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Préface

Dussé-je y passer ma vie, il me sera strement impossible d’en faire le tour.
Telle est & peu de choses prés la pensée qui m’a traversé esprit lorsque j’ai fait
la rencontre avec la déformation des matériaux amorphes. Qu’on en juge par la
complexité du sujet : ces solides sont par définition désordonnés a I’échelle des par-
ticules ce qui rend I’exercice d’identification de paramétres d’ordres structuraux des
plus problématiques. Ces systémes sont de plus hors d’équilibre thermodynamique
et leurs propriétés dépendent par conséquent de leur histoire [Cavagna 2009].

En outre, cet état de la matiére se préte mal aux approches perturbatives d’habitude
si fructueuses. Il n’existe pas pour ces systémes de « petit paramétre », comme c’est
le cas de l'interaction entre particules dans 1’état gazeux ou de celui de la position
des atomes pour les cristaux [Trachenko 2016]. Un solide amorphe hérite de la
complexité du liquide dont il est issu et partage avec lui une similarité structurale
qui rend difficile la distinction entre ces deux états de la matiére condensée.

D’un point de vue mécanique, il n’est pas possible de définir des défauts topologiques
comme les dislocations, a la base de la description physique de la déformation dans
les cristaux [Hirth 1982|. Pour corser la situation, les solides amorphes sont le plus
souvent mécaniquement fragiles, et présentent de la localisation, ce qui complexifie
I’étude expérimentale de leur déformation.

Face & cette complexité, les simulations numériques ont été un outil de choix

dans ma démarche. Elles présentent plusieurs avantages. Le premier d’entre eux
réside dans le fait de disposer de toute l'information et de pouvoir simplifier &
outrance les systémes étudiés. Le deuxiéme est d’offrir le moyen de manipuler 'objet
d’étude & sa guise et de réaliser de véritables expériences numériques qu’il aurait été
impossibles de mener autrement. Ce que le calcul numérique perd ici en élégance
analytique, il le gagne en intégration de la complexité. Il s’agit d’'un appendice
moderne, pour certain d’un véritable télescope pour l'esprit [Buchanan 2008|.
Mon positionnement académique & 'interface de la physique, de la mécanique et de
la science des matériaux constitue également un avantage. Comme il sera présenté
dans ce manuscrit, la plasticité des solides amorphes se manifeste en effet par des
réarrangements locaux en interaction élastique a longue portée [Maloney 2006a].
Leur réponse mécanique est donc pilotée par une compétition entre désordre et
élasticité. 1l s’agit d’un terrain de jeu idéal & la fois pour le mécanicien voulant
décrire un écoulement continu effectif et pour le physicien souhaitant se pencher
sur ses fluctuations.

Ce positionnement est le produit de mon parcours débuté en thése par 1’étude
du glissement des dislocations depuis 1’échelle atomique. Je reste profondément
influencé par la métallurgie physique. De ce point de vue, la comparaison avec la
mécanique des solides amorphes est a la fois cruelle et excitante. Elle est cruelle car
les derniers travaux de modélisation portant sur les dislocations atteignent parfois
des descriptions quantitatives [Kraych 2019|, quand la définition des mécanismes



dans les amorphes est encore en construction [Rodney 2011|. Elle est aussi excitante
car la mécanique des solides amorphes se décline dans d’innombrables applications.
En outre, malgré des progrés de modélisation foisonnants ces derniéres années, il
reste encore de nombreux phénomeénes & comprendre, méme qualitativement. Cette
tension est 'objet du chapitre 1 dans lequel je présente le contexte, I’état de I'art
et les défis relatifs & I’étude de la modélisation de la mécanique des solides amorphes.

Depuis ma prise de fonction au laboratoire de Physique et Mécanique des
Milieux Hétérogénes, un élément essentiel de mon travail a été de pouvoir quantifier
la susceptibilité plastique locale des solides amorphes. Je me suis en particulier
intéressé au probléme de la mesure. Pour cela, j'ai développé une méthode permet-
tant de sonder localement les limites d’élasticité des systémes afin d’en fournir un
champ complet. Cette méthode est décrite dans le chapitre 2 dans lequel je montre
que les limites d’élasticité ainsi calculées ont un pouvoir prédictif de l'activité
plastique remarquable. Cette démarche a été ensuite systématisée dans le cadre
d’une large collaboration internationale. Au-dela de la corrélation obtenue entre
réarrangements plastiques et seuils de contrainte locaux, cette méthode répond
a plusieurs problémes en fournissant une mesure non-perturbative, directionnelle
et d’ordre A (nous dirions « embarrassingly parallel » en anglais). Il s’agit donc
d’un outil idéal pour documenter avec une grande richesse ce qu’il se passe « a
I'intérieur » d’un solide amorphe.

Le chapitre 3 illustre trois avancées permises par la méthode des limites d’élas-
ticité locales. Dans un premier temps, je discute du probléme de la localisation en
étudiant comment ’adoucissement se produit dans une bande de cisaillement. Dans
un deuxiéme temps, je présente une étude consacrée a la polarisation des seuils de
contrainte lors de la déformation plastique a 'origine de I'effet Bauschinger dans les
solides amorphes. Le chapitre se conclut par I'étude de la dynamique des liquides
surfondus en température dans laquelle les réarrangements de cisaillement offrent
une image intuitive des relaxations dans ’espace réel. Ces résultats jettent un pont
entre mécanique athermique et dynamique des systémes vitreux.

Le chapitre 4 se penche sur une description de la mécanique des solides
amorphes & une échelle supérieure & 'aide de modéles élasto-plastiques. J’y présente
un premier passage quantitatif entre échelle atomique et échelle mésoscopique.
Cette modeélisation multi-échelle est réalisée dans un premier temps dans 1’état
stationnaire d’écoulement puis dans ’état transitoire & partir d’'une large gamme
de protocoles de préparation.

En conclusion, je reporte enfin une liste de résultats obtenus et discute des
perspectives et des projets de recherche que je souhaite poursuivre dans les années &
venir. Ce manuscrit est complété par des annexes techniques, des projets paralléles
ainsi que mon curriculum vitae.
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CHAPITRE 1
Une courte revue de la plasticité
des solides amorphes

Ce chapitre introductif a pour but de présenter les phénomeénes physiques relatifs
4 la déformation plastique des matériaux amorphes, essentiellement au travers des
résultats scientifiques précédant nos travaux. Dans un premier temps, nous intro-
duisons les enjeux et les applications liés aux propriétés mécaniques de cette large
classe de matériaux. Dans un deuxiéme temps, les mécanismes élémentaires de la
déformation sont décrits en présentant les éléments clefs de compréhension a la base
des interprétations théoriques de la déformation. Cette courte revue est 1’occasion
d’introduire les différentes méthodes de modélisations numériques principalement
implémentées pour étudier la plasticité des matériaux amorphes. Cette synthése
bibliographique se conclue sur les défis et les questions encore ouvertes, nous per-
mettant de contextualiser et de justifier les approches mises en oeuvre dans la suite
de ce mémoire.

Sommaire
1.1 ConteXte. . v v v v v v v v v v it e et ettt e e 1
1.2 Etatdelart. . . ... ..o uvivi ... 3
1.3 Deéfis et questions ouvertes . . . .« « v v v v v v v v b 0. 6
1.4 Conclusion duchapitre . . . . . . ¢ v v v v v v v v v v v 0o 9

1.1 Contexte

Contrairement aux cristaux, les solides amorphes se caractérisent & l’échelle
de leurs particules par une absence d’ordre & longue distance. Lorsque 'on pense
aux matériaux amorphes au niveau moléculaire, le premier exemple qui vient
naturellement & ’esprit est celui des verres de silicate. Ces matériaux sont utilisés
dans de nombreux domaines d’application avancés tels que les fibres optiques, les
fenétres, les lentilles, les pare-brises automobiles, les écrans, les conteneurs, le verre
antimicrobien et les techniques de vitrification pour convertir les déchets nucléaires
dangereux en matériaux inertes.

Leur impact sur notre civilisation industrielle est tel que 2022 a été déclarée
année internationale du verre par les Nations Unies. Pour certains, nous sommes
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FIGURE 1.1 — Exemples de solides amorphes [Nicolas 2018]. De gauche & droite : club de golf en
verre métallique, dentifrice, mayonnaise, mousse de café et graines de soja.

entrés dans l'ére du verre [Morse 2016]. Du fait qu’ils soient les minéraux les
plus abondants de la crofite terrestre, une meilleure compréhension des propriétés
mécaniques de ces matériaux ouvrirait non seulement la voie & la conception
rationnelle de verres moins fragiles [Zhang 2022|, mais ferait également progresser
nos connaissances des processus géologiques.

Les progrés techniques des derniéres décennies en matiére de synthése ont permis
I’émergence d’autres types de verres moléculaires composés d’atomes métalliques,
les verres métalliques [Schuh 2007]. Ces nouveaux matériaux posseédent des proprié-
tés remarquables. Ils sont plus solides que l'acier, ont une plus grande résistance a
I'usure et a la corrosion, sont plus tenaces que la céramique et ont pourtant une
plus grande limite d’élasticité [Telford 2004]. Néanmoins, ils présentent également
une certaine fragilité due a la localisation de la déformation sous forme de bandes
de cisaillement, ce qui limite leur déploiement industriel a grande échelle.

Au-delad du désordre structurel, comment classer les verres vis-a-vis des ma-
tériaux amorphes? Une définition potentielle est que les verres présentent une
transition vitreuse (en les chauffant, ils se transforment de maniére continue
en liquide) alors que les solides amorphes ne le font pas (ils ont tendance a
cristalliser lorsqu’on augmente la température). Dans la suite de ce manuscrit, nous
nous permettrons souvent un abus de langage « & la physicienne » et parlerons
indistinctement de verre (comme le verre de silice) ou de solide amorphe (comme
le silicium amorphe).

Les solides amorphes ne se réduisent pas en verres moléculaires durs, comme
illustrée sur la Fig. 1.2. A des échelles de longueur plus importantes, on trouve
une autre classe de matériaux désordonnés, aujourd’hui appelée « matiére molle ».
Leur structure est également désordonnée, avec des particules constituées de
colloides, de gouttes ou de bulles [Bonn 2017]. Les fluides a seuil, qui se comportent
comme des solides en dessous d’une contrainte spécifique et s’écoulent comme un
fluide au-dessus, sont des archétypes de ces systémes. Ces matériaux mous sont
omniprésents dans les industries alimentaires, cosmétiques et chimiques, ot leurs
propriétés rhéologiques jouent un roéle essentiel. Enfin, & la fin du spectre des
longueurs, on trouve des matériaux granulaires dont les particules présentent égale-
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ment des structures désordonnées. La statistique des contacts domine leur réponse
mécanique, habituellement décrite en régime athermique en raison des échelles
impliquées [Andreotti 2013]. La compréhension de leurs propriétés mécaniques est
également un enjeu important en géologie ou dans de nombreuses applications
industrielles (construction, transport, stockage).

Nous voyons que les solides amorphes couvrent des échelles de longueur et
d’énergie considérables. A titre de comparaison, le module de Young d’une mousse
est d’environ 100 Pa quand celui d’un verre métallique est d’environ 100 GPa,
soit une différence de neuf ordres de grandeur. 1l est donc aisé de comprendre que
la maniére d’aborder leur description mécanique est historiquement radicalement
différente. La déformation des verres moléculaires durs est généralement décrite
par la plasticité, c’est-a-dire par la déformation irréversible, et par la mécanique de
la rupture. D’autre part, ’étude de la mécanique de la matiére molle est le plus
souvent réalisée par le prisme de la rhéologie [Seth 2011, Vlassopoulos 2014], ou
I'on cherche & lier vitesse de déformation et contrainte appliquée.

Malgré ces différences profondes, les solides amorphes présentent des proprié-
tés mécaniques universelles qui appellent une compréhension globale [Nicolas 2018].
Méme s’ils sont fragiles, les verres moléculaires peuvent présenter des courbes d’écou-
lement & petite échelle ou & haute température similaires aux matériaux mous.
De plus, la plupart des matériaux amorphes se caractérisent par un comportement
adoucissant conduisant & une localisation de la déformation plastique sous forme
de bande de cisaillement [Schall 2010, Greer 2013]. Cette localisation se trouve, par
exemple, dans les fluides & seuil et les verres métalliques ou, a plus grande échelle,
dans des événements catastrophiques tels que des glissements de terrain. Les fluides
a seuil et les colloides vieillis peuvent présenter des pics de contrainte suivis d’un
ramollissement. Tout aussi frappante est la généralité des courbes d’écoulement de
type Herschel et Bulkley trouvées dans les fluides a seuil [Liu 2018b|. Ces caracté-
ristiques communes proviennent de la similitude de leurs processus élémentaires de
déformation qui sont une conséquence directe de leur structure désordonnée.

1.2 Etat de l’art

Les premiéres études quantitatives portant sur la physique de la déformation
des solides amorphes remontent a la fin des années 1970. Dans une expérience
astucieuse mettant en ceuvre un radeau de bulles désordonnées, un analogue
de verre métallique, Argon observe que la réponse aux contraintes mécaniques
se manifeste par des réarrangements locaux qu’il nomme Transformations de
Cisaillement (STs) [Argon 1979al. Argon et Spaepen proposent alors une théo-
rie de la réponse mécanique a partir de l’activation sous contrainte de ces
STs [Argon 1979b, Spaepen 1977|. Le taux de déformation du systéme est modélisé
par le produit de la densité des événements d’écoulement et de leur fréquence
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d’activation biaisée par la contrainte appliquée. Leur description utilise en outre le
volume libre comme variable interne pour rendre compte de ’évolution de la densité
des STs. Ces études pionniéres fournissent une compréhension phénoménologique
remarquable de la réponse viscoplastique des solides amorphes et ont depuis été
largement utilisées pour interpréter les expériences [Schuh 2007].

De nombreux résultats expérimentaux et numeériques ont depuis confirmé cette
vision de la déformation plastique basée sur la dynamique des réarrangements
locaux ou événements d’écoulement. Aux petites échelles, la réponse mécanique
sous cisaillement est caractérisée par des chargements élastiques entrecoupés de
chutes de contraintes. Ces sauts de contraintes correspondent & des réarrangements
locaux de particules sous forme de STs. En général, ces STs sont complexes et
présentent une large distribution de tailles et d’amplitudes. Depuis, une question
fondamentale réside dans la compréhension de ces réarrangements topologiques et
de leur lien avec la structure initiale, avant chargement.

La topologie locale des particules réarrangées n’est pas la seule zone de la struc-
ture affectée par ces STs. Ces réarrangements redistribuent en effet leurs contraintes
a longue portée dans la matrice environnante pour rétablir 1’équilibre mécanique.
Cette redistribution est caractérisée par un champ de déplacement quadripolaire
décroissant suivant ~ 1/r9~! avec r la distance au réarrangement et d la dimension,
comme observé expérimentalement dans les colloides [Jensen 2014, Desmond 2015]
et les matériaux granulaires |[Le Bouil 2014]. Cette forme fonctionnelle est bien
comprise dans le cadre de la mécanique des milieux continus. Elle correspond
a la réponse élastique a une déformation libre de cisaillement d’une inclusion
ellipsoidale [Eshelby 1957|. En plus du chargement macroscopique, les zones du
matériau vont donc recevoir des contributions élastiques provenant de toutes les
STs sous la forme d'un bruit mécanique. Cette interaction a longue portée est la
source d’une grande richesse phénoménologique ou 1'élasticité entre en concurrence
avec le désordre. Les événements plastiques ne sont plus indépendants et peuvent
former des avalanches, conduisant a des phénoménes critiques : distribution en loi de
puissance des chutes de contraintes, stabilité marginale et effets de taille |Lin 2014a).

Il convient d’ajouter que les solides amorphes sont élastiquement hétérogénes
avec des propriétés qui varient au cours de la déformation [Albaret 2016]. Cette
variation des propriétés mécaniques est communément appelée « endommage-
ment » en mécanique. Elle correspond souvent & une dégradation de la rigidité du
matériau et, & plus grande échelle, & 'apparition de fissures microscopiques. Les
hétérogénéités élastiques, et leur évolution, peuvent étre vues comme un second
effet non local. Il produit des fluctuations spatiales de la contrainte locale autour
du chargement macroscopique moyen, méme en ’absence d’activité plastique dans
les autres parties du solide.

Au cours des derniéres décennies, trois stratégies de modélisation ont
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FI1GURE 1.2 — Méthodes de modélisation multi-échelles des solides amorphes [Rodney 2011]. a)
Simulation atomistique montrant une transformation de cisaillement (ST) avec un champ de dépla-
cement a longue portée quadrupolaire typique. b) Simulation mésoscopique discréte ot les éléments
de la grille correspondent & des zones de transformation de cisaillement (STZ) activables inter-
agissant élastiquement. ¢) Méthode par éléments finis continue dans une géométrie d’indentation
comportant de la localisation de la déformation au travers de bandes de cisaillement.

été développées afin de comprendre la réponse mécanique des matériaux
amorphes [Rodney 2011]. Comme le montre la Fig. 4.2, elles peuvent eétre
classées selon différentes échelles de longueur : microscopique, mésoscopique et
continue. Les premiéres simulations atomistiques ont réellement débutées il y a 20
ans avec les travaux pionniers de Falk et Langer [Falk 1998]. Ces auteurs ont ouvert
un nouveau champ disciplinaire et introduit le concept de Shear Transformation
Zone (STZ), c’est-a-dire des zones réarrangeables sous cisaillement et encodées
dans la structure avant chargement.

Les échelles d’espace et de temps que peut atteindre la dynamique moléculaire
(MD) classique sont néanmoins limitées. Ainsi, les simulations atomistiques ont été
complétées par des approches mésoscopiques discrétes, permettant de reproduire la
réponse mécanique des matériaux amorphes tout en réduisant considérablement le
nombre de degrés de liberté a traiter [Nicolas 2018|. Ces approches élasto-plastiques
considérent une population discréte de STZ activables dans un milieu élastique.
Elles peuvent étre vues comme un analogue mécanique d’un modele d’'Ising ou la
déformation plastique locale et le propagateur élastique correspondent respective-
ment au spin et a 'interaction entre les sites.

La derniére famille de modeéles considére une description continue de
la réponse mécanique. Suivant une approche de physique statistique, des
modéles de champ moyen considérent 1’évolution de la population des
STZs [Sollich 1997, Hébraud 1998]. Dans ces modeéles, la notion d’espace dis-
parait, et le bruit mécanique généré par 'activité des STs est traité comme une
température effective. Une approche radicalement différente suivie par la commu-
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nauté théorique de meécanique a cherché & développer des modéles continus en
considérant des systémes homogénes & grande échelle, ou la notion de STZ discréte
disparait. Le plus souvent résolues par la méthode des éléments finis (FEM), ces
approches permettent de traiter des géométries et des chargements complexes.
Elles considérent un systéme d’équations aux dérivées partielles correspondant
aux équations d’équilibre et de conservation et & une série de régles traitant de
I’évolution du matériau lors de la déformation : une surface de charge, une loi
d’écrouissage et une régle d’écoulement [Su 2006].

1.3 Défis et questions ouvertes

En dépit de toutes les avancées méthodologiques et théoriques décrites pré-
cédemment, la modélisation des propriétés mécaniques des solides amorphes se
heurte encore & des challenges exceptionnels. Ils correspondent au manque de
compréhension des mécanismes élémentaires en relation avec la structure et a la
fragmentation des résultats et des approches en termes de systémes, d’échelles et de
communautés scientifiques. En plus de leur complexité relative au désordre, & leur
état hors d’équilibre et aux difficultés expérimentales liées & leur instabilité, I’étude
de ces systémes doit en effet encore répondre & des questions scientifiques largement
ouvertes. Ces questions peuvent étre classées en plusieurs catégories résumées dans
les paragraphes suivants.

Absence de liens formels entre structure et mécanismes élémentaires
de plasticité et d’endommagement - Toutes les revues traitant de la déforma-
tion des solides amorphes concluent a l’absence de lien quantitatif entre structure
locale et propriétés mécaniques [Rodney 2011]. II s’agit du probléme central.
La situation actuelle est rendue d’autant plus inconfortable par ’abondance de
données atomistiques qui permet en principe d’identifier les origines structurales
des STs par des approches d’apprentissage automatique [Cubuk 2015]. A ce stade,
méme en connaissant la position exacte de chaque particule et leur interaction, les
expérimentateurs seraient confrontés au méme probléme.

De nombreuses tentatives ont été mises en ceuvre dans la littérature pour établir
une corrélation entre propriétés et structures locales [Bauchy 2015|. Plusieurs
propriétés ont été proposées, allant du volume libre, de 'ordre & courte portée,
des modules élastiques [Tsamados 2009] jusqu’aux modes de vibration mous
localisés [Ding 2014]. Ces propriétés locales sont néanmoins généralement scalaires,
alors que l'on sait que la réponse mécanique locale dépend de la direction de
chargement. Ils ont également montré un pouvoir prédictif relativement faible
des réarrangements plastiques et sont dépendants du systéme [Richard 2020].
Surtout, méme lorsque la corrélation est excellente, par exemple pour le machine
learning [Cubuk 2017], l'interprétation est indirecte d’un point de vue physique,
une corrélation n’étant ni un seuil de contrainte ni une barriére énergétique. En
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outre, notons que la plupart des études se sont concentrées sur le cisaillement, mais
peu ont pris en compte la cavitation [Guan 2013].

Systémes atomistiques : écart avec les expériences, problémes de
technicité et de reproductibilité - La premiére difficulté technique réside
dans les petites échelles de temps accessibles via la MD classique [Ninarello 2017].
Pour obtenir des solides amorphes par simulations directes, on peut s’attendre, au
mieux, & une vitesse de trempe de six ordres de grandeur plus rapide que celle
des expériences. Notons qu’en plus de cet écart considérable d’échelle de temps, il
existe également un fossé énorme en terme d’échelle d’espace pouvant conduire a
des effets de taille finie notables comme dans le cas de la formation des bandes de
cisaillement.

Un deuxiéme probléme provient de la grande sensibilité des propriétés mécaniques
vis-a-vis des détails des interactions entre particules |Ferreiro-Coérdova 2020|. Ceci
est illustré par les importantes variations de propriétés avec le microalliage sur la
résistance aux dommages [Zhang 2022|, la propagation des fissures [Murali 2011],
la cavitation [An 2011], les bandes de cisaillement [Greer 2013], la formabilité
du verre [Schuh 2007] et les modules élastiques [Gu 2008]. Malgré des efforts
importants, les études portent généralement sur des systémes modeéles et abordent
le plus souvent ces questions & partir d’un systéme spécifique.

De plus, méme si ’on sait ce que 'on recherche dans la structure, la caractérisation
des amorphes nécessite des analyses structurales avancées [Richard 2020], le calcul
de modes de vibration ou encore l’exploration du paysage énergétique [Tang 2021].
Ainsi, un scientifique souhaitant étudier les propriétés mécaniques des matériaux
amorphes via des simulations atomistiques doit généralement commencer par
réaliser des simulations longues et consommatrices d’énergie et rencontre des
difficultés a reproduire quantitativement les résultats de la littérature.

Evolution des propriétés avec I’histoire thermomécanique - Si la
prédiction des propriétés mécaniques d’un solide amorphe uniquement & partir
de sa structure est encore une question ouverte, il est encore plus complexe
de déterminer leur évolution avec la préparation, la déformation et 1’ endom-
magement |[Tang 2021]. En général, I'image d’'un paysage énergétique potentiel
(PEL) désordonné fournit un outil pratique pour comprendre D’évolution des
solides amorphes par les mécanismes de relaxation (mouvement descendant) ou
rajeunissement (mouvement ascendant). Cependant, pour certains phénoménes,
comme le cyclage thermique cryogénique [Ketkaew 2020], cette image ne tient pas,
méme qualitativement. La compréhension de cette évolution est rendue encore plus
difficile en présence d’une compétition entre température, vitesse de déformation et
pression [Pan 2018|.

Nature de la transition d’écoulement - Des comportements critiques
ont été observés dans l'état d’écoulement stationnaire [Maloney 2004al, sous
cyclage mécanique [Bhaumik 2022] et dans le régime pseudo-élastique de verres
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au repos [Shang 2020]. Motivées par ces observations, des études ont cherché
a comprendre la transition d’écoulement (ou « yielding transition » en anglais)
dans le contexte d’une transition de phase dynamique telle que la transition de
dépiégeage |Tyukodi 2016]. Une question fondamentale a laquelle il reste encore a
répondre est la nature de cette transition entre une phase solide et une phase d’écou-
lement. Des conclusions contrastées ont été rapportées [Barlow 2020]. La transition
a été décrite comme une transition de premier ordre [Jaiswal 2016] ou un point
critique aléatoire [Ozawa 2018], tandis que d’autres études basées sur des conditions
de cisaillement oscillantes la définissent comme un attracteur [Leishangthem 2017]
ou un seuil d’irréversibilité [Regev 2013]. Dans ce contexte, comme dans beaucoup
d’autres relatifs aux systémes amorphes, un point de blocage réside dans I’absence
de parameétre d’ordre caractérisant les statistiques des STs et de leur évolution avec
la déformation.

