanmoins quelques expériences de FML réalisées en pression par

Barclay et Rhines. Ces auteurs ont effectué des essais de flexion sur de l’aluminium au contact

de mercure liquide contenu dans un tube vertical permettant ainsi de faire varier la pression

en remplissant plus ou moins le tube. Ils ont remarqué une augmentation de la vitesse de

propagation de fissure dans le matériau. Ces mêmes auteurs ont également réalisé des essais

sur du laiton mouillé par du mercure, où cette fois-ci le montage permettait de réduire la

pression. Ils ont remarqué une forte réduction de la longueur de fissure ainsi que de la vitesse

de propagation.

Dans tous les cas, la pression est suspectée de favoriser (lorsque elle est élevée) ou de réduire

(lorsqu’elle est basse) la présence de métal liquide en pointe de fissure. Cela correspond à

l’idée que la pression dans le liquide permet de maintenir une densité élevée, et donc une

pression Πy élevée (figure 7.8).

7.4.1 Dispositif expérimental

Nous avons effectué des essais sur des éprouvettes de cuivre OFHC cylindriques de 6

mm de diamètre, avec un entaille en V de 0, 5 mm de profondeur (figure 7.11). Les essais

de traction ont été réalisés dans une enceinte close, dont la pression intérieure pouvait être

ajustée en y injectant de l’hélium gazeux. Notre montage autorisait des variations de pression

de 0 bar à 10 bars. Cette étude est en cours et nous présentons ici les résultats préliminaires.

Nous avons réalisé un essai de référence sans mercure liquide et à pression ambiante. Tous les

autres essais ont été réalisés avec la présence de mercure liquide dans l’entaille de l’éprouvette,

et pour des pressions de 0 bar, 6 bars, 8 bars et 10 bars

7.4.2 Résultats

Les courbes force/déplacement des différents essais réalisés sont présentées sur la figure

7.12. On remarque que l’effet fragilisant du mercure est nettement observable, avec une

réduction de près de 25% de la contrainte maximale et de plus de 40% du déplacement à

rupture.

Si l’effet fragilisant est nettement mis en évidence, il semble cependant difficile, en s’appuyant

sur les courbes force/déplacement, d’établir l’effet de la pression sur la fragilisation du cuivre.

Toutes les courbes sont similaires, et on ne dégage aucune tendance.
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Figure 7.11 – Éprouvette cylindrique entaillée utilisée pour les essais de FML en pression

L’observation des faciès de rupture permet néanmoins d’observer des différences en fonction

de la pression. Deux figures des faciès sont présentées sur la figure 7.13, correspondant à un

essai réalisé à P = 0 bar (7.13(a)), et à P = 10 bars (7.13(b)). Il s’agit d’une vue représentant

des iso-valeurs de hauteur dans la direction normale au plan de rupture, obtenue à partir

d’une reconstruction 3D réalisée par un microscope confocal Alicona.

On remarque que les deux faciès sont très différents. Le faciès de l’éprouvette rompue à

pression ambiante (figure 7.13(a)) présente un pic et un creux assez prononcés, alors que

l’éprouvette rompue à 10 bars présente un unique pic, de taille plus importante. Chaque

essai a été répété, et pour une pression donnée, les différents faciès obtenus étaient toujours

similaires.

Les courbes force/déplacement étant similaires pour les différents essais en pression réalisés,

on en conclu que le coût énergétique (proportionnel à l’aire sous la courbe) pour la rupture des

éprouvettes de cuivre était approximativement le même pour chaque pression. Cependant, les

variations importantes dans les faciès de rupture conduit à supposer que cette énergie n’a pas

été dissipée de la même façon. En particulier, il est intéressant d’évaluer la � quantité � de

cuivre qui a été rompu avec cette énergie.

Pour cela, nous avons évalué la superficie S de chaque faciès de rupture afin de déterminer

l’énergie nécessaire à la rupture d’une unité de surface de cuivre. Nous avons donc calculé

le rapport J/S, où J est l’aire sous la courbe force/déplacement, pour chaque éprouvette

rompue. Les résultats sont présentés sur la figure 7.14.

On remarque un seuil dans l’évolution de J/S en fonction de la pression. Jusqu’à 6 bars, le

rapport semble constant, bien que nous n’ayons pas pu réaliser l’intégralité des essais (P = 2

bars et P = 4 bars par exemple). Après 6 bars, le rapport J/S décroit d’environ 28% pour

P = 8 bars et de 46% pour P = 10 bars. Dans le cadre de cette étude, la pression hydro-
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Figure 7.12 – Courbes force/déplacement des essais de fragilisation réalisés sur des éprouvettes cylindriques entaillées
de cuivre en présence de mercure liquide, et pour différentes pressions hydrostatiques.

