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Introduction

La compréhension de la plasticité des métaux et des alliages est un enjeu important pour
I'industrie, et notamment I'industrie du nucléaire. Les matériaux utilisés pour le gainage et les
éléments de structure des centrales nucléaires sont en effet principalement des alliages métal-
liques. Ils sont soumis & des conditions exigeantes de fonctionnement, et doivent garantir le
confinement de la radioactivité. Il est nécessaire qu’ils puissent résister & de hautes tempé-
ratures, aux sollicitations mécaniques, aux effets d’irradiation (vieillissement sous irradiation,
gonflement), d’environnement (corrosion) et a la combinaison de ces effets.

L’exposition a l'irradiation entraine des perturbations locales de la structure cristalline, en
formant des paires de Frenkel (paire lacune-interstitiel). Pendant le vieillissement, se forment des
populations résiduelles de défauts comme des lacunes, des interstitiels, et des amas de ces dé-
fauts et de solutés. Par des réactions de transmutation, des atomes de gaz (hydrogéne, hélium),
qui modifient alors la chimie du matériau, peuvent étre créés. Ces modifications de la struc-
ture et de la composition du matériau deviennent des obstacles pour les dislocations, défauts
linéaires du réseau a l'origine de la plasticité des matériaux. A long terme, les conséquences de
I'irradiation peuvent étre des dégradations du comportement mécanique des matériaux, comme
I’augmentation de la dureté et de la limite élastique, la diminution de la résistance a la fissura-
tion et I'augmentation de la température de transition ductile/fragile.

Les aciers ferritiques, qui composent les cuves des réacteurs de Génération 2 et 3 ou bien
encore le tungsténe, composant principal du divertor, piéce participant a I'épuration du plasma
dans les réacteurs de type fusion, sont des métaux de structure cristallographique cubique cen-
trée. La plasticité de ces métaux est contrdlée par le glissement des dislocations vis de vecteur
de Burgers 1/2(111), il est donc essentiel de comprendre les interactions de ces derniéres avec
leur milieu, afin de mieux prédire le comportement des métaux. Dans le cas des alliages, il est
essentiel de comprendre les effets chimiques et structurels des solutés sur les dislocations, et en
particulier sur leur mobilité.

De nombreuses études expérimentales ont été consacrées aux interactions entre atomes de
soluté et dislocations dans les métaux. Les observations en sonde atomique tomographique ont
mis en évidence la possibilité d'un enrichissement en soluté autour des dislocations avec la for-
mation d’une atmosphére de Cottrell, dont la Figure 1 présente un exemple pour un nuage de
solutés de bore dans un alliage FeAl [1]. Les solutés peuvent ainsi causer des phénoménes tels
que les vieillissements statique et dynamique, en affectant la mobilité des dislocations, et donc
la plasticité des métaux. Dans le fer, des mesures de limite d’élasticité ont par exemple mis
en évidence les effets adoucissant ou durcissant du carbone en fonction de la température [2],
ces changements de comportement montrant toute la complexité des interactions dislocation-
soluté. A l'aide d’expériences de traction in situ au microscope électronique & transmission,
différents régimes de mobilité des dislocations vis ont pu étre observés dans le fer, en fonction
de la température [3-5]. Il a ainsi été observé récemment que la présence de carbone entraine
la réapparition d’'un mécanisme de Peierls au-dela de la température athermique, ol les dislo-
cations devraient glisser librement dans le matériau.
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17 x 17 X 27 nm depth axis
_—

F1GURE 1: Image 3D issue d'une observation a la sonde atomique tomographique d'une atmo-
sphére enrichie en bore autour d'une dislocation dans un alliage fer-aluminium. La figure est
issue de [1].

Cependant la résolution des méthodes expérimentales est encore trop faible pour permettre
de visualiser I'organisation locale des atomes de métal et de soluté et ainsi comprendre |'origine
de l'interaction entre atomes de soluté et coeur de dislocation & I'échelle atomique. Les simula-
tions numériques sont donc des outils essentiels a la compréhension de ces phénoménes.

Plusieurs études ont modélisé numériquement les interactions dislocation-soluté, notamment
dans le fer en présence de carbone, en utilisant des potentiels empiriques permettant de calculer
des énergies de systémes de quelques milliers d'atomes [6-9]. Il a ainsi été montré qu'il existait
une interaction attractive carbone-dislocation dans le fer, reproduite par les modéles élastiques
loin du ceceur de dislocation. Cependant ces méthodes ne reproduisent pas toujours correctement
les cceurs des dislocations vis et leur mobilité, et prédisent souvent un coeur asymétrique avec
un plan de glissement {112} en désaccord avec les observations expérimentales.

Des méthodes de calculs de configuration de cceur de dislocation a I'aide de codes de type
ab initio ont été développées afin de prendre en compte les effets électroniques, importants dans
le coeur des dislocations. Il a ainsi été montré que la structure de cceur facile est stable dans les
métaux cubiques centrés purs, et notamment le fer [10,11]. La structure stable est symétrique
et glisse dans un plan {110}, en accord avec les observations expérimentales. Cependant, peu
d'études ab initio ont porté sur |'effet des solutés, en particulier les solutés interstitiels comme
le carbone, sur les coeurs de dislocation.

Dans ce contexte, ce travail de thése consiste 3 modéliser a I'échelle atomique |'effet des
atomes de solutés interstitiels sur les coeurs des dislocations vis dans les métaux cubiques cen-
trés a I'aide de méthodes ab initio. Les résultats obtenus ont fait I'objet d'une publication en
collaboration avec Emmanuel Clouet, Laurent Proville et Bernard Legrand du SRMP [12] et
deux autres publications ont été soumises [13, 14].

La démarche a consisté dans un premier temps a déterminer 3 I'aide de calculs ab initio
la structure du cceur de plus basse énergie des dislocations vis dans le fer cubique centré en
présence de solutés de carbone, et ce pour différentes distances carbone-dislocation dans le plan
(111) et pour différentes distances carbone-carbone le long de la ligne de la dislocation. Les
énergies d’interaction dislocation-soluté ont ensuite été calculées et I'étude a été étendue aux
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solutés de bore, azote et oxygéne dans le fer, afin de pouvoir mieux analyser les comportements
du ceceur de la dislocation en présence de solutés. Ce travail est présenté dans le Chapitre 1.

Dans un second temps, une étude systématique dans les métaux de transition cubiques
centrés non magnétiques des groupes 5 (V, Nb, Ta) et 6 (Mo, W) a été effectuée. La structure
stable du cceur de dislocation vis et les interactions dislocation-soluté ont été déterminées et
analysées pour des solutés de carbone. Cette étude systématique est présentée dans le Chapitre
2.

Les conséquences des interactions dislocation-carbone ont ensuite été discutées dans le cas
particulier du fer.

Nous avons développé deux modéles énergétiques issus des calculs d'énergie d'interaction
dans le systeme Fe(C), afin de modéliser |a ségrégation du carbone dans le cceur de la dislocation
vis. Le premier modéle se limite a la ségrégation du carbone le long de la ligne de dislocation,
puis ce modéle a été enrichi en ajoutant des sites possibles pour le carbone autour du coeur de la
dislocation. Ce travail, fondé sur une comparaison entre calculs en champ moyen et simulations
Monte Carlo, est présenté dans le Chapitre 3.

Nous avons enfin étudié I'impact du carbone sur la mobilité de la dislocation vis dans
Fe(C). La barriére de Peierls en présence de carbone a été déterminée et un modéle de paires
de décrochements a été développé afin d’obtenir une énergie d'activation pour le mécanisme
de Peierls pour une dislocation décorée d’atomes de carbone, mis en évidence par Caillard aux
hautes températures [4,5]. Ce travail est présenté dans le Chapitre 4.
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Etude bibliographique

Les aciers, de part leur importance dans le milieu industriel, ont fait I'objet de nombreuses
études afin de mieux comprendre leurs propriétés et leur comportement, leur complexité étant
notamment liée a la richesse du diagramme de phase fer-carbone.

Deux diagrammes de phases existent pour ce systéme : le diagramme stable (graphite) et
métastable (cémentite) [15,16]. La cémentite se décomposant aux temps longs en ferrite et
graphite, les études sur les aciers se basent généralement sur le diagramme de phase métastable.
Dans ce cas, le fer sous forme cubique centrée (CC), ou fer-c, est stable pour des températures
inférieures 3 910°C, et ferromagnétique jusqu'a la température de Curie, T, = 768°C. La limite
de solubilité du carbone dans la phase alpha est au maximum de 1000 appm (0,1% atomique
ou 0,02% massique) a 727°C (voir Fig. 1), et diminue a 30 appm a 300°C [15, 16]. La faible
concentration en carbone n'empéche pas ce dernier d'avoir un fort effet sur le comportement
du fer-a comme nous allons le détailler dans cette partie. L'étude bibliographique est centrée
sur le systéme fer-carbone, principal systéme étudié dans ce travail.

1 Etudes expérimentales des interactions dislocation-soluté
dans les aciers

1.1 Echelle macroscopique

Il est bien connu expérimentalement que la présence de solutés modifie fortement les pro-
priétés mécaniques des métaux a |'échelle macroscopique, et en particulier leur plasticité. De
nombreuses études ont mis en évidence I'effet de solutés sur la limite d’élasticité. Kuramoto
et al. [2] ont par exemple montré les effets durcissant du carbone a basse température (0-150
K) et adoucissant aux températures intermédiaires (150-300 K). Kuramoto et al. ont en effet
mesuré la limite d'élasticité en fonction de la température pour le fer pur et le fer avec 150
appm de carbone (Fig. 2). La présence de solutés dans le matériau se manifeste également sur
les courbes contrainte-déformation par une augmentation de la contrainte avant la transition
entre le régime plastique et élastique, on parle alors de résistance a la traction. Lorsque cette
augmentation de la résistance apparait aprés pré-contrainte et vieillissement du matériau, on
parle de vieillissement statique (Static Strain Ageing - SSA) (Fig. 3(a)). Des effets similaires
ont été mis en évidence dans d’autres alliages de fer avec des atomes de soluté interstitiels ou
substitutionels, comme N, Ni, Si et Mn [17-20].

Le vieillissement dynamique (Dynamical Strain Ageing - DSA) est associé quant a lui a
des instabilités plastiques aprés vieillissement (Fig. 3(b)). Ce phénoméne a été observé pour de
faibles taux de déformation dans les aciers entre la température ambiante et 300°C [21,22]. La
gamme de température concernée dépend du taux de déformation [21] - la température de fin
de régime augmente avec le taux de déformation - mais aussi de la concentration en carbone -
la température de début de régime diminue lorsque la concentration augmente. Le vieillissement
au bleu (« blue brittleness ») est un cas particulier de DSA pour la gamme de température 100-
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FIGURE 1: Diagramme de phase métastable Fe-C (a) entre 0 et 25% atomique de C et (b)
entre 0 et 0,2% atomique de C. Les figures sont tirées de [16].
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FIGURE 2: Dépendance de la limite d’élasticité avec la température dans du fer pur et du fer
150 appm C. (a) Courbe pour des températures entre 0 et 400K. (b) Zoom de la figure (a) pour
des températures entre 100 et 300K, gamme pour laquelle le carbone a un effet adoucissant.
Les figures sont tirées de [2].

300°C pour laquelle les aciers prennent une couleur bleue, couleur de I'oxyde qui se forme alors
a la surface [23]. Les énergies d’activation mesurées en début et fin de DSA sont différentes, ce
qui laisse présager un changement de mécanisme pour la migration des dislocations. En début
de régime DSA, I'énergie d’activation mesurée est proche de |'énergie de migration du carbone
ou de |'azote dans le fer (0,8 eV). En fin de régime DSA |'énergie d’activation est deux fois plus
importante, autour de 1,5 eV. [21,24]. Keh propose d’expliquer cette valeur comme la somme de
I'énergie de migration du carbone dans le fer ajoutée a I'énergie d’interaction dislocation-soluté,
mais nous verrons ci-aprés que d'autres explications ont été proposées.

1.2 Echelle microscopique

Les observations au MET dans Nb, Ta, Mo, W et Fe montrent que les dislocations vis de
vecteur de Burgers b = 1/2(111) sont moins mobiles que les dislocations coin dans les métaux
CC. Ces dislocations contrdlent donc la plasticité des métaux CC [25-28].

L'étude a |'échelle microscopique des dislocations se révéle essentielle pour comprendre les
mécanismes a |'origine des observations macroscopiques énoncées ci-dessus. Dans la majorité
des alliages, c’est la formation de précipités qui affecte la mobilité des dislocations. Les effets
de solution solide sont & considérer dans le cas des matériaux peu alliés, lorsque la formation de
précipités n’est pas prépondérante. Si les atomes en solution solide sont de type substitutionnel,
ils sont peu mobiles et vont affecter la mobilité de la dislocation uniquement au passage de
cette derniére. Dans le cas de solutés interstitiels, plus mobiles, comme le carbone dans le fer,
la formation d’atmosphéres de Cottrell autour des lignes de dislocation [29], autrement dit, la
ségrégation de solutés sur les dislocations, modifie leur mobilité et donc les propriétés méca-
niques. Ces atmosphéres se forment grace a la diffusion des atomes de soluté en présence du
champ de déformation de la dislocation et ont été observées pour la premiére fois en 3D par
Blavette [1], ou, grace a la sonde atomique tomographique, des atmosphéres de soluté de bore
ont été mises en évidence autour d'une dislocation coin dans un alliage FeAl. L'amélioration
des techniques de sonde atomique tomographique a ensuite permis d'observer la ségrégation du
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FIGURE 3: Représentations schématiques des mécanismes de vieillissement statique (a) et
dynamique (b) liés a I'interaction dislocation-soluté. (a) Résistance a la traction et bande de
Liiders dans les alliages aprés vieillissement en température et pré-contrainte (courbe rouge) en
comparaison avec un métal pur (courbe bleue). (b) Instabilités plastiques liées au phénomeéne
de Portevin Le Chatelier : les atomes de soluté diffusent vers les dislocations, les ancrent et
la contrainte augmente jusqu'a ce que les dislocations s'extirpent du nuage de Cottrell. Les
échelles relatives sont choisies de maniére arbitraire.

carbone proche des dislocations dans le fer [30-32]. Le vieillissement dynamique, phénoméne
complexe et encore mal compris, est quant a lui en partie attribué au mécanisme de Portevin-Le-
Chatelier, visible sur les courbes contrainte-déformation par I'apparition d'instabilités plastiques
(Fig. 3(b)). Les atomes de soluté diffusent vers les dislocations et les ancrent par la formation
d’atmosphéres de Cottrell. Les expériences se déroulant a vitesse de déformation constante, la
contrainte augmente alors et lorsqu’elle est suffisante, les dislocations s’échappent du nuage de
solutés. Pour conserver une vitesse de déformation stable, la vitesse des dislocations diminue
alors jusqu’'a ce que par diffusion les atomes de soluté forment de nouvelles atmosphéres de
Cottrell et ancrent de nouveau les dislocations. Cela entraine successivement des augmentations
et diminutions de contrainte, schématisées sur la Figure 3(b). Le vieillissement est également
associé a I'apparition de bandes de Liiders, bandes de déformation plastique se propageant dans
le matériau. La propagation de ces bandes induit une stabilisation de la contrainte, et donc un
palier sur la courbe contrainte-déformation (Fig. 3(a)).

A I'aide d’expériences de traction in-situ au microscope électronique a transmission (MET),
les travaux de Caillard [3-5,28,33-35], décrivent a différentes températures et pour différentes
compositions les mécanismes thermiquement activés de migration des dislocations vis de vecteur
de Burgers 1/2(111) dans le fer-«, ces dislocations contrdlant la plasticité dans ce matériau a
basse température.

Aux basses températures, Caillard propose comme explication de I'adoucissement en pré-
sence de carbone pour les températures intermédiaires, phénoméne présenté au début de cette
partie, le décalage de la transition entre le régime saccadé et le régime de Peierls (voir Section
2.3 pour plus de détails sur ce mécanisme). Dans le fer pur (2-3 appm C), Caillard observe en
effet un régime de migration saccadée (« jerky motion ») pour des températures inférieures a
250 K [3]. Les dislocations franchissent alors plusieurs barriéres de Peierls a la fois, observations
cohérentes avec l'augmentation de |'aire d’activation dans cette gamme de température [2].
Entre 250 K et |la température ambiante, les dislocations migrent dans le métal a vitesse régu-
liere a I'aide d’un mécanisme de Peierls, en formant des paires de décrochements [25]. Au dela
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1. Etudes expérimentales des interactions dislocation-soluté dans les aciers

F1GURE 4: Observations au microscope électronique a transmission du mécanisme de Peierls
a 250°C dans le fer avec une concentration en carbone de 16 appm. Les images (a), (b) et
(c) sont des prises de vue a t = 0s,t =8 sett = 14 s. Les images (d) et (e) sont les
images différentielles permettant de mettre en évidence le déplacement des dislocations par la
visualisation des traces de glissement (d) entre 0 et 8 s et (e) entre 8 s et 14 s. La direction
du vecteur de Burgers b est repérée sur la figure (d). La figure est issue de la Ref. [5].

de la température ambiante, les dislocations glissent librement dans le métal. En présence de
carbone (110 appm C), Caillard observe un décalage de la transition entre le régime saccadé et
le régime de Peierls d’environ 100° vers les basses températures [3]. Les distances de saut sont
beaucoup plus faibles que dans le fer pur, observations également cohérentes avec les énergies
d’activation mesurées par Kuramoto dans le fer 150 appm C [2]. Le décalage en température
du mécanisme saccadé est observé pour d’autres atomes de soluté comme Ni, Si, et Cr avec
des effets adoucissants ou durcissants en fonction du soluté et de la concentration [34, 35].
Caillard met également en évidence dans ses travaux la réapparition surprenante d'un mé-
canisme de Peierls a plus haute température [4,5]. Pour du fer 16 appm il observe a partir de
200°C, en fin du régime de DSA et donc au dela de la température athermique (20°C environ),
un déplacement 3 vitesse réguliére des dislocations, qu'il associe a la réapparition d'un méca-
nisme de Peierls (Fig. 4). Aprés alignement des dislocations dans la direction vis (111) entre
100 et 250°C, les dislocations décorées de carbone se déplacent d'une vallée de basse énergie a
la vallée voisine grace a la formation de paires de décrochements. Pour du fer 230 appm C et
1 appm C le mécanisme de Peierls est également observé a partir de 200°C (Fig. 5). Il propose
ainsi un modéle différent de celui proposé par Keh [24] pour la valeur élevée de I'énergie d’acti-

vation en fin de régime DSA. L'énergie d’activation E,‘j;t est alors égale a I'énergie de formation

d'un double décrochement E,’:p ajoutée a la barriére de migration du carbone, Ep Caillard
choisi E,’:p égale a I'énergie de formation d'un double décrochement dans le fer pur, 0,6 eV, et

kp égale a |'énergie de migration du carbone dans le fer, 0,85 €V. La valeur obtenue est donc
proche de 1,5 eV et des valeurs expérimentales. Ce modéle se rapproche du modéle de Hirth et
Lothe pour les semi-conducteurs [36], qui sera présenté en détails lors de I'étude bibliographique
sur le mécanisme de formation de doubles décrochements et sera analysé & I'aide de calculs a
I'échelle atomique en DFT dans le Chapitre 4.

1.3 Echelle atomique

Pour comprendre certains phénoménes microscopiques et macroscopiques, il est important
de prendre en compte les propriétés de cceur des dislocations vis dans le fer et plus généralement
dans les métaux de transition cubiques centrés. L'impact de la ségrégation des atomes de soluté
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FIGURE 5: Mécanismes de migration des dislocations en fonction de la température. Cette figure
superpose les observations macroscopiques de Roberts [21] et microscopiques de Caillard [5].
Figure issue de [5].

sur la structure de cceur des dislocations et leur mobilité est donc important & étudier. La
résolution des méthodes expérimentales limite encore les possibilités d’études précises a |'échelle
du cceur des dislocations. Pour le moment, le recours a la simulation reste donc essentiel afin
de comprendre les mécanismes 3 |'origine des modifications de comportement des alliages,
c'est pourquoi des calculs de type ab initio seront utilisés dans ce travail. De trés récents
travaux permettent tout de méme d’'étre optimistes pour les années & venir d'un point de vue
expérimental : une équipe de Berkeley [37] a en effet observé des échantillons de Ti(O) au
microscope électronique a transmission a balayage (STEM) et en champ sombre annulaire a
angle élevé (HAADF). La ségrégation d’'oxygéne au cceur de la dislocation vis dans le titane a
ainsi pu étre mise en évidence expérimentalement.

2 Théorie des dislocations dans les métaux de transition cu-
biques centrés purs

Le fer, ainsi que les métaux de transition du groupe 5 (V, Nb, Ta) et du groupe 6 (Mo,
W) étudiés ici, adoptent une structure cubique centrée a basse température. Cette structure
est stable grace au pseudo-gap visible sur les densités d’états électroniques et a la proximité
du niveau de Fermi de ce pseudo-gap [38]. La structure cubique centrée admet une périodicité
d’'ordre trois le long de I'axe (111) dont les plans successifs sont séparés de b/3 avec b =
1/2(111)ay, le plus petit vecteur de pérodicité pour cette structure et ag le paramétre de maille
de la structure. Dans la projection des positions atomiques dans un plan [111] les colonnes
atomiques d'altitude 0, b/3 et 2b/3 (modulo b) forment un réseau triangulaire (Fig. 6(a)).

Les structures de coeur des dislocations vis, & I'origine de la plasticité atypique des mé-
taux cubiques centrés, sont étudiées a I'aide des méthodes de simulation numérique a I’échelle
atomique, les méthodes expérimentales n’ayant pas encore la résolution suffisante.
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2. Théorie des dislocations dans les métaux de transition cubiques centrés purs

2.1 Structures de coeur des dislocations vis

Les positions possibles pour I'introduction des dislocations vis sont les centres des triangles
évoqués ci-dessus, tournés vers le haut ou vers le bas [39,40], ou bien encore une position trés
proche des colonnes atomiques. L'introduction d'une dislocation au centre d'un triangle peut
soit inverser |'hélicité - les altitudes croissantes - par rapport au cristal sans dislocation, soit
imposer aux trois colonnes atomiques de se placer sur le méme plan (111), les atomes de métal
formant alors des prismes trigonaux réguliers (Fig. 6).

Dans le premier cas, on parle de cceur facile. Grace aux calculs ab initio, il est maintenant
admis que c'est le coeur facile compact - et non dégénéré - qui est stable dans les métaux
cubiques centrés purs a basse température [10,11,41-49]. Dans le second cas on parle de cceur
difficile, qui est instable dans tous les métaux cubiques centrés purs [10,11,41,48,50]. Si la
configuration de cceur d’'une dislocation de vecteur de Burgers +b est de type facile dans un
triangle vers le haut, alors la configuration de coeur du vecteur de Burgers -b dans le méme
triangle sera de type difficile. De maniére équivalente, la configuration de cceur dans un triangle
vers le bas de vecteur de Burgers +b sera une configuration de type difficile (voir Fig. 6).

La troisiéme configuration de cceur introduite par Takeuchi [51], la configuration dissociée,
est centrée a proximité immédiate d'une colonne atomique. D’aprés les calculs ab initio elle est
le maximum du potentiel de Peierls dans les métaux cubiques centrés purs [11,52]. Nous ne
développerons pas plus cette configuration dans ce travail.

Pour simplifier la lecture de ce manuscrit, nous allons adopter les conventions suivantes :
m Les dislocations considérées seront de vecteur de Burgers b = —1/2[111] pour une ligne
de direction [111]
m Une configuration facile sera centrée sur un triangle vers le haut A
m Une configuration difficile sera centrée sur un triangle vers le bas v

2.2 Potentiel de Peierls

Le paysage énergétique a deux dimensions dans le plan (111) de la dislocation vis 1/2(111)
est décrit par le potentiel de Peierls. Pour les métaux CC purs, les fonds de vallée de Peierls
correspondent a la configuration facile, et la barriére pour passer d’'une vallée a une autre est
appelée barriére de Peierls, E,. La contrainte de Peierls op est la contrainte minimale pour
laquelle la dislocation glisse dans un plan {110} et est liée a la pente maximale de la barriére
de Peierls. Différentes méthodes sont possibles pour étudier le potentiel de Peierls.

Les études a I'échelle atomique permettent de calculer I'énergie des structures de cceur
de haute symétrie (facile-difficile-dissociée) et les barriéres d'énergies entre ces configurations,
afin d'en déduire le potentiel de Peierls. Les premiéres études ont été menées par Takeuchi
[51] a I'aide du modéle de rangée atomique. Takeuchi impose ainsi un déplacement aux trois
colonnes atomiques perturbées par le passage de la dislocation d'une vallée a I'autre, puis il
laisse le systéme relaxer en empéchant ces trois colonnes de relaxer le long de [111]. Il obtient
alors une barriére de Peierls entre deux configurations faciles compactes en double bosse avec
comme configuration métastable la configuration dissociée. Il établit que si le coeur stable de
la dislocation est le coeur compact, la barriére de Peierls sera en double bosse. Les calculs en
potentiels empiriques prédisent également généralement une structure pour la barriére de Peierls
en double bosse [47,53-55], en bon accord avec le critére de Takeuchi.

Cependant, les calculs ab initio prédisent une barriére en simple bosse pour les métaux CC
purs, comme présenté sur la Figure 7(a) [10,11,48,56,57]. Il est maintenant admis que la barriére
de Peierls dans les métaux purs est une simple bosse. Dans le cas du fer, qui nous intéressera plus
particulierement dans ce manuscrit, la barriére de Peierls est de I'ordre de 40 meV//b [11,47,48].
De nouveaux potentiels ajustés sur les calculs ab initio permettent aujourd’hui de reproduire la
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FIGURE 6: Structure des cceurs facile et difficile. (a) Projection dans le plan [111] des colonnes
atomiques d'altitude 0 (en blanc), b/3 (en gris) et 2b/3 (en noir). Les croix rouge et verte
représentent les positions possibles de la dislocation pour obtenir les coeurs facile et difficile. (b)
Structures du cristal avant introduction de la dislocation (a gauche), puis aprés introduction
d’une dislocation. Le cceur facile est la configuration stable pour la dislocation, pour laquelle
I'hélicité est inversée par rapport au volume. La configuration a droite est la configuration
difficile, obtenue aprés introduction d’'une dislocation de vecteur de Burgers opposé dans le
méme triangle (position verte) ou de méme vecteur de Burgers dans un triangle inversé (position
rouge). Les atomes sont alors sur le méme plan [111], ce qui laisse supposer que le cceur difficile
est énergétiquement moins favorable que le coeur facile. Les calculs DFT montrent que ce cceur
est instable dans les métaux CC [11].
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FIGURE 7: (a) Barriére de Peierls en DFT pour Ta, W et Fe entre deux configurations faciles
E. Les courbes en noir sont les barriéres avant relaxation et les courbes colorées aprés relaxation
avec la méthode DRAG [61]. Les figures sont adaptées de [11]. (b) Potentiels de Peierls calculés
en DFT pour Ta, W et Fe. E représente la configuration facile, H la configuration difficile et S
la configuration dissociée (pour Easy, Hard et Split en anglais). E est le minimum du potentiel
de Peierls pour les métaux CC purs, H est un maximum local, et S est le maximum absolu du
potentiel pour tous les métaux CC.

simple bosse obtenue en DFT pour la barriére de Peierls [58].

Les premiéres descriptions du potentiel de Peierls complet en 2D étaient des descriptions
analytiques proposées notamment par Edagawa, Suzuki et Takeuchi [59,60]. Le Peierls 2D est
alors défini par une somme de fonctions trigonométriques, & une ou deux harmoniques. Pour
ces potentiels, la configuration facile est le minimum et la configuration difficile est le maximum
du potentiel. Les potentiels de Peierls calculés en DFT pour les métaux cubiques centrés [11]
montrent que la configuration facile est effectivement le minimum du potentiel de Peierls, mais
le coeur difficile est seulement un maximum local. Le maximum absolu du potentiel est le coeur
dissocié (voir Fig. 7(b)).

2.3 Mécanisme de paires de décrochements

Les études expérimentales, et notamment celles présentées dans la partie 1.2, ont mis en
évidence |'existence d'un mécanisme de migration des dislocations appelé mécanisme de Peierls.
Les dislocations vis migrent dans le plan {110} via la nucléation de paires de décrochements,
portions non vis de la dislocation (voir Fig. 8), qui ensuite se propagent en franchissant la
barriére de Peierls secondaire, négligeable dans les métaux purs CC. La dislocation peut ainsi
franchir une a une les vallées de Peierls.

La vitesse d'une dislocation de longueur L s’écrit alors vy, = Lh x Py, avec P, le taux
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de nucléation de doubles décrochements par unité de longueur de dislocation. Friedel a obtenu
une valeur approchée de P, qui permet d'écrire la vitesse de dislocation de la maniére suivante
(voir la revue [62]) :

bL AUy (T

iy = v g hexp(~ =2 (1)
avec vp la fréquence de Debye, x. la taille du décrochement critique et h la distance entre
deux vallées de Peierls. Dans le cas des métaux cubiques centrés purs, h est égale a la distance
selon [110] entre deux configurations faciles voisines, h = /2/3ag. AUyp(7) est I'enthalpie
d'activation pour laquelle AUy, (0) = E,‘j;t I'énergie d’activation. Expérimentalement I'enthalpie
d’activation est déterminée a partir d'essais mécaniques mesurant les variations de la contrainte
résolue de cisaillement critique en fonction de la déformation et de la température. La contrainte
est mesurée, pour plusieurs vitesses de déformation, a vitesse de déformation constante pour
différentes températures. La limite d’élasticité est ensuite reportée en fonction de la température
pour les différentes vitesses de déformations. AUy, (7), grace a une loi d’Arrhenius, est ensuite

reliée a la vitesse de déformation plastique ¢ :

AUy (T)

) @

é = €pexp(—

act

kp €St ensuite mesurée en extrapolant la courbe obtenue pour une

L'énergie d’activation E
contrainte nulle.