Formation des instabilités globales : bandes de cisaillement et fissures
- La localisation de la déformation plastique sous forme de bandes de cisaillement
résulte d’un comportement adoucissant, c’est-a-dire de la réduction des seuils de
déformation plastique avec le chargement. Les bandes de cisaillement atomistiques
sont différentes de celles observées expérimentalement car elles sont transitoires et
ne persistent généralement pas. Dans ce contexte, on ne sait pas encore ot vont se
produire ces instabilités pour une structure donnée, ni quelle sera leur dynamique
en fonction de la température, du taux de cisaillement et de la pression du milieu
environnant [Greer 2013].
Qu’il s’agisse de bandes de cisaillement ou de rupture, la nature des instabilités
globales dépendra du désordre initial. Dans la limite du désordre infinitésimal,
c’est-d-dire pour un matériau présentant seulement quelques défauts isolés, la
statistique de défaillance de la structure peut étre comprise comme une transition
de phase du premier ordre de type nucléation. A Iinverse, la concentration
des contraintes n’opére plus dans la limite du désordre infini, et l'instabilité
progresse par percolation non corrélée [Shekhawat 2013]. Dans ce contexte, la
question d’un critére de nucléation pour appréhender quantitativement les effets
de préparation (intrinséques) de ceux de la taille du systéme (extrinséques) reste
ouverte [Richard 2021a].

Manque de transition entre les échelles dans les stratégies de mo-
délisation - Si les modéles élasto-plastiques rendent compte avec succés d’une
majorité de phénomeénes [Fielding 2021|, la plupart d’entre eux reposent sur des
hypotheéses trés simplificatrices : description scalaire, homogénéité des temps élas-
tiques et de relaxation, distribution de seuils fixés a priori, statistiques de pro-
priétés qui ne changent pas avec la plasticité et ’endommagement, pas de dé-
pendance a la pression [Rodney 2011, Nicolas 2018]. Toutes ces hypothéses contre-
disent les résultats obtenus ces derniéres années a partir de simulations microsco-
piques [Tsamados 2009, Barbot 2018, Shang 2019].

Aux échelles supérieures, les modéles continus sont basés sur des équations consti-
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tutives phénomeénologiques et considérent une description homogénéisée. L’homo-
généisation repose sur le principe de la séparation des échelles et la présence d’un
volume élémentaire représentatif (RVE) [Geers 2010]. Néanmoins, lorsque les hé-
térogénéités de la microstructure et la distribution de ’endommagement ne sont
pas statistiquement homogeénes, la description effective dépend de la position dans
I’espace et devient influencée par les interactions simultanées entre ’endommage-
ment et la microstructure. Compte tenu du caractére adoucissant de la plupart des
solides amorphes, qui implique de la localisation, les approches classiques d’homogé-
néisation utilisées en mécanique sont a proscrire, et il est nécessaire d’employer des
modéles a cinématiques enrichis avec des longueurs internes [Kaiser 2021]. Des ques-
tions brilantes restent ouvertes dans ce contexte : Quelle est I’origine microscopique
(fluctuations) de la rhéologie non locale lors du passage d’un modéle mésoscopique
discret a des approches continues? Comment dériver physiquement les longueurs
internes ?

Alors que le processus de fracture est d’'une importance immense, sa compréhen-
sion est encore trés limitée [Xi 2005|. La modélisation de la rupture dans les so-
lides amorphes couplée a la plasticité et & I’endommagement n’a quasiment ja-
mais été abordée pour les systémes hétérogénes amorphes |Rycroft 2012|. Les ap-
proches statistiques traitant de la nucléation de fissures d’un milieu hétérogéne se
sont jusqu’a présent concentrées sur des modéles simplifiés de type fusibles aléa-
toires [de Arcangelis 1985, Shekhawat 2013]. La raison en est la grande difficulté
technique liée au traitement de ’évolution des hétérogénéités élastiques et de la
nucléation des fissures associées a ’apparition des singularités élastiques.

1.4 Conclusion du chapitre

Dans ce chapitre, nous avons présenté le contexte et introduit la problématique
générale de la déformation plastique des matériaux amorphes. Compris au sens large
comme un état solide dont la structure & 1’échelle des particules est désordonnée,
il apparait que cette vaste classe de matériaux traverse de nombreuses échelles
d’espace et d’énergie. En dépit de ces différences profondes, les mécanismes de
leur déformation plastique présentent des similarités dont la compréhension peut
déboucher sur des généralisations puissantes.

Le bilan des travaux présentés montre que 'interprétation de la déformation des
solides amorphes est bien établie. Elle repose sur la description de la dynamique de
réarrangements plastiques locaux et de leur interaction élastique sous la forme de
STs. Cette vision se décline au travers de plusieurs modélisations aux différentes
échelles permettant de reproduire la réponse mécanique dans une majorité de
situations. Une description réellement physique et quantitative pose en revanche
toujours probleme. De nombreuses questions associées a la dépendance vis-a-vis des
types d’interactions entre particules, & la localisation, & la nature de la transition
d’écoulement ainsi qu’a la transition entre les échelles restent encore largement
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ouvertes.

Nous concluons ce chapitre en soulignant que la question la plus pressante réside
de notre point de vue dans ’absence de liens formels entre structure & 1’échelle
des particules et activité plastique, & 'instar du réle joué par les dislocations dans
la plasticité cristalline. Cette question déborde largement sur les autres problémes
au sens ou sa résolution permettrait de fournir un paramétre d’ordre pertinent en
vue d’une description physique de la déformation a partir de la structure et de son
évolution sous chargement. C’est ce probléme central qui a guidé nos travaux au
cours des derniéres années et dont les principaux résultats sont présentés dans les
chapitres suivants.



CHAPITRE 2
Limite d’élasticité locale : Une
nouvelle observable numérique

Au regard de la synthése présentée dans le chapitre précédent, il est désormais
admis que la réponse plastique des solides amorphes repose sur l’activation de
réarrangements plastiques locaux. Toutefois, un lien formel entre structure locale
et STs n’est pas encore établi malgré de nombreux travaux scientifiques. Cette
situation inconfortable n’est pas anodine et témoigne de la complexité des phé-
nomeénes en jeu. Nous avons par conséquent cherché & orienter nos investigations
numeériques dans deux directions principales : 1) étudier la déformation dans des
solides amorphes les plus simples possibles et 2) développer une mesure de la
susceptibilité plastique locale.

Pour cela, nous mettons en oeuvre des simulations de statique moléculaire
dans des verres binaires bidimensionnels modéles obtenus & partir de différents
protocoles de trempe. Ces simulations nous permettent de calculer les emplacements
successifs des STs. Nous adoptons une stratégie indirecte pour aborder la relation
structure-propriété en développant une méthode d’échantillonnage des limites
d’élasticités locales. S’il n’épuise pas la question, ce pas de cété méthodologique
pragmatique nous donne acces a la susceptibilité plastique locale. 11 fournit la sta-
tistique compléte des seuils de glissement. Son pouvoir prédictif des emplacements
des STs est mis en regard systématiquement avec des indicateurs structuraux plus
classiques. Enfin, nous présentons les effets sur les limites d’élasticité du protocole
de trempe, de la direction de chargement et de I’échelle de longueur échantillonnée.

Publications associées :
e 5. Patinet, D. Vandembroucq and M. L. Falk, Connecting Local Yield Stresses
with Plastic Activity in Amorphous Solids, Phys. Rev. Lett. 117, 045501 (2016).
e D. Richard, M. Ozawa, S. Patinet, E. Stanifer, B. Shang, S. A. Ridout, B. Xu,
G. Zhang, P. K. Morse, J.-L. Barrat, L. Berthier, M. Falk, P. Guan, A. Liu, K.
Martens, S. Sastry, D. Vandembroucq, E. Lerner, M. Manning, Predicting plasticity
in disordered solids from structural indicators, Phys. Rev. Mater. 4, 113609 (2020).
e A. Barbot, M. Lerbinger, A. Hernandez-Garcia, R. Garcia-Garcia, M. L. Falk, D.
Vandembroucq and S. Patinet, Local yield stress statistics in model amorphous
solids, Phys. Rev. E 97, 033001 (2018).
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2.1 Connexion entre activité plastique et propriétés lo-
cales

2.1.1 Réponse mécanique athermique d’un verre modéle

Nous effectuons des simulations de MD avec le logiciel libre
LAMMPS [Thompson 2022|. L’objet d’étude est un verre binaire bi-
dimensionnel qui est connu pour sa bonne capacité de vitrifica-
tion [Lancon 1984]. Il a déja été utilisé pour étudier la plasticité des maté-
riaux amorphes [Falk 1998, Shi 2005b, Shi 2005a, Shi 2007]. La grande majorité
des résultats rapportés dans ce manuscrit correspondent & un ensemble de
100 échantillons contenant 10* d’atomes chacun obtenus par trempe de liquides a
volume constant. Les détails techniques de ce systéme sont reportés dans I’annexe A.

Les deux types d’atomes interagissent via des potentiels interatomiques de type
Lennard-Jones avec une distance de coupure R.,. Dans ce qui suit, toutes les
unités seront exprimées en termes de masse m et des deux paramétres décrivant les
échelles d’énergie et de longueur de l'interaction interespéce, € et o, respectivement.
En conséquence, le temps sera mesuré en unités to = o/m/e. La température
de transition vitreuse numérique effective T;im de ce systéme est d’environ
T;" = 0.31¢/k, ot k est la constante de Boltzmann. Nous définissons cette tempé-
rature comine la température en dessous de laquelle ’équilibrage du systéme par une
méthode de MD classique devient prohibitive, avec un temps de relaxation to 107.

Afin de mettre en évidence les liens entre la microstructure, la stabilité des
verres et leurs propriétés meécaniques, trois protocoles de trempe différents sont
considérés. Les deux premiers types de verre sont obtenus apreés des trempes
instantanées a partir d’états liquides a haute température (HTL) et de liquides
surfondus équilibrés (ESL) a T = 9,62T;"™ et T = 1.13T;"™, respectivement.
Le dernier protocole consiste en une trempe graduelle (GQ) durant laquelle la
température est continuellement diminuée d’un état liquide, équilibré a 1.13 T;im,
a4 un état solide a4 basse température & 0.096 T;im, sur une période de 10%ty a
’aide d’un thermostat [Hoover 1985]. Le systéme est ensuite trempé instantanément.
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FIGURE 2.1 — (a) Courbes contrainte-déformation typiques pour les trois protocoles de trempe :
trempe instantanée a partir d’un liquide & haute température (HTL, ligne continue), trempe ins-
tantanée a partir d’un liquide surfondu (ESL, ligne pointillée) et trempe progressive (GQ, ligne
tirets-pointillés). L'encart montre un zoom d’une chute de contrainte correspondant & un événement
plastique. (b) Evénement plastique : les fleches correspondent au champ de déplacement calculé
entre le début de l'instabilité et juste aprés I’événement. Le centre de la région rouge présentant la
déformation de cisaillement maximale donne ’emplacement du réarrangement plastique.

Tous les protocoles de trempe sont suivis d’une relaxation statique a volume
constant via une méthode de gradient conjugué pour équilibrer mécaniquement
les systémes & température nulle. Le méme algorithme de relaxation est utilisé
ci-dessous pour étudier la réponse au chargement mécanique.

Cette approche produit trois types de solides amorphes trés contrastés. Plus
la température & partir de laquelle le systéme tombe hors d’équilibre est élevée,
moins le systéme est relaxé [Sastry 1998]|. Cet effet se reflete dans les valeurs
des énergies potentielles moyennes des états inhérents (ISs) générés ou dans les
modules de cisaillement moyens u, c’est-a-dire la pente & l'origine des courbes
contrainte-déformation reportées sur la Fig. 2.1a. Le module p est égal & 8.85,
14.73 et 19.03 pour les systemes HTL, ESL et GQ, respectivement. Comme prévu,
la raideur du systéme augmente avec son niveau de relaxation.

Partant d’une configuration trempée, les verres sont déformés
en cisaillement simple par une méthode athermique quasi statique
(AQS) [Malandro 1998, Maloney 2004b| en imposant des conditions aux limites
de type Lees-Edwards. Nous appliquons une série d’incréments de déformation
A7z, au matériau en déplacant les positions des atomes 7 suivant un champ de
déplacement affine tel que r, — ry 4+ ryAvyyy et ry — r,. Aprés chaque incrément
de déformation, le systéme est relaxé jusqu’a I’équilibre mécanique.

Les événements plastiques sont détectés lorsque la contrainte calculée 7.,
diminue, signalant une instabilité mécanique. La réponse observée est typique
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des matériaux amorphes aux petites échelles et se caractérise par des branches
élastiques réversibles entrecoupées d’événements plastiques comme illustré sur la
Fig. 2.1a. Plus le systéme initial est relaxé, plus il est rigide et plus le verre est dur.
En accord avec [Shi 2005a], nous observons que la localisation de la déformation
plastique augmente avec le degré de relaxation de ’état initial. Notons que dans le
cas du systéme GQ une localisation intense de la déformation est observée autour
de 74y ~ 0.06, avec 'apparition de bandes de cisaillement. Cette tendance a la
localisation sera exploitée dans le Chap. 3.

Les positions des réarrangements plastiques localisés sont alors définies comme
la position de 'atome ayant subi la déformation de cisaillement locale maximale
lors d’un événement plastique. Cette approche nous permet d’obtenir les positions
successives des STs lors de la déformation a partir de I’état trempé comme illustré
sur la Fig. 2.1b.

2.1.2 Meéthode des limites d’élasticité locales

Nous développons une méthode qui nous permet d’échantillonner les contraintes
d’écoulement locales des solides vitreux pour différentes directions de chargement.
Des techniques similaires ont été employées pour échantillonner les modules élas-
tiques locaux [Mizuno 2013] ou les limites d’élasticité le long d’une seule direction
dans des verres modeéles [Puosi 2015].

Le principe de la méthode numérique est illustré sur la Fig. 2.2a. Elle consiste
a sonder localement la réponse mécanique au sein d'une région de taille Rjyee
(nommée région I) en contraignant les atomes extérieurs a celle-ci (nommeée région
IT) & se déformer de maniére purement affine. Seuls les atomes de la région I sont
relaxés et peuvent se déformer de maniére non affine. Les réarrangements plastiques
sont donc forcés de se produire dans cette région et la limite d’élasticité locale peut
étre identifiée.

Nous échantillonnons les limites d’élasticité locales sur une grille carrée réguliére
de taille Rgumpling- Les atomes n’interagissant pas, car situés a une distance de
plus de Rfpee + 2Rcyt du centre de la région sondée, sont supprimés lors des
simulations de chargement local, accélérant ainsi le calcul. Sauf mention explicite,
nous choisissons Rsampiing = L/39 = Reut €t Rfree = 5.

Le critére de plasticité et la méthode AQS sont les mémes que ceux décrits dans
la section précédente pour le systéme global. A cette échelle, les solides amorphes
sont fortement hétérogénes et la limite d’élasticité n’est pas la méme pour toutes
les orientations du cisaillement. Nous échantillonnons donc la réponse mécanique
en utilisant des conditions de chargement en cisaillement dans différentes directions
a. Dix-huit directions, uniformément réparties entre o = —90° et a = 90°, sont
étudiées. La direction o = 0° correspond au cisaillement simple globale.
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FIGURE 2.2 — (a) Schéma du calcul des limites d’élasticité locales sur une grille carrée réguliére
de taille de maille Rsgmpiing. La région I (de rayon Rj,c.) est complétement relaxée tandis que
la région I1 (d’épaisseur 2 Rcy:) se déforme suivant une déformation de cisaillement affine dans
la direction «. (b) Réponse mécanique locale définissant la pré-contrainte 70, 1a limite d’élasticité
7¢, la résistance plastique résiduelle A7¢ et la chute de contrainte ArP. (¢) Carte de la résistance
plastique résiduelle. Les dix premiers emplacements d’événements plastiques sont représentés par
des cercles noirs numérotés par ordre d’apparition lors du chargement globale du systéme.

La contrainte de cisaillement 7(«) dans la direction « est calculée sur les atomes
appartenant  la région I en fonction de la déformation appliquée comme schématisé
sur la Fig. 2.2b. La région I est cisaillée jusqu’a la premiére instabilité mécanique
survenant a une contrainte critique 7¢(a). Méme au repos, les verres présentent des
contraintes internes non nulles dues a la frustration inhérente aux solides amorphes.
Une quantité plus pertinente pour lier les propriétés locales & ’activité plastique est
donc la contrainte nécessaire pour déclencher un réarrangement plastique. L’état
de contrainte de cisaillement local initial dans le verre trempé 79() est donc
soustrait de la contrainte critique pour obtenir I’augmentation de contrainte locale
qui déclencherait une instabilité AT¢(a) = 7¢(a) — 7°(a). Cette quantité est définie
comme la distance au seuil ou, de maniére équivalente, a la résistance plastique
résiduelle.

Nous considérons enfin les implications du champ de A7¢(«) pour une direction
particuliére de chargement macroscopique «a;. Pour cela, nous faisons '’hypothése
simplificatrice d’une élasticité homogéne au sein du systéme. Bien entendu, ’élas-
ticité & cette échelle de longueur est hétérogéne et conduit & des déplacements non
affines sous chargement a distance comme le montre [Tsamados 2009]. Cette hypo-
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thése sert simplement & pouvoir estimer la contrainte ressentie par une zone locale
due & un chargement & distance. Si la contrainte de cisaillement appliquée est ho-
mogéne dans le verre, le réarrangement plastique qui aurait le plus de chance d’étre
activé pour un site donné correspond au seuil minimum (positif) A7¢(a) projeté le
long de la direction de chargement. Il peut étre exprimé comme :
C
Ar, = min — 270 o — o] < 457, (2.1)
a cos(2[a — ay))

En pratique, considérer A7, au lieu de A7°(y) n’améliore que légérement la
corrélation observée pour les premiers réarrangements plastiques et n’affecte pas
qualitativement les conclusions tirées dans ce manuscrit.

Nous obtenons ainsi des informations microscopiques sur la limite d’élasticité
locale pour que la structure amorphe se réarrange. Les cartes de résistance plastique
résiduelle locale A7y (oq = 0°) calculées autour de tous les atomes sont illustrées
sur la Fig. 2.2c. Nous distinguons une longueur de corrélation correspondant a la
taille de la région sondée. En effet, un réarrangement plastique peut étre activé
plusieurs fois lors de ’échantillonnage de zones proches si son seuil est inférieur aux
autres réarrangements possibles dans son voisinage. Cet effet conduit ’algorithme
a attribuer des valeurs proches de A7, sur une échelle ~ Rppc.. L'effet de Rypee
sera abordé ci-dessous, dans la Sec. 2.3. 1l ressort de la Fig. 2.2c que les événements
plastiques ont clairement tendance & se produire dans les régions caractérisées par
de faibles valeurs de limites d’élasticité locales Ar,.

2.1.3 Corrélation entre résistances plastiques résiduelles et empla-
cements des réarrangements plastiques

Avant de procéder a une caractérisation plus quantitative de la corrélation entre
la limite élastique locale et I’évolution spatio-temporelle de l'activité plastique,
notons que d’autres propriétés locales ont été proposées dans le méme but avec
lesquelles nous croisons nos résultats. On considére ici la densité p [Spaepen 1977],
I’énergie potentielle (PE) [Shi 2007], I'ordre a courte portée (SRO) [Shi 2005a], le
module de cisaillement Cyyqy [Tsamados 2009] et la Fraction de Participation (PF)
dans les « zones molles » déterminées par une analyse des modes de vibrations
quasi-localisés [Ding 2014]. Ces propriétés peuvent étre divisées entre propriétés
structurelles (p, PE, SRO) et réponses linéaires (Cypyqy, PF).

On gattend & ce que les propriétés structurelles refletent la stabilité locale
du systéme et donc, potentiellement, la susceptibilité au chargement mécanique.
L’idée principale des approches de type réponse linéaire est que les réarran-
gements associés aux chemins de déformation de basse énergie (calculés de
maniére perturbative) coincideront avec les réarrangements plastiques irréversibles.
Par souci de comparaison, toutes ces observables locales ont également été calcu-
lées sur une méme grille réguliére et moyennées sur une échelle de longueur Rgc = 5.
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Afin de déterminer la fiabilité des propriétés locales pour prédire lactivité
plastique, il est nécessaire de quantifier la relation entre les localisations successives
des événements plastiques et les valeurs correspondantes des propriétés locales
calculées & partir de la configuration initiale, avant le début du chargement. Pour
ne pas introduire de paramétres arbitraires dans le calcul de cette corrélation, nous
travaillons directement avec la distribution des différentes propriétés locales.

Les événements plastiques devraient se produire dans des zones caractérisées
par des valeurs extrémes des estimateurs locaux, par exemple un minimum des ré-
sistances plastiques résiduelles A7,. Nous calculons ainsi le rang dans la distribution
des estimateurs locaux des sites ¢. Plus I'extremum est proche, plus la qualité pré-
dictive de D'estimateur local est élevée. Plus précisément, la corrélation est définie
en fonction de la valeur de la fonction de répartition (CDF) pour une propriété
locale donnée a ’emplacement ou la ST a lieu (donné par i,,4, ). Nous définissons la
corrélation comme :

Cy =1—-2CDF (¢;,,..), (2.2)

ot 1) est I'une des propriétés locales et CDF la moyenne de ses fonctions de réparti-
tion sur les différents échantillons. Cy, varie entre —1 et 1, indiquant respectivement
une anti-corrélation parfaite et une corrélation parfaite. Cy sera donc proche de 1
lorsque les réarrangements plastiques se concentrent dans des zones ou CDF (1))
est petite. Cette définition a I'avantage d’étre cohérente du fait de l'utilisation
directe de la CDF. Les corrélations observées peuvent de plus étre comparées aux
fluctuations qui seraient obtenues & partir d'un champ aléatoire, c¢’est-a-dire au pire
scénario en termes de prédiction.

Les corrélations calculées pour toutes les propriétés locales sont reportées dans
la Fig. 2.3a en fonction de la déformation appliquée. Les indicateurs structurels (p,
PE et SRO) montrent un faible pouvoir prédictif de activité plastique. Les seules
propriétés montrant des corrélations significativement élevées sont les modules de
cisaillement, les fractions de participation des modes mous & basse fréquence et
les résistances plastique résiduelles locales. Le pouvoir prédictif des résistances
plastique résiduelles locales surpasse tous les autres indicateurs. Plus important
encore, nous observons que la corrélation Car, persiste méme aprés de nombreux
réarrangements plastiques.

Comme prévu, les corrélations de Cpyzy, PF et A7, diminuent avec le nombre
d’événements plastiques a partir de 1’état trempé, le matériau perdant la mémoire
de son état initial lors de la déformation. De facon surprenante, on constate que
les corrélations données par PE et SRO sont quasi constantes. Bien que faible, la
corrélation est supérieure a un écart type de bruit blanc (~ 0.08). Pour la plupart
des indicateurs, Cy converge vers cette derniere valeur. Cela suggére que si les
grandeurs PE et SRO ne sont pas capables de résoudre des zones individuelles,
ils peuvent éventuellement étre corrélés avec des régions d’activité plastique élevée
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FicuURreE 2.3 — Corrélation entre propriétés locales et emplacements des réarrangements plastiques
en fonction de la déformation & partir de I’état trempé. Les barres d’erreur correspondent a un écart
type. (a) Comparaison entre les indicateurs structuraux dans les verres GQ. (b) Méme graphique
restreint a la résistance plastique résiduelle A7, pour les trois protocoles de préparation. Les fleches
correspondent & la déformation moyenne du dixiéme événement plastique.

ou faible & plus grande échelle. Bien sir, pour de plus grandes déformations, nous
attendons Cy, — 0 pour toutes les propriétés locales. Il est important de noter
que nous démontrons que le volume libre (ou toute mesure de densité locale),
historiquement largement utilisé comme variable interne pour décrire la plasticité
des verres métalliques, fonctionne bien moins que d’autres indicateurs. Le résultat
le plus frappant de cette analyse reste néanmoins le niveau Ca,, et sa lente
décroissance.

Nous observons que le niveau de corrélation dépend de la préparation du
systéme comme indiqué dans la Fig. 2.3b. Plus le systéme est stable, plus la
corrélation observée est robuste. Les dix premiers réarrangements plastiques se
produisent en moyenne dans les zones appartenant aux sites 23, 13 et 8.5% les plus
mous pour les systémes HTL, ESL et GQ, respectivement. Pour les verres trempés
graduellement GQ), il est intéressant de noter que la corrélation décroit fortement
pour une déformation correspondant & I'adoucissement di & la localisation de la
déformation.