(a) P=0 bar (b) P=10 bars

Figure 7.13 – Iso-valeurs de la hauteur sur les faciès de rupture des éprouvettes cylindriques testées en présence de
mercure liquide, pour P = 0 bar et P = 10 bars.
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Figure 7.14 – Rapport J/S de l’énergie dissipée lors de l’essai de traction (J) par la surface S du faciès de rupture,
en fonction de la pression hydrostatique.

statique a donc un effet notable sur la propagation de fissure dans le cuivre en présence de

mercure liquide. En particulier, l’énergie nécessaire à l’avancée de la fissure d’une unité de

surface est considérablement réduite lorsque la pression dépasse un certain seuil, aux alentour

de 6 bars. La nature de ce seuil est délicate à préciser, et il serait nécessaire de réaliser de

nouveaux essais.

Dans le cadre de ce modèle, ces essais en pression peuvent être corrélés à la distance δmin
définie dans la partie 7.3.3.1. Cette distance définie l’écartement minimal entre les deux sur-

faces de cuivre pour que la pression Πy puisse agir. En augmentant la pression hydrostatique,

le mercure en pointe de fissure est comprimé et peut diminuer δmin, faisant ainsi augmenter

la valeur de l’intégrale JΠ (équation 7.15) et l’effet fragilisant du mercure par abaissement

de l’intégrale Jf (équation 7.14).

Le modèle que nous avons élaboré ici, avec l’intervention d’une force provenant de l’état de

confinement du liquide en pointe de fissure, permet donc de prédire un comportement que

nous avons pu vérifier expérimentalement.
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

Ce travail de thèse à porté sur une étude à la fois expérimentale et numérique du phénomène

de fragilisation du cuivre par le mercure liquide. En raison d’études antérieures sur ce même

système, ayant souvent conclu à un effet fragilisant très limité du mercure sur le cuivre, il

était dans un premier temps nécessaire d’évaluer précisément la sensibilité du cuivre pur

OFHC à la fragilisation par le mercure liquide.

Pour l’évaluer au mieux, nous avons réalisé des essais mécaniques sur des éprouvettes de

type CT comportant un chevron. L’utilisation de ce type d’éprouvettes nous a permis de

déterminer la résistance à la rupture J du cuivre en fonction de l’avancée de la fissure ∆a,

et en particulier la valeur J0 correspondant à l’énergie nécessaire à l’amorçage de la fissure.

Comme résultat, nous avons évalué la réduction de J0 due à la présence du mercure liquide à

plus d’un facteur 10. De plus, le mode de rupture s’est avéré être intergranulaire, contrastant

avec le mode de rupture ductile transgranulaire généralement observé pour du cuivre pur.

Par ailleurs, suivant un protocole d’ingénierie des joints de grains, nous avons élaboré un type

de cuivre OFHC contenant une forte proportion de joints de grains spéciaux Σ3. De plus,

bien que non démontré formellement dans cette étude, la continuité des réseaux de joints de

grains généraux est supposée être rompue. Des essais mécaniques réalisés sur des éprouvettes

de cuivre ainsi traité, et sur des éprouvettes de cuivre non-traité, ont montré que le cuivre

comportant une forte proportion de joints Σ3 résiste mieux à la fragilisation par le mercure

liquide. Une étude plus détaillée, par observation directe des joints de grains après rupture,

a permis de montrer que les joints Σ3 sont beaucoup plus résistants à la fragilisation que les

autres joints de grains.

Les mécanismes de la FML, à différentes échelles, sont encore entourés d’incertitudes pour

la plupart des couples métal solide/métal liquide fragilisants. Cela provient en partie de la

spécificité de chaque couple, obligeant à une étude détaillée. Cependant, les modélisations à

l’échelle atomique permettent, depuis une vingtaine d’années, de mieux cerner les mécanismes

les plus fondamentaux.

À partir de calculs DFT, nous avons dans cette étude abordé différentes approches de la

FML. La première, et la plus répandue dans la littérature, consiste à modéliser un joint de
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grains du métal solide, et à y insérer des atomes du métal liquide. Suivant cela, nous avons

modélisé deux joints de grains issus du modèle CSL, un Σ3, pour sa comparaison directe avec

l’expérience, et un Σ5 pour son énergie représentative des joints de grains généraux dans le

cuivre.

