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Introduction et contexte

Pour assurer en permanence la sécurité de l’Homme et de l’environnement dans lequel

il vit, les matériaux utilisés, notamment dans le domaine des transports, sont appelés

à être optimisés. Ainsi, une diminution de l’émission des gaz à effet de serre, laquelle est

associée à une réduction de la consommation de carburant, peut être réalisée en abaissant

la masse volumique du matériau [Appert, 2014], ou en optimisant sa microstructure, enfin

d’en améliorer les performances. Pour continuer à garantir la résistance des matériaux

dans des conditions de fonctionnement qui deviennent de plus en plus complexes et

variées, les ingénieurs et les mécaniciens ne cessent d’inventer de nouveaux procédés de

fabrication, afin d’obtenir des performances maximales à moindres coûts [Durgun and

Ertan, 2014]. Cependant, quelle que soit la famille de matériaux considérée, le meilleur

choix de ceux-ci nécessite une bonne compréhension de leurs mécanismes de déformation

et d’endommagement, qui doit s’appuyer sur des études poussées. L’optimisation de la

microstructure de ces matériaux permet d’atteindre des propriétés spécifiques très élevées.

Par exemple, la réduction de la taille des renforts d’un matériau nanocomposite s’accom-

pagne souvent d’une augmentation de sa résistance mécanique [Sumita et al., 1984]. De

même, lorsque la taille des précipités d’un superalliage base nickel diminue, sa limite

d’élasticité augmente [Harte et al., 2020, Grant et al., 2012].

Particulièrement, les superalliages base nickel utilisés dans la fabrication des moteurs

d’avion présentent ces mêmes enjeux majeurs, du fait de la criticité des éléments propul-

seurs. Il est ainsi crucial de bien connaître leur comportement. Ces matériaux présentent

des microstructures complexes à plusieurs échelles, y compris nanométriques, qui évoluent

avec les traitements thermiques et/ou les histoires thermiques pendant leur utilisation. En

conséquence, pour comprendre le comportement mécanique de ces matériaux, il est néces-

saire de développer des outils numériques capables de prendre en compte le rôle joué par

les différentes parties (matrice, précipité, interface) qui constituent cette microstructure.

De plus, cette connaissance ouvre la voie de l’optimisation de ces matériaux ou au moins

d’en donner les pistes.

L’objectif de cette thèse s’inscrit dans cette thématique : il s’agit de construire des modèles

pour mieux comprendre le comportement mécanique des nanoparticules/nanoprécipités,
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Introduction et contexte

leur rôle, ainsi que le rôle de l’interface entre les phases matrice et renforts, dans le com-

portement mécanique des matériaux métalliques nanostructurés, et plus spécifiquement

des superalliages base nickel.

Dans le chapitre qui suit, l’état de l’art sur le comportement mécanique des nanopar-

ticules isolées et dans une matrice, avec un focus sur les superalliages base nickel, est

présenté.

Une brève introduction du comportement mécanique des nanomatériaux (nano-objets et

nanocomposites) est détaillée dans un premier temps.

Il est ensuite discuté, des études expérimentales et numériques dans lesquelles sont abor-

dées les questions d’effet de taille, de forme et/ou d’orientation cristallographique sur le

comportement mécanique des nanoparticules isolées. L’objectif est ici de s’interroger sur

les techniques de simulation à utiliser et revisiter certains résultats issus de la bibliogra-

phie.

Enfin, cette bibliographie s’intéresse aux travaux effectués sur les systèmes métalliques

multiphasés et nanostructurés tels que les superalliages base nickel dans lesquels, ces na-

noparticules (précipités) se retrouvent sous forme de renforts. La microstructure type des

superalliages base nickel est tout d’abord présentée avec une attention particulière sur la

caractérisation des différentes phases (matrice, précipités et interfaces). Un focus est en-

suite effectué sur les propriétés thermomécaniques de ces superalliages base nickel avant

de faire une analyse de leur comportement mécanique. L’impact de la température, de

l’interface entre les phases (renforts et matrice), de la taille des renforts et de leur fraction

volumique sur le comportement mécanique est aussi discuté. Au terme de cette analyse, le

travail de thèse sera défini.
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Chapitre 1. Analyse bibliographique

Brève introduction sur les nanomatériaux et orientation

de notre étude

Un nanomatériau est un matériau comportant au moins une phase ayant au moins une

dimension caractéristique nanométrique (nanopiliers, nanofils, nanofilms, nanoparticules,

nanocomposites, polycristaux à nanograins, etc.).

Nano-objets

Un nano-objet peut être défini comme un objet ayant au moins une dimension nano-

métrique (nanopiliers, nanofils, nanofilms, nanoparticules). Ces nano-objets, dotés d’ex-

cellentes propriétés électromécaniques, sont souvent utilisés pour la fabrication de dispo-

sitifs nanoélectriques tels que des circuits nanoélectriques, les nanoactionneurs [Midolo

et al., 2018, Ekinci and Roukes, 2005]. La connaissance du comportement mécanique des

matériaux constituant ces nano-objets est indispensable pour leur bonne application. Par

exemple, la compréhension de certains problèmes mécaniques tels que les problèmes de

friction sont d’une importance capitale pour une éventuelle résolution des problèmes de

fiabilité qui limitent l’application pratique des systèmes nano-électro-mécaniques [Buch-

nev et al., 2016]. Des études ont montré que les propriétés électriques peuvent en effet être

affectées par les propriétés mécaniques [Martel et al., 1998].

Le comportement mécanique des nano-objets diffère de celui des matériaux massifs par

leur différence en termes de rapport surface/volume. Si dans les matériaux massifs, le

comportement mécanique est souvent piloté par des propriétés volumiques, les proprié-

tés surfaciques ont des impacts non négligeables à la fois sur les propriétés mécaniques

et sur le mécanisme de plasticité des nano-objets [Thilly et al., 2012]. En effet, lorsque la

taille du matériau tend vers des valeurs nanométriques, on constate souvent une amé-

lioration des propriétés élastiques et plastiques du matériau. Un module d’élasticité plus

grand a été trouvé pour des nanofils de ZnO comparé au module d’élasticité du matériau

massif (Figure 1.1a). La limite d’élasticité des nanofils de Pd augmente de manière signifi-

cative, lorsque leur diamètre devient inférieur à 100nm (Figure 1.1b). Des comportements

plastiques très différents induits par des mécanismes de plasticité différents peuvent être

observés entre les nano-objets et leur matériau massif correspondant. Des études expéri-

mentales de même que des simulations atomistiques ont montré que le silicium, qui est un

matériau fragile à l’échelle macroscopique, devient très ductile à l’échelle nanométrique

[Texier et al., 2019, Gerberich et al., 2003]. La Figure 1.2 montre des traces de dislocations

dans un nanopillier de silicium comprimé qui témoignent d’un mode de déformation plas-
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Figure 1.1 – (a)-Variation du module d’élasticité des nanofils de ZnO en fonction de leur diamètre
comparé au module d’élasticité du matériau massif correspondant [Chen et al., 2006], (b)-Variation
de la limite d’élasticité des nanofils de Pd en fonction de leur diamètre [Seo et al., 2013].

Figure 1.2 – Compression sous microscope électronique d’un nano-pillier de silicium (a)-avant
déformation, (b)-nano-pillier déformé par compression, (c)-mise en évidence des plans de glissement
(ici plans {111}) dans lesquels les cisaillements ont été observés [Texier et al., 2019].

tique. Les traces de dislocations ont été initiées à la surface du nanopillier, contrairement

au mécanisme de plasticité observé dans les matériaux massifs où les processus de nucléa-

tion de dislocations ont lieu dans le volume [Frank and Read Jr, 1950, Fujita and Yamada,

1970, Li et al., 2021].

Matériaux nanocomposites

Un matériau composite est issu de l’association de plusieurs matériaux non miscibles

ayant des propriétés chimiques, physiques et/ou mécaniques différentes pour former un

seul matériau possédant des propriétés issues de la combinaison des caractéristiques de

ces différents constituants. Le matériau est dit nano-composite lorsqu’au moins une des

phases qui le constituent a au moins une dimension nanométrique. Le besoin d’utiliser

ces matériaux ne cesse d’augmenter du fait de leurs propriétés exceptionnelles (propriétés

multi-physiques, résistance thermique et mécanique, rigidité, légèreté) qui sont en phase
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avec les besoins industriels actuels [Jović and Milićević, 2017, Carvalho et al., 2015, Sunda-

ram and Mahamani, 2015].

Plus particulièrement, certains matériaux nanocomposites sont composés de deux phases.

Une phase continue, appelée matrice, et une phase discontinue constituée par les renforts.

Grâce à la matrice, les renforts sont protégés contre les éventuelles agressions provenant

du milieu extérieur et peuvent cohabiter ensemble permettant ainsi la distribution et le

transfert de charges entre les renforts en cas de sollicitations. La matrice peut être du

polymère, de la céramique, du métal pur ou un alliage de métaux [Richardson, 1987].

Les renforts eux sont souvent introduits pour des besoins de résistance (mécaniques,

thermiques), raison pour laquelle ce sont souvent des céramiques ou des métaux.

Les propriétés de ces matériaux nanocomposites dépendent de plusieurs paramètres tels

que la densité des renforts, la forme des renforts, la taille des renforts, la dispersion

des renforts ainsi que de l’interface entre la matrice et les renforts [Sumita et al., 1984,

Saber-Samandari and Afaghi-Khatibi, 2007]. Les renforts utilisés dans les matériaux nano-

composites peuvent être des fibres ou des particules, selon le rapport entre leur longueur

et leur diamètre (aspect ratio). Lorsque les dimensions du renfort dans les trois directions

ont des tailles proches, on considère que le renfort est une particule. Le renfort est dit

nanoparticule lorsque ses trois dimensions sont nanométriques.

Dans le domaine de la mécanique, l’utilisation des nanoparticules comme renfort dans les

matériaux nanocomposites permet d’améliorer les propriétés mécaniques (rigidité, limite

d’élasticité, résistance au fluage) de façon considérable comparativement à l’utilisation de

renforts micrométriques dans les matériaux composites traditionnels [Sumita et al., 1982,

Ng et al., 2001]. Dans le domaine de l’industrie automobile, les nanoparticules peuvent

être utilisées comme des agents d’anti-usure dans la fabrication de lubrifiants [Battez et al.,

2008].

Les questionnements relatifs aux matériaux nanostructurés et à l’interface nanopar-

ticule/matrice, concernent également certains alliages métalliques multiphasés. En effet,

ceux-ci sont constitués de nano-précicipités (ou de nano-dispersoïdes dans certains cas)

au sein d’une matrice métallique. C’est notamment le cas des superalliages base nickel,

qui ont par ailleurs d’excellentes propriétés mécaniques grâce à l’organisation de leur mi-

crostructure. La Figure 1.3 montre l’exemple d’une microstructure de superalliages base

nickel dans laquelle on distingue la phase γ (matrice) et des phases γ’ (précipités) secon-

daires et tertiaires ([Wang et al., 2012]).

Les études menées dans le cadre de cette thèse ont pour objectif de modéliser des sys-

8
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Figure 1.3 – Exemple de microstructure d’un superalliage base nickel composé d’une matrice γ
dans laquelle se trouve des précipités γ’ (secondaires et tertiaires) [Wang et al., 2012].

tèmes simplifiés représentatifs de ces superalliages base nickel composée d’une matrice

métallique (γ) renforcée par des précipités métalliques (γ’).

Plus précisément, l’idée sous-jacente est de voir comment, avec la technique de calcul de

dynamique moléculaire, il est possible d’expliquer certains comportements mécaniques

(dépendance du comportement mécanique à la fraction volumique des précipités et à la

direction de sollicitation, dépendance de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique

à la température) constatés sur les superalliages base nickel. Il s’agit également de com-

parer les comportements mécaniques d’une nanoparticule, selon qu’elle est intégrée dans

une matrice, ou isolée.

Pour cela, dans la première partie de ce chapitre, une revue bibliographique non exhaus-

tive des travaux sur le comportement mécanique des nanoparticules isolées pouvant être

vues comme des renforts (précipités) dans les superalliages base nickel est présentée. La

seconde partie aborde les comportements mécaniques des superalliages base nickel dans

lesquels on retrouve ces renforts métalliques généralement appelés précipités.
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Comportement mécanique des nanoparticules isolées

Définis souvent comme des nanomatériaux dont les trois dimensions ne dépassent

pas les 100nm, les nanoparticules sont utilisées dans plusieurs domaines d’applications

(industrie automobile, biologie, électronique, mécanique . . .) grâce à leurs propriétés très

intéressantes. Cependant, elles sont rarement utilisées de façon isolée, sauf dans certains

cas particuliers, tel qu’en biologie où les nanoparticules peuvent servir de capteurs bio-

logiques avancés [Howes et al., 2014]. Néanmoins, il est indispensable de comprendre le

comportement mécanique de ces nanoparticules, afin de mieux maitriser le comportement

mécanique des matériaux dans lesquels elles se trouvent.

Comparativement à celles menées sur les systèmes micro-électromécaniques [Gane

and Bowden, 1968], les études expérimentales conduites sur les systèmes nano-

électromécaniques (NEMS, pour nano-eletromechanical systems) [Loh and Espinosa,

2012] restent très limitées. Ceci est encore plus vrai dans le cas des nanoparticules, leur

taille rendant ces études très difficiles voire impossibles dans certains cas. Cependant,

tandis que certains auteurs ont réussi à réaliser des études expérimentales sur des na-

noparticules simples et isolées [Gerberich et al., 2003, Deneen et al., 2006, Wagner et al.,

2015], permettant d’obtenir une meilleure compréhension de leur comportement méca-

nique, d’autres auteurs ont préféré recourir à des techniques de simulation numérique

[Bian and Wang, 2013, Bian et al., 2014, Feruz and Mordehai, 2016, Salah et al., 2017,

Kilymis et al., 2019] telles que la méthode des éléments finis ou la dynamique moléculaire.

Même si ces techniques comportent des limites (problèmes liés à la représentativité du

matériau, aux conditions aux limites, au coût de calcul . . .), elles permettent néanmoins

de réduire les coûts liés aux études expérimentales, de faire des études plus complexes

ainsi que des analyses plus approfondies permettant d’avoir une meilleure compréhension.

Dans ce qui suit, après avoir présenté dans un premier temps les études expérimen-

tales effectuées sur les nanoparticules isolées, dans un second temps, nous aborderons les

études numériques effectuées sur ces matériaux nanométriques et plus particulièrement

les travaux sur la compréhension de leurs comportements mécaniques.

Études expérimentales

La quasi-totalité des études expérimentales réalisées sur les nanoparticules isolées

(c’est-à-dire, les nanoparticules non incluses dans une matrice) ont été effectuées en s’ins-

pirant des techniques de nano-indentation. Le comportement des matériaux à cette échelle
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Chapitre 1. Analyse bibliographique

Figure 1.4 – Modèle expérimental pour la compression des nanoparticles [Deneen et al., 2006].

est souvent différent du comportement observé à l’échelle macroscopique à cause de l’aug-

mentation du rapport surface sur volume. L’équipe de [Gerberich et al., 2003] est sans

doute la première qui a réussi à faire des dépositions de nanoparticules de silicium quasi-

sphériques sur des substrats de saphir et à réaliser des études de compression en utilisant

la technique de la nano-indentation avec un indenteur en diamant (Figure 1.4). Lors de la

compression des nanoparticules de silicium, [Gerberich et al., 2003] ont observé la présence

de marches sur la courbe de chargement "force-déplacement". Ces marches présents dans

la courbe de chargement correspondent à des moments où la nucléation de dislocations

est observée (Figure 1.5). Ils ont aussi observé que le déplacement total mesuré lors de la

compression était plus important que celui mesuré après la décharge. Ce type de compor-

tement, qu’ils ont appelé déformation plastique réversible, a été expliqué par le fait que

les dislocations nucléées lors de la compression, après décharge, retracent partiellement

leurs chemins inverses, ce qui se caractérise par une diminution de la déformation totale

enregistrée pendant la compression.

Selon le modèle de [Frank and Read Jr, 1950, Fujita and Yamada, 1970], le processus

de nucléation et de multiplication de dislocations, pour des matériaux métalliques mas-

sifs ayant des grains de taille micrométrique, commence souvent au centre de ces grains

et se propagent vers les joints de grains où elles peuvent s’empiler. Pour des matériaux

polycristallins ayant des grains de taille ultrafine (proche de l’échelle nanométrique), la
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Figure 1.5 – (a)-Modèle de nucléation de dislocations proposé, (b)-courbe expérimentale
chargement-déplacement [Gerberich et al., 2003].

Figure 1.6 – (a)-Modèle de compression avec des plaques atomiques, (b)-distribution de la
contrainte le long de l’axe de compression [Gerberich et al., 2003].

nucléation de dislocations est rapportée à partir des joints de grains, avec une propagation

vers le centre des grains [Li et al., 2021]. Cependant les questions comme « est ce que,

et comment des nanoparticules isolées vont plastifier ? » étaient restés méconnues. À

ce sujet, les études expérimentales menées par [Gerberich et al., 2003], couplées avec des

simulations de dynamique moléculaire, ont révélé d’importantes informations telles que

la concentration de contrainte observée au niveau des zones de contact entre la nanoparti-

cule et l’indenteur pendant la compression. Ils suggèrent ainsi que le début de la plasticité

dans les nanoparticules de silicium s’effectue avec la nucléation de dislocations, à partir

des zones de contact où la plus grande concentration de contrainte a été notée, et que ces

dislocations vont par la suite glisser vers le centre de la nano-sphère en suivant un modèle

que l’on peut représenter par un cylindre (Figures 1.5 et 1.6).

Cependant, ces moyens traditionnels utilisés avec la technique de la nano-indentation ont

des limites : ils ne permettent pas de connaître, et donc de tenir compte, de certaines carac-
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téristiques du nanomatériau, telles que l’orientation cristallographique, la présence ou non

de défauts préexistants, etc., lesquelles sont capitales pour une meilleure compréhension

du comportement mécanique du matériau étudié.

En 2006, ces limites ont pu être franchies grâce à des études menées par [Deneen et al.,

2006]. Ces derniers ont effectué des études de compression in situ sous MET (Microscope

Electronique en Transmission) et ont pu caractériser les champs de déformation élastiques

et plastiques lors de la compression de nanoparticules de silicium en se basant sur les

contrastes observés lors du chargement. En effet, ils ont observé que les contrastes changent

selon la structure cristallographique du réseau. Cette sensibilité des contrastes par rapport

à la structure du réseau a permis de déterminer les phases élastiques et plastiques lors

du chargement. Par conséquent, pendant le chargement, si la déformation reste élastique,

les contrastes vont disparaitre après le déchargement. En revanche, si la déformation lors

du chargement est plastique, les contrastes demeurent dans la nanoparticule après son dé-

chargement (Figure 1.7).

Des tests de compression plus récents, effectués sur des particules de Ni3Al de taille 300nm,

isolées par extraction électrochimique à partir d’un superalliage à base de nickel, ont mon-

tré que le comportement mécanique est sensible à l’état du matériau avant sollicitation.