Les études théoriques de la formation et de la migration de paires de décrochements peuvent
se baser sur I'utilisation de modéles analytiques et d'études a I'échelle atomique. Les modéles
analytiques sont des modéles de tension de ligne basés soit sur la théorie élastique isotrope,
[64], soit en ajustant le modéle sur des données expérimentales [59, 60] ou sur des données
atomiques [52, 65].

Les simulations a I'échelle atomique ont permis de montrer que la configuration stable est la
configuration du cceur facile compacte et que la barriére de Peierls est en simple bosse. La dislo-
cation franchit alors la barriére de Peierls en une seule étape, sans demi-décrochement passant
par la configuration dissociée comme cela avait été proposé préalablement [66]. Cependant,
calculer les énergies de formation des décrochements nécessite un grand nombre d'atomes,
notamment 3 cause du fort étalement des décrochements dans les métaux CC purs (proche
de 20b dans le cas du fer). Ventelon et al. [67], dans le cas du cceur compact dans le fer-«,
ont déterminé I'énergie de formation du double décrochement 3 I'aide du potentiel empirique
d'Ackland-Mendelev [68], tout en sachant que pour ce potentiel la barriere de Peierls est en
double bosse. L'énergie de formation calculée ainsi est de 0,65 eV (& comparer avec la valeur
expérimentale de 0,91 eV [69]). La barriére de Peierls secondaire est nulle, autrement dit, une
fois que le décrochement est nucléé, il se propage librement le long de la ligne de la dislocation.

Comme présenté dans la partie 1.2, le mécanisme de Peierls réapparait aux hautes tem-
pératures pour des dislocations décorées de carbone. Caillard propose alors un modéle pour
déterminer |'énergie d’activation en fin de régime DSA [4]. Ce modéle se rapproche du modéle
de Hirth et Lothe dans les semi-conducteurs [36]. Dans ce modéle, on considére que |'étalement
des décrochements est faible (de I'ordre de b). Le profil énergétique est supposé contrdlé par les
interactions élastiques dues a la faible valeur de x.. Le profil d’énergie sera donc celui obtenu
sur les courbes de la Figure 9(a) [70]. Le maximum de la courbe obtenue pour une contrainte
7 donnée est AUZ(T)

AU (7) = AU (7) + UL (3)

avec Uy I'énergie de migration du décrochement aprés nucléation (notée U, sur la Figure
9(a)) et AU;x(7) issue d’'un modele d'interactions élastiques entre décrochements :
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F1GURE 8: (a) Représentation schématique de la formation d'une paire de décrochements entre
deux vallées de Peierls voisines selon le plan (110). (b) Représentation schématique d'un double
décrochement projeté dans le plan (110). Ces figures sont inspirées de [63].
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FIGURE 9: (a) Représentation schématique de la variation de I'énergie potentielle en fonction
de la distance entre deux décrochements Az hors contrainte (en pointillés) et sous contrainte
7 en trait plein. L'enthalpie de formation du double décrochement correspond a la vallée la
plus élevée. La figure est tirée de [70]. (b) Variation d'énergie potentielle en fonction de la
distance d entre deux décrochements (en unité de b), pour une dislocation vis dans le silicium.
Les différentes couleurs représentent différentes contraintes, les lignes continues représentent les
résultats NEB obtenus en potentiel empirique et les lignes discontinues par la théorie élastique.
La figure est tirée de [71].

hb

AU (7) = B[, — hb o HT (4)
Alors pour 7 = 0,
Efy! = Bl, + UL (5)

Dans ce modéle I'énergie d'activation hors contrainte Eg;t est ainsi définie comme la somme

de I'énergie de formation du double décrochement isolé E,J:p et de I'énergie de migration U
du décrochement. Pizzagalli et al. [71] ont par exemple validé ce modéle pour les dislocations
vis dans le silicium en calculant les variations d’énergie en fonction de la distance entre décro-

chements a |'aide de potentiel empirique (Fig. 9(b)), et en calculant les énergies de formation
et de migration a 'aide de la DFT.
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3. Solutés dans les métaux sans dislocation
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FIGURE 10: Représentation des sites d'insertion des atomes de soluté : (a) site octaédrique, (b)
site tétraédrique, (c) site substitutionel. Les atomes de fer sont représentés en gris et |'atome
de soluté en rouge. Les sites sont mis en évidence par les liaisons métal-métal en gris et les
liaisons carbone-métal en rouge.

TABLE 1: Différence d’'énergie de mise en solution (en €V) entre les positions octaédrique et
tétraédrique (AE;_,), et octaédrique et substitutionnelle (AE;_,) dans une matrice de fer CC.
Pour la référence [76] les corrections élastiques ont été prises en compte [79].

n B C N 0O
VASP [76]  AE,, 128 067 087 0,73 0,52

AE,_, 0,10 2,33 297 159
VASP [72]  AE,_, 128 - 086 - -
VASP [74]  AE,, 128 074 - 080 057

AE,_, 007 - - -
VASP [75]  AE,, 250 - - - 048

WIEN2K [73] AE,_, 48 -0,17 209 269 -

3 Solutés dans les métaux sans dislocation

3.1 Insertion des solutés dans la matrice des métaux CC

|| existe différentes natures de sites pour introduire des atomes de soluté dans la matrice de
métal. Les différents sites dans le cas de la structure CC sont de type interstitiel octaédrique ou
tétraédrique, ou de type substitutionel. Les sites octaédriques se trouvent au centre des faces et
des arrétes de la structure CC, et les sites tétraédriques sont au centre des demi-faces (voir Fig.
10). Le site octaédrique est le plus stable dans le fer pour des atomes de soluté de C, N et O,
comme le montrent de nombreuses études en DFT [72-76], dont les valeurs obtenues a |'aide
de codes d'ondes planes sont recensées dans le Tableau (1). En revanche pour le bore dans le
fer, la position substitutionelle est plus favorable [74,76] (Tab. 1). Des résultats similaires ont
été obtenus par Barouh et al. [77] & I'aide du code SIESTA, code DFT de bases localisées. Pour
les métaux cubiques centrés des groupes 5 (V, Nb, Ta) et 6 (Mo, W), le site octaédrique est
aussi le plus favorable pour le carbone [78]. La migration de solutés de B, C, N et O dans le fer
entre deux sites octaédriques voisins passent par la configuration tétraédrique & mi-chemin, et
la barriére de migration est égale a la différence AE;_, [76]. Plus globalement, cette valeur est
souvent prise comme premiére approximation en supposant que la configuration tétraédrique
soit le point col.

Les interactions soluté-soluté pour une distance de 1b selon [111] (voir le Chapitre 1 pour
une définition plus précise) sont répulsives pour le carbone et |'azote dans le fer [75,77]. Dans
le cas de I'oxygéne, Barouh et al. [77] montrent que les interactions sont légérement attrac-
tives pour une distance de 1b alors que Claisse et al. [75] montrent que ces interactions sont
légérement répulsives. Cette différence sera discutée dans le Chapitre 1. Pour tous les atomes
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FIGURE 11: Positions octaédriques i%"¢ voisin O(*) projetées dans le plan (111). Les atomes
de fer sont représentés en gris, noir et blanc selon leur altitude le long de [111] et les sites
octaédriques sont représentés en couleur en fonction de leur distance au cceur de la dislocation
en configuration facile, représentée par la croix verte.

de soluté, au dela de 2b en volume, les interactions sont négligeables [75, 77].

Pour la représentation dans le plan (111) adoptée pour les dislocations, les sites octaédriques
sont situés au milieu des arrétes des triangles, avec une altitude en volume égale a celle de
I'atome opposé a I'arréte ol se trouve le soluté. On définit alors les positions ¢ voisins en
fonction de la distance au cceur de la dislocation comme représenté sur la Figure 11.

3.2 Structure des carbures

L'insertion d'atomes de carbone au deld de la limite de solubilité peut entrainer la pré-
cipitation de carbures, modifiant ainsi fortement les propriétés des métaux [15, 80, 81]. Leur
structure a été étudiée de facon détaillée, en particulier les mono-carbures de formule MC,
avec M |'espéce métallique. Les principaux carbures stoechiométriques des groupes 5 et 6 ont
deux structures possibles : de type NaCl cubique ou WC hexagonale. La structure de type NaCl
est une structure composée de deux réseaux cubiques faces centrées décalés d'un demi para-
métre de maille. Les atomes de carbone se trouvent donc au centre d'octaédres formés par les
atomes de métal, et inversement (voir Fig. 12(c)). Dans le cas de la structure WC hexagonale,
les atomes de métal sont répartis sur une structure hexagonale simple et les atomes de carbone
sont au centre de prismes trigonaux réguliers (voir Fig. 12(a) et 12(b)).

Une tendance de groupe est observée expérimentalement quant a la stabilité des carbures
en fonction du métal considéré. Les métaux du groupe 5 forment des carbures de type NaCl
alors que ceux du groupe 6 forment des carbures du type WC [15,80,82-87]. Hoffman a obtenu
les mémes tendances (voir Fig. 13) a I'aide d’'une méthode étendue de type liaisons fortes
de Hiickel, montrant une forte corrélation avec le nombre d’électrons de valence par formule
chimique (par paire M-C).

Pour le fer, le carbure le plus présent sur le diagramme de phase métastable Fe-C est la
cémentite Fe3C, dont la structure est composée de prismes formés par les atomes de métal
avec un carbone au centre, ces prismes partageant alors des sommets et des arrétes (Fig. 14).

4 Modélisation des interactions dislocation-soluté dans les
métaux CC

Au cceur des questions de plasticité dans les métaux, différentes méthodes ont été dévelop-
pées pour modéliser les interactions dislocation-soluté. Le durcissement par solution solide dans
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4. Modélisation des interactions dislocation-soluté dans les métaux CC

F1GURE 12: (a-b) Carbure de structure hexagonale de type WC. Les atomes de métal sont
représentés en vert et les atomes de carbone en rouge. (a) Visualisation en perspective. Deux
sites prismatiques sont mis en évidence par des liaisons métal-métal grises et des liaisons métal-
carbone rouges. (b) Projection dans le plan basal. (c) Carbure de structure cubique de type
NaCl. Les atomes de métal sont représentés en bleu et les atomes de carbone en rouge. Un site
octaédrique est mis en évidence par des liaisons métal-métal grises et des liaisons métal-carbone
rouges.

Total
Energy
(ev)

F1GURE 13: Différences d’énergies entre les structures de type NaCl, WC et deux structures
NiAs non détaillées ici. La structure de type NaCl est utilisée comme référence, i.e. pour les
valeurs supérieures a 0 la structure NaCl est plus favorable énergétiquement, et pour les valeurs
inférieures a 0 c'est la structure étudiée (NiAs ou WC) qui est plus favorable. La figure est tirée
de la Ref. [83].
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FIGURE 14: Structure de la cémentite. Les atomes de fer (resp. de carbone) sont représentés
en gris (en rouge). Deux sites prismes sont mis en évidence grace aux liaisons métal-métal en
gris et carbone-métal en rouge.

les alliages a été étudié notamment par les modéles d'ancrage fort (« strong-pinning theory »)
de Friedel et Fleischer, qui considérent les atomes de soluté comme des obstacles ponctuels
a la migration des dislocations. La dislocation forme alors des arcs entre les défauts jusqu’a
ce que la force exercée sur les atomes de soluté dépasse leur résistance. Friedel et Fleischer
ne considérent que les atomes de soluté dans les plans de glissement mais d'autres théories,
dites d'ancrage faible (« weak-pinning model ») (Mott-Nabarro, Mott, Labush), proposent de
prendre en compte I'ensemble des interactions dislocation-soluté. Ces modéles ne seront pas
développés ici, le lecteur peut se référer a I'article de revue [88] pour plus de détails. Nous nous
intéresserons ici plus particulierement aux mécanismes a l'origine de la ségrégation dans les
métaux CC (calculs d’énergies d’interaction), puis aux conséquences sur la mobilité des solutés
et des dislocations.

4.1 Elasticité et simulations en potentiels empiriques

Loin du cceur des dislocations, les interactions dislocation-soluté sont correctement modé-
lisées par la théorie élastique. Les premiers modéles, appliqués au fer-ov en présence de car-
bone [29,89] considérent les interactions entre le champ de contrainte isotrope de la dislocation
vis et les atomes de carbone, modélisées soit uniquement par le volume de relaxation des atomes
en position octaédrique [29], soit en considérant également la déformation de la matrice [89].
Dans ses travaux, Clouet [6] compare une approche élastique basée sur le modéle de [89] et
des calculs en potentiels empiriques pour déterminer les interactions dislocation-carbone dans
le fer-cv. L'énergie d’interaction élastique entre la dislocation et le soluté est alors obtenue grace
au tenseur dipolaire P;;, déterminé a I'aide de calculs ab initio :

Pij = =Voyj (6)

avec o;; la différence entre les tenseurs de contrainte avant et aprés insertion d'un atome
de soluté dans la matrice de fer CC sans dislocation et V' le volume de la cellule. Dans le cas
d'un atome de soluté interstitiel dans une matrice CC, P;; est de la forme :

Py 0 0
Pj=| 0 Pyu 0 (7)
0 0 P
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F1GURE 15: Comparaison entre modéle élastique et calculs atomistiques pour les énergies
d'intéraction dislocation-carbone dans le fer CC pour un variant [001]. La position z varie le
long de [112] et h est fixé ici a 7,1 A le long de [110]. La figure est issue de [6].

avec par exemple P11 = P pour le variant [001] (axe tétragonal principal dans la direction
[001]). L'énergie d'interaction E*"? est définie alors par

Eblnd _ Pz‘]egl] (8)

avec fldj le champ de déformation de la dislocation vis. Avec cette définition une valeur
positive représente une attraction. Les résultats montrent un bon accord entre les calculs en
potentiels empiriques a I'aide du potentiel de [90] et le modéle élastique anisotrope du champ
de contrainte de la dislocation vis (Fig. 15), pour un atome de carbone dont la position x varie
le long de [112] mais reste a une distance h de 7,1 A le long de [110] (voir encart sur la Figure
15 pour un schéma explicatif).

Dans ses travaux, Veiga et al. [8,9] ont montré que la présence d'une atmosphére de Cottrell
entraine une augmentation de la contrainte de Peierls jusqu'a 3000 MPa pour la plus grande
concentration en carbone considérée (500 appm). La formation d'une atmosphére de Cottrell
de carbone autour des dislocations dans le fer-a a d’abord été étudiée a I'aide de simulations en
utilisant le potentiel empirique de [90]. Les énergies d'interaction carbone-dislocation avec ce
potentiel sont attractives proches du coeur de la dislocation avec un maximum de 0,41 eV par
atome de soluté. Ces énergies permettent de déterminer la probabilité d'occupation des sites
octaédriques autour de la dislocation afin d’obtenir la concentration de saturation proche du
cceur. Grace a des simulations Monte Carlo, des structures d'atmosphéres de Cottrell a I'équi-
libre thermodynamique ont été obtenues et a |'aide de calculs sous contrainte, les contraintes
nécessaires pour que la dislocation puisse s'échapper du nuage de solutés ont été calculées a
300 K en fonction de la concentration en carbone (Fig. 16).

Le cceur des dislocations peut aussi &tre un vecteur de migration des atomes de carbone.
Veiga montre que la migration du carbone d'un site octaédrique & un site octaédrique voisin est
modifiée proche du cceur de la dislocation vis dans le fer [7]. Dans le cas des dislocations mixtes
ou coins, certaines études montrent |'existence d'une diffusion facilitée le long de la ligne de
dislocation mixte 71° et une diffusion transverse pour une dislocation coin pure [91,92]. D’autres
méthodes couplant I'utilisation de potentiels empiriques pour les zones proches du coeur et

31



Etude bibliographique

(112) 9
;Tma—-mu v
o * '40 *e ¢

e
»

3
‘ -
. o o
t s e

e —— v b

?-thoﬁu"x' ot
* & (d)

FIGURE 16: Etude en potentiel empirique dans Fe(C) (a) de la formation d'atmosphére de
Cottrell issue d'une modélisation Monte Carlo, (b) de la formation d'une paire de décrochements
sous contrainte et du (d) détachement de la dislocation du nuage de solutés & partir de la
contrainte critique. La figure est tirée de Ref. [9].
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4. Modélisation des interactions dislocation-soluté dans les métaux CC

FIGURE 17: Energies d'interaction dislocation-soluté dans Mo pour des solutés de Re et Pt.
Entre chaque ligne |'énergie d'interaction varie de 0,1 €V, avec |'énergie d'interaction la plus
attractive au centre de I'image. La figure est issue de la Ref. [94].

d'éléments finis pour les zones loin du cceur ont également permis de montrer que méme en
présence de carbone les dislocations vis restent les dislocations contrélant la plasticité [93].

Les interactions dislocation-soluté ont donc été largement étudiées a I'aide de potentiels
empiriques et de modéles élastiques, qui permettent de ne pas se limiter & un petit nombre
d’atomes. Cependant, pour la théorie élastique, le cceur de la dislocation est une singularité,
il est donc nécessaire d’introduire un rayon de coupure et de ne pas considérer cette zone
autour du ceeur de dislocation. De plus, les configurations de cceur facile et difficile ne sont
pas différenciées. Les potentiels empiriques quant a eux permettent de considérer différentes
structures de coeur mais ne prennent pas en compte les effets électroniques, dont il faut tenir
compte afin de modéliser de facon réaliste les propriétés de coeur des dislocations CC comme
nous |'avons vu au paragraphe 2.1. Le développement des méthodes ab initio, permet de prendre
en compte ces effets de cceur. Ces méthodes peuvent donc étre utilisées pour |'étude de |'effet
de solutés sur les cceurs des dislocations.

4.2 Ab initio

Les premiers travaux en ab initio sur les interactions dislocation-soluté ont été menés par
Trinkle and Woodward [94] dans Mo en présence de solutés substitutionnels. Leur objectif est
alors d’étudier I'effet adoucissant ou durcissant des solutés, en particulier Re et Pt qui ont
un effet adoucissant. Les énergies d’interaction dislocation vis-soluté, calculées en remplacant
une colonne atomique du cceur de Mo par une colonne atomique de solutés, sont attractives
proches du coeur (Fig. 17). Les auteurs étudient en présence de solutés la modification du taux
de nucléation de paires de décrochements, qui contréle la mobilité aux basses températures, et
de la migration du décrochement, qui contrdle la mobilité aux hautes températures. Les taux de
nucléation et la barriére de migration sont ajustés mathématiquement par rapport aux valeurs
dans les métaux purs. La valeur du taux de nucléation est ajustée par I'énergie d'interaction,
Eint, et la valeur de I'énergie de migration par 251/c|Ej,,:| avec ¢ la concentration en soluté. Une
énergie d'interaction attractive permet ici d'augmenter le taux de nucléation, donc d’adoucir
le matériau pour les basses températures. Lorsque la température augmente, la présence de
solutés ralentit la migration des décrochements, expliquant ainsi un durcissement. Les auteurs
obtiennent un bon accord qualitatif entre leur modéle et les expériences.

D’autres études ont également porté sur les interactions dislocation-soluté dans les métaux
CC dans le cas de solutés substitutionnels, en étudiant notamment les changements de struc-
ture de cceur en fonction de la concentration de solutés. Deux méthodes sont possibles : la
méthode de I'approximation du cristal virtuel (VCA pour « Virtual Crystal Approximation »)
et la méthode de la supercellule. Dans la méthode VCA, tous les atomes sont remplacés par
des atomes fictifs intermédiaires entre les deux epéces étudiées, en termes de taille et de struc-
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ture électronique. L’effet moyen des solutés peut alors &tre mis en évidence. La méthode de
la supercellule quant a elle consiste a remplacer certains atomes de la base métallique par des
atomes de soluté, et permet alors d'étudier certaines configurations particuliéres. Romaner et
al. et Li et al. [46,95] montrent ainsi que la présence de Re dans W change la structure de
ceeur d'un ceeur facile compact a un cceur facile dégénéré (voir Fig. 18). Ces changements de
cceur sont liés & des modifications des liaisons entre atomes et ces résultats sont cohérents avec
la modification, grace & I'étalement du cceur de la dislocation, du plan de glissement observé
expérimentalement. Des résultats similaires ont été mis en évidence dans W avec des solutés
de Fe [96] et dans Fe avec des solutés de Co [97] (pour Fe(Co) le changement de plan de glis-
sement n'a pas été étudié). Pour des alliages W-Ta en revanche, aucun changement de coeur
et de plan de glissement n’est obtenu dans les calculs [95].

Les calculs ab initio permettent d'étudier I'effet des solutés sur la migration des dislocations
en calculant la contrainte de Peierls, contrainte minimum a partir de laquelle la dislocation glisse
dans le cristal. Dans le cas de W, la contrainte de Peierls 3 0 K est diminuée en présence de
solutés de Re [46], entrainant donc un adoucissement comme le montrent les expériences. C'est
également le cas pour Fe-Co [97] et W-Fe [96]. Cependant, la présence de solutés de Zr entraine
un durcissement du matériau [96].

Enfin dans une étude systématique avec un modéle de colonnes atomiques sur différents
métaux CC du groupe 5 (Nb et Ta) et du groupe 6 (Mo, W) pour des solutés substitutionnels
des séries 4d et 5d des métaux de transition, une tendance de groupe est mise en évidence [98].
En étudiant le taux de nucléation en couplant calculs d'énergies d'interaction et facteur d’échelle
de la méme maniére que dans Mo(Re) [94], les atomes de solutés avec un surplus d'électrons de
valence (Re, Os, Ir, Pt) favorisent la nucléation de décrochements dans les métaux du groupe
6 entrainant ainsi un adoucissement du matériau. En revanche, pour les métaux du groupe 5
ces solutés entrainent un durcissement des matériaux.

Plus récemment, des études ont plus particuliérement porté sur les solutés de types intersti-
tiels dans les métaux CC, comme le carbone ou I'hydrogéne. Itakura et al. [99] ont ainsi étudié
les interactions dislocation vis-hydrogéne dans le fer et ont mis en évidence une interaction
attractive proche du coeur de la dislocation (Fig. 19). Deux configurations de cceurs ont été
étudiées : le cceur facile (Fig. 19(a)) et le coeur difficile (Fig. 19(b)). L’énergie d'interaction la
plus attractive est obtenue pour le cceur difficile (0,39 eV par atome de soluté). Itakura et al.
suggeérent alors que le coeur difficile pourrait étre plus favorable pour de fortes concentrations
en solutés, mais pas en régime dilué a cause du coiit énergétique de conserver la dislocation
en configuration difficile, 40 meV /b d’aprés les calculs ab initio. Les auteurs proposent ensuite
d'étudier 'effet de I'hydrogéne sur le taux de nucléation et la migration des décrochements a
I'aide d'un modéle de tension de ligne. lls montrent une diminution de I'enthalpie d’activation
en présence d’hydrogéne de 110 meV, pouvant ainsi adoucir le matériau pour des températures
entre 200 et 300 K pour une concentration de 0,1 at. ppm et pour des températures entre
300 et 400 K pour une concentration de 10 at. ppm. Des méthodes alternatives proposent
des solutions pour traiter le cceur des dislocations en ab initio et les interactions entre atomes
plus éloignés en potentiel empirique. Ainsi [56] propose une étude en QM/MM (« quantum-
mechanics/molecular-mechanics ») pour des solutés de H et He dans le fer CC. L'énergie
d'interaction dislocation vis-soluté obtenue est attractive pour H (0,27 eV) et pour He (0,49
eV). La barriére de Peierls est abaissée par la présence de solutés et la diffusion est favorisée
dans le coeur de la dislocation.

Dans le tungsténe, les interactions dislocations-vis hydrogéne sont fortement attractives
proche de la dislocation [100]. Dans ce travail il est montré que les configurations les plus
favorables sont les configurations tétraédriques au cceur de la dislocation, avec une énergie
attractive de 0,55 eV par atome de soluté. Terentyev et al. proposent que cette forte énergie
d’interaction provient d’un équilibrage de la densité de charge dans cette zone. L'énergie d'in-
teraction reste fortement attractive jusqu’a la présence de trois atomes dans le cceur et diminue
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FIGURE 18: Evolution de la structure de coeur dans W en fonction de la concentration c en Re
représentée par des cartes de déplacement différentiels (voir la section 2.1 de la partie Méthodes
pour une présentation de cette représentation). (a) Structure de coeur en configuration facile (c
= 0). (c-d) Structure obtenue pour ¢ = 0,25 et ¢ = 0,50 pour la méthode VCA. (e-f) Structure
obtenue pour ¢ = 0,25 & partir de la méthode de la supercellule pour différentes distributions
de Re représentés par les points plus grands. La figure est issue de la Ref. [46].
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F1GURE 19: Carte des énergies d'interaction dislocation vis-hydrogéne dans le fer, calculées par
Itakura et al. Les sites étudiés sont représentées par des triangles (resp. des disques rouges)
lorsque les sites sont attractifs (resp. répulsifs). Les colonnes atomiques de fer sont représentés
par les pics de densités en jaune. La figure est issue de la Ref. [99].
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a partir de quatre atomes d’hydrogéne. Dans ces configurations, la migration de H le long de
la ligne peut étre favorisée et ainsi induire la formation d’amas d'hydrogene.

Pour le systéme Fe-C, les énergies d'interaction dislocation-carbone obtenues en DFT loin
du ceeur des dislocations (12 A) sont bien reproduites par les modéles élastiques [101]. En dehors
du coeur de la dislocation (une zone de rayon 3b autour du coeur n’est pas étudiée), I'étendue
du nuage de soluté est alors estimée & 100-200 A, en bon accord avec les observations en sonde
atomique tomographique.

Jusqu’a aujourd’hui, les études a I'aide de calculs ab initio sur I'effet de solutés dans les
métaux CC sur la structure et les propriétés de coeur, ont surtout porté sur les solutés substi-
tutionels. Seuls quelques éléments interstitiels légers comme H ont été étudiés. L'objectif de
ce travail de thése est donc de déterminer a I'échelle atomique les effets de soluté interstitiel
comme le carbone sur les cceurs des dislocations dans les métaux CC, en étudiant leur structure
de coeur et les conséquences sur les prémices de la formation d’une atmosphére de Cottrell et
les mécanismes de formations de paires de décrochements dans le systéme Fe-C.
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Bilan de I'étude bibliographique

m Les calculs DFT montrent que dans les métaux CC purs, le cceur stable de la dislocation
vis 1/2[111] est la configuration facile compacte, et le cceur difficile est instable.

m lIs montrent également que la barriére de Peierls est en simple bosse dans tous les
métaux CC purs et vaut 40 meV /b dans le fer pur

m L'observation dans des expériences de traction in situ en MET de la réapparition d'un
mécanisme de Peierls dans le fer 3 haute température est surprenante et est attribuée a
la présence d’atomes de carbone sur la dislocation. L'énergie d’activation mesurée est
comprise entre 1,3 eV et 1,7 eV en fin de régime de DSA.

m La modélisation des interactions dislocation-soluté a été beaucoup étudiée a I'aide de
modéles élastiques et en potentiels empiriques. Ces méthodes permettent d'étudier des
systémes de grande taille, mais les effets de cceur liés & la structure électronique -
importants dans les métaux CC - ne sont pas pris en compte.

m Les études en ab initio ont permis dans le cas de solutés substitutionels de mettre en
évidence des reconstructions de coeur qui pourraient avoir des conséquences sur les plans

de glissement des dislocations.

Objectifs de la thése

m Déterminer I'effet de solutés interstitiels sur la structure de coeur des dislocations dans
les métaux CC en utilisant des méthodes de calcul ab initio.

Les conséquences seront développées plus particuliérement dans le systéme Fe(C) :

m Etudier 'effet du carbone sur la migration des dislocations. Les objectifs sont ici de
déterminer la barriére de Peierls en présence de carbone, et de déterminer I'énergie
de formation d'une paire de décrochements, E,‘;;t, pour le mécanisme de Peierls en
présence de carbone.

m Etudier les prémices de la formation d’une atmosphére de Cottrell dans Fe(C) a I'aide
d'un modéle énergétique d’interaction soluté-soluté proche de la ligne de dislocation
implémenté dans des modéles thermodynamiques et Monte Carlo.
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1 Calculs ab initio

Les calculs ab initio sont basés sur la résolution d'une approximation de I'équation de
Schrédinger. Coditeuse en temps de calcul, et donc envisageable uniquement pour des systémes
de quelques centaines d'atomes, cette méthode est cependant la plus robuste pour déterminer
les propriétés des matériaux a I'échelle atomique, car elle permet de prendre en compte la
structure électronique, sans ajustement au préalable.

1.1 Principe

Dans I'équation de Schrédinger, HV = EW, FE et U sont respectivement |'énergie du
systéme et la fonction d'onde, et H est I'hamiltonien électronique qui s’écrit :

H=TN 4+ T¢ + It + e, + Inthe (1)

coul coul

avec TV (resp. T¢) I'énergie cinétique des noyaux (resp. des électrons) et Int.,, les in-
teractions coulombiennes noyau-noyau (Int)YY), électron-électron (Int ;) et électron-noyau
(Intévoil). Le probléme a n. électrons ne peut étre résolu de maniére exacte a cause de la
corrélation entre électrons. Il est alors nécessaire de faire des approximations pour en simplifier
la résolution.

Une premiére approximation, appelée approximation adiabatique de Born-Oppenheimer,
consiste & considérer les noyaux comme étant immobiles, car étant beaucoup plus lourds et

donc plus lents que les électrons. TV est alors nulle et H devient :

H =T¢ + IntlN + ntés, + Intle (2)

coul coul

Afin de pouvoir résoudre le probléeme, la Théorie de la Fonctionnelle de la Densité (DFT)
est alors utilisée.

