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2.1.3 Algorithme d’intégration : algorithme Verlet . . . . . . . . . . . . . . 43

2.1.4 Thermostat Nose-Hoover . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46

2.1.5 Les potentiels semi-empiriques EAM . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46

2.1.5.1 Présentation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46

2.1.5.2 Validation des potentiels . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47
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2.3.2 Paramètre de centro-symétrie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 58

2.3.3 Algorithme d’extraction de dislocation . . . . . . . . . . . . . . . . . 59

2.4 Conclusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 59
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Introduction

La plasticité des métaux de structure cubique faces centrées a été intensément étudiée

par le passé, ce qui a permis d’atteindre un excellent niveau de compréhension des méca-

nismes élémentaires sous-jacents, comme par exemple la mobilité et l’interaction des disloca-

tions [Nabarro, 1967, Hirth et Lothe, 1982]. Ce vaste domaine de recherche a toutefois fait

l’objet d’un renouveau sans précédent il y a une quinzaine d’années, grâce au développement

de dispositifs expérimentaux permettant de sonder les propriétés mécaniques des matériaux à

l’échelle sub-micronique, voire nanométrique plus récemment. En 2004, Uchic et ses collabora-

teurs ont ainsi publié une étude de la déformation en compression de micro-piliers de différents

métaux, mettant en évidence un comportement radicalement différent de ce qui était connu pour

les matériaux massifs [Uchic et al., 2004]. Ils ont montré que du fait des dimensions réduites

des systèmes testés, la plupart des mécanismes de déformation plastique ne peuvent s’activer,

et la résistance à la plasticité devient très élevée et proportionnelle aux dimensions. Ce résul-

tat spectaculaire a suscité un engouement considérable dans la communauté scientifique, et le

nombre d’études dédiées aux propriétés mécaniques aux petites échelles a littéralement explosé.

Ces travaux sont généralement focalisés sur des systèmes à une dimension de types nanopi-

liers ou nanofils, lesquels constituent le prolongement naturel aux petites échelles de l’éprouvette

utilisée pour les tests mécaniques traditionnels. En parallèle, la relation entre propriétés méca-

niques et échelle nanométrique a également été largement étudiée pour des systèmes à deux

dimensions, comme les films minces. Il peut donc parâıtre surprenant que la troisième classe de

systèmes, ceux à zéro dimension comme par exemple les nanoparticules, n’ait pour l’instant pas
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bénéficié d’une attention aussi soutenue. L’explication la plus probable est la difficulté d’arriver

à mener des expériences de déformation de manière aussi contrôlée que pour les systèmes à une

et deux dimensions nanométriques.

Les propriétés des nanoparticules ont été, et sont toujours, énormément étudiées, du fait

d’un champ extrêmement vaste d’applications en nanotechnologie pour la biochimie, tribologie,

médecine, cosmétique, électronique, agro-alimentaire, etc... Elles sont également centrales pour

différents domaines émergents comme la plasmonique ou l’électronique moléculaire. Il est donc

essentiel d’améliorer notre compréhension de leurs propriétés mécaniques selon un point de vue

purement tourné vers les applications. Par ailleurs, d’un point de vue fondamental, la variété

de formes possibles ainsi que le très grand ratio surface volume des nanoparticules permettent

d’envisager la découverte de mécanismes originaux, comparés à l’état de l’art pour les systèmes

à une et deux dimensions.

Les connaissances relatives aux propriétés mécaniques des nanoparticules concernent prin-

cipalement les effets d’adhésion et de friction, ainsi que la déformation en régime élas-

tique [Guo et al., 2014]. Il n’existe par contre que très peu d’études sur la déformation plastique

des nanoparticules. De même, les approches théoriques utilisées jusqu’à présent sont principa-

lement basées sur l’utilisation de concepts dérivés de la mécanique classique, et le nombre de

simulations numériques à l’échelle atomique, permettant une analyse fine des mécanismes de

déformation activés, reste limité.

L’objectif de cette thèse est donc de combler, dans une certaine mesure, le manque de

connaissances concernant les propriétés mécaniques des nanoparticules, en particulier dans le

domaine plastique, par l’utilisation de simulations numériques de type dynamique moléculaire

classique. Nous nous sommes en particulier concentrés sur des matériaux métalliques à structure

cubique faces centrées, permettant ainsi de comparer les résultats obtenus pour des nanopar-

ticules avec ceux pour des systèmes massifs ou à une dimension, qui sont bien établis dans

la littérature. Le plan de cette thèse s’établit comme suit. Après un premier chapitre décri-

vant l’état de l’art, les méthodes de calculs et d’analyse employées au cours de ce travail sont
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détaillées dans le second chapitre. Un troisième décrit nos résultats concernant les propriétés

élastiques des nanoparticules. Dans le quatrième chapitre, les mécanismes de plasticité de na-

noparticules d’aluminium sont détaillés et expliqués. Le cinquième regroupe les travaux réalisés

pour des nanoparticules de cuivre et de nickel. Enfin, dans le dernier chapitre de résultats, nous

nous intéressons à l’influence de la taille sur la plasticité des nanoparticules. Les conclusions

principales de ce travail sont rappelées dans une conclusion générale, qui propose également

des pistes pour poursuivre nos travaux de recherche.





Chapitre 1

Analyse bibliographique

Ce chapitre présente un état de l’art concernant le comportement mécanique des nanopar-

ticules.

Quelques éléments de revue concernant les nanopiliers et nanofils sont tout d’abord brièvement

présentés. L’élasticité des nanoparticules est ensuite abordée sous différents aspects.

Enfin, les études portant sur les mécanismes de plasticité de nanoparticules facettées, cubiques,

et sphériques sont analysées.
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On appelle nanomatériau tout matériau dont au moins une phase présente une dimension

nanométrique. Ces systèmes ont fait l’objet d’importantes recherches au cours des dernières

décennies du fait de leur propriétés particulières (voir [Guo et al., 2014] par exemple). Ainsi,

des nanomatériaux tels que les nanopiliers, les nanofils (définis usuellement comme de diamètre

plus faible que les nanopiliers, et avec un rapport d’aspect plus élevé), les nanoparticules, les

films minces, ou les polycristaux à nanograins, représentent un fort potentiel dans de nombreux

secteurs industriels : l’aéronautique, l’industrie automobile, l’énergie, la médecine, etc...Les na-

nomatériaux sont ainsi vus comme des matériaux d’avenir. On peut les retrouver aussi bien

dans des applications de haute technicité comme la fabrication d’un matériau haute perfor-

mance pour l’aéronautique, que dans des applications plus proches du quotidien telles que les

balles de tennis.

Dans bien des domaines – optique, électronique, électrochimie, magnétisme, ou mécanique

pour ne citer que quelques exemples – les nanomatériaux peuvent présenter des propriétés diffé-

rentes, voire très différentes, du matériau massif homologue. Ces spécificités sont généralement

liées ou expliquées soit par le faible volume – on parle dans certains cas de confinement, soit

par le grand rapport surface/volume (ou interface/volume). De plus, il est important de noter

que la gamme de tailles pour laquelle on constate des propriétés propres à l’effet ”nanométrique”

dépend fortement de la propriété étudiée. Concernant les propriétés mécaniques, il est d’usage

de considérer des longueurs comprises entre 1 et 1000 nm.

Concernant le comportement mécanique des nanomatériaux, le volume des investigations

est très variable. Si les nanopiliers et les nanofils ont fait l’objet d’un certain nombre d’études,

il n’en va pas de même pour les nanoparticules. Concernant l’élasticité, pour ces dernières,

la bibliographie actuellement disponible est assez large, mais dispersée et contradictoire. A

contrario, la plasticité reste beaucoup plus méconnue.
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1.1 Nanopiliers, Nanofils : quelques éléments de revue bi-

bliographique

Avant de se focaliser sur les nanoparticules, intéressons-nous quelque peu au comporte-

ment mécanique des nanopiliers et nanofils. Concernant plus particulièrement leurs propriétés

élastiques, plusieurs tendances différentes ont été signalées.

Considérons le cas des nanofils, il a été constaté pour certains matériaux une diminu-

tion des modules élastiques avec la taille. Citons par exemple des nanofils de silicium (Si)

[Zhu et al., 2009] (diamètre : entre 15 et 66 nm), ou de nitrure de gallium (GaN) d’un dia-

mètre compris entre 36 et 84 nm [Nam et al., 2006], ou encore d’un diamètre compris entre 5

et 200 nm [Bernal et al., 2010].

Au contraire, une augmentation des modules élastiques avec la taille est relevée pour des

nanofils d’argent (Ag) – diamètre : 30 à 250 nm [Cuenot et al., 2004], diamètre : 20 à

140 nm [Jing et al., 2006], de tellure (Te) [Stan et al., 2009] – diamètre : 20 à 150 nm,

et d’oxyde de zinc (ZnO) – diamètre : 25.5 à 134.4 nm [Stan et al., 2007], 5 à 412.9 nm

[Agrawal et al., 2008], 20 à 80 nm pour [Xu et al., 2010], 4 à 400 nm [Asthana et al., 2011],

1.95 à 17.5 nm [Wang et al., 2010], et de 30 à 550 nm [Zheng et al., 2010].

Enfin, [Wu et al., 2005] n’ont constaté aucun effet sur le module élastique des nanofils en or

(Au). On remarque donc qu’il n’y a pas de cohérence au niveau de la variation des propriétés

élastiques en fonction de la taille des nanofils.

Concernant la limite à rupture, Brenner et al [Brenner, 1956, Brenner, 1958] a démontré la

capacité des nanofils à supporter une contrainte à rupture plus élevée que celle des micro-fils

(Cu, Ag et Fe), et ce quel que soit le diamètre.

Intéressons-nous maintenant aux nanopiliers, et à l’effet de taille sur leur limite élastique.

Un intérêt important a été accordé aux essais de compression et de traction sur nanopiliers

métalliques monocristallins [Jennings et Greer, 2011b, Aitken et al., 2015, Lee et al., 2009,

Gu et Ngan, 2013]. Ces nanopiliers sont principalement fabriqués grâce à l’utilisation d’une
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sonde ionique focalisée (FIB, Focused Ion Beam) [Uchic et al., 2004, Dimiduk et al., 2005],

mais aussi au moyen d’autres techniques [Burek et Greer, 2009]. Ces résultats ont montré une

augmentation significative de la limite élastique en comparaison du comportement du matériau

massif homologue, conduisant ainsi au phénomène communément appelé (( smaller is stronger )).

Les premières compressions uniaxiales à petite échelle ont été introduite par [Uchic et al., 2004].

Il est rapporté des forces de compression élevées obtenues par le FIB sur des micro-piliers de Ni.

Les échantillons ont été testés à l’aide d’un dispositif de nanoindentation conventionnel, à ceci

près que la pointe ”pointue”de l’indenteur y est remplacée par une pointe d’indentation plate,

permettant ainsi des essais de compression uniaxiale sur échantillon de très petite taille.

Faisant suite à ces premiers travaux, Greer et Nix ont développé cette méthodologie à la nano-

échelle, où des nanopiliers monocristallins d’or ayant des diamètres inférieurs à 1 micron ont

atteint des limites élastiques sans précédent, soit à peu près 50 fois plus élevées que celle du

matériau massif.

D’autre part, des investigations ont été conduites sur l’effet du rapport de forme. Ainsi, des

essais de traction ont été effectués sur des monocristaux de cuivre – diamètres de 500 nm à

8 µm , avec des rapports d’aspect compris entre 1 : 1 et 13,5 : 1, sous microscopie électro-

nique à balayage (MEB) [Kiener et al., 2008] d’une part, et sous microscopie électronique à

transmission (MET) [Oh et al., 2009] d’autre part (cf. figure 1.1).

  

Figure 1.1 – Test de traction uniaxiale sur des micro-piliers de Cu avec différents rapports
d’aspect fabriqué par FIB montrant l’initiation progressive de glissement.

Il apparâıt alors que l’effet de taille en traction serait bien moins prononcé qu’en

compression, et il est fortement dépendant du rapport d’aspect de l’échantillon

[Dehm, 2009, Kiener et al., 2008, Kiener et al., 2009].

En outre, la relation entre la contrainte et la taille de l’échantillon est indépendante de la
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technique de fabrication, ce qui implique que cette mise à l’échelle pourrait être universelle

[Dou et Derby, 2009]. Il a ainsi été démontré que la résistance des nanocristaux avec leur taille

suit une loi de puissance.

En fait, Dou et Derby [Dou et Derby, 2009] ont résumé les données de résistance à la

compression de micro et nano-piliers monocristallins de Au [Volkert et Lilleodden, 2006,

Kim et Greer, 2009, Lee et al., 2009], Cu [Jennings et al., 2010, Jennings et Greer, 2010,

Jennings et Greer, 2011a], Ni [Frick et al., 2008, Dimiduk et al., 2005] et Al

[Ng et Ngan, 2008a] et ont proposé l’existence d’une loi universelle de la forme :

σrss

µ
= A(

D

b
)−n, (1.1)

où µ est le module de cisaillement, σrss est la contrainte de cisaillement résolue sur le système

de glissement < 110 > /{111}, D est le diamètre du pilier, et b est la norme du vecteur de

Burgers. Sur la base des données existantes pour Au, Cu, Al et Ni, l’exposant de mise à l’échelle

n qui correspond le mieux aux données est d’environ 0,6.

La figure 1.2 montre un diagramme compilé des contraintes de cisaillement résolues normalisées

par le module de cisaillement accordé sur le système de glissement en fonction du diamètre

divisé par le vecteur de Burgers, pour des données concernant des nano-piliers CFC soumis à

une compression ou une traction uniaxiale.

1.2 Comportement mécanique des nanoparticules

1.2.1 Élasticité des nanoparticules

On dispose d’une littérature assez fournie concernant l’élasticité des nanoparticules. L’en-

semble des résultats tend à faire état d’un effet ”nano”sans pour autant que l’effet de taille soit

clairement caractérisé/expliqué.
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Au [Greer et al., 2005]
Au [Greer et Nix, 2006]
Au [Volkert et Lilleodden, 2006]
Au [Kim et Greer, 2009]
Au [Kim et Greer, 2009] Tension

Au [Kim et Greer, 2009]Tens/Comp

Au [Lee et al., 2009]
Cu [Jennings et al., 2010]
Cu [Jennings et Greer, 2010] Tens

Cu [Jennings et Greer, 2010] Comp

Cu [Jennings et Greer, 2011]
Cu [Kiener et al., 2008]
 Ni [Frick et al., 2008]
 Al [Ng et Ngan, 2008]

Figure 1.2 – Contraintes de cisaillement résolues normalisées par le module de cisaillement
accordé sur le système de glissement en fonction du diamètre divisé par le vecteur de Burgers
[Greer et De Hosson, 2011].
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1.2.1.1 Modules élastiques des nanoparticules

Intéressons-nous tout d’abord aux modules élastiques des nanoparticules. [Clark et al., 2005]

ont conclu que le module de compressibilité décrôıt avec la taille de la nanoparticule pour du

γ−Fe2O3 dans une gamme de taille allant de 3 à 7 nm. A contrario, le module de compressibilité

augmente quand la taille des particules décrôıt selon [Jiang et al., 1998], toujours pour du γ−Fe2

O3 (taille : 9 nm), mais aussi pour de l’or et de l’argent selon [Gu et al., 2008] (taille : 30 nm

pour l’or et 10 nm pour l’argent), et pour du sulfure de zinc selon [Gilbert et al., 2006] (taille :

entre 1,6 et 6,2 nm). Enfin, il n’a pas été relevé de tendance claire concernant les modules

élastiques des nanoparticules de nickel (taille : 20 nm) [Rekhi et al., 2001], et Fe (taille : 10

nm) [Chen et al., 2001].

De plus, résultats expérimentaux et calculs théoriques ne semblent pas indiquer les mêmes

seuils en terme d’effet de taille. Ainsi, les résultats expérimentaux suggèrent que la dépen-

dance à la taille commence à environ 150 nm ou moins, alors que les simulations de dyna-

mique moléculaire et les approches ab initio indiqueraient une transition en dessous de 15 nm

[Li et al., 2003, Sadeghian et al., 2009, Sadeghian et al., 2011].

Un des aspects étudiés pour répondre à cette incohérence apparente est la nature de la surface

des nano-objets. La question se pose tout particulièrement pour des matériaux non métalliques

tels que l’oxyde de zinc ZnO. Ainsi, les modules d’Young du ZnO pur ((( pristine ))) et du ZnO

passivé par de l’hydrogène [Qi et al., 2009] avaient été calculés en appliquant la méthode ab

initio DFT. Ces deux matériaux ont donc la même composition, mais des surfaces différentes.

Comme le montre la figure 1.3, des effets de taille opposés ont été constatés.

Un autre aspect pose question : la définition-même de la taille d’une nanoparticule (et plus

largement d’un nano-objet). En effet, le volume de la nanoparticule peut considérablement varier

selon la définition retenue, notamment pour les plus petites tailles, et avoir de fait un impact

important sur les résultats obtenus en terme de modules élastiques. Ainsi, le module d’élasticité

B (”Bulk modulus” ou module de compressibilité) peut être calculé selon l’équation d’état de
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Figure 1.3 – Le module d’Young de nanofils de pristine et ZnO passivé par l’hydrogène, en
fonction du diamètre D du nanofil. L’insert est le paramètre de maille à l’équilibre L0 (exprimé en
% de déformation par rapport au matériau massif) des deux types de nanofils. [Qi et al., 2009]

Birch-Murnaghan [Birch, 1938, Murnaghan, 1944], c’est-à-dire en fonction de son volume V :

B =− 1

V

⇣∂V

∂P

⌘

T
. (1.2)

D’autres études ont préféré une définition géométrique du volume, telle que par exemple celle

utilisée dans [Cherian et al., 2010] basée sur l’enveloppe convexe [Barber et al., 1996] formée

par les atomes les plus extérieurs produisant la structure. Enfin, [Wagner et al., 2013] s’est

appuyé sur une approche centrée sur la densité électronique pour définir le volume. Ce type

d’approche présenterait l’avantage de pouvoir prendre en compte l’existence de liaison simple

ou double dans l’effet de taille constaté.

D’autres aspects tels que les défauts de surface [Sadeghian et al., 2011, Park et al., 2009],

la contrainte résiduelle de surface [Cuenot et al., 2004, Wang et Li, 2007, Wang et Li, 2008,

Miller et Shenoy, 2000, Sadeghian et al., 2010], ou encore l’effet de la couche d’oxyde natif

[Sadeghian et al., 2010, Jing et al., 2006, Wang et al., 2008], ont été investigués sans per-

mettre de clairement statuer sur les différences constatées, notamment en terme de seuil d’effet
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de taille, entre approches expérimentales et numériques.

1.2.1.2 Détermination du module d’Young dans le cas de nanoparticules sphériques

La forme sphérique est fréquemment rencontrée pour les nanoparticules. Pour autant, elle

nécessite un traitement particulier pour le calcul du module d’Young. Il est tout d’abord né-

cessaire de faire des estimations de la surface qui supporte la charge appliquée. Dans ce cadre,

la première modélisation de la surface de contact est la théorie de Hertz [Johnson, 1974]. Ce

modèle considère le contact sphère/plan comme ponctuel, et pour de faibles déformations. Il

permet de définir l’aire de contact entre les solides en fonction de la sollicitation exercée, ainsi

que le déplacement δ relatif entre les deux solides. Le rayon de contact Hertzien aH est :

a2
H =

1

2
Rδ. (1.3)

Après une déformation suffisante, la sphère peut être approchée par un cylindre, le modèle

cylindrique ainsi appliqué pour déterminer le rayon de contact [Mook et al., 2007] donne :

ac
2 =

4
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nanoparticule. La valeur de cette contrainte diminue avec la distance à la surface, selon une loi

puissance inverse avec un exposant d’environ 0,68 (Figure 1.6).

  

Figure 1.4 – Configuration atomique de la simulation de compression axiale en dynamique
moléculaire d’une nanoparticule d’or de hauteur 4,9 nm. [Mordehai et al., 2011b].

  

(a) (b)

Figure 1.5 – Contrainte σc à l’apparition du premier événement plastique en fonction de la taille
de la nanoparticule : (a) résultats obtenus par dynamique moléculaire, (b) mesures expérimen-
tales. [Mordehai et al., 2011b].

Enfin, [Feruz et Mordehai, 2016] présentent une étude de l’effet de taille sur la limite élas-

tique sur cinq matériaux différents ayant une structure cristallographique CFC, une géométrie

de type polyèdre de Wulff [Landefeld et al., 2012], et soumis à une compression axiale selon

[111]. Il est alors constaté une dépendance à la taille respectant une même loi puissance dont

le pré-facteur dépend du matériau considéré (Équation 1.1).
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Une dislocation coin peut glisser uniquement dans le plan qui contient sa ligne alors qu’une

dislocation (( vis )) peut changer de plan de glissement, en passant d’un plan {111} à un autre.

On appelle ceci le mécanisme de glissement dévié.

Dans les cristaux CFC, la plus courte séparation interatomique est 1/2<110>. On qualifie

les dislocations ayant un vecteur de Burgers de ce type de dislocations parfaites. Cependant, ces

dislocations parfaites sont rarement observées dans les matériaux CFC. Ces dislocations parfaites

peuvent se dissocier dans leurs plans de glissement {111} en deux partielles de Schockley

1/6<211>, lesquelles sont beaucoup plus souvent observées dans les métaux CFC que les

dislocations parfaites.

Afin de comprendre pourquoi les dislocations parfaites dans les matériaux CFC ont tendance

à se dissocier en deux dislocations partielles, il est important de regarder l’énergie de déformation

d’une dislocation. En négligeant l’énergie du coeur de dislocation, l’énergie de la dislocation sera

proportionnelle au carré du vecteur de Burgers de la dislocation. D’après la loi de Frank, une

dislocation parfaite, de vecteur de Burgers~b, peut être dissociée en deux dislocations partielles

de vecteurs ~b1 et ~b2 si k~bk2 > k~b1k2 +k~b2k2. Dans une structure CFC, de paramètre de maille

a,

— la norme k~bk2 d’une dislocation parfaite, de vecteur de Burgers~b = 1
2
< 110 >, est égale

à :
a2

4
(12 +1

2 +0
2) =

a2

2
; (1.14)

— la norme k~bk2 d’une dislocation partielle, de vecteur de Burgers~b = 1
2
< 211 >, est égale

à :
a2

36
(22 +1

2 +1
2) =

a2

6
. (1.15)

Il est donc clair, sur le plan énergétique, qu’une dislocation parfaite a tendance à se dissocier

en deux dislocations partielles de Shockley. Cependant, la séparation des deux partielles crée un

défaut d’empilement avec une énergie par unité de surface, notée γs, comprise entre quelques

dizaines ou centaines de mJ.m−2.