[Schloesser et al., 2011] ont observé des chutes présentes sur les courbes de chargement

des particules saines (sans défauts avant chargement) et absentes dans le cas des particules

ayant des défauts préexistants. Les chutes observées sur les courbes des particules saines

ont été attribuées à de la nucléation de dislocations.

Après ces observations, plusieurs autres études visant à caractériser le comportement mé-

canique des nanoparticules ont été menées. Certains questions comme la présence ou non

d’effet de taille observé dans les matériaux métalliques massifs se sont posées pour les

nanoparticules isolées.

Pour répondre à cette question, [Mordehai et al., 2011] ont effectué des études expérimen-

tales couplées avec des simulations de dynamique moléculaire sur des nanoparticules et

des films minces de monocristaux d’or d’épaisseur comparable. Les études expérimen-

tales ont montré que pour un même niveau de déplacement, les films minces se trouvent

dans un niveau de chargement plus élevé que celui des nanoparticules. Cette différence a

été justifiée par le fait que les films minces contiennent des joints de grains qui bloquent

le glissement des dislocations et augmentent par conséquence la résistance du matériau.

En revanche, les nanoparticules, étant dépourvus de joints de grains, les dislocations ont la

possibilité de s’échapper au niveau des surfaces latérales, ce qui facilitent leurs glissements,

et qui les rend moins résistantes que les films minces. Ils ont aussi observé que plus la taille
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Figure 1.7 – Compression de nano-sphères de silicium ; en haut : compression élastique (a1-avant
chargement, b1-apparition des contrastes lors du chargement élastique, c1-disparition des contrastes
après décharge) ; en bas : compression plastique (a-apparition des contrastes lors du chargement
plastique, b-conservation des contrastes après décharge, c-diminution des contrastes malgré l’aug-
mentation du chargement indiquant la rupture de la nano-sphère), [Deneen et al., 2006].

latérale (taille perpendiculaire à l’axe de sollicitation) des nanoparticules augmente, plus

elles sont résistantes. Cependant quelle que soit la taille fixée, les nanoparticules vont tou-

jours rester moins résistantes que les films minces de même épaisseur. Selon [Mordehai

et al., 2011], cet effet de taille observé dans les nanoparticules est contrôlé par la compéti-

tion entre la capacité de la surface latérale à laisser s’échapper les dislocations et sa capacité

à les retenir à l’intérieur de la nanoparticule.

Malgré les efforts et avancées effectués dans ce domaine, les études effectuées à ce niveau

d’échelle restent en grande partie incomprises. On trouve en effet souvent dans la litté-

rature des résultats qui semblent être contradictoires. Sur des nanoparticules de silicium

quasi-sphériques, [Nowak et al., 2010] ont trouvé un effet de taille qui se caractérise par

une augmentation de la résistance mécanique avec la diminution du diamètre des nano-

particules (Figure 1.8), tandis que [Wagner et al., 2015], en étudiant le comportement des

nano-cubes de silicium, n’ont souligné aucun effet de taille (Figure 1.8). En effectuant des

investigations supplémentaires, ces derniers ont observé d’autres mécanismes qui n’étaient

pas encore découverts expérimentalement sur des nanoparticules. En effectuant des char-

gements dans la direction [−110], couplés avec des observations microscopiques, [Wagner

et al., 2015] ont observé la formation d’une structure initiant le début de la plasticité au

niveau des zones de contact entre le nano-cube et l’indenteur. La formation de cette struc-

ture (nommée embryon dans la Figure 1.9) a été attribuée à la distribution hétérogène de

la pression qui se caractérise par une concentration de contrainte plus importante au ni-

veau des zones de contact. Pendant les premiers événements plastiques, ils ont assisté à
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Figure 1.8 – Variation de la contrainte en fonction du diamètre de la nanoparticule d’après [Nowak
et al., 2010] et [Wagner et al., 2015].

la nucléation et aux glissements de dislocations partielles suivant les plans {111} (Figure

1.9).

Même s’il est difficile de réaliser expérimentalement des tests de sollicitation sur des na-

noparticules du fait de leur petite taille, des progrès notables ont été effectués dans ce

domaine.

Récemment, des tests de compression ont été réalisées sur des particules de nickel facet-

tées, dosées par du cobalt (Co) par [Bisht et al., 2021]. Les études expérimentales effectuées

sur des particules de taille allant de 133nm à 792nm, cumulées avec des simulations ato-

mistiques ont montré qu’au fur et à mesure que le taux de dosage augmente, la résistance

mécanique des particules diminue jusqu’à atteindre un minimum, puis augmente ensuite.

Cependant, quel que soit le taux de dosage, la résistance mécanique des particules de ni-

ckel pur reste supérieure à celle des particules dosées par du cobalt. Ce résultat n’est pas

totalement en phase avec les résultats observés sur du nickel massif, dans lequel, la pré-

sence de certains éléments comme le cobalt entraine un effet de durcissement ([Zamani

et al., 2016]).

D’autres techniques expérimentales prometteuses, basées sur la diffraction des rayons X

(DRX) sont aussi en voie de développement ([Abuin et al., 2019, Atlan et al., 2022, Dupraz

et al., 2022]). Ces études révèlent la possibilité de mesurer la distribution de la déformation

sur différentes régions d’une particule de platine soumis à différents traitement (avec de

l’électrochimie, avec de l’argon-Ar, avec du monoxyde de carbone-CO, avec du dioxygène-

O2 . . .).

Cependant, pour apporter des réponses à certains questions telle que l’existence ou non

d’un effet de la forme, de l’orientation cristallographique, etc., tout en se basant sur des
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Figure 1.9 – Compression de nanoparticule de silicium : (a)-avant chargement, (b)-début de char-
gement avec apparition de bandes de contrastes, (c)-formation d’un embryon indiqué par la flèche
jaune, (d)-bandes de contrastes dans les plans {111} [Wagner et al., 2015].

études moins coûteuses, plus approfondies et plus flexibles, une des solutions adoptées est

de se tourner vers les études numériques.

Études numériques

La réalisation d’études numériques a l’avantage d’être plus simple et moins coûteuse.

Et même si elles peuvent être moins représentatives que les études effectuées expérimenta-

lement, elles constituent des moyens plus souples et plus adaptés à la réalisation d’études

paramétriques permettant de conduire des analyses plus approfondies. Car contrairement

aux études expérimentales, grâce à la possibilité de faire des visualisations de certaines

grandeurs telles que l’analyse de cartes de contraintes et de déformations, ou l’analyses

de mécanisme de plasticité, il est possible d’appréhender les mécanismes probables. De

plus, l’outil numérique peut venir en appui de l’analyse des résultats expérimentaux qui

peuvent être difficile à appréhender. Néanmoins pour avoir une bonne représentativité des

résultats numériques, il faut nécessairement s’approcher au mieux de manière quantitative

et qualitative des études expérimentales, la petite taille des nanoparticules donnent lieu à

des géométries ne permettant que la caractérisation expérimentale du comportement mé-

canique par des essais de compression.

Numériquement, pour se référer aux études expérimentales, les nanoparticules sont sou-

vent comprimées entre deux plaques rigides virtuelles et de taille infinie comparée à la

taille de la nanoparticule (Figure 1.10).

Contrairement aux matériaux massifs, où les propriétés de volume dominent sur les pro-

priétés de surface, les nanoparticules ont un rapport de surface/volume très élevé qui fait

que le comportement mécanique est en grande partie piloté par les propriétés de surface.

Le début des mécanismes de plasticité pour une nanoparticule est d’ailleurs souvent mar-

qué par la nucléation de dislocations à partir de la surface.

16



Chapitre 1. Analyse bibliographique

Figure 1.10 – Test de compression effectué sur une nanoparticule de cuivre : modèle de charge-
ment avec des plaques de compression virtuelles (gauche), courbe chargement-déplacement avec une
vitesse de chargement de 10m/s à une température de 10K (droite), [Bian and Wang, 2013].

Les premières études numériques effectuées grâce à des calculs de dynamique moléculaire

ont permis d’avoir une vision plus claire du comportement mécanique des nanoparticules

dans divers matériaux. Certaines propriétés du matériau sont ainsi estimés directement

par analyse des courbes de chargement.

En 2013, [Bian and Wang, 2013] ont utilisé la technique de dynamique moléculaire pour

étudier le comportement mécanique des nano-sphères de cuivre de diamètre 20nm en

effectuant des études de compression dans la direction [100]. L’étude du comportement

élastique du matériau a montré que le modèle de contact hertzien classique utilisé en

mécanique des milieux continus donne une bonne représentation de la partie élastique

et a permis d’avoir une estimation du module de Young du matériau (Figure 1.10). Les

premiers événements plastiques sont marqués par la nucléation de dislocations dans les

zones de contact (les mêmes sites que ceux observés expérimentalement [Deneen et al.,

2006]). Ce début de plasticité selon [Bian and Wang, 2013] est marqué par la génération

de dislocations partielles de Shockley (dislocations ayant des vecteurs de Burgers de type

1/6 < 112 >) qui s’interceptent pour donner naissance à la formation d’une première

pyramide suivie d’une seconde qui est formée par des dislocations ayant des vecteurs de

Burgers de type 1/3 < 100 >. Avec l’augmentation du taux de compression, on assiste à la

destruction de la seconde puis de la première pyramide par dissociation des dislocations

qui vont glisser vers le centre de la nanoparticule. [Bian and Wang, 2013] ont aussi remar-

qué la mise en place d’un mode de déformation par maclage au fur et à mesure que le

taux de compression augmente. Si, au début de la plasticité, le mécanisme de plasticité est

uniquement piloté par du glissement de dislocations partielles, la déformation par maclage

est observée pour des taux de chargements plus élevés (Figure 1.11). De plus, d’après [Bian
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Figure 1.11 – Mécanisme de plasticité : (A)-déformation plastique par glissement de dislocations,
(B)-déformation plastique par maclage [Bian and Wang, 2013].

and Wang, 2013], si la taille de la nanoparticule devient inférieure à 13nm, on n’assistera

plus à la formation de la seconde pyramide observée au début de la plasticié. Ceci est dû au

fait que les couches extérieures ont des tailles similaires et que par conséquent, la première

pyramide formée empêche la formation de la seconde. Ces changements de géométrie de

surface observés lors de la variation de la taille des nanoparticules ont fait l’objet d’autres

études. Des études numériques en dynamique moléculaire, complétées avec une approche

en éléments finis sur le comportement élastique des nano-sphères de cuivre, ont montré

que selon la taille de la nanoparticule, le modèle théorique de contact utilisé pour bien re-

présenter le comportement du matériau peut être différent [Wang et al., 2014b]. En effet ces

derniers ont montré que le modèle de contact hertzien représente bien le comportement

élastique si la taille de la nano-sphère est assez grande pour que l’effet des marches de

surface soit fortement diminué. Cependant, si la taille des nanoparticules diminue, l’effet

des marches de surface peut devenir non négligeable et dans ce cas le modèle de contact à

poinçon plat va mieux représenter le comportement élastique que le modèle hertzien.

La discussion sur la question de l’existence ou non d’un effet de taille dans les nanopar-

ticules observé dans les études expérimentales a aussi fait l’objet de plusieurs discussions

sur les études numériques conduites. En effet, si certaines études ont souligné l’existence

d’un effet de taille, d’autres développent une analyse quelque peu différente. [Feruz and

Mordehai, 2016], dans le cadre d’une étude en dynamique moléculaire effectuée sur des

nanoparticules d’or en forme de polyèdre de Wulff, ont souligné un effet de taille portant

sur la limite d’élasticité (augmentation de la limite d’élasticité avec la diminution de la

taille de la nanoparticule) et absent sur le module d’élasticité (Figure 1.12). Cet effet de

taille observé a été lié à la méthode de nucléation au début de la plasticité qui est fonction
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Figure 1.12 – (a)-nanoparticule d’or en forme de polyèdre de Wulff, (b)-variation de la limite
d’élasticité en fonction de la taille de la nanoparticule [Feruz and Mordehai, 2016].

de la taille. En 2017, [Salah et al., 2017], dans une étude sur des nano-sphères d’aluminium

(matériau ayant la même structure cristallographique que l’or), ont montré que l’effet ob-

servé sur le comportement mécanique des nanoparticules et lié à la taille, est en fait plutôt

dû à un effet de géométrie de surface. Ces derniers soutiennent que la géométrie de sur-

face, et plus particulièrement l’organisation des plans atomiques qui sont en contact avec

les plaques de compression, a une influence non négligeable sur les premiers événements

de plasticité. En faisant des calculs de dynamique moléculaire sur des nanoparticules de

tailles différentes, [Salah et al., 2017] ont enregistré un écart sur la limite d’élasticité plus

important entre les nanoparticules de tailles très proches (20.17nm et 20.01nm) qu’entre

les particules de tailles très différentes (20.01nm et 4.01nm) (Figure 1.13 (A) et (B) ). Cette

observation a été justifiée par le fait qu’en modifiant un tant soit peu la taille de la na-

noparticule, on peut ajouter ou supprimer des atomes au niveau des couches atomiques

externes. Ceci se traduit par une modification de la géométrie de surface externe, qui

s’accompagne d’un changement des points de concentration de contrainte (Figure 1.13 (a,

b, c)). Ces changements sur les surfaces de contact et sur les points de concentration de

contrainte, vont entrainer une modification de la limite d’élasticité. Les premières études

expérimentales et numériques conduites sur le comportement mécanique des nanoparti-

cules isolées ont toutes montrées que le début du mécanisme de plasticité est gouverné

par la nuléation de dislocations à partir de la surface de la nanoparticule. [Amodeo and

Lizoul, 2017], dans une étude en dynamique moléculaire dédiée à l’étude de l’effet de la

forme sur le comportement mécanique des nano-cubes et nano-cubes arrondis de Ni3Al,

ont montré qu’en fonction du taux d’arrondissement des nano-cubes, d’autres sites de nu-

cléations pouvaient être activés. Avec un paramètre d’arrondissement variable, plusieurs

tests de compression ont été conduits sur des cubes arrondis de même taille caractéris-

tique. Ils ont montré qu’au fur et à mesure que les cubes sont arrondis, on assiste à une
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Figure 1.13 – (a)-structure de la surface externe d’une nano-sphère d’aluminium, (b-c)-localisation
de la contrainte au cours du chargement en fonction de la longueur des marches λ , (A-B)-courbes
de chargements, [Salah et al., 2017].

diminution de la force de compression ainsi qu’à une augmentation du module et de la

limite d’élasticité (Figure 1.14). Lors de leurs études, [Amodeo and Lizoul, 2017] n’ont sou-

ligné aucun effet de taille et les variations observées sur le comportement mécanique en

fonction de l’arrondissement des nano-cubes ont été attribuées à un effet de géométrie de

surface. En effet, avec l’arrondissement des nano-cubes, il se produit une diminution à la

fois de la force et de la surface de contact. La diminution de la surface de contact entraine

une augmentation du module et de la limite d’élasticité. [Amodeo and Lizoul, 2017] ont

aussi montré qu’à partir d’un certain coefficient d’arrondissement, on peut assister à une

modification du mode de déformation. En effet le mécanisme de plasticité des nano-cubes,

qui est marqué par un mode de déformation hétérogène commençant avec de la nucléation

de dislocations partielles de Shockley au niveau des coins, peut basculer vers un mode de

déformation homogène marqué par la nucléation de dislocations partielles commençant au

centre de la nanoparticule. L’analyse des cartes de contrainte ont montré que lors de cette

phase de transition (changement de mode de déformation), il apparaît une concentration

de contrainte au centre des nano-cubes arrondis contrairement aux nano-cubes parfaits

où les concentrations de contrainte sont observées seulement au niveau des coins (Figure

1.15).

Ainsi il a été montré que les propriétés élastiques, de même que le début de la plasticité,

sont souvent gouvernés par la géométrie de la surface en contact avec les plaques de char-
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Figure 1.14 – Modèle de compression et arrondissement de cubes parfaits de Ni3Al (gauche),
courbes de chargement (droite) [Amodeo and Lizoul, 2017].

Figure 1.15 – (a-b)-cube parfait et concentration de contrainte au niveau des coins, (c-b)-cube
arrondi et concentration de contrainte au niveau du centre [Amodeo and Lizoul, 2017].

gement. La variation de la géométrie de surface peut être due à une variation de la taille du

nanomatériau pour certaines formes (sphères, polyèdres de Wulff . . .). Le comportement

mécanique change alors lorsque l’on fait varier la taille de la nanoparticule. [Kilymis et al.,
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a

b c

Figure 1.16 – (a)-formes utilisées pour la compression, (b)-courbe de chargement contrainte-
déformation, (c)-variation de limite d’élasticité en fonction de la taille [Kilymis et al., 2018].

2018] ont effectué des études approfondies sur l’effet de la forme en modélisant diverses

géométries et ont montré que les mécanismes de plasticité sont gouvernés par la localisa-

tion de la contrainte de cisaillement construite pendant le chargement élastique, et selon

la géométrie de surface. Ces deux propriétés sont liées à la forme de la nanoparticule. En

effectuant des tests de compression sur des nanoparticules de formes différentes, [Kilymis

et al., 2018] ont observé un effet de taille présent dans les polyèdres de Wulff mais absent

dans les nano-sphères et les nano-cubes (Figure 1.16). Ils en déduisent ainsi que même s’il

y a un effet de taille, ce dernier est piloté par la forme de la nanoparticule.

Une autre question très importante dans l’établissement du comportement mécanique des

matériaux est celle de l’impact de l’orientation cristallographique sur le comportement

mécanique des nanoparticules. Sur un matériau massif, des études ont montré que l’orien-

tation critallographique du matériau par rapport à l’axe de chargement à un effet non

négligeable sur le comportement mécanique [Vattré et al., 2010, Yanqiu et al., 2020].

Sur des nanoparticules de niobium, [Bian et al., 2018a] ont montré que le comportement

élastique varie en fonction de l’orientation cristallographique. Selon l’orientation cristallo-

graphique du matériau par rapport à l’orientation de l’axe de sollicitation, le modèle théo-

rique utilisé pour l’estimation du comportement peut varier. Il a été observé que si le mo-

dèle hertzien représente mieux le comportement élastique dans les directions [111] et [001],

dans la direction [110], le modèle à poinçon plat est mieux adapté. Concernant le compor-
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Figure 1.17 – Compression de nano-sphères de cuivre après introduction de joints de macles : (a)-
modèle de compression avec les plaques virtuelles, (b)-représentation des joints de macles avec la
direction de compression [Bian et al., 2014].

tement plastique, les modes de déformations qui sont observés diffèrent selon l’orientation

cristallographique. La déformation par glissement de dislocations domine dans la direc-

tion [110], alors que celle par maclage prend le dessus dans la direction [111]. Ces deux

modes de déformation coexistent dans la direction [001]. Sur une gamme de matériaux

plus large (Al, Cu et Ni), [Salah, 2018] a montré que l’orientation cristallographique de la

nanoparticule a des conséquences à la fois sur le module d’élasticité, la limite d’élasticité

et le mécanisme de plasticité. Par exemple, sur les nanoparticules d’aluminium, si dans les

directions [123], [010] et [111], le mécanisme de plasticité est gouverné par du glissement de

dislocations, dans la direction [211], le mécanisme est entièrement piloté par du maclage.