1.2 Théorie de la Fonctionnelle de la Densité (DFT)

La DFT, introduite en 1964 par Hohenberg et Kohn [102], part de deux théorémes. Le
premier permet de montrer que I'énergie du systéme est donnée par une fonctionnelle uni-
verselle, mais inconnue, de la densité électronique p(r). D'aprés le second, I'énergie de I'état
fondamental du systéme est la valeur qui minimise cette fonctionnelle. La densité p(r) qui lui
est associée correspond a la densité exacte po(r) de I'état fondamental. L'énergie cinétique
d'un gaz d’électrons en interaction étant inconnue, Kohn et Sham [103] ont proposé une re-
formulation, permettant de remplacer le systéme d’'électrons en interaction par un probléme
d’électrons indépendants évoluant dans un potentiel effectif V.;. Il est alors possible de se
ramener 3 n, équations a un électron, appelées équations de Kohn et Sham, basées sur des
orbitales monoélectroniques, ¢; :
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A
Ho; = —Edh‘ + Veprdi = €idi (3)

La densité électronique est donnée par :

o) =Y I @

Pour résoudre ces équations, E (et de maniére équivalente H) est alors décomposée de la
maniére suivante :

Elp) = / Vit (M)p(r)dr + Tulp] + Int< o] + Exelo] (5)

avec Vg, le potentiel extérieur qui s'exerce sur les électrons (dont par exemple les inter-
actions coulombiennes électron-noyau), T;[p| |'énergie cinétique des électrons sans interaction,
Inte ,[p] I'interaction coulombienne entre les électrons - ou énergie de Hartree - et E,.[p] la
fonction d’échange et de corrélation.

Dans cette approche, la seule inconnue est F,.[p]. Les deux approximations les plus cou-
rantes pour exprimer cette fonctionnelle sont : I'approximation de la densité locale (LDA pour
« Local Density Approximation »), proposée initialement par Kohn et Sham, et I'approximation

du gradient généralisé (GGA pour « Generalized Gradient Approximation »).

1.2.1 LDA et GGA

L'approximation LDA est I'approximation la plus simple qui fait une hypothése forte : pour
un gaz d’électrons non uniforme, la densité électronique varie trés lentement dans |'espace et
le terme E,.[p] peut &tre approximé par sa valeur pour un gaz d'électrons uniforme. Il est alors
possible de se ramener a |'expression suivante :

FLDPA[p] = / €xel(p(r)p(r)dr (6)

avec e;.(p(r)) la densité d'énergie d'échange et de corrélation d'un gaz d’électrons uniforme
de densité spatiale p. Dans I'Equation (3), le potentiel effectif s'écrit alors comme la somme
du potentiel extérieur, du potentiel de Hartree, et du potentiel d'échange et de corrélation
fze = OF /Op.

L'approximation GGA prend en compte les variations de la densité électronique en exprimant
I'énergie d'échange et corrélation en fonction de la densité mais aussi de son gradient :

EGCA) = / p(r)e(p, Vp)dr (7)

Il existe plusieurs expressions pour €(p, Vp) dont celle de Perdew, Burke et Ernzerhof
(PBE) [104].

[l convient de choisir I'approximation la plus appropriée au systéme étudié. Dans les métaux,
la GGA donne de meilleurs résultats que la LDA, en particulier dans le cas du fer, en donnant
une stabilité relative des différentes phases du fer en accord avec |'expérience (phase CC ferro-
magnétique la plus stable) [105]. C'est donc I'approximation GGA-PBE qui est utilisée dans ce
travail.

Les équations de Kohn et Sham sont résolues de maniére auto-cohérente : une densité
initiale est donnée, qui permet alors de déterminer un premier jeu de fonctions d'ondes ¢;
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grace a I'Equation (3), qui sont alors utilisées dans I'Equation (4) pour réactualiser p(r). Dans
notre travail, le critére de convergence sur les cycles autocohérent est de 1076 eV. Une fois
la convergence atteinte, la plupart des codes de DFT fournissent, en plus de |'énergie totale
du systéme, les forces s'exercant sur chaque atome, ainsi que le tenseur des contraintes de la
cellule de simulation. La minimisation de I'énergie peut ainsi s'accompagner de la relaxation
des positions des atomes afin de minimiser les forces. Dans ce travail le critére de convergence
de la relaxation ionique lié a la minimisation des forces est choisi a 1072 eV/A.

1.2.2 Pseudo-potentiels

Afin de réduire le temps de calcul, seulement une partie des électrons par atome est consi-
dérée. La majorité des propriétés physiques et chimiques d'un matériau ne dépendent que du
comportement des électrons de valence, les électrons de cceur intervenant peu dans les liaisons
chimiques car étant fortement liés au noyau de I'atome. L'approximation appelée « approxima-
tion du coeur gelé »permet alors de prendre en compte uniquement les électrons de valence.

La méthode des pseudopotentiels a été développée pour contourner les effets complexes du
potentiel coulombien du cceur. Dans cette étude I'approche dite PAW (« Projected Augmented
Wave »), amélioration proposée par Bléch [106], est utilisée. Cette méthode est plus codteuse
mais elle est plus précise car elle permet de reconstruire la fonction d'onde de tous les électrons
a partir de la fonction d'onde PAW.

1.2.3 Bases d’ondes planes et bases localisées

| existe plusieurs bases possibles pour décomposer les fonctions d’onde. Les bases localisées,
comme implémentées par exemple dans le code SIESTA, sont centrées sur les atomes, et sont
trés efficaces en termes de temps de calcul.

Les fonctions d'ondes planes, comme par exemple dans les codes VASP, PWSCF et ABINIT,
nécessitent un nombre de fonctions de base beaucoup plus grand pour décrire correctement les
pseudo-fonctions d'onde des électrons de valence, mais elles sont plus faciles @ mettre en ceuvre
et plus précises. Le code VASP (« Vienna Abinitio Simulation Package ») [107] est utilisé dans
ce travail.

1.2.4 Energie de coupure

En principe il faut une base infinie pour calculer les fonctions d'onde électroniques. En
pratique un nombre fini d’ondes planes est utilisé : celles dont I'énergie cinétique est inférieure
a une certaine énergie de coupure. Plus cette énergie sera importante, plus la précision sera
grande mais également plus les temps de calculs seront longs.

Une énergie de coupure de 400 eV est choisie pour ce travail, comme dans d’autres travaux
dans la littérature [48].

1.2.5 Grille de points k

Pour I'intégration dans I'espace réciproque, une grille de points k est utilisée et les fonctions
d’onde sont alors calculées aux points de ce maillage. Les grilles de points k sont choisies afin
de conserver une densité de points k a peu prés constante pour toutes les cellules de simulation
utilisées, et dans toutes les directions. Dans ce travail, pour une cellule de 16 & 135 atomes, une
cellule 1x2x16 est utilisée, soit une grille avec 16 points k irréductibles. Le Tableau 1 présente les
grilles utilisées dans cette étude pour les cellules avec dipéle de dislocations (cellules présentées
dans la partie 2.2) pour différentes tailles de boite le long de [111]. Pour les cellules cubiques
a 250 atomes, une grille 4x4x4 est utilisée.
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TABLE 1: Grilles de point k utilisées pour les différentes cellules avec dipole de dislocations. La
premiére ligne correspond aux différentes tailles de boites utilisées le long de [111], notées nb
avec n un entier entre 1 et 8.

1b 2b 3b 4p 5b 6b 8b
1x2x16 1x2x8 1x2x6 1x2x4 1x2x3 1x2x3 1x2x2

1.2.6 Fonction d’élargissement

Afin de rendre continue la densité d’'états électroniques, une fonction d'élargissement est
utilisée. L'introduction d'un élargissement entraine une contribution entropique, qu'il faut donc
limiter en choisissant un élargissement pas trop important. Si I'élargissement est au contraire
trop faible, alors il est nécessaire d’augmenter la densité de la grille de points k, ce qui augmente
le temps de calcul. Afin de proposer un compromis entre ces deux phénomeénes, I'élargissement
utilisé dans ce travail est du type Methfessel-Paxton, qui élargit les pics de Dirac a I'aide de
polynémes d'Hermite du premier ordre, et la largeur de cette fonction est choisie a 0,2 eV.

Une attention particuliére a été portée au choix corrélé de la grille de points k et de la valeur
de I'élargissement o, par rapport au calcul de I'énergie d'interaction carbone-dislocation sur 1b.

Pour la cellule avec dislocations de taille 1b le long de [111], pour une grille 1x2x18 et pour
o = 0,2 eV, |'énergie est convergée a environ 5 meV par rapport a une grille 1x2x16. Cette
derniére est donc considérée comme suffisamment dense. Cette différence est cependant d'une
dizaine de meV lorsqu'une fonction d’élargissement de 0,1 eV est utilisée : plus I'élargissement
diminue, plus la grille de points k doit doit étre dense. Pour o = 0,2 eV, I'utilisation d'une
grille 1x2x14 entraine une différence d’énergie entre 5 et 10 meV. De plus, c'est une grille qui
permet moins facilement de conserver la méme densité de points k pour des tailles de cellules
plus grandes comme 4b, 6b ou 8b (14 n’est divisible que par 2 et 7). Un élargissement o = 0, 2

eV associé a une grille 1x2x16 sont alors choisis pour la cellule avec dislocations de taille 1b
selon [111], 0 = 0,1 eV étant un critére trop exigeant pour la grille de points k.

Pour la boite cubique, de 250 atomes pour 0 = 0,1 eV et 0,2 eV, la différence d’énergie
entre un calcul utilisant une grille 3x3x3 et 4x4x4 est respectivement d’environ 40 et 20 meV.
La grille 3x3x3 n’est donc pas assez dense. Pour la plus petite fonction d’élargissement testée
(0 = 0,1 eV), I'utilisation d’une grille 4x4x4 permet d’atteindre une convergence de 2 meV par
rapport a une grille 5x5x5. La grille choisie 8 0=0,2 eV est donc 4x4x4, grille déja suffisamment
dense pour 0 = 0,1 eV.

En résumé, dans ce travail sont menés des calculs DFT avec le code d'ondes planes VASP,
en utilisant I'approximation GGA-PBE. Les pseudo-potentiels sont de type PAW. Pour le fer et
les solutés étudiés les pseudo-potentiels sans électrons de semi-coeur sont utilisés et pour les
métaux du groupe 5 et 6 les pseudo-potentiels avec électrons de semi-cceur p sont choisis, ces
derniers étant pour l'instant les seuls disponibles dans VASP pour tous les métaux des groupes
5 (V, Nb, Ta) et 6 (Mo, W). Le fer est modélisé dans son état ferromagnétique et les autres
métaux sont non-magnétiques. Pour atteindre une énergie convergée a environ 5 meV, |'énergie
de coupure est choisie a 400 eV et I'élargissement du type Methfessel-Paxton de premier ordre
3 0,2 eV est associé a une grille de points k 1x2x16 pour les cellules avec dislocations de taille
1b le long de [111], et 4x4x4 pour les cellules cubiques. Le critére de convergence sur les forces
est choisi a 1072 eV/A pour la relaxation ionique.
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2 Modélisation des dislocations en ab initio

2.1 Visualisation des dislocations

Les cartes de déplacements différentiels, proposées par Vitek [108], sont utilisées pour vi-
sualiser les dislocations. Comme présenté dans la partie Etude Bibliographique, les atomes du
réseau CC sont projetés dans le plan (111) et sont représentés en blanc, gris et noir, chaque
couleur correspondant a une altitude différente (modulo b) suivant le vecteur [111] dans le cris-
tal parfait de référence. Chaque atome est alors relié a ses voisins par une fléche représentant le
déplacement relatif selon [111] entre les deux colonnes atomiques voisines, di a la dislocation.
Le déplacement est tracé modulo b et une fléche reliant deux colonnes atomiques voisines re-
présente un déplacement relatif de b/3. Grace a cette visualisation il est possible de différencier
les dislocations en configuration facile et difficile, comme le montre la Figure 1.

e-0-0-0-0 -0~-0—-0 -0 -
[ SR W L N A £y 7 o AN
-9 - 0—0 -0 - ®e~-0—0—0 -0
N N \/\/\,\,
® - O— — 0 - 0O - O - - -
VAN J\ 7 'r\N/ \/
- @ - - @ - ® - 0—Y—0 -0
’\’\/\/\ \'\;\/\/
o-0O0—0—0-0 -O0-@0—0-0 -~
N« Ny gy L S S Y 2R
- 090-0-0-0 - ®-0-0-0-0
(a) (b)

F1GURE 1: Cartes de déplacements différentiels représentant les structures de coeur de vecteur
de Burgers b = —1/2[111] pour une direction de ligne [111]. (a) Configuration facile centrée
sur un triangle vers le haut. (b) Configuration difficile centrée sur un triangle vers le bas.

2.2 Cellules de calcul de dislocation droite

Le champ de contrainte autour du coeur d’une dislocation ayant une longue portée (dé-
croissance en 1/r), il est nécessaire pour modéliser une dislocation isolée a I'échelle atomique
d'utiliser de grandes boites de simulation (au moins 10* atomes). Cependant ce nombre n’est
actuellement pas accessible pour les calculs ab initio. La méthode choisie dans ce travail pour
résoudre ce probléme est une approche en dipéle de dislocations en conditions tri-périodiques.

Afin de simuler une dislocation rectiligne infinie, il suffit de construire dans la direction (111)
une cellule d'épaisseur multiple de b, le vecteur de Burgers de la dislocation, et d'appliquer des
conditions aux limites périodiques dans cette direction. Dans notre étude nous avons considéré
des épaisseurs allant de 1b (135 atomes) a 8b (1080 atomes). La question des conditions aux
limites périodiques dans le plan (111) est plus complexe.

L'approche du dipéle de dislocations consiste a placer dans la méme boite de simulation deux
dislocations de vecteurs de Burgers opposés afin d'avoir un vecteur de Burgers total nul. Les
conditions aux limites peuvent ainsi &étre tri-périodiques. Un arrangement de type quadrupolaire
est choisi, pour lequel les dislocations forment par périodicité un réseau quasi-carré dans le plan
(111). Les vecteurs de périodicité sont déterminés afin d’accommoder la déformation plastique
introduite par le dipéle de dislocations et ainsi de minimiser |'énergie élastique contenue dans la
boite de simulation. L'introduction d'un dipéle de dislocations de vecteurs de Burgers b dans la
cellule génére une déformation plastique 65 donnée par Clouet et al. et Bulatov et al. [109,110] :
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biA; + bA;

P _
€j = —1/2 5

(8)

avec S la surface de la boite de dislocation dans le plan (111) perpendiculaire 3 la dislocation,
et A le vecteur normal a la surface de coupe du dipdle. La contrainte o;; qui s'applique sur la
boite pour une déformation imposée €% est donc :

0ij = —Ciju(ei; — €1;) (9)

avec Cjji les constantes élastiques. Il est alors possible de choisir €;; tel que les contraintes
soient nulles. Les vecteurs de per|0d|C|te sont ainsi déterminés et on se place dans le nouveau
repére (Cl,C’Q,C’g) (Fig. 2). Cs correspond a I'épaisseur de la boite utilisée, et O et Cs sont
indépendants de |'épaisseur utilisée.

Les expressions de C71, C_”Q et C73 sont les suivantes :

C1 = naj — qai (10)

Go="a+ma+ Lt 4l D (11)
2 2 n 2

Cs = a3 (12)

avec a1 = 1/3[112], a3 = 1/2[110] et a3 = 1/2[111] x [ pour une boite d'épaisseur [ x b.
Dans cette étude, une cellule de 135 atomes/b avec n = 15 et m = 9 est utilisée afin que
I’arrangement quadrupolaire soit le plus proche possible d'un carré. Les valeurs de ¢ et d sont
définies en fonction du dipdle considéré.

Pour un dipéle de dislocations dans la méme configuration (c'est-a-dire, deux dislocations
faciles ou deux difficiles), la distance entre les deux dislocations est prise égale a la moitié de
la bofte le long de aj, et d = 0. Dans le cas de deux configurations faciles, la dislocation de
gauche est centrée sur un triangle vers le haut A et la dislocation de droite sur un triangle vers
le bas 57, comme présenté sur la Figure 2. C'est l'inverse dans le cas de deux configurations
difficiles. ¢ permet d’accommoder le décalage de +1/2/6ag entre les deux cceurs le long de 3.
Ainsi ¢ = 1/(3m) pour un dipéle de dislocations en configuration facile et ¢ = —1/(3m) pour
des dislocations en configuration difficile.

Pour un dipdle ol les deux dislocations ne sont pas dans la méme configuration, avec n et
m impairs, la distance entre les deux dislocations ne peut pas étre égale a la moitié de la boite
le long de ai. d représente alors le décalage par rapport a cette valeur. Ainsi, si la dislocation
de gauche est décalée vers la droite d'une demi vallée de Peierls par rapport a la configuration
présentée sur la Figure 2, d = —1/2. Le dipdle est alors composé a gauche d'une dislocation
en configuration difficile centrée sur un triangle vers le bas 57 et a droite d'une configuration
facile centrée également sur un triangle vers le bas 57. Dans ce cas, les cceurs des dislocations
ne sont pas décalés suivant a3, et ¢ = 0.

2.3 Cellules de calcul avec décrochements

Nous allons aussi dans cette étude nous intéresser a la formation et la migration de paires
de décrochements pour la dislocation vis dans le fer en présence de carbone. Deux types de
décrochements simples sont définis, nommeés K, et K_ en fonction de la direction du décro-
chement par rapport aux plans denses dans le plan (110) [40]. Le décrochement K se définit
comme le décrochement allant dans le sens des plans denses, contrairement au décrochement
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FIGURE 2: Carte de déplacements différentiels (voir 2.1) de la cellule de simulation & 135 at/b
projetée dans le plan (111), avec les vecteurs de périodicité C, Cy et C3. La cellule contient
un dipéle de dislocations de vecteurs de Burgers opposés, ici en configuration facile.
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FIGURE 3: (a) Visualisation simplifiée des deux types de décrochements dans la boite de
simulation. Le plan (111) en vert est le plan que |'on visualise avec les cartes de déplacements
différentiels. Le plan (110) est le plan de glissement de la dislocation, ou les décrochements
sont visibles. (b) Schématisation des décrochements projetés dans un plan (110). Les couleurs
des atomes représentent leur altitude le long de [111]. La direction dense est symbolisée par le
trait orange. Le décrochement ici & gauche est dans le sens de la direction dense et est donc
appelé K, et le décrochement ici a droite est appelé K_.

K_ (Fig. 3). Cette notation a été préférée a la notion de décrochement de type interstitiel et
lacunaire, parfois utilisée dans la littérature [67].

Pour construire des cellules contenant un simple décrochement de type K4 ou K_, il est
nécessaire de préter attention aux conditions aux limites périodiques le long de [111]. Afin
d'assurer la continuité de la ligne de dislocation, il faut introduire dans C_”3 une composante
suivant a3 de —1/3[112] (resp.+1/3[112]) dans le cas d'un décrochement K (resp. K_).
Cependant le vecteur résultant n'est pas un vecteur de périodicité du cristal CC. Il faut alors
ajouter (resp. soustraire) 1/6[111] selon a3 (voir Fig. 4(a)). Utiliser ces nouveaux vecteurs de
périodicité (en rouge et bleu sur la Figure 4(a)) entraine alors un recouvrement des positions
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atomiques en bord de boite, ou un espace vide visible dans le plan (110) (Fig.4(b)).

La solution est donc d'ajouter la composante —1/3[112]+1/6[111] (resp. +1/3[112] — 1/6[111])
3 (3, mais aussi d'ajouter (resp. supprimer) une couche d’atomes le long de [111] [67]. Ainsi,
pour des calculs sur des cellules de taille 4 le long de [111] (540 atomes) les cellules avec un
simple décrochement contiennent 585 (resp. 495) atomes pour un simple décrochement K
(resp. K_).
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F1GURE 4: Construction de la cellule périodique avec des simples décrochements. (a) Vecteurs
de périodicité dans le cas du décrochement K, (en rouge) et K_ (en bleu). En noir et gris sont
représentés les composantes de ces vecteurs permettant de satisfaire la périodicité du cristal
et du défaut. (b) Application du vecteur du décrochement K™ au cristal au-dessus de la ligne
pointillée. Un recouvrement est alors obtenu le long du plan représenté en bleu pointillé, mis en
évidence au bout du vecteur par I'agrandissement de I'atome noir présent en arriére de I'atome
blanc. Il est donc nécessaire de supprimer la derniére couche de la cellule afin de construire
correctement la cellule de simulation contenant le simple décrochement.

3 Energies

3.1 Energies d'interaction dislocation-soluté
L’énergie d’interaction dislocation-soluté E;,; est définie par :
Eint = Eq — Ew, (13)

avec Fy I'énergie du systéme pour lequel le soluté est proche de la dislocation et F.,
I'énergie du systéme lorsque le soluté est infiniment séparé du cceur de la dislocation. Ainsi, une
valeur négative correspond a une interaction attractive.

E,; et E s'écrivent :

1 1
Eq= §Edislo+X + By et B = §Edislo + Ex. (14)

Egisiorx (respectivement Ey;q,) est I'énergie d'une cellule contenant un dipéle de disloca-
tions avec (resp. sans) atome de soluté proche du cceur la dislocation. Si cela n'est pas précisé
autrement, la configuration de référence pour la dislocation sans carbone est la configuration
facile. Ex (respectivement Ej,x) est |'énergie d'une cellule parfaite CC cubique avec (resp.
sans) atome de soluté dans sa configuration la plus stable. Le facteur 1/2 est nécessaire lorsque
un atome de soluté est introduit sur chaque dislocation de la cellule afin de définir une énergie
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4. Calculs de barriéres d’énergie

d’interaction par atome de carbone. Si le nombre de solutés est différent de deux alors le facteur
1/2 doit étre adapté et cela sera précisé le cas échéant.

Pour différencier les énergies d'interaction dislocation-soluté calculées pour différentes dis-
tances soluté-soluté le long de la ligne, la notation Ej,.(I x b) est utilisée pour une distance
soluté-soluté de [ x b.

3.2 Différences d’'énergie entre le coeur facile et le cceur difficile

AFE,_; est la différence d'énergie entre le cceur facile et le difficile dans les métaux purs.
Les valeurs obtenues dans ce travail avec VASP pour AE,;_; sont présentées dans le Tableau 2.
lIs sont en bon accord avec des résultats en DFT avec le code PWSCF [11].

TABLE 2: Différences d'énergie (en meV/b) entre le coeur difficile et le cceur facile, notées
AFE,_y, dans les métaux cubiques centrés purs.

V. Nb Ta Mo W Fe
VASP (ce travail) 40 62 39 88 136 40
PWSCF [11] 53 76 44 88 129 33

3.3 Energie de distorsion du réseau

L'énergie de distorsion Ey; du réseau permet de mesurer la déformation de la matrice liée
a I'insertion d’atomes de soluté. Elle se définit alors comme la différence entre deux systémes
sans soluté :

Edist = Erelaz—C - Eref (15)

La configuration de référence d'énergie E,.; est toujours la configuration relaxée sans
soluté. Dans le cas du site octaédrique par exemple c'est I'énergie d’une cellule cubique parfaite
(Fig. 5(a)). L'énergie du systeme déformé E, ;¢ est obtenue apreés (i) relaxation du systéme
en présence de soluté (Fig. 5(b), toujours pour le cas du site octaédrique) puis (ii) le soluté est
retiré du systéme et |'énergie est calculée sans relaxation supplémentaire (Fig. 5(c)) [77].

4 Calculs de barriéres d’énergie

La méthode utilisée dans ce travail pour calculer des barriéres d’énergie est la Nudged
Elastic Band (NEB). Cette méthode permet de rechercher le point col entre deux configurations
connues. Proposée par Jénsson et al. [111], le but est d’obtenir la trajectoire d'énergie minimale
entre deux configurations. Le principe est alors de considérer une chaine d'images reliées entre
elles par des ressorts dans I'espace des configurations. Chaque image est donc soumise a une
force dont une composante est tirée des interactions entre atomes, FJ, et |'autre composante est
issue des forces liées au ressort entre les images, Fr. Les images sont relaxées en ne gardant que
(i) la composante de F perpendiculaire au chemin - car c'est elle qui contréle la minimisation
de I'énergie le long du chemin - et (ii) la composante de F paralléle au chemin - car cette
force doit servir a maintenir I'éloignement des images mais ne doit pas affecter I'énergie le long
du chemin.

Pour chaque calcul NEB les positions initiale et finale sont relaxées au préalable. Les images
intermédiaires, au nombre de sept, sont issues de l'interpolation linéaire entre la configuration
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Méthodes
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F1GURE 5: Schématisation des cellules utiles pour le calcul de I'énergie de distorsion dans
le cas du site octaédrique. (a) Cristal parfait CC, avec un site octaédrique mis en évidence
par les liaisons grises. (b) Insertion d’'un atome de carbone (en rouge) en site octaédrique
avant relaxation (en gris) et aprés relaxation (en rouge). (c) Cellule aprés retrait de |'atome
de carbone mais en conservant les positions relaxées pour les atomes de fer. Les atomes de fer
sont représentés en gris sur les trois images. Leur taille est réduite afin de rendre plus visible
la relaxation sur la figure (b). L'énergie de distorsion se calcule en faisant la différence entre la
cellule (c) sans relaxation des atomes de fer et la cellule (a).

initiale et finale en conservant le centre de masse. La méthode NEB implémentée dans VASP
est utilisée avec une raideur du ressort 3 5 eV/A et un critére de convergence sur les forces de
1072 eV/A. L'algorithme de minimisation utilisé est de type « quick-min » (appelé « velocity
quench algorithm »), suite & I'échec de la méthode RMM-DIIS sur les barriéres complexes
étudiées. Dans les cas ou la convergence est difficile, une étape de pré-relaxation a I'aide d'un
algorithme de « steepest descent » est utilisé.
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Chapitre 1

Interactions dislocation-soluté

dans le fer CC en présence de
solutés de B, C, N et O

Dans ce chapitre nous nous intéressons, a 'aide de calculs DFT, aux effets des solutés
de carbone sur la structure de cceur de la dislocation vis dans le fer ainsi qu’aux énergies
d’interaction dislocation-carbone. Cette étude est ensuite étendue aux solutés de bore, azote et
oxygene.

1 Effet du carbone sur les coeurs des dislocations vis dans le
fer CC

Dans le fer, le carbone en volume est stable en configuration octaédrique, comme le montre
la littérature [76], ainsi que nos calculs DFT (Tab. 1), en accord avec I'expérience [112].

Lorsqu'un atome de carbone est inséré dans une boite de simulation avec dipéle de dis-
locations, par périodicité c'est en réalité une colonne d'atomes de carbone qui est simulée le
long de [111] (Fig 1(a)). Dans une boite de simulation de taille 1b le long de [111], la distance
carbone-carbone est ainsi de b le long de la ligne de dislocation. Dans un premier temps les
calculs sont menés pour cette taille de boite en particulier.

TABLE 1: Différences d'énergie de mise en solution (en eV) calculées en DFT sur des cellules
de 250 atomes, entre les positions tétraédrique et octaédrique (AE;_,), et substitutionelle et
octaédrique (AFE;_,) dans une matrice CC de fer. Dans la référence [76] des cellules cubiques
de 128 atomes sont utilisées en prenant en compte les corrections élastiques [79].

B C N O

Ce travail AE,, 067 086 072 0,50
AE,_, -0,17 227 290 1,52

Ref. [76] AE,_, 067 087 073 0,52
AE,_, -010 233 297 1,59
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Chapitre 1 - Interactions dislocation-soluté dans le fer CC en présence de solutés de B, C, N

et O

1.1 Structure de cceur

Les calculs DFT montrent que l'insertion d'un atome de carbone en site octaédrique pre-
mier voisin de la dislocation vis en configuration facile (Fig 1(b)), entraine une reconstruction
spontanée du cceur de la dislocation vis. De maniére inattendue, le coeur de la dislocation est
alors centré sur la configuration difficile, instable dans le fer pur [11]. Les atomes de fer forment
des prismes trigonaux réguliers et les atomes de carbone sont placés au centre de ces prismes.
Cette configuration est nommée configuration ou site prismatique pour |'atome de carbone et
est notée P.

La brique de base de cette structure est semblable 3 la structure de la cémentite, pré-
sentée sur la Figure 2, o0 les carbones sont placés au centre de prismes trigonaux réguliers
partageant des sommets ou des arrétes. Dans le cas du cceur reconstruit, les prismes partagent
des faces dans les plans (111). Les distances fer-carbone entre les deux structures sont compa-
rables et sont proches de la valeur de la distance second voisin pour le site octaédrique (Tab. 2).

1.2 Rayon de capture

Le rayon de capture carbone-dislocation dans le plan (111) a été étudié pour une distance
C-C de 1b le long de la ligne, en augmentant la distance carbone-dislocation dans le plan (111)
avant relaxation en DFT. La reconstruction est observée pour une distance carbone-dislocation
jusqu'a 3,5 A, c’est-a-dire au moins jusqu'a la position septiéme voisin pour le carbone. La
Figure 3 présente en couleur les positions de la dislocation donnant lieu a une reconstruction.
La Figure 3 est centrée sur la position du carbone et non pas de la dislocation car, en cas
de reconstruction, c'est la dislocation qui fait le plus grand chemin pour se rapprocher de la
position de I'atome carbone.

[l existe cependant une position pour laquelle la reconstruction n’est pas obtenue sponta-
nément : la position cinquiéme voisin, représentée en gris sur la Figure 3. La dislocation reste
alors en configuration facile et le carbone en site octaédrique. Lors de la relaxation de cette
configuration, si un atome de carbone est présent sur chacune des dislocations du dipdle, les
sites octaédriques ne relaxent pas vers la méme configuration, sans que nous ne puissions | ex-
pliquer pour le moment. Dans les deux cas la dislocation reste en configuration facile et le
carbone en site octaédrique, mais les distances fer-carbone sont différentes (entre 1,87 A et
1,96 A dans un cas et 1,75 A et 2,10 A dans I'autre cas). Pour la suite nous nous intéresse-
rons uniquement a la configuration de plus basse énergie, présentée sur la Figure 4. La carte
de déplacements différentiels met en évidence une importante relaxation du site octaédrique,
avec notamment un déplacement de b/3 entre les deux colonnes atomiques premiéres voisines
de I'atome de carbone. Les distances fer-carbone du site octaédrique sont comparées a celles
d’un site octaédrique en volume dans le Tableau 2. Le site octaédrique cinquiéme voisin, noté
alors E + O®), n'est pas un site octaédrique usuel : la relaxation du site est affectée par la
présence de la dislocation, avec quatre atomes de fer premiers voisins plus éloignés de I'atome
de carbone qu'en volume (1,87-1,89 A contre 1,77 A) et deux seconds voisins pour lesquels la
distance Fe-C est comparable a celle en volume (1,96 A contre 1,97 A).