Une conséquence du mode de dissociation, et des différents mouvements des dislocations, est en
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fait l’interaction avec d’autres dislocations. Parmi les types de réactions possibles, on peut citer

les interactions entre deux dislocations appartenant à des systèmes de glissement coplanaires,

pour former en conséquence une jonction glissile. Dans le cas de plans de glissement non

coplanaires, les dislocations partielles peuvent s’intersecter pour former des jonctions sessiles.

Ces types de jonctions peuvent être un obstacle pour les autres dislocations. La condition

énergétique de formation de ce type de jonction (critère de Frank) stipule que pour que deux

dislocations de vecteurs de Burgers ~b1 et ~b2 puissent s’intersecter, il faut que l’énergie de la

jonction après la recombinaison soit inférieure à la somme des énergies élastiques des deux

dislocations avant leur intersection (équation 1.16).

(b1 +b2)
2 < (b1

2 +b2
2) (1.16)

Par ailleurs, pour déterminer les systèmes de glissement activés au cours d’un essai de

compression, on peut appliquer la loi de Schmid. A noter que la loi de Schmid n’est valable que

dans le cas d’un monocristal, ce qui sera le cas tout au long de notre étude. Ce facteur de Schmid

est défini par la projection de la contrainte appliquée σ sur chaque système de glissement, encore

appelée la cission résolue τ. Le système de glissement qui est activé en premier est celui qui

possède le plus grand facteur de Schmid (la valeur maximale étant 0.5). A l’inverse, le système

de glissement qui a un facteur de Schmid nul correspond au plan de glissement où le vecteur de

Burgers est perpendiculaire (ou parallèle) à l’axe de déformation. Autrement dit, plus le facteur

de Schmid se rapproche de zéro, plus l’activation du système de glissement correspondant sera

faible ou nulle au premier stade de la déformation plastique. Ces systèmes de glissement ayant

des facteurs de Schmid nuls ou très faibles peuvent s’activer plus tardivement au cours de la

compression suite à des modifications locales de l’orientation cristallographique.

Connaissant la direction de la contrainte appliquée et les systèmes de glissement de la structure

CFC, c’est-à-dire, connaissant les plans de plus grande densité atomique et les directions de

glissement préférentielles (les vecteurs de Burgers de dislocations partielles et parfaites), on peut

déterminer les facteurs de Schmid pour ces différents systèmes et prévoir ainsi le nombre de

systèmes de glissement activés. Ils sont déterminés pour chaque orientation testée dans cette



Comportement mécanique des nanoparticules 25

étude (cf. tableau 1.1).

Figure 1.10 – Illustration de la loi de Schmid en compression uni-axiale, d’après Hosford
[Hosford, 1993].

Compression uniaxiale selon l’orientation cristallographique [123]
Plan (111) (11̄1) (1̄11) (111̄)

Direction [2̄11] [112̄] [1̄21̄] [1̄12] [121] [211̄] [1̄12̄] [121̄] [2̄1̄1̄] [1̄1̄2̄] [1̄21] [2̄11̄]
Facteur de Schmid 0.30 0.30 0.0 0.24 0.27 0.03 0.34 0.13 0.47 0.0 0.0 0.0

Compression uniaxiale selon l’orientation cristallographique [010]
Plan (111) (11̄1) (1̄11) (111̄)

Direction [2̄11] [112̄] [1̄21̄] [1̄12] [121] [211̄] [1̄12̄] [121̄] [2̄1̄1̄] [1̄1̄2̄] [1̄21] [2̄11̄]
Facteur de Schmid 0.24 0.24 0.47 0.24 0.47 0.24 0.24 0.47 0.24 0.24 0.47 0.24

Compression uniaxiale selon l’orientation cristallographique [1-1-1]
Plan (111) (11̄1) (1̄11) (111̄)

Direction [2̄11] [112̄] [1̄21̄] [1̄12] [121] [211̄] [1̄12̄] [121̄] [2̄1̄1̄] [1̄1̄2̄] [1̄21] [2̄11̄]
Facteur de Schmid 0.31 0.16 0.16 0.31 0.16 0.16 0.0 0.0 0.0 0.16 0.31 0.16

Compression uniaxiale selon l’orientation cristallographique [211]
Plan (111) (11̄1) (1̄11) (111̄)

Direction [2̄11] [112̄] [1̄21̄] [1̄12] [121] [211̄] [1̄12̄] [121̄] [2̄1̄1̄] [1̄1̄2̄] [1̄21] [2̄11̄]
Facteur de Schmid 0.31 0.16 0.16 0.08 0.39 0.31 0.0 0.0 0.0 0.39 0.08 0.31

Compression uniaxiale selon l’orientation cristallographique [1-20]
Plan (111) (11̄1) (1̄11) (111̄)

Direction [2̄11] [112̄] [1̄21̄] [1̄12] [121] [211̄] [1̄12̄] [121̄] [2̄1̄1̄] [1̄1̄2̄] [1̄21] [2̄11̄]
Facteur de Schmid 0.19 0.05 0.24 0.42 0.42 0.0 0.42 0.42 0.0 0.05 0.24 0.19

Table 1.1 – Les facteurs de Schmid pour les différentes dislocations partielles et les différentes
orientations testées dans le cadre de notre étude.

1.2.2.2 Plasticité des nano-objets

Polycristaux à nanograins et nano-objets ont en commun une cellule élémentaire – le nano-

grain dans le premier cas, le nano-objet dans le second – de très faible volume. Ils se distinguent
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en revanche par l’existence (ou l’absence) de joints de grains ou de surfaces libres. Ainsi, les

nano-objets s’écrouissent potentiellement plus tardivement, les dislocations s’échappant au tra-

vers des surfaces libres. Citons, à titre d’exemple, les marches de surface observées dans le cas

de piliers par exemple (figure 1.11), montrant bien les traces de dislocations échappées à ce

niveau [Uchic et al., 2004]. Ainsi, des matériaux réputés fragiles peuvent devenir ductiles dès

lors qu’ils sont sous forme de nano-objet [Michler et al., 2007, Thilly et al., 2012]. La surface

joue donc un rôle majeur dans le contrôle de la déformation plastique des nano-objets.

  

Figure 1.11 – Image MEB d’un nanopilier de Ni de 10 µm de diamètre après la compression. La
flèche pointe les marches laissées en surface par les dislocations échappées. [Uchic et al., 2004].

Hirel, afin de mieux comprendre l’impact des défauts surfaciques sur l’initiation de plasticité,

a proposé une modélisation atomistique des défauts surfaciques [Hirel, 2008]. Il a montré que

la marche concentre localement la contrainte, provoquant la nucléation de dislocations à partir

de cette marche de surface, jouant ainsi un rôle important dans l’initiation de la plasticité.

Il s’est également intéressé aux paramètres influant potentiellement sur la nucléation de la

première dislocation, tels que la température, l’état de surface, la géométrie de la surface

(hauteur de la marche), l’orientation cristallographique ou la vitesse de déformation. Il est apparu

que les niveaux de contrainte critique nécessaires pour faire apparâıtre la première dislocation

augmentent avec l’augmentation de la hauteur de marche [Brochard et al., 2010]. Ce résultat

surprenant est associé à l’existence de deux régimes particuliers :

– pour une faible hauteur de marche, les effets locaux dominent,

– pour une grande hauteur de marche, la concentration de contrainte a l’avantage. Hirel a
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de la zone de contact, et se déplacer selon un cylindre de dislocation (Figure 1.13).

  

Figure 1.13 – Modèle de nucléation de dislocations lors de la compression axiale d’une nano-
particule de silicium [Gerberich et al., 2003].

Par la suite, Gerberich et son équipe se sont attachés à présenter des observations des

nanoparticules pendant les compressions axiales. Pour cela, ils ont utilisé un montage de

nanoindentation sous microscopie électronique en transmission (MET) afin de caractériser

la déformation plastique [Deneen et al., 2006, Deneen Nowak et al., 2007, Mook et al., 2007,

Nowak et al., 2009, Nowak et al., 2010]. Comme on peut le constater sur la figure 1.14, la na-

noparticule devient plus foncée sous chargement, marquant ainsi l’effet du champ de contraintes

en terme de déformation. Dans un premier temps (étapes a, b et c du chargement), les effets

de la contrainte appliquée disparaissent lors de la décharge de la nanoparticule (Figure 1.14

(I)). On est resté dans le domaine élastique. En revanche, pour une compression plus poussée

(étapes d, e et f du chargement - Figure 1.14 (II)), l’effet de la contrainte est plus marqué

et irréversible. A noter que les zones plus sombres dénotant le champ de contrainte tendent à

s’éclaircir sur les dernières images, signe qu’il y a eu rupture de la nanoparticule.

De plus, Gerberich et son groupe ont, dans un premier temps, rapporté un phé-

nomène de plasticité inverse après plusieurs cycles de chargement [Gerberich et al., 2003,

Gerberich et al., 2005]. Il convient de mentionner que ces travaux utilisent une approche ne

permettant pas de contrôler la présence de défauts préexistants dans la nanoparticule, ni

l’orientation cristallographique de la nanoparticule par rapport à l’axe de chargement. Mook

[Mook et al., 2007] et Deneen [Deneen et al., 2006] ont par la suite procédé à d’autres tests
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(I)

(II)

a bb c

d e f

Figure 1.14 – (I) Chargement élastique d’une nanoparticule de silicium : a) Avant charge-
ment, b) Particule chargée, c) Après décharge. (II) Chargement plastique, jusqu’à la rupture,
d’une nanoparticule de silicium : d) juste avant la rupture, e) f) après l’événement de rupture
[Deneen et al., 2006].

de compression sous MET. Un chargement cyclique a été à nouveau appliqué, comme dans

[Gerberich et al., 2003, Gerberich et al., 2005], mais il n’est alors plus fait état de plasticité

inverse.

Dans le cadre de l’étude de nanoparticules de forme sphérique, il convient de noter les travaux

de Bian et Wang [Bian et Wang, 2013] qui ont proposé une étude par dynamique moléculaire

analysant les mécanismes de déformation plastique d’une nanoparticule sphérique de cuivre de

20 nm de diamètre. La courbe charge-déformation présente des petites chutes de charge liées

aux nucléations des dislocations. Le premier événement plastique détecté est la nucléation de

dislocations partielles de Shockley à partir du bord de contact. Ces boucles de dislocation se

développent ensuite sur les quatre systèmes de glissement, et s’intersectent pour former quatre

dislocations stair-rod. Ces dislocations forment les quatre arêtes d’une pyramide.

De la même manière, on détecte la nucléation de nouvelles dislocations partielles à partir du

bord de la deuxième couche atomique. Lorsque la deuxième couche atomique est à son tour

aplatie, une autre structure plus grande, de type pyramide, est formée au-dessus de la petite.

Au fur et à mesure de la compression, des nouvelles dislocations sont nucléées à la pointe

de la pyramide extérieure. Ces dislocations se propagent à travers la nanoparticule jusqu’à
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s’échapper par les surfaces libres. Après cette première étape de l’initiation de la plasticité et

avec la continuation du processus de compression, le mécanisme de déformation passe d’une

déformation par dislocation au mécanisme de déformation par maclage, ce dernier devenant le

mécanisme de déformation principal au stade de compression sévère.

Bian [Bian et al., 2014] a également effectué des simulations de DM sur des nanoparticules

initialement maclées. Le but était alors de déterminer l’influence de l’orientation des joints

de macle (JM) par rapport à la direction de l’application de chargement, ainsi que celle de

l’espacement des joints de macle, sur les mécanismes de durcissement des nanoparticules. Les

résultats montrent (Figure 1.15) que quand l’angle entre le plan des joints de macle et le

plan de compression passe de 0◦ à 75◦, le renforcement de JM diminue et augmente quand

l’angle de l’inclinaison se rapproche. Par contre, quand l’angle de l’inclinaison approche de 90◦,

le renforcement des JM diminue. De manière correspondante, le mécanisme de déformation

plastique passe de l’intersection des dislocations avec le JM au glissement parallèle au JM.

Aussi, le renforcement de JM augmente avec la diminution de l’espacement entre JM jusqu’ à

atteindre son maximum pour une valeur d’espacement critique.

Intéressons-nous maintenant à une étude portant sur des systèmes plus complexes. Une

simulation DM [Zheng et al., 2009] a été effectuée pour étudier une nanoparticule de type

cœur/coquille Cu/Ag. Les simulations montrent la nucléation de quatre dislocations partielles

à partir de la limite de phase, dans laquelle tous les atomes sont en structure HCP. Par contre,

il y a juste une seule dislocation qui domine et les autres dislocations ont fléchi et rétréci. La

nucléation des dislocations au niveau des joints de phase a été expliquée par la concentration

de contraintes à cet endroit.

Une seule dislocation se propage à travers la nanoparticule et laisse derrière elle un défaut

d’empilement (Figure 1.16). De nouvelles dislocations sont ensuite émises au niveau de la limite

de phase. Ces dislocations glissent le long des défauts d’empilement pour former des macles.

Cette étude conclut donc logiquement que la limite de phase peut servir comme une source de

dislocation, du fait de la concentration de contraintes à cet endroit.
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Figure 1.15 – Structures de défauts atomiques à l’intérieur de la nanosphère maclée sous diffé-
rentes directions de chargement. Les atomes sont colorés par l’analyse du voisinage commun, et
ceux en réseau CFC parfait ne sont pas affichés. Schéma de coloration : jaune pour les atomes
à la surface, ligne de dislocation ou autres défauts et bleu pour les atomes dans les joints de
macle ou les défauts d’empilement.
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Figure 1.16 – Mouvement des dislocations dans les NP de type cœur/coquille de Cu/Ag (cœur de
6 nm et coquille de 1 nm). (a) Le mouvement des dislocations a laissé des défauts d’empilement
sur deux couches atomiques. (b) Les dislocations antiparallèles glissent le long des défauts
d’empilement. (c) Des formes maclées dans le coeur de Cu. (d) Plus de défauts parallèles. Les
atomes sont colorés selon l’analyse du voisinage commun (CNA, Common Neighbor Analysis).
Le blanc correspond aux atomes CFC, le noir aux atomes HCP, les couleurs demi-teintes aux
autres défauts défauts d’empilement. Une seule ligne d’atomes HCP correspond à un joint de
macle ; deux lignes HCP adjacentes correspondent à des défauts d’empilement intrinsèques.
[Zheng et al., 2009].
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1.2.2.4 Plasticité des nanoparticules facettées

Mordehai et son groupe [Mordehai et al., 2011b] se sont basés à la fois sur l’expérience et sur

les simulations numériques (dynamique moléculaire/éléments finis) pour étudier les propriétés

mécaniques des nanoparticules d’or facettées. D’après eux, les propriétés des nanoparticules

dépendent non seulement de leur taille mais aussi de leur géométrie, ainsi que de l’application

du chargement.

Les simulations DM révèlent que la première dislocation partielle de Shockley

1
6
< 112 > {111} apparâıt au niveau des arêtes supérieures de la nanoparticule, du fait de

la concentration de contrainte constatée à cet endroit. Ces dislocations partielles se propagent

sur l’un des plans {111} jusqu’à s’échapper de la nanoparticule.

Le groupe de Mordehai s’est intéressé récemment aux mécanismes de plasticité de nanoparticules

facettées de type construction de Wulff [Wulff, 1901], de différents matériaux CFC (aluminium,

nickel, cuivre, or et argent), sous compression uniaxiale selon l’orientation cristallographique

[111] [Feruz et Mordehai, 2016]. Les tests montrent la nucléation des dislocations partielles de

Shockley 1
6
< 112 > {111} à partir des arêtes. Celles-ci sont suivies soit d’une dislocation de

(( queue )) sur le même plan que la dislocation partielle de (( tête )), soit d’une autre dislocation

partielle sur un plan adjacent parallèle au {111}, selon le type de matériau. A noter que les

dislocations dite de (( tête )) et de (( queue )) sont légèrement dissociées (Figure 1.18 (d)), selon

l’énergie de défaut d’empilement.

Enfin, Mordehai [Mordehai et al., 2011a] a également effectué des tests d’indentation sur

des nanoparticules d’or facettées (expériences et simulations DM). Le premier événement plas-

tique détecté est la nucléation des dislocations partielles au voisinage de l’indenteur. Ces dis-

locations glissent vers les facettes latérales des nanoparticules et laissent derrière elles soit des

défauts ponctuels, soit de petits tétraèdres de défaut d’empilement. Ces défauts disparaissent

avec le passage d’une nouvelle dislocation. Contrairement aux tests d’indentations sur la sur-

face (001) de l’or massif [de la Fuente et al., 2002], aucune accumulation de matière autour de

l’indenteur n’est détectée. De plus, les dislocations s’échappent de la particule, sans laisser de
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(i)

(ii)

(iii)(iv)

Figure 1.17 – Visuels de la particule avant et après compression. Seuls les atomes sur les surfaces
libres et les défauts sont représentés. Les atomes dans les défauts d’empilement intrinsèque et
extrinsèque sont colorés en gris. [Mordehai et al., 2011b].

résidus de dislocations au sein de la nanoparticule. En conséquence, on n’aura pas de phéno-

mène d’interaction entre dislocations et résidus, comme dans le cas de matériaux massifs. Des

approches comparables ont été révélées sur d’autres matériaux comme les nanoparticules de

MgO [Amodeo et al., 2014b].

1.2.2.5 Plasticité des nanocubes

Une autre géométrie de nanoparticules a fait l’objet de plusieurs études : la nanoparti-

cule cubique, notamment concernant des nanocubes de Ni3Al (voir [Amodeo et al., 2014a],

par exemple, pour des simulations de DM). Le premier événement plastique détecté est la nu-

cléation de dislocation partielle de Schokley à partir des arêtes du nanocube, laquelle donne

lieu à la formation d’une structure pseudo-maclée qui se déforme ensuite par des dislocations

partielles de Shockley (Figure 1.19). Cette étude fait par ailleurs état d’une importante défor-

mation élastique non linéaire, suivie de plusieurs chutes sur la courbe contrainte-déformation,

marquant l’apparition de la plasticité. Ce comportement élastique non-linéaire n’est pas rap-

porté dans les approches expérimentales [Landefeld et al., 2012, Maaß et al., 2012], lesquelles

au contraire indiquent une déformation élastique linéaire.

Shreiber et Mordehai [Shreiber et Mordehai, 2015] ont réalisé des simulations de compres-
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Figure 1.18 – Représentations des différents mécanismes de nucléation de dislocations. Un
schéma de couleurs unifié est choisi pour tous les métaux. Les atomes rouges sont des atomes
dans une symétrie locale HCP (dans les défauts d’empilement intrinsèque et extrinsèque), et les
atomes blancs, qui ne sont ni en symétrie CFC ni HCP, représentent les dislocations partielles
de Shockley ou les surfaces. (a) Une dislocation dissociée dans une nanoparticule Au. (b) Un
défaut d’empilement extrinsèque du même sommet dans une nanoparticule de Cu. (c) Un défaut
d’empilement extrinsèque provenant de deux sommets différents dans une nanoparticule Ag.
Deux snapshots provenant de la même simulation sont présentés, avant et après la nucléation
de la deuxième dislocation partielle. (d) Une paire constituée d’une dislocation dissociée et une
dislocation rétrécie dans une nanoparticule d’Al. [Feruz et Mordehai, 2016].
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sion sur nanocubes de Ni3Al à l’aide de trois potentiels [Angelo et al., 1995, Baskes et al., 1997,

Du et al., 2012, Purja Pun et Mishin, 2009] différents de celui utilisé dans [Amodeo et al., 2014a].

Ils obtiennent alors une déformation élastique linéaire, en accord avec les résultats expérimen-

taux.

De plus, le premier événement plastique détecté est la nucléation de dislocations partielles de

Schokley au niveau des sommets du nanocube, et non au niveau des arêtes (Figure 1.20) comme

c’était le cas dans [Amodeo et al., 2014a]. Ces dislocations se propagent à travers le nanocube,

laissant derrière elles des défauts d’empilement complexes.

Enfin, une absence d’effet de taille a été constatée et expliquée par la géométrie du nanocube.

Des études expérimentales ont également été conduites sur des nanocubes de Ni3Al (Fig.

[Maaß et al., 2012]). Les observations en microscopie à force atomique (AFM, Atomic Force

Microscopy) et Microscopie Électronique à Balayage (MEB) montrent l’apparition de lignes

de glissement à la surface des échantillons 1.21. Les auteurs notent l’activation de nombreux

systèmes de glissement (large diversité des orientations de lignes de glissement), suggérant ainsi

un mode prédominant de déformation par glissement des dislocations.

Enfin, une étude similaire a été conduite sur des nanocubes de céramique MgO, dans le

cadre d’essais de compression selon <100>, sous microscopie électronique en transmission, et

simulations en dynamique moléculaire [Issa et al., 2015]. La déformation plastique débute par

la nucléation de dislocation parfaite 1
2
< 110 > sur les plans de glissement {110}. L’apparition

de ces premières dislocations a été repérée au niveau des coins, des arrêtes, mais aussi de la

surface des nanocubes, selon la taille de la nanoparticule (Figure 1.22).

1.3 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons discuté, à partir de la littérature, l’élasticité et la plasticité des

nanoparticules en fonction de leur forme (cubiques, facettées, et sphériques) et de leur taille,
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pour différents matériaux (cubique faces centrées notamment).

Concernant l’élasticité des nanoparticules, il ne ressort pas de conclusion claire quant à une

définition générique d’un éventuel effet de taille.

Eu égard à l’initiation des mécanismes de plasticité, une forte dépendance à la géométrie de la

nanoparticule semble faire consensus. En revanche, l’éventuelle dépendance à la taille n’est pas

claire à ce stade.

Ainsi, nous allons nous attacher, dans la suite de ce manuscrit, à caractériser l’influence de

la taille, de l’orientation cristallographique, et des matériaux, sur l’élasticité et les mécanismes

de plasticité des nanoparticules métalliques (CFC), de forme sphérique.
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Chapitre 2

Méthodologie : Procédure de simulation

Ce deuxième chapitre est consacré à la description de la dynamique moléculaire que nous

avons utilisée afin de simuler la déformation élastique et plastique des nanoparticules.

Dans un second temps, nous définissons et discutons les grandeurs utilisées pour l’analyse du

comportement.