Dans la direction [210], on retrouve la coexistence des deux modes de déformation. Dans le

cas de nanoparticules de cuivre ou de nickel, les mécanismes de plasticité dans la direction

[111] sont gouvernés par du glissement de dislocations. Mais, dans les directions [010] et

[211], pour les deux matériaux, le mode de déformation par maclage pilote le mécanisme

de plasticité. Ceci montre que la géométrie locale observée dans certains directions (la di-

rection [211] par exemple) peut avoir un impact plus important que l’effet du matériau

lui-même.

D’autres études visant à caractériser le comportement mécanique des nanoparticules en

présence de certain défauts surfaciques (macles, interface . . .) ont été également effectuées.

[Bian et al., 2014] ont introduit des joints de macles dans des nano-sphères de cuivre de

30nm de diamètre et ont effectué des tests de compression suivant plusieurs directions

(Figure 1.17). Il apparait que les joints de macle peuvent constituer des obstacles pour le

glissement des dislocations entrainant un durcissement du matériau. De plus, lorsque l’es-

pacement entre les joints de macles diminue, la limite d’élasticité de même que l’énergie

de déformation augmentent (Figure 1.18). Par ailleurs, pour comprendre l’impact qu’une
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Figure 1.18 – Variation de la limite d’élasticité (gauche) et de l’énergie de déformation (droite) en
fonction de l’espacement entre les joints de macles [Bian et al., 2014].

interface peut avoir sur le comportement mécanique d’un nanoparticule, [Kilymis et al.,

2019] ont modélisé des nanoparticules architecturées qui sont composées de deux phases

(un coeur en silicium et une coquille en carbure de silicium) Si − SiC. Deux types d’in-

terfaces ont été considérés, à savoir une interface amorphe et une interface cohérente. Des

réponses similaires ont alors été observées sur les comportements mécaniques obtenus,

indépendamment de la nature de l’interface (Figure 1.19 (a), (b) et (c)). L’étude de l’évolu-

tion des comportements mécaniques de différentes architectures pendant la compression

a montré une dépendance du comportement de la nanoparticule architecturée par rapport

au ratio taille du cœur/taille de la coquille (Figure 1.19 (d) et (e) ). De plus, l’analyse des

cartes de contrainte et des débuts de mécanisme de plasticité a monté qu’en fonction du ra-

tio taille du coeur/taille de la coquille, l’observation des premiers événements plastiques,

marqués par la nucléation de dislocations partielles, peut avoir lieu au niveau du cœur

ou au niveau de la coquille. Pour une nanoparticule de 50nm de diamètre, par exemple,

il a été observé que lorsque l’épaisseur de la coquille est inférieure à 5nm, l’interface se

comporte comme un site de nucléation de dislocations. Ces dernières vont par la suite se

propager dans le cœur. En revanche, avec une épaisseur de 12.5nm, les premières événe-

ments de plasticité sont marqués par de la nucléation de dislocations à partir de la surface

en contact avec les indenteurs (Figure 1.20).

Ces types d’études permettent d’avoir une meilleure compréhension de l’influence que

peut avoir certains types de défauts sur le comportement mécanique des nanoparticules

isolées, mais font aussi naître de nouvelles questions plus complexes telles que les ques-

tions des effets de taille ou de forme en présence d’une interface ou d’un autre type de

défaut.

L’ensemble de ces études a permis de mieux comprendre le comportement mécanique

d’une nanoparticule isolée par rapport à celui d’un matériau massif. L’analyse qualitative
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Figure 1.19 – Compression de nanoparticules architecturées : (a)-interface cohérente, (b)-interface
amorphe, (c)-variation de l’énergie potentielle à partir du centre de la nanoparticule jusqu’à la sur-
face externe, (d)-courbe de chargement, (e)-variation de la limite d’élasticité en fonction de l’épaisseur
de la coquille [Kilymis et al., 2019].

des résultats des études numériques montre des comportements semblables à ceux obser-

vés expérimentalement, mêmes si peu d’études expérimentales ont été réalisées ; la taille

des nanoparticules rendant très difficiles ces investigations.

Une question non adressée à ce jour conditionne potentiellement l’ensemble des ré-

sultats obtenus numériquement à ce jour : l’impact de la mise-en-œuvre du chargement

sur leur comportement mécanique obtenu. En effet, comme la forme de la nanoparticule

peut avoir un impact considérable sur leur comportement mécanique [Salah et al., 2017,

Amodeo and Lizoul, 2017, Kilymis et al., 2018], et que l’interaction entre la nanoparticule

et les moyens de chargement (champ de force) se passe à la surface de la nanoparticule, on

ne peut pas conclure en se basant simplement sur la forme de la nanoparticule et les mé-

canisme observés, car la mise-en-œuvre du chargement peut influer sur le comportement.

Pour répondre à cette interrogation, une étude effectuée sur des nanoparticules isolées

d’aluminium et de nickel est présentée au chapitre 2 (section 2).

Si toutes ces investigations ont permis d’obtenir des avancées notables sur la compré-

hension du comportement mécanique des nanoparticules isolées, tant d’un point de vue

expérimental que numérique, celui d’une nanoparticule incluse dans une matrice reste

moins compris. Les nanoparticules métalliques sont souvent retrouvées comme renforts

dans les alliages métalliques (précipités/inclusions). Dans le cadre de notre étude, un fo-
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Figure 1.20 – En haut : (a-b)-Déclenchement et évolution du mécanisme de plasticité à partir du
cœur, (c)-Déclenchement et évolution à partir de la coquille. En bas : distribution de la contrainte
en fonction du ratio cœur/coque [Kilymis et al., 2019].

cus est porté sur le comportement mécanique des superalliage base nickel dans lesquels

ces précipités sont présents et ont rôle essentiel.

Les superalliages base nickel : propriétés et comporte-

ment mécanique

Les superalliages base nickel sont largement utilisés dans plusieurs domaines tels que

l’aérospatial et le nucléaire [Reed, 2006, Zhang et al., 2014, Fecht and Furrer, 2000] grâce

à leurs très bonnes propriétés mécaniques (bonne résistance à la sollicitation mécanique et

au fluage, bonne résistance à la corrosion . . .) à des températures élevées.

Dans le domaine de l’aéronautique, ces matériaux jouent, par exemple, un rôle important

dans la résistance mécanique des aubes de turbine où le matériau subit différents types de

sollicitations (thermique, mécanique etc.) [Caron and Lavigne, 2011].
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Figure 1.21 – (a) - Structure cristallographique de type cubique face centrée (CFC), typique d’un
matériau comme Ni, Al, Cu, etc. (b) - Structure cristallographique de type L12, typique du précipité
Ni3Al (atomes de Ni en saumon et d’Al en bleu).

Organisation de la microstructure

Si les superalliages base nickel sont connus pour leurs propriétés exeptionnelles, c’est

sans doute grâce à l’organisation de leur microstructure. Celui-ci est constituée principale-

ment de deux phases.

— La phase γ : elle est désordonnée et a une structure cristallographique cubique à

faces centrées (CFC). Elle est formée majoritairement de nickel (Figure 1.21, (a))

mais peut être durcie par d’autres éléments (Cr, Mo, W . . .) selon le type d’alliage.

— La phase γ′ : la structure de cette phase dite de type L12 est similaire à celle d’un

CFC sauf que les types d’atomes qui occupent les sommets du cube et ceux occu-

pant les centres des faces du cube sont chimiquement différents. Contrairement à la

phase γ, cette phase γ′ est ordonnée avec une stœchiométrie proche de A3B (avec

A = Cu, Ni . . . et B = Al, Ti . . .) (Figure 1.21 (b)).

Pour la production du superalliage poly ou monocristallin, différents types de traitement

peuvent être adoptés.

Les superalliages polycristallins largement utilisés dans la fabrication de disques de tur-

bine au niveau des turboréacteurs [Reed, 2006, Pollock and Tin, 2006], où le matériau

est soumis à des sollicitations mécaniques et thermiques élevées sont obtenus après plu-

sieurs étapes de traitements mécaniques et thermiques (traitements d’homogénéisations,
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forgeage du disque, mise en solution, revenus . . .) [Nicolay, 2019]. Les caractéristiques

de la microstructure sont contrôlées en grande partie pendant les étapes de traitement

thermiques ( mise en solution, refroidissement, revenu . . .). Par exemple, la taille des

grains de même que la distribution des précipités dans la phase γ sont contrôlées pen-

dant les étapes de mise en solution (pendant laquelle une partie ou tous les précipités

sont dissouts [Wlodek et al., 1996, Masoumi et al., 2016]) et de refroidissement (pendant

laquelle la population de précipités se forme [Radis et al., 2009, Singh et al., 2013]). Le

nombre, de même que la taille des précipités formés dépendent fortement de la vitesse de

refroidissement. Plus la vitesse de refroidissement est lente, plus des précipités de grande

taille se forment, mais moins leurs nombre par unité de volume sera élevé [Ricks et al.,

1983, Grosdidier et al., 1998].

L’étape de revenu, où la température du matériau est maintenue à un niveau inférieur

à la température de solvus (température à partir de laquelle la phase γ′ commence à

se dissoudre), est aussi une étape très importante. Pendant cette étape, qui dépend de la

température fixée et du temps de traitement thermique, la microstructure du matériau doit

tendre vers un équilibre thermodynamique où certaines propriétés souhaitées (la fraction

volumique, la composition chimique . . .) sont atteintes. La Figure 1.22 montre l’exemple

typique d’une microstructure polycristalline de superalliage base nickel obtenue après

traitement thermique. Dans cette figure, nous pouvons distinguer la phase γ dans laquelle

baignent principalement trois types de précipités γ′ durcissants :

— les précipités γ′-primaires intergranulaires, de taille micrométrique sont souvent

incohérents avec la matrice ;

— les précipités γ′-secondaires, de taille comprise entre 50nm et 300nm, situés à l’inté-

rieur des grains, sont plutôt cohérents avec la matrice ;

— les précipités γ′-tertiaires, situés aux alentours des joints de grains, entre les pré-

cipités γ′-secondaires ou aux alentours des précipités γ′-primaires, sont de taille

nanométriques.

Plusieurs générations de superalliages base nickel polycristallins tels que l’Inconel 718, les

superalliages Waspaloy et AD730TM, Rene 65 . . . [Zhang et al., 2015, Wosik et al., 2001,

Devaux et al., 2014, Groh et al., 2014] ont été développés au fils du temps dans le but

d’améliorer les propriétés thermomécaniques de ces superalliages base nickel utilisés dans
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Figure 1.22 – Exemple typique d’une microstructure polycristalline d’un superalliage base nickel
[Jackson and Reed, 1997].

la construction des disques de turbines afin d’être en phase avec les demandes des mo-

toristes. Dans les aubes de turbine, les températures de fonctionnement sont souvent très

élevées (entre 900°C et 1150°C). Dans de telles conditions, certains éléments comme le car-

bone, le bore, le zirconium . . . sont souvent ajoutés dans les superalliages polycristallins

afin de renforcer les joints de grains. Ainsi, pour permettre la suppression de ces éléments

tout en évitant les problèmes de glissement et de fissuration au niveau des joints de grains

qui peuvent réduire la durée de vie du matériau, les superalliages base nickel monocristal-

lins sont utilisés. Ces types de superalliage, utilisés dans la fabrication des pièces utilisées

au niveau des aubes de turbine avec la technique de la fonderie en cire perdue dans un

four de solidification dirigée [Versnyder and Shank, 1970, Zhao et al., 2010], sont souvent

produits de manière préférentielle selon une direction < 001 > avec un sélecteur de grain

ou germe monocristallin. Bien que le module de Young du matériau soit moins élevé dans
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Figure 1.23 – (a) - Strucrure dendritique observée dans une coupe transversale après solidifica-
tion monocristalline du superalliage AM3, (b) - Strucrure obtenue après les étapes de traitement
thermiques d’homogénéisation et de revenu du superalliage monocristallin AM3 [Caron, 2016]).

cette direction, cette dernière permet d’avoir les caractéristiques les plus appropriées en

terme d’équilibre lors des sollicitations en fatigue, en fluage et en traction [Zhang et al.,

2019]. On obtient ainsi, après croissance, une structure dendritique (cf. Figure 1.23a). Cette

structure dentritique va subir par la suite un certain nombre de traitements thermiques

(homogénisation, revenu . . .) pour donner naissance à une microstructure composée d’une

phase γ, qui est une solution solide à base de nickel comportant des phase γ′ ordonnées de

types Ni3(Al, Ti . . . ) et ayant des formes cuboïdes (Figure 1.23b). De la même manière que

les superalliages polycristallins, pour garantir une bonne résistance mécanique à des tem-

pératures de fonctionnement qui ne cessent d’augmenter, plusieurs générations de super-

alliage monocristallins ont été développées au fils du temps. Les superalliages monocristal-

lins de première génération (René N4, CMSX-2, AM1, M88-2, AM3 . . .) ont pratiquemment

les mêmes composants chimiques que les superalliages polycristallins, mais avec un taux

d’éléments réfractaires (molybdène-Mo, tantale-Ta, tungstène-W . . .) plus élevé [Ross and

O’Hara, 1996, Harris et al., 1993]. Avec l’ajout de l’élément rhénium (Re) à des taux de

concentration proches de 3% naissent les superalliages monocristallins de 2ème généra-

tion (CMX4, PWA-1488, René N5 . . .) [Harris et al., 1993, Celel and Duhl, 1988, Wukusick,

2000]. L’impact de cet élément a permis d’avoir un gain de température de fonctionnement

de l’ordre de 30K. Pour augmenter la stabilité morphologique de la microstructure γ′/γ

à des températures de fonctionnement élevées, la concentration massique de cet élément

réfractaire (Re) est augmentée à hauteur de 6% dans les superalliages monocristallins de

3ème génération tels que le CMX10, le René N6 . . . [Erickson, 1996, Walston et al., 1996].

Cependant, l’introduction de cet élément rhénium (Re) dans la microstructure peut aussi
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causer la formation de grains parasites, de même que la précipitation de phases intermé-

talliques fragiles topologiquement compactes (phases de type σ, phases de type µ . . .) dans

la phase γ.

Pour résoudre ce problème, différentes solutions ont été adoptées. Certains ont choisi

d’ajouter un autre élément (le Ruthenium - Ru ) pour obtenir une microsture plus stable

caractéristique des superalliages monocristallins de 4ème génération tel que le MX-4 [Wal-

ston et al., 2004], tandis que d’autres ont essayé de moins charger la microstructure en

élément (Re) (René N515 contient uniquement une concentration massique de rhénium

d’environ 1.5% au lieu de 6% [Fink et al., 2010]).

L’incorporation en grande quantité d’éléments lourds comme le Re, le Ru et le Ta a en-

trainé une augmentation de la masse volumique. C’est la raison pour laquelle, même si les

superalliages monocristallins de 5ème et de 6ème génération [Sato et al., 2007; 2008, Kawa-

gishi et al., 2012] sont dotés de bonnes propriétés thermomécaniques, ils restent pénalisées

par leur masse volumique et surtout par leur coût qui les rend difficilement exploitable à

l’échelle industrielle.

Caractérisation de l’interface γ′ / γ dans les superalliages base nickel

Les différences de propriétés (paramètre de maille, composition chimique . . .) entre les

précipités γ′ et la matrice γ entrainent la création d’une interface entre ces deux phases.

Le paramètre de maille de l’intermétallique Ni3Al, qui est sensiblement égal à 3.567 Å

[Mauer et al., 1985], est supérieur à celui du nickel, qui est environ de l’ordre de 3.52 Å

[Kittel et al., 1976]. Le paramètre de maille de la phase γ peut néanmoins augmenter, du fait

d’un alliage avec d’autres éléments (Re, Ru . . .) ayant des rayons atomiques plus grands que

celui du nickel. Si les deux phases ont la même orientation cristallographique, différentes

types d’interfaces (Figure 1.24) peuvent être observées selon le désaccord paramétrique

(misfit en anglais) issu de l’écart entre les valeurs des paramètres de mailles des deux

phases.

Si la valeur du paramètre de désaccord est différente de zéro, l’interface qui se forme peut

être incohérente ou semi-cohérente (Figure 1.24a). Dans ce cas, des dislocations peuvent se

former au niveau de l’interface entre les phases γ′ et γ pour accommoder les contraintes

dues au désaccord paramétrique. Lorsque la valeur du paramètre de désaccord est proche

de zéro, une interface cohérente peut se former (Figure 1.24b). Dans ce cas, il ne se forme

pas de dislocations au niveau de l’interface. Néanmoins, on peut observer une distorsion

de la matrice causée par les contraintes issues du désaccord paramétrique. Si la valeur du

paramètre de désaccord est différente de zéro, des observations expérimentales de même
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Figure 1.24 – Exemple de types d’interfaces pouvant se créer entre les phases γ′ (en bleue) et γ (en
orange) : (a)-interface semi-cohérente avec la formation d’une dislocation de type coin pour accom-
moder les contraintes dues au désaccord paramétrique, (b)-interface cohérente avec une distorsion
de la matrice due aux contraintes issues du désaccord paramétrique.

que des études numériques ont montré que pour accommoder les contraintes dues au

désaccord paramétrique, des dislocations dites de désaccord peuvent se former au niveau

de l’interface [Sugui et al., 2000, Wu et al., 2011].

Des observations expérimentales lors des phases de déformation en fluage primaire et

secondaire sur le superalliage CMSX-10 ont montré que les dislocations qui se forment

majoritairement à l’interface ont souvent des vecteurs de Burgers du type 1/2 < 110 >

(Figure 1.25). Si les précipités constituent des obstacles aux déplacements des dislocations

de la matrice, les dislocations de misfit sont des barrières supplémentaires qui contribuent

à la protection des précipités [Zhu et al., 2013]. Des simulations numériques en dynamique

moléculaire ont aussi montré que sous l’influence de la température, la forme, de même

que les types de dislocations de misfit varient [Li et al., 2018] (Figure 1.26). Le degré de

cohérence au niveau de l’interface dépend aussi de la taille des précipités. Plus le précipité

est gros, plus sa morphologie change et plus il perd sa cohérence [Grosdidier et al., 1998].

Cependant la taille à partir de laquelle il perd sa cohérence avec la matrice dépend du

désaccord paramétrique. Ce dernier est défini par un paramètre de désaccord (δ) qui est

donné par l’expression suivante :

δ = 2 ∗
aγ′ − aγ

aγ′ + aγ
. (1.1)

Dans cette expression aγ′ et aγ représentent respectivement les paramètres de maille des

phases γ′ et γ.

La distribution des contraintes issues du désaccord paramétrique n’est pas homogène au

niveau de l’interface. Pour des précipités cuboïdes par exemple, des études ont montré
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Figure 1.25 – Réseau de dislocations interfaciales observées par MET à 1100°C avec une contrainte
de 120MPa : (a)-pendant la déformation en fluage primaire dans laquelle on observe un arrangement
irregulier des dislocations qui sont de type 1/2 < 110 > et (b)-pendant la phase de transition d’une
deformation en fluage primaire vers une deformation en fluage secondaire [Link et al., 2005]).