1.3 Energies d'interaction

Les énergies d'interaction dislocation-soluté ont été calculées pour la configuration prisma-
tique pour différentes distances C-C le long de la ligne, entre 1b et 60, en conservant le méme
nombre d'atome de carbone dans la boite mais en augmentant la taille suivant [111] de 1b a
6b. La référence utilisée pour la dislocation est la configuration facile.

La configuration prismatique est stable pour toutes les configurations étudiées. A partir
d’une distance C-C de 4b les prismes sont distordus : les faces partagées des prismes ne sont
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1. Effet du carbone sur les coeurs des dislocations vis dans le fer CC
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FIGURE 1: Reconstruction de coeur de la dislocation vis dans le fer, en présence d’une colonne
de solutés de carbone en premier voisin du cceur de la dislocation. (a) Les atomes de fer sont
représentés en gris et les atomes de carbone en rouge. La cellule 1b est ici dupliquée sur 4b
afin de rendre compte de la distance C-C le long de la ligne. (b) Configuration initiale avec un
ceeur facile représentée dans le plan (111) a l'aide d’une carte de déplacements différentiels. (c)
Configuration finale avec un cceur difficile représentée dans le plan (111) a l'aide d'une carte
de déplacements différentiels. Pour (b) et (c) les atomes de fer sont représentés en blanc, noir
et gris en fonction de leur altitude le long de [111] et le carbone est représenté en rouge.
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Chapitre 1 - Interactions dislocation-soluté dans le fer CC en présence de solutés de B, C, N

et O

FIGURE 2: Structure de la cémentite. Les atomes de fer (resp. de carbone) sont représentés en
gris (en rouge). Deux sites prismes sont mis en évidence grace aux liaisons métal-métal en gris
et carbone-métal en rouge.

FIGURE 3: Représentation dans le plan (111) des configurations initiales de la dislocation me-
nant a une reconstruction spontanée vers la configuration difficile décorée de carbone. Le triangle
vers le bas rouge hachuré et le point rouge représentent la configuration finale avec |'atome
de soluté au centre de la dislocation dans sa configuration difficile. Le point vert représente la
configuration initiale octaédrique pour I'atome de carbone et les triangles vers le haut colorés
représentent les positions initiales pour la dislocation en configuration facile. E; représente la
position ¢ voisin de la configuration initiale du carbone. Le triangle gris correspond a la
seule configuration pour laquelle la reconstruction n’est pas spontanée. Cette configuration est
la configuration cinquiéme voisin, notée E4+O®). Cette configuration est d’énergie supérieure a
celle centrée sur la configuration difficile. Les points gris, blancs et noirs représentent les atomes
de fer dans le plan (111).
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1. Effet du carbone sur les coeurs des dislocations vis dans le fer CC
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FIGURE 4: (a) Carte de déplacements différentiels dans le plan (111) de la configuration E4-O®)
relaxée dans une boite de simulation de hauteur 1b le long de [111]. (b) Structure sur 2b de
cette méme configuration relaxée. Le cceur facile de la dislocation est repéré par les liens gris
entre les atomes de fer, et les sites octaédriques sont repérés par les liaisons carbone-carbone
en rouge. Les deux atomes de carbone sont séparés de 10 le long de [111]. Le code couleur est
le méme que sur la Figure 1. (c) Notations dy, da, ds utilisées pour définir les distances dans
le Tableau 2. L'orientation du site octaédrique est la méme que sur (b).

plus exactement dans un plan (111) (Fig. 5(b)). Les énergies d’interaction sont notées Ej,;(nb)
et la configuration prismatique est notée P,; pour une distance C-C de nb le long de la ligne.
L'énergie d'interaction est trés attractive : de -0,58 eV/C pour Py, & -0,78 €V/C pour une
distance C-C de 3b (Fig. 5(a)) . La variation non monotone de I'énergie d’interaction provient
de la compétition entre la disparition des interactions C-C entre 1b et 3b, et |'augmentation du
coiit de conserver la dislocation en configuration difficile, sans atome de carbone. La saturation
provient certainement du fait que comme montré sur la Figure 5(b), les prismes deviennent de
plus en plus distordus pour se rapprocher de la configuration facile. Il est donc difficile d’estimer
jusqu'a quelle taille cette structure sera stable.

La forte augmentation (en valeur absolue) des énergies interactions dislocation-carbone
entre les configurations P, et Py, traduit une forte interaction répulsive entre atomes de
carbone pour une distance de 1b le long de la ligne. En faisant I'hypothése qu'au dela de 20 le
long de [111] les atomes de carbone n’interagissent plus (les énergies d'interaction varient peu
au deld de Py), les valeurs de Ejp,i (1D) et Fyy,i(2b) permettent de calculer I'énergie d'interaction
soluté-soluté le long de la ligne, Vxx avec X |'espéce du soluté étudié. Les interactions sont
donc supposées limitées aux premiers voisins le long de (111) et Vx x peut alors s'écrire :

Vxx = Eint(10) — Eijne(20) + AE4—f (1)

avec AE;_¢ le coiit énergétique de transformer un cceur facile d'une longueur 1b vers un
cceur difficile. En effet Vi x est calculée avec le cceur reconstruit comme référence alors que la
configuration facile est utilisée pour les calculs d’énergie d’interaction.

Vx x peut étre comparée aux énergies d'interaction en volume, avec deux atomes de soluté
placés en sites octaédriques voisins de 1b ou 2b le long de (111). Ces interactions, notées
Vb“lk(dXX) avec dxy x=1b ou 2b, sont calculées de la maniére suivante :

Veuk(dxx) = Eax(dxx) + Epur — 2Ex, (2)

avec Frx(dxx) I'énergie dans une cellule CC cubique parfaite contenant deux atomes de
solutés séparés par une distance dxx le long (111). A partir des équations (1) et (2), une

1. Il est & noter que sur la Figure 5(a) les énergies sont calculées avec une fonction d'élargissement de
0,3 eV. Dans le cas de Ein¢(1b) et Eini(2b) les calculs ont aussi été faits pour o = 0,2 eV et les résultats
sont identiques & 5 meV prés. Afin de limiter le temps de calcul, les valeurs E;,+(3b) & E;nt(6b) n'ont pas été
recalculées avec 0 = 0,2 eV. Tous les autres calculs, comme présenté dans la partie Méthodes, ont été effectués
avec une fonction d'élargissement de o = 0,2 eV.
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Chapitre 1 - Interactions dislocation-soluté dans le fer CC en présence de solutés de B, C, N

et O
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FIGURE 5: (a) Energies d'interaction dislocation-carbone en configuration prismatique pour
différentes distances C-C le long de la ligne, avec comme référence pour la dislocation la
configuration facile. (b) Structure relaxée pour une distance C-C de 6b. La dislocation reste en
configuration difficile mais les prismes sont distordus. Les atomes de fer sont représentés en gris
et les atomes de carbone sont en rouge.

valeur négative pour Vyx et V)l}%l(k représente une énergie d'interaction attractive entre les

solutés. Dans le cas de solutés de carbone, les interactions le long de la ligne sont répulsives
(40,22 eV) et sont comparables aux interactions en volume (Fig. 10). Ces résultats seront
discutés plus en détails lors de la comparaison avec les autres solutés dans la Partie 2 de ce
chapitre.

Pour la configuration E+O®) les énergies interactions ont été calculées pour deux distances
C-C, 1b et 2b le long de la ligne, et sont comparées aux valeurs obtenues par la théorie élas-
tique [6] sur la Figure 6. Le site O®®) est moins attractif que le site P (-0,17 eV et -0,47 eV pour
des distances respectivement de 1b et 2b le long de la ligne), et la théorie élastique reproduit
bien les valeurs DFT pour cette configuration. Pour la suite de ce chapitre seule la configuration
P sera considérée.

1.4 Stabilité des sites octaédriques autour de la configuration prismatique
Py,

[l est intéressant d'étudier pour le carbone la stabilité des positions octaédriques voisines de
la dislocation reconstruite afin de déterminer des sites attractifs qui pourraient étre a I'origine de
la formation d'une atmosphére de Cottrell. La configuration Py est utilisée comme référence,
avec ainsi un site prismatique sur deux occupé par un atome de carbone et les autres sites
vides. Les positions octaédriques du premier au sixiéme voisin autour du cceur de dislocation
en configuration prismatique sont testées (Fig. 7), avec une distance C-C de 2b le long de la
ligne. La position O() se reconstruit vers la configuration prismatique en complétant le site
prismatique initialement vide. Les configurations O(®) et O(®) sont stables mais les énergies
d'interaction carbone-dislocation sont répulsives. Les atomes de carbone en position O®) et
O®) relaxent vers la position O, présentée sur la Figure 8. Les distances fer-carbone pour ce
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1. Effet du carbone sur les coeurs des dislocations vis dans le fer CC
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F1GURE 6: Comparaison entre les valeurs d’énergie d’interaction dislocation-soluté obtenues en
DFT et a I'aide de la théorique élastique pour des sites non centrés sur le coeur de la dislocation.
L’énergie pour la configuration E+O®) (Fig. 4) est reportée pour deux distances C-C le long
de la ligne, 1b et 2b. Les configurations Py, + O sont les configurations avec la dislocation
reconstruite en configuration prismatique avec une distance C-C de 2b le long de la ligne, avec
un carbone tous les 2b en site O autour de la dislocation. La configuration Py, + O est
présentée sur la Figure 8.

o)
02)
()(.‘i)

ot

OC

FIGURE 7: Sites octaédriques i®me yoisin, notés O, autour du coeur reconstruit en configu-
ration prismatique.

site octaédrique sont reportées dans le Tableau 2.

Cette configuration stable, notée Py, + O®  est aussi favorable d’un point de vue énergé-
tique. L’énergie d'interaction dislocation-carbone est attractive pour la configuration Py, +O*)
avec comme référence la configuration Py, (-0,40 eV/C), et |'élasticité reproduit bien cette éner-
gie d'interaction (Fig. 6). Il existe par plan (111) six positions possibles pour placer un carbone
en site octaédrique O™ autour du coeur reconstruit, ce qui augmente I'entropie des configura-
tions. L’influence de ces sites O™ sur la ségrégation de carbone le long de la ligne de dislocation
sera discutée dans le Chapitre 3, 3 I'aide de modéles thermodynamiques.

Pour généraliser la reconstruction de cceur observée dans Fe(C) et analyser son origine,
I'étude a été étendue aux solutés interstitiels de bore, azote et oxygeéne, voisins du carbone dans
le tableau périodique. Pour la suite ces systémes sont nommés Fe(X), avec X=B, C, N ou O.
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Chapitre 1 - Interactions dislocation-soluté dans le fer CC en présence de solutés de B, C, N
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F1GURE 8: Configuration Py, + O™ dans une boite de simulation de hauteur 2b le long de
[111]. (a) Carte de déplacements différentiels de la configuration relaxée. (b) Structure de cette
méme configuration relaxée. La configuration prismatique est repérée par les liens gris entre
les atomes de fer, et le site octaédrique est repéré par les liaisons carbone-carbone en orange.

Le code couleur est le méme que sur la Figure 1, avec le site octaédrique O™ représenté en
orange.

TABLE 2: Distances fer-carbone en A pour la configuration octaédrique en volume, la configu-
ration prismatique Py au cceur de la dislocation et dans la cémentite pour les premiers voisins
(INN) et seconds voisins (2NN) dans le cas du site octaédrique en volume. La configuration
0®) proche d'une configuration facile, notée E+00), et le site 0@ proche d'une dislocation

en configuration difficile sont également reportées. Les distances d;, ds et d3 sont présentées
sur la Figure 4.

Octa. (vol.) Py FesC E+00®)  Py+0®
INN 1,77 1,93 1,96-1,99 | d; 1,87 1,84
2NN 1,97 - - do 1,96 1,95
- - - ds 1,89 1,88

56



2. Comparaison des effets du carbone aux effets de soluté de bore, azote et oxygéne sur le
coeur des dislocations vis dans le fer CC
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FI1GURE 9: Energies d’interaction dislocation-soluté calculées pour des distances le long de (111)
de 1b et 2b en configuration prismatique. Les différentes couleurs représentent les différentes
références pour |I'atome de soluté : le rouge est pour la position octaédrique et le bleu pour la
position substitutionnelle (uniquement dans le cas du bore car c’est sa position la plus stable
en volume).

2 Comparaison des effets du carbone aux effets de soluté de

bore, azote et oxygéne sur le coeur des dislocations vis dans
le fer CC

Les calculs DFT montrent qu'en volume, I'azote et I'oxygéne sont stables en configuration
octaédrique, comme le carbone (Tab. 1). Le bore, quant a lui est légérement substitutionnel [76].
La différence d’énergie étant relativement faible entre la position octaédrique et substitutionnelle
(0,17 eV), le bore sera supposé interstitiel proche de la dislocation.

2.1 Structure de coeur

La position octaédrique premier voisin pour le carbone (configuration E; sur la Figure 3) a
été testée pour X = B, N et O dans le fer, pour deux distances X-X le long de (111), 1b et 2b. Une
reconstruction spontanée vers la configuration centrée sur le cceur difficile est obtenue pour tous
les solutés, pour les deux distances soluté-soluté. Comme dans Fe(C), I'atome de soluté se trouve
au centre de prismes trigonaux réguliers formés par les atomes de fer. Une exception est le cas de
I'azote pour dyy = 1b, ol le systéme relaxe spontanément en configuration cinquiéme voisin.
Cependant I'énergie de cette configuration est plus haute que lorsque |'atome est directement
inséré dans la configuration prismatique. Pour ce cas particulier, la reconstruction n'est donc
pas spontanée, mais favorable d'un point de vue énergétique. Pour le reste de ce chapitre seule
la configuration prismatique est considérée.

2.2 Energies d'interaction

Pour tous les sytémes Fe(X) les énergies d'interaction entre la dislocation et le soluté dans
la configuration prismatique sont calculées pour les configurations Py, et Py,. La Figure 9
montre que les interactions sont toujours fortement attractives, entre -1,3 eV et -0,2 eV pour
dxx = 1b et de -1,2 eV a -0,6 eV pour dxx = 2b. Dans le cas du bore, les énergies sont
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FIGURE 10: Energies d'interaction soluté-soluté le long de (111) entre deux sites octaédriques
en volume et dans le cceur de la dislocation en configuration prismatique.

calculées avec comme référence pour le soluté la configuration octaédrique et substitutionnelle
(respectivement en rouge et en bleu sur la Figure 9). Afin de comparer aux autres solutés,
uniquement |'énergie calculée avec comme référence la configuration octaédrique sera discutée
par la suite. En valeur absolue, I'énergie d’interaction diminue du bore a I'azote et augmente
de I'azote a I'oxygéne pour les deux distances 1b et 2b.

Basé sur ces énergies d’interaction, il est possible de déterminer les interactions X-X le long
de la ligne de dislocation, Vx x, grace a I'Equation (1). Ces énergies sont comparées aux valeurs
en volume VY4 (1b) et V24K (2b), calculées grace a I'Equation (2). Pour une distance de 1b
entre atomes de soluté en volume, les interactions N-N et C-C sont fortement répulsives (+0,22
eV et 40,32 eV), alors que les interactions B-B et O-O sont légérement attractives (resp. -0,02
eV et -0,08 eV) (Fig. 10). Ces valeurs sont en accord avec la référence [77], mais il est a noter
que [75] avait obtenu des énergies d’interaction légérement répulsives pour les interactions O-O
avec VASP (environ 40,1 eV). Apres discussion avec les auteurs il a été mis en évidence que
les pseudopotentiels utilisés ainsi que les critéres sur les cycles autocohérents étaient différents,
ce qui peut expliquer le décalage des résultats. Lorsque la distance entre solutés est de 2b en
volume, les interactions sont proches de zéro (Fig. 10), justifiant dans I’'Equation (1) I'hypothése
de ne considérer que les interactions premiers voisins le long de la ligne également pour B, N
et O.

Les interactions entre solutés ne sont pas ou peu affectées par la présence de la dislocation,
sauf pour O avec une forte répulsion le long de la ligne de dislocation (40,24 €V), a comparer
avec une faible attraction en volume. Pour les autres systémes, les interactions sont faiblement
attractives dans Fe(B) et fortement répulsives dans Fe(N) et Fe(C) en volume ou au sein du
cceur de la dislocation, avec une interaction plus répulsive pour N le long de la ligne de dislo-
cation par rapport au volume.

2.3 Volumes de Voronor et distorsion de la matrice

L'environnement local des atomes de soluté en configuration prismatique, autrement dit
le nombre d'atomes de fer de voisins (six) et les distances interatomiques, est comparable au
site octaédrique. |l est & noter de plus que la structure prisme peut étre obtenue par rotation
d’une face de l'octaedre. Cependant, dans le cas de la configuration prismatique les six voisins

58



2. Comparaison des effets du carbone aux effets de soluté de bore, azote et oxygéne sur le
coeur des dislocations vis dans le fer CC

TABLE 3: Volumes de Voronoi non relaxés et relaxés (en A%) pour le soluté isolé dans sa
position octaédrique en volume et en configuration prismatique Pyy.

B C N O

Octa. non relaxé 5,67

relaxé 7,33 6,89 6,82 7,29
Py, non relaxé 6.58

relaxé 7,56 7,25 7,21 7,63

sont équidistants de I'atome de carbone, contrairement au site octaédrique composé de deux
premiers voisins (notés INN) et quatre seconds voisins (notés 2NN).

Afin de comprendre pourquoi le site prismatique est systématiquement favorable, mais dé-
pend aussi de I'espéce du soluté, les volumes de Voronoi des solutés sont comparés pour toutes
les espéces, avant et aprés relaxation, pour les sites P et les sites octaédriques en volume.
Comme les interactions soluté-soluté sont négligeables pour dx x = 2b, le site octaédrique isolé
est comparé 3 la configuration Py, en considérant que les solutés sont isolés dans cette configu-
ration. Les résultats présentés dans le Tableau 3 montrent qu’avant relaxation le volume autour
du soluté est 15% plus important pour le site prismatique, semblant ainsi déja favoriser le site
prismatique. Aprés relaxation, les volumes de Voronoi des sites prismatiques sont toujours plus
grands que ceux des sites octaédriques en volume, mais de seulement 5% environ.

Ce résultat suggére donc qu'une plus importante énergie de déformation est stockée dans
la matrice pour le site octaédrique. Cette énergie peut étre évaluée grace a I'énergie de distor-
sion E4;s, décrite dans la partie Méthodes. Le Tableau 4 appuie cette hypothése en montrant
que les énergies de distorsion Fy;s sont plus importantes dans le cas du site octaédrique en
volume que dans le cas du site prismatique. Les liaisons soluté-fer premiers voisins subissent
le plus grand déplacement lors de la relaxation et ce déplacement est a |'origine de la plus
grande partie de |I'énergie de distorsion dans le site octaédrique. Dans le cas du carbone en site
octaédrique par exemple, les premiers voisins se déplacent principalement de 0,35 A dans la
direction perpendiculaire au plan formé par les seconds voisins, contre un déplacement inférieur
a003A pour les autres atomes. Le travail des forces le long de ce déplacement de 0,35 A est,
approximé par les forces qui s’exercent sur les atomes de fer aprés retrait de I'atome de car-
bone multiplié par le déplacement, est alors proche de la valeur de I'énergie de distorsion Egy;q;
calculée (respectivement 0,97 eV contre 1,08 eV).

La différence entre I'énergie de distorsion du site prismatique et du site octaédrique est
quasiment constante pour tous les solutés (Tab. 4). De plus, cette différence d'énergie, qui
varie entre -0,82 eV et -0,91 eV, peut étre considérée comme la composante principale de
I'énergie d'interaction dislocation-soluté en DFT, Ej;,.(2b), qui varie entre -0,6 et -1,2 eV. En
tenant compte du terme de reconstruction de coeur, c’est-a-dire deux fois la différence facile-
difficile, I'accord obtenu entre les deux valeurs est bon, 3 0,2 eV prés, dans le cas de C, N et
O (voir le Tableau 4). La plus grande différence observée dans le cas de B peut-étre attribuée
au fait que son volume de Voronoi est plus important que celui de C ou N. La compression
des liaisons Fe-X peut alors avoir une contribution plus importante. Inversement, le bon accord
pour O, qui a un volume de Voronoi similaire a celui de B, peut venir d’un équilibre avec un
effet chimique, qui permettrait notamment de modifier les interactions O-O.

En résumé, notre analyse montre qu'un effet géométrique pilote la préférence pour le site
prismatique par rapport au site octaédrique dans le fer : le site prismatique a un volume de
Voronoi plus important et la distorsion de la matrice est plus importante dans le cas du site
octaédrique, a cause notamment du déplacement des deux premiers voisins.
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TABLE 4: Energie de distorsion Eg;s de la matrice (en €V) pour le site octaédrique, notée Egst,
et prismatique, notée EZ?S’}, pour une distance soluté-soluté de 2b. AEZQS’;_O est la différence
entre |'énergie de distorsion du site prismatique et du site octaédrique, et I'énergie d'interaction

E;ni(2b) est celle issue des calculs DFT, et qui est représenté sur la Figure 9.

B C N O

E., 1,41 108 1,03 1,36
B2 0,50 0,22 021 0,50
AE2"C L 2AE, ; -0,83 -0,78 -0,74 -0,78
Einy (20) 1,20 -0,75 -0,56 -0,72
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FIGURE 11: Variation du moment magnétique des atomes de fer en fonction de leur volume de
Voronoi pour les premiers et seconds voisins (INN et 2NN) des atomes de soluté dans leur site
octaédrique en volume et dans la configuration prismatique du coeur de la dislocation, pour
des distances soluté-soluté de 1b et 2b. Les valeurs pour le volume, le coeur facile et le coeur
difficile sont données par comparaison. Les lignes sont des repéres visuels.

60



2. Comparaison des effets du carbone aux effets de soluté de bore, azote et oxygéne sur le
coeur des dislocations vis dans le fer CC

2.4 Magnétisme et structure électronique

Afin d’étudier plus en détails comment la matrice de fer est modifiée par I'insertion d'un
atome de soluté, les moments magnétiques locaux ont été calculés pour les atomes de fer les
plus proches voisins des atomes de soluté. Les résultats, présentés sur la Figure 11 en fonction
du volume de Voronoi montrent que la présence de solutés modifie les propriétés des atomes de
fer, avec par exemple pour le carbone une diminution du moment magnétique de 2,33 1,6 up
pour les atomes du coeur de la dislocation par rapport au ceeur facile ou difficile sans carbone.
Pour un méme type de site pour le fer (INN ou 2NN du site octaédrique, Pyj, ou Pyp) les valeurs
des volumes de Voronoi ainsi que celles les moments magnétiques sont similaires aprés insertion
de soluté de B, C et N. L’'insertion de O induit par contre systématiquement un volume de
Voronoi et un moment magnétique local plus importants pour les atomes de fer environnants.
Une corrélation entre le volume de Voronoi et le moment magnétique local est mis en évidence
pour chaque type de site (octaédrique INN, 2NN, Py, et Pyy), en accord avec |'effet dit de
magneto-volume [77,113-116]. Ainsi, le moment magnétique local agit comme une mesure du
changement local de volume.

[l est & noter aussi que pour un méme type de site, le changement de volume de Voronoi
du fer induit par l'insertion d’un atome de soluté varie fortement de B a O, alors que ces deux
solutés ont un volume de Voronoi similaire. Ce résultat montre que la relaxation de la matrice
proche du soluté dévie de I'élasticité linéaire et que la liaison entre les atomes de fer est aussi
affectée par la nature de I'atome de soluté. Cela peut &tre une conséquence de la différence de
nature des liaisons Fe-X qui varient de liaisons covalentes pour B a ioniques pour O [77].

Enfin, dans une premiére analyse de |'origine chimique des similitudes et différences obser-
vées dans les énergies d’interaction, les densités d'états locales (LDOS pour « Local Density of
States » ) ont été calculées pour le soluté et ses plus proches voisins, dans le cas du site octa-
édrique en volume et du site prismatique (Fig. 12). Si on s'intéresse d’'abord a la comparaison
entre le site octaédrique et le site Py, il est & noter que (i) pour tous les solutés, il existe moins
de différences sur les LDOS du fer entre le coeur facile et la configuration prismatique qu’entre le
fer CC en volume et voisin d’un site octaédrique. Cela est en accord avec la plus faible distorsion
de la matrice. (ii) L'hybridation entre les orbitales p du soluté et les orbitales d du métal est plus
importante pour le prisme que pour l'octaédre, ce qui est particuliérement visible pour X=N
et O grace au pic plus large dans la densité d’'états du soluté et son énergie plus haute, plus
proche de la densité d’états du métal. Il est aussi intéressant de noter la formation de liaisons
X-X lorsque I'on passe de la configuration Py, & Pj;, comme on peut le voir avec la formation
d’une bande plus large sur les densités d'états, suggérant une forte contribution chimique a
I'énergie d'interaction X-X. Dans le cas du carbone, de fortes similitudes sont mises en évidence
dans les structures électroniques de la configuration Pj; et la cémentite, avec notamment un
remplissage du pseudo-gap et un élargissement des zones d'hybridation.

Une étude plus approfondie reste cependant nécessaire pour donner plus de précisions sur le
lien entre les densités d’états et la contribution chimique aux énergies d'interaction dislocation-
soluté.
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FIGURE 12: Densités d’états totales projetées pour le systéme (a) Fe(B), (b) Fe(C), (c) Fe(N),
et (d) Fe(O). La figure du haut pour chaque soluté compare le site octaédrique en volume au
fer pur, les figures du bas comparent les configurations prismatiques P, et Py, a la dislocation
dans le fer pur dans sa configuration facile. Pour la configuration octaédrique, la densité d’états
pour le fer est moyennée sur les six atomes premiers voisins. Pour le cceur de la dislocation
en configuration 1b et 2b, la moyenne est effectuée sur les atomes du coeur présents dans la
boite, respectivement trois et six. Pour X=C, I'étude est complétée par une comparaison avec

la cémentite.



2. Comparaison des effets du carbone aux effets de soluté de bore, azote et oxygéne sur le
coeur des dislocations vis dans le fer CC

Conclusions du Chapitre 1

m En présence de solutés de carbone le coeur de la dislocation vis 1/2(111) dans le fer CC,
se reconstruit de maniére surprenante et spontanée vers la configuration prismatique,
centrée sur le cceur difficile - instable dans les métaux CC purs - ol les atomes de
carbone sont placés au centre de prismes trigonaux réguliers formés par les atomes de
fer.

m Le rayon de capture de la dislocation par les atomes de carbone est d'au moins 3,5
A pour une distance C-C de 1b le long de la ligne, et la configuration prismatique est
stable jusqu'a au moins une distance carbone-carbone de 6b le long de la ligne.

m La méme reconstruction de coeur de la dislocation vis 1/2(111) est observée en présence
de bore, azote et oxygéne dans le fer.

m Les interactions soluté-soluté le long de la ligne sont de méme nature (attractives ou
répulsives) que le long de [111] en volume pour une distance de 1b, sauf pour I'oxygéne.
Au dela de 20b les solutés n'interagissent plus de facon significative.

m Les interactions dislocation-soluté sont trés attractives pour tous les systémes étudiés.
La principale contribution a cette énergie vient de la distorsion de la matrice, et en
particulier de la forte relaxation des deux premiers voisins en site octaédrique en volume.
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Chapitre 2

Interactions dislocation-carbone
dans les métaux des groupes 5 et 6

Dans le chapitre précédent il a été mis en évidence que la présence d'atomes de soluté de
bore, carbone, azote et oxygéne proche du cceur de la dislocation vis dans le fer CC entraine
une reconstruction de cceur permettant de stabiliser le cceur difficile de la dislocation, placant
ainsi I'atome de soluté en configuration prismatique.

Dans ce chapitre les interactions dislocation-carbone sont étudiées dans les métaux de
transition cubiques centrés non magnétiques, a savoir V, Nb et Ta du groupe 5 et Mo et W
du groupe 6. Ces systémes sont notés M5(C) avec M5 =V, Nb ou Ta et M6(C) avec M6=
Mo ou W. Suite a une collaboration avec Christian Elsdsser du Fraunhaufer IWM a Freiburg,
la stabilité des structures des carbures est ensuite abordée pour analyser les résultats obtenus.

1 Effet du carbone sur les coeurs des dislocations vis dans les
métaux du groupe 5 et 6

Les calculs DFT en volume sans dislocation montrent, comme dans le fer, que la position
la plus stable pour le carbone est la position octaédrique pour tous les métaux des groupes 5
et 6 (Tab. 1). Aprés normalisation par kT, avec Ty la température de fusion, les différences
d’énergie sont similaires d'un matériau a l'autre, a 10% prés, mettant en évidence une stabilité
comparable du carbone en volume.

1.1 Systémes M6(C)

Dans Mo et W, le carbone est initialement placé dans sa configuration premier voisin, notée
oW (position E; pour la dislocation sur la Figure 3 du Chapitre 1), proche de la dislocation
en configuration facile. Les calculs DFT montrent que le systéme relaxe vers la méme confi-
guration que dans Fe(X), (X=B, C, N, O) pour les deux distances doc = 1b et 2b, le long

TABLE 1: Résultats en DFT des différences d’'énergies de mise en solution entre les sites
octaédrique et tétraédrique AFE;_, (en eV). Pour comparer les différents métaux, AFE;_, est
normalisée par kp x Ty. La valeur normalisée est notée AEY .