Nous pouvons avancer que 'origine de la meilleure corrélation observée dans le
systéme le plus relaxés provient directement de la distribution des seuils locaux.
Les systémes durs ont une population beaucoup plus petite de zones comportant
des seuils faibles. Ils présentent donc un plus grand contraste de susceptibilité au
cisaillement par rapport aux autres zones ou au bruit mécanique, ce qui facilite la
prédiction du début de l'activité plastique.
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2.2 Analyse comparative et systématisation

Malgré les résultats précédents, il était nécessaire de clarifier si la méthode
des limites d’élasticité locales fonctionne bien uniquement sur un systéme modéle
particulier ou si d’autres méthodes donnent des résultats satisfaisants dans dif-
férents solides désordonnés. De plus, les solides amorphes générés par MD sont
toujours beaucoup plus ductiles que ceux des expériences réelles, et il est donc dif-
ficile de simuler des matériaux fragiles qui présentent une défaillance catastrophique.

Des développements méthodologiques récents utilisant la méthode Swap Monte
Carlo (SMC) [Ninarello 2017] permettent maintenant d’équilibrer trés profon-
dément des liquides polydispersés modéles, & des températures comparables, et
méme inférieures, & celle qui peuvent étre atteinte expérimentalement. Ces liquides,
lorsqu’ils sont trempés a température nulle, forment des verres ultrastables qui
présentent une rupture fragile [Ozawa 2018].

Dans le cadre d’'une collaboration internationale étendue, nous utilisons ces
outils informatiques pour mener une étude comparative compléte et quantitative.
Nous nous sommes penchés sur la capacité de plusieurs indicateurs structurels
récemment proposés pour prédire 'activité plastique dans des verres modéles
bidimensionnels formés a ’aide d’un large éventail de conditions de préparation.
Nous développons une méthodologie standard pour comparer ces indicateurs entre
eux.

Nous avons considéré 18 indicateurs différents illustrés sur la Fig. 2.4a qui

peuvent étre classés en cinqg familles :

(a) Huit purement structuraux qui ne nécessitent que la position des particules
et non leur potentiel d’'interaction (rouge).

(b) Une méthode basée sur 'apprentissage automatique qui est également struc-
turelle mais nécessite un entrainement sur un sous-ensemble de déformations
de cisaillement (violet).

(c) Trois basées sur la réponse linéaire et 1'analyse des modes de vibrations
harmoniques sans aucune information sur la contrainte appliquée (vert).

(d) Trois qui quantifient la réponse linéaire & une déformation appliquée spé-
cialisée, ici un simple cisaillement (bleu).

(e) Trois méthodes numériques allant au-dela de la réponse linéaire, dont la
méthode des limites d’élasticité locales (orange).

Nous avons également considéré deux indicateurs supplémentaires (en noir) qui
ne sont a priori pas liés a la plasticité, 1’énergie potentielle locale et la dilatation
thermique locale.

Nous constatons que les différentes classes d’indicateurs structurels ne sont pas
toujours fortement corrélées entre elles, ce qui suggere que différents paradigmes
d’identification des défauts d’écoulement puissent étre sensibles a des informations
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structurelles distinctes. A quelques exceptions prés, les indicateurs que nous avons
étudiés se montrent satisfaisant pour prédire les lieux d’instabilités plastiques dans
les matériaux ductiles et fragiles sur de courtes échelles de déformation (~ 0.1%
pour les tailles de systéme étudiées), et plusieurs restent corrélés au-dela de ~ 10%
de déformation, soulignant que la structure gouverne bien la déformation plastique
de ces matériaux & température nulle sous cisaillement.
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FIGURE 2.4 — Les différentes classes d’indicateurs : (a) Indicateurs purement structuraux. (b)
Apprentissage automatique (Support Vector Machine). (c) Paysage énergétique autour d’un état
inhérent du verre. Les méthodes basées sur la réponse linéaire associent les régions molles aux cour-
bures faibles du paysage énergétique. Les méthodes anharmoniques peuvent fournir des estimations
des barriéres d’activation. (d) Indicateurs anisotropes également basés sur la réponse linéaire du
systéme mais incluant la géométrie de la déformation imposée. (e) Méthode de la limite d’élasticité
locale. (f) Corrélation entre un champ structurel calculé & v = 0 et le premier événement plas-
tique. (g) Méme information en fonction de 'inverse de la température parente (stabilité du verre)
dans un verre polydispersé préparé par la méthode SMC de verres peu stables a ultra stables. (h)
Décroissance de la corrélation entre un champ structurel calculé a v = 0 et le éniéme événement
plastique. Le gradient gris sous-jacent indique la déformation plastique moyenne correspondante
allant de v = 0 (transparent) & v = Vyiciding (Opaque). Les différentes couleurs correspondant aux
meilleurs indicateurs structuraux indiqués en (f).

La qualité d’un indicateur donné varie peu entre les deux types de potentiels
d’interaction que nous avons étudiés. En revanche, leurs capacités prédictives
changent avec la stabilité du verre : les indicateurs sont généralement moins
précis dans les verres ductiles, oit de nombreuses régions sont molles méme pour
une déformation nulle. Une exception & cette régle se produit dans les verres
ultra-stables accessibles via la méthode de SMC. Dans ces matériaux, de nombreux
indicateurs structuraux changent tellement avant le premier réarrangement plas-
tique, simplement du fait du chargement élastique, que leur champ calculé pour

une déformation nulle devient peu prédictif.
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Nous étudions dans un premier temps comment les indicateurs structuraux
évalués a déformation nulle, v,, = 0, sont corrélés avec 'emplacement du premier
événement plastique. Les figures 2.4f et g montrent la corrélation de rang cumulée
Cinin calculée comme dans la section précédente par I'Eq. 2.2 mais limitée a la
premiére ST. Nous observons un accord qualitatif avec la section précédente avec
un certain changement quantitatif de la corrélation a mesure que les échantillons
deviennent plus stables.

Les indicateurs construits a partir de modes de vibration fonctionnent ex-
trémement bien, avec une corrélation C,,;, proche de l'unité. Ces indicateurs
peuvent méme étre aussi performants que la résistance plastique résiduelle Ar,.
Ce résultat confirme de nombreuses observations selon lesquelles les emplacements
des instabilités plastiques sont directement liés a la présence d’excitations a basse
fréquence qui contrélent la réponse d’'un systéme lors d'un forcage externe.

La majorité des indicateurs basés sur la structure fonctionnent mal, & deux
exceptions importantes : le paramétre d’ordre stérique © [Tong 2018] et le champ
de « Softness » basé sur I'apprentissage automatique S [Cubuk 2015], tous deux
étant fortement corrélés. Le paramétre © cherche & mettre en évidence les particules
qui s’écartent de maniére significative des configurations stériquement favorisées
avec peu de chevauchements de particules, et constitue donc une mesure locale
de la frustration. Le fait que © soit similaire & une méthode agnostique comme
I'apprentissage automatique suggére que ’algorithme d’apprentissage automatique
a également appris a identifier une telle frustration.

Dans la Fig. 2.4g, nous résumons nos résultats en tracant Ch, pour les
différents protocoles de trempe en les ordonnant en fonction du degré de stabilité
des échantillons préparés a ’aide de la méthode SMC pour un systéme polydispersé.
Les verres et leurs protocoles de trempe, paramétrés par la température parente
d’équilibre Tj,;, sont classés du plus ductile au plus fragile. Pour plus de visibilité,
nous n’affichons que les meilleurs indicateurs structurels de chaque famille (O, S,
M, nafp et Aty). Le pouvoir prédictif augmente a mesure que le systéme devient
moins ductile, en accord avec la section précédente.

En revanche, les systémes les plus stables que nous étudions (les points les plus
a droite de la Fig. 2.4g) vont a encontre de cette tendance. Ceux-ci correspondent
a des verres ultrastables qui ne peuvent étre formés qu’a 1’aide de méthode de SMC.
Dans ces verres, le pouvoir prédictif des modes de vibration et de S sont tous plus
faibles. Nous observons également que les méthodes basées sur l'exploration du
PEL mettent en évidence que les point-cols pertinents du paysage d’énergie ne sont
pas présents & 7,y = 0 et ne se forment qu’au cours du chargement élastique. En
revanche, la corrélation offerte par la résistance plastique résiduelle A, continue
d’augmenter. Ceci suggére que dans des verres ultrastables, la structure trempée est
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insuffisante pour prédire les premiers événements plastiques et qu’il est nécessaire
d’avoir accés & la dynamique le long des branches élastiques.

Dans leur ensemble, ces résultats démontrent que les réarrangements induits par
le cisaillement dans les solides amorphes sont encodés dans la structure initiale. Dans
les systémes ductiles, de nombreux indicateurs structuraux sont raisonnablement
prédictifs de l'activité plastique, jusqu’a des déformations modérées. Nos travaux
indiquent que deux indicateurs purement structuraux (S et ©), ne nécessitant
aucune connaissance du potentiel d’interaction et pouvant étre immédiatement
appliqués aux expériences, donnent des résultats comparables aux méthodes plus
complexes dans les solides ductiles.

Une autre observation surprenante réside dans le fait que les modes de vibration
linéaires, qui peuvent étre extraits expérimentalement de la moyenne temporelle
des fonctions de corrélation [Chen 2010], surpassent toutes les autres méthodes
dans les matériaux ductiles. En revanche, en analysant des configurations de verre
ultrastables, dont la premiére instabilité plastique est repoussée jusqu’a 6%-7% de
déformation, nous montrons que la corrélation des indicateurs basée sur la réponse
linéaire diminue considérablement. Ces résultats peuvent sembler contre-intuitifs
dans la mesure ou les systémes ne subissent que des déformations élastiques
réversibles.

Nous montrons qu’aucun autre indicateur, a ’exception de la résistance plas-
tique résiduelle A7y, ne peut prédire avec précision les réarrangements pour des
intervalles de déformation aussi importants. Cela indique clairement que la prise en
compte du couplage entre zones molles et géométrie de chargement imposé est une
clef pour une meilleure corrélation. Les travaux futurs devraient donc se concentrer
sur 'ameélioration des indicateurs anisotropes existants et sur le développement d’ap-
proches micromécaniques. La quantification de I'interaction et de I’auto-organisation
entre excitations locales sera également cruciale pour comprendre la localisation des
contraintes et la formation de localisations catastrophiques dans les verres fragiles.

2.3 Propriétés des limites d’élasticité locales : prépara-
tion, orientation et échelle de longueur

Dans les sections précédentes, nous avons montré que la méthode de la limite
d’élasticité locale pouvait fournir 'un des meilleurs pouvoirs prédictifs de 1'activité
plastique. Au-dela de la simple corrélation, cette méthode donne accés a une
observable naturelle dans le cadre de la plasticité : un seuil de contrainte critique.
De plus, il s’agit d’une grandeur non perturbative, directionnelle et d’ordre N,
permettant en principe de traiter des systémes étendus. Dans cette section, nous
examinons l'impact du protocole de préparation, de la direction de chargement
ainsi que la taille de la zone échantillonnée.
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Ficurk 2.5 — Champs des résistances plastiques résiduelles en fonction du protocole de prépa-
ration (17¢ ligne), de l'orientation du chargement (2° ligne) et de la taille de I’inclusion relaxée (3°
ligne). Les emplacements des dix premiers événements plastiques sont représentés par des cercles
noirs numérotés par ordre d’apparition lors du chargement globale du systéme.

Cartes calculées pour les trois protocoles de trempe : (a) HTL, (b) ESL et (c) GQ. (d) Fonctions
de distribution de probabilité correspondantes. L’encart correspond aux fonctions de répartition
en échelle log-log.

Cartes calculées pour différentes directions de chargement pour le protocole GQ : (e) cisaillement
simple o = 0°, (f) cisaillement pur o = 45°, et (g) cisaillement simple négatif o = 90°. Les fleches
rouges correspondent aux chargements macroscopiques. (h) Exemple de réponses mécaniques lo-
cales de la région I pour différentes directions de chargement.

Cartes d’un verre GQ calculées pour différentes tailles d’inclusion Rjfree : (i) 5, (j) 10 et (k) 15.
(1) Fonctions de distribution de probabilité des résistances plastiques résiduelles. Les lignes corres-
pondent & une analyse du maillon le plus faible & partir des champs calculés avec Rfree = 5.

Les cartes des A7, locaux sont présentées dans la premiere ligne de la Fig.
2.5 pour les trois protocoles de trempe. L’effet du protocole de trempe sur les
champs des limites d’élasticité est remarquable. Plus la température pour laquelle
le systéme tombe hors d’équilibre au cours de sa synthése est basse, plus le verre est
mécaniquement stable. Un avantage de cette méthode est qu’elle permet d’évaluer
la stabilité directement aux échelles locales et non depuis la réponse globale comme
reportée dans la Fig. 2.1a.
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Le systéme HTL montre une surabondance de petites barriéres d’énergie
caractéristiques des systémes mous. En revanche, le systéme G(Q présente une faible
proportion de zones molles enchassées dans un squelette dur [Shi 2006]. Comme
prévu, ESL correspond & une situation intermédiaire. Plus quantitativement, la
Fig. 2.5d représente les distributions de Ar, calculées pour les trois protocoles de
trempe. Les densités de probabilité p(Ar,) sont sensiblement décalées vers des
valeurs plus élevées avec 'augmentation de la stabilité du systéme, les zones les
plus faibles étant dépeuplées.

Grace a cette méthode, nous sommes en mesure d’analyser les statistiques
des sites qui sont sur le point de se réorganiser plastiquement. Des travaux
antérieurs basés sur des approches théoriques de champ moyen [Lin 2016], des
simulations atomistiques |[Karmakar 2010b, Hentschel 2015] et des simulations
meésoscopiques [Lin 2014b, Lin 2015] ont proposé une loi d’échelle pour la den-
sit¢ de ces zones molles tel que limar, o p(A7y) ~ ATg o 6 est un exposant
non trivial. Pour les systémes au repos, aprés la trempe, il a été montré que
0 ~ 0,6 [Karmakar 2010b, Hentschel 2015], en accord avec les résultats rapportés
dans 'encart de la Fig. 2.5d.

Jusqu’a présent, relativement peu d’études ont abordé la question de la variation
de la susceptibilité plastique locale en fonction de l'orientation du chargement.
Cette situation provient du fait que la plupart des indicateurs locaux proposés
sont des grandeurs scalaires. Seuls les travaux basés sur les modes mous ont tenté
d’explorer la susceptibilité vis-a-vis de 'orientation du chargement en tirant parti
de 'aspect vectoriel des modes propres de vibration [Rottler 2014, Smessaert 2014].
Afin de répondre a ce probléme, nous utilisons ici un autre avantage de la méthode
locale des limites d’élasticité nous donnant naturellement accés & cette information
directionnelle.

Des courbes contrainte-déformation de cisaillement locales sont illustrées pour
quatre directions différentes sur la Fig. 2.5h. Il apparait que la réponse mécanique
dépend de l'orientation du chargement. Comme attendu dans le cadre de la théorie
élastique, nous verifions que (o) = —79(a+90°) et que les modules de cisaillement
locaux pu(a) = p(a+90°) comme reporté dans ’encart de la Fig. 2.5h. En revanche,
les résistances plastiques résiduelles A7, ne présentent pas les symétries élastiques
et dépendent de 'orientation considérée.

Afin de tester la dépendance de I'activité plastique a la direction du chargement
mécanique, les verres trempés sont déformés par le protocole AQS mais suivant des
orientations différentes. En plus du cisaillement simple décrit dans la Sec. 2.1.1,
les systémes sont déformés en cisaillement pur en appliquant des incréments de
déformation Ay/2 = —Ae,, = Aey, et en cisaillement simple dans le sens négatif
en appliquant des incréments de déformation Ay = —Ar~,,. Ces chargements
correspondent dans la limite des déformations infinitésimales a des cisaillements
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selon les directions a; = 45° et ay = —90°, respectivement (voir les fleches rouges
sur les Fig. 2.5e, f et g). Le cisaillement pur produit donc un cisaillement orienté
en diagonale. Le cisaillement simple négatif correspond & un cisaillement orienté
latéralement, mais de sens opposé par rapport au chargement en cisaillement simple
positif employé jusqu’a présent.

Les positions des dix premiers réarrangements plastiques pour les différentes
directions de chargement sont illustrées pour un verre GQ dans la rangée du milieu
de la Fig. 2.5. En accord avec [Gendelman 2015], la localisation des réarrangements
plastiques montre une forte dépendance au protocole de chargement. La plupart
des événements plastiques se produisent dans zones différentes en fonction du
protocole. Occasionnellement, des réarrangements apparaissent aux mémes endroits
du systéme pour différentes orientations de chargement.

Dans le méme temps, les résistances plastiques résiduelles sont également cal-
culées a 'aide de la formule 2.1 avec les directions de chargement correspondantes
«y. Nous congidérons donc o = 0°, 45° et 90° pour le cisaillement simple positif,
le cisaillement pur et le cisaillement simple négatif, respectivement. Les cartes de
AT, sont présentées dans la ligne du milieu de la Fig. 2.5. Une forte dépendance a
I’orientation du chargement est observée. La rotation du cisaillement se traduit par
Papparition (disparition) de zones molles (dures).

A titre d’exemple, les zones proches des 1¢" et 3¢ réarrangements plastiques
pour le cisaillement simple positif de la Fig. 2.5e disparaissent dans le cas du
cisaillement simple négatif de la Fig. 2.5g. A I'inverse, des zones molles apparaissent
comme celles proches des 5¢ et 7°¢ réarrangements sur la Fig. 2.5g. Comme pour
le cisaillement simple détaillé ci-dessus, le cisaillement pur et le cisaillement
simple négatif montrent une excellente corrélation entre les zones molles et les
zones ou se produisent les réarrangements plastiques. La quantification des corré-
lations par Eq. (2.2) telle que décrites dans Sec. 2.1.3 est quantitativement similaire.

Nous abordons enfin 'effet de la taille du patch Ry, sur la statistique des
limites d’élasticité locales. Plusieurs mécanismes peuvent étre anticipés, comme
les effets de taille mécaniques et les effets d’origine statistique. Les effets de taille
mécaniques correspondent aux hétérogénéités élastiques ainsi qu’a l'influence des
conditions aux limites gelées. Les frontieres gelées affectent en effet les résultats de
simulation de la maniére suivante : plus un atome est proche de la frontiére, plus
son déplacement est affine, déviant ainsi sa trajectoire par rapport a des simulations
non contraintes. Les effets statistiques de taille jouent un réle dans la mesure ou la
limite d’élasticité locale est principalement controlée par les zones les plus faibles
du patch (appartenant a la région I). Dans cet effet de type maillon faible, on peut
s’attendre a ce que son amplitude soit donnée par le plus petit seuil contenu dans
le patch.
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Les cartes de AT, locales calculées pour différents Ry,c. sont présentées dans la
rangée inférieure de la Fig. 2.5 pour le protocole de trempe GQ. Nous observons
que la variation de Rj,... modifie la statistique globale des seuils. Les fonctions de
distribution des résistances plastiques résiduelles correspondantes présentées dans
la Fig. 2.5] montrent que 'augmentation de R y,¢. induit un déplacement significatif
des distributions vers les plus petites valeurs de Ar,.

De maniére évidente, les cartes obtenues pour les grands Ry, s’expliquent par
Iaccroissement spatial des zones centrées sur les sites les plus faibles. Les zones
les plus molles ont tendance & « envahir » le verre lorsque le rayon de la zone sur
laquelle le seuil de contrainte est calculé augmente. L’effet statistique semble donc
prédominant. Partant de ce constat, nous essayons de comprendre les variations
des distributions des limites d’élasticité locales avec Rjfp.... Nous choisissons de
travailler a partir des distributions observées pour une petite taille Ry... = 5. Nous
faisons I’hypothese simplificatrice que tous les seuils A7y (Ryfpe.) des points de la
grille prennent la valeur des plus petits minima locaux A7, (Rfree = 5) situés a
I'intérieur d’un disque de rayon R ce.

Cette approche permet de déduire la distribution des limites d’élasticité en
fonction d’une taille de patch donnée Ry... > 5 & partir des distributions spatiales
obtenues pour Ry, = 5. Les comparaisons entre les distributions calculées pour le
protocole de trempe GQ pour différents Ry, et celles estimées a partir de notre
procédure géométrique reportées sur la Fig. 2.51 montrent un accord satisfaisant.
Les variations des distributions de A7, avec Ry sont donc dominées au premier
ordre par des effets statistiques.

L’augmentation de Ry joue le role d'un filtre passe-bas pour les seuils, dépla-
cant leurs distributions vers des valeurs de limites d’élasticité plus faibles. L’accord
entre les distributions mesurées et les distributions déduites est néanmoins légeére-
ment moins satisfaisant pour les systémes moins stables et pour les grandes valeurs
de Rfpee. De maniére similaire au pouvoir prédictif de la localisation des STs, nous
attribuons cet écart au plus grand désordre élastique et aux plus faibles contrastes
des zones molles en raison de distributions de seuils plus étroites dans ces systémes.



CHAPITRE 3

Mise en oeuvre des limites
d’élasticité locales : localisation,
polarisation et relaxations en
température

Dans le chapitre précédent, nous avons présenté une nouvelle méthode de calcul
numérique permettant d’avoir accés aux champs des limites d’élasticité locales dans
des solides amorphes modéles. Nous pouvons désormais nous pencher sur leurs
évolutions et leurs conséquences lors d’un chargement mécanique ou dans le cas de
températures finies. L’objectif de ce chapitre est de montrer au travers d’exemples
concrets comment la susceptibilité plastique locale calculée par la méthode des
limites d’élasticité permet d’apporter des éléments de réponses a des questions
scientifiques encore ouvertes.

Pour cela, nous étudions la déformation dun verre stable obtenu par un
protocole de trempe graduelle qui présente de la localisation de la plasticité sous la
forme de bandes de cisaillement. Nous étudions 1’évolution des limites d’élasticité
locales en fonction de la déformation plastique et discutons de l'adoucissement
observé depuis 1’échelle atomique sur une base quantitative.

Un deuxiéme exemple traite de ’état d’écoulement stationnaire des verres dont
les propriétés mécaniques sont influencées par la direction de déformation mais
ne dépendent plus de la préparation initiale des systémes. Nous montrons que la
déformation plastique induit une anisotropie des propriétés mécaniques. Il s’agit de
I’effet Bauschinger. Nous analysons la polarisation induite & partir des statistiques
des seuils de glissement locaux nous permettant de reproduire ’anisotropie des
réponses mécaniques dans les premiers stades de déformation.

Nous analysons enfin les relaxations observées dans les liquides surfondus &
la lumiére des propriétés mécaniques locales de leurs états inhérents obtenus par
trempes instantanées. Les hétérogénéités spatiales et les fréquences de relaxation
sont étudiées en fonction de la température et des champs de seuils de glissement.
Ici aussi, les limites d’élasticités locales fournissent des informations précieuses et
jettent un pont entre relaxations dynamiques en température et réarrangements
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plastiques athermiques.

Publications associées :
e A. Barbot, M. Lerbinger, A. Lemaitre, D. Vandembroucq, S. Patinet,
Rejuvenation and Shear-Banding in model amorphous solids, Phys. Rev. E 101,
033001 (2020).
e 5. Patinet, A. Barbot, M. Lerbinger, D. Vandembroucq, A. Lemaitre, On the
Origin of the Bauschinger Effect in Amorphous Solids, Phys. Rev. Lett. 124,
205503 (2020).
e M. Lerbinger, A. Barbot, D. Vandembroucq and S. Patinet, On the relevance of
shear transformations in the relaxation of supercooled liquids, arXiv preprint
arXiv :2109.12639 (soumis a Phys. Rev. Lett.).

Sommaire
3.1 Rajeunissement mécanique et formation des bandes de ci-
saillements . . . . . . . . . . . ..t e 28
3.2 Origine de ’effet Bauschinger dans les solides amorphes . . 33

3.3 Connexions entre relaxations dans les liquides surfondus et
propriétés mécaniques des états inhérents. . . .. ... ... 37

3.1 Rajeunissement mécanique et formation des bandes
de cisaillements

Les bandes de cisaillement correspondent & une localisation intense de la
déformation plastique dans des bandes étroites. Elles sont le principal mode de
défaillance mécanique d’une grande variété de matériaux amorphes comprenant
les verres métalliques |Greer 2013] ou les milieux granulaires [Le Bouil 2014].
Lorsque les conditions de chargement le permettent, les bandes peuvent s’étendre
A travers une partie du matériau et soutenir une activité plastique répétée tout
en préservant leur structure globale [Pampillo 1974]. S’il est donc clair que le
matériau a lintérieur des bandes de cisaillement est plus mou que le verre
environnant non déformé, lorigine structurelle de ce contraste de dureté et
les mécanismes sous-jacents de son émergence rapide restent des sujets débat-
tus [Lewandowski 2006, Martens 2012, Nicolas 2016, Vasisht 2020b].