Figure 1.26 – Influence de la température sur l’évolution des dislocations interfaciales observée
avec des calculs de simulations atomistiques [Li et al., 2018] (bleue : dislocations parfaites de type
1/2 < 110 >, verte : dislocations partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod
de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type
1/3 < 111 >, rouge : autres types de dislocations).

que l’amplitude de ces types de contraintes est maximale au niveau des coins [Ganghoffer
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et al., 1991, Pollock and Argon, 1994] (Figure 1.27).

Lorsque la température augmente, les deux phases γ′ et γ se dilatent naturellement sous

Figure 1.27 – Variation de la contrainte de misfit le long de l’interface entre matrice (a) et précipité
(b). Les résultats sont obtenus en effectuant des calculs de simulation par éléments finis en 2D
[Pollock and Argon, 1994]).

l’effet de la chaleur. Par conséquent, le paramètre de désaccord varie aussi en fonction de

la température [Royer et al., 1995, Bruno et al., 2003]. Les paramètres de désaccord dans

les alliages base cobalt [Sato et al., 2006, Mughrabi, 2014, Pyczak et al., 2015] sont souvent

positifs à cause du paramètre de maille du précipité Co3(Al, W) qui reste plus important

que celui de la phase γ, malgré la dilatation de cette dernière par des éléments plus gros. À

l’inverse, dans les superalliages base nickel, la dilatation de cette phase γ engendre souvent

un paramètre de désaccord négatif [Nathal et al., 1985]. Sous l’impact de la température, la

variation des paramètres de maille des phases γ′ et γ entraine la variation de ce paramètre

de misfit. Dans la Figure 1.28, on peut observer la variation des paramètres de maille et

du paramètre de désaccord du superalliage base nickel monocristallin NASAIR100 qui est

un dérivé du MAR-M247. Avec l’augmentation de la température, il est observé que les

paramètres de maille augmentent tandis que le paramètre de désaccord diminue.

L’interface γ′/γ est un site pouvant être la source de plusieurs phénomènes (amorçage

et propagation de fissures, nucléation de dislocation . . .) potentiellement liés à l’état de

contrainte dans laquelle elle se trouve. L’état de contrainte au niveau de l’interface dépend

en grande partie du désaccord paramétrique. Ainsi, l’amplitude, de même que le signe du

paramètre de désaccord, peuvent avoir des influences non négligeables sur le comporte-

ment mécanique du matériau [Mughrabi, 2014, Osawa et al., 2004, Zhang et al., 2010] et

doivent dès lors être pris en compte.
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Figure 1.28 – Influence de la température sur l’évolution de la microstructure du superalliage
monocristallin NASAIR100 : (a)- variation des paramètres de maille des phases γ′ et γ en fonction
de la température, (b)- variation du paramètre de désaccord au niveau de l’interface γ′/γ [Nathal
et al., 1985]).

Propriétés thermiques et mécaniques des superalliages base nickel

Les superalliages base nickel sont souvent soumis à des contraintes thermoméca-

niques lors de leur élaboration et/ou lors de leur utilisation dans les turboréacteurs. Les

contraintes thermiques peuvent entrainer la dilatation du matériau, laquelle peut être ca-

ractérisée par un coefficient de dilation thermique (α). L’évolution du paramètre de désac-

cord en fonction de la température découle de la différence entre les coefficients de dilata-

tion des précipités et de la matrice. Des études ont montré que le coefficient de dilatation

d’un superalliage base nickel, mesuré pour une différence de température donnée, est sen-

sible à la composition chimique des phases γ et γ’ [Hwang et al., 1984, Kim et al., 2012].

Pour évaluer la valeur du coefficient de dilatation, différents méthodes peuvent être utili-

sées. [Hwang et al., 1984] ont utilisé un modèle de régression pour évaluer la valeur du

coefficient de dilation qui dépend des éléments de l’alliage. Le modèle de regression est

donné par l’expression :

α = β0 + β1A + β2A2 + β3B + β4B2 + β5AB + β6C + . . . (1.2)

où β0, β1, β2 . . . représentent les coefficients de la régression et A, B, C . . . correspondant

aux quantités des éléments (wt%) présentes dans l’alliage. [Kim et al., 2012], pour évaluer

les valeurs des coefficients de dilatation des phases γ et γ’ à pression constante, ont plutôt

utilisé le modèle donné par l’expression :

α =
1

3V0T
(

∂V0T

∂T
)P=cte. (1.3)
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Alliages
Composition chimique en wt% α en

(10−6/◦C)
Ni Cr Ti Al Mo W Mn Co Fe Nb Si C

J1 (800◦C) 67.77 12.07 1.08 0.79 17.85 . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13.60

JW9
(800◦C)

55.60 14.33 1.09 0.72 10.30 16.91 0.51 . . . . . . . . . . . . . . . 12.50

A1
(538◦C)

80.20 12.0 . . . . . . . . . . . . 0.5 . . . 7.0 . . . 0.25 0.03 15.41

A6
(538◦C)

69.20 12.0 . . . . . . 5.0 . . . 0.5 . . . 13.0 . . . 0.25 0.03 14.62

Table 1.1 – Valeurs de coefficients de dilatation de certains alliages selon leur composition chi-
mique : les coefficients de dilatation de J1 et JW9 sont mesurés de la température ambiante à une
température de 800◦C [Alman and Jablonski, 2004], ceux de A1 et A6 sont mesurés de la tempéra-
ture ambiante à une température de 538◦C [Hwang et al., 1984].

Dans cette expression, V0T représente le volume d’équilibre à la température T. Le tableau

4.8 montre des valeurs de coefficients de dilatation pour certains alliages selon leur com-

position chimique.

De la même manière que les autres métaux (Al, Ni, Cu . . .), les propriétés mécaniques

des superalliages base nickel dépendent à la fois de l’organisation de leur microstructure

et des conditions de sollicitation. La présence de précipités durcissants (γ’) ont des in-

fluences non négligeables sur les propriétés mécaniques des superalliages base nickel. Des

limites d’élasticité plus importantes ont été trouvées sur des superalliages contenant des

précipités durcissants comparés à ceux qui en sont dépourvus [Harte et al., 2020]. Ce-

pendant, ces derniers ne contenant pas de précipité, ont une élongation plus importante

(Figure 1.29). La taille des précipités a aussi une influence sur le comportement mécanique.

À température ambiante, [Harte et al., 2020] ont montré que les superalliages contenant

des précipités de plus petites tailles ont des limites d’élasticité plus importantes que ceux

contenant des précipités de plus grosses tailles (Figure 1.29). Des résultats similaires ont été

trouvés par [Grant et al., 2012] à température ambiante aussi bien qu’à une température

de 500◦C (Figure 1.30). Les études ont été effectuées sur trois populations de précipités

de tailles 90nm (précipités de taille fine), 130nm (précipités de taille moyenne) et 230nm

(précipités de grande taille). L’augmentation de la fraction volumique de ces précipités

contribue souvent de manière significative à une augmentation de la résistance mécanique

des superalliages [Murakumo et al., 2004, Lapin et al., 2009]. Cependant, il existe un seuil

de fraction volumique à partir duquel on note une diminution de cette résistance (Figure

1.31). Sous l’effet de la température, certaines propriétés mécaniques comme le module

de Young et la limite d’élasticité aussi peuvent varier [Miodownik et al., 2004]. La Figure
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Figure 1.29 – Influence de la microstructure sur le comportement mécanique : variation de la limite
d’élasticité et de l’allongement à la rupture respectivement en fonction de la taille des précipités et
de la composition de la microstructure à température ambiante [Harte et al., 2020]).

Figure 1.30 – Influence de la taille des précipités sur la limite d’élaticité : à température ambiante
(a) et à une température de 500◦C (b) [Grant et al., 2012].

1.32a présente une évolution du module de Young de différents types de superalliages

en fonction de la température. Avec l’augmentation de la température, il est à noter une

diminution de la rigidité qui se caractérise par une baisse du module de Young. La va-

riation de la limite d’élasticité de certains superalliages en fonction de la température a

été également observée (Figure 1.32b). Contrairement au module de Young, il est souvent

constaté une augmentation de la limite d’élasticité avec l’accroissement de la température

jusqu’à une certaine température seuil, à partir de laquelle elle commencera à diminuer

[Reed, 2006]. Ce phénomène, connu sur le nom d’anomalie de contrainte ou "yield stress

anomalie" (YSA) en anglais, est une des caractéristiques qui fait que les superalliages sont

très convoités pour la fabrication de pièces, souvent soumis à des sollicitations à hautes

températures. Du fait de la richesse du système γ/γ’, les superalliages base nickel pré-

sentent des comportements mécaniques très riches, mais très complexes, qui dépendent

37



Chapitre 1. Analyse bibliographique

Figure 1.31 – Influence de la fraction volumique sur le comportement mécanique : variation de la
durée de vie en fonction de la fraction volumique des précipités γ’ [Murakumo et al., 2004]).

Figure 1.32 – Comportement mécanique des superalliages base nickel : variation du module de
Young (a) [Ichitsubo et al., 2003]a, [Kuhn and Sockel, 1988]b, [Siebörger et al., 2001]c, [Dye et al.,
2009]d et de la limite d’élasticité (b) [Reed, 2006] en fonction de la température.
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de plusieurs paramètres. Des études ont montré qu’une augmentation de la vitesse de sol-

licitation peut entrainer une augmentation de limite d’élasticité et de l’allongement à la

rupture [Hrutkay and Kaoumi, 2014]. Tous ces facteurs qui ont des influences non négli-

geables sur les propriétés mécaniques, peuvent aussi avoir des effets sur le comportement

mécanique (mécanisme de plasticité) des superalliages.

Comportement mécanique des superalliages base nickel : mécanismes

dislocationnels

La plasticité dans les superalliages est en grande partie pilotée par le mouvement des

dislocations. Ces dislocations peuvent se créer dans la matrice lors du traitement ther-

momécanique ou au niveau de l’interface par les contraintes de désaccord paramétrique.

La matrice et les précipités ont les même 12 systèmes de glissement ({111} < 110 >).

Lorsqu’une contrainte est appliquée, les dislocations vont se mettre en mouvement dans

la matrice. Pour des questions de stabilité énergétique, la dislocation de vecteur Burgers

a/2 < 110 > peut se dissocier en dislocations partielles de Shockley de vecteur Burgers

a/6 < 211 > [Kelly and Knowles, 2020]. Ces mouvements de dislocations peuvent créer

des défauts planaires tels que les défauts d’empilement. En effet, sans défaut, la structure

du nickel, de type CFC, peut être représentée périodiquement par trois plans compacts

. . . ABCABCABCABCABC . . .. Lorsqu’un plan est supprimé dans la séquence, on aura la

création d’un défaut d’empilement intrinsèque qui correspondra à la séquence d’empile-

ment . . . ABCA|CABCABCABC . . . (la ligne droite montre l’endroit où le défaut est créé).

La création d’un défaut d’empilement extrinsèque correspondra à l’ajout d’un plan dans

la séquence, ce qui donnera un empilement de type . . . ABCACBCABCABCABC . . . (le

défaut est indiqué en gras). Les précipités ayant des propriétés différentes de celles de la

matrice, constituent des obstacles pour les dislocations. Lorsqu’une dislocation rencontre

un précipité, elle est bloquée par ce dernier. Au fur et à mesure que la contrainte appli-

quée augmente, deux moyens de franchissement sont possibles : le contournement ou le

cisaillement.

Le franchissement par contournemnt d’Orowan

La dislocation qui entre en interaction avec le précipité peut en effet le franchir par

contournement sans changer de plan de glissement : c’est ce qu’on appelle le coutourne-

ment d’Orowan. La Figure 1.33 illustre ce mécanisme [Dubost and Sainfort, 1991]. Au fur et

à mesure que la contrainte appliquée augmente, les deux extrémités de la dislocations vont
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Figure 1.33 – Franchissement d’un précipité par le coutournement d’Orowan [Dubost and Sain-
fort, 1991].

envelopper le précipité jusqu’à se rejoindre à l’arrière du précipité. Lorsque la dislocation

finit par dépasser le précipité, elle laisse derrière elle une boucle entourant le précipité.

Ce mécanisme de contournement peut être causé par une interface incohérente entre la

matrice et le précipité, ce qui peut être dû par exemple à une forte différence d’orienta-

tion critallographique entre le précipité et la matrice. En effet, puisque la dislocation reste

dans son plan de glissement au niveau de la matrice, le précipité d’orientation critallogra-

phique différente de celle de la matrice devient non cisaillable. Dans le cas où l’interface

est cohérente (ou semi cohérente), ce type de contournent est simplement dû au fait que le

bilan énergétique est favorable à ce mécanisme (cas général). La contrainte dite d’Orowan

requise pour avoir ce type de mécanisme est donnée par les expressions suivantes :

τOrowan =
µb
2R

√
fv =

2T
bL

(1.4)

Dans ces expressions :

µ représente le module de cisaillement ;

b la norme du vecteur de Burgers ;

R le rayon du précipité ;

fv la fraction volumique de précipité ;

L la distance entre les précipités dans le plan {111} ;

T la tension de la ligne de dislocation.

Les boucles d’Orowan ont été observées expérimentalement dans plusieurs superalliages

base nickel. La Figure 1.34 montre des exemples de boucles d’Orowan trouvées dans le

superalliage GH4037 [Lv et al., 2015].
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Figure 1.34 – Comportement mécanique dans les superalliages base nickel : (a)-boucle d’Orowan
encerclant les précipitéss γ’, (b)-presence de dislocation fortement couplées [Lv et al., 2015].

Le franchissement par cisaillement

Le bilan peut ne pas être favorable au mécanisme de contournement dans le cas où

le précipité est cohérent avec la matrice. Dans ce cas le précipité peut être cisaillé par les

dislocations de différentes manières qui dépendent souvent du diamètre du précipité (cf.

Figure 1.35). Lorsqu’un précipité sain (dépourvu de défauts) est cisaillé par une dislocation,

il se crée un désordre dans les liaisons interatomiques de type Al−Ni. Lors du passage de

la dislocation, ils se forment des liaisons de type Al − Al et/ou Ni− Ni, correspondant à

des parois d’antiphases. Pour que l’ordre chimique soit rétabli, une deuxième dislocation

de même vecteur Burgers que la première doit cisailler une deuxième fois le précipité.

Ainsi, les deux dislocations vont former une paire de dislocations (cf. Figure 1.34). Ces

dernières peuvent être fortement ou faiblement couplées. Lorsque la taille du précipité est

petite (taille < Dws), les dislocations qui le traversent sont faiblement couplées (cf. Figure

1.36). Dans ce cas, l’ordre chimique perturbé n’est pas immédiatement rétabli et on note

par conséquent une paroi d’antiphase qui peut se créer dans toute la longueur du précipité.

La contrainte de cisaillement des dislocations faiblement couplées (τf aible) est donnée par

l’équation 1.5 ([Durand, 2021]) :

τf aible =
γAPB

2b
((

2γAPBr fv

2πTdis
)1/2 − fv) (1.5)

dans laquelle :

γAPB est l’énergie de la paroi d’antiphase dans les plans {111} ;

b correspond à la norme du vecteur de Burgers ;

r représente le rayon du précipité ;

fv la fraction volumique de précipité ;

Tdis la tension de la ligne de dislocation.
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Figure 1.35 – Variation de la contrainte de cisaillement résolue (CRSS, Critical Resolved Shear
Stress en anglais) en fonction du diamètre des précipités à fraction volumique constante : (1) et (2)-
franchissement par cisaillement de précipités avec des dislocations faiblement et fortement couplées
respectivement, (3)- franchissement par le mécanisme de contournement d’Orowan lorsque la taille
devient supérieur ou égale à Dc d’après le modèle de [Hüther and Reppich, 1978].

Dans le cas où la taille du précipité est assez grande pour atteindre un certain seuil

(taille > Dws), la première dislocation qui rencontre le précipité nécessite l’aide d’une

deuxième dislocation avec laquelle elle va être couplée pour pouvoir cisailler le précipité.

On parlera alors de couplage fort [Hüther and Reppich, 1978]. Dans ce cas, l’ordre chi-

mique qui est perturbé par la première dislocation est rapidement rétabli par la passage de

la deuxième. La contrainte de cisaillement sera alors donnée par l’expression 1.6 ([Durand,

2021]) :

τf orte =
γAPBl1

2bL
=

√
3
2
(

µb
π3/2 )

f 1/2
v

r

√
2πγAPB

µb2 − 1 (1.6)

Dans laquelle :

γAPB est l’énergie de la paroi d’antiphase au niveau des plans {111} ;

b correspond à la norme du vecteur de Burgers ;

r représente le rayon du précipité ;

fv la fraction volumique de précipité ;

l1 correspond à longueur de la dislocation de tête active dans le cisaillement µ représente

le module de cisaillement ;

L la distance moyenne entre les précipités.

Plus la taille du précipité augmente, plus le mécanisme de franchissement par cisaillement
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Figure 1.36 – Franchissement par cisaillement : (a)-dislocations faiblement couplées (Weak), (b)-
dislocations fortement couplées [Jackson and Reed, 1997].

devient moins favorable et plus le mécanisme de franchissement par contournement de-

vient plus favorable.

La forme des précipités a aussi un impact non négligeable sur la plasticité des superal-

liages. [Prakash et al., 2015] ont montré que la forme du précipité peut avoir un impact

sur la nature des dislocations qui se forment au niveau de l’interface et influer par consé-

quent de manière significative sur les mécanismes d’interaction entre les dislocations de la

matrice et celles de misfit. En effet, si avec une interface courbée, les dislocations de misfit

ont la possibilité de se former dans plusieurs plans du fait de la courbure de l’interface,

en revanche, avec une interface plane, un seul plan de formation est disponible pour elles.

Les dislocations de misfit de vecteurs de Burgers a/2 < 110 > peuvent se dissocier en

dislocations partielles de Shockley de type a/6 < 112 > dans les interfaces courbées pour

abaisser leur énergie de déformation selon le mécanisme de Frank [Anderson et al., 2017]

tandis que les dislocations de misfit qui se forment dans les interfaces planes ne peuvent

pas se dissocier.

Lorsque les précipités de petites tailles sont cisaillés, différents types de défauts peuvent

se créer par dissociation de superdislocation de vecteur Burgers < 110 >, pour former

d’autres types de défauts tels que : les défauts d’empilement complexes ( complex sta-
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Figure 1.37 – Asymétrie en traction/compression : variation de la résistance mécanique en traction
et en compression selon l’orientation cristallographique [Shah and Duhl, 1984].

cking fault (CSF) en anglais), des défauts d’empilement intrinsèques et/ou extrinsèques

du super réseau (superlattice intrinsic and/or extrinsic stacking fault (SISF) en anglais) . . .

(pour plus de détails sur les mécanismes de plasticité et de formation de défauts dans les

précipités, le lecteur est renvoyé au chapitre 3).