V Nb Ta Mo W Fe
AFE,, 1,16 1,34 152 1,28 151 0,86
AEN = AE,_,/(kg x Tf) 6,18 567 539 514 4,80 5,52
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FIGURE 1: (a) Représentation schématique des positions premier et cinquiéme voisin avant
relaxation, notées respectivement O(1) (carré rouge) et O®) (point rouge), pour I'atome de
carbone proche d'un cceur de dislocation facile. (b) Carte de déplacements différentiels de la
structure relaxée du coeur de dislocation en configuration facile avec un atome de carbone en
site O(®)_ Cette carte est présentée dans le cas de Ta(C) avec doc = 1b le long de la ligne.
Sur les figures (a) et (b) la dislocation est en configuration facile (croix rouge). Les atomes de
métal sont représentés en blanc, noir et gris en fonction de leur altitude le long de [111].

de la ligne. Les carbones sont donc, comme dans Fe(C), placés au centre de prismes trigonaux
réguliers formés par les atomes de métal (Fig. 2(a)). Le site cinquiéme voisin, noté O®), site
métastable dans Fe(C), est aussi trouvé métastable dans Mo et W. Pour les mémes raisons
que dans le Chapitre 1, un seul atome de carbone est inséré en site O, proche de I'une des
deux dislocations du dipéle (Fig 1). Le carbone reste dans sa configuration octaédrique et la
dislocation dans sa configuration facile. Cette configuration, notée E4+O®), est, comme dans
Fe(C), de plus haute énergie que la configuration prismatique.

Les énergies d'interaction dislocation-soluté calculées en DFT sont présentées sur les Fi-
gures 3(a) et 3(b). Pour la configuration prismatique une forte attraction est mise en évidence
entre -1,4 eV et -1,9 eV, pour les deux distances carbone-carbone considérées le long de la ligne.
En normalisant ces valeurs par rapport a la température de fusion des métaux, les énergies d'in-
teraction sont 60% plus fortes dans les métaux de transition CC du groupe 6 par rapport au
fer, pour doc = 1b. Lorsque la distance C-C est de 2b, la différence n’est plus que de 10%,
ce qui montre que les interactions carbone-carbone jouent un réle important pour une distance
de 1b le long de la ligne. L'énergie d'interaction dislocation-carbone est également attractive
dans le cas de la configuration E+O®) (Fig. 3(a) et 3(b)), mais moins que la configuration
prismatique (Ei?lf)(lb) = -1,34 eV pour Mo et -1,64 eV pour W). Dans la suite de cette partie
seule la configuration prismatique est considérée.

Les interactions C-C le long de la ligne de dislocation sont évaluées en utilisant I'Eq. (1)
du Chapitre 1. Les interactions entre atomes de carbone sont ici aussi supposées limitées aux
premiers voisins, les carbones n’interagissant pas en volume pour une distance C-C de 2b le
long de [111] (Fig. 3(c)). Pour les deux systémes M6(C) étudiés, les interactions C-C le long
de la ligne de dislocation sont attractives pour une distance C-C de 1b, avec respectivement
-0,09 eV et -0,12 eV pour Mo et W (Fig. 3(c)). En volume sans dislocation, les interactions
C-C pour une distance de 1b le long de (111) sont également attractives pour Mo et W, mais
de plus grande amplitude que le long de la ligne de dislocation (VC”%”“ = -0,28 eV and -0,38 eV
respectivement). Comme dans Fe(C), il y a une corrélation entre les interactions en volume et
le long de la ligne de dislocation, qui sont de méme signe.

Afin d’étudier |'origine de la stabilité de la configuration prismatique, de la méme maniére
que dans le chapitre précédent, le site octaédrique isolé est comparé a la configuration Py, pour
laquelle les sites prismatiques peuvent étre considérés comme isolés.
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1. Effet du carbone sur les coeurs des dislocations vis dans les métaux du groupe 5 et 6
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FIGURE 2: Structure relaxée du cceur de dislocation en présence d'atomes de carbone (en
rouge) pour (a) les métaux du groupe 6 (en vert) et (b-c) les métaux du groupe 5 (en bleu).
Les distances métal-carbone sont reportées (en A) dans le cas de W(C) et Ta(C). Les atomes
de carbone sont séparés par une distance de 1b le long de la ligne de dislocation. Les figures
(a) et (b) représentent les configurations prismatiques des deux métaux le long de la ligne et
perpendiculairement a la ligne, les sites prismatiques sont mis en évidence grace aux liaisons
métal-métal en gris. La figure (c) représente la configuration E+O®) pour Ta(C) le long de la
ligne. Le site octaédrique est représenté sur la partie droite de la figure avec la méme orientation
que la partie gauche. La dislocation en configuration facile et les sites octaédriques sont mis en
évidence respectivement grace aux liaisons métal-métal en gris et carbone-métal en rouge.
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FIGURE 3: Energies d'interaction pour les systémes M(C). (a-b) Energies d'interaction
dislocation-carbone en eV par atome de carbone dans la configuration prismatique et O®)
pour deux distances C-C (a) 1b et (b) 2b. (c) Energies d’interaction entre atomes de carbone
le long de la direction (111) en site octaédrique en volume et dans leur configuration la plus
stable O®) pour le groupe 5 et prismatique pour le groupe 6 et le fer.
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1. Effet du carbone sur les coeurs des dislocations vis dans les métaux du groupe 5 et 6

TABLE 2: Volumes de Voronoi non relaxés et relaxés (en A3) pour le site octaédrique isolé
en volume et pour le soluté en configuration Py, pour les métaux des groupes 5 et 6. Les
volumes de Voronoi pour la configuration 022 ne sont présentés que dans le cas des métaux du
groupe 5. Les différences en volume avant et aprés relaxation sont calculées en volume avant
et aprés relaxation en % comme étant la différence relative par rapport a la moyenne des deux

configurations (soit octaédrique et Py, soit octaédrique et Oéz)).

V Nb Ta Mo W

Octa. non relaxé 6,74 9,16 9,14 | 7,89 8,08
relaxé 8,13 10,47 10,26 | 9,27 9,46
Py, non relaxé 7,76 10,57 10,55 | 9,12 9,33
relaxé 8,52 11,23 11,31 | 9,87 10,07

Différence (en %) non relaxé 14,1 14,3 14,3 | 145 14,4

relaxé 4.7 7,0 9,7 6,3 6,2
o) non relaxé 6,77 9,21 9,22
relaxé 7,84 10,29 10,11

Différence (en %) non relaxé 0,4 0,5 0,9
relaxé 3,6 1,7 1,5

Dans un premier temps, les volumes de Voronoi sont calculés pour ces deux configurations.
Le volume de Voronoi pour le site octaédrique isolé est 14% plus faible que le site prismatique
avant relaxation, et 6% apres relaxation (Tab. 2). Cela suggére que, comme pour le fer, I'in-
sertion d’un atome de carbone entraine une plus forte déformation du réseau dans le cas du
site octaédrique que pour un site prismatique. Le site octaédrique stocke donc plus d’'énergie
de déformation.

L’énergie de distorsion du réseau est calculée pour évaluer cette déformation. Les résultats
présentés dans le Tableau 3 montrent que, comme attendu au vu des volumes de Voronor,
I'énergie de distorsion est plus importante pour le site octaédrique que pour le site prismatique,
et ce, de maniére encore plus marquée que dans le fer. En négligeant les différences d'énergie
chimique des liaisons M-C entre les deux types de site, I'énergie d’interaction carbone-dislocation
peut-étre estimée en ajoutant a la différence entre les énergies de distorsion des sites prismatique
et octaédrique un terme correctif 2AF;_; di a la reconstruction de cceur sur une longueur
de ligne de 2b. Les résultats présentés dans le Tableau 3 montrent que des valeurs similaires
sont obtenues ainsi pour les deux métaux, et sont en bon accord avec le calcul DFT E;,;(2b).
Cependant il reste dans le cas du tungsténe une part importante (0,44 V) de |'énergie calculée
en DFT inexpliquée par le seul effet de déformation du réseau. Cette différence est certainement
due a une variation de I'énergie chimique de liaison M-C entre les deux configurations.
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Chapitre 2 - Interactions dislocation-carbone dans les métaux des groupes 5 et 6

TABLE 3: Energies de distorsion de la matrice (en eV) pour un atome de carbone placé en site
octaédrique en volume, notée Egst, en configuration prismatique pour une distance C-C de 20,

(5)
, , : oy . 0 . s .
n.otee ECZQ;; et pour une conflgur.at|on octaefirlque o) .notee Efﬁil; i .L énergie d. |.nteract|on
dislocation-carbone peut étre estimée a partir des énergies de distorsion en additionnant la

(5)
“rrs ), . . , — 05" —0 . e
différence d'énergie entre les deux sites, notée AE(Z@*} O et AE,” 7, et deux fois la différence

d'énergie entre le cceur facile et difficile, par vecteur de Burger, AFE;_;. Cette valeur est
comparée a |'énergie d'interaction E;,;(2b) (Fig. 3(b)).

\Y Nb Ta Mo W
Egy 40,84 +0,94 +1,04 | +1,58 -+1,85
B2, 40,52 40,41 40,38 | 40,14 40,36
AEY2™0 4+ OAEjurd casy -024 -053 -057 | -1,26 1,22
Eint (2D) 0,10 +0,18 +0,14 | -1,30  -1,66
Effég) 40,57 40,57 40,50
N 0,27 -0,37 -0,54

dist ' ) )

EQY (2b) 0,12 -0,15 -0,37

1.2 Systémes M5(C)

Pour les systémes M5(C) (M5 = V, Nb et Ta), la configuration octaédrique O") proche
de la dislocation est instable et relaxe vers la configuration prismatique pour les deux distances
soluté-soluté le long de la ligne, 1b et 2b. Le carbone est dans ce cas légérement décentré
comme le montre la Figure 2(b). Pour ces systémes, la position O®) pour le carbone proche
de la dislocation en configuration facile, notée E+0®), est également stable et, contrairement
aux métaux du groupe 6 et Fe(C), de plus basse énergie que la configuration prismatique. Des
calculs menés dans Ta(C) montrent que la configuration E+O2) se reconstruit en E+0(®) et les
configurations E+O®) et E+O®) sont métastables mais d’énergie supérieure a la configuration
E+O®). Dans la suite de cette partie nous nous intéresserons uniquement aux configurations
prismatiques et E+O(®) afin de comparer les résultats aux systémes M 6(C) et Fe(C).

Les résultats DFT présentés sur les Figures 3(a) et 3(b) mettent en évidence une faible
interaction dislocation-carbone en configuration prismatique, avec des valeurs entre -0,1 eV
et 0,1 eV, pour les deux distances carbone-carbone de 1b et 2b le long de la ligne. Les éner-
gies d'interaction dans le cas de la configuration E+O®) varient entre -0,01 eV et -0,4 eV.
Dans le cas de Nb et Ta, la configuration E+O®) est donc plus favorable que la configura-
tion prismatique, et dans le cas de V les interactions sont similaires pour les deux configurations.

Les interactions C-C sont étudiées le long de la ligne pour les configurations P et E4+O®)
(pour plus de clarté les résultats ne sont présentés pour les métaux du groupe 5 que pour la
configuration E+O®) sur la Figure 3(c)). Au-dela de 2b les interactions C-C en volume sont
proches de zéro et sont donc ici aussi négligées dans le calcul des interactions le long de la ligne,
comme pour M6(C) et Fe(C). Cependant dans le cas de la configuration O(®) le terme correctif
2AE,;_s est omis puisque la dislocation reste dans sa configuration facile. Les interactions le
long de la ligne sont de méme signe qu’'en volume pour les deux configurations, c’est-a-dire
légeérement attractives pour Nb et Ta et légérement répulsives pour V (+0,14 eV dans le cceur
de la dislocation et +0,11 eV en configuration 0(5)).
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2. Structure des carbures et lien avec les interactions dislocation-carbone

Les structures des configurations Py, et O®) sont comparées au site octaédrique en volume,
en calculant les volumes de Voronoi des atomes de soluté et les énergies de distorsion du réseau.

L'analyse des volumes de Voronoi, présentés dans le Tableau 2, met en évidence que le
site prismatique est le plus grand site d'insertion pour I'atome de carbone dans les métaux du
groupe 5. Le site octaédrique O®) est affecté par la présence de la dislocation et relaxe moins
que le site octaédrique en volume : les volumes des Voronoi avant relaxation sont similaires,
et la différence atteint entre 1,5 et 3,6% aprés relaxation. Cependant le site O reste le site
le plus attractif, suggérant que, pour les métaux du groupe 5, I'effet de déformation du réseau
n'est pas |'effet dominant.

Cela se confirme lorsque I'on s’intéresse aux énergies de distorsion du réseau. Pour le site
0®), la configuration facile est choisie comme état de référence. Les résultats reportés dans le
Tableau 3, montrent que le site octaédrique en volume est le plus distordu suite & I'insertion
d'un atome de carbone. Les énergies d'interaction calculées a partir des énergie de distorsion
mettent en évidence une interaction attractive (entre -0,2 eV et -0,6 €V en fonction du métal)
pour les deux configurations O(®) et Py,. Cela n'est pas en accord avec les calculs directs en
DFT qui montrent que la configuration Py, est légérement répulsive, sauf pour V. Pour la
configuration O®®), les énergies d'interaction issues des calculs directs en DFT et de I'énergie
de distorsion sont attractives, mais Ey;,; est deux fois plus attractive que E;,;. Cela indique
donc que I'énergie de distorsion est une part plus importante de |'énergie d'interaction pour le
site O©®) que Py, , mais dans ces métaux la seule énergie de distorsion n'est pas suffisante pour
expliquer la stabilité de ces structures.

Ces résultats mettent en évidence une tendance de groupe, avec des comportements diffé-
rents entre les métaux des groupes 5 et 6. Nous allons maintenant faire le lien entre les structures
obtenues proches du cceur de la dislocation et les structures des carbures stoechiométriques.

2 Structure des carbures et lien avec les interactions dislocation-
carbone

Il est connu que les métaux des groupes 5 et 6 ont des comportements différents en ce qui
concerne la structure de leurs carbures : les carbures stocechiométriques ont une structure de
type NaCl cubique pour les métaux du groupe 5, et de type WC hexagonale pour le groupe 6.
Comme présenté dans la partie Etude Bibliographique, les carbones sont alors respectivement
placés en site octaédriques et prismatiques, formés par les six atomes de métal premiers voisins
du carbone [15, 80, 82-87] (Fig. 4).

Dans cette partie, la stabilité relative des deux types de carbure est étudiée en utilisant les
calculs DFT, pour les métaux des groupes 4, 5, 6, 7 et 8 afin d'élargir la vision du domaine
de stabilité de chaque structure. Pour tous les métaux les pseudo-potentiels avec les électrons
de semi-cceur p sont utilisés, sauf pour Zr pour lequel uniquement le pseudo-potentiel avec
électrons de semi-coeur s et p est disponible dans VASP. Les cellules de calcul contiennent deux
atomes et une grille de points k 16 x 16 x 16 est utilisée. Le volume de la cellule est relaxé afin
d'optimiser les paramétres de maille a et ¢ (lorsque cela s’applique).

En accord avec la litérature [15, 80, 82-87], la structure NaCl est trouvée plus stable pour
les groupes 4 et 5, alors que la structure WC est plus stable pour les groupes 6, 7 et 8. Comme
illustré sur la Figure 5, la méme tendance est observée pour les séries 3d, 4d et 5d, avec une
amplitude augmentant légérement de la série 3d & 5d. Dans une étude effectuée par Wijeye-
sekera & Hoffmann [83] sur la série 5d, en utilisant une méthode de liaison forte étendue de
type Hiickel, une tendance similaire a été observée (voir la Figure 13 dans la partie Etude
Bibliographique). Les paramétres de maille calculés pour les deux structures pour les métaux
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Chapitre 2 - Interactions dislocation-carbone dans les métaux des groupes 5 et 6

FIGURE 4: (a-b) Carbure de structure hexagonale de type WC. Les atomes de métal sont
représentés en vert et les atomes de carbone en rouge. (a) Visualisation en perspective. Deux
sites prismatiques sont mis en évidence par des liaisons métal-métal grises et des liaisons métal-
carbone rouges. (b) Projection dans le plan basal. (c) Carbure de structure cubique de type
NaCl. Les atomes de métal sont représentés en bleu et les atomes de carbone en rouge. Un site

octaédrique est mis en évidence par des liaisons métal-métal grises et des liaisons métal-carbone
rouges.
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F1GURE 5: Résultats DFT de la différence d’énergie en €V par formule chimique, c’est-a-dire
par paire métal-carbone dans le cas des monocarbures (« per formula unit » en anglais, f.u),

entre la structure de type WC et NaCl. Une valeur positive représente une structure NaCl plus
stable.
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2. Structure des carbures et lien avec les interactions dislocation-carbone

TABLE 4: Paramétre de maille d'équilibre calculés en DFT (en A) pour les structures de carbure
de type NaCl ou WC pour les métaux de transition des groupes 5 et 6. Les valeurs obtenues sont
comparées aux valeurs expérimentales (Goldschmidt, 1967). Les compositions des échantillons
expérimentaux sont données lorsque précisés dans (Goldschmidt, 1967).

V Nb Ta Mo W
NaCl-type ag 4,15 4,50 4,47 4,36 4,38
Exp. ag 417 (VCosr) 447 (NbCogg) 4,46 (TaCogg) | - -
WC-type ag 2,83 3,07 3,05 2,91 2,92
co 2,66 2,89 2,88 2,82 2,85
Exp. ag - - - 2,90 2,91
co - - - 2,81 2,84

TABLE 5: Distances M-C obtenues en DFT (en A) pour les métaux de transition des groupes
5 et 6 pour les deux structures de carbure et la configuration octaédrique en volume. Pour le
site octaédrique, les premiers (INN) et seconds voisins (2NN) sont considérés.

V Nb Ta Mo W

Type NaCl 2,08 2,25 2,24 | 2,18 2,19
Type WC 2,11 2,28 2,27 | 2,20 2,21
Octa INN 1,93 2,08 2,06 | 1,96 1,95
Octa 2NN 2,05 2,24 2,23 | 2,18 2,20
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Chapitre 2 - Interactions dislocation-carbone dans les métaux des groupes 5 et 6

des groupes 5 et 6 sont présentés dans le Tableau 4 et sont en bon accord avec les valeurs
expérimentales [15]. Les distances carbone-métal sont reportées dans le Tableau 5 pour les deux
structure de carbure et la position C en configuration octaédrique en volume. Il peut &tre noté
que les distances sont similaires dans les deux types de structure, et sont proches des valeurs
des seconds voisins pour le site octaédrique en volume. Dans le cas de W, ces distances sont
également proches de la distance métal-carbone dans le cceur prismatique (Fig. 2(a)). Pour
Ta(C), la distance métal-carbone la plus petite en configuration prismatique est proche de la
distance carbone-1NN du site octaédrique en volume (Fig. 2(b)). Les distances métal-carbone
dans le site octaédrique de la configuration E+O®) sont proches des valeurs des distances du
site octaédrique en volume, avec cependant quatre premiers voisins et deux seconds voisins
contre respectivement deux et quatre dans le cas d'un site octaédrique en volume (Fig. 2(c)).

Ces calculs sont donc en accord avec les calculs avec dislocation : dans les métaux du groupe
6 la structure basée sur des prismes trigonaux réguliers - formés dans la structure de carbure
hexagonale de type WC et dans le cceur de la dislocation - est la plus stable, alors que pour les
métaux du groupe 5 I'environnement octaédrique - formé dans les structures de type NaCl et
en configuration O®) - est le plus stable.

Conclusions du Chapitre 2

m Une reconstruction de cceur similaire a celle obtenue dans Fe(C) est observée pour
Mo(C) et W(C). Le cceur difficile est stabilisé par la présence d'atomes de carbone,
placés alors au centre de prismes trigonaux réguliers formés par les atomes de métal.

m L'énergie d'interaction dislocation-carbone en site prismatique est trés attractive (entre
-1,4 eV et -1,9 eV) pour les métaux du groupe 6, et comme dans Fe(C) la plus grande
contribution 3 cette énergie provient de la distorsion du réseau suite a l'insertion
d’atomes de carbone.

La configuration prismatique est métastable dans les métaux du groupe 5 en présence
de carbone, avec une énergie d’interaction dislocation-carbone légérement répulsive.
La configuration E4+O®) est la configuration la plus stable avec des énergies d'inter-
action entre -0,01 eV et -0,4 €V. L'énergie de distorsion du réseau n'est pas suffisante
dans ces métaux du groupe 5 pour expliquer la stabilité des structures.

La structure des carbures est en accord avec les calculs avec dislocation : les métaux
du groupe 5 forment des carbures de type NaCl cubique, o les atomes de carbone sont
placés en site octaédriques, comme en configuration E+O®), et les métaux du groupe
6 forment des carbures de type WC hexagonal ol les carbones sont placés au centre

des sites prismatiques, similaires & ceux dans le cceur reconstruit de la dislocation vis
1/2(111).
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Chapitre 3

Ségrégation du carbone sur et
autour du ccoceur reconstruit de la
dislocation vis dans le fer CC

La reconstruction de coeur de la dislocation vis dans le fer en présence de carbone, et les
fortes énergies d'attraction dislocation-carbone, peuvent conduire 3 la ségrégation du carbone
au cceur de la dislocation et favoriser la formation d'atmosphéres de Cottrell. Dans ce chapitre
sont développés deux modéles thermodynamiques, fondés sur des modéles énergétiques issus
de calculs DFT, afin d'étudier les prémices de la formation d’un nuage de solutés autour de
la dislocation vis. Le premier modéle se limite a la ségrégation de carbone sur la ligne de
dislocation et le second modéle est une extension tenant compte des sites O*) mis en évidence
dans le Chapitre 1. Ce travail a été effectué en collaboration avec Bernard Legrand du SRMP
et Fabienne Berthier de I'Université d'Orsay.

1 Ségrégation sur la ligne de dislocation

Dans un premier temps, |'étude se limite a la ségrégation le long de la ligne de dislocation
reconstruite. L'objectif est de déterminer la concentration en carbone, ¢, sur les sites prisma-
tiques le long de la ligne de dislocation en fonction de la température T' et de la concentration
en volume ¢g. Dans un volume V, N[? est le nombre total de sites prismatiques pour le carbone
dans le cceur des dislocations et NV est le nombre total de sites interstitiels octaédriques hors
des cceurs de dislocation. Les concentrations normalisées ¢, et cy sont définies ainsi :

N, N,

p
Cpr — —— et CO = —
P 0 0
N N

(1)

avec NN, le nombre de site prismatiques occupés, et IV, le nombre de sites octaédriques
occupés. Ainsi, lorsque la dislocation est saturée en carbone, c’est-a-dire lorsque tous les sites
P sont occupés, ¢, = 1. La concentration ¢y en appm (partie par million), notée ¢g™", est
liée & co par un facteur 3 - le nombre de sites octaédriques par atome de fer dans la matrice.

Ainsi cg"™ = ¢y x 3 x 10°.

1.1 Modéle énergétique

Pour ce modéle, présenté sur la Figure 1, les interactions C-C sont limitées aux interactions
premiers voisins le long de la ligne, notées Voo Au dela de 20 les interactions C-C sont négligées,

75



Chapitre 3 - Ségrégation du carbone sur et autour du cceur reconstruit de la dislocation vis

dans le fer CC

Py Poy
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FIGURE 1: Schématisation des sites prismatiques le long de la ligne de dislocation dans les
configurations Py, (tous les sites prismatiques occupés, ¢, = 1) et Py, (un site prismatique oc-
cupé sur deux, ¢, = 1/2). Les interactions premiers voisins sont notées Vo sur la configuration
Pyp. Dans le cas de Py, les interactions C-C & 2b sont négligées. o et 3 sont les sous-réseaux
utilisés en champ moyen.

en accord avec les résultats présentés dans le Chapitre 1. Le modéle énergétique est déterminé
a partir des valeurs ab initio d'énergies d'interaction dislocation-carbone E;,;(1b) et E;p,:(2b),
respectivement pour les configurations Py, et Pyy.

Les deux éléments nécessaires pour le modéle sont (i) I'énergie de ségrégation dans la
limite diluée AES et (ii) les interactions carbone-carbone le long de la ligne, qui pour ce
modéle sont limitées & Vo. Ainsi AES, qui correspond a I'énergie par atome de carbone en
position prisme hors interaction C-C, est égale a I'énergie d'interaction E;,;(2b) lorsque I'on
néglige les interactions au-dela des premiers voisins. Comme la référence pour ce modéle est
la configuration difficile, alors que F;,:(2b) a été calculée dans le Chapitre 1 par rapport a la
configuration facile, il faut retirer a E;,,4(2b) le cot en énergie pour conserver la dislocation en
configuration difficile, c’est-a-dire :

AE) = Ein(2b) =2 x AEq_y = —0,83 eV (2)

Cette contribution énergétique est définie par atome de carbone en configuration prisma-
tique. L'interaction entre atomes de carbone premiers voisins le long de la ligne de dislocation
se définit comme présenté dans le Chapitre 1 par :

Voo = Eint(1b) — Ein(20) + AEg_; = +0,22 eV (3)

Voo est positif, ce qui représente une répulsion entre les atomes de carbone premiers voisins.

Deux méthodes sur réseau effectif ont été développées pour déterminer |'équilibre thermo-
dynamique ¢,(T, o) : une approche en champ moyen [117] et les simulations de type Monte
Carlo [118].

1.2 Modélisation en champ moyen
En se placant dans I'ensemble grand canonique, les équations en champ moyen sont issues
de la minimisation du grand potentiel J. En volume, le grand potentiel par site octaédrique
s'écrit :
J = Uy — pco — TSy (4)

avec Uy |'énergie interne par site, 1 le potentiel chimique et Sy I'entropie par site. L'énergie
interne se définit comme la variation d'énergie du systéme liée a I'insertion d’atomes de carbone
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1. Ségrégation sur la ligne de dislocation

en site octaédrique en volume. Ainsi, dans une approximation de champ moyen, |'énergie interne
par site octaédrique s’écrit :

Uo = co(Eo + Vo) (5)

avec Ej I'énergie d'incorporation en site octaédrique en volume dans la limite infiniment
diluée, et V I'énergie d'interaction entre atomes de carbone dans des sites octaédriques. Dans
notre modéle, comme les concentrations en carbone seront de |'ordre de quelques centaines
d’appm, les interactions en volume sont négligées (V/=0), autrement dit le terme du second
ordre (en cg dans I'énergie interne) est négligé. L'entropie, quant a elle, correspond a I'entropie
de mélange :

So = —kB<ColTL(C()) + (1 — Co)ln(l — Co)) (6)
oJ e i
Comme e 0 a I'équilibre, la valeur de 1 est donnée par :
Co
Co
w=FEy+ kBTln( ) (7)
1-— Co

Le long d'une ligne de dislocation, le grand potentiel .J par site prismatique, s'écrit alors :

J=U—pc, =TS (8)

avec U |'énergie interne par site se définissant comme la variation d'énergie suite a l'insertion
d’un atome de carbone en site prismatique par rapport a une dislocation en configuration facile.
On a ainsi :

AEd_f

U =cy(Ep,+
Cp

+ CpVCc) (9)

avec F, I'énergie d'insertion d'un carbone en site prismatique isolé et Vo les interactions
entre atomes de carbone le long de la ligne de dislocation. AE;_¢/c, est un terme correctif
permettant de prendre en compte la reconstruction de coeur en incluant le colit énergétique
de conserver la dislocation dans sa configuration difficile en fonction du nombre d’atomes de
carbone présents sur la ligne. La notion de décrochements n'est pas prise en compte dans cette
modélisation. On pose alors :

AE,;_
i + CpVCC (10)

AFEin(cp) = AE) +
Cp

avec AEI? = E, — Ey, |'énergie d’insertion d'un carbone en site prismatique isolé par rapport
3 un site octaédrique. En utilisant I'expression de i déterminée en volume et |'expression de
I'entropie S, le grand potentiel par site s'écrit alors :

J = eABiu(cy) = kpTin(5 «

— CO)Cp + kBT [cpln(cp) + (1 — cp)in(1l — cp)] (11)

En minimisant I'énergie libre par rapport a ¢, la relation suivante est obtenue entre ¢,, ¢y
et T :
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Chapitre 3 - Ségrégation du carbone sur et autour du cceur reconstruit de la dislocation vis

dans le fer CC

Cp Co

AE,
kT

exp( ) (12)

1—Cp:1—00

avec

AE, = AE) +2¢,Vec (13)

Afin de prendre en compte la tendance a I'ordre induite par la valeur importante de V¢,
la ligne de dislocation peut étre décomposée en deux sous-réseaux, « et 5 comme présenté sur
la Figure 1. Les concentrations sur les sous-réseaux sont notées respectivement c; et cg, avec

cp = (cp + cg)/Q. Les équations en champ moyen deviennent :

1 igcg 1 focoeXp(_iBEf) (14)
1 fgcg - w20 (15)
avec les énergies de ségrégation AE et AEE :
AES = AE} +2¢0Vee (16)
AES = AE} + 2¢3Vee (17)

o BY e - 8 o e loc i -
AEY (resp. AE,) dépend uniquement de c;, (resp. cj;) car dans ce modéle les interactions
carbone-carbone sont limitées aux premiers voisins le long de la ligne. Ainsi le sous-réseau «

est en interaction uniquement avec le sous-réseau 3, et vice versa.

Le champ moyen ne permet cependant pas de prendre en compte de l'ordre local dans
I’état désordonné, et induit une surestimation de la température critique, température limite
supérieure de |'état ordonné. Le modéle énergétique a également été implémenté dans des
simulations sur réseau de type Monte Carlo, qui permettent de faire des calculs exacts en
termes de physique statistique, afin de comparer les deux méthodes.