Enfin, la dernière section sera consacrée à la présentation de techniques d’analyses, qui sont

régulièrement utilisées dans la simulation de type dynamique moléculaire pour identifier les

défauts, comme les dislocations, les défauts ponctuels, les macles, etc.
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miner les degrés de liberté électroniques en décrivant l’interaction entre deux atomes par une

fonction potentielle, laquelle dépend de la configuration atomique (i.e. du déplacement rela-

tif), et de l’environnement local (i.e. des électrons). L’intérêt de cette méthode est d’accéder

aux échelles atomiques et de calculer des propriétés difficilement mesurables (voir inaccessibles)

expérimentalement.

2.1.1 Présentation générale

La dynamique moléculaire (DM), technique impliquant la résolution numérique des équations

différentielles du mouvement, a été largement utilisée en physique, en chimie, en biologie et en

sciences des matériaux. Elle permet de simuler des systèmes N-corps à l’échelle atomique. Par

conséquent, il est possible d’explorer les propriétés des matériaux à des niveaux difficilement

accessibles dans les expériences. Les simulations de DM sont basées sur la loi de mouvement

de Newton :

mi
−!ai = mi

d2−!ri

dt2
=
−!
fi , (2.1)

où mi,
−!ai et −!ri sont respectivement la masse, l’accélération et la position des particules ; t le

temps ;
−!
fi la force agissant sur la particule i en raison de l’interaction avec les autres particules

du système. Cette force
−!
fi peut également être déterminée comme le gradient de l’énergie

potentielle totale U du système par rapport à la position de la particule :

−!
fi =− ∂

∂−!ri

U(−!r1 , ...,
−!rN). (2.2)

Il faut donc connâıtre l’énergie potentielle totale pour résoudre l’équation (2.1). Préalablement

à toute simulation de dynamique moléculaire, il est nécessaire de choisir un potentiel qui décrit

le mieux possible le système ainsi que les propriétés examinées. La solution de l’équation (2.1)

permet ensuite d’obtenir les positions et les vitesses pour chaque particule du système à tout

moment.
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2.1.2 Procédure de simulation

Pour commencer la simulation de dynamique moléculaire, des vitesses sont attribuées aux

atomes de telle sorte que la vibration de ces atomes amène le système à la température souhaitée.

C’est généralement ce qu’on appelle l’étape de thermalisation. On laisse alors le système se

stabiliser à cette température. Il y a ainsi un échange important entre l’énergie cinétique et

l’énergie potentielle. Ensuite, on applique sur le système une contrainte externe permettant la

déformation, à la température ou à la pression choisies pour obtenir des trajectoires à différents

pas de temps. Les simulations de type dynamique moléculaire ont été utilisées avec succès

pour les études des phénomènes de plasticité. Tous les travaux ont été effectués à l’aide de

(LAMMPS, Large-scale Atomic/Molecular Massively Parallel Simulator) [Plimpton, 1995]. Le

diagramme (2.2) suivant montre la procédure générale suivie dans la dynamique moléculaire.

2.1.3 Algorithme d’intégration : algorithme Verlet

L’algorithme de Verlet [Verlet, 1967] est l’algorithme d’intégration de l’équation (2.1) le

plus couramment utilisé en dynamique moléculaire. Le principal avantage de cette méthode est

sa facilité d’utilisation qui lui permet d’être mis en oeuvre efficacement, et sa bonne précision

numérique. En se basant sur le développement de Taylor à l’ordre 2, avec position et vitesse

en fonction du temps, cet algorithme peut être utilisé pour calculer les positions et les vitesses

des atomes dans un système. Considérons un système avec N particules ayant des positions

−!ri et des vitesses −!vi . Commençant à un instant ti avec des positions connues, des vitesses

et des forces,
−!
fi , nous pouvons déterminer les coordonnées à l’instant t +∆t en utilisant le

développement de Taylor du vecteur position −!ri comme suit :

−!ri (t +∆t) =−!ri (t)+
−!vi (t)∆t +

−!
fi (t)

2m
(∆t)2 +O(∆t3), (2.3)
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 Conditions initiales
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0
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Calcul du potentiel            et
force                       sur les atomes 
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   Calcul des nouvelles positions et vitesses 
par la résolution de l'équation de mouvement

Calcul et écriture des propriétés (énergies, 
coordonnées, vitesses, température, etc.).

Plus de pas ?
Oui

Non

Analyse de Trajectoire

Figure 2.2 – Représentation schématique de la structure d’un code de dynamique moléculaire.
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−!ri (t −∆t) =−!ri −−!vi (t)∆t +

−!
fi (t)

2m
(∆t)2 +O(∆t3). (2.4)

En sommant ces deux équations, on obtient l’équation de Verlet pour les coordonnées de position

−!ri (t +∆t) = 2
−!ri (t)−−!ri (t −∆t)+

−!
fi (t)

m
(∆t)2 +O(∆t3). (2.5)

L’avantage de cette équation est que les vitesses n’apparaissent pas. Par conséquent, la connais-

sance de la vitesse n’est pas nécessaire pour mettre à jour les positions. Cependant, les vitesses

sont nécessaires pour calculer l’énergie cinétique. On soustrait l’équation (2.4) de l’équation

(2.3). On obtient alors :

−!vi (t) =
−!ri (t +∆t)−−!ri (t −∆t)

2∆t
+O(∆t2). (2.6)

Cette équation présente un inconvénient : la vitesse à t ne peut être déterminée qu’après avoir

calculé la position à t+∆t. Cet inconvénient peut être dépassé par un algorithme Verlet modifié,

à savoir l’algorithme Verlet de vitesse [Swope et al., 1982]. Dans cet algorithme, les positions

et les vitesses sont mises à jour en utilisant les expressions suivantes :

−!ri (t +∆t) =−!ri (t)+
−!vi (t)∆t +

−!
fi (t)

2m
(∆t)2, (2.7)

et

−!vi (t +∆t) =−!vi (t)+

−!
fi (t +∆t)+

−!
fi (t)

2m
∆t. (2.8)

L’algorithme Verlet de vitesse est implémenté en trois étapes. Dans la première étape, la

position est mise à jour en utilisant l’équation (2.7). Dans la deuxième étape, la force à
−!
fi (t+∆t)

est calculée en utilisant la position mise à jour −!ri (t +∆t). Dans la troisième étape, la vitesse

est mise à jour en utilisant l’équation (2.8).
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2.1.4 Thermostat Nose-Hoover

Dans les études expérimentales, la température est généralement maintenue constante

et il est donc souhaitable d’effectuer des simulations dynamique moléculaire à température

constante. Une approche consiste à introduire une force supplémentaire agissant sur la par-

ticule dans le but de maintenir la température constante. Dans le thermostat Nose-Hoover

[Hoover, 1985], le couplage à un réservoir de chaleur se fait sous forme de frottement propor-

tionnel aux vitesses des particules, noté mi
−!ai =

−!
fi −miξ

−!vi . Il évolue avec la différence entre

l’énergie cinétique mesurée et l’énergie cinétique désirée : ξ =
(EK −EK

Consigne)

QT
, où QT déter-

mine la rapidité de la réponse du thermostat. L’avantage d’un thermostat Nose-Hoover est que

la valeur moyenne de la température dans le temps est égale à la valeur imposée.

2.1.5 Les potentiels semi-empiriques EAM

Le choix du potentiel d’interaction entre les atomes qui constituent le système est décisif

dans une simulation de type dynamique moléculaire : pour connâıtre la position de chaque

atome et leur évolution dans le temps, il est nécessaire de connâıtre la forme de ce potentiel.

Le potentiel d’interaction dépend du matériau à simuler. On cherche à modéliser l’interaction

entre les atomes constituant le système. Cette interaction a une origine en partie électronique.

2.1.5.1 Présentation

Dans le cadre de notre étude, nous utilisons des potentiels de type (EAM, Embedded Atom

Method) pour les trois matériaux testés. Le potentiel (EAM) a été proposé par Daw et Baskes

[Daw et Baskes, 1984, Foiles et al., 1986] comme un moyen d’améliorer la description des sys-

tèmes métalliques par rapport aux potentiels d’interaction de paires. Les potentiels EAM re-

présentent suffisamment bien les propriétés des métaux CFC. L’énergie dans ces potentiels se
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compose de deux parties, un terme de paire déterminé par la fonction Φi, j(ri, j) représentant la

répulsion entre les atomes i et j séparés par une distance ri, j, et un terme spécifié par la fonction

F(ρi) proportionnelle à la coordination locale. Cette énergie d’incorporation est une fonction

de densité électronique locale ρi, qui est construite comme une superposition de contributions

ρi, j(ri, j) des atomes voisins :

Etot =
1

2
∑
i, j

Φi, j(ri, j)+∑
i

F(ρi), (2.9)

ρ j = ∑
i 6= j

ρi, j(ri, j). (2.10)

Les fonctions Φi, j, F et ρ j sont ajustées afin d’obtenir une meilleure corrélation entre les

constantes physiques expérimentalement mesurées et les simulations conduites sur les systèmes

réalisés à l’aide de ces potentiels.

Afin de trouver le potentiel qui permet de bien décrire notre système, différents potentiels de

type EAM ont été testés sur les trois matériaux différents. Le paragraphe suivant présente la

validations des potentiels utilisés dans notre étude.

2.1.5.2 Validation des potentiels

Il nous semble important d’étudier quelques propriétés physiques et mécaniques pour valider

les potentiels. Nous présentons dans ce chapitre les résultats des différents tests que nous avons

effectués. Nous avons mené les calculs pour les trois matériaux, testés dans le cadre de ces

travaux. Pour chaque matériau, différentes propriétés physiques ont été calculées, à savoir les

modules de compressibilité, les constantes élastiques, ainsi que les énergies des diverses fautes

d’empilement. Nous avons comparé nos résultats à des résultats expérimentaux ou des calculs

ab-initio.
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Constantes d’élasticité

Les calculs des constantes d’élasticité sont fait à température nulle par la méthode de

minimisation d’énergie. En déterminant l’énergie élastique qui est emmagasinée dans le système,

ces constantes d’élasticité ont été obtenues, par application d’une déformation de la boite de

simulation. Des conditions aux limites periodiques ont été appliquées dans les trois directions

de l’espace.

D’après l’élasticité linéaire :

∆E

V
=

1

2

3

∑
i

3

∑
j

σi jεi j, (2.11)

où ∆E est la variation de l’énergie potentielle E entre l’état déformé et l’état d’équilibre non

déformé, V est le volume du système, σi j est le tenseur de contrainte et εi j est le tenseur de

déformation correspondant.

Le module de compressibilité B (en anglais : bulk modulus) est défini comme étant la

résistance d’un système à une compression uniforme (ε11 = ε22 = ε33). Cette grandeur est liée

au volume (V =
1

4
a3) pour une maille CFC, par la relation :

B =V
d2E

dV 2
=

4

9a

⇣∂2E

∂a2

⌘

T
. (2.12)

Le module de cisaillement C0, relatif aux cisaillements de type {110} < 11̄0 > est obtenu en

appliquant les déformations suivantes ε11 =−ε22 et ε33 = 0. Il vient alors :

C0 =
1

a

⇣∂2E

∂a2

⌘

T
. (2.13)

Une fois les valeurs de B et C0 déterminées, on peut déduire les coefficients élastiques C11 et

C12 à l’aide des relations suivantes :

B =
C11 +2C12

3
, (2.14)
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C0 =
C11 −C12

2
. (2.15)

La même méthode qui a été utilisée pour calculer C’, a été appliquée sur une boite dont les

axes sont orientés suivant les directions ~x = [110], ~y = [11̄0] et ~z = [001] pour déterminer le

module de cisaillement C44 relatif aux cisaillements de type {100}< 01̄0 > :

C44 =
1

a

⇣∂2E

∂a2

⌘

T
. (2.16)

Finalement pour calculer µ, relatif au cisaillement de type {111}< 110 > , on utilise la relation

suivante :

µ =
C11 −C12 +C44

3
. (2.17)

Énergies de faute d’empilement généralisés

Pour calculer les énergies de défauts d’empilement généralisés sur les plans {111} (GSF,

pour Generalized Stacking Fault) à l’aide de simulations en dynamique moléculaire, un modèle

de simulation est créé selon les directions [112̄], [111] et [11̄0]. Celui-ci est divisé en deux

blocs selon la direction normale (Figure 2.3). Des conditions aux limites periodiques ont été

appliquées selon les directions latérales (directions [112̄] et [11̄0]), tandis qu’une condition aux

limites de type bords libres a été appliquée selon la direction normale (direction [111]). Il s’agit

des mêmes conditions limites que celles utilisées dans [Asadi et al., 2014] pour étudier l’effet

des défauts d’empilement sur l’énergie GSF d’un métal CFC. La courbe GSF a été déterminée

par le déplacement rigide du bloc supérieur dans un plan (111) selon la direction [112̄], tout

en fixant le bloc inférieur, et en calculant la variation d’énergie dans le modèle de simulation

complet, comme décrit dans [Mishin et al., 2001]. Lors du déplacement du bloc supérieur le

long de la direction [112̄], le mouvement latéral des atomes est limité. Le code LAMMPS a été

utilisé pour déterminer la courbe GSF.
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Notre choix

En prenant l’exemple du cuivre, on remarque que le potentiel de [Mishin et al., 2001] est

réaliste car ses constantes élastiques et son énergie de défauts d’empilement sont très proches

des valeurs expérimentales (voir Table 2.1 page 51). Par contre, le potentiel proposé par

[Foiles et al., 1986] présente une énergie de défauts d’empilement beaucoup plus faible par

rapport à la valeur expérimentale de référence. Le potentiel proposé par [Ackland et al., 1987]

présente des constantes élastiques et une énergie de faute d’empilement légèrement plus grandes

que les valeurs expérimentales mais celles-ci restent réalistes. Enfin, concernant le nickel et

l’aluminium, on remarque qu’on a des valeurs proches et réalistes pour les différents poten-

tiels testés [Mishin et al., 1999, Angelo et al., 1995, Liu et al., 2004]. Dans la suite de notre

étude, les choix retenus sont ceux des potentiels de [Mishin et al., 1999, Mishin et al., 2001]

pour l’aluminium, le nickel et le cuivre.

Matériau Référence
Constantes élastiques Energies de fautes

B C11 C12 C44 µ γis f γus f γut f

(GPa) (GPa) (GPa) (GPa) (GPa) (mJ.m−2) (mJ.m−2) (mJ.m−2)

Aluminium
[Liu et al., 2004] 83,72 121,4 64,87 34,13 31,67 168,7 170,52 221,59

[Mishin et al., 1999] 77,96 112,8 60,53 31,8 28,03 156,6 189 240,1
Expérimental 79 108,2 61,3 28,5 26,5 166

Nickel
[Mishin et al., 1999] 186,9 255,72 152,48 131,6 78,28 122,32 382,5 442,9
[Angelo et al., 1995] 180,8 246,92 147,72 125 79,18 125,07 264,3 316,4

Expérimental 181 246,5 147,3 124,7 94,7 125

Cuivre

[Foiles et al., 1986] 138,6 168,73 123,5 76,68 40,63 13,75 159,34 166,2
[Ackland et al., 1987] 147,47 179,76 131,32 81,27 32,24 52,48 373,48 399,72
[Mishin et al., 2001] 139,48 171,03 123,7 76,36 41,23 44,7 180,6 203

Expérimental 138,3 168,4 121,4 75,4 54,6 45

Table 2.1 – Constantes élastiques issues des différents potentiels EAM testés.

2.2 Grandeurs utilisées pour l’analyse : définition et dis-

cussion

Les nanoparticules sphériques monocristallines ont été initialement construites en découpant

une sphère d’un diamètre donné (φ) dans du matériau massif, en veillant à ce que les surfaces

supérieure et inférieure le long de l’orientation [010] soient rigoureusement identiques. Nous
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positions atomiques de surface de la nanoparticule. Soit d2 le diamètre de cette sphère. d2 peut

alors être considéré comme le diamètre de la nanoparticule.

Définition 3: si on s’appuie maintenant sur le modèle atomique dit des sphères dures - modèle

dans lequel chaque atome est décrit comme une sphère dure dont le rayon est égal au rayon

atomique, on peut alors assimiler la nanoparticule à la plus petite sphère contenant l’ensemble

des atomes, au sens de la sphère dure, de la nanoparticule. Dans ce cas, le diamètre d3 est ici

considéré comme étant le diamètre de la nanoparticule.

Définition 4: de façon similaire à la définition 3, on peut s’appuyer sur le modèle atomique

des sphères dures, et considérer le plus petit convexe englobant l’ensemble des atomes de la

nanoparticule. Cette dernière définition, très proche de la précédente, n’est susceptible de donner

un résultat quelque peu différent que pour les plus petites nanoparticules dont la forme réelle

serait mieux prise en compte.

Définition 5: Enfin, on peut également considérer comme diamètre de la nanoparticule, la

longueur d5 (d5=d4 sur le schéma), moyenne arithmétique de d2 et d3. La valeur d2 sous-

estimant le diamètre réel de la nanoparticule, et d3 le surestimant, la moyenne de ces deux

grandeurs devraient conduire à une meilleure estimation du diamètre réel.

φ[nm] d1[nm] d2[nm] d3[nm] d4[nm] d5[nm]

4,01 3,64 3,99 4,05 3,89 4,02
8,00 7,7 7,98 8,01 7,90 8,00
20,01 19,83 19,98 20,01 19,92 20,00
20,17 19,84 20,15 20,17 20,10 20,00
50,02 49,81 50,00 50,02 49,97 50,01
80,38 79,79 80,37 80,38 80,35 80,83

Table 2.2 – Diamètres des différentes tailles de nanoparticules d’aluminium obtenus pour diffé-
rentes définitions (cf. 2.2.1), φ correspondant au diamètre dit de coupure utilisé dans le cadre
des simulations effectuées avec le code LAMMPS.

Le tableau 2.3 présente les valeurs obtenues par le volume équivalent Vi selon la définition

retenue pour le diamètre di de la nanoparticule, et ce pour les différentes tailles de nanoparticule

étudiées.

On constate ainsi une forte dépendance du volume selon la définition retenue. Cet aspect

sera donc pris en compte dans l’analyse de l’effet de taille sur les modules élastiques, l’erreur
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φ[nm] V1[nm
3] V2[nm

3] V3[nm
3] V4[nm

3] V5[nm
3]

4,01 25,24 33,24 34,77 30,81 34,00
8,00 238,92 265,94 268,96 258,02 267,95
20,01 4040,81 4174,12 4192,95 4136,63 4186,67
20,17 4086,99 4281,57 4294,34 4249,78 4186,67
50,02 64673,75 65416,67 65495,20 65298,99 65455,93
80,38 265842 271682 271783 271479 271783

Table 2.3 – Volumes des différentes tailles de nanoparticules d’aluminium obtenus pour diffé-
rentes définitions (cf. 2.2.1), φ correspond au diamètre dit de coupure utilisé dans LAMMPS.

commise n’étant en effet pas la même selon la taille considérée.

2.2.2 Compression et calcul de force

Ce paragraphe concerne les procédures d’essais de compression dans le cadre des simula-

tions en dynamique moléculaire. Les nanoparticules sont progressivement comprimées, de façon

comparable aux essais expérimentaux où la nanoparticule est comprimée par un indenteur à

poinçon plat, l’indenteur étant plus grand que la nanoparticule. Deux approches permettent de

simuler ce processus. Dans la première, le support et l’indenteur sont modélisés par des films

minces rigides, constituées de quelques couches atomiques (Figure 2.6(a)). Ces indenteurs à

poinçon plat sont par exemple obtenus en fondant une dalle d’atomes et en fixant leurs posi-

tions. Cette méthode a été utilisé dans [Lee et al., 2014]. Cette approche est probablement la

plus réaliste, mais elle nécessite un grand nombre d’atomes supplémentaires pour modéliser les

dalles supérieure et inférieure. Une autre option est de remplacer ces plaques par deux champs

de force planaire (Figure 2.6(b)).

Dans ce cas, les forces externes agissant sur les atomes des nanoparticules sont calculées

selon la fonction analytique choisie. Deux potentiels d’indentation planes ont été utilisés pour

comprimer les sphères. Ce potentiel définit une force Fy(y) sur les atomes en fonction de leurs

coordonnées :

Fy(y) =−αk(y− yi)
2, (2.18)





58 Méthodologie : Procédure de simulation

2.2.3 Surface de contact et contrainte

L’une des grandes inconnues associées à l’étude expérimentale des nanoparticules sous

compression est la zone de contact entre l’indenteur et la particule. Or, il est nécessaire

de connâıtre cette zone de contact afin de calculer les contraintes subies par la nanopar-

ticule lors de la compression. Cependant, il n’existe pas de méthode pour mesurer directe-

ment cette zone de contact expérimentalement. La forme et les dimensions spécifiques de la

pointe d’indentation peuvent être déterminées en utilisant les techniques développées pour

la nanoindentation, mais on ne peut pas en faire autant pour les particules elles-mêmes.

La seule méthode expérimentale ”directe” consiste à utiliser des images de microscopie élec-

tronique en transmission in situ pour mesurer ”visuellement” la zone de contact, en suppo-

sant que la pointe est directement centrée sur la particule. À cette seule exception prêt, la

zone de contact doit être supposée correspondre à l’un des modèles qui ont été développés

[Johnson, 1974, Stauffer et al., 2012, Gerberich et al., 2003, Mook et al., 2007].

Les simulations de dynamique moléculaire offrent une occasion unique d’étudier les modèles

de zone de contact et de déterminer un ajustement plus raffiné. Les positions spécifiques de

tous les atomes du système sont connues, ainsi que la position des indenteurs permettant de

calculer numériquement la surface de contact. Grâce aux interactions atomiques, les simulations

reproduisent à la fois des réponses élastiques et plastiques des nanoparticules. Elles prennent

compte également des changements sévères de forme que les modèles géométriques actuels ne

peuvent pas gérer. Bien entendu, il subsiste des approximations basées sur les hypothèses selon

lesquelles les particules sont initialement parfaitement sphériques et que la réponse matérielle

donnée par le potentiel est suffisamment réaliste.

Le rayon de la zone de contact entre les sphères et les plaques a été calculé en identifiant les

atomes (Na) qui étaient à 0.1 Å de chacun des indenteurs. En identifiant le centre de masse

(XC.M. et ZC.M.) pour cette collection d’atomes, le rayon de contact a été obtenu avec la formule
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de Vergeles et al. [Vergeles et al., 1997] :

a2 =
2

Na

Na

∑
i

⇥

(xi −XC.M)2 +(zi −ZC.M)2
⇤

. (2.19)

Une fois la surface de contact obtenue, ainsi que la force, la contrainte vraie (F/πa2) a été

obtenue par le rapport entre la force et la surface mesurée à chaque instant.