Les modeéles mésoscopiques [Tyukodi 2016, Nicolas 2018] de plasticité repré-
sentent un verre comme un continuum élastique dans lequel des zones discrétes
sont réarrangeables. Ces derniers s’avérent capables de reproduire 'apparition des
bandes de cisaillement mais & condition de postuler que les seuils locaux sont af-
faiblis apres 'apparition des STs [Vandembroucq 2011, Tiizes 2017, Popovic 2018].
Cependant, aucune donnée atomistique n’existe pour soutenir cette idée. Dans ce
travail, nous utilisons la méthode présentée dans le chapitre précédant pour accéder
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FIGURE 3.1 — (a) Contrainte de cisaillement moyenne 7, en fonction de la déformation v, lors
d’un chargement quasi-statique en cisaillement simple d’un verre stable GQ. Cartes locales pour
Yey = 0.1 de (b) la déformation cumulée et (c) des limites d'élasticités 7, .

aux limites d’élasticité a 1’échelle locale (c’est-a-dire dans des régions comprenant
quelques dizaines atomes) dans des orientations arbitraires.

Les verres stables initiaux obtenus par le protocole G() sont soumis a une
déformation de cisaillement simple par la méthode AQS [Maloney 2004b]| jusqu’a
une déformation linéaire v, = 5 . Dans de tels systémes fortement déformés, les
déformations locales doivent étre calculées en utilisant la théorie des déformations
finies (voir Appendice A). Pour cela, nous utilisons une mesure scalaire de la
déformation locale € calculée & partir de la racine carrée du deuxiéme invariant du
tenseur des déformations logarithmiques, dites de Hencky.

La réponse contrainte-déformation moyenne de 1’échantillon pendant le
chargement AQS & volume constant est rapportée dans la Fig. 3.1a. Elle pré-
sente un pic de contrainte caractéristique suivi d’un adoucissement. La réponse
plastique de ces systémes relaxés implique systématiquement des bandes de
cisaillement comme illustré sur la Fig. 3.1b. Les cartes de champ de déformation
locale, comme illustré ici a 7., = 0.1, présentent de maniere générique une
région de forte déformation traversant la cellule qui correspond & l’apparition
d’une bande de cisaillement. Ce phénoméne ne peut provenir que de causes
structurelles puisque notre utilisation du cisaillement AQS exclut les effets
lies aux échelles de temps [Martens 2012, Vasisht 2020a|, aux vibrations méca-
niques [de Arcangelis 2019, & I'inertie [Nicolas 2016] ou & l'accroissement local de
la température |Lewandowski 2006].

Les limites d’élasticité locales sont mesurées dans les configurations cisaillées
en utilisant la méthode décrite dans le chapitre précédent. Nous nous concentrons
principalement sur les variations de seuil dans l'orientation du chargement, avec
a = 0, en raison de leur pertinence directe vis-a-vis de la réponse plastique. Pour-
tant, nous montrons que I'adoucissement se produit dans toutes les orientations
de cisaillement. Nous soulignons de plus que nous nous concentrons ici sur la

C

contrainte critique 7€, et non sur la résistance plastique résiduelle A7¢ = 7¢ — 1,
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avec 7 la contrainte locale. Si, comme nous ’avons vu dans le chapitre précédent,
AT¢ est un indicateur adéquat pour prédire la future réponse plastique, il dépend
explicitement de la contrainte locale, c’est-a-dire du chargement élastique courant.
Ce n’est pas le cas pour le limité d’élasticité 7¢ qui constitue donc une grandeur
plus intrinséque pour décrire ’évolution des propriétés des structures locales sous
chargement.

La figure 3.1c présente la carte des limites d’élasticité locales résultantes dans
Porientation du chargement 7°(a = 0) = 77,. En comparant avec la carte des
déformations locale de la Fig. 3.1b, il est clair que le matériau dans la bande
a tendance a présenter des valeurs de limites d’élasticité inférieures a celles du
matériau environnant. Nous voyons donc directement ici que, comme prévu, la plas-
ticité induit un adoucissement et donc une localisation dans la bande |Rice 1976].
Dans la suite, nous utilisons cette mesure pour mieux comprendre les mécanismes
sous-jacents a la formation des bandes de cisaillement.

Dans cette perspective, nous reportons sur la Fig. 3.2a la limite d’élasticité
moyenne en fonction de la déformation locale €. Ses variations sont étudiées pour
différents niveaux de chargements macroscopiques 7. Les courbes <T§y> constituent
la premiére observation directe et quantitative de l’adoucissement local depuis
I’échelle atomique. Elles décroissent systématiquement avec la déformation locale
g, sur une déformation d’ordre £* correspondant a la déformation caractéristique
d’une ST. Cette observation clé implique que la mémoire de 1’état initial s’efface
aprés une déformation correspondant essentiellement & un réarrangement plastique,
ce qui explique la rapidité du ramollissement et donc de la localisation.

Néanmoins, certaines caractéristiques de ces courbes sont surprenantes et
appellent des explications supplémentaires. Tout d’abord, les régions élastiques
correspondant & de trés faibles déformations (¢/e* < 0.1) présentent des valeurs de
limite d’élasticité plus élevées que I’état trempé. Nous montrons que ce durcissement
peut étre attribué principalement & un effet statistique provenant de 1’élimination
(de I’épuisement) progressive de ’ensemble des sites les plus faibles de I'é¢tat trempé
lorsqu’ils se plastifient [Baret 2002]. Deuxiémement, il existe un écart important
entre les courbes, ce qui implique que la limite d’élasticité locale dépend a la fois des
€ locaux et des 7., macroscopiques. Plus précisément, & de petits ~y;,, les régions
fortement déformées sont étonnamment plus molles que dans I'état d’écoulement
(homogene) stationnaire, de sorte qu’a un ¢ donné, les limites d’élasticité locales
augmentent avec vy, ce qui constitue un effet de durcissement.

Pour comprendre l'origine de ce deuxiéme effet de durcissement, nous nous
intéressons aux distributions des limites d’élasticité des zones renouvelées, c’est-
a-dire qui viennent juste de subir un réarrangement plastique. Pour cela, nous
sélectionnons des sites activés & la suite d’'un petit incrément de déformation
macroscopique Avgy,. Nous montrons que toutes les distributions 77, des sites qui
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malisée par la déformation d’un réarrangement caractéristique €/e* pour différentes déformations
macroscopiques. Les lignes horizontales continues, en tirets et en tirets pointillés correspondent
a (7;,) dans les ensembles trempé, stationnaire et renouvelé, respectivement. (b) Limites d’élas-
ticités locales moyennes (7y,) des états inhérents en fonction de leur température parente. Les
encarts correspondent aux champs de déformation locaux pour les états inhérents préparés au-
dessus (comportement adoucissant) et en dessous (comportement durcissant) de la température
critique.

viennent de se plastifier se superposent. Ceci constitue une observation clé de notre
travail. Elle établit, qu’en moyenne, un événement plastique améne la structure
locale dans une distribution de limite d’élasticité unique, quel que soit ’état initial.

Cette idée est souvent posée a priori dans les modéles de champ
moyen [Bouchaud 1992, Sollich 1997, Hébraud 1998] ou dans les modeéles mé-
soscopiques [Vandembroucq 2011|, mais n’a jamais été observée directement. Cela
implique que les bandes de cisaillement résultent d’un processus apparenté a de la
nucléation par la production de structures présentant un niveau de dureté spécifique
obtenues apres les tous premiers réarrangements plastiques.

Le durcissement des sites plastifiés avec 'augmentation de 7., se produit en
raison de l’élimination rapide des sites les plus faibles parmi les sites fraichement
renouvelés. A mesure que Vzy augmente, les régions & e fixé comprennent une
fraction croissante de sites qui ont été déja plastifiés, mais qui sont relativement
durs et ont résisté depuis. C’est cet effet statistique de sélection qui explique
finalement que les limites d’élasticité dans le régime stationnaire soient légérement
plus grandes que celles des sites fraichement renouvelés.

Nous reportons enfin sur la Fig. 3.2b la moyenne (77, ) calculée pour les Etats
Inhérents (ISs) obtenus aprés des trempes instantanées a partir de différentes tempé-
ratures parentes de liquides équilibrés. La valeur (77, ) ~ 1.32 des zones renouvelées
est comparable & la limite d’élasticité moyenne dans les ISs d’un liquide surfondu
au voisinage de 0,9 Tycr, ou est Tycr la température de couplage de mode en
dessous de laquelle la dynamique des liquides entre dans le régime activé. Cette

observation indique que les structures plastifiées possédent des hauteurs de barriéres
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comparables avec celles d’un liquide se trouvant sur les couches supérieures du PEL.

Le fait que la limite d’élasticité moyenne des sites plastifiés soit comparable
a celle des ISs des liquides proches de Tycr constitue une caractéristique fon-
damentale du PELs. Cette observation offre un critére commode de localisation
en fonction de la préparation du systéme. Elle explique pourquoi la température
parente critique séparant les régimes fragiles et ductiles dans les matériaux
amorphes se situe au voisinage de Tyicr [Ozawa 2018]. Un contraste de dureté doit
en effet exister entre la matrice trempée et les sites plastifiés pour que les bandes
de cisaillement puissent se former et persister. Ce résultat est de plus en excellent
accord avec les résultats récents obtenus dans des simulations de cisaillement
périodiques athermiques [Yeh 2019, Bhaumik 2021], montrant une transition entre
rajeunissement et relaxation pour des températures parentes au voisinage de TycT.

Ce travail constitue un premier pas dans ’étude des processus de rajeunissement
des contraintes d’écoulement & 1’échelle atomique dans un verre modéle. Il apporte
des observations directes qui contraignent fortement a la fois les hypothéses des
modeéles, notamment sur 'effet du rajeunissement, et les prédictions des modéles
concernant la dynamique des seuils locaux. Grace & ’étude d’un systéme présentant
des bandes de cisaillement, c’est-a-dire comprenant des structures aux propriétés
hétérogénes, nous avons pu démontrer qu’il existait une distribution de limites
d’élasticité des zones plastifiées bien définie, peu sensible & 1’état initial.

De plus, nous avons constaté que le rajeunissement était un processus étonnam-
ment rapide, ne nécessitant essentiellement qu’un seul événement plastique pour
amener les structures locales & un niveau de dureté bien défini, comparable & celui
d’un IS obtenu & partir d’un liquide surfondu autour de Tyicr. Ces observations
fournissent des éléments de compréhension concernant la formation des bandes de
cisaillement dans les systémes amorphes. Nous avons en effet montré que le rajeu-
nissement provoquait une baisse abrupte des limites d’élasticité, immédiatement
aprés les premiers événements.

La rapidité de ce processus explique qu’en partant d’un verre stable, seuls
quelques événements plastiques suffisent pour effacer localement la mémoire de la
structure initiale et déclencher I'instabilité mécanique sous forme de bandes de ci-
saillement. La proximité de la distribution de seuils des sites plastifiés avec celle
d’un verre préparé au voisinage de Tycr offre de plus un critére commode pour
comprendre la transition fragile-ductile en fonction du protocole de préparation.
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3.2 Origine de l’effet Bauschinger dans les solides
amorphes

L’effet Bauschinger [Bauschinger 1886] correspond & une anisotropie des
propriétés mécaniques due & la déformation plastique. Il se manifeste par une
dureté plus élevée des matériaux déformés suivant la direction de déformation
initiale par rapport & la direction inverse. Initialement observé dans les meé-
taux |[Buckley 1956, Asaro 1975], ce phénoméne a été mis en évidence dans les
polymeéres [Senden 2010], et plus récemment dans les matériaux amorphes comme
les verres métalliques [Deng 1989, Karmakar 2010a, Frahsa 2013, Sun 2014]. On
le retrouve ainsi dans presque toutes les classes de matériaux. Son origine reste
pourtant un sujet de débats dans les disciplines concernées.

Notre intérét ici est de comprendre l'origine de l'effet Bauschinger dans
les solides amorphes. Il g’agit d’'un objectif d’autant plus difficile qu’il n’existe
pas aujourd’hui de consensus sur la maniére de décrire 1’état interne d’un
verre [Spaepen 1977, Shi 2007, Sollich 1997] en vue de prédire sa réponse mé-
canique. Peu de travaux numériques existent sur l’effet Bauschinger dans les
amorphes. Procaccia et ses collégues ont montré une signature d’asymétrie dans
les dérivées d’ordre élevé d’énergie potentielle [Karmakar 2010a]. Dans un modéle
de silice, Rountree et al [Rountree 2009] ont observé I’émergence d'une anisotropie
structurale décrite & partir du tenseur de texture |[Radjai 2004] classiquement
associée & I’asymétrie structurale dans les matériaux granulaires [Rothenburg 2004].

Ces résultats restent cependant difficiles & relier & une image physique des
mécanismes d’écoulement dans l’esprit des modéles mésoscopiques ou de champ
moyen [Sollich 1997, Falk 1998, Hébraud 1998|. Rodney et Schuh [Rodney 2009] ont
utilisé la méthode ART [Malek 2000] pour échantillonner les barriéres d’'un systéme
cisaillé. Ils montrent une signature de polarisation des déformations associées aux
franchissements des barriéres d’énergie [Argon 1979a|, mais n’ont pas pu la relier
directement & l'effet Bauschinger.

La figure 3.3aillustre les protocoles de déformation mis en ceuvre pour mettre en
évidence 'effet Bauschinger. Nous partons de configurations d’écoulement station-
naires, afin de souligner que cet effet n’est pas lié & la réponse transitoire du verre,
dépendante de la préparation, du durcissement ou de ’adoucissement initial. Le
systéme est ensuite déchargé et amené a un état de contrainte nulle & partir duquel
les réponses mécaniques de rechargement et de chargement inverse sont calculées.
Les résultats atomistiques correspondants sont reportés sur la Fig. 3.3b. Dans cette
figure, lorigine de la déformation correspond aux états de contrainte nulle atteints
aprés le déchargement depuis les configurations d’écoulement stationnaire. La rela-
tion contrainte-déformation de déchargement (en bleu) est presque élastique. Une
petite (moins de ~ 0.6%) mais nette hystérése est observée lors du rechargement
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(vert) impliquant que le déchargement induit une faible déformation plastique.
La courbe de chargement inverse (rouge) montre un comportement considéra-
blement plus mou que celui du rechargement (vert) — Il s’agit de I'effet Bauschinger.

Pour comprendre l'origine de ce phénoméne, nous analysons les configurations
d’écoulement stationnaire en utilisant la méthode des limites locales d’élasticité.
Les orientations de déformation sont définies de telle sorte que @ = 0 lorsque la
déformation est alignée avec la direction de cisaillement simple; o = 7/2 est donc
aligné avec le chargement inverse. Dans l’ensemble stationnaire, nous montrons
que les distributions de distance au seuil A7¢(«v) sont nettement anisotropes. Plus
précisément, elles sont polarisées dans le sens ou elles présentent une asymétrie.
La valeur moyenne des résistances plastiques résiduelles (A7¢)(a) est décalée
de x = % ((A7°)(0) — (A7¢)(7/2)), une quantité que nous appelons polarisation
moyenne. Dans 1’état stationnaire nous observons 1" ~ —0.31. Les inclusions
sont donc en moyenne plus proches des barriéres vers avant (o = 0). Cet effet est
attendu puisque l’état d’écoulement stationnaire est obtenu pour une contrainte
moyenne de chargement positive ?‘;gw = 0.53.
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FiGURE 3.3 — (a) Schéma du trajet de chargement. L’état trempé, statistiquement isotrope,
est déformé jusqu'a l'état d’écoulement stationnaire (ligne noire) puis déchargé jusqu’a 'état de
contrainte nulle (pointillés bleus). Le systéme est alors rechargé soit vers lavant (fleche verte)
soit vers l'arriére (fleche rouge). (b) Contrainte moyenne en fonction de la déformation (les deux
en valeurs absolues) mesurée par rapport a ’état de contrainte nulle. Les lignes continues corres-
pondent aux prédictions du modeéle utilisant les distributions des résistances plastiques résiduelles
dans 1’état déchargé. Les tirets montrent les prédictions lorsque le modéle utilise seulement les
distributions de I’état stationnaire. Encart : évolution correspondante des polarisations moyennes
X = 1/2(A7%(a = 0) — AT7°(av = 7/2)). Leurs valeurs asymptotiques sont représentées par les lignes
pointillées.

Le déchargement inverse la polarisation moyenne des barriéres avec
yinloaded ~ 014 > 0. Les zones du matériau sont alors, en moyenne, plus
proches des barriéres inverses. Cette observation rappelle la notion de « backs-
tress », un paramétre phénoménologique représentant le déplacement de la surface

de charge en fonction de la déformation [Lemaitre 1990]. Dans les théories conti-
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nues de la plasticité, bien que cela ait été récemment remis en cause dans les
cristaux [Queyreau 2021], ce parameétre est supposé refléter une asymétrie de
contrainte locale a l'origine de V'effet Bauschinger [Asaro 1975, Mughrabi 1988]. En
contradiction avec cette vision classique, nous observons dans notre systéme que
la distribution des contraintes locales des états déchargée est presque parfaitement
symétrique. La distribution des barriéres (et son asymétrie) est donc déterminée par
un processus de sélection, intrinséque & la dynamique des écoulements plastiques :
la production de nouveaux seuils (rajeunissement) et 1’élimination préférentielle des
seuils faibles dans la direction de chargement.

L’évolution de x avec la déformation est reportée dans ’encart de la Fig. 3.3b
pour les trois tests mécaniques considérés. Les distributions de seuils développent
une asymeétrie avant-arriére dépendant de I'histoire et qui s’inverse lors du déchar-
gement soulevant la question du lien possible entre cette polarisation mécanique
et Peffet Bauschinger. Nous observons que y dépasse sa valeur stationnaire (lignes
pointillées de 'encart de la Fig. 3.3b) lors des rechargements. Ce paramétre moyen
n’est donc pas suffisant pour caractériser ’état du matériau. De plus, si c¢’était le
cas, la distribution des barriéres retrouverait leur symétrie lorsque x tend vers 0,
ce qui n’est pas le cas aprés inspection des distributions p(A7¢(«)). Ces derniéres
restent asymétriques méme pour y = 0.

Il reste & comprendre comment ’asymétrie avant-arriére des distributions des
barriéres peut jouer un réle dans l'effet Bauschinger. Pour cela, nous rappelons
que, dans un protocole AQS, la plasticité se produit lorsque les STZs sont amenés
mécaniquement au-deld des seuils de glissement locaux. Par conséquent, la réponse
plastique dans les premiers stades de déformation doit résulter principalement du
franchissement des plus petites résistances plastiques résiduelles dans I'orientation
du forcage externe. Cette observation pointe vers le réle central de ’asymétrie
avant-arriére des queues des distributions p(A7¢(«)), qui, comme Y, sont inversées
lors du déchargement.

Cette idée est testée quantitativement en construisant un modéle élémentaire re-
liant la réponse plastique a la distribution des barriéres. Trois types de chargement
sont considérés : les deux tests de Bauschinger, ainsi que le déchargement & partir
de T’état stationnaire. Pour les trois cas considérés, nous avons examiné les événe-
ments plastiques dans les premiers pourcentages de déformation et avons constaté
qu’ils impliquaient généralement des réarrangements isolés, ce qui confirme que la
dynamique des avalanches est inactive et que, par conséquent, le bruit mécanique
peut étre négligé ici. Puisque nous cherchons & capturer uniquement le début de la
réponse mécanique, nous négligeons également le rajeunissement. Nous supposons
donc que la plasticité dans les premiers stades de la déformation résulte exclusive-
ment d’instabilités de seuils fixes 77, , préexistants dans I’é¢tat initial. En négligeant
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les hétérogénéités élastiques, la variation de contrainte macroscopique s’écrit alors :

5Ty

T gy = 6?2111 — 6?22 = p0Yzy — 2,upa2A€0 /o P (ATgy) dATgy, (3.1)

ou p est la distribution des résistances plastiques résiduelles dans la direction

de forcage considéré, a est la taille moyenne d’une ST, Agy sa déformation
caractéristique et p est une densité spatiale de ST.

Une fois pa®Aegy déterminé (soit & partir des courbes de décharge, soit par
mesures directes des paramétres moyens), I'Eq. 3.1 fournit des prédictions sans
paramétre ajustable pour les deux tests de Bauschinger de chargement avant et
arriére & partir de 1’état de contrainte nulle. Les courbes résultantes reportées
sur la Fig 3.3b montrent un accord remarquable. Ce résultat établit que leffet
Bauschinger résulte de 'asymétrie avant-arriére des queues des distributions de
seuils, typiquement pour A7z, < 0.5, correspondant au changement de contrainte
macroscopique sur la plage reproduite par le modéle.

La remarquable capacité du modéle a tenir compte conjointement des trois tests
mécaniques confirme que son hypothése de base (les barriéres sont mécaniquement
déplacées par les contraintes macroscopiques jusqu’aux instabilités) est tout a fait
raisonnable jusqu’a des déformations de I'ordre de quelques pour cent. Cette obser-
vation légitime 1'utilisation du modéle pour comprendre comment le déchargement
conduit a 'asymétrie des distributions de barriéres qui, comme nous venons de le
discuter, est responsable de I'effet Bauschinger.

Dans cet esprit, nous observons qu’une estimation raisonnable de p (Argy) dans
I’état déchargé est fournie par la distribution du régime stationnaire simplement dé-
calée par ?ggw

Pour tester cette interprétation, nous calculons les prédictions du modeéle pour les

(et tronquée pour refléter ’élimination des zones instables A7y, < 0).

tests de Bauschinger, sans utiliser les distributions mesurées dans 1’état déchargé
comme paramétre d’entrée, mais en partant de la distribution de ’état stationnaire
décalée par ?fmlgw. Les courbes de réponse prédites sont représentées sur la Fig. 3.3b
(avec des tirets) : le rechargement est strictement élastique; le chargement inverse
correspond & la continuation du déchargement. Ces courbes présentent clairement
un effet Bauschinger d’amplitude trés raisonnable, bien que légérement surestimée.

Ce résultat confirme sans ambiguité que les écarts par rapport aux prédictions
du modéle ne reflétent que des mécanismes de compensation. Ils proviennent des
hypothéses simplificatrices sur le bruit mécanique et le rajeunissement. L’hypothése
du décalage par ?EZW

mécanisme central responsable de ’asymétrie des petits seuils induite par le déchar-

des distributions de I’état stationnaire capture quant a lui le

gement, et conduisant & l'effet Bauschinger. De plus, nous notons enfin que le modéle
prédit qu'un effet Bauschinger existe méme & des niveaux de décharges partielles et
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que ’anisotropie de propriétés associée croit avec le déchargement. Cette prédiction
est également confirmée par des simulations.

3.3 Connexions entre relaxations dans les liquides sur-
fondus et propriétés mécaniques des états inhérents

Lorsqu’elles sont refroidies assez rapidement, la plupart des substances évitent
la cristallisation et forment un verre [Cavagna 2009|. Avant d’atteindre la transition
vitreuse, elles sont piégées dans 1’état métastable de liquide surfondu dont le
temps de relaxation diverge lorsque la température baisse et présentent des
dynamiques complexes [Keys 2011] marquées par la présence d’hétérogénéités
dynamiques [Ediger 2000]. Un probléme fondamental de la matiére condensée non
résolu jusqu’a présent est qu’il est extrémement difficile d’identifier une signature
structurelle associée & ce changement radical de dynamique.

Des avancées majeures récentes reposent sur ’identification des structures dites
localement favorisées [Malins 2013] et soulignent la nécessité d’employer une descrip-
tion localement moyennée de la structure [Berthier 2007, Tong 2018, Boattini 2021].
Des progrés remarquables ont également été réalisés grace & des descriptions basées
sur des paramétres d’ordre & N-corps [Tong 2019, Tong 2020] ou aux méthodes
d’apprentissage automatiques [Bapst 2020, Boattini 2020].

Bien que ces différentes approches aient établi un lien sans précédent entre
dynamique locale et structure, la plupart d’entre elles reposent sur des quantités
scalaires, c’est-a-dire qui ignorent les dépendances vis-a-vis de l'orientation. De
plus, les mécanismes sous-jacents des processus de relaxation sont encore débattus.
Des résultats contrastés ont été rapportés dans la littérature montrant que les
excitations thermiquement activées des systémes vitreux peuvent prendre la forme
de sauts atomiques [Vollmayr-Lee 2004|, de « string motion » [Donati 1999] et
de cisaillements locaux [Widmer-Cooper 2009]. Dans tous les cas, la structure
spatiale des relaxations tend & se localiser avec la décroissance de la tempéra-
ture |[Coslovich 2019, Shimada 2021].