Comportement mécanique des superalliages base nickel : asymétrie en

traction/compression

Certains comportements qui ne sont pas habituellement observés dans les matériaux de

structure CFC classique (Al, Ni, Cu . . .), tels que l’anomalie en contrainte, peuvent appa-

raître sous certaines conditions et sollicitations dans les superalliages base nickel, du fait de

l’organisation spécifique de leurs différentes phases (matrice, interface et précipité). Cette

anomalie en contrainte est caractérisée par une augmentation de la limite d’élasticité en

fonction de la température [Reed, 2006] (cf. Figure 1.32b). De plus, il a été montré que les

propriétés mécaniques du matériau peuvent être différentes selon le sens de sollicitation :

traction ou compression ([Miner et al., 1986, Décamps et al., 1991]). Ce phénomène, connu

sous le nom d’asymétrie en traction/compression dépend de certaines propriétés du maté-

riau telles que l’orientation cristallographique, la température, etc. ([Shah and Duhl, 1984,

Heredia and Pope, 1986, Wen et al., 2016]).

Pour autant, l’origine de cette asymétrie n’est pas clairement identifiée à ce jour, les expli-

cations disponibles dans la littérature étant variables, et parfois discutables. Ainsi, [Shah

and Duhl, 1984] montre une asymétrie en traction/compression fonction de l’orientation
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Figure 1.38 – Asymétrie en traction/compression dans la direction [001] : repésentation des modes
de glissement favorisant le rapprochement ou l’éloignement des dislocations respectivement en trac-
tion et en compression [Shah and Duhl, 1984].

cristallographique (Figure 1.37) sur le superalliage PWA1480 à 593◦C. Ainsi, cette asymé-

trie a été expliquée, dans le cas de l’orientation < 001 >, par le fait qu’en compression,

la force appliquée tendra à accroitre les distances entre les dislocations partielles, tandis

qu’elle les diminuera en traction (Figure 1.38). Or, le rapprochement des dislocations par-

tielles favorise le glissement dévié, lequel s’accompagne d’un durcissement. Le matériau

apparaît ainsi plus résistant en traction qu’en compression. D’autres études, soutenant le

même raisonnement, ont montré, en effectuant des chargements cycliques sur le superal-

liage SC16, que cette asymétrie, caractérisée cette fois en termes de résistance à la rupture,

varie à la fois en fonction de la température et de la vitesse de chargement [Jiao et al., 1996,

Wang et al., 2014a]. La complexité de la microstructure des superalliages influe beaucoup

sur la transmissibilité de charge. D’après [Choi et al., 2006], la position des canaux de la

phase gamma par rapport à l’axe de sollicitation peut être la source de cette asymétrie car il

est plus difficile de déformer horizontalement les canaux parallèles à l’axe de sollicitation

lorsque l’on applique une sollicitation en traction que de déformer verticalement les ca-

naux horizontaux perpendiculaires à l’axe de sollicitation dans le cas d’une sollicitation en

compression. Les propriétés mécaniques observées à l’échelle macroscopique dépendent

de la microstructure. Une modification de cette dernière sous l’influence d’un phénomène

tel que la température peut par conséquent affecter l’asymétrie en traction/compression.
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a b

c d

Figure 1.39 – Asymétrie en traction/compression : (a)-variation du comportement mécanique selon
le sens de sollicitation entre les états vieilli et non vieilli [Sondhi et al., 2004] ; (b, c et d)-impact de
la microstructure du matériau sur l’asymétrie en traction/compression ([Tsuno et al., 2008]).

Une inversion de l’asymétrie en traction/compression a été observée dans le superalliage

IN100 entre ses états avant et après traitement thermique [Sondhi et al., 2004] (Figure

1.39a). En effet, cette asymétrie est aussi sensible à la microstructure du matériau étudié.

[Tsuno et al., 2008] rapporte ainsi la présence d’une asymétrie en traction/compression sur

la limite d’élasticité dans le superalliage PWA1480 (Figure 1.39b), mais son absence dans

les superalliages CMSX4 et TMS75 (Figure 1.39c et 1.39d). Cette asymétrie présente dans

le PWA1480 a été justifiée par le fait que les précipités ne soient pas cisaillés de la même

manière en traction qu’en compression. En effet si la quantité de défauts d’empilement in-

trinsèques (SISF, pour super intrinsic stacking fault en anglais) formée est plus importante

en traction qu’en compression, l’inverse a été observé sur la quantité de défauts d’empile-

ment extrinsèques (SESF, pour super extrinsic stacking fault en anglais) formée.

Ces résultats montrent combien il est important de mener des investigations supplémen-

taires pour mieux comprendre ce phénomène d’asymétrie. En effet, on ne dispose pas, à

ce jour, d’études expliquant réellement l’origine de cette anomalie.
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Conclusion du chapitre

Ce qui est connu

L’étude du comportement mécanique des nano-objets montre que les propriétés méca-

niques (module de Young, limite d’élasticité . . .), de même que les mécanismes de déforma-

tion, peuvent être différents de ceux habituellement observés dans les matériaux massifs.

Une augmentation du module et de la limite d’élasticité est souvent notée lorsque les di-

mensions du matériau deviennent nanométriques.

Concernant le comportement mécanique des nanoparticules isolées, des questions d’effet

de taille, de forme et d’orientation cristallographique ont été discutées en se basant à la fois

sur des études numériques et expérimentales. Si certaines études révèlent la présence d’ef-

fet de taille dans les nanoparticules isolées, d’autres études privilégient plutôt l’influence

de la forme. De plus, les études effectuées sur les nanoparticules isolées ont montré que

certains paramètres tels que l’orientation cristallographique ou la présence de certains dé-

fauts (interface, macle . . .) ont une influence sur leur comportement mécanique.

Les études présentées dans ce chapitre montrent qu’une bonne utilisation des matériaux

nanocomposites métalliques requiert la prise en compte de l’influence des renforts et de

l’interface entre matrice et renforts. Si les superalliages base nickel présentent de bonnes

propriétés mécaniques, c’est en grande partie grâce à l’organisation de leur microstruc-

ture. La présence des précipités dans la matrice de même que les caractéristiques associées

aux précipités (taille, forme, degré de cohérence par rapport à la matrice) influent de ma-

nière considérable sur les propriétés mécaniques et les mécanismes de déformation des

superalliages base nickel.

Les lacunes et les questions de fond

La première interrogation porte sur la méthodologie employée dans le cadre des ap-

proches en simulation numérique, et plus particulièrement en dynamique moléculaire.

La modélisation des essais de compression est réalisée au moyen d’un champ de force,

lequel entre en contact avec la nanoparticule au niveau de sa surface. Or l’initiation des

mécanismes de plasticité dans les nanoparticules isolées est souvent pilotée par les pro-

priétés de surface. Se pose alors, à l’issue de cette analyse bibliographique, la question de

la pertinence des modèles mis-en-œuvre. Dans quelle mesure les réponses du matériau ne

sont-elles pas biaisées par la modélisation des conditions de chargement ?
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Les nanoparticules isolées de Ni3Al ont fait l’objet de plusieurs études compte-tenu

de leur rôle dans le cadre plus large des superalliages base nickel. Pour autant, deux

aspects importants restent insuffisamment investigués à ce jour : la dépendance de leur

comportement mécanique à la température, et la sensibilité à l’orientation de l’axe de

sollicitation.

Il a été aussi remarqué à l’issue de l’analyse bibliographique de la partie dédiée à l’étude

du comportement mécanique des superalliages base nickel que l’origine de certains ano-

malies telles que l’asymétrie en traction/compression observée sur la limite d’élasticité

reste floue. En effet, pour expliquer l’origine de cette asymétrie, les études se basent sou-

vent sur la quantification des types de défaut formés à l’intérieur du précipité. Alors que,

si la limite d’élasticité est associée aux premiers mouvements des dislocations, elle peut

être atteinte avant même le cisaillement du précipité. Donc, en parallèle des questions po-

sées sur le comportement mécanique d’une nanoparticule intégrée dans une matrice par

rapport à son comportement lorsque qu’elle est isolée, la question de savoir quelle est la

vraie origine de cette asymétrie en traction/compression, observée sur la limite d’élasticité,

se pose également.

Programme de travail

Pour répondre à nos interrogations, il a été choisi de se consacrer dans un premier

temps à l’étude du comportement mécanique d’une nanoparticule isolée, avant de s’inté-

resser à celle d’un système composite où la nanoparticule est intégrée dans une matrice. À

l’échelle nanométrique, un des outils numériques capable de représenter la microstructure

du matériau est la technique de la dynamique moléculaire. En effet cette dernière s’appuie

sur des potentiels semi-empiriques calculés en se basant sur des données expérimentales,

et permet de bien prendre en compte l’impact des différentes parties de la microstructure

(renfort, matrice, interface . . .) du matériau sur le comportement mécanique.

L’objectif du deuxième chapitre de cette thèse est donc consacré à la présentation de

cette technique de la dynamique moléculaire et à l’étude de l’impact du modèle de champ

de force qui est utilisé pour étudier le comportement mécanique des nanoparticules iso-

lées. Ceci doit permettre de mieux comprendre les mécanismes de base qui régissent le

comportement mécanique de ces nanomatériaux, avec la prise en compte à la fois de l’in-

fluence des propriétés de surface et du modèle de champ de force. Le lien entre conditions

aux limites et mécanismes est au cœur des réflexions de cette partie. Cette étude permet
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d’analyser les simulations sur les nanoparticules avec plus de discernement.

Puis, le troisième chapitre est dédié à l’étude du comportement mécanique des nano-

particules isolées de Ni3Al, en tenant compte de l’impact de la direction de chargement

et de la température. Afin d’identifier les paramètres importants (effet de bord, de forme,

de la température, . . .) qui influent sur le comportement mécanique. Les mécanismes

intrinsèques activés dans ces nanoparticules sont recherchés et les paramètres qui les

influencent décrits.

Ensuite, le quatrième chapitre s’intéresse à l’étude de l’interaction entre une nanopar-

ticule de Ni3Al et sa matrice de Ni, dans laquelle elle est intégrée. Ainsi, il est possible

d’évaluer l’influence sur le comportement mécanique de la nanoparticule par rapport à

son comportement lorsqu’elle est isolée, et le rôle qu’elle joue dans l’effet composite. Plus

particulièrement, l’idée ici est de voir au travers d’un système simple γ/γ’-Ni/Ni3Al, s’il

est possible d’expliquer certains comportements mécaniques observés dans les superal-

liages base nickel (asymétrie en traction/compression, influence de la fraction volumique,

de la température, etc.), en s’appuyant sur la technique de la dynamique moléculaire

appliquée à des systèmes représentatifs judicieusement choisis.

Enfin, le cinquième chapitre a pour but d’étudier l’effet de la forme et la fraction volu-

mique du renfort sur le comportement mécanique du système γ/γ’-Ni/Ni3Al considéré.

L’objectif est d’élargir notre champ de compréhension, avec la prise en compte de l’in-

fluence de ces deux caractéristiques, sur l’évolution du comportement mécanique et des

mécanismes observés.
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Dans le cadre de cette thèse, nous nous intéressons au comportement mécanique des

nanoparticules isolées ou intégrées dans une matrice à l’échelle microscopique. Pour

ce domaine d’étude, la technique de la dynamique moléculaire (DM) est une des mé-

thodes les plus appropriées pour une meilleure analyse du comportement mécanique et

des mécanismes de plasticité. Cette technique permet d’étudier la réponse du matériau en

réalisant des essais virtuels et en analysant l’évolution des interactions inter-atomiques. Si

les capacités de la dynamique moléculaire ne sont pas à remettre en cause, la modélisation

d’essais virtuels est sujette à discussion. Il n’existe pas une voie unique pour élaborer de

tels modèles. Plusieurs solutions se présentent à nous pour appréhender les interactions

entre l’objet étudié et le moyen d’appliquer un chargement. Ces techniques méritent d’être

discutées, car elles sont susceptibles d’avoir une influence non négligeable sur les résultats

obtenus [Durville et al., 2003, Ziegenhain et al., 2009, Shreiber and Mordehai, 2015].

Des questionnements légitimes se posent sur la représentativité de certaines grandeurs

utilisées en DM tels que le modèle de champ de force virtuel qui est utilisé lors de la com-

pression des nanoparticules ou encore de certains paramètres microstructuraux telle que

la surface de contact qui doit être évaluée afin de pouvoir calculer la contrainte appliquée

lors de la compression des nanoparticules isolées.

Ce chapitre a pour objet d’évaluer les hypothèses inhérentes aux tests virtuels conduits

avec la technique de dynamique moléculaire (DM) qui seront utilisés comme moyen de

calcul pour les études que nous menons sur le comportement mécanique de certains na-

nomatériaux (nanoparticules isolées d’aluminium et de nickel, nanoparticules isolées de

Ni3Al).

Dans cette partie, la définition et le choix des potentiels interatomiques utilisés dans les
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simulations de dynamique moléculaire sont discutés, les différentes étapes de cette tech-

nique sont présentées, avant de se questionner sur la manière dont on se sert de cette

méthode en tant que mécanicien dans l’étude du comportement mécanique des nanoma-

tériaux.
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Définition du potentiel interatomique

Un des éléments les plus importants dans l’utilisation de la technique de DM est le

potentiel interatomique. Le choix du potentiel interatomique en dynamique moléculaire

constitue le socle de la modélisation. Il décrit les interactions entre les particules du sys-

tème (les atomes qui constituent le matériau à étudier par exemple) au cours du temps et

définit la rigidité du matériau. Il permet d’appréhender l’évolution physique du matériau

et l’apparition et l’évolution des défauts qui sont susceptibles de se former pendant la dé-

formation du matériau. Ces raisons font que le choix du potentiel est très important, mais

la représentativité des résultats obtenus en DM dépend fortement de la représentativité du

potentiel.

De manière synthétique, ils existent principalement deux types de potentiels différents

selon le nombre de corps pris en compte dans la description des interactions.

Les potentiels de type paire

Les potentiels de type paire décrivent l’interaction entre deux corps. Cette interaction

peut être entre le noyau atomique et son nuage électronique, entre deux nuages électro-

niques de deux atomes, entre deux noyaux atomiques de deux atomes etc.

Dans ces types de potentiel, souvent deux phénomènes sont pris en compte dans la modé-

lisation, à savoir l’attraction à longue distance et la répulsion à courte distance.

Plusieurs potentiels de type paire ont été développés au fil du temps dans plusieurs do-

maines (potentiel de Coulomb en électrodynamique, la loi de Newton sur la gravitation

en mécanique). Mais en mécanique des matériaux, des potentiels spécifiques de type paire

tels que le potentiel de Lennard Jones [Lennard-Jones and Hall, 1924] ou celui de Morse

[Morse, 1929a] sont utilisés. Ces modèles utilisés historiquement dans la description du

comportement des matériaux ont pour intérêt de représenter au mieux l’interaction entre

deux atomes en fonction de leur distance au cours du temps.

Le potentiel de Lennard Jones est donné par l’expression suivante :

Eij = 4ε[(d/rij)
12 − (d/rij)

6)] (2.1)

Dans cette expression, Eij représente l’énergie d’interaction entre deux corps en fonction

de leur distance d’interaction rij, ε désigne la profondeur du puits de potentiel. Ce po-

tentiel devient nul pour rij = d. Celui de Morse, désignant une autre manière de décrire
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l’interaction par pair, est donné par l’expression :

Em
ij = D0[exp−2α(rij − r0)− 2 exp−α(rij − r0)]. (2.2)

Ici, Eij est l’énergie d’interaction entre les corps i et j en fonction de leur distance d’in-

teraction rij. r0 représente la distance d’équilibre. D0 correspond à l’énergie de cohésion

et α indique le module d’élasticité. Ces deux potentiels sont des modèles empiriques as-

sez simples dont les paramètres sont parfois calés à l’aide d’études expérimentales ou

déduits de simulations numériques de la physique des interactions des champs électro-

niques. Ils permettent de simuler le comportement des matériaux diatomiques avec une

assez bonne précision selon le paramètre étudié. Cependant, bien qu’il ait été prouvé que

ces potentiels de type paire reproduisent de manière assez fiable certaines propriétés des

matériaux (module d’élasticité, résistance critique, niveau de dureté et dépendance par

rapport à l’orientation cristallographique), ils présentent des limites par rapport au poten-

tiel dits multi-corps [Ziegenhain et al., 2009]. Ces types de potentiels ne permettent pas

par exemple de modéliser l’anisotropie du matériau et sous-estime l’énergie stable de dé-

fauts d’empilement. De même, quand le nombre de particules en interaction est supérieur

à deux (par exemple pour des systèmes contenant plus de deux types d’atomes en interac-

tion), ces modèles ne peuvent pas être utilisés. C’est pour pallier à ces limitations que l’on

utilise principalement de nos jours les potentiels dits multi-corps. Néanmoins, avec cer-

tains systèmes complexes composés de sous-systèmes ayant des propriétés différentes, le

potentiel multi-corps permettant de décrire l’interaction de tous les éléments inter et intra

sous-systèmes n’est pas toujours disponible. Dans ce contexte, il est possible de combiner

les approches en faisant appel au potentiel de type paire pour décrire les interactions inter

sous-systèmes et utiliser les potentiels multi-corps pour décrire les interactions intra sous

systèmes [Imran et al., 2012, Peng et al., 2010].

Les potentiels multi-corps

Les potentiels multi-corps, de la même manière que les potentiels de type paire semi-

empiriques, sont des modèles souvent non démontrés théoriquement et qui contiennent

des paramètres ajustés à l’aide de données expérimentales ou de simulations de la phy-

sique des interactions. Dans les systèmes métalliques où la densité atomique n’est pas uni-

forme, les modèles dits de l’atome intégré, introduits vers les années 1980 par [Daw and

Baskes, 1984] et [Foiles et al., 1986], sont ceux qui sont souvent utilisés en DM classique

pour l’étude du comportement mécanique des matériaux CFC. Ces potentiels contraire-
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ment aux potentiels de type paire prennent en compte l’interaction entre plusieurs corps

tout en tenant compte de l’influence de la densité électronique et sont donc naturellement

plus complets. L’expression du potentiel d’interaction Ei(rij) calculé en une position ri d’un

atome i considéré avec ses Nj voisins pour tout i 6= j est donnée par :

Ei(rij) =

Nj

∑
j=1

ρ(rij) + 1/2(
Nj

∑
j=1

φ(rij)). (2.3)

Comme on peut le voir à travers la formulation, ce modèle est composé de deux parties :

le premier terme représente la partie intégrée (Embedded) où l’on considère que chaque

atome est immergé dans un nuage d’électrons. Ce terme est représenté par une fonction

qui dépend de la densité électronique ρ(rij), qui est elle-même fonction de la position

rij ; le deuxième terme φ(rij) définit un terme d’interaction de type paire entre l’atome

considéré i et ses voisins j.