1.3 Simulations Monte Carlo

Dans une simulation Monte Carlo, 3 chaque événement est associée une probabilité de
succés prr pour passer d'un état initial 7 d un état final I'. Cette probabilité est comparée 3
un nombre aléatoire compris entre 0 et 1 afin de choisir si I’événement a lieu ou non, et ainsi
faire évoluer le systéme vers I'équilibre thermodynamique. p;p est définie dans I'algorithme de
Metropolis par :

BB,
kT

prr = min(1l,exp(— (18)
avec AE;p la différence d’énergie du systéme pour passer de I'état I a I'état F. Si le sys-
téme gagne de |'énergie (AEr < 0), prr est égale a 1 et I'événement est systématiquement
accepté. Aprés avoir créé une configuration initiale soit de concentration ¢y avec répartition
aléatoire, soit en imposant des conditions initiales proches des résultats en champ moyen, les
itérations Monte Carlo se déroulent en répétant une série d'événements de deux types :
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1. Ségrégation sur la ligne de dislocation

— Un site est choisi : s'il est vide (resp. plein) la probabilité de le remplir (resp. de le vider)
est calculée. Cette probabilité est comparée a un nombre aléatoire N compris entre 0
et 1:si N < prp, I'événement est accepté, sinon il est refusé.

— Une paire de sites (un vide et un plein) est tirée aléatoirement, et la probabilité d’échan-
ger ces deux sites est calculée. Elle est ensuite comparée a un autre nombre aléatoire N
compris entre 0 et 1 : si N < pyp alors I'événement est accepté, sinon il est refuseé.

Par exemple si le systéme tente de remplir le k¢ site de la ligne P, noté P, qui est vide,
alors la différence d'énergie AFEp, notée AE;, est :

co
1—1¢0

AE) = AE) +mVee — kgTlin( ) (19)

avec AES et Voo provenant du modéle énergétique énoncé ci-dessus et ny le nombre

de sites voisins occupés du site P, le long de la ligne prismatique. Au maximum n; = 2
(sites Pp_q et Pyy1 occupés). Si le site Py est plein et que I'essai consiste a le vider, alors
AEr = —AE). Il faut remarquer que dans tous les cas, si AE;r < 0, c'est-a-dire s'il est

favorable énergétiquement d’effectuer I'événement, celui-ci est accepté systématiquement.

1.4 Reésultats

1.4.1 Isothermes

Afin de comparer les solutions issues de la résolution des équations en champ moyen et les
simulations Monte Carlo, les courbes isothermes a 10 000 K et 300 K sont tracées avec les deux
méthodes (Fig. 2). La température de 10 000 K est irréaliste mais permet de s'assurer d'un
désordre total. Ainsi, lorsque le systéme est désordonné, c'est-a-dire lorsque les sous réseaux
« et [ sont équivalents, les deux approches donnent comme attendu des résultats identiques
(Fig. 2(a)).

A 300 K, la solution obtenue pour ¢, en champ moyen atteint un plateau autour de ¢, = 1/2,
typique d'un systéme ordonné dii a la séparation des sous-réseaux « et (3 (représentés en ligne
discontinue et pointillée sur la Figure 2(b)). Pour une concentration ¢y entre 1073 et 10~%
environ, la dislocation est alors & moitié décorée, avec un site sur deux occupé par du carbone.
Le sous-réseau (3 est vide (cg = 0) et le sous-réseau « est saturé (c = 1). Les résultats des
simulations Monte Carlo donnent des résultats proches de la solution en champ moyen, avec
notamment un aplatissement de la courbe ¢,(co) autour de ¢, = 1/2. Il n'y a cependant pas de
réel plateau, ce qui signifie que le systéme en Monte Carlo n’est pas réellement ordonné. Cela
est cohérent avec le fait que le champ moyen surestime la température critique : la solution en
champ moyen reste donc ordonnée a plus haute température qu'en Monte Carlo.

1.4.2 Isoconcentrations

La résolution des équations en champ moyen et les simulations Monte Carlo permettent
également de tracer ¢, en fonction de la température pour une concentration fixée ¢ (Fig. 3).
Trois concentrations ont été choisies : 30 appm, 300 appm et 1000 appm. La Figure 3 présente
les résultats obtenus avec les deux méthodes. On voit que, a I'équilibre thermodynamique et
pour les deux méthodes, le cceur de la dislocation peut &tre saturé en carbone (¢, = 1), et ce
pour des températures jusqu'a la température ambiante et pour de trés faibles concentrations en
carbone. Lorsque ¢g augmente, la gamme de température pour laquelle la dislocation est saturée
en carbone est plus large. A partir d'une température entre 300 et 400 K (en fonction de la
concentration c¢g), la ségrégation sur la ligne P diminue avec 'augmentation de la température,
avec un aplatissement de la courbe autour de ¢, = 1/2.
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F1GURE 2: Courbes isothermes pour la ségrégation du carbone le long de la ligne P. La concen-
tration ¢; (cz = ¢, ou ¢ ou cg) est tracée en fonction de la concentration en volume ¢y pour
(a) T=10000 K (b) T =300 K. Pour simplifier la visualisation, I'axe ¢y est en échelle linéaire
pour 10 000 K et en échelle logarithmique pour 300 K. La concentration totale ¢, obtenue
en champ moyen (MF pour « Mean Field ») avec sous-réseaux est présentée en traits pleins
rouges, avec respectivement les concentrations sur les sous-réseaux c;, et cg en ligne disconti-
nue et pointillée. Les concentrations totales ¢, issues de simulations Monte Carlo (MC) sont

représentées par des croix orange.
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FIGURE 3: Evolution de la concentration ¢, sur la ligne de dislocation en fonction de la tem-
pérature pour différentes concentrations ¢y en volume : 1000 appm (en vert), 300 appm (en
bleu) et 30 appm (en rouge). La solution obtenue en champ moyen est tracée en traits pleins
et discontinus et les points de simulations Monte Carlo sont représentés par des croix. La zone
grisée représente les températures au dela de la température de Curie, ou le fer CC devient
paramagnétique. Les courbes en champ moyen sont représentées, pour chaque concentration
co, en traits pleins pour les températures supérieures a la température minimale nécessaire pour
contenir une concentration ¢y en volume sans former de carbures. En dessous de cette tem-
pérature les courbes sont discontinues. Autrement dit, le passage de trait continu a pointillé
correspond & la température a laquelle la concentration de carbone ¢y considérée est égale a la
limite de solubilité.

Pour une température donnée, plus la concentration ¢ est importante, plus la ségrégation
le long de la ligne est importante. Ainsi, autour de 300°C, c'est-a-dire dans la gamme de
température du régime de DSA, la dislocation est partiellement décorée avec ¢, entre 1/2 pour
co = 30 appm et prés de 0,8 pour ¢g = 1000 appm.

Cependant notre modéle ne tient pas compte de la formation de carbures et du change-
ment de magnétisme du fer au deld de la température de Curie Tr. La zone grisée au dela
de To = T68°C représente ainsi la gamme de température pour laquelle le fer CC devient
paramagnétique. Les paramétres du modéle calculés en DFT ne sont plus adaptés pour ces
températures car obtenus dans le fer ferromagnétique. Il faut également tenir compte du fait
que dans le fer-a la limite de solubilité du carbone diminue lorsque la température diminue
(voir le diagramme de phase dans la partie Etude Bibliographique). Sur la Figure 3, les solu-
tions en champ moyen sont donc tracées, pour chaque concentration ¢g, en traits pleins pour
les températures supérieures 3 la température minimale nécessaire pour pouvoir contenir une
telle concentration de carbone en solution solide, et en traits discontinus pour les températures
inférieures a cette valeur. La validité de ce modéle n'est donc pas assurée en-dessous de cette
température minimum et au-deld de la température de Curie.

Ce modeéle simple de la ligne de dislocation décorée de carbone peut étre enrichi grace aux
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FIGURE 4: Représentation dans le plan (111) des sites O(*) autour de la dislocation reconstruite
en configuration prismatique (triangle rouge). Les atomes de fer sont représentés en noir, gris
et blanc en fonction de leur altitude le long de [111], les sites OY) - numérotés de 1 a 6 - et P
sont représentés respectivement par des points orange et rouge.

FIGURE 5: Représentation le long de la ligne de dislocation d’une ligne de sites O (la ligne
1 sur la Figure 4) et de la ligne de sites prismatiques P. A gauche est schématisée la structure
présentée a droite. Les atomes de carbone en site P (resp. en site 0(4) sont représentés en
rouge (resp. en orange). A droite les atomes de fer et les liaisons fer-fer sont représentés en
gris. Les sites O se trouvent a mi-hauteur entre deux sites prismatiques, au niveau des plans
des faces des prismes (ligne grise pointillée). Les lignes grises en traits pleins représentent les
seules interactions considérées entre la ligne O®W et P, en utilisant comme exemple un site
OW repéré par une croix.

sites O autour du cceur reconstruit mis en évidence dans le Chapitre 1.

2 Prémices de la formation d'une atmosphére de Cottrell

Nos calculs DFT, présentés dans le Chapitre 1, montrent qu’en utilisant comme référence la
configuration Py (voir Fig. 1), I'ajout d'un atome de carbone sur une des positions octaédrique
quatriéme voisin du coeur de la dislocation reconstruite, notées OW conduit a la méme énergie
que la configuration Pp,. Cette configuration est illustrée sur les Figures 4 et 5. Les sites
O™ sont donc des sites attractifs autour du cceur reconstruit. Le modéle thermodynamique
présenté précédemment peut ainsi étre amélioré en incluant les lignes O™ autour de la ligne
de dislocation reconstruite P.

Une colonne de sites P est entourée de six colonnes de sites O4), numérotés O§4)
sur la Figure 4 (i entre 1 et 6). Les sites O(*) se trouvent quasiment & mi-hauteur le long de
[111] entre deux sites prismatiques, au niveau des plans des faces des prismes (Fig. 5).

Les différentes configurations pour des tailles de boite de 2b le long de [111] sont notées
[Py + > m] avec n et m des entiers tels que :

comme
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2. Prémices de la formation d'une atmosphére de Cottrell

FIGURE 6: Exemples de configurations étudiées. (a) Notation [Py, + 1 + 4] : un site P sur
deux le long de la ligne est occupé par un atome de carbone, tout comme les lignes 054) et

0514). (b) Notation [Py, + 1 4 1] : un site P sur deux est occupé par un atome de carbone et
la ligne 1 de site O) est saturée en carbone. Pour chaque image en haut est représentée la
configuration le long de la ligne de dislocation, avec le méme code couleur que sur la Figure 5,
et en bas est représentée une vue schématique du plan (111) pour cette méme configuration,
avec le méme code couleur que sur la Figure 4.

— n =1 ou 2. Py, représente la ligne prisme complétement saturée, et Py, représente la
ligne prisme avec seulement un site occupé sur deux.

— les entiers m repérent les numéros des lignes O®) occupées par des atomes de carbone.
(voir la numérotation des sites sur la Figure 4). La répétition d'un méme chiffre m
symbolise la saturation en carbone de la ligne concernée.

Les Figures 6 et 7 présentent comme exemple les structures notées [Py, + 1 + 4], [Py +

1+ 1] et [Py + 4+ 5]

2.1 Modéle énergétique

Afin de modéliser le systéme, il est nécessaire de déterminer les énergies de ségrégation
en limite diluée sur les sites P et O™®), notées respectivement AE:S et AE2(4>, ainsi que les
interactions C-C. Pour ce modéle, du fait des interactions a courte distance entre atomes de
carbone, nous avons supposé que les interactions peuvent exister entre sites le long d'une méme
ligne, entre sites P et 0@ et entre lignes O™ voisines seulement. Nous avons aussi Supposé
des interactions & deux corps uniquement.

Les énergies de différentes configurations ont été calculées en DFT afin de déterminer ces
interactions. En ne considérant que les interactions entre sites O(*) et P premiers voisins (traits
gris pleins pour un site O™ sur la Figure 5), et en négligeant les interactions au-dela de 2b le
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long des lignes, les calculs peuvent se limiter a une taille de boite de hauteur 2b le long de [111].
Dans cette partie, seule la dislocation de gauche du dipéle est en configuration prismatique et
est décorée de carbone. L'autre dislocation est laissée dans sa configuration facile.

L'énergie d'interaction, notée E;,;, permet de mettre en évidence les sites attractifs au fur
et 3 mesure que les atomes de carbone sont ajoutés autour du coeur de la dislocation. Elle est
calculée avec comme référence la méme configuration avec un atome de carbone en moins, et
est déterminée de la maniére suivante :

Eint = Egisio+kc + Evuk — Egisio+k—1)c — Ec (20)

Egisiorrc correspond a I'énergie d'une configuration avec la dislocation reconstruite et k
atomes de carbone, et Fy; 1 (1—1)c est I'énergie de la méme configuration avec k£ — 1 atomes
de carbone. E¢ (resp. Epy1) est I'énergie d’une cellule parfaite cubique avec (resp. sans) atome
de carbone en position octaédrique.

Le Tableau 1 rassemble les valeurs de E;;,; pour dix configurations différentes, avec entre
zéro et deux atomes de carbone en site O*) dans la boite de simulation. Lorsque deux lignes
différentes de sites O*) sont occupées, les atomes de carbone sont placés dans le méme plan
(111), comme par exemple la configuration [Py, + 1 + 4] présentée sur la Figure 6(a).

L'ajout d’un atome de carbone en site O(*) est toujours attractif avec un gain d’énergie
autour de -0,40 eV/C, excepté pour la configuration [Py, + 4 + 5], ot deux colonnes 0W cote
a co6te sont occupées. L'insertion d'un carbone sur la ligne 5 entraine dans ce cas une légére
répulsion (40,03 eV) par rapport a la configuration [Py, + 4].

Le Tableau 2 reprend trois configurations du Tableau 1 mais en placant les atomes de car-
bone en site O™ dans des plans (111) différents. La comparaison des énergies d'interaction
entre les Tableaux 1 et 2 montrent que ces énergies ne sont pas fortement affectées par le
changement de plan de I'un des deux carbones, sauf pour la configuration [Py, + 4 + 5]. Dans
la suite, la distinction est donc faite uniquement pour cette situation. Les deux configurations
sont notées [Py, +4 + 5], et [Py + 4 + 5], pour respectivement des atomes de carbone en site
OW dans le méme plan (111) ou dans des plans différents.

Pour la configuration [Py, + 4 + 5], I'énergie d'interaction E;,; est trés répulsive par rap-
port a la configuration [Py, + 4] et un atome de carbone isolé (40,44 €V), contrairement a
[Pop + 4 + 5] (40,03 eV). La Figure 7 présente en détails ces deux configurations afin de
comprendre cette différence. Pour la configuration [Py, + 4 + 5], (Fig. 7(b)) les atomes de
carbone interagissent dans leur plan (111) commun. La distance avec les atomes de carbone
image est de 2b, les autres interactions sont donc négligées. Il n'y a dans ce cas qu'une seule
interaction carbone-carbone dans la boite de simulation. En revanche, pour la configuration
[Pop + 4+ 5]y (Fig. 7(c)), deux éléments expliquent la forte répulsion. Tout d’abord, malgré la
distance carbone-carbone plus importante dans cette configuration, un atome de fer, représenté
en noir sur la Figure 7(c) est placé entre les deux atomes de carbone, ce qui induit une forte
répulsion. De plus, il est dans ce cas nécessaire de considérer les interactions avec les carbones
images qui sont équivalentes aux interactions au sein de la boite de simulation de 2b. Ainsi,
dans cette configuration, un carbone en site O™ sur la ligne i interagit avec les atomes de
carbone en site O™ sur la ligne couplée j sur le plan du dessus et du dessous. Cela signifie
que dans la boite de simulation de taille 2b deux interactions C-C répulsives sont a prendre en
compte.

Les interactions du modéle énergétique sont déterminées a partir du calcul de I'énergie de
liaison totale en DFT, EZDFT, définie par :
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TABLE 1: Premiéres configurations étudiées en DFT. La notation correspond a celle présentée
page 6, avec Py, (resp. Pyp) correspondant a une ligne prisme complétement saturée (resp.
avec un site sur deux occupés) et les sites OY) qui sont repérés par leur numéro de site. Si deux
mémes numéros sont indiqués cela signifie que la ligne O*) concernée est saturée en atomes de
carbone. lci, lorsque des colonnes OW différentes sont décorées avec un site sur deux occupés,
les atomes de carbone sont placés dans le méme plan (111). Les configurations [Py, + 1 +
4] et [Py, + 1 + 1] sont présentées sur la Figure 6. F;,, est I'énergie d’interaction entre la
configuration testée et la méme configuration avec un carbone de moins (Eq. 20), et EPFT
est |'énergie de liaison totale (Eq. 21). Les deux configurations [P, + 1] et [Py, + 4] sont
équivalentes, la différence d’énergie observée (0,01 eV) est probablement due a un effet de la
géométrie du systéme.

Configuration Référence Eint  EPTT
Py Efacite + AEd_f -0,84 -0,84
Py Py -0,41  -1,24
Py, + 1 Py -0,40 -1,23
Py, + 4 Py -0,41 -1,24
Py +14+3 Py +1 -0,40 -1,64
Pyp+14+4 Py +1 -0,32  -1,55
Py +34+4 Py+4 -0,36 -1,59
Py +44+5 Poy,+4 +0,03 -1,22
Pyp+14+1 Pyp+1 +0,20 -1,04
Py +1 Py +1 -0,29 -1,52

TABLE 2: Configurations calculées en DFT pour lesquelles les carbones sur les sites O sont
dans des plans (111) différents. Les notations des configurations et des énergies sont les mémes
que pour le Tableau 1.

Configuration Référence FE;p; EZDFT

Py, +14+3 Py +1 -0,37  -1,60
Pyp+1+4+4 Py+1 -0,34  -1,57
Py +4+4+5 Py +4 +0,44 -0,80

EPTT = Edistotn,cn,c + (np + 1) Byutr, = Edisto — (np + 1) Ec (21)

Avec Egision,c+n,c I'énergie du systeme avec n, atomes de carbone en position prisma-

tique et n, atomes de carbone en position O®. Ep, . et Ec sont définies de la méme maniere
que pour E;n. Egigo est 'énergie du dipdle de dislocation sans atome de carbone. Pour le
modéele thermodynamique, I'énergie de référence est |'énergie de la configuration difficile, ainsi

Eiisto = Efacite +2 X AEq_f (22)

Pour déterminer les paramétres du modéle énergétique, I'énergie de liaison Elm"d est dé-

composée de la maniére suivante pour un systéme avec n, atomes de carbone en position
prismatique et n, atomes de carbone en position O™ :

B! = npyAE) + noAEY, + > (Vij + Veo + Ve + Vo) (23)
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avec AES (resp. AE2(4)) I'énergie de ségrégation en limite diluée du carbone en site pris-
matique (resp. OY) et Vi; les interactions entre atomes de carbone. Grace aux symétries du
systéme, toutes les interactions entre la ligne P et les lignes O™ sont équivalentes et sont
notées Vpo. Les interactions entre atomes de carbone le long d'une méme ligne O sont
notées V. Les interactions entre deux lignes 01(4) et OJ(-4), notées V;;, sont considérées comme
identiques pour une méme distance dans le plan (111). Ainsi Vig = Vi5 = Va3 tout comme
Vig = V34 = Vigs et Viy = Vs = Vigs. Pour deux lignes couplées i et j avec (7,7) = (1,6)
ou (2,3) ou (4,5) il est cependant nécessaire de différencier les deux configurations possibles.
Si les carbones sont dans le méme plan (111) (resp. dans des plans différents) I'interaction est
notée Vs, (resp. Visp).

A I'aide des valeurs calculées en DFT pour les configurations présentées dans le Tableau 1, il
est possible de déterminer les interactions C-C ainsi que AE]? et AE2(4). Le systéme d’équations
suivant permet de déterminer toutes les inconnues du modéle :

EPTT(Py) = AE (24)
EPTT(Py) = EO +2Vp (25)
EPFT(Py, +1) = AEO +AE% + Vpo (26)
EPTT(Py + 1) = 2AE) + AEY,, +2Vpo + 2Vp (27)
EPTT(Py, + 14 3) = AE) + 2AEY,, +2Vpo + Vis (28)
EPFT(Py +1+4) = AEO +2AE%) +2Vpo + Vig (29)
EPFT(Py, + 3+ 4) = AE) + 2AEY, +2Vpo + Vau (30)
EPTT(Py +445) = AE) + 2AE% + 2Vpo + Visa (31)
EPFT(Py + 4 +5) = AEO +2AE%) + 2Vpo + 2Visy (32)
EPFT(Py+1+1) = AEO +2AE%, +2Vpo + Vo (33)

Les deux possibilités distinctes pour les lignes couplées O*) sont ici mises en évidence,
comme expliqué précédemment. La résolution de ce systéme donne alors les éléments présentés
dans le Tableau 3.

TABLE 3: Eléments du modéle énergétique déterminés a I'aide des calculs DFT et du systéeme
d’'équations (Eq. 24 a 33).

AE)  -0,84 eV
AE2(4) -0,51 eV
Vp +0,22 eV
Vpo 40,11 eV
Vo 40,30 eV
Vis 40,01 eV
Via 40,06 eV
V3s 40,04 eV
Visa +0,41 eV
Vs +0,41 eV

Afin de simplifier le probléme, les interactions inférieures a 0,1 €V seront négligées et il sera
pris en compte que V5, = Vis,. Le modéle énergétique et les notations utilisées pour le reste
de ce Chapitre sont présentés dans le Tableau 4.
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FIGURE 7: Structure des configurations possibles pour la configuration [Py, + 4 + 5] (a) dans
le plan (111), le code couleur est le méme que sur la Figure 4. (b-c) le long de la ligne de
dislocation. Le code couleur est le méme que sur la Figure 5. Les sites prismatiques (resp.
octaédriques) sont mis en évidence par les liaisons carbone-métal en rouge (resp. orange). (b)
[Pop, + 4 + 5], : les atomes de carbone sont dans le méme plan (111). (c) [Pap + 4 + 5], : les
atomes de carbone sont dans des plans différents (111) : un atome de fer (en noir) est situé
entre les atomes de carbone.

TABLE 4: Eléments définitifs du modéle énergétique. AES et AE2(4) sont les énergies de
ségrégation en limite diluée pour respectivement les sites P et O, V;, Vs, Vi et V; sont
les interactions utilisées dans le modéle et correspondent respectivement aux interactions entre
sites P le long de la ligne P, entre sites P et sites OY), entre sites OY) le long de la ligne
OM™| et entre sites O de deux lignes couplées.

AE) -0,84 eV

AES, -0,51 eV
]

Vp =WV +0,22 eV

Vo = Vs 40,11 eV

Vo =Vs +0,30 eV

Visa = Vasp = Vi 40,41 eV

Les Figures 8 (resp. 9) résument les interactions possibles pour un site O™ (resp. P). Un
site O sur une ligne i peut interagir avec deux sites P, deux sites OY) premiers voisins le
long de la méme ligne i et trois sites O™ sur la ligne couplée j. Un site P peut interagir avec
deux sites premiers voisins le long de la ligne P et douze sites OY). En effet, il y a six sites
OW possibles par plan (111), et un site P interagit avec deux plans (111).

Le modéle est testé sur d’autres configurations en comparant la valeur de I'énergie de liaison
en DFT, EIDFT, et celle obtenue avec le modéle énergétique, Elm‘)d. Les résultats sont présentés
dans le Tableau 5. Les deux valeurs calculées sont en bon accord avec des erreurs relatives en
dessous de 17%. Les écarts les plus élevés sont obtenus lorsque plusieurs interactions sont
négligées dans le modéle énergétique final, comme par exemple la configuration [Py, + 1 + 3
+ 4 + 5] ou les interactions 1-4, 1-3 et 3-4 sont négligées. L'erreur reste raisonnable, ce qui
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FIGURE 8: Schématisation des interactions possibles pour un site O (repéré par une croix).
(a) Visualisation le long de la ligne de dislocation pour deux lignes de site OY) (1 et 6) et
la ligne P. La position relative des lignes est schématisée et ne correspond pas a la structure
réelle. Un site O™ sur la ligne i peut interagir avec deux sites prismatiques via I'interaction
Va, deux sites le long de la ligne i via I'interaction V3 et trois sites O*) sur la ligne voisine j
via I'interaction V. (b) Visualisation dans le plan (111) des interactions entre lignes O

FIGURE 9: Schématisation des interactions possibles pour un site P (repéré par une croix).
(a) Visualisation le long de la ligne de dislocation d’une ligne de site OY) et de la ligne P. La
position relative des lignes est schématisée et ne correspond pas a la structure réelle. Un site P
peut interagir avec deux sites le long de la ligne P via I'interaction V; et douze sites O via
I'interaction V5. (b) Visualisation dans le plan (111) des interactions entre lignes P et O*),
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TABLE 5: Configurations utilisées pour tester le modéle thermodynamique en comparant la
valeur ElmOd, obtenue grace au modéle énergétique, a la valeur obtenue en DFT EIDFT. Les
notations utilisées sont les mémes que dans le Tableau 1. Lorsqu'un chiffre est souligné cela
signifie que le carbone sur la position O concernée n’est pas dans le méme plan (111) que les
autres carbones en site O(4). La différence entre les deux valeurs est évaluée par I'erreur relative
AE/(E) (en %), qui est le rapport de la différence entre les deux valeurs et leur moyenne.

Configuration EPFT (&V) Efd(eV) AE/(E) (%)
Py +2+3 -1,29 -1,34 7,25
Py, +2+3 -1,00 -0,93 3,8
Py +1+2+3 -1,63 -1,63 0
Py +1+3+5 -1,98 -2,04 2,99
Py +1+3+5 -2.02 -2,04 0,99
Py +1+3+4 -1,90 -2,04 7,11
Py +1+3+4 -1,80 -2,04 12,5
Py +1+34+4+5 -1,45 -1,62 11,07
Py +1+3+4+5 -1,37 -1,62 16,72
Pp+1+4 -1,78 -1,82 2,22
Pp+1+3 -1,86 -1,82 2,17
Pp+1+1 -1,32 -1,22 7,87

montre tout de méme la robustesse des paramétres déterminés précédemment.
Afin d’obtenir les concentrations en carbone le long des lignes en fonction de la température,
une approche en champ moyen et par simulation Monte Carlo ont été implémentées.

2.2 Modélisation en champ moyen

Comme dans le modéle de ségrégation le long de la ligne prisme, un systéme d'équations
en champ moyen peut étre écrit 3 partir du modéle énergétique décrit ci-dessus. Les équations
sont tirées de la minimisation du grand potentiel de maniére similaire au premier modéle décrit
dans ce chapitre, pour les sous-réseaux o et 3. Le terme de reconstruction de coeur introduit
dans le grand potentiel dans la partie 1 est négligé ici, car il est trop simple pour rendre compte
de la complexité du phénoméne de reconstruction, et n'intervient de toute facon pas dans les
équations de ségrégation.

2.2.1 Notations utilisées

Les concentrations ¢, ¢ et cg sont définies comme dans le premier modéle. ¢%,, (resp.
0;

05(4)) est la concentration sur la i€ ligne O™ sur les sites o (resp. 3). De maniére similaire
0;
(4)

. . . L[ _ (o B A
a ¢p, la concentration sur la ligne O; " est définie par Col) = (CO(A) +co(_4))/2. Les sous-réseaux
g i i

et leur position relative entre sites O(*) et P sont présentés sur la Figure 10(a). Une ligne de

(4)

sites 02(4) est couplée a sa ligne voisine Oj , afin de repérer les lignes qui interagissent via Vj.
Les couples (7, 7) sont (1,6), (2,3) et (4,5).

2.2.2 Equations en champ moyen

Les équations en champ moyen dans le cas des sites prismatiques s'écrivent donc comme
dans le modéle précédent :
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P P
B k—2
| o | kE—1
| B | k
o k+1

(a) (b)

FIGURE 10: (a) Représentation le long de la ligne de dislocation des sous-réseaux « et f3,
utilisés en champ moyen, pour les lignes O et P. (b) Numérotation le long de la ligne de
dislocation des sites des lignes de sites O™ et de la ligne de site prismatique P utilisée en
Monte Carlo.

c® ¢ AEY
f4 0 P
= xp(— 34
1—cg P77 (34)
B &
cp o AE,
= - 35

avec les énergies de ségrégation qui prennent en compte les interactions entre la ligne P et
les lignes O™ voisines, en plus des interactions le long de la ligne P :

6
AES = AEY + 265V, + Z(cj@ + cf54))Y/2 (36)
i=1 )
6
AB) = AE) +26Vi+ ) (¢ + cf§4))1/2 (37)
=1

Pour les sites O les équations s'écrivent :

oy AE“,
o = D exp(— =) (38)
I—c%, 1-c kgl
cf(4> co AEf@)
. exp(— . (39)

1_05(4)_1—001 kBT

avec les énergies de ségrégation tenant compte, en plus des interactions le long de la ligne
054), des interactions avec la ligne O™ voisine j et des interactions avec la ligne P :

ABSy = A% + (6 + " )Va + 20, Vi + (¢S + 25,V (40)
AE@“ = AE2(4) + (Cpa + Cpﬁ)‘/vz + 263(.4)‘/3 + (202{(.4) + Cfsél))‘/zl (41)

A priori, nous avons ainsi 14 variables et autant d'équations couplées. Cependant, par
symétrie, les trois couples de lignes 0@ voisines (1-6, 2-3, 4-5) sont équivalents. Il est donc
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(4)

possible de se ramener a 6 variables indépendantes en imposant que les lignes O, ", avec i =

1,3, 5, soient équivalentes, et les lignes O§4), avec j = 2,4, 6, soient équivalentes. La résolution
de ce systéme d'équations non-linéaires couplées reste délicate et fortement dépendante des
conditions initiales. Pour chaque concentration et température, les équations sont résolues
par une méthode de Newton-Raphson, et la solution ayant le grand potentiel le plus bas est
conservée,

2.3 Simulations Monte Carlo

En reprenant les notations de la partie 1.3, lorsque le systéme tente de remplir (resp. de
vider) un site P, la différence d'énergie est AL, (resp. AE)=-AL}) avec :

AEP = AB) +mVi + Vs — kg Tln(; € 5) (42)
— C

avec AE%, V7 et V5 provenant du modéle énergétique. L’entier ny est le nombre de voisins
du site P le long de la ligne prisme et n! le nombre de voisins OW du site P,. Au maximum

ny = 2 (sites Py_1 et Pyy1) et nb = 12 (sites Oﬁ) et Oﬁ)ﬂ pour i entre 1 et 6). Les positions

relatives des sites O(Y) et P sont présentées sur la Figure 10(b).
L'ajout (resp. le retrait) d’un atome sur un site O*) entraine une différence d’énergie AE”
(resp. AEY = —AE") avec :

AE? = AE2<4) +nyVo + n3Va + nyVy — kpTin( 1 ioc()) (43)

avec AEg, Va, V3 et Vj les éléments du modéle énergétique énoncé ci-dessus. ng est le

nombre de voisins en site prismatique du site Oz(k) ng est le nombre de voisins le long de la

ligne 01(4) et ny est le nombre de voisins O sur la ligne couplée j. Au maximum ng = 2 (sites

Py et Pi_1), ng = 2 (sites 0574,371 et Ogjlk)ﬂ) et ny = 3 (sites O](‘jlk)il, Ofk} et O](.jlk)ﬂ).