2.2.4 Module d’Young et limite élastique

Pour la réponse élastique, les modèles classiques de contact doivent être soigneusement

étendus à l’échelle nanométrique. Dans le cadre de notre étude, le modèle à contact de Hertz

([Johnson, 1974], Équation 2.20) et le modèle à contact poinçon plat ([Wang et al., 2015],

Équation 2.21) ont été appliqués. Le choix des modèles dépend principalement de la morphologie

atomique sous l’indenteur et de la quantité de couches atomiques aplaties. On obtient ainsi,

dans le cas du modèle de Hertz :

E =
3⇥ (1−ν2)⇥F

4⇥
p

R⇥ (δ/2)3/2
, (2.20)

et dans celui du modèle de contact à poinçon plat :

E =
F ⇥a⇥δ

(1−ν2)
. (2.21)

La limite élastique a été définie comme la première chute apparâıssant sur les courbes de

force et de contrainte, ce qui correspond à la première nucléation des dislocations partielles de

Shockley émises par les bords supérieurs et inférieurs de la nanosphère, comme il sera détaillé

dans la suite de ce manuscrit.
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2.3 Outils de visualisation utilisés

Les différentes configurations simulées ont été visualisées à l’aide du programme Open

Visualization Tool (OVITO) [Stukowski, 2010]. Ce logiciel de visualisation tridimensionnelle a

été largement utilisé pour le post-traitement des données atomistiques. Plusieurs méthodes

de visualisation sont disponibles et fournissent une caractérisation détaillée des configurations

atomiques. Un nombre arbitraire de propriétés physiques et structurelles peut être calculé et

attribué à des atomes individuels pendant la simulation. En utilisant ces quantités, un système de

classification peut être développé pour visualiser chaque composante de la structure atomique,

comme les arrangements atomiques parfaits, les coeurs de dislocation, les défauts d’empilement,

les joints de macle, les joints de grains, etc. Les principales techniques de caractérisation de

structure utilisées dans la présente étude sont résumées dans cette section.

2.3.1 Analyse du voisinage commun (CNA)

La méthode de l’analyse du voisinage commun (CNA, Common Neighbor Analysis) est

largement utilisée pour caractériser la structure cristalline dans la simulation atomique des

cristaux CFC, HCP et CC. Elle permet de distinguer les défauts cristallins du réseau parfait.

La détection CNA dans OVITO fait appel à une classification en 5 modèles : CFC, HCP, CC,

icosahédral et un cinquième pour les systèmes non identifiés. Le motif CNA est sensible au rayon

de coupure. La distance de coupure doit inclure les voisins les plus proches. Pour le réseau CFC

les voisins les plus proches sont au nombre de 12 :

rc f c
c =

1

2
(

p
2

2
+1) a0 ⇡ 0.8536 a0, (2.22)

où a0 est paramètre de la maille.
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2.3.2 Paramètre de centro-symétrie

Le paramètre de centro-symétrie (CSP, Central Symmetry Parameter) peut être utilisé pour

caractériser le fait que l’atome considéré fasse partie d’un réseau parfait, d’un défaut local

(dislocations, faute d’empilement) ou d’une surface. La valeur du paramètre de centro-symétrie

est 0 pour les atomes qui n’appartiennent pas au groupe de calcul spécifié. Ce paramètre est

défini comme :

CSP =

N
2

∑
i=1

∣

∣

∣

~Ri −~Ri+N
2

∣

∣

∣

2

, (2.23)

N étant le nombre de voisins les plus proches, ~Ri et ~Ri+N
2
étant les vecteurs de l’atome central à

chaque voisin i. Ce paramètre n’est que très légèrement affecté par les déformations élastiques

du cristal, mais il est sensible aux déplacements thermiques aléatoires. Un seuil approprié doit

être choisi pour distinguer les atomes faisant partie d’un défaut des atomes de réseau parfait,

spécialement à des températures élevées.

2.3.3 Algorithme d’extraction de dislocation

L’algorithme d’extraction des dislocations (DXA, Dislocation eXtraction Algo-

rithm) [Stukowski et Albe, 2010a, Stukowski et Albe, 2010b, Stukowski et al., 2012,

Stukowski et Arsenlis, 2012] a été utilisé pour caractériser les dislocations en post-traitement

des simulations. Cet algorithme extrait les lignes de dislocation et identifie leurs vecteurs

Burgers, ce qui nous permet d’effectuer une analyse plus détaillée et plus complète des réactions

de dislocation.
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2.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté la méthode de la dynamique moléculaire utilisée dans

le cadre de cette thèse. Différents potentiels de type EAM ont été testés afin de sélectionner ceux

décrivant le mieux les mécanismes de déformation plastique. La méthode utilisée pour calculer

la surface de contact a également été décrite. Une fois la surface déterminée, la contrainte vraie

(F/πa2) a été obtenue par le rapport entre la force et la surface mesurée à chaque instant. Enfin,

la dernière section de ce chapitre a été consacrée aux techniques de visualisation permettant la

reconnaissance et l’identification des défauts.



Chapitre 3

Élasticité des nanoparticules métalliques

sphériques

L’objectif de ce chapitre est de confronter les analyses en terme d’élasticité des nanopar-

ticules pour différents matériaux métalliques CFC. Ces analyses portent sur des compressions

uniaxiales, réalisées sur des nanoparticules de cuivre, nickel et aluminium, pour différentes orien-

tations cristallographiques. On se concentrera plus particulièrement sur l’orientation cristallo-

graphique <010>, avec une gamme de taille variant de 4 à 80 nm en terme de diamètre.
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3.1 Réponse élastique

Nous commencerons ici par l’étude d’un cas a priori ”général”, à savoir celui de l’orientation

cristallographique <123>. On s’intéresse en premier lieu à la variation de la force d’interaction

en fonction du déplacement de l’indenteur, ainsi qu’à la variation de la contrainte et de la

surface de contact en fonction de la déformation de la nanoparticule.

La figure 3.1 montre la courbe de la force en fonction du déplacement, le chargement

appliqué étant un chargement imposé en déplacement. Jusqu’à 9,6 Å de déplacement, la force

augmente selon une loi puissance, en accord avec la théorie de Hertz ([Johnson, 1974], Équation

3.1). Ceci correspond à une augmentation linéaire (Figure 3.1) de la contrainte en fonction de

la déformation. En parallèle, on peut noter l’augmentation continue de la surface de contact.

On se trouve dans le domaine élastique. Il vient :

E =
3⇥ (1−ν2)⇥F

4⇥
p

R⇥ (δ/2)3/2
. (3.1)

Passé ce premier stade, on observe un premier décrochement de la force (léger) et de

la contrainte (beaucoup plus marqué). Ce premier événement correspond à l’entrée dans le

domaine plastique. Il y a une inflexion sur la variation de la surface de contact. On observe

ensuite une succession de chutes/accroissements de la force/contrainte, correspondant à des

événements plastiques successifs. La contrainte maximale obtenue semble saturer. Enfin pour

une déformation importante, supérieure à 30 % on observe une décroissance de la contrainte,

apparemment liée à une augmentation rapide de la surface de contact.

Le modèle de contact de Hertz a été appliqué sur une déformation de 1% pour déterminer

le module d’Young. D’après la figure 3.1, on remarque que la courbe de tendance (niveau de

zoom sur la courbe force-déplacement), correspond au modèle de Hertz, et s’applique bien aux

données. En appliquant ce modèle, on obtient alors une valeur de E = 46,3 GPa, bien inférieure

à celle du matériau massif comprimé selon cette orientation cristallographique, égale à 77.3
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GPa. En appliquant ce même modèle, nous avons déterminé les modules d’Young selon les

orientations cristallographiques <211> et <210> (Tableau 3.1).

On s’intéresse maintenant à une compression selon l’orientation cristallographique <010>.

D’après la figure 3.2 et plus précisément sur la courbe surface de contact en fonction du

déplacement, on remarque des paliers importants, ce qui suggère que les marches de surface

dominent la réponse élastique des nanoparticules. Dans ce cadre, [Luan et Robbins, 2005] ont

montré la faiblesse du modèle de contact Hertzien à l’échelle nanométrique du fait de ces

marches discrètes à la surface de ces nanoparticules. Comme mentionné dans le premier chapitre,

[Wang et al., 2015] ont révélé que la compression élastique des nanoparticules cristallines doit

être décrite par le modèle de poinçon plat ([Wang et al., 2015], Équation 3.2) plutôt que par

le modèle Hertzien. Dans ce modèle, l’évolution de la force en fonction du déplacement est

linéairement proportionnelle (Équation 3.2). Il vient ainsi :

E =
F ⇥a⇥δ

(1−ν2)
. (3.2)

En appliquant ce modèle à 1% de déformation, nous obtenons un module d’Young E = 68,8

GPa. Ce même modèle a été également appliqué pour déterminer les modules d’Young selon

l’orientation cristallographique <111> (Tableau 3.1).

3.1.1 Effet d’orientation cristallographique

Afin d’avoir une analyse plus complète, nous avons de plus calculé les modules d’Young du

matériau massif pour les différentes orientations cristallographiques. Rappelons que le module

d’Young du matériau massif selon une orientation cristallographique donnée [hkl], peut être

exprimé en fonction de E<111> et E<100> à l’aide de l’équation 3.3. Les valeurs du module

d’Young E<111> et E<100> pour le matériau massif ont été déduites à partir de deux tests de
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compression uniaxiale suivant <111> et <100> de l’aluminium monocristallin.

1

E<hkl>
=

1

E<100>
−3(

1

E<100>
− 1

E<111>
)(α2β2 +α2γ2 +(β2γ2), (3.3)

avec α le cosinus de l’angle entre [hkl] et [100], β le cosinus de l’angle entre [hkl] et [010], et

γ le cosinus de l’angle entre [hkl] et [001] [Courtney, 2005]. Nous avons regroupé les valeurs

obtenues dans le tableau 3.1.

Orientation E (GPa) E∞ (GPa) δc (Å) εc (%) Fc (nN) σc (GPa)
<123> 46,3 ± 0,3 77,3 9,6 4,9 120 7,36
<010> 68,8 ± 0,4 71 5,46 2,75 60,9 12,6
<111> 79 ± 0,7 83 8,58 4,29 190 14,8
<211> 76 ± 0,6 80 11,72 5,86 215 9,9
<210> 101 ± 0,6 69,2 14,4 7,2 210 11,6

Table 3.1 – Caractéristiques élastiques de nanoparticules d’aluminium d’un diamètre de 20 nm, à
10 K, pour différentes orientations cristallographiques : E Module d’Young de la nanoparticule ;
E∞ celui du matériau massif ; δc, εc, Fc, et σc, respectivement déplacement, déformation, force,
et contrainte à la limite élastique.

Pour les orientations cristallographiques <111> et <010>, on remarque que les valeurs

des modules d’Young sont très proches de celles de l’aluminium massif comprimé selon la

même orientation cristallographique. Plus précisément, le module d’Young des nanoparticules

comprimées selon les orientations <010> et <111> est égal, respectivement, à 98% et 95%

de celui du matériau massif comprimé selon la même orientation. On ne constate donc pas

d’effet de taille significatif à 20 nm de diamètre pour ces deux orientations cristallographiques.

En revanche, les modules d’Young des nanoparticules orientées <123>, <211> et <210>,

présentent des valeurs différentes de celles obtenues sur le matériau massif comprimé selon

la même orientation cristallographique, soit respectivement 64%, 66% et 145% de celui du

matériau massif correspondant.

Plusieurs auteurs suggèrent que l’importance de l’adoucissement dépend des réarrange-

ments de surface, autrement dit, de la diminution de la coordination des atomes de sur-

face [Lu et al., 2008]. En combinant méthodes de statique moléculaire et calculs ab initio,
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On remarque aussi que pour des nanoparticules ayant un diamètre inférieur à 40 nm, le

module d’Young est très sensible à la variation de la taille. Par contre, cette variation est

beaucoup moins sensible pour des nanoparticules dont le diamètre est supérieur à 40 nm, avec

notamment une valeur de 78 GPa, qui est 10 % plus élevée que celle de matériau massif

comprimé selon la même orientation cristallographique. Toujours en comparant à l’étude de

[Xu et Dávila, 2017], ils montrent que le module d’Young tend vers une valeur d’environ 75

GPa, soit 17,2 % de plus que celle de matériau massif (Figure 3.3(b)). Ces variations de 10 %

dans notre étude et 17 % dans l’étude de [Xu et Dávila, 2017] peuvent être expliquées par le

fait que le potentiel est mal ajusté, rappelons tout de même que nous avons utilisé le même

potentiel que [Xu et Dávila, 2017]. En effet, [Yu et al., 2008] obtient expérimentalement une

valeur de 76,1 GPa sur un polycristal massif d’aluminium, qui est très proche de notre 78 GPa.

3.1.3 Effet de matériaux

Tout d’abord, il convient de noter que l’effet d’anisotropie est comparable entre matériau

massif et nanoparticule d’un même matériau (tableau 3.2).

<010> <111> <211>
Al

ENP (GPa) 68,8 ± 0,4 79 ± 0,7 76 ± 0,6
E∞ (GPa) 71 83 80
ENP/E∞ 0,97 0,95 0,95

Ni
ENP 190,4 ± 0,8 193 ± 0,7 228,2 ± 1,1

E∞ (GPa) 137 304,8 232,7
ENP/E∞ 1,39 0,63 0,98

Cu
ENP (GPa) 97,3 ± 0,5 157,4 ± 0,9 141,9 ± 0,8
E∞ (GPa) 64,4 192,3 131,4
ENP/E∞ 1,44 0,82 1,08

Table 3.2 – Tableau regroupant différentes valeurs de ENP, E∞ et ENP/E∞ qui représentent
respectivement le module d’Young de la nanoparticule de 20 nm de diamètre, le module d’Young
du matériau massif et le rapport entre ces deux modules, pour une orientation donnée.
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Ainsi, on constate des valeurs similaires pour les modules d’Young des nanoparticules orien-

tées <010>, <111> et <211> de l’aluminium, tout comme le module d’Young du matériau

massif varie peu selon l’orientation considérée. Ceci est cohérent avec le fait que l’aluminium

est isotrope. Il n’y a pas ici d’effet propre à la nanoparticule.

De même, on constate des valeurs de module d’Young très différentes selon les orientations

<010>, <111> et <211> des nanoparticules de nickel ou de cuivre. Ces deux matériaux, à

l’état massif, sont anisotropes.

On ne constate pas d’effet de taille important sur le module d’Young pour une nanoparticule

aluminium de 20 nm de diamètre. En revanche, contrairement à l’aluminium, on constate un

effet de taille sur le module d’Young des nanoparticules de cuivre et nickel (Tableau 3.2). De

plus, cet effet de taille diffère selon l’orientation <010> ou <111>. Ainsi, le module d’Young

décroit avec la taille de la nanoparticule dans le cas de l’orientation <010>, tandis qu’il croit

dans celui de l’orientation cristallographique <111>. On ne constate, en revanche, quasiment

pas d’effet de taille dans le cas de l’orientation <211>.

3.2 Limite élastique

La limite élastique a été définie ici comme la première nucléation des dislocations partielles de

Shockley émises par les bords supérieurs et inférieurs de la nanosphère. Celles-ci sont indiquées

par des flèches sur la figure 3.4.

3.2.1 Effet d’orientation cristallographique

La figure 3.4 montre l’évolution de la contrainte de compression en fonction de la déformation

pour une nanoparticule de diamètre 20 nm, à 10 K, en gardant les mêmes paramètres de

compression.
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On remarque qu’il y a une grande variation de la limite élastique selon l’orientation. Par

exemple, la première dislocation apparâıt à une déformation de 7,2 % lors d’une compres-

sion selon l’orientation <210> contre 2,75 % pour l’orientation <010>. Cela peut s’expli-

quer par de multiples raisons, la première étant la hauteur de marche. En changeant l’orien-

tation selon laquelle la nanoparticule est comprimée, on modifie la distance entre les couches

atomiques orientées selon l’axe de compression. Ainsi, en passant de l’orientation <010> à

<210>, la hauteur de marche diminue de plus de la moitié (de a0 à a0p
5
). En conséquence,

l’effet d’orientation cristallographique est fortement attaché à la géométrie de la surface de

contact, comme l’explique [Liu et Shen, 2012] dans son étude sur les nanofils de silicium.

Dans le cadre de l’étude de l’effet de la marche de surface sur la nucléation de dislocation,

[Brochard et al., 2010, Hirel et al., 2007] ont montré que le niveau de déformation à l’ap-

parition de la plasticité dépend de la hauteur de la marche. Dans ce même cadre, des ef-

fets similaires ont été obtenus respectivement pour le molybdène et le tantale par Li et al.

[Li et Xu, 2006, Segall et al., 2006] en appliquant un modèle de Peierls-Nabarro, modèle hy-

bride qui incorpore l’information atomique de la structure du coeur de dislocation dans la
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théorie du continuum. [Li et Xu, 2007] ont également montré que la configuration de surface

de contact joue un rôle important dans la détermination du niveau de déformation à l’apparition

de la plasticité. Ceci explique probablement pourquoi le niveau de déformation est très élevé

pour l’orientation cristallographique <211>, cas où la surface de contact a une forme de toit

d’usine.

3.2.2 Effet de taille

Le but de ce paragraphe est d’étudier l’effet de taille sur la limite élastique. Dans notre

analyse, on se limitera à l’orientation cristallographique <010> et aux nanoparticules d’alu-

minium. Des nanoparticules de différentes tailles ont été testées. La variation de la contrainte

à la limite élastique en fonction du diamètre des nanoparticules est présentée à la figure 3.5.

On remarque que la limite élastique diminue lorsque la taille de la nanoparticule augmente. De

plus, ces données montrent clairement une variation linéaire en échelle log-log, sauf pour les

plus petits diamètres. Le meilleur ajustement aux données de contrainte en fonction du diamètre

(Figure 3.5 (a)) est obtenu avec la loi puissance σc = c⇥D−0,48, avec un pré-facteur c = 54,48.

En terme de comparaison, [Feruz et Mordehai, 2016] ont testé des nanoparticules facettées et

ont trouvé la même évolution de σc en fonction de la taille, à savoir une loi puissance dont

l’exposant vaut 0,512 et un pré-facteur dont la valeur est de 49,16. Il est intéressant de noter

que cet ajustement est proche de la dépendance généralement observée pour l’effet de la taille

du grain sur la limite élastique, connue sous le nom de relation [Hall, 1951, Petch, 1953] (Fi-

gure 3.6). Toutefois cette similitude peut être fortuite. En effet, dans le cas d’un polycristal,

une dislocation doit changer de plan de glissement pour franchir un joint de grains, ceci en

relation avec la désorientation engendrée entre deux grains voisins. Ce changement de plan de

glissement nécessite un incrément de contrainte. Le durcissement du matériau s’obtient donc,

dans le cas d’un polycristal, en augmentant la surface totale de joints de grains, c’est-à-dire en

diminuant la taille de grains. La contrainte d’écoulement plastique s’exprime alors selon la loi de

Hall-Petch. Les nanoparticules simples isolées ne peuvent être soumises au même mécanisme.

En effet, les dislocations nucléent nécessairement en surface, et s’échappent par une surface
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libre. Il n’existe pas de joints de grain. En conséquence, l’effet de taille n’est pas le fait des

mêmes mécanismes, ce qui peut expliquer un exposant de la loi puissance différent.

Pour des nanoparticules de diamètre inférieur à 10 nm, il devient difficile d’ajuster les données

avec cette loi de puissance (σc = c⇥D−0,48). On remarque également sur la figure 3.6 des

écarts par rapport au renforcement de Hall-Petch, dans le régime nanométrique.

Une même loi de puissance a été obtenue pour des micro-piliers d’aluminium [Ng et Ngan, 2008a,

Ng et Ngan, 2008b], mais avec un indice de puissance plus élevé (' 0,92). Ceci suggère que

cet exposant est fortement dépendant de la dimensionnalité du système étudié. Enfin, on peut

aussi remarquer sur la Figure 3.5 (b) que la limite élastique en déformation diminue lorsque

la taille de la nanoparticule augmente. L’ajustement de ces données révèle un très bon accord

avec une loi de puissance εc = 40,5⇥D−0,90. Une variation similaire a été constatée sur des

micropiliers d’or [Volkert et Lilleodden, 2006], mais avec un exposant 1,07.

Par ailleurs, comme le montre la figure 3.5, on note une variation substantielle de la limite

élastique pour des nanoparticules de taille quasi équivalente, ou a contrario, une même valeur

pour des diamètres différents. Ainsi, on constate un écart de seulement 3,7 GPa entre les

nanoparticules de diamètre 17,2 et 18,1 nm ; tandis que la limite élastique varie de 17,5 GPa

entre les particules de 20,01 et 20,17 nm. De même, on relève une même valeur de contrainte

à limite élastique σc ⇡ 12,5 GPa pour des particules de 10,81, 14,07 et 20,01 nm de diamètre

(points encadrés en bleu sur la figure 3.5).

Une analyse de la surface de contact de la nanoparticule avec l’indenteur a été conduite

afin de tenter d’expliquer ces variations. Nous appellerons (( κ )) le rapport de la surface de

contact initiale avec l’indenteur sur l’aire de la couche située juste en-dessous de cette surface

de contact. Dans le cas où la surface de contact initiale ne serait constituée que d’un seul atome,

celui-ci a été supprimé avant réalisation des compressions. Le calcul du facteur (( κ )) se fait donc

toujours avec des surfaces de contact constituées de plusieurs atomes. On calcule la valeur de

(( κ )) pour l’ensemble des nanoparticules étudiées. La figure 3.7 présente la modélisation par

une loi de puissance de type σc = c ⇥ D−n de l’effet de taille relatif à la contrainte à limite
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matériaux plus anisotropes.

Matériaux
σc (GPa) µ σc/µ

<010> <111> <211> (GPa) <010> <111> <211>
Al 12,6 14,8 9,9 28,03 0,45 0,53 0,35
Ni 26,7 54,6 13 78,28 0,34 0,69 0,16
Cu 16,2 21 6 41,23 0,39 0,51 0,15

Table 3.3 – Tableau regroupant les valeurs de la limite élastique (σc/µ) pour les trois matériaux
testés dans ce chapitre. µ a été déterminé dans le chapitre 2, paragraphe 2.1.5.2

.