Une approche prometteuse pour comprendre la relaxation des liquides surfondus
consiste & inverser le probléme en considérant les liquides trés visqueux comme
des solides qui s’écoulent [Dyre 2006]. La justification de cette approche repose
sur la description des liquides du point de vue du PEL [Goldstein 1969]. Suivant
cette image, pour des températures suffisamment basses, le systéme passe le plus
clair de son temps & vibrer autour de minima d’énergie potentielle, avant de sauter
rapidement vers d’autres minima, et ce, d’autant plus que la température est proche
de la température de transition vitreuse. La dynamique du liquide peut ainsi étre
décrite par une succession de ISs [Heuer 2008]. Plus qu'une simple simplification
de la dynamique, cette description solide des liquides a permis de comprendre des
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FIGURE 3.4 — (a) Les états inhérents (ISs) sont obtenus par trempes instantanées a partir des
trajectoires de dynamique moléculaire. (b) Champs de déplacement non affine normalisés d’un
réarrangement thermique entre deux ISs (fleches noires) et calculé & partir de la méthode locale
(fleches turquoises) maximisant la corrélation au voisinage de la direction la plus molle. (¢) Champs
de déplacement lointain (fléches) et de réponse linéaire f,.s (couleurs) correspondants. (d) Temps
de premier passage moyen (tpp) et (e) résistance plastique résiduelle dans la direction la plus
molle A7y, (t = 0) pour un liquide & T' = 0.32. Les cercles correspondent & I’emplacement des 50
premiers réarrangements thermiques isolés.

aspects fondamentaux des liquides visqueux & partir d’une description mécanique

de leur ISs [Del Gado 2008].

Les modes mous de vibrations ont ainsi été associés a des réarrange-
ments irréversibles [Widmer-Cooper 2008, Mosayebi 2014|, une échelle d’éner-
gie caractéristique non arrhénienne a été identifiée dans les liquides fra-
giles [Lerner 2018, Kapteijns 2021] et la présence de corrélations de contraintes
anisotropes a longue portée expliquée [Lemaitre 2014]. Toutes ces études soulignent
I'importance des excitations localisées. Cependant, un lien direct entre les relaxa-
tions locales dans les liquides et les propriétés mécaniques des ISs reste & établir.

Le but de notre travail est ici de démontrer comment les directions faibles
sont lices aux fréquences de relaxations locales dans les liquides surfondus. Pour
cela, nous profitons de la méthode des limites d’élasticité locales donnant accés
a la résistance plastique résiduelle sous cisaillement A7¢. Des simulations de
MD sont effectuées dans I’ensemble NVT dans une boite de simulation munie
de conditions aux limites périodiques. Les résultats sont analysés & partir de 20
échantillons indépendants simulés a trois températures T = 0.5, 0.351 et 0.32,
situées respectivement autour des températures Tpopset, Taror (voir lannexe A) et
dans un régime en dessous duquel ’échantillonnage a I’équilibre de la dynamique
avec la MD classique devient numériquement problématique. Le temps de relaxation
to diverge lorsque la température diminue. Nous obtenons t, = 7, 243 et 10999, de
la T la plus haute a la plus basse.

Les ISs sont générés au cours de la MD en trempant instantanément les
configurations dynamiques & des intervalles de temps distribués logarithmiquement
(voir Fig. 3.4a). La cinématique des liquides surfondus peut alors étre grandement
simplifiée et réduite & une séquence de ISs en supprimant les vibrations thermiques.
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L’étude des dynamiques inhérentes permet de se focaliser sur 'influence du paysage
énergétique sous-jacent |[Heuer 2008]. Dans les Fig. 3.4b et ¢, nous montrons
respectivement les champs typiques de déplacement au coeur et & longue distance
des réarrangements thermiques ﬁth entre deux ISs. Nous observons une forte
localisation de ﬁth autour de réarrangements.

Les champs de déplacement au coeur de ces réarrangements localisés montrent
un large éventail de comportements, allant de sauts atomiques uniques a des
modes de déformations plus étendus et complexes. Cependant, un attribut
frappant des champs oy, réside dans la présence a longue portée de symétries
quadrupolaires autour des réarrangements comme le montre la Fig. 3.4c. Cette
propriété est caractéristique des STs plastiques, et du champ élastique de type
Eshelby associé, plus communément discuté dans le contexte de la plasticité
athermique des amorphes [Maloney 2006a]. 11 s’agit d'un indice fort en faveur
du caractére cisaillant des événements activés thermiquement dans les liquides
surfondus [Widmer-Cooper 2009]. De plus, comme le montre la Fig. 3.4b, en se
concentrant sur le coeur des réarrangements thermiques, nous observons des champs
de déplacement similaires & ceux produits sous cisaillement par la méthode des
limites d’élasticité locales introduite dans le Chap. 2.

Afin de souligner l'influence de la structure et de minimiser 'effet des fluc-
tuations thermiques, nous effectuons des simulations de MD dans ’ensemble
isoconfigurationnel. Dans cet ensemble, plusieurs répliques indépendantes sont
simulées en utilisant la méme configuration initiale mais en utilisant des vitesses
initiales aléatoires différentes générées & partir d’'une distribution de Maxwell-
Boltzmann [Widmer-Cooper 2004]. Dans cette étude, 100 répliques sont simulées
pour chaque configuration de départ. Cette approche nous permet de définir la
propension (« propensity » en anglais) comme le déplacement carré moyen (Ar?(t))
et le temps de premier passage local tpp. Les moyennes isoconfigurationnelles
des temps de premier passage (tpp) rapportées sur la Fig. 3.4d montrent des
hétérogénéités dynamiques, caractéristiques des liquides surfondus.

Nous calculons dans les ISs initiaux les résistances plastiques résiduelles A7¢
et les comparons aux observables dynamiques. Alors que lisotropie prévaut au
sens statistique, les valeurs des résistances résiduelles d’une inclusion donnée
sont fortement dépendantes de la direction de cisaillement local, reflétant ainsi le
caractére désordonné de la structure amorphe. Pour les liquides, les excitations
induites thermiquement sont statistiquement isotropes. Nous nous attendons donc
a ce que la fréquence des relaxations locales soient sensibles aux seuils de contrainte
le long des directions les plus faibles : A7 = min, A7¢(a). Nous considérons
donc cette direction locale la plus molle a,y,;, dans la suite.

Dans les Fig. 3.4d et e, nous comparons les cartes (tpp) et A7S. . Leur

min*
similitude est remarquable. Plus une région est molle, plus sa relaxation est rapide.
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Ficure 3.5 — (a) Corrélations de Pearson entre Art),;,(t = 0) et la propensité dynamique en
fonction du temps. Les symboles épais correspondent aux meilleurs résultats de la littérature. (b)
Barriére d’énergie effective AU = T.in((trp)/to) estimée & partir du temps de premier passage
moyen en fonction de la résistance plastique résiduelle A7y, (t = 0). Le temps caractéristique to
est ici un parameétre ajusté pour superposer les données. La ligne en tirets montre un ajustement
en loi de puissance.

A titre d’exemple, les 50 premiers événements thermiques isolés d’une trajectoire de
MD particuliére sont rapportés sur la Fig 3.4e. Ces derniers sont systématiquement
situés dans les zones les plus molles.

La corrélation de Pearson p entre les champs A7¢. (t = 0) et In[(Ar?(t))] est
tracée en fonction du temps sur la Fig. 3.5a. Nous observons que la corrélation
augmente avec le temps au fur et & mesure que les relaxations thermiques successives
s’accumulent, avec un pic autour de to. La corrélation avec le champ (tpp) est
quantitativement trés proche de celle avec (Ar?(t = t,)). De maniére notable,
pour la température la plus basse, nous observons une corrélation maximale
comparable aux corrélations maximales obtenues & partir d’approches avancées
d’apprentissage automatique [Bapst 2020, Boattini 2020] et, dans les ISs au moins, &
celles obtenues & partir des parameétres d’ordre & N-corps proposés dans [Tong 2019].

Une fois la corrélation établie, nous discutons maintenant de la relation quanti-
tative entre tpp et A75,;, . L’énergie d’activation effective est ajustée en supposant
une loi d’Arrhenius de la forme tpp = toe2V/T avec t, un préfacteur et AU la
barriére d’énergie. La dépendance & la température du temps caractéristique £y n’est
pas prise en compte et ty est utilisé ici comme paramétre ajustable permettant de
superposer les résultats obtenus & différentes températures. La figure 3.5b offre un
lien quantitatif pour estimer les taux de franchissement des barriéres a température

finie en examinant la loi d’échelle AU oc (A7E, )P.

Nos résultats semblent compatibles avec les prédictions de la théorie des
catastrophes [Johnson 2005], prédisant 5 = 3/2, et qui est valable pour une gamme
finie de distance au seuil (c’est-a-dire valable pas seulement dans les voisinages
immeédiats des point-cols) [Maloney 2006b]. L’ajustement des données donne
néanmoins un exposant 8 = 1.33, en bien meilleur accord avec la loi d’échelle
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fournie par 'analyse des excitations quasi-localisées non linéaires [Kapteijns 2020)]
pour laquelle 5 = 4/3 est calculé.

Dans ce travail, nous avons établi une forte corrélation entre les résistances
plastiques résiduelles dans les directions les plus faibles et la dynamique des liquides
surfondus. Plus les zones des ISs sont molles, plus la région locale des liquides
correspondants est rapide. Un avantage de cette image par rapport aux approches
purement structurelles est qu’elle fournit une interprétation simple dans ’espace réel
des relaxations en tant qu’événements de cisaillement localisés dans les directions
faibles. Parmi les chemins de transition possibles, un cisaillement local permet en
effet aux particules de s’échapper de leur cage tout en conservant une majorité
de leurs voisins initiaux et pour un cotlt en énergie élastique a longue portée modéré.

En outre, il s’agit d’'un mécanisme qui remplit certains critéres essentiels dans le
cadre des questions relatives a la transition vitreuse, qu’ils soient empiriques ou théo-
riquement motivés. En effet, en tant que contrainte locale, A7S ..
naturellement moyennée localement [Berthier 2007, Tong 2018]. Un cisaillement lo-

est une grandeur

cal implique de plus un mouvement coopératif recherché dans des scénarios de type
Adam-Gibbs [Cavagna 2009] et les interactions élastiques induites & longue portée
fournissent un support intuitif & 'image de la facilitation dynamique [Keys 2011].
En mettant en évidence le role central joué par la mécanique des ISs, ces résultats
pourraient également étre utiles pour mieux comprendre ’apparition de la rigi-
dité [Coniglio 2004] et la relaxation des verres & basse température [Yu 2015].






CHAPITRE 4

Approche multi-échelle : des
simulations atomistiques aux
modéles mésoscopiques

Jusqu’ici, nous avons discuté de la plasticité de systémes amorphes modéles
analysés a partir de simulations atomistiques. Dans ce dernier chapitre, nous
traitons d’une description de la déformation plastique & une échelle supérieure dans
le cadre de modeéles élasto-plastiques dont les degrés de liberté correspondent & une
échelle mésoscopique.

Pour cela, nous réalisons des simulations de modeéle mésoscopique considérant
un milieu discret ou chaque élément est traité comme une zone réarrangeable sous
cisaillement et en interaction élastique avec les autres éléments. Dans ce modéle
simplifié, les seuils de glissement sont en général générés & partir de distributions
aléatoires posées a priori. Ici, nous cherchons a réaliser une transition d’échelle plus
quantitative en calibrant les propriétés du modéle élasto-plastique sur les données
directement calculées & partir des simulations atomistiques des verres modéles
présentés dans les chapitres précédents. Les réponses mécaniques globales et locales
du modeéle élasto-plastique sont comparées quantitativement aux simulations
atomistiques.

Cette approche est d’abord réalisée dans 1’état stationnaire d’écoulement dans
le régime athermique. La calibration permet d’établir une échelle de longueur
correspondant a la taille des événements plastiques (un paramétre physique clé des
modeles) et de faire ressortir naturellement des propriétés spécifiques non calibrées.
Nous étudions en outre l'impact des différents ingrédients des modéles pour
développer des stratégies de modélisation multi-échelle plus cohérentes. L’approche
est ensuite étendue & I’état transitoire en traitant de la réponse mécanique depuis
des états trempés obtenus a partir de différents protocoles de préparation.
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4.1 Transition quantitative entre modéles atomistique
et élasto-plastique dans I’état stationnaire d’écou-
lement

Les approches multi-échelles visent & acquérir une compréhension de la relation
entre les propriétés microstructurales et 'activité plastique. Un ingrédient essentiel
pour une approche multi-échelle réussie consiste a établir des liens physiquement
justifiés entre les descriptions atomistiques et continues & 1’échelle macroscopique.
Dans cette perspective, les approches élasto-plastiques & D’échelle mésoscopique
constituent une étape intéressante.

Ces approches considérent en effet un milieu continu discret. Des régles
locales stochastiques régissent 1’évolution de propriétés structurelles physiquement
faciles a interpréter [Jagla 2010, Nicolas 2014, Karimi 2017]|. De plus, les modeles
élasto-plastiques permettent de reproduire qualitativement la phénoménologie
associée a la plasticité des amorphes dans de nombreuses conditions : cisaillement
quasi statique [Tyukodi 2016], taux de déformation fini [Liu 2016, Homer 2009]
et fluage [Castellanos 2019]|. Cette simplicité et cette polyvalence peuvent aider
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& établir des liens entre physique statistique et les formulations continues de la
plasticité.

Néanmoins, le manque de compréhension des mécanismes élémentaires
de déformation dans les solides amorphes a jusqu’ici entravé le dévelop-
pement des stratégies multi-échelles, et les modéles élasto-plastiques sont
ainsi restés largement phénoménologiques. Un ingrédient fondamental des
modéles élasto-plastiques correspond & la susceptibilité locale au cisaille-
ment [Tsamados 2009, Tanguy 2010, Ding 2014, Cubuk 2015, Patinet 2016].
De ce point de vue, et parmi toutes les alternatives proposées, les limites d’élasticité
locales introduites dans les chapitres précédents présentent une voie prometteuse.

De plus, la méthode des limites d’élasticité facilite la collecte de statistiques
de différentes propriétés locales qui sont traditionnellement difficiles d’acces telles
que 'amplitude et la direction des réarrangements [Barbot 2018], le rajeunissement
structurel [Barbot 2020] ou I’anisotropie des surfaces de charge [Patinet 2020]. Ces
propriétés remarquables n’ont cependant pas encore été exploitées pour combler les
lacunes des modéles élasto-plastiques en vue d’'une description plus quantitative.

Combler cette lacune est 1’objectif de ce travail dans lequel nous comparons,
aussi quantitativement que possible, les modéles atomistiques et élasto-plastiques
aux échelles globales et locales en tirant parti des avantages de la mesure introduite
dans le Chap 2. Nous préparons des échantillons de verres atomistiques déformés
dans la limite AQS jusqu’a I'état d’écoulement stationnaire en utilisant les mémes
systémes et méthodes simplifiés que ceux présentés dans les chapitres précédents.
Les propriétés mécaniques locales des verres trempés et des états stationnaires
d’écoulement sont mesurées avec la méthode des limites d’élasticité locales a
différentes échelles de longueur et pour différentes orientations de cisaillement.

Nous développons en parallele un modéle élasto-plastique comportant des
propriétés structurelles statistiquement distribuées et imitons le protocole de prépa-
ration et de chargement des simulations atomistiques. Motivés par les observations
atomistiques locales montrant des surfaces de charges anisotropes, nous modélisons
la possibilité de réarrangements plastiques & l'aide d’un ensemble de plans faibles
discrets pour chaque élément du modéle. Nous étudions les conséquences de cette
nouvelle caractéristique en termes de calibrage du modéle et d’anisotropie plastique
induite. La comparaison des comportements aux échelles locales est réalisée en
mesurant la réponse de différents sous-ensembles de la matrice élasto-plastique en
mimant la procédure atomistique schématisée sur la Fig. 4.1.

De ce fait, nous n’établissons pas de hiérarchie entre modéles, dans le sens ou les
données atomistiques n’alimentent pas directement le modéle élasto-plastique. Au
lieu de cela, nous considérons les descriptions atomistiques et élasto-plastiques sur
un pied d’égalité et calibrons le modéle élasto-plastique en requérant une correspon-



46 Chapitre 4. Approche multi-échelle

Eext
o ; Xy
atomistic elasto-plastic

macroscale
response

local
response

F1GURE 4.1 — Approche multi-échelle : les réponses mécaniques quasi-statiques macroscopiques
(en haut) et locales (en bas) sont étudiées dans des modeéles bidimensionnels élasto-plastiques et
atomistiques. Pour mesurer les réponses locales, des inclusions de surfaces égales sont isolées du
reste du systéme. Les notations des différentes observables sont reportées sur les courbes contrainte-
déformation & droite. Des lettres capitales sont utilisées pour distinguer les grandeurs globales
macroscopiques des grandeurs locales & 1’échelle d’un patch en lettres minuscules avec un tilde.

dance des propriétés mécaniques entre les deux modéles lorsqu’elles sont mesurées
sur la méme échelle de longueur. De cette fagon, il devient possible non seulement
de calibrer le modéle mais également d’évaluer simultanément ses prédictions a dif-
férentes échelles.

4.1.1 Construction du modéle élasto-plastique

Le modéle élasto-plastique utilisé dans ce travail considére un milieu continu
discrétisé en un réseau bidimensionnel d’éléments mésoscopiques représenté sur
la Fig. 4.1. Chaque élément a une taille [ x [ ot [ est une longueur plus grande
que ’échelle typique d’'une ST. Les détails microscopiques en dessous de I’échelle
de I’élément ne sont pas résolus. Par conséquent, les champs de contraintes et de
déformations sont considérés comme homogénes au sein de chaque élément mais
fluctuent dans le systéme.

La microstructure amorphe est représentée en considérant que chaque élément
contient plusieurs systémes de glissement locaux avec des propriétés statistiquement
distribuées. Chaque systéme de glissement est défini par un plan de vecteur unitaire
normal 1 et une direction de glissement s, & partir desquels un tenseur de Schmid
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M = %(s ®n +n® s) peut étre construit. Puisqu'une description bidimension-
nelle est considérée, ce tenseur peut étre écrit en a partir de I'angle 0 entre le plan
de glissement et ’axe horizontal comme

1 (—sin29 cos20)

M) = 5 cos20  sin20

> (4.1)

avec 0 € (—m/2,7/2] di a la symétrie. La contrainte de cisaillement résolue 7 sur
un plan de glissement est donnée par 7 = M (6) : X ou X est la contrainte sur 1'élé-
ment. Chaque systéme de glissement posséde une contrainte de cisaillement résolue
critique, ou seuil de glissement, 7¢ > 0. Chaque fois qu’un systéme de glissement
remplit 7 = 7¢, il devient actif et une ST est déclenchée. Afin de rendre compte des
effets de ce glissement, un incrément local de déformation libre (plastique) Aey, est
ajouté a I’élément dans lequel le réarrangement a lieu Aep = Ay, M ot 'amplitude
Aryp est statistiquement distribuée en raison de I’hétérogénéité microstructurale. La
loi de distribution bornée suivante est utilisée

X Avpl -
P(A'ypl”}'mamX) = (1 - P )X ! (42)
’Ymax ’Ymax
avec Avyp € [0, Ymax) O Ymax est une borne évitant une dissipation néga-
tive [Vasoya 2019]. Cette forme est choisie car elle permet de borner Ay tout en
permettant d’ajuster sa forme avec un seul paramétre y.

Les angles de glissement et les seuils sont statistiquement distribués pour re-
présenter ’hétérogénéité structurelle. Pour s’assurer que les éléments possédent une
contrainte de cisaillement résolue critique finie pour toutes les orientations a, N
systémes de glissement, par groupes de quatre, sont introduits, avec des orienta-
tions @ + nw/4 oun =1, 2, 3 et 4. 0 est uniformément distribué dans 'intervalle
(—m/2,7/2]. Aprés activation, les seuils de glissement sont renouvelés indépendam-
ment a partir de la distribution de Weibull

re =5 (5) e |- (5) 13

ol le parameétre A et 'exposant k définissent respectivement 1’échelle et la forme
de la distribution. Lorsqu’un élément subit un événement de glissement, les
orientations et les seuils de ses IV systémes de glissement sont renouvelés & partir
de leurs distributions de probabilité respectives. Ce mécanisme correspond aux
changements (non résolus) des propriétés microstructurales locales induites par la
déformation plastique.

Un protocole de chargement AQS est appliqué. Chaque fois qu’un ou plusieurs
systéemes de glissement sont actifs, des événements de glissement sont exécu-
tés simultanément dans tous ces systémes. Influencés par la redistribution des
contraintes, des systémes de glissement supplémentaires peuvent devenir actifs. Le
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processus d’activation est alors répété jusqu’a ce qu’aucun systéme de glissement
ne soit actif. Au cours de ce processus, la contrainte externe est maintenue fixe.
Si plusieurs systémes de glissement au sein d’un méme élément mésoscopique sont
actifs simultanément, seul le systéme de glissement avec la plus petite distance au
seuil A7¢ = 7¢ — 7 subit un événement de glissement.

La FEM est utilisée pour calculer le champ de déplacement & chaque pas de
temps, de sorte que la compatibilité, I’équilibre et les relations constitutives soient
tous respectés. Un maillage structuré en quadrilatére bidimensionnel est considéré
avec des fonctions de forme linéaires. La déformation totale est la somme de la
déformation élastique € et de la déformation plastique €pl. La contrainte est liée &
la déformation élastique par la loi élastique linéaire 3 = C : €, o1l C est le tenseur de
Hooke supposé ici isotrope. Des conditions aux limites bi-périodiques sont utilisées
avec une déformation de cisaillement v*** appliquée le long de la direction xy.

4.1.2 Calibration du modéle élasto-plastique

Dans cette section, nous calibrons 1’échelle de longueur des éléments [ ainsi que
les parametres élasto-plastiques A, k et x associés respectivement & 1’échelle des
seuils, au désordre des seuils et a 'amplitude des événements de glissement. Dans
un premier temps, nous concentrons notre attention sur le comportement & 1’échelle
macroscopique dans ’état stationnaire. Le comportement & 1’échelle globale nous
fournit une premiére compréhension générale de la dynamique du systéme. De
plus, il introduit des contraintes dans ’espace des paramétres & ajuster et rend la
calibration des propriétés locales plus aisée.

Pour calibrer quantitativement le comportement a [’échelle macroscopique, nous
calculons le degré de superposition entre les densités de probabilité élasto-plastiques
et atomistiques des valeurs de contraintes externes Z;’;t, des incréments de charge-
ment AE;’; et de chutes de contraintes causées par les avalanches plastiques 52;’;
(voir Fig. 4.1). Nous définissons une fonction d’erreur £[P] pour chaque densité de

probabilité comme

+o0
L[P] = [1 —/ min{ Pgp(x), Pup(z)}dz|, (4.4)
— 0o

ol Pgp et Pyp font respectivement référence aux densités de probabilité élasto-
plastique et atomistique. Lorsque les densités se superposent parfaitement, L[P] = 0
et L|P] — 1 quand elles difféerent totalement. Nous définissons 'erreur macrosco-
pique globale comme la moyenne Lmacro = (1/3) > p L[P] des erreurs calculées
pour chaque distribution.

Nous constatons que la réponse mécanique a l’échelle globale, y compris ses
fluctuations, peut étre reproduite quantitativement, comme indiqué sur les Fig. 4.2a
et b. Cependant, nous observons que cet accord peut étre obtenu pour une gamme
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FIGURE 4.2 — Les réponses mécaniques quasi-statiques macroscopiques (en haut) et locales (en
bas) sont étudiées dans des modeéles bidimensionnels élasto-plastiques (rouge) et atomistiques
(bleue). Les colonnes correspondent aux comportements moyens, a leurs fluctuations et a lani-
sotropie induite obtenus pour les paramétres optimaux du modéle élasto-plastique. (a) Courbe
contrainte-déformation macroscopique d’un échantillon unique. (b) Densités de probabilité des
contraintes externes X¢y'. (c) Essais Bauschinger : rechargement (v = 0°) et chargement inverse
(o = 90°) pour des systémes préalablement déchargés depuis I’état stationnaire. (d) Limites d’élas-
ticités 7°¢ moyennes en fonction de la taille du patch Ry c.. (e) Fonctions de distribution de pro-
babilité de 7¢ et (f) 7° moyennes en fonction de lorientation du cisaillement o pour Rfpee = 30.

de paramétres, ce qui ne permet pas d’établir un ensemble optimal unique de
parameétres meésoscopiques. Afin de contraindre la calibration, nous nous tournons
par conséquent vers les propriétés locales. Pour cela, un cisaillement local représenté
dans la partie inférieure de la Fig. 4.1 est effectué pour différentes tailles de patch
et différentes orientations. Une attention particuliére est portée dans la direction
o = 0° alignée avec le chargement externe et dans la direction inverse a = 90°. Cette
derniére se révéle étre un élément essentiel en vue d’une calibration quantitative.