Choix du potentiel

Une autre étape très importante dans la procédure de modélisation et de simulation est

le choix du potentiel. En effet la fiabilité des résultats repose en grande partie sur la fiabilité

du potentiel (sa capacité à prendre en compte le mécanisme étudié). Pour valider le choix

du potentiel en simulation mécanique de DM, on se base souvent sur le calcul numérique

des valeurs de certains paramètres tels que les constantes d’élasticité, l’énergie de défauts

d’empilement, que l’on compare avec ceux du matériau réel étudié expérimentalement.

Dans le cadre de notre étude, il a été fait le choix d’utiliser les potentiels de type multi-corps

semi-empiriques car en plus d’être simples à utiliser, ces derniers ont une bonne capa-

cité à représenter les systèmes complexes (systèmes contenant plusieurs types d’atomes,

systèmes avec des densités atomiques différentes avec la prise en compte de l’effet des

voisins . . .) [Gades and Urbassek, 1992]. De plus ils ont été utilisés avec succès dans la mo-

délisation du comportement mécanique des nanomatériaux [Bian and Wang, 2013, Salah

et al., 2017, Amodeo and Lizoul, 2017, Kilymis et al., 2018]. Ils sont notamment connus

pour leur fiabilité à représenter certains défauts tels que la nucléation et la propagation

des dislocations, la formation de défauts d’empilement, de macles, etc.

Plusieurs potentiels de types semi-empiriques ont été développés dans la littérature et

leur choix doit dépendre de leur capacité à représenter les propriétés que l’on souhaite

appréhender.
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Table 2.1 – Valeurs obtenues avec le potentiel de [Mishin et al., 1999] pour l’Al, le Ni et le Cu
[Salah, 2018]. Les valeurs sont comparées avec des données expérimentales issues de la littérature.

De ce fait, avant de faire le choix définitif du potentiel, il est nécessaire de vérifier les

étapes de validation basées sur des résultats expérimentaux ou des calculs ab-initio. Dans

le cadre de notre étude, quatre types de matériaux sont envisagés :

— des nanoparticules isolées d’aluminium et de nickel,

— des nanoparticules isolées de Ni3Al,

— des nanoparticules de Ni3Al intégrées dans une matrice de Ni.

Potentiel utilisé pour l’aluminium et le nickel

Le potentiel utilisé pour l’étude du comportement mécanique de l’aluminium et du

nickel est celui de [Mishin et al., 1999]. Ce dernier a été validé dans les études menées par

[Salah, 2018] en considérant d’une part les constantes d’élasticité, calculées à partir du mo-

dule de cisaillement et du module de compressibilité qui peuvent être exprimés en fonction

des constantes d’élasticité et de la variation de l’énergie potentiel élastique, et d’autre part

en calculant les énergies défauts d’empilement stable (ou intrinsèques), instable (l’éner-

gie nécessaire pour créer une dislocation) et de macle (l’énergie nécessaire pour créer une

macle). Les valeurs obtenues pour trois types de matériaux CFC (Al, Ni et Cu) et qui sont

mentionnées dans le tableau 2.1 ont été comparées à des données expérimentales issus de

la littérature. Pour élargir la comparaison, les valeurs obtenues avec ce potentiel ont aussi

été comparées avec les résultats issus d’autres potentiels. Par rapport aux autres poten-

tiels, les valeurs obtenues avec le potentiel de [Mishin et al., 1999] (constantes d’élasticité

et énergies) sont en bon accord avec les valeurs expérimentales de la littérature.
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Potentiel utilisé pour le Ni3Al/Ni

Concernant l’intermétallique Ni3Al le potentiel utilisé dans le cadre de cette étude est

celui de [Du et al., 2012]. Ces derniers ont calculé plusieurs paramètres, puis comparé

les résultats des simulations avec des données expérimentales et des données issues des

calculs ab initio. Trois interactions sont à considérer dans le système que nous étudions :

l’interaction Ni-Ni, l’interaction Al-Al et l’interaction Al-Ni. De ce fait pour les trois sys-

tèmes, afin de valider le potentiel, différents paramètres ont été calculés puis comparées

avec des résultats expérimentaux et d’ab initio. Les valeurs de certains paramètres tels que

les constantes d’élasticité ou encore les énergies de certains défauts planaires, calculées

avec ce potentiel, sont en bon accord avec les résultats expérimentaux ([Du et al., 2012]).

Un autre point très intéressant est que ce potentiel permet la description des interactions

de trois éléments (Ni, Al, Re) offrant une possibilité d’élargir le champ d’étude en regar-

dant par exemple l’impact d’un élément tel que le Re sur le comportement mécanique des

systèmes γ-γ’-Ni3Al/Ni. Le paramètre de maille, l’énergie de cohésion et les constantes

d’élasticité calculés puis comparés avec des résultats expérimentaux sont donnés dans le

tableau 2.2. D’autres valeurs obtenues avec les potentiels de [Voter and Chen, 1986] et de

[Mishin, 2004] sont aussi présentées pour comparaison. À partir du tableau 2.2, on peut

voir que les résultats obtenus sont en bon accord avec les données expérimentales.

D’autres paramètres très importants liés aux défauts ponctuels tels que l’énergie de forma-

tion de cavité et de migration ont été aussi calculés et comparés par rapport aux potentiels

de [Voter and Chen, 1986] et de [Mishin, 2004], avec des données expérimentales issues

de [Du et al., 2012]. Ces défauts ponctuels, qui peuvent être créés à cause de la vibration

thermique lorsque la température du système n’est pas faible, permettent de caractéri-

ser certaines propriétés essentielles, telles que la diffusion de certains éléments au niveau

de la phase γ dans les superalliages [Reed, 2006]. Ces phénomènes de diffusion pilotent

certaines propriétés importantes tels que le fluage et la mise-en-radeau (rafting). Les mé-

canismes d’épinglage (Pinning) et de montée (Climb) de dislocations sont eux aussi liés à

cette diffusion.

Outre ces types de défauts ponctuels, il convient de mesurer la capacité du potentiel à

représenter les défauts dits planaires qui sont très importants pour la description du com-

portement mécanique des matériaux. Ces types de défauts pouvant être créés lors d’un

chargement mécanique, sont souvent liés aux mouvements des dislocations (c’est le cas

des défauts d’empilement par exemple qui peuvent être créés lors du glissement des dislo-

cations partielles de Shockley de type 1/6 < 112 > dans une réseau CFC) ou à l’amorçage

de l’endommagement (c’est le cas des surfaces telles que les faciès de rupture).
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Table 2.2 – Validation du potentiel de [Du et al., 2012] : valeurs des paramètres de maille, des
énergies de cohésion et des constantes d’élasticité calculées à une température proche de 0K, puis
comparées avec des données expérimentales par rapport aux valeurs obtenues avec d’autres potentiels
[Kittel et al., 1996]a, [Smithells, 2013]b, [Simmons et al., 1971]c, [Voter and Chen, 1986]d, [Mishin,
2004]e, [Weast et al., 1984] f , [Mauer et al., 1985]g, [Hultgren et al., 1973]h, [Barrett, 1980]i,
[Brandes and Brook, 2013]j.
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Table 2.3 – Validation du potentiel de [Du et al., 2012] : valeurs des énergies de défauts d’empile-
ment et de surface des énergies comparées avec des données expérimentales par rapport aux valeurs
obtenues avec d’autres potentiels ([Voter and Chen, 1986]a, [Mishin, 2004]b, [Murr, 1975]c, [Du
et al., 2012]d).

Les valeurs des énergies de défauts d’empilement et de surface ont été calculées avec ce

potentiel et comparées avec des données expérimentales. Les valeurs obtenues avec les

potentiels de [Voter and Chen, 1986] et de [Mishin, 2004] sont aussi représentées pour

comparaison.

Comme le montre le tableau 2.3, la valeur obtenue avec le calcul de l’énergie de défaut

d’empilement du nickel est raisonnablement en bon accord avec la valeur obtenue expéri-

mentalement. En revanche celle obtenue avec l’aluminium l’est moins. Les valeurs obtenues

avec le calcul des surfaces sont sous-estimées pour les trois potentiels.

La capacité du potentiel à représenter d’autres types de défauts planaires tels les APB (an-

tiphase boundary), les CSF (complex stacking faults), et les SISF (super intrinsic stacking faults)

a aussi été évaluée pour l’intermétallique Ni3Al. La traversée des dislocations de même

que l’anomalie dite de contrainte dans la phase γ′ s’accompagne souvent de la formation

d’APB. L’énergie de SISF dans les plans < 111 > de même celle d’APB dans les plans

< 111> et < 100 > ont été calculées puis comparées avec des données expérimentales. Par

rapport aux valeurs obtenues avec les potentiels de [Voter and Chen, 1986] et de [Mishin,

2004], les valeurs obtenus avec le potentiel de [Du et al., 2012] sont en bon accord avec les

résultats expérimentaux (tableau 2.4). Ces résultats obtenus sont aussi en bon accord avec

des résultats issus de calculs ab initio [Mryasov et al., 2002, Schoeck et al., 1999].
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Table 2.4 – Validation du potentiel de [Du et al., 2012] : valeurs des CSF, des APB et des SISF
comparées avec des données expérimentales par rapport aux valeurs obtenues avec d’autres potentiels
([Karnthaler et al., 1996]a, [Du et al., 2012]b, [Voter and Chen, 1986]c, [Mishin, 2004]d).

Dynamique moléculaire classique : Définition et principe

Cette technique de simulation développée dans les années 1950 est aujourd’hui très

utilisée dans plusieurs domaines d’études (biologie, chimie, physique)[Trunfio Sfarghiu,

2006]. En science des matériaux et plus particulièrement en mécanique des matériaux, son

utilisation ne cesse de croître grâce à l’augmentation des champs d’études et d’analyse à

petite échelle qui ont recours de plus en plus aux techniques numériques pour compléter

ou parfois remplacer certaines études expérimentales très coûteuses et/ou difficilement

réalisables.

La dynamique moléculaire est une technique de simulation moléculaire permettant de

décrire l’interaction entre des particules contenues dans une boite de simulation au cours

du temps. Cette description se fait avec l’utilisation d’un potentiel d’interaction qui peut

être déterminé soit à partir des premiers principes de la mécanique quantique avec la

résolution de l’équation de Schrödinger (méthode précise mais gourmande en temps de

calcul donc limitée à des systèmes de petites tailles), on parlera de simulation ab initio,

soit en utilisant un modèle fixé empiriquement (modèle permettant d’effectuer des calculs

sur des systèmes de tailles plus grandes comparées à la méthode ab initio), on parlera

dans ce cas de dynamique moléculaire classique. Cette dernière méthode, utilisée dans

le cadre de cette thèse, est reconnue pour sa fiabilité à reproduire certains phénomènes

physiques, tels que la nucléation et le mouvement des dislocations, qui nous permettent

en tant que mécanicien d’avoir des informations pertinentes pour étudier le comportement

d’un matériau.

Pour ce qui suit, nous allons présenter les différentes étapes de cette technique qui doivent

être considérées pour mener une simulation.
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Minimisation et calcul des positions initiales

A partir des positions atomiques initialement fixées par l’utilisateur en se basant sur la

structure la plus proche de la structure réelle, l’ensemble du système doit être minimisé

en termes de positions (ou d’énergie) pour approcher au mieux la configuration la plus

probable que le matériau réel peut adopter.

Cette étape de minimisation, faite avec une méthode numérique adaptée (la méthode du

gradient conjugué dans notre cas), conduit à une structure plus stable avec une énergie

plus basse par rapport à l’énergie de la configuration initialement fixée.

Après l’étape de minimisation, on utilise la deuxième loi de Newton pour calculer la force

correspondant à l’énergie ( ~gradE) de la configuration calculée après l’étape de la minimi-

sation par la relation suivante :
~F = − ~gradE (2.4)

Une fois la force calculée, on en déduit l’accélération avec la relation ~F = m~a, puis les

vitesses avec la relation~a =
d~v
dt

, et enfin les positions avec la relation ~v =
d~x
dt

.

La connaissance des positions initiales permet de calculer, à l’aide d’un algorithme d’inté-

gration, les positions au cours du temps.

Intégration et calcul des positions au cours de la simulation

Le calcul des positions au cours de la simulation se fait par intégration de la deuxième

loi de Newton à l’aide d’un algorithme d’intégration. Le choix de l’algorithme d’inté-

gration est une étape très importante puisqu’il détermine en grande partie la rapidité

des calculs. Plus la méthode d’intégration est rapide, tout en assurant la conservation de

l’énergie système, mieux elle est.

Les algorithmes utilisés en dynamique moléculaire sont issus de la méthode du dévelop-

pement limité de Taylor [Taylor, 1715]. Un des plus puissants, utilisé dans le cadre de notre

étude, est celui de [Verlet, 1967]. Cet algorithme comparé par exemple à la méthode d’Eu-

ler [Euler, 1768], offre une plus grande stabilité dans le temps en plus d’être une méthode

réversible. Plus précisément l’algorithme de Verlet permet de prédire en se basant sur le

developpement limité de Taylor, les positions à l’instant t + dt à partir de la connaissance

des positions et accélerations à l’instant t.

D’après Taylor [Taylor, 1715], les positions aux temps t + dt et t − dt pour un corps i

à la position xi peuvent être estimées par :
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~xi(t + δ(t)) = ~xi(t) +~v(t)δ(t) +
~fi(t)
2m

δ(t)2 + O(δ(t3)) (2.5)

~xi(t− δ(t)) = ~xi(t)−~v(t)δ(t) +
~fi(t)
2m

δ(t)2 + O(δ(t3)) (2.6)

En sommant les deux termes, on obtient l’expression des positions prédites par l’al-

gorithme de Verlet sous la forme :

~xi(t + δ(t)) = 2~xi(t)−~xi(t− δ(t)) +
~fi(t)

m
δ(t)2 + O(δ(t3)) (2.7)

Et en faisant une soustraction l’expression de l’algorithme de Verlet des vitesses est

donnée par :

~vi(t) =
~xi(t + δ(t))−~xi(t− δ(t))

2δ(t)
+ O(δ(t2)) (2.8)

Dans la relation, il est intéressant de souligner que grâce à l’annulation des dérivées

d’ordre impaires (vitesse, à coup . . .), les positions peuvent être actualisées sans même la

connaissance des vitesses. De plus, l’annulation de ces dérivées d’ordre impair rend cet

algorithme plus simple et plus efficace. En revanche, l’inconvénient est que, même si les

positions au temps (t + δ(t)) sont connues, les vitesses elles sont calculées au temps (t).

Pour corriger ce problème, d’autres algorithmes ont été mis au point. On peut citer celui

du ”saute−mouton” [Birdsall and Langdon, 2018] dans lequel les positions et les vitesses

sont recalculées au milieu du pas d’intégration choisi, ou celui de ”Verlet vitesse” [Swope

et al., 1982] qui n’est rien d’autre que la version modifiée de l’algorithme de Verlet [Verlet,

1967]. Dans ce nouveau schéma, on calcule les positions au temps t + δ(t) et on en déduit

les forces au temps t + δ(t), afin de mettre à jour les vitesses au temps t + δ(t) selon les

expressions suivantes :

~xi(t + δ(t)) = ~xi(t) +~v(t)δ(t) +
~fi(t)
2m

δ(t)2 + O(δ(t3)) (2.9)

~vi(t + δ(t)) = ~vi(t) +
~fi(t + δ(t))− ~fi(t)

2m
δ(t) (2.10)
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Ainsi, pas à pas, il est possible de calculer et de suivre à chaque instant les trajectoires de

tous les atomes. Et même si l’idée n’est pas de prédire de manière exact la trajectoire d’un

seul atome, on est capable d’estimer avec une bonne précision le mouvement de l’ensemble

du système tout en assurant que l’énergie de ce dernier reste constante. De même que les

positions, les vitesses peuvent aussi être calculées à tout instant, ce qui permet de pouvoir

suivre l’évolution de la variation de l’énergie cinétique du système. Il est donc possible

de controler l’agitation moyenne du système en modifiant sa vitesse moyenne calculée à

partir des vitesses individuelles de chaque atome de manière à amener le système à une

température d’étude donnée : c’est ce qu’on appelle la ”thermalisation”.

Une fois que le système est chauffé ou refroidit, il doit alors être équilibré pour établir sa

stabilité.

Thermalisation et équilibrage

Une fois les positions initiales connues, l’étape suivante consiste à amener le système

à la température d’étude souhaitée, en attribuant au système une vitesse de vibration

moyenne correspondant à la température souhaitée. La température moyenne est calculée

en considérant les deux expressions explicitées dans l’équation 2.11. Elles permettent res-

pectivement de calculer l’énergie cinétique moyenne d’un corps à partir de la vitesse et de

la température moyenne de ce corps suivant les deux relations :

Ec =
1
2

m < v >2 etEc =
3
2

KB < T >, (2.11)

avec KB la constante de Boltzmann, < v > et < T > respectivement la vitesse et la tempé-

rature moyenne du système.

Par analogie avec l’expérimental, si nous souhaitons effectuer des simulations mécaniques

à température constante, il faut trouver un moyen extérieur pour fixer cette dernière. Ceci

peut se faire en dynamique moléculaire avec l’utilisation d’un thermostat. Dans le cadre

de cette étude, le thermostat de ”Nose− Hoover” [Hoover, 1985] est utilisé. Ce dernier per-

met d’équilibrer le système en se basant sur l’écart entre l’énergie cinétique du système et

l’énergie cinétique correspondant à la température souhaitée.

L’idée principale est d’appliquer une contrainte supplémentaire au système, proportion-

nelle à la vitesse des particules, de manière à garder l’énergie cinétique du système

constante.
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Ce coefficient est donné sous la forme :

ε = ∆Ec/Q (2.12)

avec Q un paramètre lié à la rapidité de la réponse du thermostat. La force de frottement

f correspondante est donnée par f = −mi ∗ ε ∗ vi.

La montée et la stabilisation de la température se font donc en fixant un paramètre de relâ-

chement (ou temps de relâchement) τ = 1/Q qui permet de mettre à jour la température.

La vitesse de montée, de même que le temps de stabilisation, dépendent de ce temps de

relâchement.

Si le temps de relâchement est trop faible, la température peut varier de manière im-

portante. Si il est trop long, le système peut mettre beaucoup de temps à atteindre la

température d’équilibre. Il convient donc de trouver un bon compromis pour obtenir une

simulation stable dans des temps raisonnables. Une fois que notre système est stabilisé à

la température souhaitée, on peut alors fixer les conditions de sollicitation permettant de

déformer le matériau afin de déterminer son comportement.

Définitions de la déformation et de la contrainte aux

échelles fines

L’approche utilisée pour les calculs de contrainte et de déformation en dynamique

moléculaire est différent de celle couramment utilisée en mécanique des milieux continus.

En effet, l’aspect discret du milieu fait qu’il est difficile de définir une surface, et donc une

contrainte similaire, à la définition classique de la mécanique des milieux continus. Aussi,

à l’échelle nanométrique, selon la position choisie (la surface ou le centre de l’atome),

différentes définitions de la taille du système peuvent être adoptées [Salah, 2018]. Il en

résulte différents calculs de déformation.