Par ailleurs, et ceci pour les trois matériaux, on remarque également que le rapport σc/µ

est plus élevé pour des nanoparticules orientées selon <111> (cf tableau 3.3).

Focalisons-nous sur le cas de l’aluminium. La cission résolue critique projetée, laquelle correspond

à la nucléation de la première dislocation, a été déterminée selon les deux orientations <111>

et <010>. On trouve la même valeur τc = 4,4 GPa pour ces deux orientations. Rappelons

que les facteurs de Schmid pour les deux premiers plans qui s’activent pour une compression

selon les orientations <111> et <010>, sont respectivement 0,31 et 0,47 (Tableau 1.1). En

conséquence, on obtient bien une limite élastique σc plus élevée selon <111> que selon <010>.

Ce résultat est donc cohérent.

D’autres facteurs peuvent avoir une influence sur la limite élastique, comme par exemple la

forme de la surface de contact. Cela peut être aussi expliquer par le fait que l’orientation <111>

est la surface la plus dense. Concernant l’orientation <211>, nous constatons, pour les trois

matériaux, que le rapport σc/µ (Tableau 3.3), est plus faible que pour les autres orientations

cristallographiques. Ainsi, la loi de Schmid n’est pas respectée dans le cas de l’orientation

<211>. Ceci est dû à la particularité de la surface de contact dite en toit d’usine. Pour plus

de détails se reporter au paragraphe 4.4. On constate ainsi que la géométrie de la surface peut,

dans certains cas, influencer la limite d’élasticité.
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3.3 Conclusion

Pour la réponse élastique, les modèles classiques de contact doivent être soigneusement

étendus à l’échelle nanométrique. Dans le cadre de notre étude, le modèle de contact hertzien et

le modèle de contact à poinçon plat ont été utilisés. Le choix des modèles dépend principalement

de la morphologie atomique sous l’indenteur.

Nous nous sommes intéressés à la variation du module d’Young en fonction de la taille de la

nanoparticule. On a aussi remarqué que le module d’Young effectif diminue avec la taille.

Concernant l’évolution de la limite élastique en fonction de la taille, on constate que la

contrainte à limite élastique diminue lorsque la taille de la nanoparticule augmente, ceci selon

une loi de puissance σc = c⇥D−0,48, avec un pré-facteur c = 54,48. Nous avons constaté que

la structure atomique des surfaces de contact joue un rôle considérable quant à l’effet de taille

détecté.



Chapitre 4

Mécanisme de plasticité de

nanoparticules d’aluminium

Nous avons choisi de débuter l’étude de la plasticité des nanoparticules métalliques par une

analyse assez systématique de la compression axiale de nanoparticules d’aluminium. L’alumi-

nium, tout en étant souvent considéré comme l’un des matériaux métalliques CFC de référence,

n’avait fait l’objet d’aucune étude de comportement à température ambiante sous forme de na-

noparticule isolée. De plus, à la différence du cuivre, autre métal CFC de référence, l’aluminium

a une énergie de faute d’empilement de 156,6 mJ.m−2, ce qui laisse potentiellement envisager

des mécanismes de déformation différents. Enfin, l’orientation cristallographique est un facteur

qui joue un rôle important dans les mécanismes de déformation plastique observés. Or, il a été

constaté au début de cette thèse que l’ensemble des résultats connus à propos de la déforma-

tion axiale des nanoparticules isolées portait sur l’orientation <001>. Une étude a depuis été

publiée à propos de nanoparticules d’or orientées <111> [Yang et al., 2017]. Il nous a donc

semblé nécessaire de s’intéresser à un plus grand nombre d’orientations cristallographiques :

<123>, <010>, <111>, <211> et <210>.

Par souci de synthèse, nous limiterons l’objet de ce chapitre à la compression axiale de nano-

particules sphériques de 20 nm de diamètre.
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4.1 Description détaillée d’un cas général

Nous commencerons ici par l’étude d’un cas assez ”général”, à savoir celui de l’orientation

cristallographique <123>, laquelle correspond, a priori, à l’activation d’un unique système de

glissement.

4.1.1 Premier événement plastique

Le graphique contrainte fonction du déplacement (Figure 4.1) et de l’analyse des configu-

rations atomiques indiquent que le premier signe apparent de déformation plastique se produit

à une profondeur de compression δ = 9.6 Å (4.9 %), pour une valeur de force de 120 nN

(correspondant à une contrainte de 7,36 GPa). A ce niveau de déformation, deux dislocations

partielles de Shockley sont émises à partir des surfaces de contact supérieure et inférieure de la

nanosphère (Figure 4.2 (a)) : 1
6
<211> (11̄1̄) en haut et 1

6
<2̄1̄1̄> (1̄11) en bas. Il s’agit de

celles pour lesquelles le facteur de Schmid est maximal (Tableau 1.1).

Elles se propagent ensuite dans leurs plans de glissement (Figure 4.2 (b, c)). De nouvelles

dislocations sont alors nucléées au niveau des marches sur les surfaces de contact, i.e. là où

les premières dislocations étaient apparues. Ces dislocations se combinent pour former une

dislocation parfaite de vecteur de Burgers 1
2
<110>, comme le montre la Figure 4.2 (d, e, f).

On constate ainsi que l’initiation de la plasticité est due à la nucléation de dislocations à partir

des surfaces de contact de la nanosphère avec les indenteurs. Ce sera d’ailleurs systématique

pour tous les cas étudiés dans cette thèse. Au bord, la couche en contact avec l’indenteur

forme une marche avec la couche qui est juste en dessous, et cette marche agit comme des

concentrateurs de contrainte (Figure 4.3) [Brochard et al., 2010].
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Figure 4.1 – Graphique du haut : force appliquée en fonction du déplacement de l’indenteur.
Graphique du bas : contrainte (bleu) et surface de contact (rouge) en fonction du déplacement,
pour une nanoparticule d’aluminium de diamètre 20 nm comprimée selon la direction <123>,
10K.
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4.1.2 Développement de la plasticité

Au fur et à mesure de la compression, des dislocations constituées de deux dislocations par-

tielles de Shockley séparées par un défaut d’empilement intrinsèque, sont nucléées à partir de la

surface de contact et se propagent à travers la nanoparticule. Ces dislocations interagissent et

forment d’autres dislocations telles qu’une stair-rod de vecteurs de Burger 1
3
<100>, des dislo-

cations partielles de Franck de vecteur 1
3
<111>, ou se combinent pour former une dislocation

parfaite de vecteur 1
2
<110>, (indiquées respectivement par des lignes jaune, rose et rouge sur

la Figure 4.4).

Figure 4.4 – Évolution de la structure de dislocations lors de la compression uniaxiale d’une
nanosphère d’aluminium de diamètre 20 nm à 10 K, visualisées à l’aide d’Ovito et l’algorithme
d’extraction de dislocations DXA : lignes vertes, dislocations partielles de Shockley avec un vec-
teurs de Burgers 1/6 <112> ; lignes rouges, dislocations parfaites avec les vecteurs Burgers 1/2
<110> ; lignes roses, dislocations partielles de Frank avec vecteurs Burgers 1/3 <111> ; lignes
jaunes, dislocation stair-rod avec vecteurs de Burgers 1/3 <100> et lignes bleus, dislocations
stair-rode avec vecteurs de Burgers 1/6 <110>.
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En augmentant le taux de compression δ = 38.02 Å (19,01 %), de nouvelles dislocations

partielles de Schockley nucléent à partir des surfaces de contact. L’intersection des dislocations

partielles de Schockley forme trois dislocations stair-rod 1
6
<110>. Ces dislocations stair-rod

constituent une structure tétraédrique, indiquée par une flèche bleue (Figure 4.4 (a)). Ce type

de structure a été observé sur des métaux CFC endommagés par irradiation [Kiritani, 1997,

Figueroa et al., 2015]. Pour un déplacement de δ = 44 Å (22 %), des nouvelles dislocations

partielles de Schockley, nucléées à partir des bords de contact, interagissent et forment un

second tétraèdre à coté du premier. Les deux tétraèdres sont indiqués par deux flèches bleus

(Figure 4.4 (b)).

Lorsque la compression se poursuit, les dislocations stair-rod qui forment les tétraèdres

commencent à se dissocier en partielles de Schockley, qui glissent et s’échappent par les surfaces

latérales libres. Notons que cette configuration de deux pyramides a été obtenue uniquement

au niveau de la surface de contact supérieure, la symétrie de la géométrie étant perdue en

compression sévère.

Durant la compression sévère, δ = 63,78 Å (31,89 %), une boucle de dislocation homogène

de vecteur de Burgers 1
2
<110> apparâıt loin de la surface de contact (indiquée par une flèche

rouge sur la (Figure 4.4 (c))) en raison de la concentration de la contrainte de cisaillement à

cet endroit. Cette dislocation interagit avec des dislocations partielles de Shockley nouvellement

nucléées, puis disparâıt (Figure 4.4 (d, e)). Lorsque δ atteint 97,6 Å (48,8 %), l’intersection

des dislocations partielles de Schockley nucléées à partir de la nouvelle surface, forme des

dislocations stair-rod, et par la suite, une nouvelle structure tétraédrique loin de la surface

de contact (Figure 4.4 (f)). Les dislocations partielles de Shockley continuent à se nucléer à

partir de la surface de contact, ce qui permet par la suite de déconstruire progressivement les

structures tétraédriques. La Figure 4.4 (e, f) met en évidence une augmentation importante de

la densité de dislocation au cours de la déformation plastique.

Pour conclure cette partie, résumons les mécanismes de déformation observés selon cette

orientation cristallographique. Au premier stade de la déformation plastique, il a été constaté
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un seul système actif comme prédit par la loi de Schmid. Par la suite, de nouvelles dislocations

partielles de Shockley ont été nucléées au niveau de la surface de contact et commencent à

se propager à travers la nanoparticule jusqu’à ce qu’elles s’échappent au niveau de la surface

latérale. Aussi, ces dislocations peuvent s’intersecter, avant qu’elles ne s’échappent, pour former

d’autres types de dislocations (stair-rod), des arrangements de dislocations (tétraèdres), et

activer certains mécanismes comme celui de Friedel-Escaig .

4.2 Orientation <010>

De nombreuses études ont été conduites sur les propriétés mécaniques des nano-objets (na-

nofils, nanocubes, nanoparticules...) [Diao et al., 2003, Liang et al., 2005, Zhou et Huang, 2004,

Kang et Hwang, 2001, Amodeo et al., 2014a, Shreiber et Mordehai, 2015, Bian et Wang, 2013].

Elles se sont concentrées sur l’analyse de la déformation, élastique et inélastique, des nano-

objets orientés selon <010>. Concernant les nanoparticules de métaux CFC, on notera l’étude

[Bian et Wang, 2013] sur une nanoparticule de cuivre de 20 nm de diamètre.

Comme prédit par la loi de Schmid, cette orientation est caractérisée par l’activation de

quatre systèmes de glissement (Tableau 1.1 du chapitre 1). On s’attend donc à une plus grande

richesse de mécanismes de déformation que pour l’orientation <123> précédemment décrite.

Passée la déformation élastique, les premiers événements plastiques sont associés à la nucléation

de huit dislocations partielles de Shockley à une profondeur de compression δ = 5,46 Å et pour

une déformation de 2,75 % (Figure 4.6).

On note que les dislocations se forment plus précisément au niveau des bords de la surface

de contact, comme indiqué précédemment pour l’orientation <123>.

Ces huit dislocations partielles de Shockley sont nucléées simultanément à partir de la surface

de contact en haut et en bas (quatre en haut et quatre en bas). Elles se propagent, par la suite,
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Figure 4.6 – Graphique du haut : Force appliquée en fonction du déplacement. Graphique du
bas : la contrainte (bleu) et la surface de contact (rouge) en fonction du déplacement, pour une
nanoparticule d’aluminium de diamètre 20 nm comprimée selon la direction <010>, à 10 K.
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dans les quatre plans de glissement {111}.

Si on se focalise sur la zone de contact supérieure, on remarque que les dislocations nucléées

commencent à se propager le long des quatre plans denses {111} jusqu’à s’intersecter entre

elles (Figure 4.7(b)) pour former quatre dislocations stair-rod au niveau de l’intersection de ces

quatre plans denses, selon l’équation suivante :

1

6
[112̄]+

1

6
[11̄2] =

1

3
[1̄00]. (4.3)

Ces quatre dislocations stair-rod forment les quatre arêtes d’une pyramide comme le montre

clairement la Figure 4.7 (c). D’après la Figure 4.8, on remarque aussi que ce mécanisme permet

la ”descente”de la couche supérieure au niveau de la seconde, ce qui correspond à un passage

du premier au deuxième plateau sur la courbe montrant la variation de la surface de contact

(Figure 4.6).

En augmentant δ = 12,14 Å (6,04 %), de nouvelles dislocations sont nucléées au niveau

de la surface de contact (Figure 4.7 (d)), et plus précisément, au niveau de la marche entre

la deuxième et la troisième couche. Elles se propagent par la suite sur les quatre plans de

glissement {111}, parallèlement à la famille de plans de glissement précédemment activés,

formant la première pyramide (Figure 4.7(e)).

Ces dislocations s’intersectent (Figure 4.7 (f)) et forment une deuxième pyramide conte-

nant la première pyramide (Figure 4.7 (g)). Ce type de structure a aussi été observé par

[Bian et Wang, 2013] sur une nanoparticule de cuivre de diamètre 20 nm et à la même tem-

pérature que dans notre étude (10 K). Comme vu précédemment, dans le cas de la formation

de la première pyramide, la couche au contact et celle inférieure fusionnent pour construire

une nouvelle surface de contact, qui correspond au troisième plateau de la courbe surface de

contact-déformation, ou encore la deuxième chute sur la courbe contrainte-déformation (Figure

4.6).
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Figure 4.7 – Formation de la première structure de dislocations au cours de la compression
uniaxiale selon la direction <010>, à 10K, d’une nanosphère d’aluminium de 20,01 nm de
diamètre.
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Figure 4.8 – Vue latérale de la nanosphère d’aluminium de 20,01 nm de diamètre, (a) avant la
compression ; (b) et après la nucléation de la première structure pyramidale.

Durant la compression, deux dislocations stair-rod de type 1
3
<100> peuvent interagir entre

elles pour former un nouveau type de dislocations stair-rod 1
3
[1̄01] comme le montre la Figure

4.7 (h) (flèche bleue), selon l’équation suivante :

1

3
[1̄00]+

1

3
[001] =

1

3
[1̄01]. (4.4)

Il faut préciser qu’on observe ces deux pyramides au niveau des surfaces de contact en haut et

en bas. Lorsqu’on décharge à la même vitesse de déformation, nous avons constaté que les quatre

lignes de dislocations stair-rod formant les structures pyramidales commencent à se dissocier en 4

dislocations partielles de Shockley. Autrement dit, ces quatre dislocations stair-rod se dissocient

tout comme elles s’étaient formées, en suivant l’équation 4.3 mais en sens inverse. Ensuite, ces

dislocations partielles glissent progressivement vers la surface de contact, et par conséquent la

nanoparticule reprend sa forme initiale, sans défaut. On peut donc considérer, contrairement

à [Bian et Wang, 2013], que la plasticité ne commence pas avec la première apparition de

dislocations, les structurales pyramidales formées relevant d’un état pseudo-élastique.

On s’intéresse maintenant à nouveau à la structure pyramidale précédemment décrite. En

augmentant la compression jusqu’à δ = 15,18 Å (7,65 %), une dislocation stair-rod commence

à se dissocier en deux dislocations partielles de Shockley au niveau de la pointe de la pyramide

(Figure 4.7(j)), associée à la troisième chute au niveau de la courbe contrainte-déformation

(Figure 4.6). En poursuivant la compression de la nanoparticule, cette dislocation stair-rod

continue de se dissocier en deux partielles (Figure 4.7(k)) jusqu’à obtention de deux partielles
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avec deux extrémités ancrées au niveau de la pointe de la pyramide et les deux autres extrémités

ancrées au niveau de la surface de contact (Figure 4.7(l)). Aussi, la déconstruction de la structure

pyramidale, c’est-à-dire le début de la dissociation d’une stair-rod en deux partielles de Shockley,

correspond à une grosse chute sur la courbe de la force, d’une valeur de 170 nN environ (Figure

4.6). De même, les autres stair-rod formant les pyramides, se dissocient en partielles de Shockley.

Figure 4.9 – Évolution de la structure de dislocations au cours de la compression uniaxiale selon
la direction <010>, à 10 K, d’une nanosphère d’aluminium de 20.01 nm de diamètre.

Notons que le début de la décomposition de la structure pyramidale signe la fin du régime

pseudo-élastique. En effet, une décharge à ce stade ne permet plus un retour à la structure

initiale, les dislocations stair-rod qui forment la structure pyramidale continue à se décomposer

en partielles de Shockley, déconstruisant progressivement la structure pyramidale. En terme de

contrainte-déformation (Figure 4.6), les deux premières chutes correspondent à la formation

de deux structures pyramidales (événements pseudo-élastiques), tandis que la troisième corres-
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pond au premier événement plastique, autrement dit le début de la dissociation de la structure

pyramidale. Les chutes suivantes correspondent aux nucléations de dislocations au niveau des

surfaces de contact.

Par la suite, ces dislocations partielles de Shockley, séparées de défauts d’empilement, se

propagent à travers la nanoparticule et s’intersectent pour former d’autres types de dislocations

tels que les dislocations stair-rod avec un vecteur de Burgers 1
3
<100>, 1

3
<11̄0> où elles

se combinent pour former des dislocations parfaites avec un vecteur de Burgers 1
2
<110>, et

(indiquées respectivement par des flèches orange, rouge et bleu sur la figure 4.9 (c, d)). Ces

dislocations partielles se propagent à travers la nanoparticule. Elles ont tendance à se rapprocher

au niveau de la surface de contact. La compression de la nanoparticule se poursuivant, de

nouvelles dislocations sont nucléées au niveau de la surface de contact. Elles se propagent à

travers la nanoparticule jusqu’à s’échapper de la nanoparticule au niveau des surfaces latérales,

libre de charge (Figure 4.9 (e, f)). Jusqu’à un stade avancé de déformation, on remarque toujours

la nucléation des dislocations partielles au niveau de la surface de contact, ce qui permet de

déconstruire progressivement les restes de la structure pyramidale. En outre, on remarque que

les dislocations partielles de Shockley se propagent sous forme de paires séparées par une faible

distance qui révèle une faute d’empilement. Cette faible distance s’explique par le fait que

l’énergie de faute d’empilement est grande pour l’aluminium.

Ainsi donc à la différence de l’orientation <123> dont le processus de déformation se

décompose en deux temps, élasticité et plasticité, la nanoparticule orientée <100> se déforme

en 3 étapes : élasticité, pseudo-élasticité et plasticité.

Il a bien été constaté 8 systèmes actifs, comme prédit par la loi de Schmid (Tableau. 1.1) :

quatre systèmes activés au niveau de la surface de contact du haut et quatre au niveau de celle

du bas. L’activation de quatre systèmes de glissement engendre la nucléation simultanée de

quatre dislocations. Elles se propagent et s’intersectent pour former une structure pyramidale.

Cette structure pyramidale est un cas spécifique observé uniquement dans le cas de l’orientation

cristallographique <010>. On attribue l’existence de cette structure à l’activation simultanée
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de quatre plans de glissement.

Comme il a déjà été mentionné au début de ce paragraphe, Bian et Wang

[Bian et Wang, 2013] ont conduit des investigations comparables sur une nanoparticule de

cuivre de diamètre 20 nm et à la même température que celle de notre étude (10 K). Leurs

travaux montrent une initialisation de la plasticité dans la nanoparticule de cuivre en tout point

similaire à ce que nous observons avec l’aluminium : nucléation des dislocations à partir de la

surface de contact, puis propagation sur les plans actifs pour former des structures pyramidales.

Par contre, pour une déformation plastique sévère (ε > 10-15 %), nous avons constaté que les

nanoparticules d’aluminium continuent à se déformer par glissement de dislocations et non pas

par maclage comme décrit dans le cas de cuivre [Bian et Wang, 2013]. Cette compétition entre

déformation par glissement des dislocations et déformation par maclage sera discutée plus tard

dans le chapitre 5.

4.3 Orientation <111>

On se focalise désormais sur l’orientation cristallographique <111>. Cette orientation a été

étudiée très récemment par [Yang et al., 2017], pour des nanoparticules d’or sous compression

uniaxiale, dont le diamètre varie entre 10 et 106 nm. Cette étude a montré que, en plus de la

taille de la nanoparticule, la morphologie de la surface à l’échelle atomique induit une fluctuation

importante de la limite d’élasticité. Nous avons déjà discuté de cet aspect dans le chapitre 6.

D’après la loi de Schmid, l’orientation cristallographique<111> correspond à l’activation des

6 systèmes de glissement. On constate en effet, pour une profondeur de compression δ= 8,58 Å,

soit une déformation de 4,29 %, la nucléation de trois dislocations partielles à partir de la surface

de contact du haut, plus précisément au niveau de la marche de surface entre les 2 couches

supérieures (Figure 4.12(a)), suivie par la nucléation des 3 autres dislocations partielles au

niveau de la surface de contact inférieure. Le site de nucléation correspond à la concentration
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Figure 4.10 – Graphique du haut : Force appliquée en fonction du déplacement. Graphique du
bas : Contrainte (bleu) et surface de contact (rouge) en fonction du déplacement pour une
nanoparticule d’aluminium de diamètre 20 nm comprimée selon <111>, à 10 K.
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contraintes de cisaillement ont été faites pour expliquer cette apparente contradiction (Figure

4.17). Ces analyses montrent que la concentration de contrainte de cisaillement à cet endroit

précis vient de la forme particulière de la surface de contact avec l’indenteur.

Contrairement aux cas précédents, seules les dislocations partielles de tête sont nucléées lors

de la première étape de plasticité, laissant donc derrière elle un défaut d’empilement intrinsèque.

En augmentant la compression, δ = 17,42 Å (8,71 %), de nouvelles dislocations partielles sont

nucléées à partir du bord du contact dans le plan adjacent aux plans joints de macle préexistants

(Figure 4.15 (b, c)).