Nous définissons un ensemble de grandeurs a 1’échelle mésoscopique nous permet-
tant de comparer quantitativement différents aspects de la réponse mécanique locale
des deux modéles lorsqu’ils sont mesurés a la méme échelle Ry,... Plus précisément,
nous considérons la moyenne et les écarts-types de la contrainte de cisaillement lo-
cale résolue %i(RfTee, @), de la limite d’élasticité 7°(Rpee, ), de la distance au seuil
AT(Rfree, ) et de la chute de contrainte §7¢(Rfyee, ). En désignant générique-
ment les mesures élasto-plastiques par Frp(Rfree, @) et les mesures atomistiques par
Fap (Ryree, «), nous définissons pour ces 8 grandeurs les erreurs L[F] comme

FEP (Rfreea 04)

LIF] = 11— 4.5

[ ] FMD(RfreE)O‘) ( )

Nous définissons l'erreur dans la direction vers l'avant a = 0° comme

la moyenne Lf., = (1/8)> pL[F]. Lerreur L., dans le sens inverse
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a = 90° est définie de la méme maniére. L’erreur globale, Lgtat, est définie
comme la moyenne entre les erreurs macroscopiques et mésocopiques comme
Lstat = (1/2)(Lmacro + (1/2) (L eso + Limeso))- Nous optimisons Lgtat en explorant le
voisinage des valeurs minimisant Lacro. Cette procédure nous permet d’optimiser
I'ajustement des propriétés locales tout en respectant la contrainte imposée par le
comportement a 1’échelle globale.

Davantage d’informations sur 'origine des minima de l'erreur Lgtay sont obte-

nues en examinant ses composantes Liacro, Lt et L séparément. L’erreur

meso meso
Lt

Teso des propriétés locales orientées vers l'avant présente un comportement

qualitativement similaire & l’erreur macroscopique, avec une large gamme de
paramétres conduisant a des valeurs quantitativement similaires, sans minimum

meso d€s propriétés mésoscopiques orientées vers l'arriére

clair. Cependant, I’erreur £
présente un minimum unique pour une combinaison spécifique de paramétres. Par
conséquent, parmi les parameétres qui reproduisent les propriétés globales et locales
alignées avec le chargement externe, seule une combinaison spécifique l%, \ et X
peut simultanément reproduire le comportement local des patchs lorsqu’ils sont

déchargés de 1’état stationnaire.

La combinaison des paramétres optimaux estimés dans 1’état stationnaire
pour une échelle mésoscopique | = 6.6 est k= 2.18, A = 2.05 et X = 2.25. Elle
correspond & une erreur relative globale Lyt de 16%. La figure 4.2 montre la limite
d’élasticité 7¢ dans les états trempés et stationnaires pour différentes échelles R .
Leurs distributions de probabilité et leur dépendance & l'orientation calculées avec
Ry = 30 sont présentées dans les deuxiéme et troisiéme colonnes, respectivement.

Nous obtenons un accord qualitatif dans les états trempés et stationnaires pour
toutes les propriétés étudiées. Cet accord s’améliore progressivement a la fois en
moyenne et en écart-type & mesure que R, augmente. Pour Ryf... = 30, nous
obtenons un accord quantitatif général. Nous observons dans 1’état stationnaire une
dépendance & l'orientation du cisaillement liée simplement & 1’équilibre statique
(7') mais aussi a I'anisotropie induite (7° et A7¢). Les limites d’élasticité locales
présentent une correspondance remarquablement bonne pour chaque orientation a.

Pour les paramétres optimaux du modéle, un certain nombre de propriétés non
triviales et quantitativement précises émerge naturellement, sans qu’il soit nécessaire
de les inclure explicitement dans le processus d’optimisation. Plus précisément, nous
constatons que les relations suivantes montrent un excellent accord quantitatif avec
les simulations de statique moléculaire :

— Dépendance a la taille du systéme des fluctuations des contraintes externes
std(2gY) diminuant comme ~L~1.
— Corrélation de la contrainte externe sur les intervalles de déformation

T‘(A’yeXt) — <Std (2§Zt|'}/eXt,’YeXt + AfyeXt)>,cht'
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— Relation non linéaire émergente entre les seuils (7°) et les chutes de
contraintes (67°).

En outre, le modeéle élasto-plastique reproduit de maniére cohérente 1’anisotro-
pie observée dans les mesures atomistiques pour les différentes propriétés locales
comme reporté dans la Fig. 4.2f. Pour mieux évaluer cette anisotropie induite,
nous effectuons un test de rechargement pour différentes orientations suivant le
protocole présenté dans le Chap. 3. A cette fin, les systémes sont déchargés depuis
I’état stationnaire jusqu’a une contrainte externe E;’z‘f = 0. Lorsque les systémes
déchargés sont rechargés avec o' = (°, nous observons une réponse presque
élastique-parfaitement plastique (voir Fig. 4.2¢). Cependant, lorsque le systéme est

ext

chargé dans le sens inverse a®™* = 90°, nous observons un comportement beaucoup

plus mou montrant un écrouissage lent.

Si Dorigine de cet effet Bauschinger a été discuté en détail dans le chapitre
précédant, 'accord quantitatif obtenu ici entre simulations atomistiques et pré-
dictions du modeéle élasto-plastique est remarquable. Notons que cette anisotropie
n’est pas un ingrédient intégré du modele. Ni les lois de renouvellement du systéme
de glissement ni ’amplitude des événements de glissement ne considérent une
orientation privilégiée. Au contraire, la réponse anisotrope émerge naturellement
de la dynamique du systéme en présence du chargement externe en raison de
I’activation statistiquement biaisée des glissements.

4.1.3 Echelle de longueur et ingrédients clés

Un résultat remarquable de la procédure de calibration réside dans l'identifi-
cation d’une échelle de longueur pour les éléments mésoscopiques. La figure 4.3a
montre que le Lgat présente un minimum & partir duquel une longueur d’élément
optimale peut étre extraite dans une plage [ = 4.4 — 6.6. Le minimum d’erreur est
cependant plutét plat et 'erreur ne commence & augmenter plus sensiblement que
pour les éléments de plus grande longueur.

Afin de justifier davantage le choix de la valeur de la longueur d’élément [
employée, nous prenons en compte plusieurs considérations : premiérement, le
modeéle perd en résolution spatiale pour des longueurs d’élément [ supérieures.
Deuxiémement, nous nous attendons également & ce que la représentation des ST's
nécessite une plus grande amplitude de déformation plastique pour une longueur
d’élément inférieure. Si cet effet ne viole pas nécessairement le critére de dissipation
non-négative, nous observons en revanche qu'une échelle | ~ 5 correspond au
moment ol le changement du signe de la contrainte dans le plan actif devient le
comportement dominant, ce qui semble peu probable au regard de la physique
attendue des STs.
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FIGURE 4.3 — (a) Erreurs relatives agrégées Lsiat en fonction de la longueur des éléments [ du
modeéle élasto-plastique. Les autres paramétres de calibration k£, \ et x sont optimisés. Les barres
d’erreur indiquent un écart type. (b) Erreurs relatives entre les simulations atomistiques et les
différentes versions du modéle élasto-plastique (A-I) calculées avec leurs paramétres optimaux
respectifs pour Rfree = 30 et [ = 6.6 dans I’état stationnaire. Les erreurs sont présentées par
rapport au comportement aux échelles macroscopique (Lstat) €t locales alignées avec le chargement
externe (L) et dans le sens inverse (Lieso)-

Nous notons enfin que la gamme | = 4.4 — 6.6 est comparable & la limite
inférieure établie dans [Tsamados 2009] concernant la validité de ’élasticité linéaire
et correspond & la taille de patch optimale pour la corrélation entre l'activité
plastique et A7¢ [Barbot 2018]. Comme nous n’observons pas de différence signi-
ficative de l'erreur & lintérieur de cette plage de paramétre, nous considérons la
borne supérieure I = 6.6. Cette échelle correspond vraisemblablement a la borne
supérieure de la taille typique des STs et de la longueur de corrélation des processus
de renouvellement structurels. Il s’agit de deux échelles de longueur fondamentales
des modeles élasto-plastiques qui peuvent étre ici estimées.

Malgré le succés du modéle élasto-plastique, des désaccords méritent d’étre
signalés. Nous constatons que le modéle élasto-plastique sous-estime systémati-
quement les distances au seuil dans le sens direct a = 0°. De plus, les mesures
vers l'arriere o = 90° sont, en général, moins satisfaisantes que vers l'avant
a = 0°. Puisque les distances au seuil et I’anisotropie avant-arriére résultent d’un
phénomeéne auto-organisé, les écarts mentionnés suggérent qu’un nouvel ingrédient
modifiant I’évolution du systéme pourrait étre nécessaire. Enfin, une tendance
générale dans nos résultats est la déviation des simulations élasto-plastiques par
rapport aux simulations atomistiques pour des petites échelles de contrainte et

déformation.

Avant méme de s’interroger sur les ingrédients du modéle élasto-plastique et leur
la validité, d’autres sources d’erreur méritent d’étre discutées. La premiére est la
précision de la méthode atomistique des limites d’élasticité locales elle-méme. Etant
donné que la méthode utilise des conditions aux limites rigides, elle est susceptible
de surestimer la limite d’élasticité et de sous-estimer les chutes de contrainte.



4.1. Transition quantitative dans I’état stationnaire d’écoulement 53

Cette observation est conforme & la sous-estimation de la limite d’élasticité locale
en dessous de Rfree < 15 dans le modéle élasto-plastique, et cohérent avec les
travaux récents de Liu et al. [Liu 2021]|. De plus, la mesure est purement locale
et ne tient pas compte des hétérogénéités élastiques influencant le chargement
mécanique effectif de chaque zone. Tous ces effets doivent disparaitre asymptotique-
ment & mesure que la taille du patch augmente, ce qui est cohérent avec nos résultats.

Afin d’établir I'impact de chaque ingrédient utilisé dans le modeéle élasto-
plastique, nous quantifions les différentes erreurs relatives pour différentes versions
du modéle. Comme indiqué dans la Fig. 4.3b, ces erreurs sont classées en trois
catégories correspondant encore une fois aux propriétés & 1’échelle macroscopique
et aux échelles locales dans les directions avant et arriére. Les différents modéles
recouvrent :

— 1) : Modele scalaire avec seulement deux systémes de glissement d’orientations
0° et 90°.

— ii) : Seuils de glissement non évolutifs spatialement homogénes.

— iii) : Amplitudes de glissement fixes.

— 1iv) : Propagateur d’Eshelby, d’Eshelby redistribué aléatoirement et de champ
moyen homogeéne.

— v) : Modules de cisaillement non évolutifs et inhomogeénes.

— vi) : Sensibilité a la pression du critére de plasticiteé.

Nous observons que le renouvellement stochastique des seuils de glissement est
la source de désordre la plus pertinente dans le systéme, en particulier pour repro-
duire ’anisotropie émergente observée dans les verres atomistiques. Le deuxiéme
paramétre le plus pertinent réside dans les fluctuations des contraintes induites par
les événements de glissement. Leurs statistiques jouent un réle fondamental dans la
réponse en régime stationnaire, mais pas nécessairement leurs corrélations spatiales.
Notons cependant que les corrélations spatiales sont nécessaires pour reproduire
la localisation des déformations observées en régime transitoire observé dans des
verres plus stables [Barbot 2020].

Dans le méme ordre d’idées, nous avons également étudié 'impact de différentes
caractéristiques supplémentaires du modéle ne correspondant pas & de nouveaux in-
grédients. Nous avons considéré (i) un nombre fluctuant N de systéme de glissement
par élément élasto-plastique; (ii) une amplitude de déformation plastique typique
controlant les corrélations entre les seuils au cours de leur renouvellement ; (iii) une
anisotropie intégrée explicite des seuils de glissement en fonction de 'orientation,
comprise comme un biais dans le processus de renouvellement structurel induit
par une contrainte externe. Ces ingrédients induisent des changements minimes de
I'image globale présentée dans ce travail.
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4.2 Extension au régime transitoire et effet du protocole
de trempe

Dans cette derniére section, le modéle est étendu en introduisant une nouvelle
relation constitutive qui considére explicitement la non-stationnarité dans le pro-
cessus de renouvellement structurel local. Cette relation doit expliquer la réponse
mécanique dépendante de 1’histoire observée dans les verres atomistiques. Pour
cela, nous introduisons un effet mémoire simple et physiquement motivé a 1’échelle
locale. Les modéles atomistiques et élasto-plastiques sont comparés dans la limite
quasi-statique athermique pour une large gamme de températures parentes, ce qui
permet d’établir un lien rigoureux entre les échelles.

Les verres atomistiques sont obtenus & partir de trempes instantanées de liquides
a I’équilibre thermodynamique simulées par MD. Différentes températures parentes
sont étudiées de T}, = 0.32 & 0.7, allant du régime de liquide surfondu au régime de
diffusion des liquides simples, respectivement. Cette plage de température est choisie
de fagon & chevaucher la température de couplage de mode Th;or ~ 0,373 tout en
étant capable d’atteindre I’équilibre thermodynamique avec la MD conventionnelle.
Aprés la trempe, les verres sont relaxés puis déformés en cisaillement simple
dans la direction xy suivant la méthode AQS. Nous n’étudierons ici que le régime
transitoire. Les verres sont ainsi déformés jusqu’a une déformation totale de v = 0.5.

La réponse mécanique moyenne illustrée sur la Fig. 4.4b présente une dé-
pendance marquée de ’histoire thermique du verre. Plus la température parente
est basse, plus le verre est rigide et dur. Pour les températures parentes les plus
basses, le solide amorphe présente un pic de contrainte marquant le début d’un
adoucissement associé & D’apparition de bandes de cisaillement. En revanche,
les verres obtenus a partir d’une 7}, élevée sont plus souples et présentent un
comportement de durcissement progressif avec un champ de déformation plastique
statistiquement homogéne.

4.2.1 Deéveloppement du modéle élasto-plastique au régime tran-
sitoire

Les mesures atomiques montrent que les propriétés structurelles de ’état trempé
différent de celles de I’état stationnaire. Dans le modéle élasto-plastique, cette dif-
férence est introduite en considérant que les paramétres de la distribution Eq. 4.3
évoluent en fonction de la déformation plastique locale. Nous considérons une loi
d’évolution linéaire pour le changement des parameétres en conséquence de la défor-
mation plastique locale. Nous proposons ainsi pour le paramétre A :

AX = (0N Oyp)Aypr and  (OX/Oypr) = (As = A)/ (4.6)
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FIGURE 4.4 — Limite d’élasticité locale moyenne (a) et son écart type (b) dans I’état trempé en
fonction de la température parente T}, calculées avec un rayon d’inclusion Ryree = 30. (c) Courbes
contrainte-déformation pour les modéles atomistiques (lignes pointillées) et élasto-plastiques (lignes
continues) pour des verres préparés a partir de différentes températures parentes 7. La ligne
pointillée horizontale correspond & la contrainte d’écoulement stationnaire.

ou Ag est la valeur de I’état stationnaire et ¢ > 0 est une échelle de déformation
plastique caractéristique. Cette loi peut étre interprétée comme le terme dominant
d’un développement limité d’une loi éventuellement plus complexe.

Nous considérons une approche générale dans laquelle aucune contrainte sur
n’est imposée, et ou les valeurs de A sont mises & jour uniquement en fonction des
changements locaux A~y au lieu de valeurs cumulées. A cette fin, nous indexons
d’abord I’histoire du systéme en fonction du nombre n d’événements plastiques qui
se sont produits jusqu’a présent. Ainsi, la transition de n a n + 1 est réalisée du
fait d’un incrément plastique local d’amplitude A’yl(ff. Nous intégrons I’'Eq. 4.6 entre
I’état courant n et I'état suivant n + 1, et considérons les limites A € (A, A("+1] et
Ay € 10, A'yl(;ﬂ, ce qui donne la forme exponentielle

(n

A
AL — (A N vexp | — ;pl + As. (4.7)
b

Par souci de simplicité, une relation analogue est considérée pour le paramétre de
forme k de ’Eq. 4.3, avec une valeur asymptotique ks. Pour garder la formulation
du modéle suffisamment simple, y est supposé constant. La relation proposée
implique que les événements avec une faible amplitude de déformation plastique
A~y entrainent un renouvellement des propriétés structurales statistiquement
proches des précédentes. D’autre part, les événements avec une plus grande
amplitude entrainent un changement comparativement plus important vers la
valeur stationnaire asymptotique.

Pour implémenter des lois d’évolution récursives sous la forme de 'Eq. 4.7, les
valeurs initiales A1, k(. et G sont nécessaires. Ces valeurs sont données par les
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valeurs des états trempés Ay, kq et Gy qui doivent étre calibrées. D’autre part,
les valeurs de I’état stationnaire Ag, ks et (G5 sont connues & partir des résultats
reportés dans la section précédente.

Afin d’induire un champ de contraintes internes semblable aux contraintes

résiduelles des états trempés et imiter le processus de relaxation des liquides
0
pl
généré. Les composantes déviatoriques sont générées par élément a partir d’une

distribution gaussienne de moyenne nulle et d’écart type std[dev(sgl)]. L’écart type

surfondus [Lerbinger 2021], un champ plastique de déformation propre e, est

est calibré en exigeant que la contrainte de von Mises & 1’échelle du patch Yym S0t
statistiquement similaire aux modéles atomistiques.

La méthode des patchs locaux est ensuite appliquée pour échantillonner les
valeurs de limite d’élasticité locales a I’échelle du patch 7°. Les seuils de glissement
individuels, tirés de I'Eq. 4.3, et les limite d’élasticité mesurées 7°¢ sont différents
en raison de I’hétérogénéité des contraintes et des effets d’échelle du patch. Les
valeurs de Ay et kq des états trempés sont calibrées afin d’obtenir des mesures
statistiquement similaires de 7¢ dans les deux modeéles. Le processus est répété
pour chaque température parente 7}, comme indiqué dans les Fig. 4.4a et b. Pour
une échelle de longueur de Ry... = 30, une excellente calibration est obtenue dans
les états trempés pour toutes les températures parentes. Nous obtenons également
un excellent accord pour les chutes de contraintes locales & 1’échelle du patch §7°¢
une fois les seuils de contrainte locale calibrés.

4.2.2 Réponse mécanique dans le régime transitoire

Avec I'étalonnage quantitatif des états trempés et du régime d’écoulement sta-
tionnaire, nous nous concentrons maintenant sur le régime transitoire rapporté sur
les courbes contrainte-déformation de la Fig. 4.4b. L’objectif est ici de reproduire le
régime d’écoulement transitoire atomistique pour toute la gamme de température
parentes. Il a été proposé précédemment que le régime transitoire et ses effets
mémoire soient gouvernés par I’Eq. 4.7. En principe, la valeur de v devrait étre
intrinséque & la dynamique du systéme athermique, et ne pas dépendre de la
température parente ou des conditions initiales. Nous observons cependant que le
paramétre v, lorsqu’il est optimisé pour reproduire les résultats atomistiques, varie
significativement en fonction de Tj,.

Nous constatons que 4 = 0.2 reproduit presque quantitativement les verres
stables obtenus & partir des températures parentes les plus basses. En particulier,
le modéle décrit avec précision le pic de contrainte et ’adoucissement consécutif
observé pour T;, = 0.32. Cependant, pour des 7; plus grands, le modele élasto-
plastique rate le pic de contrainte et présente un adoucissement beaucoup trop lent.
Dans tous les cas, nos résultats confirment que le processus de renouvellement dans
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les verres durs s’effectue de maniére quasi-instantanée, et que les solides amorphes
stables oublient localement leur état initial aprés les tout premiers événements
plastiques.

En revanche, pour les températures parentes élevées, la convergence vers I’état
d’équilibre observée dans les simulations atomistiques est beaucoup plus lente.
Dans ce cas, les verres instables subissent un durcissement progressif apparenté
& un recuit mécanique. Une bonne correspondance est trouvée entre les modéles
atomistique et élasto-plastique pour une valeur v = 2, ce qui signifie que chaque
élément doit subir de nombreux réarrangements plastiques avant d’atteindre une
valeur (X$¥') comparable au plateau stationnaire.

Ces observations suggérent donc une dépendance de la déformation plastique
caractéristique 7 & la température parente T,. Cependant, puisque les systémes
évoluent en conditions athermiques, sous le méme protocole de chargement, et que
les compositions de tous les échantillons de verre sont identiques, les différences de
dynamique doivent nécessairement étre liées & des différences de propriétés structu-
rales locales dans ’état trempé. Aussi, pour tenir compte de cette dépendance, nous
généralisons le modéle de ’'Eq. 4.7 en considérant une correction qui dépend de la

B
(Al
M= VMt (A) . (4-8)

Dans cette équation, les paramétres 4 et S sont intrinséques & la dynamique du

valeur locale de \ comme

systéme athermique et ne dépendent pas de 7T}, ou des conditions initiales. Cela
signifie que v dépend maintenant de (A — Ag) et que nous avons perdu le caractere
simple de ’Eq. 4.6. Le processus d’évolution structurelle reste néanmoins local.

Pour simplifier, la méme correction est utilisée pour les autres propriétés
structurelles. De maniére frappante, une fois 4 et S ajustés, ce modeéle étendu
permet un accord quantitatif assez précis de la réponse contrainte-déformation,
mais cette fois sur toute la plage des températures parentes, comme reporté sur
la Fig. 4.4b. Si nous excluons les étalonnages indépendants des états trempés et
stationnaires, seuls les deux parameétres du modéle étendu 4 et 5 sont nécessaires
pour atteindre cet accord pour tous les protocoles de préparation du verre.

Malgré le succés évoqué ci-dessus, quelques divergences entre les modéles
¢élasto-plastique et atomistique doivent étre soulignées. Tout d’abord, la Fig. 4.4b
montre que le modéle élasto-plastique prédit des contraintes légérement plus
importantes que les simulations atomistiques dans le régime pseudo-élastique aux
petites déformations pour des verres instables produits & partir de T}, élevées.
Deuxiémement, les fluctuations de contrainte sont légérement surestimées pour les
verres stables. L’origine de ces deux écarts peut vraisemblablement étre attribuée &
la statistique des amplitudes des réarrangements plastiques 4.2, supposée invariante
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pour des raisons de simplicité.

Le régime de petites déformations peut également souffrir du fait que, lors
de T'étalonnage de l’état de trempé, les contraintes et les systémes de glissement
sont définis indépendamment, négligeant de fait des corrélations éventuellement
plus complexes au-dela de celles introduites par lexigence de stabilité. Leffet de
cette description relativement naive de 1’état trempé est vraisemblablement plus
significatif dans le cas de verres obtenus a partir de T}, élevées pour lesquelles les
seuils contraintes sont plus faibles.

4.3 Conclusion du chapitre

Nous avons comparé le comportement plastique macroscopique et local d’un
solide amorphe modeéle basé sur deux descriptions numériques radicalement
différentes. D’une part, nous avons simulé des verres & partir de simulations
atomistiques. D’autre part, nous avons implémenté un modéle élasto-plastique
mésoscopique basé sur une description mécanique. Ce dernier est étendu pour
considérer ’anisotropie de la surface de charge via des plans faibles locaux discrets,
distribués statistiquement et sur lesquels des ST's peuvent étre activées.

Pour réaliser une comparaison aussi quantitative que possible, nous avons
considéré le cas simple d’un systéme bidimensionnel déformé suivant un pro-
tocole quasi-statique dans ’état d’écoulement stationnaire. Nous avons calibré
le comportement macroscopique du modéle élasto-plastique et montré que la
réponse mécanique a cette échelle, y compris ses fluctuations, peut étre repro-
duite quantitativement pour une gamme de parameétres du modéle élasto-plastiques.

Gréace & la méthode des limites d’élasticité locales, nous avons également calibré
la réponse mécanique locale du modéle élasto-plastique & différentes échelles. Dans
ce cas, I’étalonnage montre un accord qualitatif uniquement pour un sous-ensemble
optimisé de paramétres et pour des échelles de longueur suffisamment grandes.
Cette calibration nous a permis d’établir une échelle de longueur pour les éléments
meésoscopiques qui correspond & une borne supérieure de la taille des STs, un
paramétre physique clé des modéles élasto-plastiques.

Nous constatons que certaines propriétés émergent naturellement du modéle
élasto-plastique. En particulier, nous montrons que le modeéle reproduit 'effet
Bauschinger, & savoir ’anisotropie induite par la plasticité dans la réponse
contrainte-déformation. Nous avons également discuté des succés et des échecs de
notre approche et de I'impact des différents ingrédients du modéle. Ces résultats
nous permettent d’envisager des directions futures de recherche pour développer
des approches multi-échelles plus quantitatives.