L’étude du joint Σ5 nous a montré que la présence d’atomes de mercure était énergétiquement

favorable à au moins un site particulier du joint. Les énergies de ségrégation et enthalpies

de mélange y sont largement négatives. Les mêmes calculs ont été menés pour le joint de

grains Σ3. Il a été montré que la présence d’atome de mercure dans ce joint est impro-

bable énergétiquement. On peut donc penser que la résistance de ces joints à la fragilisation

par le mercure vient de l’absence de ségrégation. Cependant, expérimentalement, la rupture

du cuivre provient après une déformation plastique non nulle. Il serait donc intéressant de

déterminer l’évolution de la structure des joints Σ3 en fonction de la déformation plastique

dans le matériau. Il nous semble en effet possible que cette structure change de façon impor-

tante, pouvant ainsi faire varier leur aptitude à recevoir ou non des atomes de mercure. Une

étude par microscopie électronique en transmission en haute résolution (HRTEM) sur des

échantillons de cuivre pour divers taux de déformation plastique pourrait répondre à cette

question.

Par ailleurs, nous avons modélisé des joints de grains contenant des atomes de mercure.

Cette situation peut provenir de deux processus différents. Soit les atomes de mercure dif-

fusent du mercure liquide directement dans les joints de grains, soit ils diffusent d’abord

dans la maille cristalline du cuivre avant de ségréger aux joints de grains. Cela n’a pas été

explorée dans cette étude, et nous ne pouvons dire quel processus est favorisé, bien que

cela soit une étape nécessaire à la compréhension complète du phénomène. De plus, à notre

connaissance, il n’existe à ce jour aucune étude expérimentale à l’échelle atomique (HRTEM)

sur la détermination de la présence d’atomes de mercure dans des joints de grains du cuivre,

comme cela a été fait pour les systèmes cuivre/bismuth ou nickel/bismuth par exemple. Une

telle étude serait très intéressante pour appuyer ou infirmer les modélisations réalisées dans

cette étude, mais reste problématique d’un point de vue pratique étant données les propriétés

physico-chimiques du mercure et la tendance à former une phase avec le cuivre.

Les effets de la présence des atomes des mercure aux sites préférentiels du joint Σ5 sont

de plusieurs natures. Tout d’abord, la taille de l’atome de mercure étant largement plus im-

portante que celle de l’atome de cuivre, on observe une déformation de la maille cristalline,

avec en particulier une ouverture du joint de grains le long de son plan de symétrie. De plus,

une partie des liaisons atomiques cuivre/cuivre liant les deux grains à travers le joint sont

remplacées par des liaisons cuivre/mercure, plus faibles. Les essais de traction ab-initio ont

montré que la rupture du joint Σ5 contenant des impuretés a lieu par rupture des liaisons

cuivre/mercure.

Comme second effet, on observe un affaiblissement des liaisons cuivre/cuivre dans le voisi-

nage proche des atomes de mercure, par déplétion des charges électroniques. Il s’agit d’un
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effet de structure électronique, par opposition à l’effet de taille.

Lors des essais de traction ab-initio, c’est la combinaison de ces deux effets qui conduit à la

rupture prématurée du joint de grains Σ5. Cependant, nous n’avons pas quantifié dans quelles

proportions relatives ces deux effets agissent. Bien que devenus un outil classique, les essais de

traction ab-initio soulèvent cependant quelques interrogations quant à leur aptitude à décrire

correctement des processus de fragilisation observés expérimentalement. Plus précisément, les

effets observés lors d’essais de traction ab-initio se produisent à des contraintes de plusieurs

GPa, or de telles contraintes ne sont jamais atteintes lors d’expériences � classiques � (hors

nano-fils ou whiskers par exemple, pour lesquels nous ne disposons pas de données concer-

nant la FML d’ailleurs). Il est donc légitime de se demander si les effets mis en évidence lors

des calculs ab-initio sont ceux qui interviennent effectivement lors d’une expérience de FML.

En particulier, on peut se demander quel est le rôle de la plasticité dans le phénomène de

FML, et si elle est une condition absolument nécessaire à son apparition. Il pourrait donc

être intéressant de réaliser des essais de FML sur des échantillons présentant peu de défauts

cristallins, par exemple sur des nano-fils, afin d’essayer de comprendre le rôle de ces défauts

dans la FML.