L’augmentation de la force de compression conduit à la nucléation homogène de dislocations

partielles loin des surfaces de contact et dans le plan adjacent aux plans contenant les joints

de macle préexistants, comme le montrent les figures 4.15 (d, e) et 4.18. Ces nucléations sont

associées à de faibles chutes sur la courbe de force, telle que celle observée à une profondeur

de compression δ = 20,1 Å (10,05 %) par exemple (Figure 4.16).

Ces mécanismes de déformation se répètent (Figure 4.15(f, g)). Du fait de la symétrie des

nanoparticules, on constate le même mécanisme de déformation sur la surface de contact du

haut (Figure 4.15(h, i)). Ces dislocations continuent de se nucléer de manière homogène et de

se propager jusqu’à se rencontrer au centre de la nanoparticule. On ne distingue alors plus les

joints de macle, et on obtient une nanoparticule complètement maclée (Figure 4.15(k)).

A un stade de déformation plus poussé encore (δ = 79,12 Å (39,56 %)), on observe à nou-

veau la nucléation de dislocations partielles de Shockley, séparées par un défaut d’empilement,

au niveau de la surface de contact. Elles se propagent à travers la nanoparticule maclée jusqu’à

s’échapper au niveau des surfaces latérales.

Pour conclure, on peut résumer ainsi le mécanisme de déformation observé durant le test de

compression selon l’orientation <211> : Contrairement aux différentes orientations cristallogra-

phiques étudiées précédemment, la loi de Schmid n’a pas été vérifiée dans cette orientation. De
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Figure 4.16 – Graphique du haut : force appliquée en fonction du déplacement imposé. Graphique
du bas : la contrainte (bleu) et la surface de contact (rouge) en fonction du déplacement pour
une nanoparticule d’aluminium de diamètre 20 nm comprimée selon <211>, à 10 K.
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plus, dès le premier stade de déformation plastique, la nanoparticule se déforme par maclage et

non par glissement de dislocations. Cela s’explique probablement par le fait qu’on a une surface

de contact particulière, plus précisément en forme de toit d’usine. Il s’agirait donc d’un effet de

surface, donc d’un effet local.

4.5 Orientation <210>

On s’intéresse maintenant à une compression selon l’orientation cristallographique < 210 >.

Au premier stade de déformation plastique δ = 17 Å (8,5 %), on observe la nucléation d’une

dislocation partielle de vecteur de Burgers 1
6
[121̄] au niveau de la surface de contact du bas,

puis une deuxième partielle de vecteur de Burguers 1
6
[1̄12̄], les deux étant séparées d’environ

20 Å. Cette distance de dissociation est très semblable à celle obtenue numériquement (30 Å)

par [Hirel, 2008] en utilisant le potentiel [Aslanides et Pontikis, 1998], ainsi qu’à celle obtenue

expérimentalement, comprises entre 14 Å et 68 Å [Liao et al., 2004]. Les deux dislocations

partielles de Shockley sont donc situées à une faible distance l’une de l’autre, ceci du fait de la

forte énergie de faute d’empilement de l’aluminium. Le même mécanisme de déformation a été

observé au niveau de la surface de contact supérieure.

En augmentant le taux de compression, des nouvelles dislocations partielles de Schockley,

séparées par un défaut d’empilement, sont nucléées (Figure 4.20 (a)). Ensuite, ces dislocations

partielles glissent à travers la nanoparticule et s’annihilent à travers les surfaces latérales (Figure

4.20(b, c)). Les intersections entre dislocations peuvent laisser derrière elles des défauts comme

le montre la Figure 4.20(d). Le mécanisme se reproduit (Figure 4.20(d, e, f)).

En augmentant la compression, δ = 44,14 Å (22,07 %), seules les dislocations partielles de

têtes sont ensuite nucléées à partir des surfaces de contact, ce qui crée des joints de macles

dans la nanoparticule (Figure 4.20 (g)). Des nouvelles dislocations partielles sont par la suite

nucléées sur des plans adjacents à un défaut préexistant (Figure 4.20 (h)), modifiant ainsi le dé-
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Figure 4.19 – En haut : force appliquée en fonction du déplacement imposé. En bas : contrainte
(bleu) et surface de contact (rouge) en fonction du déplacement pour une nanoparticule d’alu-
minium de diamètre 20 nm comprimée selon <210>, à 10 K.
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de cisaillement ont été faites sur les plans de nucléation et de propagation des dislocations

homogènes, ce qui a mis en évidence une concentration de contrainte (Figure 4.21) à l’endroit

où se produit la nucléation des dislocations.

4.6 Discussion

4.6.1 Premier événement plastique et géométrie de surface.

Dans le cadre de notre étude, et selon les différentes orientations cristallographiques testées,

nous avons remarqué que les mécanismes de déformation plastique commencent toujours par

la nucléation des dislocations partielles de Shockley au niveau de la surface de contact, et plus

précisément depuis la marche de surface au bord entre la première et la seconde couche ato-

mique. Ces marches agissent comme des concentrateurs de contrainte. Par exemple, prenons le

cas de l’étude de compression d’une nanoparticule selon l’orientation cristallographique <010>.

Des analyses de contraintes de cisaillement ont été faites au niveau des marches formées par les

couches atomiques. Juste avant l’apparition de la première dislocation, la contrainte maximum

(4,4 GPa) a été observée au niveau de la première marche, elle vaut 4 GPa (Figure 4.22),

site de nucléation de la première dislocation. Nous avons constaté aussi que la contrainte de

cisaillement maximale se produit à proximité de la marche, et que la magnitude est d’environ 4

GPa pour toutes les tailles de nanoparticules.

Ces résultats sont en accord avec ceux obtenus par Hirel et al [Hirel et al., 2007], où il est

souligné le rôle très important de la marche surfacique sur l’initiation de la plasticité, par la

concentration de contrainte de cisaillement à cet endroit (pour plus de détails, voir le chapitre

1).
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4.6.2 Formation de structures pyramidales

Durant l’étude de la compression de la nanoparticule orientée <010>, nous avons détecté

la formation d’une structure pyramidale. Nous avons aussi remarqué que cette structure pyra-

midale est un cas particulier obtenu uniquement dans le cas de l’orientation <010>. Bian et

Wang [Bian et Wang, 2013] ont aussi observé la formation de cette structure durant un test

de compression uniaxiale sur une nanoparticule de cuivre de 20 nm de diamètre. Le but de

ce paragraphe est d’analyser l’effet d’une faible désorientation (2◦) par rapport à l’orientation

<010>.

Comme pour les différentes orientations testées précédemment, la nanoparticule commence

par se déformer élastiquement. Par la suite, la plasticité débute par la nucléation de dislocations

partielles au niveau de la surface de contact. On constate l’activation de quatre systèmes de

glissement (deux en haut et deux en bas) au lieu de huit. Ces dislocations se propagent à

travers la nanoparticule et s’intersectent pour former deux demies-structures pyramidales (une

supérieure et une inférieure, (Figure 4.23 (a))). En augmentant δ = 7,9 Å (3,95 %), les quatre

systèmes de glissement (deux en haut et deux en bas) restants s’activent pour former deux

structures pyramidales (Figure 4.23 (b)). Les deux premières couches atomiques fusionnent.

Lorsque la compression se poursuit, de nouveaux systèmes de glissements s’activent au niveau

de deux nouvelles surfaces de contact, ceci permet la nucléation de nouvelles dislocations (Figure

4.23 (c)).

Ces dislocations, séparées de défauts d’empilement, se propagent à travers la nanoparticule

(Figure 4.23 (d)) jusqu’à s’échapper de la nanoparticule au niveau de la surface latérale (Figure

4.23 (e)). Le mécanisme ainsi décrit se répète (Figure 4.23 (f, g, h)).

La nucléation de nouvelles dislocations au niveau de la surface de contact se poursuit jusqu’à

un stade bien avancé de déformation (Figure 4.23 (i, j, k)). Cela permet de déconstruire les

structures pyramidales qui ont été formées au premier stade de déformation plastique (Figure

4.23 (l)). On confirme donc que la formation de la structure pyramidale est propre à l’orientation

cristallographique <010>, puisqu’on y observe qu’une seule structure pyramidale, au lieu de
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deux, lorsqu’on désoriente la nanoparticule de 2◦ par rapport à l’orientation <010>.

La formation des structures pyramidales (ou tétraédriques selon <111>) s’explique par l’ac-

tion quasi simultanée de plusieurs plans de glissement. Il est possible que cette simultanéité soit

due à un vitesse de déformation très élevée typique des simulations de dynamique moléculaire,

ou à la basse température (dans notre cas 10 K). Pour vérifier ces hypothèses, des simulations

à vitesse de déformation plus faible (107 s−1, parmi les limites de notre méthode) ont été ef-

fectuées et les mêmes mécanismes de déformation ont été obtenus. Des tests de compression

à 106 s−1 ont également été réalisés sur une nanoparticule plus petite, de 8 nm de diamètre,

et ils prouvent aussi la formation des structures pyramidales. Ensuite, des simulations à la tem-

pérature de 300 K ont été réalisées et nous avons constaté cette fois la formation d’une seule

structure pyramidale au lieu de deux. On obtient donc deux structures pyramidales pour des

compressions avec deux vitesses de déformation différentes 109 s−1 et 107 s−1 à une tempéra-

ture de 10 K. Par contre, nous n’obtenons qu’une seule structure pyramidale à 300 K au lieu

de deux à 10 K et à la même vitesse de déformation 109 s−1. On peut donc conclure que la

formation de la structure pyramidale semble plus sensible à la variation de température qu’à la

vitesse de déformation.

4.6.3 Maclage

Il est connu que le maclage au cours de la déformation dans l’aluminium nanocristallin est ex-

trêmement difficile à obtenir en raison de l’énergie élevée de faute d’empilement. A contrario, nos

simulations en dynamique moléculaire ont montré que la déformation par maclage peut se pro-

duire dans les nanoparticules d’aluminium, dans le cas de surface de contact particulière telle que

la surface dite en ”toit d’usine”. Dans le même contexte, des simulations en dynamique molécu-

laire [Yamakov et al., 2002b, Yamakov et al., 2002a, Frøseth et al., 2004], ainsi que des études

expérimentales [Chen et al., 2003, Liao et al., 2003a, Liao et al., 2003b, Wu et al., 2008] ont

montré que la déformation par maclage peut se produire dans l’aluminium nanocristallin sous

déformation plastique sévère.
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[Xu et al., 2013] ont observé différents mécanismes de déformation plastique pour les quatre

orientations testées sur les nanopiliers d’aluminium orientés [111], [112], [265] et [010]. Dans les

nanopiliers orientés [111], [112] et [265], le glissement de dislocation est le principal mécanisme

responsable de la déformation plastique. En revanche, sur des nanopiliers orientés selon [010], le

maclage est le mécanisme dominant. Cette différence en terme de mécanismes a été expliquée

par l’analyse des facteurs de Schmid. Dans les cas de [111], [112] et [265], le facteur de Schmid

est plus élevé sur la dislocation de queue que pour la dislocation de tête. La dislocation partielle

de queue se déclenche immédiatement et rattrape la dislocation partielle tête, de telle façon

que des dislocations apparaissent sans que des défauts d’empilement étendus ne soit générés.

4.6.4 Densité de dislocations

Les densités de dislocations ont été calculées au cours de la compression des différentes

nanoparticules (Figure 4.24). On remarque une stabilisation de la densité de dislocations ac-

compagnée d’une fluctuation locale importante (entre 1 et 4.1016 m−2) au cours de la déforma-

tion des nanoparticules. Ceci est probablement dû au fait que nous travaillons sur des petites

tailles de particules. Aussi, cet effet de fluctuation diminue avec la nucléation homogène de

la première dislocation partielle loin du bord de contact dans les cas des orientations <210>

et <211>. On peut donc conclure que l’orientation cristallographique a un faible effet sur la

densité de dislocations, et qu’un éventuel effet de durcissement de la nanoparticule, s’il existe,

reste modéré.
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Figure 4.24 – Variation de la densité de dislocations en fonction de la déformation pour des
nanoparticules d’aluminium de 20 nm de diamètre à 10 K, et différentes orientations cristallo-
graphique.

4.6.5 Plasticité d’une nanoparticule sphérique : comparaison avec les

autres formes du matériau

4.6.5.1 Matériau massif

Généralement, dans les matériaux massifs, la déformation plastique est attachée à la nucléa-

tion de dislocations à partir de sources préexistantes, comme les sources de Franck-Read. Nos

particules étant initialement sans défauts, la nucléation de dislocations à partir de telles sources

n’est donc pas possible. De plus, en se basant sur la théorie de l’élasticité, Franck [Frank, 1950]

a montré que les rayons critiques devraient être trop grands pour qu’une boucle de dislocation

puissent se nucléer en volume dans un cristal parfait. À la différence du matériau massif, les

nanoparticules sont caractérisées par l’importance des surfaces, qui permettent la nucléation

hétérogène des dislocations.
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4.6.5.2 Polycristaux à nanograins

A titre de comparaison, [Van Swygenhoven et al., 2004, Van Swygenhoven et al., 2006]

prouvent que la réduction de la taille de grains, de l’échelle microscopique à nanométrique,

entrâıne un changement majeur en terme de nucléation de dislocations : on passe de la géné-

ration de dislocation à partir des sources de Franck-Read pour les grains de grandes tailles, à

la génération de dislocations à partir des joints de grains. A ce titre, on peut faire le parallèle

avec les nanoparticules, l’apparition des dislocations se faisant obligatoirement à la surface. En

revanche, les nanograins ne représentant pas de surface libre, le durcissement est plus important.

En effet, les surfaces libres de la nanoparticule isolée permettent aux dislocations de s’échapper,

n’occasionnant de fait que peu d’interactions, peu ou pas de verrous, un libre parcours moyen

stable et donc peu de durcissement.

4.6.5.3 Nano-objets

Dans le cadre de notre étude, c’est à dire pour des nanoparticules sphériques, nous avons

remarqué que les mécanismes de déformation plastique débutaient toujours par la nucléation

des dislocations partielles de Shockley au niveau de la surface de contact, plus précisément

depuis la marche de bord entre la première et la seconde couches atomiques (paragraphe 4.6.1).

L’étude de la littérature montre que le site d’initiation de la plasticité et de nucléation des

premières dislocations dépend de la forme de la nanoparticule. [Mordehai et al., 2011b] ont

ainsi repéré l’apparition des premières dislocations au niveau des arêtes de nanoparticules CFC

facettées. [Issa et al., 2015] ont montré que l’apparition du premier événement plastique sur

des nanocubes de céramique dépend de la taille, et peut se situer au niveau du coin, de l’arête,

ou de la surface du nanocube. L’effet de taille sur la variation des mécanismes de déformation

plastique sera analysé en détails au chapitre 6.
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4.7 Conclusion

Nos simulations ont montré que la déformation plastique pour des nanosphères commence

toujours par la nucléation de dislocations partielles de Shockley au niveau de surface de contact,

et plus précisément depuis la marche de surface entre la première et la seconde couche des

atomes. L’analyse de profil de contrainte de cisaillement montre qu’il y a une concentration

locale de contrainte au niveau des marches formées par les sous-couches d’atomes. Lorsque la

compression se poursuit, nous avons aussi remarqué la formation de structures propre à certaines

orientations cristallographiques bien déterminées. Par exemple, on a détecté la formation d’une

structure pyramidale pour l’orientation cristallographique <010> ou une structure tétraédrique

propre à l’orientation <111>. Contrairement aux différentes orientations cristallographiques

étudiées, la loi de Schmid n’a pas été validée pour l’orientation <211>, la nanoparticule se

déformant par maclage depuis le début de la déformation plastique. Cela peut s’expliquer par

un mécanisme de nucléation relatif à une spécificité de la morphologie de la surface de contact.



Chapitre 5

Cuivre et Nickel : plasticité par maclage

L’objectif de ce chapitre est de confronter les scenarii observés en terme de mécanismes de

déformation, et notamment de plasticité, des nanoparticules métalliques CFC pour des matériaux

dont l’énergie de faute d’empilement diffère fortement γis f (Al)> γis f (Ni)> γis f (Cu).

Cette analyse porte sur des compressions uniaxiales, réalisées sur des nanoparticules de cuivre,

nickel et aluminium, pour différentes orientations cristallographiques.
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Des tests de compression ont été réalisés sur des nanoparticules de 20 nm de diamètre

pour trois matériaux CFC : aluminium, nickel et cuivre. On se limite dans ce chapitre, à trois

orientations cristallographiques : <010>, <111> et <211>.

5.1 Mécanismes de plasticité

5.1.1 Orientation <010>

Tout d’abord, comme décrit dans le chapitre 3, la nanoparticule d’aluminium orientée<010>

se déforme de manière élastique jusqu’à l’apparition des premières dislocations partielles au

niveau des surfaces de contact. Ces dislocations se propagent selon les quatre plans actifs

et s’intersectent pour former quatre dislocations de type stair-rod, lesquelles constituent les

quatre arrêtes d’une structure pyramidale dont la base est la surface de contact. Par la suite, on

observe la formation d’une deuxième structure pyramidale qui se forme de la même manière que

la première structure. Ces structures pyramidales sont pseudo-élastiques. En cas de décharge, les

dislocations formant la structure pyramidale, se dissocient à nouveau. A noter, comme décrit

dans le chapitre 3, que la formation d’une structure pyramidale pseudo-élastique est un cas

spécifique observé uniquement pour l’orientation cristallographique <010>.

Par la suite, la charge appliquée augmentant, la structure pyramidale se décompose par la

dissociation des dislocations stair-rod formant les quatre arêtes de la pyramide, en dislocations

partielles. Ces dislocations partielles se propagent à travers la nanoparticule et s’échappent au

niveau des surfaces latérales. En augmentant la compression, de nouvelles dislocations sont

nucléées au niveau de la surface. Celles-ci se propagent et s’échappent, ou s’intersectent pour

former de nouvelles dislocations, telles que des stair-rods. Ces mécanismes se répètent au cours

de la déformation.

Intéressons-nous maintenant aux mécanismes de plasticité des nanoparticules de nickel.

De même que pour les nanoparticules d’aluminium, les nanoparticules de nickel se déforment
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élastiquement jusqu’à l’apparition de la première dislocation partielle au niveau des surfaces

de contact. Cette apparition de la première dislocation est associée à une faible chute sur la

courbe de charge. Ces dislocations se propagent selon les quatre plans actifs et s’intersectent

pour former quatre stair-rod, qui constituent la première structure pyramidale. Jusqu’à ce stade

de déformation, le mécanisme observé est identique à celui des nanoparticules d’aluminium.

En augmentant la charge, les dislocations stair-rod se dissocient en dislocations partielles de

Shockley. Ces dislocations se propagent à travers la nanoparticule, et laissent derrière elles des

défauts d’empilement. Ces dislocations s’échappent ensuite au travers des surfaces latérales. En

augmentant la compression, de nouvelles partielles de Shockley de tête sont nucléées au niveau

de la surface de contact. Ces partielles se propagent sur les plans {111} adjacents aux défauts

d’empilements déjà existant, laissés par les premières dislocations. Les défauts d’empilement

intrinsèques se transforment ainsi en défauts d’empilement extrinsèques. On peut alors parler

de structure nanomaclée laquelle précède la structure maclée. En augmentant la compression,

de nouvelles partielles de Shockley de tête sont nucléées et se propagent à leur tour selon le

plan {111}, parallèlement au joint de macles, laissant derrière elles des défauts d’empilement.

Ce mécanisme se répète plusieurs fois. En conséquence, le joint de macles migre, permettant

ainsi l’augmentation de la densité de macles, et de leur largeur (Figure 5.1). En conclusion, on

constate donc, dans le cas des nanoparticules de nickel orientées <010>, à la différence des

nanoparticules d’aluminium de même orientation, un mécanisme de déformation par maclage.

Enfin la même analyse a été conduite pour des nanoparticules de cuivre. On constate le même

mécanisme que celui observé sur les nanoparticules de nickel. Une fois les structures pyramidales

dissociées, la nanoparticule se déforme par maclage. A noter que, dans le cas du cuivre, ce

processus de déformation a été constaté par [Bian et Wang, 2013] sur une nanoparticule de

même taille.
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Ces trois dislocations nucléées au niveau de la surface de contact se propagent, et s’in-

tersectent pour former une structure tétraédrique dont la base est formée par la surface de

contact (Figure 5.2 (a)). De nouvelles dislocations sont nucléées au niveau de la surface de

contact déconstruisant progressivement les structures tétraédriques. Ces tétraèdres ainsi obte-

nus ne relèvent pas d’un régime pseudo-élastique, mais plastique. On note que, dans le cas des

nanoparticules de nickel, la distance entre les dislocations partielles de tête et de queue peut at-

teindre 90 Å (Figure 5.2 (b, c)), tandis qu’elle ne dépasse pas 30 Å dans celui des nanoparticules

d’aluminium. Cela s’explique par le fait que le nickel possède une énergie de défaut d’empile-

ment basse moins élevée que celle de l’aluminium (Tableau 5.1). Lorsque la compression se

poursuit, de nouvelles dislocations partielles sont nucléées à partir de la surface de contact. Ces

dislocations se propagent et s’échappent de la nanoparticule à travers la surface libre comme le

montrent les figures 5.2 (d, e, f).

Le même mécanisme de déformation a été observé pour le cuivre, avec une distance entre les

dislocations partielles de tête et de queue qui peut atteindre jusqu’à 110 Å.

5.1.3 Orientation <211>

Intéressons-nous maintenant aux nanoparticules orientées <211>. La nanoparticule se dé-

forme d’abord élastiquement, ceci jusqu’à la nucléation de la première dislocation au niveau

de la surface de contact (cf Figure 5.3). Seules les dislocations partielles de tête sont ensuite

nucléées laissant derrière elles des défauts d’empilement. Le même mécanisme est observé pour

le cuivre, le nickel, ou l’aluminium. La compression augmentant, des dislocations sont nucléées

de façon homogène sur des plans {111} adjacents au plan du joint de macles préexistant en

raison d’une concentration de contrainte à cet endroit. Ce processus a été bien détaillé dans le

paragraphe 4.4 du chapitre 3.
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5.2 Analyses des résultats obtenus

En confrontant les résultats obtenus pour les trois matériaux, on peut se rendre compte que

les mécanismes de déformations plastiques sont matériau-dépendants. En effet, pour l’orienta-

tion <010>, on constate que les nanoparticules d’aluminium se déforment par glissement de

dislocations quel que soit le niveau de sollicitation, tandis que pour le nickel ou le cuivre, elles se

déforment par maclage. Autrement dit, dans le cas de l’aluminium, la nucléation des dislocations

partielles de tête est immédiatement suivie par la nucléation de dislocations partielles de queue

alors que dans le cas du nickel et du cuivre, on observe uniquement la nucléation de dislocations

de tête. La faible distance entre les partielles de tête et les partielles de queue dans le cas des

nanoparticules d’aluminium s’explique par la valeur élevée de l’énergie de faute d’empilement.