Déformation d’une nanoparticule

Expérimentalement, les techniques d’indentation ont souvent été utilisées pour réa-

liser des essais de compression uni-axiales sur des nanoparticules, l’indenteur ayant un

diamètre plus grand que celui des nanoparticules. Pour définir la déformation dans ces

systèmes avec des tailles aussi petites, il est souvent fait référence au déplacement de l’in-

denteur qui est rapporté à la taille initiale du nanomatériau [Gerberich et al., 2003]. Les
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autres définitions sont sujettes à discussions car les mobilités locales peuvent être com-

plexes suivant les conditions.

Numériquement, la simulation d’un test de compression virtuel sur une nanoparticule

pose certains problèmes. En plus de la difficulté qui peut résider dans la définition de la

taille initiale de la nanoparticule, les modèles utilisés pour simuler la compression (struc-

tures atomiques, champs virtuels) peuvent aussi avoir une influence sur le comportement

mécanique obtenu. La prise en compte ou non des effets attractifs et répulsifs peut induire

des écarts dans les valeurs de déplacements calculées. En effet la prise en compte des effets

attractives et répulsives entraine la création d’une distance entre les plaques et les atomes

de surface de la nanoparticule qui peut varier au cours de la compression et ainsi moduler

le calcul de la déformation globale. Dans notre étude, il a été choisi, par souci de clarté,

de prendre comme référence le centre des atomes de surface de la nanoparticule. Leurs

déplacements sont utilisés pour le calcul de la déformation. Rappelons que seuls des tests

de sollicitation uni-axiale sont conduits.

Contrainte axiale et contrainte sur un atome

Considérons notre système comme un ensemble de particules (atomes) interagissant

via un potentiel d’interaction. On peut alors estimer la contrainte sur chaque atome, de

même que la contrainte axiale, en considérant les contributions de l’énergie cinétique et

des énergies inter et intra moléculaires. Le théorème du viriel, introduit en 1870 par Rudolf

Clausius, relie les moyennes des énergies cinétiques et potentielles d’un système contenant

plusieurs corps en interaction au cours du temps. À l’équilibre thermodynamique, on peut

écrire la relation suivante pour l’ensemble des corps (atomes) considérés :

<
N

∑
i=1

fi ∗ ri >=<
N

∑
i=1

f int
i ∗ ri > + <

N

∑
i=1

f ext
i ∗ ri >= −2K (2.13)

Dans cette relation, fi représentent les forces subies par les atomes i aux positions ri et K

l’énergie cinétique moyenne du système. Cette force totale peut être divisée en une somme

de forces extérieures (dues à l’effet des parois de la boîte sur les particules par exemple),

et intérieures (dues à l’interaction entre les particules). Ceci correspond à une énergie Fi

pouvant être décomposée sous la forme d’une énergie externe Fext
i et interne Fint

i :

Fi = Fext
i + Fint

i = −2K (2.14)
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En considérant que les distances interatomiques sont faibles devant les dimensions de la

boîte de simulation, le milieu peut être considéré comme étant continu. En appliquant le

théorème de la divergence, l’énergie extérieure agissant sur le bord dv de surface dA et de

normale n peuvent être réecrites comme suit :

Fext
i =<

N

∑
i=1

f ext
i ∗ ri >= −

∫∫
∂v

Pn ∗ r dA = −P
∫

v
∇.r dv = −3PV (2.15)

En réinjectant la valeur de Fext
i dans l’équation 2.14, on obtient l’expression de la pression

P du système :

P =
2K
3V

+
Fint

i
3V

, (2.16)

avec V le volume total du système. En considérant une interaction additive par paire (de

chaque atome considéré i par rapport à son voisin j), et en utilisant la définition de l’énergie

cinétique donnée par la théorie de la distribution des vitesses de Maxwell (K = 3
2 KBT), la

pression moyenne du milieu contenant N particules est obtenue par :

P =
NKBT

V
+

1
3V

< ∑
i 6=j

f int
ij ∗ rij > (2.17)

La pression axiale, qui est définie comme étant l’opposée de la contrainte suivant une

direction α, β (α, β = x, y, z), est calculée en utilisant le tenseur de l’énergie cinétique à la

place de son expression issue de la théorie de distribution :

Pα,β = −σα,β =
N

∑
i=1

miviαviβ

V
+

1
V

N

∑
i=1

riα ∗ f int
iβ (2.18)

Le tenseur de contrainte sur chaque atome i dans la direction α, β est donné par :

σi
α,β =

−1
Vi

[
N

∑
j=1

rj
α f ij

β + miviαviβ] (2.19)

Dans cette relation, Vi représente le volume de l’atome i.

Intéressons-nous maintenant au calcul de la contrainte appliquée à notre système. Celle-

ci requiert de définir au préalable la méthode selon laquelle sera effectuée la sollicitation.

Ceci dépendra du type de système que nous étudierons (nanoparticule isolée où nanopar-

ticule intégrée dans une matrice).

Pour comprimer une nanoparticule qui est un système isolé (système avec des conditions
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libres aux bords), il est possible d’utiliser des plaques de compression formées par une

structure atomique ou un champ de force virtuel. Pour estimer ensuite la contrainte ap-

pliquée, il est nécessaire d’appréhender l’évolution de la surface de contact pendant la

sollicitation en compression.

Pour solliciter un système composé d’un renfort qui est inclus dans une matrice, il est

souvent choisi d’utiliser une méthode de sollicitation par déformation. En effet, lorsque

des conditions aux limites périodiques sont imposées (système non isolé), il n’y a pas de

surface libre pour appliquer la sollicitation avec des plaques de compression.

Méthodes de sollicitation d’un système isolé : les nanoparticules

La modélisation par dynamique moléculaire classique s’effectue en considérant l’évo-

lution d’un système qui est composé d’un ensemble de particules (atomes) contenues

dans une boite de simulation et qui interagissent entre elles via un potentiel d’interac-

tion. Lorsque les dimensions de la boite de simulation sont très grandes devant la taille de

la nanostructure qui est contenue dans la boite de simulation (nanoparticule par exemple),

le système est dit isolé. Dans ce cas, deux nanostructures appartenant à deux boites de

simulation voisines ne pourront pas interagir même si des conditions aux limites pério-

diques sont fixées (Figure 2.1a).

En dynamique moléculaire, pour décrire le comportement mécanique de certains nanoma-

tériaux tels que les nanoparticules, des méthodes numériques similaires à celles conduites

expérimentalement sont souvent mises en place. Du fait de la petite taille des nanoparti-

cules, seuls des tests de compression sont effectuées expérimentalement. Pour simuler ces

tests numériquement, deux principales techniques sont utilisées : la sollicitation à l’aide

de plaques formées par une structure atomique, et la sollicitation avec un champ de force

virtuel.

Sollicitation avec des plaques formées par une structure atomique

La technique de sollicitation utilisée dans les articles [Gerberich et al., 2003, Morde-

hai et al., 2011, Peng et al., 2010] consiste à représenter la plaque de chargement par une

structure atomique spécifique qui possède une rigidité beaucoup plus grande que celle

de la nanoparticule (Figure 2.2A). Vis-à-vis de l’expérience, c’est un pis-aller. En effet, les

mors de chargement sont constitués d’un métal très rigide dont les atomes vont interagir

avec la nanoparticule. Certes il serait tentant de schématiser exactement ce dernier mais

encore faudrait-il connaître le bon potentiel d’interaction. De plus, la position relative des

atomes du mors avec la nanoparticule constitue un paramètre supplémentaire. Les mors
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Figure 2.1 – Définition des systèmes étudiés dans le cadre de notre étude : (a) - système isolé (les
dimensions de la structure (NP) sont plus petites que celles de la boite) ; (b) - système non isolé (les
dimensions de la structure et celles de la boite sont similaires).

sont appréhendés par une structure très raide pour minimiser les paramètres définissant

l’interaction. Dans ce cadre plusieurs possibilités se présentent. Tout d’abord, selon la dis-

ponibilité du potentiel, des simplifications peuvent être faites. Par exemple si le potentiel

d’interaction permettant de décrire l’interaction entre les atomes de la plaque et ceux de

la NP n’est pas disponible, le même matériau que constitue la nanoparticule peut être

utilisé par simplification pour représenter les plaques de compression [Gerberich et al.,

2003, Mordehai et al., 2011]. Dans ce cas une modification de l’énergie de cohésion de ces

derniers doit être apportée de sorte que leur rigidité soit plus grande que celle de la nano-

particule. Si le potentiel est disponible, les plaques de compression sont représentées dans

une position donnée avec une orientation cristallographique arbitraire. Ce qui nous amène

dans tous les cas dans une configuration particulière peu représentative de la réalité. De

plus, le temps de calcul est souvent très long du fait du nombre élevés d’atomes.

Pour pallier à ce problème, dans les études récentes, un champ de force virtuel peut être

avantageusement utilisé à la place de ces plaques de compression formées par des struc-

tures atomiques.

Sollicitation avec un champ de force virtuel

Le modèle de champ de force utilisé pour simuler l’effet des plaques de compression

sur la nanoparticule est une fonction qui dépend de la position des plaques et de la position
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Figure 2.2 – Modélisation de la sollicitation mécanique d’une nanoparticule en DM : (A) modèle
avec des plaques en structure atomique [Gerberich et al., 2003], (B) modèle avec utilisation d’un
champ virtuel [Bian and Wang, 2013].

de chaque atome de la nanoparticule. L’utilisation de ce modèle permet une réduction du

temps de calcul et constitue en quelque sorte une simplification schématique très simpliste

par rapport aux structures atomiques de simulant la compression. L’expression du champ

de force virtuelle intégré dans le logiciel ”LAMMPS” [Plimpton, 1995], et qui a été utilisé

jusqu’à présent, est donnée en fonction de la position ri d’un atome i par :

f (r− ri) = −αk ∗ (r− ri)
2 (2.20)

Dans cette expression, r représente la position des plaques tandis que k est la rigidité des

plaques virtuelles. Ce modèle utilisé largement dans la bibliographie [Bian and Wang,

2013, Salah et al., 2017, Kilymis et al., 2018] est une sorte de mur rigide qui n’agit que sur

les atomes qu’il atteint ou qu’il dépasse ; ce qui signifie que les effets attractifs et répulsifs,

respectivement à longues et courtes distances, ne sont pas pris en compte avec une telle

approche. Seule la répulsion du contact est simulée. Il convient de se poser des questions

sur la représentativité d’un tel modèle en le comparant avec une approche plus complète,

apte à prendre en compte ces effets d’attraction et de répulsion, afin d’évaluer l’influence

d’une description plus ou moins riche du champ de force sur le comportement mécanique.
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Méthodes de sollicitation d’un système non isolé

Dans le cas où la boite de simulation et la structure ont les mêmes dimensions et que

des conditions aux limites périodiques sont fixées (ce qui est le cas dans notre étude), le

système est non isolé (Figure 2.1b). Dans ce cas, pour déformer la structure, les dimensions

de la boite de simulation sont changées suivant la direction souhaitée, et la structure va

s’adapter à la boite de simulation qui change de taille en se basant sur le potentiel d’in-

teraction. Dans le cadre de notre étude, une vitesse de déformation a été appliquée. Son

expression est donnée par l’équation suivante :

ε̇(t) =
L(t)− L0

L0 ∗ dt
(2.21)

Dans cette expression, ε̇(t) représente la vitesse de déformation, L(t) la dimension de la

boite de simulation au cours de la déformation, L0 la dimension initiale de la boite de

simulation, et dt l’incrément de temps écoulé pendant la déformation. La déformation est

alors donnée par l’expression suivante :

ε =
∫ t

0
ε̇(t) ∗ dt =

L(t)− L0

L0
(2.22)

Autrement dit, lorsqu’une vitesse de déformation de 0.1 est fixée par exemple, en considé-

rant que l’unité de temps de la simulation est le picoseconde (ps), et que le temps écoulé

(dt) pendant la déformation est de 1ps, alors la déformation imposée sera égale à 10%.

Estimation de la surface de contact et calcul de la contrainte appliquée

Une des difficultés dans l’estimation des contraintes réside dans la définition des sur-

faces de contact. Pour des nanoparticules de forme cubique, la variation de leur surface de

contact est moins importante comparée aux nanoparticules en forme de polyèdre de Wulff

ou de forme sphérique dans lesquelles il est constaté une variation importante de leur sur-

face de contact dès les premiers évènements de plasticité [Feruz and Mordehai, 2016, Salah

et al., 2017]. Pour les phases élastique et plastique, les modèles hertzien et géométrique,

respectivement ont déjà été utilisés pour estimer la surface de contact à partir du rayon de

contact sur des nanoparticules sphériques de silicium [Gerberich et al., 2003]. Ces modèles

issus de la mécanique des milieux continus sont moins adaptés si la taille du système de-

vient trop petite. D’autres modèles pertinents pour les milieux discrets sont utilisés. Trois

d’entre eux sont présentés dans ce qui suit et seront comparés par la suite pour estimer
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l’impact que la définition de la surface de contact adoptée peut avoir sur le comportement

mécanique.

Méthode de Vergeles

Pour utiliser cette méthode, il est tout d’abord nécessaire de définir une distance de

contact (distance à partir de laquelle les plaques de compression et les atomes de surface

de la nanoparticule sont considérés en contact). Connaissant la distance de contact, toutes

les positions des atomes en contact avec les plaques de compression, de même que le centre

de masse du groupe d’atomes collectés, sont identifiés.

Le carré du rayon de contact a2 est ainsi estimé comme étant la moyenne par rapport au

centre de masse de toutes les positions dans le plan de la compression [Vergeles et al.,

1997]. Son expression est donnée par :

a2 =
2
N

N

∑
i=1

[(xi − xm)
2 + (zi − zm)

2] (2.23)

N est le nombre total d’atomes dans le plan de la compression x, z de centre de masse de

coordonnées xm et zm.

Évaluation par sommation des sections des atomes

Une autre méthode consiste, une fois que la distance de contact et le nombre d’atomes

en contact avec les plaques de compression sont connus, à calculer la section de chaque

atome pour en déduire la surface de contact qui sera calculée via la somme de toutes les

sections de tous les atomes [Mo et al., 2009] :

St = Nat ∗ Aat (2.24)

Aat est la surface d’un atome, Nat représente le nombre d’atomes total.

Évaluation par triangulation de Delaunay

Avec cette autre méthode, le point de départ est également la définition de la distance

de contact et de la collection des positions des atomes dans le plan de contact.

Connaissant les positions des atomes, l’étape suivante consiste à mailler la surface par

triangulation de Delaunay [Kilymis et al., 2018].

La surface de chaque triangle est ensuite calculée. Puis la surface totale est obtenue en
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sommant les surfaces de tous les triangles selon l’expression :

St =
N

∑
i=1

Si (2.25)

Si est la surface de chaque triangle et N le nombre total de triangles. Une fois que la

surface de contact S et la force appliquée F sont connues, la contrainte appliquée est

estimée par σ = F/S.

Pour mesurer l’impact que peut avoir l’écart issu de l’estimation des valeurs de la

surface de contact sur le calcul de la contrainte appliquée, des comparaisons seront faites

dans la section 2 sur les comportements obtenus en utilisant les méthodes de Vergeles et

de Delaunay.

Analyse critique de la représentativité physique de la

modélisation de la sollicitation mécanique des nanopar-

ticules en dynamique moléculaire

Par rapport aux matériaux massifs qui ont un rapport sur f ace/volume moins élevé,

les nanoparticules (NPs) ont fait l’objet de plusieurs études afin de comprendre les chan-

gements observés sur le comportement mécanique lorsque la taille du matériau devient

nanométrique. En 2003, [Gerberich et al., 2003] ont effectué des essais de compression sur

des nanoparticules de Si et ont remarqué une concentration de contraintes sous les zones

de contact où l’on note la nucléation des premières dislocations. Depuis, des questions

sur l’existence ou non d’un effet de taille à cette échelle ont été abordées. Cependant,

les résultats obtenus semblent contradictoires. En 2010, [Nowak et al., 2010] ont souligné

un effet de taille (une augmentation de la résistance des NPs avec la diminution de leur

diamètre) sur des NPs de silicium quasi-sphériques, tandis que [Wagner et al., 2015] n’ont

souligné aucun effet de taille sur les nano-cubes de silicium. La présence d’effet de taille

dans les nanoparticules en formes de polyèdres de Wulff a été à nouveau confirmée par

[Feruz and Mordehai, 2016]. Dès lors, la question de l’existence d’une éventuelle relation

entre le comportement observé et la géométrie des NPs étudiées s’est posée. En 2017,

[Salah et al., 2017] ont montré que le comportement lié à un effet de taille est plutôt

causé par la géométrie de la surface externe. Les études ont été menées sur des NPs

d’aluminium de forme sphérique. La même année, les travaux [Amodeo and Lizoul, 2017]
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indiquent que la géométrie de la surface externe est déterminante dans la description des

premiers événements de plasticité. Ils ont montré que l’arrondissement des bords et des

sommets des NPs cubiques de Ni3Al entraîne une augmentation de leur rigidité et de leur

résistance. Ils ont également montré qu’à partir d’un certain coefficient d’arrondissement,

il peut se produire un basculement d’un mode de déformation hétérogène à un mode de

déformation homogène. En 2018, des études plus approfondies sur les effets de taille et

de forme ont été réalisées par [Kilymis et al., 2018]. Ceux-ci indiquent que les mécanismes

de plasticité sont régis par la géométrie de la surface et la contrainte de cisaillement

générée pendant le chargement élastique. Ces deux propriétés sont liées à la forme de la

nanoparticule. Ils ont observé qu’un effet de taille est présent dans le polyèdre de Wulff

mais absent dans les nano-sphères et les nano-cubes. Ils en déduisent alors que même s’il

y a un effet de taille, celui-ci dépend de la forme de la nanoparticule.

Les questions de l’existence ou non d’un effet de taille et/ou de géométrie de surface ont

donc fait l’objet de plusieurs études. En revanche, la représentativité physique du modèle

de champ de force utilisé pour comprimer ces NPs n’a pas véritablement été questionnée.

L’interaction entre le champ de force et la nanoparticule se fait au travers de la surface de

contact, il n’est donc pas possible de conclure en se basant uniquement sur le lien entre

les mécanismes observés et la géométrie de surface. Les moyens de chargement peuvent

influencer sur le comportement mécanique et/ou sur le mécanisme de plasticité. Il est

donc important de mener une étude pour évaluer leurs impacts.

Rappelons brièvement les deux méthodes jusqu’ici utilisées pour simuler la compres-

sion des nanoparticules. Dans les premières études numériques ([Gerberich et al., 2003,

Mordehai et al., 2011]), des plaques de compression formées par une structure atomique

étaient généralement utilisées. Cependant, ces plaques de compression modélisées sans

défaut, placées dans une position spécifique, avec une orientation cristallographique spé-

cifique, nous amène dans une configuration très particulière qui n’est pas représentative

de la réalité, il est important de le souligner à nouveau. De plus, sachant que modéliser les

plaques de compression avec une structure atomique augmente significativement le temps

de calcul, des modèles plus simples ont par la suite adoptés.