L’effet de la présence des atomes de mercure sur les joints de grains a également été déterminée

par l’application du modèle de Rice et Wang, comparant les énergies des états initiaux et

finaux associés à la rupture d’un joint de grains. Ce modèle est l’analogue énergétique des

essais de traction ab-initio, dont les états initiaux et finaux sont bien ceux décrit par le

modèle de Rice et Wang. Les applications numériques pour le joint Σ5 semblent cependant

difficilement compatibles avec les effets observés expérimentalement. En effet, le modèle de

Rice et Wang prévoit une réduction d’à peine 10% de l’énergie nécessaire à la rupture du

joint Σ5 en présence d’atomes de mercure.

Ce désaccord provient du fait que l’état final considéré dans ce modèle (deux surfaces solides

exposées à l’air) n’est pas celui effectivement observé dans une expérience de FML (deux in-

terfaces solide/liquide). En ce sens, le modèle du mouillage aux joints de grains améliore les

choses puisque l’état final consiste en deux interfaces solide/liquide. Afin de pouvoir appliquer

ce modèle, nous avons déterminé les énergies d’interfaces solide/liquide (γSL) pour le système

cuivre/mercure et pour trois orientations, à 0 K. Bien que le nombre d’atomes et la taille des

cellules utilisées par calculs DFT soient à priori peu en adéquation avec la modélisation d’un

système si complexe, nous pensons que les valeurs γSL ' 0, 40− 0, 45 J.m−2 obtenues à 0 K

sont proches des valeurs expérimentales. Ces énergies d’interfaces permettent en particulier

de retrouver le mouillage total du cuivre par le mercure liquide.

Les valeurs de γSL obtenues par calculs sont cependant sujettes à une large dispersion. Cela

provient du caractère � discret � des configurations atomiques utilisées pour leur détermination.

Pour améliorer ce point, une solution serait de multiplier les modélisations afin de pouvoir

traiter les résultats de façon statistique. Une telle étude est envisageable, mais serait très

couteuse en temps de calcul.

Les valeurs de γSL déterminées dans cette étude sont considérablement plus basses que
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l’énergie de surface du cuivre (γSV ), quelque soit l’orientation et le taux de recouvrement

par des atomes de mercure considérés, puisque nous avons déterminé qu’au minimum γSV '
1, 0− 1, 2 J.m−2.

Cela conduit donc naturellement à une amélioration du modèle de Rice et Wang. Le modèle

du mouillage aux joints de grains prédit un abaissement de l’énergie à rupture bien plus im-

portant, en adéquation avec nos observations expérimentales. En particulier, en considérant

la présence d’atomes de mercure dans le joint de grains Σ5, dans le seul site favorable

énergétiquement, nous avons déterminé que l’énergie à rupture est réduire d’un facteur 12.

Ces calculs donnent des valeurs proches des valeurs expérimentales de réduction de ténacité

observée sur les éprouvettes CT.

Enfin, dans la dernière partie, nous avons proposé un modèle non local de la FML. Ce

modèle, en plus de prendre en compte l’éventuelle présence d’atomes de métal liquide dans

les joints de grains du métal solide en pointe de fissure, prend également en compte une

force exercée par le liquide sur les parois du solide, proche de la pointe de fissure. Cette force

provient de l’état de confinement du liquide par les surfaces solides. Nous avons évalué cette

force pour le système cuivre/mercure et par calcul DFT, puis nous l’avons incluse dans le

modèle de fragilisation. Cette force a pour effet d’aller contre la cohésion du joint de grains,

également déterminée par calcul DFT, et donc de réduire sa résistance à la rupture. Comparé

aux simples essais de traction ab-initio, l’introduction de cette force permet de mieux décrire

les résultats expérimentaux. Cependant, la présence d’une éventuelle plasticité en pointe de

fissure n’est toujours pas prise en compte.

La détermination de cette force est cependant sujette à plusieurs approximations et une

part importante d’incertitude. Une étude plus détaillée serait souhaitable dans le futur. Par

ailleurs, les calculs ont été réalisés sur la surface (210) du cuivre. Cette orientation n’est

probablement pas la plus adaptée pour une telle détermination. En effet,la structuration en

couche du mercure y est plus complexe.

Il serait également intéressant de mieux comprendre l’origine de cette force. L’effet de struc-

turation du liquide induit le plus souvent une force de nature oscillante, variant en fonction

du ratio entre l’espacement des deux surfaces et la taille d’une couche de liquide structuré.

Cependant, dans notre cas, la force déterminée est strictement décroissante avec l’écartement.

Cela peut provenir de la nature de la surface (210), comme expliqué précédemment. Une étude

plus détaillée serait souhaitable. Enfin, des expériences de FML en pression nous ont permis

d’appuyer notre modèle. Une fois passé un seuil, nous avons constaté que la résistance à la

rupture du cuivre en présence de mercure liquide décrôıt à mesure que la pression augmente.