A l’inverse, la faible valeur d’énergie de faute d’empilement du nickel et du cuivre explique

l’absence des dislocations partielles de (( queue )). Ainsi l’écart entre les énergies de défaut

d’empilement explique la différence observée en terme de mécanismes de déformations sur les

nanoparticules de matériaux différents, comprimées selon la même orientation cristallographique

<010>.

Un raisonnement similaire permet également de comprendre les comportements plastiques

observés dans le cas de l’orientation cristallographique <111>. En effet, dans le cas de la

nanoparticule de nickel, on a remarqué que la distance entre les dislocations partielles de tête

et de queue pouvait atteindre 90 Å (Figure 5.2 (b, c)), très proche de celle obtenue pour la

nanoparticule de cuivre (110 Å). A contrario, la distance entre partielles de tête et de queue est

beaucoup plus faible dans le cas de l’aluminium : 30 Å. Cela s’explique par le fait que le nickel

et le cuivre ont une énergie de faute d’empilement basse par rapport à l’aluminium (Tableau

5.1).

Toutefois, contrairement aux deux cas précédents, les nanoparticules, de diamètre 20 nm

comprimées selon l’orientation cristallographique <211>, se déforment toutes trois par maclage

pour les trois matériaux. Cela s’explique par le fait qu’on a une structure de surface particulière,
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sous forme de toit d’usine. Ainsi, on peut en conclure que cet effet de géométrie locale domine

l’effet matériau.

Cependant, la compétition entre déformation par glissement des dislocations et déformation

par maclage, ne s’explique pas toujours uniquement par les valeurs d’énergie de défaut d’empi-

lement. Comme indiqué au chapitre 1, les travaux sur les nanoparticules sont très limités. Par

contre, beaucoup d’études ont été conduites sur ces deux modes majeurs et concurrents de dé-

formation plastique dans les métaux CFC. Quels autres facteurs peuvent modifier le mécanisme

de déformation des métaux CFC ?

De nombreuses études ont montré que de multiples facteurs peuvent influencer la transition

entre ces deux modes de déformation plastique. Ceux-ci sont extrinsèques comme la température

de déformation, la présence de joints du grain, l’extrémité d’une fissure en cas d’endommage-

ment, la taille du grain ; mais aussi intrinsèques comme l’énergie de faute d’empilement. Dans le

cadre de cette analyse, Tadmor et son équipe [Tadmor et Hai, 2003, Tadmor et Bernstein, 2004,

Bernstein et Tadmor, 2004] ont proposé un critère pour prédire le maclage à partir d’une pointe

de fissure. Ils ont considéré qu’une pointe de fissure pouvait être considérée comme une source

d’émission de dislocations. Un critère a été déduit basé sur la concurrence entre la nucléation de

dislocation et la formation de micro-macle. Plus tard, Asaro et Suresh [Asaro et Suresh, 2005]

ont également donné un autre critère de maclage en fonction de la nucléation de dislocations à

partir des joints de grain. Dans leur étude, la formation de maclages a également été considérée

comme un mécanisme concurrent de l’émission de dislocations à partir des joints de grain. Ces

deux critères ne s’appliquent pas à notre étude pour déterminer le mécanisme dominant en rai-

son de l’hypothèse prise en compte : l’existence d’une pointe de fissure ou d’un joint de grain.

En 2010, [Li et al., 2011] proposent un nouveau critère de maclage (terme en anglais : inherent

twinnability) dans des matériaux monocristallins CFC parfaits, sans pointe de fissure et sans joint

de grains, orientés arbitrairement par rapport à la direction de chargement. Nous pouvons donc

appliquer ce critère dans notre étude puisqu’on travaille sur des nanoparticules de monocristal

CFC parfaites sans défaut. Ce critère s’appuie sur la concurrence directe entre la nucléation de

partielles de tête et la nucléation de partielles de queue. Autrement dit, la déformation par ma-
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clage se produit lorsqu’une dislocation partielle sur un premier plan est suivie d’une dislocation

partielle de même vecteur de Burgers sur un plan de glissement adjacent, ce qui laisse induit

le micromaclage. Ce critère, P, défini à l’équation 5.1, fait appel à 3 paramètres du matériau :

l’énergie de défaut d’empilement intrinsèque γis f , l’énergie de défaut d’empilement instable γus f ,

et l’énergie de défaut de macle instable γut f :

P =
6

Π
arctan[

2(γus f − γis f )p
3(γut f − γis f )

− 1p
3
]. (5.1)

Considérant les paramètres des matériaux (γis f , γus f et γut f ) des trois potentiels choisis pour

les différents matériaux (pour plus de détails sur les calculs de ces paramètres, voir le chapitre

2), le facteur de (( twinnability )) a été calculé (tableau 5.1) en appliquant l’équation 5.1. Il

apparâıt alors que : PCu > PNi > PAl avec PAl = 0. On peut en déduire que le cuivre et le

nickel présentent une tendance assez forte à se déformer par maclage, tandis que l’aluminium

ne devrait pas macler. Nos résultats montrent les limites à l’utilisation de ce critère pour des

nanoparticules puisque nous obtenons néanmoins du maclage pour l’aluminium dans des cas

particuliers.

Métal γis f γus f γut f P

Cu 44,7 180,6 203 0,75
Ni 122,3 382,5 442,9 0,66
Al 156,6 189 240,1 0

Table 5.1 – Énergies des diverses fautes d’empilement (γis f , γus f et γut f ) en [mJ.m−2]. P est
le facteur de (( twinnability )), ici respectivement donné pour le cuivre, le nickel et l’aluminium.
Pour plus de détails sur les calculs de ces quantités, se rapporter au chapitre 2.

5.3 Effet du matériau sur l’évolution de la densité des

dislocations

Dans ce paragraphe, on s’intéresse à l’effet du matériau et des mécanismes de plasticité

(déformation par glissement des dislocations ou par maclage) sur l’évolution de la densité de

dislocations au cours de la déformation.
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Intéressons-nous tout d’abord aux nanoparticules orientées <010>. On remarque que la densité

totale de dislocations est deux fois plus élevée dans les nanoparticules de nickel et de cuivre

que dans les nanoparticules d’aluminium (Figure 5.4 (a)). Afin de mieux comprendre, nous

avons réalisé des tests de compression sur une nanoparticule de taille plus grande, à savoir

50 nm de diamètre. Il apparâıt alors (5.4 (b)) que la différence en terme de densité totale de

dislocations entre nanoparticules de nickel et d’aluminium devient plus marquée et plus visible.

Les dislocations nucléent aussi plus vite dans les nanoparticules de cuivre que dans celle de

nickel. Ainsi, une densité de dislocation de 2⇥ 1016 m−2 est atteinte à 8,7% de déformation

dans le cas du nickel, et 6,9% pour le cuivre. Enfin, à partir de 7,5% de déformation environ,

on constate la même évolution moyenne des densités totales de dislocations (représentées par

des traits fins sur la figure 5.4 (b)) pour les nanoparticules de nickel et cuivre. Pour mémoire,

ces deux matériaux se déforment par maclage dans le cas des nanoparticules ici considérées.

Intéressons-nous aux variations de densité de dislocations mobiles ρmobiles et de dislocations

immobiles ρimmobiles au cours de la déformation des nanoparticules. Les dislocations mobiles

comprennent les dislocations partielles de Shockley avec un vecteur de Burgers 1
6
<112>, et

les dislocations parfaites avec un vecteur de Burgers 1
2
<110>. D’autre part, les dislocations

immobiles comprennent les dislocations stair-rod avec vecteur de Burgers 1
3
< 100 > ou avec

un vecteur de Burgers 1
6
<110>, et les dislocations partielles de Frank avec un vecteur Burgers

1
3
<111>. Dans notre étude, la densité de dislocations immobiles a été définie comme la densité

totale de dislocations moins les dislocations partielles et parfaites.

On note, pour les deux tailles (20 et 50 nm), une grande densité de dislocations immobiles

ρimmobiles pour les nanoparticules de nickel et de cuivre par rapport à celle des nanoparticules

d’aluminium (Figure 5.4 (c, d)). Particulièrement, dans le cas de nanoparticules de 50 nm,

on remarque très clairement que l’évolution moyenne des densités de dislocations immobiles

(représentée par des traits fins sur la figure 5.4 (d)) sont 15 et 16 fois plus importantes pour les

nanoparticules de cuivre et de nickel que pour celles d’aluminium, qui restent, elles, à peu près

constantes. Cela pourrait s’expliquer par l’interaction des dislocations avec les joints de macles

présents dans les nanoparticules de nickel et de cuivre. Ces interactions forment des obstacles au
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Figure 5.4 – Évolution de la densité de dislocations en fonction de la déformation au cours
de la compression uniaxiale selon orientation <010> des nanosphères de cuivre, de nickel et
d’aluminium à 10 K : densité totale de dislocations des nanoparticules (a) de 20 nm et (b) 50
nm de diamètre ; densité de dislocations immobiles des nanoparticules (c) de 20 nm et (d) 50
nm de diamètre ; densité de dislocations mobiles des nanoparticules (e) de 20 nm et (f) 50 nm
de diamètre.
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déplacement des dislocations et introduisent du stockage via l’immobilisation de dislocations.

Ainsi, ces obstacles peuvent s’opposer au mouvement des dislocations, de façon comparable aux

(( arbres de la forêt )) présents dans le matériau massif. Toutefois, le durcissement occasionné

reste bien plus faible.

En regardant maintenant l’évolution de la densité de dislocations mobiles ρmobile (Figure 5.4),

on observe à peu près la même évolution que de la densité de dislocation totale. Cela se

traduit par la faible densité de dislocation immobile comparativement à la densité totale de

dislocation. Par exemple, pour une déformation de 15%, les densités de dislocations mobiles

pour le cuivre, le nickel et l’aluminium représentent respectivement 78%, 72% et 88% des

densités totale de dislocation. Ces résultats sont comparables à ceux obtenus sur des nanopiliers

[Yaghoobi et Voyiadjis, 2016] dont le diamètre est égal à 135 nm et de longueur comprise entre

30 et 75 nm. On remarque aussi que les densités de dislocations mobiles pour le nickel et le

cuivre sont plus importantes que pour l’aluminium (Figure 5.4 (e, f)). En effet, les joints de

macles peuvent aussi être l’échappement des dislocations de la nanoparticule. D’un autre côté,

ces joints peuvent devenir une nouvelles sources de dislocations. Tous ces effets peuvent justifier

l’écart en terme de densité de dislocations mobiles.

On s’intéresse maintenant à la densité de dislocations des nanoparticules comprimées selon

l’orientation cristallographique <111>, l’orientation selon laquelle toutes les particules de ces

différents matériaux se déforment plastiquement par glissement des dislocations. On remarque

alors (Figure 5.5) qu’on a à peu près les mêmes variations de densité de dislocations (totales,

immobiles et mobiles). Cela peut s’expliquer probablement par le fait qu’on observe le même

mécanisme de déformation.

Considérons maintenant les nanoparticules comprimées selon l’orientation cristallographique

<211>, orientation selon laquelle toutes les nanoparticules se déforment par maclage, indé-

pendamment du matériau utilisé, et ce dès le début de la plasticité. On obtient également

des variations de densité de dislocations de même ordre pour les différentes particules testées

(Figure 5.6). C’est une conséquence logique due au fait qu’on obtient le même mécanisme de

déformation.
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Figure 5.5 – Évolution de la densité de dislocations fonction de la déformation au cours de la
compression uniaxiale selon orientation <111> des nanosphères de cuivre, de nickel et d’alu-
minium à 10 K : densité totale de dislocations des nanoparticules (a) de 20 nm et (b) 50 nm
de diamètre ; densité de dislocations immobiles des nanoparticules (c) de 20 nm et (d) 50 nm
de diamètre ; densité de dislocations mobiles des nanoparticules (e) de 20 nm et (f) 50 nm de
diamètre.
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Figure 5.6 – Évolution de la densité de dislocations fonction de la déformation au cours de la
compression uniaxiale selon orientation <211> des nanosphères de cuivre, de nickel et d’alu-
minium à 10 K : densité totale de dislocations des nanoparticules (a) de 20 nm et (b) 50 nm
de diamètre ; densité de dislocations immobiles des nanoparticules (c) de 20 nm et (d) 50 nm
de diamètre ; densité de dislocations mobiles des nanoparticules (e) de 20 nm et (f) 50 nm de
diamètre.
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5.4 Conclusion

En conclusion, les mécanismes de déformation, soit par maclage soit par glissement des

dislocations, dépendent fortement des matériaux dans les nanoparticules isolées. En prenant

l’exemple de la compression selon l’orientation cristallographique <010>, diminuer l’énergie de

défaut d’empilement fait basculer d’un mécanisme de déformation par glissement de disloca-

tions pour l’aluminium à un mécanisme de déformation par maclage pour le cas du nickel et

du cuivre.Toutefois, dans certains cas l’effet matériau est dominé par d’autres facteurs comme

la géométrie de la surface de contact. Par exemple, au cours de la compression selon l’orienta-

tion cristallographique <211>, nous obtenons le même mécanisme de déformation pour trois

matériaux testés dans les même conditions.
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Chapitre 6

Effet de taille

On s’intéresse dans ce chapitre à l’effet de taille sur les différents mécanismes de plasticité

des nanoparticules sphériques. Dans le cadre de cette étude, on se concentre sur l’aluminium

et l’orientation cristallographique <010>. La gamme de taille étudiée varie de 4 à 80 nm en

terme de diamètre 1.

1. Une partie des résultats portant sur les mécanismes de plasticité de nanoparticules de diamètre compris
entre 4 et 20 nm ont fait l’objet de communications : 8ème International Conference on Multiscale Materials
Modeling (MMM), Dijon, Octobre 2016 [Bel Haj Salah et al., 2017a] ; International Conference on Plasticity,
Damage, and Fracture, Puerto Vallarta, janvier 2017 [Bel Haj Salah et al., 2017c] ; 146ème of Annual Meeting
and Exhibition, San Diego, Etats-Unis, Février 2017 [Bel Haj Salah et al., 2017d]. Ils font également l’objet
d’un article dans une revue à comité de lecture [Bel Haj Salah et al., 2017b].
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6.1 Premiers mécanismes de plasticité

6.1.1 Nanoparticule de 20 nm

Les mécanismes de plasticité pour une nanoparticule d’aluminium de 20,01 nm de diamètre

ont été présentés au chapitre 3. On résume ici les différentes observations aux premiers stades de

la déformation plastique au cours d’un test de compression selon l’orientation cristallographique

<010>.

Aux premiers stades de la déformation plastique (ou plus exactement pseudo-élastique,

comme il a été défini dans le chapitre 3), on détecte l’apparition d’une première dislocation

au niveau du bord de la surface de contact, plus précisément au niveau de la marche entre la

première et la deuxième couche atomique, événement associé à la première chute importante

sur la courbe contrainte-déformation (Figure 6.1 (c)). Par la suite, ces dislocations se propagent

et s’intersectent pour former une structure pyramidale au niveau des deux surfaces de contact.

En augmentant le déplacement des indenteurs, on note la formation d’une seconde pyramide,

laquelle contient la première. En augmentant encore la compression, les dislocations stair-rod

se dissocient en deux dislocations partielles, permettant ainsi de déconstruire les structures

pyramidales. Par la suite, ces dislocations partielles de Shockley, séparées par des défauts d’em-

pilement, se propagent à travers la nanoparticule et se combinent pour former une dislocation

parfaite ou interagissent et forment d’autres dislocations telles qu’une stair-rod.

6.1.2 Nanoparticule de 8 nm

Intéressons-nous maintenant à la compression d’une nanoparticule sphérique de diamètre

8,01 nm. Le premier événement plastique a été détecté à une profondeur de compression δ =

4,68 Å, soit 6,1% de déformation. Cet dernier se traduit par la nucléation de dislocations au
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Figure 6.1 – Contrainte (en bleu) et surface de contact (en rouge) en fonction de la déformation,
pour une nanoparticule d’aluminium comprimée selon <010>. Diamètres des nanoparticules :
(a) D = 4,01 nm, (b) D = 8,0 nm, (c) D = 20,01 nm, (d) D = 20,17 nm, (e) D = 50,02 nm
et (f) D = 80,38 nm .
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niveau de la marche entre la première et la deuxième couche atomique (Figure 6.2(a)), comme

nous l’avons déjà vu dans le cas des nanoparticules de 20,01 nm, et qui est associé à la première

chute sur la courbe de contrainte-déformation (Figure 6.1 (b)). En augmentant la compression,

ces dislocations se propagent sur les huit plans de glissement possibles (quatre en haut et

quatre en bas), et s’intersectent pour former huit dislocations de type stair-rod et une première

structure pyramidale (Figure 6.2(b)) sur chacune des surfaces de contact.

En augmentant à nouveau la profondeur de compression, la structure pyramidale située au

niveau de la surface de contact du bas, commence à se dissocier en dislocations partielles (Figure

6.2(c)), lesquelles par la suite, se propagent à travers la nanoparticule jusqu’à s’échapper au

niveau de la surface opposée (Figure 6.2(d, e)). La structure pyramidale se trouvant au niveau

de la surface de contact du haut commence ensuite à se dissocier à son tour en dislocations

partielles de Shockley (Figure 6.2(f)). Comme précédemment, ces dislocations partielles se

propagent au travers de la nanoparticule jusqu’à s’échapper au niveau de la surface opposée

(Figure 6.2(g, h)).

La compression se poursuivant, de nouvelles dislocations apparaissent au niveau de la surface

de contact (Figure 6.2(i, j)). Ces dislocations, soit se propagent à travers la nanoparticule jusqu’à

s’échapper par les surfaces (Figure 6.2(k, l)), soit se combinent pour former une dislocation

parfaite ou interagissent et forment d’autres dislocations telles qu’une stair-rod.

On constate ainsi un mécanisme de formation légèrement différent par rapport à celui observé

sur une nanoparticule de diamètre 20,01 nm. Tout d’abord, il ne se forme pas deux pyramides par

surface de contact, mais une seule. Ensuite, les deux pyramides formées sur chaque surface de

contact ne se dissocient pas simultanément mais au contraire l’une après l’autre. Ce phénomène

peut s’expliquer par la faible taille de la nanoparticule, laquelle engendre un champ de contrainte

accrue. En effet, la distance entre les deux surfaces de contact étant faible, la contrainte ressentie

par les dislocations nucléées à la surfaces supérieure est plus élevée du fait de la présence de

dislocations à la surface inférieure.
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6.1.3 Nanoparticule de 4 nm

Intéressons-nous maintenant aux mécanismes de déformation d’une nanoparticule de dia-

mètre de 4,01 nm, la taille la plus petite testée dans notre étude. Il convient de noter tout

d’abord que la géométrie de cette particule est assez éloignée de la sphère compte-tenu du

faible nombre d’atomes. On travaille donc ici avec une nanoparticule dont la géométrie se si-

tue entre celle de la nanoparticule sphérique et celle de la nanoparticule facettée. Le premier

événement plastique a été détecté à une profondeur de compression δ = 3,40 Å (9,3 %), évé-

nement qui correspond à l’apparition des premières dislocations au niveau de la marche entre la

première et la deuxième couche d’atomes, et qui est associé à la première chute sur la courbe

de contrainte-déformation (Figure 6.1 (a) et Figure 6.3 (a)).

Ces dislocations se propagent ensuite à travers la nanoparticule (Figure 6.3 (b, c)) et laissent

derrière elles, à partir de la surface, une faute d’empilement intrinsèque sur une distance de

l’ordre de 15-20 Å. Puis, ces partielles s’échappent au niveau de la surface opposée (Figure 6.3

(d)). Cela montre le rôle important joué par la surface latérale sur le mécanisme de plasticité

lorsque la taille des nanoparticules devient de plus en plus petits. Et cela s’explique par le fait

que le rapport surface-sur-volume devient plus important en diminuant la taille de nanoparticule.

Pour une profondeur de compression δ= 4,62 Å (12,72 %), une nouvelle dislocation partielle

apparâıt au niveau de la surface de contact (Figure 6.3 (e)). Cette dislocation se propage à

travers la nanoparticule (Figure 6.3 (f)) puis s’échappe au travers des surfaces latérales. En

augmentant la profondeur de compression δ = 7,05 Å (19,38 %), le mécanisme se répète au

niveau de la surface de contact du bas (Figure 6.3 (g, h, i)). Ainsi, on constate qu’à aucun

stade du processus de déformation, ne se forme la/les structure(s) pyramidale(s) précédemment

observée(s) pour des nanoparticules respectivement de 20 et 8 nm. L’absence de cette structure

pyramidale s’explique par le fait qu’il n’y a pas suffisamment de place au sein de la particule

pour former ce type de structure.
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6.1.4 Nanoparticule de 50 nm

On s’intéresse désormais à des particules plus grandes, ici 50,02 nm de diamètre. On observe

le même mécanisme de déformation plastique que celui décrit pour une nanoparticule de dia-

mètre de 20,01 nm. L’apparition de la première dislocation a été détectée à une profondeur de

compression δ = 6,05 Å (1,2 %) au niveau de la marche entre la première et la deuxième couche

d’atomes, événement associé à la première chute sur la courbe de contrainte-déformation. Par

la suite ces dislocations partielles conduisent à la formation de deux structures pyramidales,

caractéristiques du domaine pseudo-plastique.

Par la suite, de façon similaire au cas de la nanoparticule de 20,01 nm de diamètre, la nano-

particule se déforme plastiquement en commençant par la dissociation de la structure pyramidale

en dislocations de Shockley, lesquelles se propagent ensuite au travers de la nanoparticule jus-

qu’à s’échapper par les surfaces libres opposées. En augmentant le taux de compression, on

observe la nucléation de nouvelles dislocations au niveau des surfaces de contact. Ces dislo-

cation se propagent à travers la nanoparticule, puis, soit se propagent dans la nanoparticule

jusqu’à s’échapper, soit s’intersectent pour former de nouveaux types de dislocations comme

la stair-rod. Il convient de noter que nous n’observons pas de formation de troisième pyramide.

Ce point sera discuté ci-après.