2.4 Résultats

2.4.1 Isothermes

Dans un premier temps les courbes isothermes sont tracées pour 2000 K et 300 K afin de
comparer les solutions obtenues en champ moyen aux simulations Monte Carlo (Fig 11 et 12).

A 2000 K, la solution en champ moyen montre que les sous-réseaux « et 3 (courbes
discontinue et pointillée sur la Figure 11) des lignes O sont ordonnées a partir de ¢ ~ 0,25
. A cette température, toutes les lignes OY) sont équivalentes, c’est-a-dire que pour les lignes
couplées (i, j) les sous-réseaux o et (3 sont les mémes sur toutes les lignes O (a; = a; et
Bi = B;). La ligne P quant a elle est désordonnée a cette température (o = 3). Les simulations
Monte Carlo sont en bon accord avec la solution en champ moyen, méme si un léger décalage
est  noter pour ¢y < 1/2.

A 300 K en champ moyen, la ligne P est ordonnée, comme présenté en détail sur la
Figure 12(b). Pour cy entre 10712 et 1073, la concentration sur le sous-réseau o est égale a
1 et celle sur le sous réseau 3 est égale a zéro. La concentration ¢, atteint donc un plateau a
1/2. Une augmentation trés localisée de la concentration est observée autour de ¢y = 1078,
au moment od les lignes O deviennent ordonnées (Fig. 12(a) et 12(c)). Il est a noter ici
que les lignes O™ sont dissymétriques, c’est-a-dire que les lignes couplées i et j ne sont
pas équivalentes. La ligne i (Fig 12(c)) est ordonnée & partir de ¢ = 107>, avec =1
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FIGURE 11: Courbes isothermes a 2000 K de la ségrégation du carbone le long des lignes P
et OW. Les concentrations ¢, (c; = ¢, Cp cg, Cold)s Coayr 05(4)) sont tracées en fonction de
la concentration en volume cy, représentée en échelle linéaire. La concentration totale ¢, (resp.
¢ (1)) obtenue en champ moyen (MF pour « Mean Field ») avec sous-réseaux est représentée
en trait plein rouge (resp. bleu). Les concentrations sur les sous-réseaux c?,, et c§<4) sont
représentées respectivement par des lignes discontinues et pointillées (en violet). Les lignes
couplées i et j sont ici équivalentes et ne sont donc pas distinguées. La concentration totale ¢,
(resp. c,4)) issue de simulations Monte Carlo (MC) est représentée par des croix orange (resp.
vertes).
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FiGURE 12: Courbes isothermes a 300 K de la ségrégation du carbone le long des lignes P
et O™, Les concentrations e (cx = ¢p, cg‘, cﬁ, Co@)r C (4), 03(4), 05(4),00(_4>, 03(4), 05(4)) sont
i i i J j i

tracées en fonction de la concentration en volume cg, représentée en échelle logarithmique. La
. 4 .
concentration totale ¢, (resp. cl )) obtenue en champ moyen (MF pour « Mean Field ») avec
sous-réseaux est représentée en trait plein rouge (resp. bleu clair). Les concentrations sur les
sous-réseaux « et (3 sont représentées resp. par une ligne discontinue et pointillée de la méme
couleur que la concentration totale sur la ligne (en trait plein). Les lignes couplées i et j sont
ici non équivalentes et sont donc distinguées. La ligne i est représentée en violet et la ligne j en
bleu foncé. La concentration totale ¢, (resp. c 1)) issue de simulations Monte Carlo (MC) est
représentée par des croix orange (resp. vertes). Afin de faciliter la compréhension de la figure
compléte (a), cette derniére est divisée en trois figures pour séparer (b) la ségrégation sur la
. } . , 4 )

ligne P et ses sous-réseaux « et 3, (c) la ségrégation sur la ligne OZ( ) et ses sous-réseaux oy et

PP , 4 B} :
Bi, et (d) la ségrégation sur la ligne O; ) et ses sous-réseaux o et 3. La concentration totale

sur toutes les lignes O est utilisée comme repére sur les figures (c) et (d).
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et 65(4) = 0. La concentration totale sur la ligne 7, représentée en trait plein violet sur la
0;

Figurle 12(c), est alors égale a 1/2. La ligne j est quant a elle vide (Fig 12(d)), et ainsi la
concentration totale sur les lignes O™, en bleu clair sur les Figures 12(c) et 12(d), atteint un
plateau a ¢,y = 1/4. Les simulations Monte Carlo sont en bon accord avec les résultats en
champ moyen, sauf au moment o les sites OY) s’ordonnent.

2.4.2 Isoconcentrations

Comme avec le modéle de ségrégation uniquement le long de la ligne P, il est possible de
tracer la variation de concentration le long de la ligne P et des lignes O*) en fonction de la
température, pour différentes concentrations en volume ¢y. La Figure 13 présente les solutions
obtenues en champ moyen et a l'aide de simulations Monte Carlo pour des concentrations en
volume ¢y de 30, 300, 1000 appm.

Jusqu’a la température ambiante, la concentration totale sur les lignes OY) est égale a
1/4, avec pour chaque couple (7, ) une ligne vide et une ligne avec un site sur deux occupé,
comme présenté sur |'isotherme a 300 K (Fig. 12). La ségrégation sur la ligne O diminue
ensuite de maniére monotone, jusqu'a étre quasi-nulle, par exemple 3 600 K pour une concen-
tration ¢y de 30 appm. La ligne P n’est saturée dans ce modéle que jusqu'a une température
de 50 K environ, puis la concentration sur la ligne P diminue pour atteindre a partir de 100 K
un plateau proche de ¢, = 1/2, ol le sous-réseau 3 est vide et le sous-réseau « est saturé. La
solution obtenue en champ moyen montre que, a la fin de la chute de c¢,, ¢, augmente sur
une plage de température de 50 K environ, avant de diminuer a nouveau, et ce pour toutes les
concentrations ¢g. Dans le cas des simulations Monte Carlo, la concentration ¢, commence a
diminuer, puis augmente, avant de diminuer & nouveau (cela est surtout visible dans le cas de
co = 30 appm).

Afin de comprendre les variations de la ségrégation sur la ligne P, en particulier pour ¢y =
30 appm en Monte Carlo, le modéle P + O™ présenté sur la Figure 13 est reproduit sur la

Figure 14 (représenté par des croix) et comparé a un modéle noté P—FO(()ALQ)5 (représenté par une
ligne discontinue), ol la concentration sur les lignes O™ est fixée a 1/4, ainsi qu'au résultat du

modéle P seul issu de la Figure 3 (représenté par des points). Pour le modéle P + 0625, pour
chaque couple (i,4) de ligne O™ une ligne est laissée vide et 'autre est a moitié décorée de

carbone (un site sur deux occupé). La Figure 14 montre alors que la concentration sur la ligne
P avec le modéle P + O™ commence par suivre la courbe du modéle P + 064%5. A partir de

1 N 4 . . . .
400 K, alors qu'avec le modéle P + O[() 2)5, la concentration ¢, diminue de maniére monotone

lorsque la température augmente, la concentration sur la ligne P issue du modéle P + O™
augmente entre 400 et 600 K. Une fois que la concentration sur les lignes O*) est quasi-nulle,
la courbe du modéle P + O rejoint celle du modéle de la ligne P seule. La ségrégation sur
la ligne P dans le modéle P+ O™ évolue donc de maniére non monotone afin d’accommoder
une transition entre deux régimes, avec c,uy = 1/4 a basse température et ¢,y = 0 a haute
température.

La variation de ¢, sur la Figure 13 peut donc &tre interprétée par (i) I'augmentation de la
température qui entraine une diminution de ¢, équivalente a celle obtenue lorsque la concen-
tration sur les sites O() est fixée a 1/4, (ii) la concentration sur les sites O diminue et en
réaction ¢, augmente du fait de la répulsion OW-P puis elle (iii) rejoint la courbe obtenue sur
le modéle de la ligne P seule (Fig. 14).

Ces variations sont moins visibles pour des concentrations de 300 et 1000 appm car la
diminution de la concentration en fonction de la température n’est pas aussi marquée qu’a
30 appm. En champ moyen, la concentration sur la ligne P reste exactement égale a 1/2 sur
une plus grande plage de température, et n’est donc observée que I'augmentation de ¢, apres
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F1GURE 13: Evolution des concentrations ¢p et ¢, ) en fonction de la température pour diffé-
rentes concentrations ¢y en volume : 30 appm (en rouge), 300 appm (en bleu) et 1000 appm
(en vert). Pour simplifier la visualisation, les courbes pour les sites P et O*) sont représentées
de la méme couleur, car étant suffisamment distinctes. La solution obtenue en champ moyen
est tracée en traits pleins et pointillés et les simulations Monte Carlo sont représentées par des
croix. La zone grisée représente les températures au dela de la température de Curie, ou le
fer CC devient paramagnétique. Les courbes en champ moyen sont représentées, pour chaque
concentration cg, en traits pleins pour les températures supérieures d la température minimale
nécessaire pour contenir une concentration ¢y en volume sans former de carbures. En dessous
de cette température les courbes sont discontinues.

la diminution de c ).

La présence des sites O diminue donc la gamme de température o la ligne P est saturée
en carbone, et permet par contre d'étendre la gamme de température pour laquelle la dislocation
est partiellement décorée de carbone avec ¢, ~ 1/2. Dans la gamme de température du DSA, le
cceur de la dislocation peut étre décoré de carbone le long de sa ligne avec un site prismatique
sur deux occupé. Quelques sites O™ peuvent étre également occupés, méme si proche de
300°C pour une concentration de 30 appm la concentration sur les sites O(®) est tres faible.
Le domaine de validité de ce modéle est & nuancer comme dans la partie 1, en tenant compte
de la variation de la limite de solubilité en fonction de la température et de la température de
Curie, comme repéré sur la Figure 13.
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FIGURE 14: Evolution des concentrations ¢, (en rouge) et c,u) (en orange) en fonction de la
température pour co=30 appm a I'aide de simulations Monte Carlo. Les croix reprennent les
valeurs présentées dans la Figure 13 (modéle P + 0(4)) et les courbes en pointillés présentent

la solution obtenue lorsque la concentration ¢, ) est fixée a 1/4 (modéle P + 0625). Dans ce
modele, pour chaque couple (i,j) une ligne est laissée vide et |'autre est a moitié remplie. Les
points rouges représentent les simulations du modéle de la ligne P seule issues de la Figure 3.
Cette comparaison permet de mieux comprendre les variations de concentration le long de la
ligne P qui peuvent donc étre interprétées comme (i) |'augmentation de la température qui
entraine une diminution de ¢, équivalente a celle obtenue lorsque la concentration sur les sites
OW est fixée a 1/4 (ii) la concentration sur les sites O diminue et donc en réaction ¢,
augmente du fait de I'interaction répulsive entre sites O*) et P pour (iii) rejoindre la courbe
obtenue sur le modéle de la ligne P seule.
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Conclusions du Chapitre 3

m Deux modéles énergétiques de la ségrégation de carbone le long de la ligne de dislocation
dans le fer ont été déterminés a I'aide de calculs DFT, afin d’étudier les prémices de la
formation d'une atmosphére de Cottrell.

m Ces modéles énergétiques ont été utilisés pour déterminer la ségrégation d'équilibre a
I'aide de deux méthodes thermodynamiques : champ moyen et simulations Monte Carlo.
Lorsque le systéme est désordonné, comme par exemple & trés haute température, ces
deux méthodes sont équivalentes. Aux plus basses températures, nous avons montré
que les deux approches donnent des résultats comparables.

m Dans le modéle de la ligne P seule, les deux approches montrent que la dislocation
peut &tre saturée en carbone le long de la ligne de dislocation, pour de trés faibles
concentrations de carbone en volume et & température ambiante. Dans la gamme de
température du DSA la concentration en carbone le long de la ligne est proche de 1/2
pour une concentration ¢y de 30 appm.

m Le modéle énergétique a ensuite été complexifié en ajoutant les sites O(Y), sites attractifs
pour le carbone autour du cceur de la dislocation.

m Le champ moyen permet de montrer que (i) I'ordre sur les lignes OW apparait a plus
haute température que sur les lignes P, (ii) I'ordre sur les lignes P apparait a plus
basse concentration ¢ que sur les lignes O™, et (iii) entre 300 K et 2000 K les lignes
OW se dissymétrisent. Le champ moyen montre alors qu’une des deux lignes O d'un
couple (7, j) est vide et I'autre a un site sur deux occupé par du carbone, ce qui fait une
concentration totale sur les sites OY) de 1/4.

m Le modéle montre que la concentration le long de la ligne P réagit a la ségrégation le
long des lignes O,

m La gamme de température pour laquelle la dislocation est a ¢, = 1/2 est plus impor-
tante que dans le modéle unidimensionnel. Pour les températures du régime DSA, Ia
concentration en carbone sur la ligne sera proche de 1/2 et il y aura en plus quelques
sites O occupés, mais en concentration trés inférieure.

a
a
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Chapitre 4

Effet du carbone sur la mobilité de
la dislocation vis dans le fer CC

Pour étudier la mobilité de la dislocation vis dans le fer en présence de carbone, nous avons
considéré en premiére approche le cas simplifié ol seuls les sites prismes sont occupés, et tous
occupés (configuration Pj; présentée dans le Chapitre 1). Etant données les fortes énergies
d'attraction carbone-dislocation et I'important rayon de capture (3,5 A) identifiés au Chapitre
1, nous allons par ailleurs considérer que la dislocation ne peut se séparer des atomes de carbone.

Dans ce Chapitre nous allons d’abord déterminer |'énergie de migration entre deux configu-
rations prismatiques voisines, autrement dit la barriére de Peierls pour la dislocation saturée en
carbone, en supposant que les atomes de carbone suivent la dislocation rectiligne dans son mou-
vement. Ensuite, nous nous intéresserons a la possibilité de former des paires de décrochements
sur la dislocation décorée de carbone.

1 Barriére de Peierls

La barriére de Peierls entre deux configurations prismatiques voisines complétement décorées
de carbone, P, et P, (Fig. 1), est calculée a 'aide de la méthode NEB pour une longueur
de boite de 1b le long de la ligne de dislocation. Les barriéres d'énergie présentées dans cette
premiére partie sont donc de maniére équivalente, en €V par vecteur de Burgers (eV/b) ou €V par
atome de carbone (eV/C). Pour ces calculs, une seule dislocation du dipéle est en configuration
prismatique, I'autre dislocation est laissée dans sa configuration facile sans carbone.

Une relaxation préliminaire de la barriére Pi-P, a mis en évidence le passage de la dislo-
cation décorée par une configuration métastable, notée Pjo, présentée sur la Figure 2. Cette
configuration est dissociée en trois cceurs dans le plan de glissement (110) : deux cceurs faciles

‘\ P2 l’ ‘\ [1TO]

[ S (@ RIERREE ® - ® [1;]_[1—121

F1GURE 1. Chemin initial P;-P» utilisé dans le calcul NEB, projeté dans le plan (111). Les
atomes de fer sont représentés en gris, blanc et noir en fonction de leur altitude le long de
[111] en volume. L’état initial correspond a la configuration prismatique P; et I'état final a
la configuration prismatique P,. Le vecteur de Burgers des deux configurations P; et P est
b = —1/2[111]. Le carbone suit initialement la ligne pointillée rouge.
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F1GURE 2: Coeur métastable mis en évidence au cours de la relaxation NEB le long du chemin
P;-P,. Cette structure est dissociée en trois coeurs dans le plan (110) : deux cceurs faciles, F;
et Fy (avec b = —1/2[111]) et un coeur prismatique Pjo avec un vecteur de Burgers opposé.
Les atomes de fer sont représentés en gris, blanc et noir en fonction de leur altitude le long de
[111] en volume, et le carbone est représenté par un point rouge. (a) Carte de déplacements
différentiels de la cellule de simulation contenant la configuration métastable. (b) Représentation
schématique de la carte de déplacements différentiels du coeur métastable dans le plan (111).
La position initiale P; est représentée en gris.

de vecteur de Burgers b et un cceur difficile décoré de carbone, de vecteur de Burgers —b. Cette
structure est métastable aprés relaxation hors contrainte, son énergie est 0,6 €V/b au-dessus de
I'énergie de la configuration prismatique.

Pour simplifier le calcul de la barriére, nous avons calculé le chemin entre la configuration
P et cette nouvelle position métastable P;o. Comme le montre la Figure 3, la barriére d’énergie
obtenue entre ces deux configurations est trés haute, proche de 0,7 €V/b. Une fois le maximum
de la barriére franchi, la courbe d'énergie atteint un plateau et rejoint en fin de barriére la
configuration finale imposée Pj5. Le long de ce plateau, les cceurs faciles de la configuration
métastable « tournent » autour de la configuration prismatique et forment des variants de la
configuration métastable dont un exemple est schématisé sur la Figure 4.

Pour plus de précision, la barriére entre P; et le premier variant de la configuration méta-
stable est calculée. La barriére d’énergie correspondante est de 0,83 eV/b (Fig. 5). Cette valeur
est similaire a I'énergie de migration du carbone en volume dans le fer CC (0,86 €eV), ce qui
tend a montrer que le déplacement de |'atome de carbone contrdle la mobilité de la dislocation.

Cette barriére de migration peut étre comparée a la barriére de Peierls dans le fer pur, 40
meV /b [11,48,57]. La Figure 6 illustre la barriére totale entre P, et P> pour la dislocation
saturée en carbone, en supposant pour simplifier que la dislocation ne passe que par le premier
variant. Cette figure illustre que la barriére de migration en présence de carbone est vingt fois
plus importante que celle dans le fer pur. Le carbone affecte donc fortement la mobilité de
la dislocation en produisant un fort effet d’ancrage. Ce comportement est en accord avec des
calculs DFT que nous avons effectués sous contrainte, pour lesquels méme pour une contrainte
de cisaillement de 10 GPa, la dislocation complétement décorée de carbone n’est pas mobile.
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FIGURE 3: Barriére de migration le long du chemin entre la configuration prismatique P; et
le coeur métastable Ppo. Les cartes de déplacements différentiels de certaines configurations
intermédiaires sont représentées, afin de mettre en évidence le passage de la dislocation par

différents variant de la configuration métastable.
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FIGURE 4: Schématisation dans le plan (111), a I'aide des déplacements différentiels, d'un
variant de la configuration métastable rencontrée au cours de la relaxation de la barriére d’ac-

tivation P;-Pps.
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FIGURE 5: Barriére de migration le long du chemin entre la configuration prismatique P; et le
premier variant du cceur métastable rencontré sur la barriére présentée sur la Figure 3.

Nous concluons donc qu’une dislocation saturée ne peut glisser en restant droite. D'aprés
ses observations, Caillard [4,5] propose qu'a partir de 250°C les dislocations sont décorées de
carbone et peuvent glisser selon un mécanisme de Peierls et donc via la formation de paires de
décrochements. Une premiére étude en DFT de ce mécanisme est proposée ici.

2 Meécanisme de paires de décrochements

Les décrochements sont étudiés entre deux configurations difficiles voisines, pour la dis-
location complétement décorée. Les prismes de deux cceurs difficiles adjacents dans le plan
(110) sont décalés de b/3 suivant [111] comme cela est illustré sur la Figure 7. Cela induit des
structures différentes pour les deux types de décrochements, K, et K_, dont la notation a été
présentée dans la partie Méthodes. Dans le cas d’un décrochement K, (resp. K_), les deux
atomes de carbone de part et d'autre du décrochement sont espacés de b+ b/3 (resp. b —b/3)
le long de [111] (Fig. 7). La distance entre les décrochements K, et K_ le long de [111] est
notée Ax.

2.1 Energie de formation

Afin d’obtenir I'énergie de formation d’une paire de décrochements, deux doubles décro-
chements avec Ax = 2b et 4b ont été relaxés. La cellule utilisée pour chacun des doubles
décrochements est deux fois plus grande le long de [111] que Ax. Le calcul de I'énergie du
double décrochement 20 (resp. 4b) est ainsi mené dans une boite de 4b (resp. 8b), soit 540
atomes (resp. 1080 atomes) de fer. Le double décrochement est appliqué sur chacune des
dislocations du dipdle.

Les structures des décrochements relaxées en DFT sont présentées sur la Figure 8, sur
laquelle on retrouve la structure prismatique le long des segments de dislocation dans les deux
vallées de Peierls. Les décrochements obtenus sont trés abrupts, ce qui contraste avec le cas
du fer pur ou les décrochements sur une configuration facile ont une largeur d'environ 200 [67].
Sur le décrochement K_ un atome de carbone n’est pas en position prismatique mais en
configuration octaédrique, et ce pour les deux tailles de cellules étudiées. Il est a noter ici que
le plus petit Az considéré est 2b, car le décrochement avec Az = 1b dans une boite de taille
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F1GURE 6: lllustration de la barriére de migration compléte entre P; et P, obtenue par symétrie
de la barriére Pi-Pyo (Fig 5). La barriére (en rouge) est simplifiée en omettant les changements
de variant de la dislocation. En bleu est représentée la barriére de Peierls dans le fer pur (40
meV/b).

4h a été trouvé instable et relaxe vers une configuration ou la dislocation redevient rectiligne
et se stabilise dans une seule vallée de Peierls en configuration difficile. Le carbone initialement
dans le décrochement ne relaxe pas vers la configuration prismatique, mais se stabilise sur un
site O™, site présenté dans le Chapitre 1 et utilisé dans le Chapitre 3 pour la modélisation
thermodynamique de la ségrégation. Les trois autres atomes de carbone présents dans la boite
restent en configuration prismatique. L'énergie de cette configuration est légérement plus basse
(-0,1 eV) que lorsque tous les atomes de carbone sont en sites prismatiques. Pour rester avec un
modéle simple et plus facilement accessible en DFT, nous continuons dans la suite a considérer
uniquement la configuration avec tous les carbones en sites prismatiques.

L'énergie de formation en DFT, notée E{)FT(Ax) et calculée par rapport a la dislocation
droite en configuration prismatique pour la méme taille de boite, est de 40,28 eV pour Ax = 2b
et +0,50 eV pour Az = 4b. La différence d’énergie est due aux interactions élastiques entre
décrochements au sein de la boite et avec leurs images périodiques, comme schématisé sur la
Figure 9(a). Afin de déterminer I'énergie de formation pour une paire de décrochements sans
ses images périodiques, notée Eﬂm, (Fig. 9(b)) ou de deux décrochements isolés, notée Efp,
(Fig. 9(c)), il est nécessaire de corriger élastiquement la valeur obtenue en DFT. Ce travail a
été effectué en collaboration avec Emmanuel Clouet du SRMP.

Pour déterminer les interactions élastiques, le décrochement est schématisé par un créneau
comme sur la Figure 10. L est la taille de boite et h la distance entre deux vallées de Peierls.
Le signe + et — des décrochements est ici lié au sens de ligne de la dislocation et est choisi
arbitrairement, les interactions entre décrochements étant positives entre deux décrochements
de méme signe (ils se repoussent) et négatives entre décrochements de signes différents (ils
s'attirent). D'aprés Lothe [119], dans I'hypothése h << Az, |'énergie d'interaction entre deux
décrochements de signes opposés Wiy (Ax) est

2
Wint(Az) = fa(G)Z—:B pour Az > 0 (1)

Le paramétre o dépend du caractére 6 de la dislocation (pour une dislocation vis § = 0) et
se calcule a partir du facteur pré-exponentiel F(6) d'une dislocation rectiligne infinie de méme
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(1—1/3)b

(1+1/3)b

FIGURE 7: Schématisation d’un double décrochement entre deux cceurs difficiles voisins, dans
le plan (110). Les plans des prismes sont représentés par les trait horizontaux noirs et les atomes
de carbone au centre des prismes sont représentés en rouge. Les deux cceurs adjacents sont
décalés de b/3 le long de [111]. Les atomes de carbone de part et d'autre du décrochement
sont espacés le long de [111] d'une distance de (1+1/3)b pour K et (1-1/3)b pour K_.
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2. Meécanisme de paires de décrochements

(b)

FIGURE 8: Structures relaxées pour la dislocation vis dans le fer en présence de carbone (a)
du double décrochement Ax = 2b dans une boite 4b et (b) du double décrochement Ax = 4b
dans une boite 8b. Les décrochements obtenus sont trés abrupts (1b) pour les deux tailles de
double décrochement. Un atome de carbone pour le décrochement K _ est en configuration de
type octaédrique et non prismatique. Les atomes de fer sont représentés en gris et les atomes
de carbone en rouge. Les liaisons fer-fer sont représentées en gris et les liaisons carbone-fer en
rouge.

105



Chapitre 4 - Effet du carbone sur la mobilité de la dislocation vis dans le fer CC

(b)

(c)

FIGURE 9: (a) Représentation périodique des décrochements. En noir est représentée la paire de
décrochements présente dans la cellule de la simulation et en gris sont représentées les images
périodiques. Les symboles + et — repérent les décrochements de méme signe par rapport au sens
de la ligne (voir Fig. 10). Ce systéme correspond a I'énergie de formation calculée directement en
DFT, E{)FT(AJJ). (b) Paire de décrochements isolée. Cela correspond a |'énergie de formation
ng. (c) Décrochements infiniment séparés. Cela correspond a |'énergie de formation E,{p.

Az

+
[
—_— ——

L

F1GURE 10: Modéle du double décrochement utilisé pour les corrections élastiques. L est la
taille de boite, Az la distance séparant les deux décrochements et h est la hauteur du double
décrochement, c'est-a-dire la distance entre deux vallées de Peierls voisines dans le plan (111),
soit h = 1/2/3ag. Le sens de la ligne est représenté en rouge, et le symbole + (resp. —)
correspond au décrochement dont I'orientation est choisie positive (resp. négative).
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2. Meécanisme de paires de décrochements

vecteur de Burgers :

a(f) =< [E0) + E"(9)] . (2)

Il est possible de déterminer analytiquement en théorie élastique isotrope ce facteur pré-
exponentiel E(0) :

2 2
ub= 1 —vcos” (0)
El)=————= 3

(=" L= 0 3)
Dans le cas général d'une anisotropie élastique quelconque, le paramétre o s’évalue numé-
riquement grace au logiciel développé par Emmanuel Clouet, Babel. Pour une dislocation vis
1/2(111) dans un cristal cubique, pour les constantes élastiques C1; = 299, C1o = 153 et

Cy4 = 103 GPa, alors on obtient «(0)/b? = 8,48 GPa.

Il est possible d’écrire la somme des interactions entre décrochements, notée W%, de la
maniére suivante :

+00 +00
1 1
Wik =5 D Wm(Az+nl)— o > Win(nL)+ Z Wint(—Az +nL) (4)
n=-—00 n=—o0 n#0 n=-—00
1 R
) Z Wing(nL)
n=—o0 n#0

Le terme de droite de I'équation (4) se décompose de gauche a droite comme (i) la somme
des interactions du décrochement + de la cellule de simulation avec tous les décrochements
— (celui contenu dans la cellule de simulation et ses images périodiques), (ii) la somme des
interactions du décrochement + de la cellule de simulation avec tous les autres décrochements
+, (iii) la somme des interactions du décrochement — de la cellule de simulation avec tous
les décrochements +, et (iv) la somme des interactions du décrochement — de la cellule de
simulation avec tous les autres décrochements —. En regroupant les termes on obtient

Wtot _ W?mages Wbozte (5)

int int int

avec W/ |a somme des interactions du double décrochement avec ses images pério-

diques, et ngt”e les interactions entre les décrochements au sein de la bofte de simulation.
Ainsi :

Wi = io{Wmt Az +nL) + Wi (Az —nL)} — = io AWin (nL) (6)
. . -
t3 ;{vat(—AfU +nL) + Win(—Az —nL)}
Wiit' = Wini(Ax) (7)

En posant A = —a/(6)h? et en replacant dans (6) et (7) la valeur de W;,;, W9 devient :

int

1 2
zmages —\ e 8
Wint Z{\Am—i—nL] | —Az +nL | nL} (®)
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FIGURE 11: Energies de formation avant et aprés corrections élastiques en fonction de la
distance inter-décrochements Ax, en unité de b. Les points noirs correspondent aux énergies
de formation calculées en DFT, E{)FT(Ax) (Fig. 9(a)), et les triangles rouges aux énergies
pour lesquelles les interactions avec les images périodiques sont corrigées, ng (Fig. 9(b)).
Les triangles bleus représentent les énergies de formation de deux décrochements isolés, E,J:p

(Fig. 9(c)). La valeur E,fp obtenue est indépendante de la taille de boite, et vaut 0,75 eV (valeur
moyenne représentée en traits pointillés bleus).