4.3. Conclusion du chapitre 59

Nous avons enfin étendu la description de la réponse mécanique du modéle
¢élasto-plastique au régime transitoire pour une large gamme de stabilités initiales
du systéme. La calibration du modéle reproduit les différents états trempés
obtenus & partir des données atomistiques locales. Un modéle statistique d’évo-
lution des seuils de glissement basé sur les incréments locaux de déformation
plastique est proposé. Ce modéle montre un excellent accord avec les simulations
atomistiques et permet de reproduire les réponses mécaniques transitoires des verres.

Nous montrons cependant que pour reproduire les réponses mécaniques des sys-
témes dont la préparation est différente dans un modéle unique, il est nécessaire
de considérer explicitement la structure initiale dans les effets mémoire du systéme.
Dans les verres stables, présentant un pic de contrainte suivi d’un adoucissement
et de la localisation, le passage & 1’état stationnaire est extrémement rapide et se
produit dés les premiers réarrangements plastiques. A l'inverse, les verres instables,
trempés & partir de liquides & hautes températures, nécessitent une déformation
plastique beaucoup plus importante pour converger vers ’état stationnaire.






Conclusions et perpectives

Dans ce mémoire, nous avons mis en évidence six résultats principaux concer-
nant la déformation plastique des solides amorphes modéles étudiés numériquement :

1. Développement d’une méthode non-perturbative, directionnelle et d’ordre N
donnant accés aux limites d’élasticité locales.

2. Développement d’une approche standard pour quantifier le pouvoir prédictif de
I'activité plastique d’indicateurs structuraux.

3. Observation depuis 1’échelle atomique de l'adoucissement dans les bandes de
cisaillement.

4. Compréhension et modélisation de Uorigine de I'effet Bauschinger.

5. Mise en évidence d’une corrélation entre duretés locales des états inhérents et
fréquences des relaxations dans les liquides surfondus.

6. Développement d’une approche multi-échelle quantitative traitant du passage
entre simulations atomistiques et modéles élasto-plastiques discrets.

En abordant des questions restées encore en suspens, ce travail permet d’amélio-
rer notre compréhension des mécanismes de la déformation des matériaux amorphes.
Le résultat le plus saillant est sans nul doute le développement de la méthode
des limites d’élasticité permettant de sonder localement la dureté et de prédire
I'activité plastique d’une structure atomique aléatoire, a priori sans particularité.
1l s’agit d’un outil idéal pour documenter ce qui se passe « & lintérieur » d’un
solide amorphe et mieux caractériser la relation entre structure et plasticité. Cette
approche permet en outre d’aborder le délicat probléme des changements d’échelle.
Grace a cette nouvelle méthode, nous avons pu aborder des questions restées
ouvertes, comme celle de la localisation ou l'origine de la polarisation induite par
la déformation plastique.

Cette avancée a été le point de départ d’une large collaboration internationale
regroupant les meilleurs spécialistes de ’étude numeérique et théorique de la
physique des matériaux vitreux. Cette étude a systématisé la méthodologie que
nous avions développée précédemment afin de comparer quantitativement les
pouvoirs prédictifs de I'activité plastique des différents indicateurs structuraux dans
les solides désordonnés. Ce travail a été réalisé pour une large gamme de protocoles
de préparation incluant des systémes dont les temps de relaxations allaient jusqu’a
des temps géologiques. Il a été montré que pour les verres ultra-stables — les plus
pertinents d’'un point de vue expérimental — les limites d‘élasticité locales offrent
une capacité de prédiction bien meilleure en comparaison de toutes les autres
approches, y compris des méthodes de type machine learning.

Au-dela de lexcellence de la corrélation, la méthode des limites d’élasticité



locale fournit une mesure non-perturbative, directionnelle et sur une échelle de
longueur contrélée des seuils de réarrangements atomiques, a la base des descrip-
tions physiques des systémes amorphes. Pour la premiére fois & I’échelle atomique,
il a montré que les bandes de cisaillement sont significativement plus molles que le
milieu environnant avec une dureté comparable & celle d’'un liquide instantanément
refroidi. Cet adoucissement est rapide et se produit dans toutes les directions. A
rebours de la littérature, il a été montré que les contributions des changements de
volume libre sur la dureté sont négligeables par rapport aux changements induits
par le rajeunissement structurel. L’accés aux seuils de déformation dans toutes les
directions nous a également permis de comprendre Uorigine de effet Bauschinger,
c’est-a-dire de ’anisotropie induite par une déformation plastique. Ce dernier réside
dans la polarisation des distributions des petits seuils de contrainte expliquant
I’anisotropie de la réponse mécanique.

Nous avons également montré & partir de simulations atomistiques que la
dynamique hétérogéne des liquides surfondus est corrélée avec les résistances plas-
tiques résiduelles locales calculées le long des directions faibles de leurs structures
inhérentes. Cette corrélation augmente avec la diminution de la température et est
maximale au voisinage du temps de relaxation des liquides. Pour la température
la plus basse étudiée, ce maximum est comparable aux valeurs de la littérature
traitant de la relation structure-propriété, mais fournit ici une image dans ’espace
réel des processus de relaxation. En soulignant 1’analogie entre les relaxations
thermiques dans les liquides visqueux et la ST dans les solides amorphes, ces résul-
tats apportent un nouvel éclairage sur la nature des relaxations des systémes vitreux.

Nous nous sommes enfin appuyés sur la mesure des limites locales d’élasticité
pour réaliser un changement d’échelle rigoureux entre simulations atomistiques et
modéles élasto-plastiques. Il a été montré pour la premiére fois que la réponse méca-
nique & ’échelle du systéme, y compris ses fluctuations, peut étre reproduite quan-
titativement. La réponse mécanique locale du modéle élasto-plastique a été calibrée
pour différentes échelles de longueur. Cette calibration quantitative nous a permis
d’établir une échelle de longueur correspondant a la taille des événements plastiques
(un parameétre physique clé des modéles élasto-plastiques) et de reproduire naturel-
lement des propriétés spécifiques non calibrées. L’impact des différents ingrédients
du modele a pu en outre étre discuté dans la perspective de développer des stratégies
de modélisation multi-échelles plus robustes.

Perspectives

Dans la continuité directe de ce travail, nous pouvons dégager des orientations
de recherche qui permettraient de consolider la modélisation de la déformation des
matériaux amorphes. Elles passent par le développement et la mise en oeuvre de
nouvelles méthodes apparues au cours des derniéres années permettant de répondre



aux questions restées ouvertes.

La premiére avancée réside dans la synthése numérique de verres atomiques par la
méthode SMC & partir de liquides surfondus a basse température dont les temps de
relaxation sont comparables aux échelles de temps expérimentales [Ninarello 2017].
Cette avancée majeure élargit considérablement 1’éventail des désordres réalisables
et a permis d’étudier des systémes atomistiques « ultra-stables » montrnant pour
la premiére fois des bandes de cisaillement persistantes [Ozawa 2018].

Ces derniéres années ont également vu la diffusion rapide des mé-
thodes d’apprentissage automatique [Liu 2019, Hiemer 2021|. Différentes
approches ont été appliquées avec succés aux solides amorphes, avec une
corrélation sans précédent entre les structures et les propriétés méca-
niques |[Cubuk 2015, Cubuk 2017, Fan 2021, Du 2021|. Néanmoins, leur inter-
prétation physique reste difficile du fait des nombreux paramétres mis en jeu et
I’analyse reste locale, sans tenir compte des interactions élastiques & longue portée.

Couplés a de nouveaux développements de la méthode des limites d’élasticité
locales, ces résultats récents constituent les bases sur lesquels s’appuieront nos
futurs travaux. Jusqu’a présent, les études ont été le plus souvent menées dans
des systémes modeéles uniques et se sont limitées & la plasticité. Notre direction
principale de recherche consistera & systématiser ces approches a des systémes
plus réalistes, a la cavitation et & la rupture. Ce projet pourrait également fournir
un outil méthodologique général d’identification offrant une base microscopique
solide en vue d’une approche théorique de la mécanique des solides amorphes.
Des démarches dans ce sens ont déja produit des résultats préliminaires en
généralisant par exemple la méthode des limites d’élasticité locales aux systémes
tridimensionnels |Ruan 2022]. Nous synthétisons dans la suite une liste de ces axes
de développements potentiels.

Construction d’une base de données - Certaines caractéristiques de la
plasticité et de la rupture des solides amorphes dépendent de maniére cruciale des
interactions entre particules [Wang 2015, Ferreiro-Cordova 2020, Bhaumik 2022].
Afin de généraliser nos résultats, la premiére tache consistera a explorer systémati-
quement cet effet en construisant une base de données couvrant une large gamme
de champs de force : potentiels répulsifs mous [Ninarello 2017|, Lennard-Jones
lisseé [Barbot 2018], contacts hertziens [Hertz 1882], polymeéres modéles [Starr 2002],
liaisons covalentes [Stillinger 1985] et potentiels a N-corps [Cheng 2009]. La phi-
losophie consiste & mettre en ceuvre des systémes modeéles pour lesquels on peut
ajuster les paramétres en profitant de la forme analytique de l'interaction pour un
colit de calcul relativement modeste. Une large gamme d’états vitreux pourrait étre
étudiée pour chaque systéme atomique. L’enjeu est d’obtenir des systémes dont
les températures fictives s’étalent sur une plage suffisamment large pour observer
la transition fragile-ductile [Ozawa 2018, Barbot 2020|. Pour cela, nous souhaitons
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damage field

implémenter la méthode SMC [Ninarello 2017] et nous appuyer sur des stratégies
de microalliage lorsque le SMC ne peut pas aider, par exemple pour les systémes
binaires [Parmar 2020]. Les configurations amorphes et leurs caractérisations
systématiques devraient étre publiées sous forme de base de données pour accélérer
les découvertes, favoriser de nouvelles collaborations, assurer la reproductibilité des
résultats et la transparence des méthodologies mises en oeuvre.

Micromécanique des instabilités locales - Bien qu’elle permette des
résultats remarquables, la méthode de la limite d’élasticité locale souffre encore
de la présence de frontieres rigides dont la cinématique suit une déformation
purement affine et ne considére pas la réponse élastique de la matrice environ-
nante [Barbot 2018]. Nous proposons donc d’enrichir la méthode en appliquant des
conditions aux limites flexibles a I'inclusion échantillonnée. La stratégie consisterait
& pénaliser les déplacements non affines dans la matrice environnante, c’est-a-dire &
éviter les instabilités tout en autorisant les déplacements affines élastiques sur des
échelles de longueur contrélables. Grace & cette nouvelle méthode, nous souhaitons
étudier le champ des surfaces de charge [Ruan 2022| en fonction de la position, de
l'orientation et d’un état de contrainte initial contrélable. Les données pourraient
étre ajustées a l'aide de critéres de plasticité continue [Schuh 2003| pour accéder
pour la premiére fois & une population discrétisée d’événements d’écoulement dans
des matériaux amorphes. Ce projet pourrait par la suite aborder de nouveaux types
d’événements d’écoulement en examinant par exemple la cavitation [Guan 2013].



Relaxation et rajeunissement - L’évolution de la population d’instabilités
devrait étre calculée en fonction de la déformation plastique et du protocole de pré-
paration. Nous chercherons a comprendre comment 1’état stationnaire est atteint &
partir de conditions initiales hétérogeénes [Fiocco 2013]. L'effet de la pression hydro-
statique sur le rajeunissement plastique est particuliérement intéressant [Sun 2016].
Les questions fondamentales & aborder concerneront les mécanismes de la défor-
mation & l'origine de la polarisation [Patinet 2020] et de la compréhension de
I’énigmatique processus de rajeunissement non monotone [Ketkaew 2020].

Instabilités globales : localisation et rupture - Nous souhaitons également
étendre la méthode des conditions aux limites flexibles élastiques pour simuler des
bandes de cisaillement confinées, ce qui nous permettrait d’étudier leur dynamique
pour différentes épaisseurs de bandes controélées. Ces résultats nous permettraient de
comprendre leur viscosité effective, ’origine non locale de I’adoucissement mesuré en
dehors de la bande [Maal 2014], les échanges de température |Lewandowski 2006]
et la dynamique d’élargissement de bande [Alix-Williams 2018]. Les conditions aux
limites élastiques nous fourniront également un moyen pratique d’éliminer la plasti-
cité en pointe de fissure et de controler la transition ductile-fragile [Richard 2021b].
Une configuration pertinente consisterait dans ce contexte & propager une fissure
dans un solide préalablement déformé plastiquement afin de comprendre la transi-
tion entre bande de cisaillement et rupture [Greer 2013].

Lier la structure et les instabilités mécaniques griace au machine lear-
ning - Bien que les méthodes d’apprentissage automatique supervisées impliquent
différentes architectures [Cubuk 2017, Bapst 2020, Fan 2021], elles considérent
toutes des ensembles de données de nature similaire. Les différentes approches
apprennent en effet de la dynamique des systémes en ne prenant en compte que les
zones les plus molles qui sont sur le point de se réarranger. De plus, ces données sont
biaisées car elles ne tiennent pas compte des effets élastiques non locaux. Ces raisons
expliquent pourquoi ces méthodes n’atteignent jamais asymptotiquement des scores
parfaits, et ce, en dépit des milliers de parameétres ajustés. Nous proposons de
tirer parti de la mesure quantitative de la limite d’élasticité locale qui sera fournie
comme donnée d’entrée pour 'apprentissage supervisé. Cette approche répond aux
questions posées précédemment en fournissant une mesure physique pertinente sans
biais non locaux et avec laquelle il sera possible d’établir un lien robuste avec la
structure. Aucune information ne sera perdue puisque nous aurons accés a toute la
distribution des seuils dans une structure donnée, et pas seulement aux zones les
plus molles. L’apprentissage serait donc en principe plus efficace et nécessiterait
moins d’échantillons. L’interprétation du machine learning reste extrémement
difficile [Font-Clos 2022|. Pour répondre a cette question, nous proposons de partir
des propriétés physiques et de développer une base de descripteurs structuraux
pertinents [Behler 2011]|. Les descripteurs devront gérer une représentation non
invariante en rotation [Fan 2021] pour capturer la réponse anisotrope d’une



configuration locale [Barbot 2018]. Cette décomposition serait étendue aux parties
isotropes [Schuh 2003], nous offrant une interprétation physique claire.

Modélisation multi-échelles - Nous souhaitons améliorer les approches élasto-

plastiques développées dans le Chap. 4 en transférant les statistiques de propriétés
locales calculées grace a la méthode de la limite d’élasticité étendue par l'usage
des conditions flexibles. Le modéle sera encore enrichi pour prendre en compte les
hétérogénéités élastiques anisotropes du milieu [Tsamados 2009, Nicolas 2015] et
leur évolution avec la plasticité [Albaret 2016]. Le deuxiéme axe de développement
considérera explicitement la possibilité d’événements de cavitation et de disconti-
nuité de matériau pour gérer la nucléation de fissures pour la premiére fois dans des
modéles mésoscopiques. Tous les modéles devront étre comparés a des simulations
atomiques sur des tailles de systéme équivalentes pour garantir leur validité.
Un dernier challenge consistera a implémenter un modeéle d’endommagement a
gradient (ou champ de phase) couplé a la plasticité [Alessi 2015]. Nous chercherons
une interprétation physique de la longueur de régularisation introduite. La stratégie
congistera & décrire la non-localité comme la dépendance d’une « diffusion de
contraintes locales » au taux d’événements plastiques autour de la région considé-
rée [Bocquet 2009)].

Dans le meilleur des scénarios, ces orientations conduiront a une compréhension
structurelle de la mécanique des solides amorphes. Dans ce cas, la micromécanique
des instabilités discrétisées nous fournirait les bases d’une théorie physique de
la. déformation. Bien que ces développements soient résolument consacrés a la
mécanique, ils pourraient également étre utiles pour comprendre des questions
physiques fondamentales. La description quantitative des excitations locales est en
effet un élément essentiel pour répondre a des questions ouvertes comme celles de
la dynamique des liquides surfondus, de la transition vitreuse et des propriétés de
transport des verres & basse température [Lerner 2021].

Dans un scénario moins optimiste, nous pourrions constater que les STs ne
peuvent pas étre compris de maniére décisive a partir de la seule structure. Par
exemple, il est envisageable que les propriétés mécaniques associées a des classes
de structures locales couvrent un spectre continu et largement distribué, sans qu’il
soit possible de les discrétiser. Méme dans ce cas, ces travaux apporteraient de
nombreux résultats en donnant accés & des statistiques de critéres d’instabilité
quantitatives qui, jusqu’a présent, ont toujours été ajustés a posteriori aux échelles
supérieures. Cette stratégie multi-échelle ouvrirait la voie au développement de lois
de comportement physiquement justifiées. A plus long terme, il s’agirait d’un point
de départ solide pour une conception moins empirique de nouveaux matériaux
amorphes aux propriétés controlées.

Nous concluons ce manuscrit en soulignant que méme si la nature hors d’équilibre
des solides amorphes est clairement un défi vis-a-vis de leur compréhension, il s’agit



également d’une opportunité pour découvrir de nouveaux matériaux présentant des
propriétés exotiques. Mettre en oeuvre des systémes hors d’équilibre offre en effet
un nouveau degré de liberté (en plus de la composition chimique) pour designer des
matériaux aux propriétés et fonctionnalités fondamentalement différentes de celles
de la matiére & I’équilibre.
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A.1 Systéme

A.1.1 Potentiel interatomique

La densité du systéme est maintenue constante et vaut 10*/(98.8045)2 ~ 1.02.
Des conditions aux limites périodiques sont imposées sur des boites carrées de di-
mensions linéaires L = 98.8045. Suivant [Shi 2005a|, nous choisissons la composition
de sorte que le rapport du nombre de grandes (L) et petites (S) particules soit égal
4 N /Ng = (1 ++/5)/4. Les deux types d’atomes interagissent via des potentiels
interatomiques standard Lennard-Jones 6 — 12 utilisés dans [Falk 1998] avec des
distances interatomiques d’énergie nulle or;, = 2sin(7/5), ogs = 2sin(w/10) et
ors = 1, et des forces de liaison ep;, = egg =1/2 et g = 1.

Dans le travail présenté dans ce mémoire, ces potentiels ont été légérement mo-
difiés pour étre des fonctions deux fois contintiment différentiables. L’expression du
potentiel de Lennard-Jones pour les distances interatomiques supérieures a R;, = 20
est remplacé par une fonction quartique qui s’annule & une distance de coupure
Reyt = 2.50. Pour deux atomes i et j séparés par une distance r;; le potentiel
s’écrit :

. 12 o 6
deqp [(,QB) - <%B> } + A, forry; < Rip
V) 1]
Zi:o Ck('f'ij — Rin)k, for R;, < Tij < Reut (Al)
07 for Tij > Rcuh

U(rij) =
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avec

o 12 o 6
A-a—se|(72) - (&)

Co = —(Reut — Rin)(3C1 + C2(Reut — Rin))/6

C) = 245a6025(R?n — 2025)/R213

Co = 12e44005(26005 — TRY,)/Rin

C3 = —(3C] + 403 (Rewt — Rin))/(3(Reut — Rin)?)
Cis = (C1 + Co(Reut — Rin))/(2(Reut — Rin)®),

ou les indices a, 8 désignent les espéces en interaction, S ou L.

A.1.2 Echelles de températures
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FIGURE A.1 — Echelles de températures : (a) Temps de relaxation 7, en fonction de la tempéra-
ture. La ligne rouge est un ajustement en loi de puissance pour les températures supérieures & 0.4.
La ligne bleue verticale représente I’emplacement de la température de couplage de mode Tarcr
estimée. L’encart correspond a ’énergie d’activation effective T.In(7o/70) constante au-dessus de
la température Tonser €t au-dessous de laquelle le systéme présente un comportement fragile avec
une variation de 7, non exponentielle. (b) Energie potentielle des états inhérents par atome en
fonction de la température parente des liquides équilibrés (cercles gris) et dans les systémes trem-
pés graduellement avec le protocole GQ (losange bleu). La ligne verte est un ajustement sur les
liquides équilibrés. La température fictive T est estimée comme celle ot I’énergie de la relation
d’équilibre s’extrapole a celle du systéme trempé graduellement (voir les lignes pointillées bleues).

N

La température de couplage de mode Tyicr est déterminée & partir d’un
ajustement fonctionnel du temps de relaxation 7, dans le régime dynamique pour
différentes températures T' [Cavagna 2009]. Nous calculons d’abord la fonction
Fr(q,t) = (cos(q - (r;j(t) — r;(0)))), ou Iindice L fait référence aux « grandes »
particules, r;j(t) est la position de la particule j au moment ¢ et (...) dénote la
moyenne sur j et l'origine du temps. Fr(q,t) est moyenné sur 100 échantillons
contenant 1024 atomes chacun pour chaque température. Nous définissons le temps
de relaxation 7, comme F(qgp,t = 7o) = % avec |qgp| = 6.07 correspondant
au premier pic du facteur de structure. Comme indiqué dans la Fig. A.la, 7,



A.2. Champs mécaniques 73

calculé pour des températures supérieures a 0.4 est ajusté par une loi de puis-
sance 7o, X (T'—Tyicr)?. Nous obtenons v = —0.818+0.005 et Tyvier = 0.373+£0.001.

Pour le protocole de trempe graduelle GQ, les échantillons sont préparés via
une rampe de température lente avec une vitesse de trempe T =0.32-1075. Cette
procédure permet d’équilibrer les systémes jusqu’a ce que le temps de relaxation
alpha, soit de 'ordre de Tg/T ~ 108. Lorsqu'ils atteignent T' = 0.078 Tyicr, les
échantillons sont enfin relaxés via un algorithme de gradient conjugué pour obtenir
un état mécaniquement équilibré.

La notion de température fictive T; est classiquement utilisée pour faire corres-
pondre un état vitreux hors d’équilibre a un liquide & I’équilibre. Suivant |[Liu 2018a,
la température fictive des verres trempés progressivement est définie & l'aide de
Pénergie potentielle des états inhérents. Tt est définie (voir Fig. A.1b) comme la
température a laquelle I’énergie potentielle de 1’état inhérente du verre est égale &
celle des liquides équilibrés. Pour le systéme GQ, nous obtenons 7t = 0.291 £ 0.007.

A.2 Champs mécaniques

A.2.1 Contraintes

La maniére la plus appropriée de quantifier les flux continus comme la contrainte
a partir de données atomiques reste un domaine de recherche actif [Chen 2018]. Ici,
nous avous recours a 'approximation du viriel largement utilisée dans la littéra-
ture pour quantifier la contrainte dans une région d’intérét. Dans la limite ather-
mique [Thompson 2009], la contribution du viriel de "atome ¢ peut étre calculée
comme un tenseur ]

P, = izggjﬁj ® fii, (A.3)
dans lequel I'atome j est I'un des N, atomes dont la distance & I’atome 7 est inférieure
au rayon de coupure du potentiel de paire . Le vecteur 7;; = 7; — 7; représente
la différence des positions, et ﬁj correspond a la force exercée sur 'atome ¢ par
I’atome j. La contrainte locale o;; peut alors étre estimée en divisant la somme des
contributions ®; des atomes Ny, dans la région locale par sa surface (son volume
en 3D) comme

o=

1
sNtree g (A.4)

2 i=1
TR ree

A.2.2 Deéformations
A.2.2.1 Deéformation de cisaillement globale équivalente de Hencky

Au Chap. 3, les verres sont déformés en utilisant la méthode AQS en cisaillement
simple jusqu’a des déformations linéaires ~,, = 500%. La déformation globale est
caractérisée dans le cadre de la théorie des déformations finies en utilisant une
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description lagrangienne et en choisissant de définir la déformation & partir de
la déformation logarithmique de Hencky [Neff 2014|. L’avantage de procéder de
la sorte est triple : I'approximation des petites déformations n’est pas utilisée,
les rotations sont éliminées et il est possible de caractériser les déformations
macroscopiques et microscopiques avec des quantités comparables.

Etant donné le gradient de la transformation F, la déformation logarithmique
est E = In(U), on U est le tenseur de déformation pure droit, ¢’est-a-dire 'unique
tenseur symétrique et défini positif tel que F = RU, avec R une rotation. Etant
donné que le tenseur de Cauchy-Green droit FTF = U? est définie positif, on peut
aussi écrire E = %ln(UQ). De plus, U? peut étre diagonalisé, c’est-a-dire écrit sous
la forme U? = P~!DP avec D diagonale et P la matrice de changement de base
associée. Enfin, les invariants de E = P~1In(D)P sont ceux de In(D). Pour une
déformation en cisaillement simple bidimensionnelle, le tenseur gradient de la trans-

F— <(1) Y) (A.5)

avec v la déformation linéaire, et le tenseur de Cauchy-Green droit

U2:<1 K ) (A.6)

7 1442

formation est :

2
Ses valeurs propres sont Ay = (; +4/1+ 7:) . Notant que AL A_ = 1, puisque

det(U?) = 1, laracine carrée du second invariant du tenseur E, E = X|In(A/A_)| =

In <;’ +4/1+ 742> Cette quantité est appelée déformation macroscopique de Hen-
cky.