6.1.5 Nanoparticule de 80 nm

La même analyse que précédemment a enfin été conduite sur une nanoparticule de 80,38 nm

de diamètre. On constate les mêmes mécanismes de déformation, que pour les nanoparticules

respectivement de 20,01 nm et 50,02 nm (Figure 6.4). On note que même pour un diamètre

de 80 nm, il n’ y a pas formation d’une troisième pyramide pseudo-élastique.

Ainsi, il semble que le nombre de structures pyramidales pseudo-élastiques formées augmente
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Figure 6.4 – Évolution de la structure de dislocations lors de la compression uniaxiale d’une
nanosphère d’aluminium de diamètre 80,38 nm, à 10 K, visualisées à l’aide d’Ovito et l’algo-
rithme d’extraction de dislocation DXA : ligne verte, dislocations partielles de Shockley avec
un vecteur de Burgers 1/6 <112> ; ligne rouge, dislocations parfaites avec un vecteur de Bur-
gers 1/2 <110> ; ligne rose, dislocations partielles de Frank avec un vecteur de Burgers 1/3
<111> ; ligne jaune, dislocations stair-rod avec un vecteur de Burgers 1/3 <100> et ligne bleu,
dislocations stair-rod avec un vecteur de Burgers 1/6 <110>.
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avec la taille : aucune pyramide dans le cas d’une nanoparticule de 4,01 nm de diamètre,

une pyramide pour la nanoparticule de 8,01 nm de diamètre, puis deux pyramides pour des

nanoparticules de plus grande taille (20 nm de diamètre, et plus). Il convient toutefois de

s’interroger sur l’absence de formation d’une troisième pyramide pour les particules de plus

grandes tailles (50 et 80 nm de diamètre).

6.1.6 Effet de la structure atomique de la surface de contact

Afin d’étudier l’effet de la structure atomique de la surface de contact sur les mécanismes de

déformation, on s’intéresse en premier lieu à deux nanoparticules qui ont un rapport de surface

κ différent, mais un diamètre comparable, le mêmes nombre d’atomes, le même volume et la

même surface totale, à savoir les particules de diamètre : 20,01 nm et 20,17 nm. Rappelons

que κ est ici le rapport entre la surface initiale de contact avec l’indenteur et l’aire de la courbe

atomique située juste en dessous.

Concernant la nanoparticule de diamètre 20,01 nm (κ = 0,27), les différents mécanismes

de déformation rencontrés ont été rappelés au début du chapitre. Intéressons-nous maintenant

à la nanoparticule de 20,17 nm (κ = 0,43) de diamètre. Au premier stade de déformation, la

nanoparticule se déforme élastiquement jusqu’à l’apparition des premières dislocations au niveau

de la marche de surface, lesquelles s’intersectent pour former une première structure pyrami-

dale. Juste après, on constate le début de la formation d’une deuxième structure pyramidale

par la nucléation de nouvelles dislocations à partir de la deuxième marche de surface. Mais, à la

différence du mécanisme observé pour la nanoparticule de 20,01 nm de diamètre, cette fois-ci,

ces dislocations partielles de Shockley interagissent avec la première structure pyramidale déjà

formée. Puis, les structures pyramidales commencent à se dissocier en dislocations partielles.

Par la suite, on observe le même mécanisme que celui détecté sur une nanoparticule de 20,01

nm de diamètre : nucléation des dislocations au niveau de la surface de contact, puis, interaction

entre elles pour former d’autres types de dislocations, soit propagation à travers la nanopar-

ticule jusqu’à s’échapper par les surfaces latérales. Autrement dit, contrairement au cas de la
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φ[nm] λ1[
p

2a0/4] λ2[
p

2a0/4] σc

1
[GPa] κ

4,01 3 1 12,46 0,56
8,00 3 3 12,47 0,51
20,01 9 5 12,49 0,27
20,17 7 5 10,74 0,43
50,02 11 7 7,63 0,33
80,38 15 11 6,03 0,32

Table 6.1 – Données caractéristiques de la structure de nanoparticule (se reporter à la figure
6.5 pour les définitions de φ, λ1 et λ2). σc

1
est la valeur de la contrainte correspond à la limite

élastique.

pyramidale. A l’inverse, la valeur élevée de λ1, dans le cas de la nanoparticule de 20,01 nm (Ta-

bleau 6.1), diminue l’interaction et explique ainsi la formation de deux structures pyramidales

au lieu d’une. On notera la faible valeur de λ1 pour la nanoparticule de 8,00 nm de diamètre,

ce qui est cohérent avec l’absence de seconde pyramide.

Venons-en maintenant à la question de la non-formation de la troisième pyramide. Le tableau

6.1 montre une faible valeur de λ2 pour les nanoparticules de 20,01 , 20,17 et 50,02 nm de

diamètre, ce qui est cohérent et pourrait expliquer l’absence de troisième pyramide. En revanche,

la valeur λ2 pour la nanoparticule de 80,38 nm de diamètre est élevée et devrait donc aller de

paire avec la formation d’une troisième structure pyramidale que nous n’observons pourtant

pas. La différence entre la largeur des plans atomiques et la marche ainsi géométriquement

occasionnée ne suffisent donc pas à justifier la formation, ou non-formation, d’une troisième

pyramide pseudo-élastique.

Intéressons-nous maintenant aux contraintes de cisaillement au niveau des ((marches )) qui

distinguent les trois premières couches atomiques. On constate alors que, pour toutes les tailles

de nanoparticule étudiées, jusqu’à 50,02 nm, la valeur de contrainte de cisaillement est d’environ

4 GPa juste avant l’apparition des dislocations partielles au niveau de la marche entre les

couches atomiques. A contrario, dans le cas de la nanoparticule de 80,38 nm, la contrainte

de cisaillement ne dépasse pas 0,9 GPa au même stade. Cette faible valeur de contrainte de

cisaillement ne permet pas la nucléation de nouvelles dislocations partielles au niveau de la
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marche entre la deuxième et la troisième couches atomiques. Il n’y a donc pas formation d’une

troisième pyramide.

6.2 Déformation sévère

Au-delà de l’étape pseudo-élastique de la formation, puis dissociation des structures pyra-

midales, on observe la nucléation de nouvelles dislocations au niveau des surfaces de contact.

Ces dislocations se propagent à travers la nanoparticule, puis s’échappe par les surface laté-

rales, soit s’intersectent pour former de nouveaux types de dislocations telle que la stair-rod.

Ce type de mécanisme se répète plusieurs fois au cours de la déformation des nanoparticules.

Intéressons-nous maintenant, à ce niveau de déformation, aux variations de la contrainte et à

la densité dislocation en fonction de la déformation (Figure 6.6).

Tout d’abord, pour une nanoparticule de 4 nm de diamètre (Figure 6.6(a)), on remarque

que les chutes au niveau de la courbe de contrainte fonction de la déformation correspondent à

la présence des pics sur la courbe de densité de dislocations en fonction de la déformation. La

forme de ces pics montre aussi que, dès que les dislocations apparaissent, elles s’échappent très

vite de la nanoparticule. Tout comme dans le cas précédent, des chutes de contrainte associées à

des pics de densité de dislocations ont été détectées dans la nanoparticule de 8 nm de diamètre.

On note aussi un plateau de la densité de dislocations pour une déformation variant entre 5,8

et 9,4%, ce qui correspond à la formation de la structure pyramidale.

Pour les nanoparticules de 20,01 et 20,17 nm de diamètre, on note des profils de contrainte,

ou densité de dislocations, fonction de la déformation, assez similaires. La contrainte diminue

brutalement lorsque la profondeur de compression augmente. Ceci est dû à plusieurs raisons, dont

la plus évidente est le changement discret de zone de contact, comme mentionné au chapitre

3. Ainsi, le taux de déformation plastique est déterminé par le nombre de dislocations nucléées,
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Figure 6.6 – Variation contrainte-déformation (en bleu) et densité de dislocation-déformation
(en rouge) pour les nanoparticules de diamètre : (a) D = 4,01 nm, (b) D = 8,0 nm, (c) D =
20,01 nm, (d) D = 20,17 nm, (e) D = 50,02 nm et (f) D = 80,38 nm.
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mais la relaxation des contraintes diminue lors de la libération des dislocations au niveau des

surfaces libres (Figure 6.6 (e)). On remarque que les chutes sur les profils de contrainte, ainsi que

l’évolution de la densité de dislocations sont moins brutales que celles pour une nanoparticule

de diamètre 20,01 nm. Cela s’explique par le fait qu’on travaille sur des nanoparticules de

plus grande taille. Cette tendance se confirme pour le cas d’une nanoparticule de diamètre

de 80,38 nm. On remarque ainsi que le profil de contraintes présente beaucoup moins de

chutes par rapport aux autres tailles testées, et une diminution beaucoup moins marquée à

forte déformation.

A forte compression et sur des tailles de nanoparticules entre 20,01 nm et 80,38 nm, la

densité de dislocations tend à converger entre 2 et 4 ⇥1016m−2 pour une déformation de 20%.

Ces valeurs de densité de dislocations restent très proches de celles obtenue par Voyiadis et

Yaghoobi [Yaghoobi et Voyiadjis, 2016, Voyiadjis et Yaghoobi, 2017] sur des nanopiliers (CFC)

contenant à peu près le même nombre d’atomes. Par contre, ces densités de dislocations restent

beaucoup plus élevées par rapport à celles obtenues dans le cadre d’approche expérimentales

[Dimiduk et al., 2005], ou dans celui de simulations en dynamique des dislocations (DDD)

[Weygand et al., 2008, Cui et al., 2014, Senger et al., 2008]. Cela s’explique certainement par

le fait qu’on applique des vitesses de déformation très élevées par rapport à ces deux dernières

techniques, de l’ordre de 109s−1.

La Figure 6.7 montre que la contrainte pour les deux plus grosses nanoparticules, de diamètre

50,02 nm et 80,38 nm, diminue de façon plus lisse et converge vers la même valeur. La variation

de longueur moyenne L̄ de dislocations en fonction de la déformation a été tracée pour ces deux

tailles de nanoparticule (Figure 6.8), avec :

L̄ =
L

N
, (6.1)

où L est la longueur totale de ligne de dislocations et N le nombre total de dislocations.

Les variations de L̄ sont comparables pour les deux tailles : la longueur moyenne de disloca-
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tions tend à diminuer légèrement avec l’augmentation de la déformation. Cela est probablement

dû à la hausse du taux du contrainte imposé et, par conséquent, impose une forte densité de

dislocations. L’étude conduite par El-Awady [El-Awady, 2015], effectuée sur des microcristaux

ayant des diamètres D < 10 µm, montre que pour des densités de dislocations élevées, la lon-

gueur moyenne de la dislocation ne dépend pas de la taille de l’échantillon, et suit une relation

inverse avec la densité de dislocation. Par conséquent, et pour un stade de déformation avancé

(ε > 8%), on obtient le même profil de contrainte (Figure 6.7) pour ces deux nanoparticules.
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Figure 6.7 – Contrainte en fonction de la déformation pour une nanoparticule d’aluminium de
diamètre 50,02 nm et 80,38 nm comprimée selon <010>.
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6.3 Conclusion

Le premier signe de déformation plastique, ou plus précisément pseudo-élastique, correspond

à la nucléation de dislocations partielles de Shockley à partir des surfaces de contact hautes et

basses. Pour les nanoparticules ayant un diamètre supérieur ou égal à 8 nm, ces partielles de

Shockley s’intersectent sur les quatre plans actifs {111} pour former des structures pyramidales

ancrées sur les surfaces de contact. Une seconde structure pyramidale est susceptible de se

former autour de la première. Ceci dépend à la fois de la géométrie de la surface de contact,

elle-même très sensible aux variations de la taille, et des contraintes de cisaillement au niveau

de la marche entre 2 plans atomiques. A noter l’absence de structure pyramidale dans le cas de

la plus petite nanoparticule (4,01 nm de diamètre) : compte-tenu de la faible distance entre les

surfaces, une dislocation nucléée est immédiatement attirée par les surfaces libres.

Enfin une analyse de la densité de dislocations a été conduite sur ces nanoparticules dont le

diamètre varie entre 4,01 et 80,38 nm. En augmentant la taille des particules, les courbes

contrainte-déplacement présentent beaucoup moins de fluctuations. Cela s’explique par de

faibles variations locales de la densité de dislocation d’un coté et de l’autre, par une aug-

mentation linéaire de la surface de contact.



Conclusion

Dans ce travail de thèse, nous avons étudié les propriétés mécaniques de nanoparticules sphé-

riques de métaux de structure cubique à faces centrées (CFC), au cours d’essais de compression

uniaxale simulés par une approche de type dynamique moléculaire. Nous avons considéré trois

métaux, l’aluminium, le cuivre et le nickel, des diamètres de nanoparticule variant entre 4 et

80 nm, ainsi que cinq orientations différentes de compression. Nous nous sommes plus parti-

culièrement interressés aux domaines élastiques et plastiques, en relation avec l’influence de la

taille de la nanoparticule et de l’orientation de la compression.

En régime élastique, nos analyses suggèrent tout d’abord que le modèle de contact Hertzien

est le plus approprié pour décrire les compressions selon les orientations <123>, <211> et

<210>. Par contre, le modèle de contact de type poinçon plat s’impose pour les orientations

<010> et <111>. Nous expliquons ces résultats par la morphologie à l’échelle atomique de la

surface en contact avec l’indenteur. Nous montrons également que le module d’Young diminue

avec la taille de la nanoparticule pour une orientation <010>. Toujours pour cette même

orientation, nous avons constaté que la contrainte à la limite élastique diminue lorsque la taille

de la nanoparticule augmente, en suivant la loi puissance σ = 54.5 D−0,48, en excellent accord

avec la littérature [Feruz et Mordehai, 2016]. Nos analyses révèlent aussi que la structuration à

l’échelle atomique des surfaces de contact pouvait avoir une influence considérable sur cet effet

de taille.

En nous focalisant ensuite sur le régime plastique et les nanoparticules d’aluminium, nous
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avons tout d’abord remarqué que la déformation plastique était toujours initiée par la nucléa-

tion de dislocations partielles de Shockley aux extrémités de la surface de contact, et plus

précisément depuis les marches formées par l’empilement entre la couche atomique au contact

et celle suivante. Ces marches de surface jouent un rôle critique dans la réponse mécanique

des nanoparticules. En effet, l’analyse des profils des contraintes de cisaillement montre qu’il

y a une concentration locale de contrainte à ces endroits. Lorsque la compression se poursuit,

nous avons observé la formation de structures particulières, pour certaines orientations cristal-

lographiques bien déterminées. Par exemple, nous avons détecté la formation d’une structure

pyramidale propre à l’orientation cristallographique <010>, et une structure tétraédrique propre

à l’orientation <111>. Enfin, un autre résultat concernait l’orientation <211>. Contrairement

aux autres orientations cristallographiques étudiées, les simulations montrent que la déforma-

tion plastique ne suit pas la loi de Schmid, car la nanoparticule se déforme par maclage dès

l’initiation de la plasticité. Ce résultat s’explique certainement par un effet de nucléation, dû à

la géométrie particulière de la surface de contact.

Nous avons effectué une étude similaire pour d’autres matériaux CFC comme le cuivre et

le nickel. Différents mécanismes de déformation impliquant du glissement des dislocations, ou

du maclage, ont été obtenus. Ces résultats s’expliquent assez bien par des arguments basés

sur les différences de propriétés entre ces matériaux, comme l’énergie de défaut d’empilement.

Cependant, dans certains cas, ”l’effet de matériau” est dominé par d’autres facteurs comme

la géométrie de la surface de contact. Ainsi, au cours de la compression selon l’orientation

cristallographique <211>, nous obtenons les mêmes mécanismes de déformation pour les trois

matériaux testés dans les mêmes conditions.

Enfin, nous avons effectué une étude approfondie de l’effet de taille sur les mécanismes de

plasticité, en nous focalisant sur une nanoparticule d’aluminium comprimée selon l’orientation

<010>. Pour des systèmes ayant un diamètre supérieur ou égal à 8 nm, les partielles de Shockley,

nucléées au niveau des marches de la surface de contact, s’intersectent sur les quatre plans actifs

{111} pour former des structures pyramidales ancrées sur les surfaces de contact. Une seconde

structure pyramidale, plus grande, est susceptible de se former autour de la première. Ceci
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dépend à la fois de la géométrie de la surface de contact, elle-même très sensible aux variations

de la taille, et des contraintes de cisaillement au niveau des marches. Dans le cas des plus petites

nanoparticules (4 nm de diamètre), nous avons remarqué l’absence de structure pyramidale, ce

qui peut s’expliquer par le faible volume disponible, ainsi que la proximité des surfaces latérales,

attirant les dislocations nucléées.

Malgré l’amélioration de notre compréhension du comportement mécanique des nanoparti-

cules sphériques grâce à notre étude, il reste toutefois un grand nombre de pistes qui pourraient

s’avérer intéressantes de creuser dans le futur. Plusieurs d’entre elles sont énumérées ci-dessous.

Pour compléter notre étude, il serait premièrement intéressant d’étudier : l’effet de taille sur

la réponse plastique de nanoparticules de cuivre et de nickel d’une part, et augmenter le nombre

d’orientations de compression pour obtenir une vue plus globale d’autre part. Dans cette étude,

nous nous sommes limités à l’étude de nanoparticules sphériques. Toutefois, d’autres formes

sont possibles, comme par exemple des nanoparticules comportant des facettes, construites par

une procédure de type Wulff. Il serait particulièrement intéressant de voir comment la forme de

la nanoparticule pourrait influer sur les modules élastiques, la limite d’élasticité, ainsi que sur

les mécanismes de plasticité. Il serait également enrichissant de confronter l’effet de taille à un

éventuel effet de forme, pour voir lequel serait prédominant pour des nanoparticules.

Un autre axe de recherche concerne les systèmes coeur/coquille. Ces systèmes pourraient

être par exemple des systèmes modèles et de nature bi-métallique. L’intérêt serait alors d’étudier

la compétition entre surface et interface lors de la déformation plastique. Ils pourraient par

ailleurs être de type coeur métallique avec une coquille oxyde, ceci afin de tendre vers des

systèmes de plus en plus proches de l’expérience. L’influence potentielle de cette couche d’oxyde

sur les propriétés mécaniques est encore mal connue.

Nous nous sommes limités à des nanoparticules de métal CFC dans cette thèse, mais il

existe un intérêt fort pour d’autres classes de matériaux comme les métaux de structure cubiques

centrée, ou les hexagonaux. En particulier, ces derniers ont été pour l’instant très peu examinés,
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et la possible compétition entre glissement et maclage reste inexplorée.

Enfin, il est certain que les simulations de dynamique moléculaire souffrent de limitations

importantes spatialement et temporellement. Pour surmonter partiellement ces limites, il serait

souhaitable de réaliser des simulations multi-échelles, par exemple en couplant la dynamique mo-

léculaire avec des éléments finis, ou bien avec une approche de type dynamique des dislocations

discrètes.
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différentes définitions (cf. 2.2.1), φ correspondant au diamètre dit de coupure
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sont des atomes dans une symétrie locale HCP (dans les défauts d’empilement
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pilement extrinsèque du même sommet dans une nanoparticule de Cu. (c) Un
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contraste correspondant aux dislocations qui émergent de la surface du nano-
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2.2 Représentation schématique de la structure d’un code de dynamique moléculaire. 44
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tions à partir de marche de la surface, pendant une compression uniaxiale selon

la direction <123> d’une nanosphère d’aluminium de 20 nm de diamètre, et à
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tions à partir de marche de la surface pendant une compression uniaxiale selon

la direction <211> d’une nanosphère d’aluminium de 20 nm de diamètre. . . . 102
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6.5 (a) Vue de dessus de la nanosphère de 20,01 nm, selon l’orientation cristallogra-

phique <010>. (b, c) Vue latérale de la même nanosphère, avant la compression
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doctorat, Université de Poitiers.
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Plasticité des nanoparticules métalliques Cubiques à Faces Centrées

Lorsque leurs dimensions deviennent nanométriques, les matériaux présentent généralement

des propriétés bien différentes de celles mesurées aux échelles supérieures. Ainsi, concernant

les propriétés mécaniques, il est, par exemple, souvent fait état d’une résistance accrue à la

déformation plastique. Toutefois, une majorité des travaux dans ce domaine concerne des sys-

tèmes à une dimension, tels que les nanofils et les nanopiliers. Nos connaissances des propriétés

mécaniques d’un autre type de système ’nano’, à savoir les nanoparticules, restent actuellement

limitées, ce qui est surprenant en regard de leur immense champ d’applications.

Les travaux ici présentés portent sur les propriétés mécaniques de nanoparticules sphériques

de matériaux métalliques de structure cubique à faces centrées (aluminium, nickel, cuivre). Ils

ont été conduits à l’aide de simulations de dynamique moléculaire de compression uniaxiale.

Ces dernières permettent d’analyser finement les mécanismes de plasticité à l’échelle atomique.

Deux axes principaux d’étude ont été retenus : l’influence de la taille des nanoparticules et

l’orientation de l’axe de compression. Nos résultats mettent en évidence le rôle prépondérant

de la géométrie de la surface de contact dans la gamme de taille étudiée (4-80 nm) lors des

premiers stades de déformation plastique. Nous montrons ainsi que cette dernière influe sur la

limite d’élasticité, ainsi que sur le mode de déformation plastique, tel que le maclage.

Mots-clé : Plasticité, Nanoparticule, Métaux CFC, Dynamique moléculaire, Mécanismes élé-

mentaires

Plasticity of Face Centered Cubic metallic nanoparticles

Abstract : When characteristic dimensions decrease to nanometer, materials often exhibit

different properties than those measured at higher scales. So, in terms of mechanical properties,

increased resistance to plastic deformation is often reported. However, most research works in

this domain focused on one dimensional systems like nanowires and nanopilars. Our knowledge

concerning mechanical properties for another type of ’nano’ system, nanoparticles, are in fact

much more limited. This is surprising, since they can be used in immense field of applications.

The work presented here deals with the mechanical properties of spherical nanoparticles of

face centered cubic metallic materials (aluminium, nickel, copper). They were conducted using

molecular dynamics simulations under uniaxial compression. These last ones allow to analyze

finely the mechanisms of plasticity at the atomic scale. Two main areas of study were selected :

the influence of nanoparticle size and the orientation of the compression axis. Our results

highlight the predominant role of contact surface geometry in the size range studied (4-80 nm)

during the early stages of plastic deformation. We thus show that the latter influences the yield

strength, as well as the plastic deformation mode, such as smearing.

Keywords : Plasticity, Nonoparticles, FCC metals, Molecular dynamics, Basic Mechanisms
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