Pour Az = L/2, cette série converge et les interactions élastiques sont :

: 2) 2)
Wi ™" = 7 (In(4) = 1) et Wit = — (9)

wnt

Il est ainsi possible de calculer les énergies de formation des doubles décrochements pour une
distance Az donnée (Fig 9(b)) en ne corrigeant que les interactions avec les images périodiques :

f _ f images

EA:B - EDFT(Ax) - Wint (10)

| est également possible de définir |'énergie de formation de la paire de décrochements isolés,

E,{p, en corrigeant les interactions avec les images périodiques ainsi qu’entre les décrochements
a I'intérieur de la boite de simulation :

Eifp = By — Wi — Whette (11)

wnt int

EéFT, Eﬁx et E,J:p sont tracées sur la Figure 11 pour Az = 2b et 4b. L'énergie de formation
du double décrochement 4b est moins corrigée élastiquement que celle du double décrochement
2b : plus les décrochements sont éloignés, moins les corrections élastiques sont importantes
(Wine varie en 1/Ax). Les valeurs de E]{p obtenues pour les deux tailles de boite sont remar-
quablement proches, ce qui suggére que les corrections élastiques marchent trés bien, y compris
pour de trés petites tailles de boite. Leur valeur moyenne, tracée en pointillée sur la Figure 11,
vaut E,J:p = 0,75 eV. On notera que cette approche permet de calculer I'énergie de formation

d’'une paire de décrochements, mais pas des décrochements séparément.
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2. Meécanisme de paires de décrochements

F1GURE 12: Migration des décrochements de type (a) K et (b) K_. Les lignes de dislocation
sont représentées en noir et les atomes de carbone en rouge. Chaque figure du haut représente
I'état initial du décrochement et chaque figure du bas schématise la migration du décrochement
avec le décalage du décrochement suivant la fléche verte. La position finale de la dislocation
est tracée en traits pleins. Une portion de 1b de la dislocation, représentée en traits pointillés,
est décalée a la vallée de Peierls suivante et un atome de carbone, dont la position initiale
est représentée par un point rouge transparent, est également déplacé en méme temps que la
dislocation.

2.2 Energie de migration

L’énergie de migration U}, de chaque décrochement est calculée avec la méthode NEB pour
des cellules de 585 et 495 atomes contenant un simple décrochement sur chaque dislocation
du dipdle, respectivement de type K ou K_ (voir la partie Méthodes pour la description de
ces cellules). Lorsque cela est possible, le décrochement sur chaque dislocation du dipdle est
déplacé. Cependant, lors de la relaxation de la barriére de migration du décrochement K_, nous
avons observé sans pouvoir |'expliquer que les deux décrochements ne migrent pas en méme
temps. Dans ce cas, un seul décrochement est déplacé.

La migration des décrochements K, et K_ est schématisée sur la Figure 12 par des fléches
vertes. Dans les deux cas, une portion de 1b de la dislocation, représentée en traits pointillés,
est décalée d'une vallée de Peierls afin de déplacer le décrochement d'une distance de 1b le long
de [111]. La position finale est représentée en traits pleins sur le bas des Figures 12(a) et 12(b).
En plus de la migration du coeur de dislocation, un atome de carbone est déplacé pour suivre
la dislocation.

Les barriéres obtenues (Fig. 13) montrent une asymétrie entre les deux mécanismes de
migration : la migration du décrochement K, est plus facile que celle du décrochement K_
avec respectivement des barriéres de 0,58 €V et 1,52 eV. Cette asymétrie est probablement due a
la différence de structure locale des décrochements, et en particulier 3 la distance entre atomes
de carbone, qui varie au cours de la migration. Dans le cas du décrochement K_ les atomes de
carbone sont plus proches au point col (2,6 A) que lors de la migration du décrochement K (3
R). Or ces derniers se repoussent a courte distance, ce qui peut donc défavoriser la migration
du décrochement K _ par rapport au décrochement K. La position octaédrique du carbone
dans le décrochement K _ peut également défavoriser la migration en augmentant notamment
la distance a parcourir pour le carbone. Ces deux points suggérent que le carbone contrdle ici
aussi la mobilité de la dislocation.

Ces barriéres contrastent avec le cas du fer pur ou les décrochements migrent avec une
barriere d'énergie négligeable [67]. Le cas du fer en présence de carbone se rapproche donc
du cas des semi-conducteurs comme le silicium ou la vallée de Peierls secondaire, c'est-a-dire,
la barriere de migration des décrochements le long de la ligne n'est pas négligeable et peut
contréler la mobilité globale de la dislocation [70].
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FIGURE 13: Barriéres de migration des décrochements K| (en rouge) et K_ (en bleu) en
DFT. Les barriéres obtenues Uy sont respectivement d’environ 0,58 eV et 1,52 eV.

2.3 Energie d’activation

A partir des données obtenues jusqu’ici, il est possible de commencer a esquisser le profil
énergétique associé 3 la formation et migration d'une paire de décrochements sur une disloca-
tion saturée de carbone (Fig. 14). La courbe verte représente |'énergie de formation des doubles
décrochements qui varie en 1/Ax d’aprés I'Eq. 1 de la partie 2.1. Les valeurs de ng corres-
pondent aux fonds de vallées de migration pour une distance Ax entre décrochements et Egb
et E}:b sont représentées par des points rouges. L'asymptote de cette courbe est 0,75 eV, la
valeur de I'énergie de formation de deux décrochements isolés E,}:p. La courbe de la migration
sur 1b d’un décrochement ajoutée & la courbe verte donne la courbe bleue, en supposant que
la migration n’est pas affectée par la distance entre décrochements. Seule la barriére de migra-
tion du décrochement K (0,58 eV) est utilisée car le décrochement K_ est beaucoup moins
mobile. La barriére d’activation est donc la somme de I'asymptote de la courbe verte et de la
barriére de migration secondaire de 0,58 €V, soit une énergie d'activation totale de 1,33 eV,
proche des valeurs expérimentales des énergies d’activation en fin de régime DSA, entre 1,3 et
1,7 eV [21,24].

Le profil d'énergie obtenu est similaire & celui observé dans les semi-conducteurs [70] et
permet de décrire la mobilité des dislocations dans le régime DSA. La premiére barriére qui
correspond a la nucléation du double décrochement de taille Az = 2b est notée en pointillée
car nous n’'avons pas pu la calculer précisément par manque de temps et a cause de |'arrét
de la machine Marenostrum. La mobilité sera contr6lée par la nucléation ou la migration des
décrochements en fonction de la hauteur de cette barriére de nucléation.

Comme illustré sur la Figure 14, |'effet d'une contrainte appliquée va décaler ce potentiel
en soustrayant a la courbe le terme hbT Az, et ainsi abaisser |'énergie d’activation.

Ce résultat doit cependant étre nuancé. En effet, nous avons considéré ici le cas d'une
dislocation complétement saturée. Or les modéles thermodynamiques présentés dans le Chapitre
3 montrent que dans le régime du DSA, la concentration moyenne en atomes de carbone le
long de la ligne est proche de 1/2 et la présence de carbone en site O étend la gamme de
température concernée, méme si autour de 300°C la concentration sur les sites O() est proche
de zéro. Il serait donc plus réaliste de considérer la nucléation et la migration des paires de
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FI1GURE 14: Modéle de migration des décrochements dans les semi-conducteurs adapté au
cas de la dislocation décorée de carbone dans le fer avec nos valeurs calculées en DFT. En
couleur est représenté le cas d'une contrainte nulle (7 = 0), et en gris pointillé est représenté
le cas d'une contrainte positive (7 > 0). En vert pointillé est représentée la courbe de type
1/Ax des interactions entre décrochements. Les deux points rouges repérés sur cette courbe
correspondent aux valeurs d’énergie Egb et Eicb. Cette courbe tend vers E,J:p = 0,75 eV. La
courbe bleue en trait plein est la somme de la courbe de migration des décrochements qui vient
s'ajouter a la courbe verte. Il est supposé dans ce cas que la valeur de la barriére de migration
U,?; = 0,58 €V est non affectée par la taille de boite. La valeur d’énergie d’activation de 1,33
eV est représentée en rouge pour un Az a lI'infini. La barriére de nucléation du décrochement,
qui peut &tre coliteuse en énergie, est représentée en bleu pointillé.
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décrochements sur des dislocations restructurées avec seulement un site prismatique sur deux
occupé par un atome de carbone. Ces calculs sont une perspective importante de notre travail.

Conclusions du Chapitre 4

Le carbone affecte fortement la migration de la dislocation avec une barriére de Peierls
pour une dislocation saturée d'atomes de carbone en sites prismatiques de 0,83 eV/b.
Ramenée a la valeur par atome de carbone, cette barriére est semblable a la barriére de
migration du carbone en volume.

La dislocation droite saturée de carbone ne migre pas sous des contraintes d'au moins
10 GPa.

Les décrochements en présence de carbone sont trés abrupts avec un étalement de
1b. Les structures des décrochements K, et K_ sont différentes, avec notamment un
carbone placé en site octaédrique sur le décrochement K _.

Les interactions entre décrochements sont d’origine élastique et peuvent étre corrigées
efficacement. L'énergie de formation d'une paire de décrochement isolés a ainsi pu &tre
obtenue 3 partir de calculs DFT et vaut 0,75 eV.

Les migrations des simples décrochements sont asymétriques avec une barriére de
migration de 0,58 €V pour un décrochement de type K, et de 1,52 eV pour un
décrochement de type K_.

L'énergie d'activation, calculée d’'aprés le modéle de migration des dislocations dans les
semi-conducteurs, est de 1,33 eV, en accord avec les valeurs expérimentales en fin de
DSA. Ce résultat suppose que la hauteur de la barriére de nucléation, qui n'a pas été
calculée, n’excéde pas cette valeur.

Le carbone est I'élément qui contréle la migration de la dislocation.
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Nous avons mis en évidence dans ce travail, a I'aide de calculs DFT, une reconstruction du
coeur des dislocations vis 1/2(111) en présence de solutés de bore, carbone, azote et oxygéne
dans le fer, mais aussi en présence de carbone dans les métaux du groupe 6, Mo et W. De
maniére inattendue, la configuration de cceur difficile de la dislocation, instable dans les métaux
purs [11], est stabilisée par la présence des solutés. Les atomes de métal forment des prismes
trigonaux réguliers et les atomes de soluté sont placés au centre de ces prismes (Fig. 1). Pour
ces systémes, les énergies d'interaction dislocation-soluté sont trés attractives, avec par exemple
des énergies variant dans Fe(C) entre —0, 58 eV et —0, 78 eV par atome de carbone, en fonction
de la distance carbone-carbone le long de la ligne. L'énergie de distorsion du réseau, reliée en
particulier 3 la forte relaxation des premiers voisins du site octaédrique en volume, pilote les
énergies d’interaction dislocation-soluté pour ces systémes.

FI1GURE 1: Représentation schématique de la reconstruction de coeur de la dislocation vis dans
le fer (en gris), induite par la ségrégation d’atomes de carbone (en rouge). A gauche : cceur de
dislocation en configuration facile avec des interstitiels de carbone en solution solide; un site
octaédrique est mis en évidence autour d'un atome de carbone, avec ses deux premiers voisins
(en gris foncé) et ses quatre seconds voisins (en gris clair). A droite : cceur de dislocation
reconstruit en configuration difficile, avec les atomes de carbone placés au centre des prismes
trigonaux réguliers formés par les atomes de métal.

Une tendance de groupe a été mise en évidence en comparant les comportements des métaux
des groupes 5 et 6 : les métaux du groupe 5 en présence de carbone favorisent une configu-
ration octaédrique pour le carbone proche du cceur de la dislocation, en position cinquiéme
voisin, plutét que la configuration prismatique dans le cceur de la dislocation. Les interactions
dislocation-carbone ne sont alors pas bien représentées par la seule considération de la distorsion
du réseau, ce qui suggére que des effets chimiques complexes sont a prendre en compte. Cette
tendance de groupe est en accord avec la structure des carbures stcechiométriques observés
dans les métaux de ces deux groupes.

Une perspective de ce travail est de considérer d'autres solutés dans le fer, comme par
exemple les solutés substitutionnels de chrome, élément d’alliage important dans les aciers de
cuve. Il serait également intéressant, en plus des interactions chrome-dislocation, de prendre
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en compte les interactions carbone-chrome. En effet, les atomes de chrome peuvent piéger le
carbone, et ainsi limiter leur ségrégation vers les coeurs des dislocations, empéchant ainsi aux
dislocations d’&tre ancrées dans leur direction vis [5]. Il peut également étre envisagé d'étendre
I’étude dans les groupes 5 et 6 aux solutés de bore, azote et oxygéne, de maniére similaire a ce
qui a été fait dans ce travail dans le fer.

Nous avons par ailleurs analysé les conséquences des fortes énergies d'interaction attractives
pour le systéme Fe(C) a travers (i) la ségrégation des atomes de carbone le long de la ligne et
(i) la mobilité de la dislocation décorée de carbone.

La ségrégation des atomes de carbone le long de la ligne a été étudiée grace a deux modéles
énergétiques issus des calculs DFT. Dans un premier temps, la ségrégation uniquement le long
de la ligne de dislocation a été considérée, en utilisant les valeurs DFT des énergies d’inter-
action dislocation-carbone et carbone-carbone le long de la ligne de dislocation. La résolution
d'équations en champ moyen et des simulations Monte Carlo, qui donnent des résultats simi-
laires, ont mis en évidence la saturation possible du coeur de la dislocation en carbone jusqu’a
la température ambiante, y compris pour de trés faibles concentrations en volume. Dans la
gamme de température du DSA, la dislocation sera partiellement décorée de carbone, avec une
concentration ¢, le long de la ligne proche de 1/2 (un site prismatique sur deux occupé).

Les calculs DFT ont montré que, lorsque la dislocation est reconstruite en configuration dif-
ficile avec un site prismatique sur deux occupé par du carbone, les sites octaédriques quatriémes
voisins sont attractifs. D'un point de vue énergétique il est ainsi équivalent de compléter le site
prismatique vide ou de placer un atome en site O™, avec cependant une entropie configura-
tionnelle plus importante (il y a six sites O™ pour un site P). Nous avons donc complété le
premier modéle énergétique de ségrégation du carbone, en tenant compte des sites OY). Les
modélisations en champ moyen et Monte Carlo ont confirmé que pour la gamme de température
du DSA la dislocation ne sera pas saturée en carbone le long de la configuration prismatique,
mais elle sera & moitié décorée et moins d'un quart des sites octaédriques O sera occupé
autour de la dislocation.

Enfin, nous avons montré que la mobilité de la dislocation est fortement affectée par la
présence de carbone. Dans une premiére approximation, la mobilité de la dislocation compléte-
ment saturée a été étudiée, et la barriére de Peierls obtenue pour cette configuration est vingt
fois supérieure a celle dans le fer pur, avec 0,83/b eV contre 0,04/b eV.

Suite aux observations de Caillard et & nos calculs DFT, nous proposons alors le scénario
suivant pour la mobilité de la dislocation : (i) a basse température, les atomes de carbone sont
immobiles et la dislocation peut glisser dans le métal, d'abord aux trés basses températures
de maniére saccadée (« jerky motion ») [3], puis via un mécanisme de Peierls jusqu'a tempé-
rature ambiante (Fig. 2(a)). Au dela, la migration de la dislocation devient athermique et les
dislocations glissent librement dans le métal; (ii) les atomes de carbone deviennent mobiles
lorsque la température augmente, ils peuvent venir décorer les dislocations vis, et les ancrer
dans leur direction vis (Fig. 2(b)). La migration du carbone en volume étant autour de 0,85
eV, cela correspond 3 I'énergie d'activation mesurée en début de régime DSA [21,24]; (iii) en
fin de régime DSA, les dislocations migrent via un mécanisme de Peierls a haute température,
avec les atomes de carbone le long de leur ligne. L'énergie d’activation a été calculée en DFT
dans ce travail, en ajoutant |'énergie de formation du double décrochement (0,75 €V) et de
migration des décrochements (0,58 €V). La valeur obtenue de 1,33 eV est proche des valeurs
expérimentales (Fig. 2(c)).

Nos modélisations en champ moyen et Monte Carlo ont cependant montré que dans la
gamme de température du DSA la dislocation sera partiellement décorée de carbone, avec un
site sur deux occupé par du carbone. Il serait donc plus réaliste, pour le modéle de migration
de la dislocation, de considérer une dislocation avec une distance carbone-carbone de 2b le long
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F1GURE 2: Schématisation des différentes étapes du mécanisme proposé pour la migration des
dislocations vis dans le fer en présence d’atomes de carbone. (a) A basse température, les atomes
de carbone sont immobiles et |a dislocation peut glisser lentement dans le métal, d'abord aux trés
basses températures de maniére saccadée, puis via un mécanisme de Peierls jusqu'a température
ambiante. Au del3, la migration de la dislocation devient athermique et les dislocations glissent
librement dans le métal. (b) Les atomes de carbone deviennent mobiles lorsque la température
augmente. lls peuvent venir décorer les dislocations vis, et les ancrent dans leur direction vis.
(c) Les dislocations migrent via un mécanisme de Peierls & haute température, avec les atomes
de carbone le long de leur ligne.

de la ligne. Une perspective de ce travail serait donc d’utiliser le méme modéle que celui utilisé
dans le Chapitre 4 afin de calculer I'énergie d’activation du mécanisme de Peierls dans le fer en
présence de carbone, mais pour une distance C-C de 2b le long de la ligne.

Nous avons donc montré dans cette thése |'existence théorique d'une structure prismatique
au cceur des dislocations, et nous en avons étudié les conséquences dans le cas du systéme Fe(C).
Il serait maintenant nécessaire de confirmer expérimentalement I'existence de cette structure.
La microscopie haute résolution (comme dans la Ref. [37]) pourrait étre utilisée pour observer
la ségrégation de carbone dans les cceurs des dislocations en présence de carbone. Pour éviter
les problémes de magnétisme lié au fer, I'étude expérimentale pourrait aussi se faire dans le
tungsténe par exemple, dont le comportement est similaire a celui observé dans le fer. Un autre
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moyen qui permet d'observer les environnements locaux des atomes est la spectroscopie EELS
(« Electron Energy Loss Spectroscopy »). Nous avons en effet montré dans ce travail que les
environnements locaux de la cémentite et du cceur prismatique sont similaires. Les spectres
EELS pourraient ainsi étre comparés afin de reconnaitre une structure prismatique dans le cceur
d’une dislocation vis dans le fer.
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Annexe 1

Etude en potentiel empirique du
cceur de la dislocation vis en
présence de carbone dans le fer CC

Dans cette annexe sont présentés les résultats obtenus a I'aide de potentiels empiriques sur
la stabilité de la structure prismatique ainsi que sur la formation des doubles décrochements en
présence d'atomes de carbone. Ces derniers permettent d’utiliser des boites de simulation avec
un nombre d'atomes plus important qu'en calculs ab initio, qui peuvent étre utiles en particulier
dans I'étude de la mobilité de la dislocation.

Cette étude a été menée a I'aide des potentiels empiriques fer-carbone de Becquart et
al. [90, 120] (type EAM - « Embedded Atom Method » [121] ) et Liyanage et al. [122] (type
MEAM - « Modified Embedded Atom Method » [123]), avec le code LAMMPS. Les calculs
sont effectués comme en DFT avec des conditions tri-périodiques et les cellules avec dipéle de
dislocations contiennent 1215 atomes fer par couche d'épaisseur b le long de [111]. Les cellules
cubiques utilisées dans le calcul des énergies d'interaction carbone-dislocation contiennent 250
atomes de fer. Le critére de minimisation sur les forces est de 1070 eV/A.

Les objectifs sont ici de (i) tester la stabilité du coeur prisme et (ii) calculer I'énergie de
formation du double-décrochement avec les deux potentiels présentés ci-dessus.

1 Potentiel de Becquart et al.

Avec le potentiel EAM de Becquart et al., basé sur le potentiel de Ackland-Mendelev [68]
pour le fer, le cceur prismatique de la dislocation vis 1/2(111) est stable localement pour des
distances C-C le long de la ligne de 1b et 2b lorsque le carbone est directement inséré en
configuration P. La relaxation de la structure conduit a une configuration ou la dislocation
reste centrée sur sa configuration difficile, mais le prisme est distordu (voir Fig. 1(a) pour la
structure de cceur obtenue dans le cas C-C = 1b). L'énergie d’interaction dislocation-carbone
est attractive, entre -0,11 eV et -0,37 €V pour respectivement une distance C-C de 1b et 2b le
long de la ligne. Dans le cas d'une distance carbone-carbone de 2b, |'utilisation de différents
algorithmes de minimisation ne conduit pas exactement a la méme configuration finale. La
configuration de plus basse énergie est conservée, pour laquelle le carbone est décentré, de
maniére semblable a la structure obtenue sur 1b présentée sur la Figure 1(a).

Les interactions entre atomes de carbone le long de la ligne de dislocation sont donc ré-
pulsives. En volume, pour une distance de C-C 1b, l'interaction entre atomes de carbone est
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F1GURE 1. Structure de cceurs obtenues suite d la relaxation du coeur de la dislocation en
configuration prismatique pour une distance C-C de 1b le long de la ligne avec (a) le potentiel
de Becquart et al. et (b) le potentiel de Liyanage et al.

également répulsive (40,16 eV) et quasiment nulle pour une distance de 2b (-0,04 eV). Dans
I"hypothése ou les atomes de carbone n'interagissent plus pour une distance de 2b le long de
[111], I'énergie d'interaction C-C le long de la ligne, notée Vo peut étre évaluée comme en
DFT (voir Chapitre 1), sachant que la différence d’énergie entre le coeur facile et difficile avec ce
potentiel est de 172 meV/b. Ainsi Voo = +0,44 eV, soit une valeur deux fois plus importante
qu'en DFT (40,22 eV).

L’énergie de formation du double décrochement a été calculée pour une distance C-C de 2b
le long de la ligne. Cette distance a été choisie afin d’avoir I'énergie d’interaction dislocation-
carbone la plus forte possible, et la plus proche possible de I'énergie obtenue en DFT. L'énergie
de formation calculée est trés négative, par exemple -1,80 eV pour un décrochement de 400 dans
une boite de taille 800 le long de [111]. Cela signifie que la dislocation est plus stable lorsqu’elle
forme un décrochement que lorsqu’elle est rectiligne. La relaxation des décrochements avec ce
potentiel est donc fortement perturbée et la structure obtenue n'a pas de sens physique. Cela
peut &tre relié a I'incapacité de ce potentiel empirique a reproduire la faible énergie du cceur
difficile mis en évidence en DFT dans Fe pur [11] et a la faible interaction carbone-dislocation
par rapport au calcul DFT (-0,8 eV pour une distance de 2b). Nous pouvons tout de méme noter
qu'avec ce potentiel les deux types de décrochements sont abrupts (Fig 2(a)), contrairement
au cas de la dislocation sans C ou I'étalement est d’environ 200 sur chaque décrochement [67].

2 Potentiel de Liyanage et al.

Le potentiel MEAM de Liyanage et al.,, ajusté sur la cémentite et en partant de deux
potentiels existants pour le fer [124] et le carbone [125], permet de stabiliser la configuration
prismatique avec de fortes énergies d’interaction attractives entre la dislocation et le carbone :
-0,95 eV et -1,48 eV pour respectivement une distance C-C de 1b et 2b le long de la ligne. La
dislocation est, comme en DFT, centrée sur la configuration difficile et le carbone est au centre
du prisme (Fig. 1(b)).

Les interactions carbone-carbone sont donc répulsives le long de la ligne de la dislocation,
comme en DFT. En volume les interactions sont faiblement répulsives pour une distance de
1b entre les atomes de carbone (40,04 €V). Les interactions deviennent attractives pour une
distance de 2b et sont en valeur absolue plus importantes qu'a 1b (-0,08 eV). Ces valeurs sont
en désaccord avec les valeurs DFT, mais les interactions restent faibles. En premiére hypothése,
nous considérons ici que les interactions le long de la ligne se limitent aux interactions entre
atomes de carbone premiers voisins. La différence d’énergie entre la configuration facile et dif-
ficile du coeur de la dislocation sans carbone est de 130 meV, les interactions C-C le long de
la ligne sont donc évaluées, de la méme maniére que dans le Chapitre 1, et Voo = +0,66 eV.
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FIGURE 2: Structure des décrochements obtenus avec (a) le potentiel de Becquart et al. et
(b) le potentiel de Liyanage et al.. La distance inter décrochement est de 400 et la longueur de
la boite (qui n’est pas représentée entiérement ici) est de 80b. Pour simplifier la visualisation,
seuls les atomes de fer n'étant pas dans une structure cubique centrée sont représentés.

C'est trois fois plus répulsif qu'en DFT.

L'énergie de formation du double décrochement en présence de carbone avec une distance
C-C de 2b est de +0,62 eV pour un décrochement de 400 dans une boite de 80b. La structure
obtenue avec ce potentiel montre, comme avec le potentiel de Becquart, que I'étalement des
décrochements est trés faible (Fig 2(b)). La valeur n'a cependant pas pu &tre comparée a la
valeur dans le fer pur obtenue avec ce potentiel. En effet, avec ce potentiel, la barriére de Peierls
est en double bosse (au lieu d'une simple bosse en DFT [10,11]) avec la configuration dissociée
[11] & mi-chemin d'énergie plus faible (0,02 eV) que la configuration facile, signifiant que ce
coeur est la structure la plus stable de la dislocation sans carbone. Ainsi, aprés relaxation, du
double décrochement dans le Fe pur, toute la ligne de la dislocation tombe dans la configuration
dissociée, méme si la configuration facile rectiligne est stable.

L'énergie de formation obtenue en présence de carbone est comparable a la valeur obtenue
en DFT pour une distance C-C de 1b (0,75 €V), cependant les énergies de migration du carbone
sont trés loin des valeurs DFT. En effet, la barriére de migration du carbone d’un site octa-
édrique a un site octaédrique voisin avec ce potentiel est de +0,20 €V, soit quatre fois moins
qu'en DFT et en désaccord avec les valeurs expérimentales [126]. Le choix a donc été fait de
ne pas pousser |'étude plus loin pour I'étude de la migration des décrochements.

En conclusion, les potentiels empiriques testés permettent de calculer des énergies d'interac-
tion dislocation-carbone en configuration prismatique, et les énergies obtenues sont attractives,
comme en DFT. Les interactions carbone-carbone sont répulsives le long de la ligne avec les
deux potentiels utilisés, mais elle sont cependant plus importantes que la valeur obtenue en
DFT. L’étude de la mobilité des dislocations en configuration prismatique n'a cependant pas
été plus poussée, car avec le potentiel de Becquart et al. I'énergie de formation des doubles
décrochements obtenue est négative, et avec le potentiel de Liyanage et al. la migration du
carbone est mal reproduite.
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Résumé/Abstract

Résumé

Modélisation ab initio des interactions entre dislocations vis et solutés interstitiels
dans les métaux de transition cubiques centrés

Afin de mieux appréhender la plasticité des alliages métalliques, il est important de pouvoir
décrire a I'échelle atomique les interactions entre dislocations et solutés et d’en déduire I'effet
sur la mobilité des dislocations. Au cours de cette thése, nous nous sommes intéressés aux
métaux de transition cubiques centrés (CC), et en particulier au fer, en présence de solutés
interstitiels. A I'aide de calculs en Théorie de la Fonctionnelle de la Densité (DFT), la structure
de coeur de la dislocation vis de vecteur de Burgers b = 1/2(111) a été étudiée dans le fer
en présence de solutés de bore, carbone, azote et oxygéne et dans les métaux CC des groupes
5 (V, Nb et Ta) et 6 (Mo, W) en présence de carbone. Nous avons mis en évidence dans
le fer et les métaux du groupe 6 une reconstruction du coeur de la dislocation en présence
de solutés, associée a une trés forte énergie d'attraction dislocation/soluté. Un comportement
différent a été observé pour le groupe 5, la configuration la plus stable pour le carbone étant
un site octaédrique proche de la dislocation, sans reconstruction de cceur. Cette tendance de
groupe a été reliée a la structure des mono-carbures. Les conséquences des interactions forte-
ment attractives dans le fer en présence de carbone ont ensuite été développées. D'une part
la ségrégation d’équilibre du carbone proche du coeur de la dislocation a été étudiée a I'aide
de modéles en champ moyen et de simulations Monte Carlo. D'autre part, la mobilité de la
dislocation décorée a été étudiée en modélisant le mécanisme de double décrochement, en lien
avec des observations expérimentales en microscopie électronique a transmission.

Mots Clés : calculs ab initio, métallurgie, dislocation, structure de coeur, métaux cubiques
centrés, alliages

Abstract

Ab initio modeling of interactions between screw dislocations and interstitial so-
lutes in body-centered cubic transition metals

In order to improve our understanding of alloy plasticity, it is important to describe at
the atomic scale the dislocation-solute interactions and their effect on the dislocation mobility.
This work focuses on the body-centered cubic (BCC) transition metals, in particular Fe, in pre-
sence of interstitial solute atoms. Using Density Functional Theory (DFT) calculations, the core
structure of the screw dislocation of Burgers vector b = 1/2(111) was investigated in iron in
presence of boron, carbon, nitrogen and oxygen solute atoms, and in BCC metals from group 5
(V, Nb, Ta) and 6 (Mo, W) in presence of carbon solutes. A core reconstruction was evidenced
in iron and group 6 metals, along with a strong attractive dislocation-solute interaction energy.
A different behavior was observed in group 5 metals, for which the most stable configuration for
the carbon atom is an octahedral site in the vicinity of the dislocation, without any core recons-
truction. This group tendency was linked to the structure of mono-carbides. Consequences of
the strongly attractive dislocation-solute interactions in Fe(C) were then investigated. First the
equilibrium segregation close to the dislocation core was studied using a mean-field model and
Monte Carlo simulations. Then, the mobility of the dislocation in presence of carbon atoms was
investigated by modeling the double-kink mechanism with DFT, in relation with experimental
data obtained with transmission electron microscopy.

Key words : ab initio calculations, metallurgy, dislocation, core structure, body-centered
cubic metals, alloys
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