A.2.2.2 Calcul de la déformation locale

La procédure de calcul du tenseur des déformations locales dans le systéme
atomique est la méme que celle employée dans [Barbot 2018|. Elle repose sur ’éva-
luation du tenseur gradient de transformation local F qui relie la position dans
la configuration de référence (non déformée) a la configuration actuelle (déformeée)
via la régle de Cauchy-Born. Pour un systéme atomique sous déformation affine,
cette transformation relie les vecteurs X et x*% liant les atomes « et 8 dans les
configurations de référence et actuelle (respectivement) par :

B _ B

(A7)
avec les composantes de coordonnées i et j. Etant donné que les déformations
locales ne sont pas affines en général (en particulier dans les verres [Saw 2016]), la

formule précédente n’est plus exacte pour chaque paire individuelle d’atomes voisins.
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Comme proposé par Zimmerman et al. [Zimmerman 2009], nous définissons le
tenseur gradient de la transformation au niveau atomique F5 pour latome a en
minimisant la fonction

n 2
B =37 alrg”) @ — F3XF0)2, (A8)
B=1i=1
ou la somme est réalisée sur les n plus proches voisins de a, et ou g(ry p ) est une
fonction de pondération continue qui ne dépend que de la distance ry P entre les
atomes o et $ dans la configuration de référence [Hinkle 2017]. Ainsi FjS est le
meilleur ajustement de I'Eq. (A.7), au sens des moindres carrés, pour un atome dans
sa cage. Nous choisissons pour g une fonction polynomiale octique [Lemaitre 2014].

La minimisation de Eq. A.8 par rapport & F® donne

2
F = YuZy, (A.9)
k=1
avec
n n
Yie =3 (27X g(rg”) et Zw =Y (XPPX77)g(rg?). (A.10)
B=1 B=1

Cette procédure est utilisée pour calculer le gradient de transformation pour chaque
atome F entre des configurations macroscopiques séparées par de petits intervalles
de déformation Ay = 0.01. Pour les A~ plus grands, F est numériquement intégré
en multipliant les tenseurs F = F,F,,_1 - - - FoF; ou F; est le tenseur du gradient
de transformation entre les états ¢ et ¢ + 1 séparés par Ay = 0.01. La déformation
locale est réduite & un scalaire en suivant la méme procédure que pour la déformation
globale E. ce qui implique la diagonalisation numérique de chaque FTF. Enfin, la

déformation au niveau atomique € est définie comme le second invariant du tenseur
1 T
5 In(F'F).






ANNEXE B

Projets paralléles

Ce chapitre annexe est dédié a des projets paralléles dans lesquels j’ai participé
& linterprétation théorique d’expériences réalisées sur des systémes modéles.
Je présente le cas de la mécanique d’enchevétrements de chaines granulaires
et celui de la relation de dispersion d’un motif de Faraday & la surface d’un
liquide. Le développement d’un modéle mésoscopique de plasticité cristalline in-
novant et sa mise en regard avec des simulations atomistiques est également discuté.
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metamaterial, Phys. Rev. E 93, 050202(R) (2016).
e R. Baggio, S. Patinet, U. Salman and L. Truskinovsky, An atomistically-based
GL (2, Z)-Invariant Energy for Small Scale Plasticity in Crystals.
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B.1 Meécanique d’un ensemble de chaines granulaires en-
trelacées

Dans la nature et ’architecture, une grande variété de structures stables sont
formées & partir d’assemblages denses d’objets répartis de maniére aléatoire, comme
Pillustrent merveilleusement les différentes formes des nids d’oiseaux. Les agrégats
peuvent étre constitués de composants élémentaires avec des formes arbitrairement
complexes et parfois méme vivantes, comme dans le cas des fourmis de feu formant
de véritables radeaux lors des inondations. La plupart des études physiques se
concentrent sur des objets plus simples mais hautement anisotropes, par exemple
des tiges, qui assurent un comportement collectif solide et donc la stabilité de
leur assemblage méme sous des contraintes de compression importantes. Il n’existe
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cependant pas de contrainte stérique entre les éléments constitutifs qui pourraient
entraver leur mouvement dans ces systémes. La stabilité mécanique des agrégats de
tiges est donc intimement liée & leur préparation et & la friction solide aux points
de contact. D’autres travaux ont été consacrés a la mécanique des assemblages
composés d’objets plus complexes, tels que les objets en forme d’étoiles ou de
particules en forme de U et de Z. Dans ces systémes, contrairement aux tiges, on
considére que les contraintes stériques sont l’ingrédient clef pour expliquer l'aug-
mentation de la rigidité observée expérimentalement. Outre 'utilisation de tiges ou
d’objets non convexes rigides, il existe une troisieme approche pour produire des
assemblages solides & partir d’éléments qui n’interagissent pas chimiquement entre
eux : mélanger de maniére aléatoire des objets minces et élancés, tels que des fibres
ou des chaines granulaires. Dans ce dernier cas, un phénomeéne d’augmentation
de la rigidité a été observé expérimentalement, en ’absence de dilution, et a été
qualitativement expliqué par la formation de boucles entre les chaines. Cependant,
un meécanisme théorique quantitatif manquait encore & ce jour, et ce, en dépit
du fait que la transition de blocage de ces systémes pourrait avoir des liens
fondamentaux avec la transition vitreuse des polymeéres.

C’est ce qui justifie nos travaux dans lesquels nous avons étudié la force
nécessaire pour pénétrer dans un milieu constitué d’un enchevétrement de chaines
granulaires de longueurs variables. Nous avons étudié la rigidité mécanique effec-
tive d’ensembles de chaines granulaires & partir d’expériences d’indentation. Les
expériences ont été menées sur de grands ensembles de chaines granulaires monodis-
perses, chaque chaine étant constituée de N perles d’acier connectées de 2 mm de
diametre, avec 2 < N < 50 (voir Fig.B.1a). L’empilement aléatoire de l’ensemble a
été obtenu en faisant vibrer le systéme & forte amplitude, jusqu’a ce qu’une densité
stationnaire ait été atteinte. La force nécessaire pour faire pénétrer un indenteur cy-
lindrique dans I’assemblage a été mesurée en fonction de la profondeur d’indentation.

Nos observations montrent une croissance exponentielle de la force de péné-
tration en fonction de deux facteurs : la profondeur d’indentation et la racine
carrée du nombre de perles par chaine (voir Fig.B.1b). Le premier facteur rappelle
l'auto-amplification du frottement, comme dans les cas d’'un cabestan ou de celui
d’ensembles intercalés de feuilles, ot 'augmentation de la résistance au déplacement
est créée, et proportionnelle, & la force exercée par l'opérateur. Le deuxiéme facteur
souligne le réle central joué par les contraintes topologiques, de maniére similaire
a la physique des polyméres. Nous avons proposé par conséquent un nouveau
modéle de blocage basé sur ces deux ingrédients, et le confrontons aux données
expérimentales. Nous trouvons un trés bon accord entre modéle et expériences, y
compris pour une situation étendue dans laquelle les chaines sont diluées dans un
milieu environnant de perles non reliées entre elle.

Il est intéressant de noter que ce systéme présente un nouvel exposant d’auto-
amplification (1/2 en longueur de chaine) par rapport au cabestan (1 en angle)
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F1GURE B.1 — (a) Photographies montrant les états finaux d’ensembles de chaines granulaires
denses (® = 1) aprés le retrait de leur récipient cylindrique pour différents nombres N de perles par
chaine. (b) Exposants de la relation force d’indentation-profondeur d’indentation z en fonction du
nombre de perles par chaine. La ligne solide indique est un ajustement en loi de puissance, donnant
~ N4 Encart : représentation log-lin de la force d’indentation en fonction de la profondeur
d’indentation. Les lignes droites solides indiquent des ajustements linéaires dont les pentes sont les
valeurs du graphique principal.

et au livre entrelacé (2 en nombre de pages). Il convient toutefois de mentionner
que méme si le modéle fonctionne bien, il suppose implicitement des chaines suffi-
samment longues pour obtenir des statistiques de conformation appropriées. Bien
que nous soyons confiants dans I'explication proposée pour les chaines suffisamment
longues, un autre mécanisme pourrait également expliquer le comportement méca-
nique observé pour les agrégats de chaines plus petites. Au-dela de la similitude avec
la transition vitreuse des polymeéres, ce systéme permet d’étudier le frottement dans
des assemblages complexes, avec des implications pratiques pour la conception de
nouveaux matériaux, de 'industrie textile & la biologie.

B.2 Réseau d’ondes de Faraday vu comme un métama-
tériau élastique

Un matériau artificiel, constitué de blocs élémentaires organisés, est appelé
métamatériau lorsqu’il présente des propriétés qui différent largement de celles
de la cellule unitaire. Ces nouvelles propriétés physiques sont intrinséquement
lies & la présence d'une structure sous-jacente. Bien que le terme métamatériau
soit encore fortement associé aux matériaux d’indice négatif en optique, il se
réfere également aux propriétés mécaniques des structures, a l'acoustique, voire
& la thermodynamique. En contrélant 1’agencement de ces blocs, de 1’échelle
microscopique & l’échelle macroscopique, plusieurs nouvelles propriétés mécaniques
apparaissent dans les métamatériaux, tels que les effets de camouflage dans les
plaques élastiques, 'auxétisme ou le controle des ondes sismiques. Jusqu’a présent,
le principal défi a été de concevoir des cellules unitaires appropriées pour obtenir
des métamatériaux efficaces. Dans ce travail, nous avons proposé une approche
qui utilise les ondes stationnaires d’'un milieu comme structure sous-jacente d’un
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métamatériau macroscopique. L’originalité de cette étude est ici d’utiliser une
structure dynamique, Uinstabilité de Faraday a la surface d’un fluide, générée
spontanément pour comprendre les propriétés effectives du milieu.

L’instabilité de Faraday est souvent utilisée comme un systéme modéle de
la physique non linéaire. Cette instabilité hydrodynamique apparait & Uinterface
entre deux fluides soumis a une oscillation verticale. Au-dessus d’un certain seuil
d’accélération, la surface montre une déformation stationnaire qui oscille & la moitié
de la fréquence d’excitation. Un exemple de motif d’ondes de Faraday est reporté
sur la Fig. B.2a. Ce motif est a la fois stable dans le temps et régulier dans I’espace,
avec une longueur d’onde Faraday définie par la relation de dispersion des ondes
gravito-capillaires. Pour des conditions expérimentales spécifiques, on peut former
des motifs bien structurés et stables (carrés, hexagones, triangles...). Bien que le
choix du motif de cette instabilité soit assez complexe, pour un récipient carré, un
motif carré est le plus souvent obtenu, ses deux directions principales étant alignées
avec les cotés du conteneur. Ce motif devient instable en augmentant l’amplitude
du forcage et conduit & un état chaotique de la surface du fluide. Pour I'instabilité
de Faraday, le mécanisme de transition vers le chaos a été étudié, et il a été montré
que la transition entre ces phases passe par un régime oscillant présentant des ondes
transversales.
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F1GURE B.2 — (a) Vue latérale du motif d’onde (instabilité de Faraday) obtenu en faisant vibrer
verticalement un liquide. La barre blanche correspond a la longueur d’onde du réseau (~ 5 mm).
Nous étudions les oscillations latérales de ce motif. (b) Carte de la partie réelle du déplacement
horizontal. Le dispositif de forgage est sur la gauche; chaque pixel représente un sommet (ou un
creux) du motif de Faraday. (c) relation de dispersion correspondante. Triangles bleus : ondes
transversales dans la direction y. Triangles rouges : ondes transversales dans la direction x. Cercles
bleus : ondes longitudinales dans la direction y. Ligne tiretée : relation de dispersion des ondes
gravito-capillaires. Ligne noire solide : ajustement linéaire. Ligne pointillée et fond gris : notre
prédiction théorique et son incertitude associée.

Dans ce travail, nous avons caractérisé cette instabilité secondaire qui survient
dans les motifs de Faraday lorsqu’on s’approche de la transition vers le chaos. Cette
instabilité entraine des vibrations du motif de Faraday similaires & une onde élastique
transversale bi-dimensionnelle. Grace & un systéme de forcage adéquat, il a été
possible d’explorer la réponse de ces ondes sur une large gamme de fréquences. Nous
avons alors pu établir la relation de dispersion pour ces ondes et nous avons montré
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qu’elle différe nettement des ondes gravito-capillaires standards qui se propagent
a linterface liquide-air. Nous proposons un mécanisme physique qui combine la
tension de surface avec la structure d’onde de Faraday préexistante & l'interface.
L’origine d’une « force de rappel » est comprise a partir de la variation de la surface
du fluide induite par l'onde et I’énergie qui lui est associée via la tension de surface.
Cette approche nous permet de dériver un module de cisaillement effectif pour le
motif d’onde de Faraday qui reproduit de maniére quantitative les observations
expérimentales, sans paramétre ajustable (voir Fig. B.2c).

B.3 Nucléation plastique dans des cristaux : modéle mé-
soscopique vs approche atomistique

Dans le cadre de la thése de R. Baggio, j’ai participé & la validation d’un modéle
meésoscopique de plasticité cristalline innovant, permettant ’étude de la nucléation
et de 'évolution de la plasticité pour les réseaux cristallins 2D. Il s’agit d’'un phéno-
meéne complexe dans lequel le role déterminant est porté par les dislocations : des
défauts du réseau cristallin qui facilitent le glissement relatif entre les plans du réseau
et permettent ainsi la propagation de déformations permanentes. Le phénoméne est
rendu extrémement complexe par le fait que les dislocations peuvent interagir entre
elles de plusieurs maniéres mais également avec d’autres défauts qui caractérisent
le réseau cristallin. Cet état de fait rend difficile la formulation de modéles
capables de décrire le phénomeéne de maniére précise et exhaustive. D’autre part,
méme avec les puissances de calcul actuelles, la description de ce phénomeéne & une
échelle mésoscopique pertinente est prohibitive & partir de simulations atomistiques.

L’approche mésoscopique innovante développée par mes collaborateurs consiste
ici & la mise en ceuvre d'une fonction de densité d’énergie prenant en compte
la symétrie des matériaux cristallins. La méthodologie développée n’est plus
limitée aux opérations orthogonales telles que 'invariance du réseau par rotation
et réflexion, mais inclut également d’autres transformations non orthogonales,
comme les cisaillements invariants. La mise en oeuvre de ce potentiel a pour effet
d’obtenir un paysage énergétique contenant un nombre infini de puits de potentiel
caractérisé par un comportement périodique le long des directions de déformations
en cisaillement. Ce comportement périodique est défini de maniére tensorielle pour
les déformations finies génériques. C’est donc un paysage beaucoup plus riche que
celui utilisé par d’autres modéles dans lesquels une énergie périodique n’est associée
que dans des directions prédéterminées en termes de cinématique, et formulée en
termes de petites déformations.

Afin de valider le modéle sur un systéme réaliste, nous avons comparé quanti-
tativement les prédictions de ce modéle mésoscopique a une approche atomistique.
La densité d’énergie invariante est développée directement & partir d’un potentiel
interatomique de type Lennard-Jones en supposant que I'hypothése de Cauchy
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Born est valide. La densité d’énergie est introduite dans une formulation continue
et hyperélastique pour la symétrie hexagonale. L’énergie prend automatiquement
en compte la présence de directions & faible cotit énergétique le long des plans
cristallographiques. De plus, elle représente pleinement 'asymétrie d’énergie qui
caractérise les directions génériques du cisaillement. Le domaine est divisé en une
série d’éléments réguliers. Chacun de ces éléments représente un ensemble d’atomes
de sorte que le paysage énergétique qui leur est associé est périodique.
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FiGURE B.3 — Nano-indentation quasi-statique d’un cristal bidimensionnel pour deux rayons
de nano-indenteurs différents. Gauche : Energie en fonction du déplacement jusqu’a la nucléa-
tion. Droite : Configurations correspondantes de dislocations aprés nucléation simulées a partir du
modeéle mésoscopique (HLJ) et de statique moléculaire (MS).

Le modéle est utilisé pour étudier la nucléation homogéne de dislocations dans
un cristal parfait. Des orientations cristallines différentes sont analysées ainsi que
différents trajets de chargement. En particulier, différents cisaillements simples
sont considérées en plus des cisaillements purs. Du fait de la fonctionnelle d’énergie
utilisée, certains types de défauts apparaissent naturellement aprés nucléation,
tels que les vides et les microfractures. Ces résultats sont mis en regard avec des
simulations atomistiques et montrent un bon accord avec des derniéres. Néanmoins,
méme quand sa discrétisation implique une échelle de longueur comparable & celle
du parameétre de maille, le modéle mésoscopique ne peut étre considéré comme une
approche équivalente aux simulations atomistiques. En effet, I'invariance supposée
dans le modéle implique qu’un certain nombre d’atomes se déforment de maniére
homogene autour du point de grille considéré.

Des résultats des simulations de nano-indentation ont par la suite été réalisées. Ici
aussi, nous observons un accord remarquable entre les deux approches en termes de
charge critique et de type de nucléation, comme reporté sur la Fig. B.3. Cependant, le
modéle mésoscopique présente certaines limites dans la représentation de 1’évolution
des microstructures qui, soumises a la contrainte de compatibilité (implicite dans la
formulation continue), s’avérent parfois trop rigides.
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AQS Athermique Quasi-Statique (pour « Athermal Quasi Static »)

CDF Fonction de Répartition (pour « Cumulative Distribution Function »)
ESL Liquide Surfondu Equilibré (pour « Equilibrated Supercooled Liquid »)
FEM Méthode des Eléments Finis (pour « Finite Element Method »)

GQ Trempe Graduelle (pour « Gradual Quench »)

HTL Liquide & Haute Température (pour « High Temperature Liquid »)

IS Etat Inhérent (pour « Inherent State »)

MD Dynamique Moléculaire (pour « Molecular Dynamics »)

PEL Paysage d’Energie Potentiel (pour « Potential Energy Landscape » )
RVE Volume Elémentaire Représentatif (« Representative Volume Element » )
SMC Monte Carlo d’Echange (pour « Swap Monte Carlo » )

ST Transformation de cisaillement (pour « Shear Transformation »)

STZ Zone de Transformation de Cisaillement (pour « Shear Transformation

Zone »)
Notations
Ryt Distance de coupure du potentiel interatomique
m, € et 0 Masse, paramétres d’énergie et de longueur du potentiel interatomique
T;im Température de transition vitreuse numérique effective
0 Modules de cisaillement
Ay Incréments de déformation dans la direction de cisaillement simple
Tay Contrainte dans la direction de cisaillement simple
Yoy Déformation dans la direction de cisaillement simple
Riree Rayon de la région échantillonnée par la méthode des limites d’élasticité
Rsampling Taille de la maille carrée d’échantillonnage
Q Direction de cisaillement
70 Pré-contrainte locale
7€ Limite d’élasticité locale
AT€ Reésistance plastique résiduelle locale ou distance au seuil
ATP Chute de contrainte locale
ATy, Resistance plastique résiduelle locale projetée (en pratique ~ A7)
p Densité ou corrélation de Pearson
PE Energie potentielle

SRO Ordre & courte portée



Cryzy Module de cisaillement dans la direction de cisaillement simple

PF Fraction de Participation
Rae Echelle de coarse-graining
0% Déformation
M Mode propre de basse fréquence
nan Non-affinité atomique
Chrin Corrélation de rang calculée pour le premier réarrangement
S} Parameétre d’ordre stérique
S « Softness » basé sur 'apprentissage automatique
Tini ou T} Température parente d’équilibre d’un liquide
€ Déformation logarithmique (de Hencky) locale
e* Déformation caractéristique d’'un réarrangement
TvoT Température de couplage de mode
X Polarisation moyenne des résistances plastiques résiduelles
a Taille caractéristique d’un réarrangement
Agg Déformation caractéristique d’'un réarrangement
ATS Résistance plastique résiduelle dans la direction la plus molle
Tonset Température en dessous de laquelle le PEL influence la dynamique
ta Temps de relaxation d’un liquide
ﬁth Champs de déplacement des réarrangements thermiques entre deux ISs
(Ar3(1)) Propension (« propensity » en anglais)
trp Temps de premier passage local
AU Barriére d’énergie
l Taille d’un élément du modéle élasto-plastique
A Paramétre définissant I’échelle de la distribution de Weibull
k Exposant définissant la forme de la distribution de Weibull
X Paramétre de la loi de distribution des amplitudes de réarrangements
L Erreur relative de calibration du modéle élasto-plastique

v Déformation caractéristique nécessaire pour converger vers l’état stationnaire
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Modélisation numérique de la plasticité des matériaux amorphes

Résumé : Bien que les solides amorphes soient omniprésents dans la nature
et possédent de nombreuses applications industrielles (verre, gel, matériaux
granulaires...), la compréhension fondamentale de leur comportement mécanique
reste encore limitée. Ces matériaux désordonnés présentent une réponse mécanique
universelle caractérisée par des événements d’écoulement localisés qui appellent a
une compréhension globale.

Le noeud du probléme provient de leur structure désordonnée empéchant l’identifi-
cation de défauts d’écoulement topologiques comme c’est le cas dans les cristaux.
A Téchelle des particules, la plasticité et le dommage se produisent par des
réarrangements irréversibles. Ces transformations de cisaillement peuvent s’agréger
sous forme d’avalanche ou former des bandes de cisaillement impliquant toutes les
échelles spatiales. De plus, la réponse mécanique de ces systémes hors d’équilibre
dépend de maniére cruciale des détails des interactions entre particules et de leur
I’histoire thermomécanique.

Dans ce travail, nous développons une méthode pour calculer les limites d’élasticité
locales & ’échelle atomique dans des verres bidimensionnels modéles obtenus via
différents protocoles de trempe. Cette technique nous permet d’échantillonner effica-
cement les seuils de réarrangements plastiques locaux, de maniére non perturbative,
dans différentes directions de chargement et sur des échelles de longueur controlées.
Les emplacements de réarrangement plastique lors du cisaillement sont fortement
corrélés avec les zones molles des états trempés. Dans les verres ultra-stables,
les plus pertinents d’'un point de vue expérimental, les limites d’élasticité locale
s’avérent étre l'un des meilleurs indicateurs structuraux pour prédire D'activité
plastique dans les solides amorphes athermiques.

Nous montrons que cette méthode est trés utile pour capturer les dépendances
de barriéres a la préparation du verre, a la formation des bandes de cisaillement
et l'anisotropie induite par une déformation plastique. 11 s’agit donc un outil
idéal pour documenter et modéliser ce qui se passe « a l'intérieur » d'un solide
amorphe et mieux caractériser la relation entre structure et plasticité. D’un point
de vue pratique, nous montrons de plus que cette méthode permet d’envisager des
stratégies de modélisation multi-échelles quantitatives.

Mots clés : Plasticité, amorphe, limite d’élasticité locale, simulation ato-
mistique, modéle élasto-plastique




Numerical modeling of the plasticity of amorphous materials

Abstract : Although amorphous solids are ubiquitous in nature and have many
industrial applications (glass, gel, granular materials...), the fundamental unders-
tanding of their mechanical behaviour is still limited. These disordered materials
exhibit a universal mechanical response characterized by localized flow events that
call for a global understanding.

The crux of the problem comes from their disordered structure, preventing the
identification of topological flow defects, as in crystals. On the particle scale,
plasticity and damage occur through irreversible rearrangements. These shear
transformations can aggregate as avalanches or form shear bands involving all
spatial scales. Moreover, the mechanical response of these non-equilibrium systems
crucially depends on the details of the particle interactions and their thermome-
chanical history.

In this work, we develop a method to compute the local yield stress on the atomic
scale in two-dimensional model glasses obtained through different tempering
protocols. This technique allows us to efficiently sample local plastic rearrangement
thresholds, in a non-perturbative way, in different loading directions, and on
controlled length scales. The locations of plastic rearrangements during system
loading are strongly correlated with the soft zones of the quenched states. In
ultra-stable glasses, the most relevant from an experimental point of view, the local
yield stress turns out to be one of the best structural indicators to predict plastic
activity in athermal amorphous solids.

We show that this method is highly helpful for capturing the dependencies of
barriers on glass preparation, shear band formation and plastic deformation-induced
anisotropy. Therefore, it is an ideal tool for documenting and modelling what is
happening "inside" an amorphous solid and better characterizing the relationship
between structure and plasticity. From a practical point of view, we also show
that this method makes it possible to consider quantitative multiscale modelling
strategies.

Keywords : Plasticity, amorphous, local yield stress, atomistic simulation,
elasto-plastic model
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