L’augmentation de la pression se traduit par une augmentation de la densité du mercure, qui

d’après le modèle, fait accrôıtre la force excercé par le mercure liquide sur les parois de la

fissure.
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ANNEXE

A
PARAMÈTRES DE CALCULS

Nous présentons dans cette annexe l’ensemble des paramètres de calculs du code VASP

utiles pour refaire les calculs présentés dans cette étude.

A.1 Maille cristalline

Cas du cuivre

Paramètre Valeur Description

ENCUT 700 eV

ISMEAR 1 Méthode de Methfessel-Paxton, ordre 1

SIGMA 0,1

IBRION -1 pas de relaxation

EDIFF 10−4

PREC Accurate

IALGO 48 RMM-DIIS

Table A.1 – Paramètres de calculs utilisés pour la détermination des propriétés cristallographiques du cuivre et du
mercure, chapitre 4.
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Cas du mercure

Paramètre Valeur Description

ENCUT 700 eV

ISMEAR 1 Méthode de Methfessel-Paxton, ordre 1

SIGMA 0,1

IBRION 2 Méthode du gradient conjugué

ISIF 3 Relaxation totale (atomes+cellule)

EDIFFG -0,02

EDIFF 10−4

PREC Accurate

IALGO 48 RMM-DIIS

Table A.2 – Paramètres de calculs utilisés pour la détermination des propriétés cristallographiques du cuivre et du
mercure, chapitre 4.

A.2 Adsorption

Paramètre Valeur Description

ENCUT 500 eV

ISMEAR 1 Méthode de Methfessel-Paxton, ordre 1

SIGMA 0,2

IBRION 2 Méthode du gradient conjugué

ISIF 2 Relaxation des ions

EDIFFG -0,02

EDIFF 10−4

PREC Accurate

IALGO 48 RMM-DIIS

LREAL TRUE Projection espace réel

Table A.3 – Paramètres de calculs utilisés pour les calculs d’adsorption pour les trois orientations, dans le chapitre
5.
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A.3 Dynamique moléculaire ab-initio

Paramètre DMAI Relaxation 1 Relaxation 2

ENCUT 250 eV 250 eV 500 eV

ISMEAR 1 1 1

SIGMA 0,2 0,2 0,2

IBRION 0 2 2

ISIF 2 2 2

EDIFFG 10−2 10−3

EDIFF 10−3 10−3 10−4

PREC Normal Normal Accurate

IALGO 48 48 48

SMASS 2

POTIM 10fs

TEBEG 1500K

Table A.4 – Paramètres de calculs utilisés pour les trois calculs, la dynamique moléculaire, la pré-convergence à 0K
(Relaxation 1) et la convergence à 0K (Relaxation 2).

A.4 Joints de grains

Propriétés et ségrégation

Paramètre Valeur Description

ENCUT 500eV

ISMEAR 1 Méthode de Methfessel-Paxton, ordre 1

SIGMA 0,2

IBRION 2 Méthode du gradient conjugué

ISIF 3 Relaxation totale (atomes+cellule)

EDIFFG -0,2

EDIFF 10−4

PREC Accurate

IALGO 48 RMM-DIIS

LREAL TRUE Projection espace réel

Table A.5 – Paramètres de calculs utilisés pour déterminer les propriétés les joints de grains Σ3 et Σ5 du chapitre
6.
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Tests de traction avec relaxation des surfaces

Paramètre Valeur Description

ENCUT 500eV

ISMEAR 1 Méthode de Methfessel-Paxton, ordre 1

SIGMA 0,2

IBRION 2 Méthode du gradient conjugué

ISIF 2 Relaxation totale (atomes+cellule)

EDIFFG -0,2

EDIFF 10−4

PREC Accurate

IALGO 48 RMM-DIIS

LREAL TRUE Projection espace réel

Table A.6 – Paramètres de calculs utilisés pour les essais de traction ab-initio avec relaxation des surfaces sur les
joints Σ3 et Σ5, au chapitre 6.

Tests de traction sans relaxation, déplacement rigide

Paramètre Valeur Description

ENCUT 500eV

ISMEAR 1 Méthode de Methfessel-Paxton, ordre 1

SIGMA 0,2

IBRION -1 pas de relaxation

EDIFF 10−4

PREC Accurate

IALGO 48 RMM-DIIS

LREAL TRUE Projection espace réel

Table A.7 – Paramètres de calculs utilisés pour les essais de traction ab-initio � déplacement rigide � sur les joints
Σ3 et Σ5, au chapitre 7.
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