L’un d’entre eux utilisé jusqu’à présent par [Bian and Wang, 2013, Feruz and Mordehai,

2016, Salah et al., 2017, Kilymis et al., 2018] consiste à remplacer les plaques en structure

atomique par un champ de force virtuel (Figure 2.2) simulant une simple répulsion à

contact (tel un mur rigide). Cette hypothèse du champ de force rigide n’en n’est pas

plus réaliste, puisque la rigidité doit dépendre a minima du couple d’atomes qui entrent

73



Chapitre 2. Méthodologie

en contact. De ce fait, le champ décrit peut-être plus ou moins rigide et donc plus ou

moins représentatif de la réalité. En effet, la réalité physique de cette interaction est

attraction-répulsion. Il convient donc de d’évaluer l’influence d’une modélisation un peu

plus représentative de l’interaction sur le comportement mécanique obtenu.

Proposition d’amélioration de la méthode de modélisa-

tion

Afin de répondre à notre interrogation, trois modèles de champ de force ont été testés.

Le modèle classique de champ de force utilisé par [Feruz and Mordehai, 2016, Salah et al.,

2017, Amodeo and Lizoul, 2017, Kilymis et al., 2018], un modèle de champ de force ayant

un effet attractif et répulsif à longue et courte distance respectivement, et un modèle de

champ de force qui ne contient qu’une partie répulsive à courte distance. Tous les mo-

dèles de champ de force ont été testés sur des nano-sphères d’aluminium et de nickel, de

différentes tailles et orientations cristallographiques.

Description de la méthodologie et des champs de force utilisés

Méthodologie

Des empilements atomiques, respectant la structure cristallographique CFC, ont été

créés selon six orientations cristallographiques ([010], [110], [111], [120], [211] et [123]) et

avec un paramètre de maille de 4.05 Å, afin d’avoir une structure représentative de l’alumi-

nium massif. Des nanosphères d’aluminium de 20nm de diamètre ont ensuite été décou-

pées pour chaque orientation cristallographique. Pour étudier l’effet de la taille et/ou de

la géométrie de surface selon le modèle de champ de force, des nano-sphères d’aluminium

supplémentaires avec des diamètres de 4nm et 8nm ont été générées selon la direction

[010]. Pour analyser l’impact de l’effet du matériau, des nanoparticules de nickel (Ni) de

20nm de diamètre ont été également générées selon les directions [010] et [211] avec un

paramètre de maille de 3.52 Å.

Pour décrire le comportement mécanique, le potentiel semi-empirique "Embedded Atom

Method" (EAM) développé par [Mishin et al., 1999; 2001] a été utilisé dans les simulations.

Ce potentiel, largement employé dans la littérature [Spearot et al., 2007, Brochard et al.,

2010, Salah et al., 2017], permet de reproduire avec une bonne précision certains défauts

tels que les défauts d’empilement, la nucléation et la propagation des dislocations.
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Avant les tests de compression, l’énergie du système est minimisée jusqu’à 10−8 en utilisant

la méthode du gradient conjugué. L’ensemble du système est équilibré à une température

de 10K à l’aide du thermostat Nose-Hoover [Hoover, 1985] en utilisant l’ensemble NVT

(le nombre d’atomes, le volume et la température sont maintenus constants). Toutes les

simulations effectuées à 10K ont également été effectuées à température ambiante (300K)

avec différentes graines aléatoires. Des conditions aux limites libres ont été appliquées et

un pas d’intégration de 1 f s a été fixé dans nos calculs.

Afin d’évaluer les contraintes, deux méthodes ont été utilisées pour calculer la variation

de la surface de contact lors des essais de compression. La première méthode, développée

par Vergeles (équation 2.23) [Vergeles et al., 1997], a été utilisée dans [Salah et al., 2017]. La

seconde méthode, qui a été utilisée par [Kilymis et al., 2018], est basée sur la triangulation

de Delaunay du groupe d’atomes qui est en contact avec des plaques virtuelles (équation

2.25). Les simulations ont été effectuées à l’aide du code "LAMMPS" [Plimpton, 1995]. Les

visualisations ont été réalisées avec l’utilisation des logiciels Ovito [Stukowski, 2009] et

AtomViewer [Begau et al., 2011; 2012].

Description des modèles de champ de force

Les trois modèles de champ de force virtuels testés dans cette étude sont présentés plus

en détail.

Le premier largement utilisé dans la littérature [Feruz and Mordehai, 2016, Salah et al.,

2017, Amodeo and Lizoul, 2017, Kilymis et al., 2018] est défini par l’expression suivante :

fi(ri − r) = −αk(ri − r)2 (2.26)

Dans cette expression, α = ±1 indique la direction de compression, k = 1000eV/Å
3

est un

paramètre libre lié à la rigidité des plaques de compression, r représente leurs positions et

ri correspond à la position du ième atome dans la nanosphère.

Ce modèle ne contient qu’une "partie répulsive au contact". Cela signifie que lors des essais

de compression, ce champ de force n’agit que sur les atomes de la nanoparticule qu’il

atteint ou dépasse. La variation de ce champ de force subie par un atome en fonction de

la distance entre celui-ci et la plaque considérée est représentée par la courbe verte sur la

Figure 2.3. Ce modèle sera appelé (IFF) (pour Initial Force Field).

Le deuxième modèle de champ de force utilisé dans cette étude a été obtenu à partir d’un

potentiel de type paire développé par Morse [Morse, 1929b], pour décrire l’interaction

entre les atomes de la plaque de compression (le carbone dans cette étude) et ceux des
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Figure 2.3 – (a)-Modèles de champ de force : l’IFF (Initial Force Field) est le modèle de champ de
force largement utilisé dans la bibliographie [Feruz and Mordehai, 2016, Salah et al., 2017, Amodeo
and Lizoul, 2017, Kilymis et al., 2018]. Le MFF (Morse Force Field) est le modèle de champ de
force issu de l’énergie d’interaction du champ de Morse ; il contient une partie attractive et une
partie répulsive. Le RMF (Répulsive Morse Force Field) représente la partie répulsive du MFF.
L’insert indique les parties attractives et répulsives du MFF. (b)-Représentation du contact entre
les plaques de compression et les premiers couches atomiques de la nano-sphère : r1 et r2 représentent
les positions des plaques de compression avant et après dépassement de la première couche atomique
(en bleue) respectivement, ri représente la position d’un atome pris dans la nanoparticule.

nanoparticules (l’aluminium et le nickel). Il sera appelé MFF (pour Morse Force Field). Ce

potentiel de Morse est également utilisé dans les études de nano-indentation [Fang and

Wu, 2008, Peng et al., 2010, Imran et al., 2012]. Contrairement à l’IFF, le MFF contient

une partie attractive à longue distance et une partie répulsive à courte distance. Il est

raisonnable d’affirmer qu’il est physiquement plus représentatif que l’IFF. L’énergie Em et

le champ de force Fm du MFF sont donnés par les expressions suivantes :

Em = D[e−2α(r−r0) − 2e−α(r−r0)] (2.27)

Fm = 2αD[e−α(r−r0) − e−2α(r−r0)] (2.28)

Dans ces expressions, D représente l’énergie de cohésion, r0 la distance d’équilibre et α le

module d’élasticité. La distance de coupure a été prise égale à 6 Å. Les paramètres utilisés

dans les simulations sont indiqués tableau 2.5. Ils sont issus respectivement de [Peng et al.,

2010] pour l’aluminium et de [Imran et al., 2012] pour le nickel. L’évolution du champ

de force subi par un atome en fonction de la distance entre celui-ci et une plaque de

compression est représentée en saumon à la Figure 2.3.

Le dernier champ de force testé dans cette étude représente la partie répulsive du MFF.

Contrairement à ce dernier à l’IFF, ce champ de force ne contient pas de partie attractive

à longue distance et contient une partie répulsive à courte distance. Il sera appelé RMF
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Matériaux
D(eV) r0(Å) α(Å

−1
)

Aluminium 0.28 2.20 2.78
Nickel 1.0094 2.56 1.9875

Table 2.5 – Valeurs des paramètres utilisés pour l’étude du comportement mécanique des nanopar-
ticules d’Al et de Ni avec le MFF et le RMF ; les paramètres sont issus de [Peng et al., 2010] et
[Imran et al., 2012], respectivement pour l’Al et le Ni.

(pour Repulsive Morse Force field) et est représenté sur la Figure 2.3 par la courbe noire.

Afin de prendre en compte l’effet des parties attractives et répulsives dans le comportement

mécanique, avant les essais de compression, les plaques de compression ont été placées à

7 Å de la surface des premières couches de la nanoparticule avant d’être poussées vers la

nano-sphère avec une vitesse de déformation constante de 109s−1.

Présentation des résultats sur l’impact du modèle de champ de force sur

le comportement mécanique

Pour étudier l’influence des modèles de champ de force sur le comportement méca-

nique des nanoparticules d’aluminium et de nickel, une nano-sphère d’aluminium de taille

20nm a été comprimée en utilisant les modèles IFF, MFF et RMF, selon six orientations

cristallographiques ([010], [ 110], [111], [120], [211] et [123]). Une nano-sphère de nickel de

même taille (20nm) est ensuite comprimée suivant les directions [010] et [211]. La Figure

2.4 montre les courbes de chargement (force-déplacement) dans les directions [010], [111],

[123] et [211], obtenues en sollicitant les nanoparticules d’aluminium.

Comportements observés dans les direction [010], [111] et [123]

La Figure 2.4a, montre les courbes forces-déplacements obtenues en effectuant des tests

de compression dans la direction [010], sur une nanosphère de taille 20nm, en utilisant

les trois modèles de champ de force. Au début du chargement, une pente négative a

été observée sur la courbe obtenue avec le MFF. Ce comportement est provoqué par la

partie attractive du MFF. Il n’est pas observé avec les courbes obtenues avec l’IFF et à

fortiori avec le RMF. Le niveau de déplacement à partir duquel le point de nucléation

(point à partir duquel les premières dislocations sont observées) est inférieur avec le MFF

(2.15 Å) comparativement à celui obtenu avec l’IFF (5.41 Å) et le RMF (5.98 Å). Cependant,

les comportements mécaniques, de même que les mécanismes de plasticité (Figure 2.5)

observés pour tous les modèles restent similaires.

La comparaison de l’évolution des mécanismes de plasticité obtenus avec les modèles
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Figure 2.4 – Influence du modèle de champ de force sur le comportement mécanique : courbes
force-déplacement obtenues en effectuant des tests de compression avec les trois modèles de champ
de force (IFF, MFF et RMF) sur une NP de 20nm de taille selon les directions a-[010], b-[111],
c-[123] et d-[211].

de champ de force a été effectuée en partant de configurations similaires (ici le point

de nucléation), et en faisant varier le chargement avec le même pas de déplacement

pour tous les modèles de champ de force (Figure 2.5). Dans la direction [010], du fait

de l’organisation particulière (en forme escalier) des couches atomiques de la NP, il est

souvent observé un mécanisme de plasticité assez riche, marqué par la formation de deux

pyramides [Bian and Wang, 2013, Salah et al., 2017]. Le début de la plasticité est marqué,

pour tous les modèles, par la génération de quatre dislocations partielles de Shockley de

type 1/6 < 112 > à partir de la surface de contact qui vont s’intercepter pour former une

première pyramide composée de dislocations de type sessile 1/3 < 100 > (Figure 2.5a,

2.5e et 2.5i). En augmentant le niveau de chargement avec un incrément de déplacement

de 6.95 Å, la formation d’une seconde pyramide est observée avec l’IFF (Figure 2.5b) et

le RMF (Figure 2.5j). La formation d’une seconde pyramide est également observée avec

le MFF, mais à un niveau de déplacement de 9.28 Å (Figure 2.5g), soit un incrément de

déplacement de 7.13 Å. Cela signifie que le mécanisme de plasticité observé avec le MFF

enregistre un retard de 0.18 Å par rapport aux modèles IFF et RMF. Contrairement à

ces derniers (IFF et RMF), on ne remarque pas, avec le MFF, de petites dissociations de

dislocations partielles de Shockley dans la base de la seconde pyramide formée. Si l’incré-
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Figure 2.5 – Influence du modèle de champ de force sur le comportement mécanique : l’évolution du
mécanisme de plasticité observée en effectuant des tests de compression sur une NP d’Al de 20nm
de taille, à 10K et 300K, suivant la direction [010] en utilisant les trois modèles de champ de force
(IFF, MFF et RMF) (verte : dislocations partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, jaune : Hirth
de type 1/3 < 100 >, marron : sessiles de type 1/3 < 101 >).

ment de chargement est augmenté jusqu’à 10.63 Å, soient des amplitudes de chargement

de 16.04 Å et 16.61 Å, respectivement pour le IFF et le RMF, la destruction des secondes

pyramides formées avec ces deux modèles se produit par dissociation des dislocations

(Figure 2.5c et 2.5k). La seconde pyramide formée avec le MFF sera détruite plus tard

à un niveau de chargement de 15.18 Å (Figure 2.5h) soit un incrément de chargement

de 13.03 Å. Cela signifie que le MFF enregistre à nouveau des retards de 2.4 Å et 3.36 Å,

respectivement par rapport aux modèles IFF et RMF dans l’évolution de son mécanisme

de plasticité. On observe aussi que, si la destruction des secondes pyramides formées

avec les modèles IFF et RMF s’effectue par simple dissociation de dislocations, avec le

MFF, cette destruction s’accompagne de la nucléation d’autres dislocations partielles de

Shockley depuis la surface de contact. Ces dislocations générées et celles résultant de la

destruction de la seconde pyramide, peuvent s’intersepter.

En réalisant des tests de compression à l’aide des trois modèles de champ de force dans les
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Figure 2.6 – Impact du modèle de champ de force sur le comportement mécanique : l’évolution du
mécanisme de plasticité observée en effectuant des tests de compression sur une NP de Ni de 20nm
de taille, à 10K et 300K, suivant la direction [010] en utilisant les trois modèles de champ de force
(IFF, MFF et RMF) (verte : dislocations partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, jaune : Hirth
de type 1/3 < 100 >, marron : sessiles de type 1/3 < 101 >).

directions [111] et [123] (Figure 2.4b, 2.4c), des comportements mécaniques similaires ont

été également observés. Des mécanismes de plasticité similaires, marqués par des retards

du comportement obtenu avec le MFF du fait de sa partie attractive, ont également été

observés (le lecteur est renvoyé à la section A de l’annexe pour plus de détails).

Avec les nano-sphères de Ni, les comportements mécaniques obtenus en réalisant des

tests de compression dans la direction [010], avec les trois modèles de champ de force sont

globalement similaires (ref. section A de l’annexe). Toutefois, si les mêmes mécanismes de

plasticité ont été constatés avec les modèles IFF et RMF, le début du mécanisme de plasti-

cité observé avec le MFF est quelque peu différent (Figure 2.6). L’analyse des mécanismes

montre qu’au début de plasticité, contrairement aux modèles IFF et RMF avec lesquels une

seule pyramide se forme, il est observée la formation de trois pyramides avec le modèle

MFF. À notre connaissance, la formation de trois pyramides selon cette direction dans les

nano-sphères de structure CFC est rapportée pour la première fois. Avec l’augmentation

du chargement, pour tous les modèles, l’apparition d’un mode déformation par maclage

est constaté, comme montré dans [Salah, 2018].

Comportements observés dans la direction [211]

Dans cette direction, des différences beaucoup plus marquées ont été observées entre

les comportements mécaniques obtenus en réalisant des essais de compression à l’aide
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des trois modèles de champ de force. Les courbes force-déplacement sont données à la

Figure 2.4d. L’évolution du mécanisme de plasticité est également représentée à la Figure

2.7. Malgré l’effet attractif du modèle MFF, les phases élastiques restent similaires pour

les modèles IFF et MFF. Cependant, en comparant les phases plastiques, un durcissement

plus prononcé est observé sur la courbe obtenue avec le MFF, par rapport aux courbes

obtenues avec les modèles IFF et RMF.

Afin de comparer l’évolution des mécanismes de plasticité, des niveaux de déplacement

similaires sont considérées pour tous les modèles. En raison de la forme de la géomé-

trie de surface, dans cette direction, le mécanisme de plasticité est souvent dominé par

du maclage [Salah, 2018, Bian et al., 2018b]. L’évolution du mécanisme de plasticité ob-

servée en faisant des tests de compression commence à une amplitude de chargement de

15.90 Å pour l’IFF. À ce stade, des dislocations partielles de Shockley glissant dans des

plans {111} sont nucléées (Figure 2.7a). Ces dislocations laissent derrière elles des défauts

d’empilement étendus favorisant la création de joints de macle. Ce début de nucléation de

dislocations est marqué par une chute observée sur la courbe. Un mécanisme de plasticité

similaire est observé avec le RMF (Figure 2.7g).

Avec le MFF, même si la chute observée à une amplitude de chargement de 15.29 Å est

moins importante que celles obtenues avec l’IFF et le RMF, le mécanisme de plasticité

observé reste similaire à ceux obtenus avec les modèles IFF et RMF (Figure 2.7d). Si main-

tenant l’amplitude de chargement augmente en passant à environ 25.51 Å, on observe, pour

tous les modèles, la nucléation d’autres dislocations. Ces dislocations glissent sur des plans

adjacents aux défauts d’empilement préexistants. Cela entraîne la migration des joints de

macle vers le centre de la nano-sphère (Figures 2.7b, 2.7e et 2.7h). Il faut noter qu’avec

l’IFF et le RMF, cette migration de joints de macle vers le centre de la nanoparticule est

marquée par de petites variations, contrairement au MFF avec lequel un durcissement

prononcé a été observé. Plus le niveau de chargement augmente, plus l’écart entre les com-

portements mécaniques obtenus d’une part avec le MFF, d’autre part avec les modèles IFF

et RMF, augmente. La moyenne des variations des courbes pendant le chargement plas-

tique est représentée par la ligne bleue tracée à la Figure 2.4d. La pente de cette droite est

de −0.91 nN/Å pour les modèles IFF et RMF, et de 5.041 nN/Å pour le MFF. La pente

enregistrée avec le MFF est donc bien supérieure à celles obtenues respectivement avec les

modèles IFF et RMF.

En comparant les configurations observées à des niveaux de déplacement similaires, trois

différences supplémentaires peuvent être notées.

— À 60.00 Å, un effet de retard est observé. Il se caractérise par des distances plus
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(a) 15.90 Å (b) 25.51 Å (c) 60.00 Å

(d) 15.29 Å (e) 25.03 Å (f) 60.00 Å

(g) 15.92 Å (h) 25.51 Å (i) 60.00 Å

Figure 2.7 – Influence du modèle de champ de force sur le comportement mécanique : l’évolution
des mécanismes de plasticité obtenues en effectuant des tests de compression avec les trois modèles
de champ de force (IFF, MFF et RMF) sur une NP de 20nm de taille, à 10K et 300K, suivant
la directions [211] (atomes verts : dislocations, atomes blancs : surface, atomes rouges : défauts
d’empilement).
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petites entre les joints de macles dans les nano-sphères comprimées avec les modèles

IFF et RMF que celle comprimée avec le MFF.

— Une forêt de dislocations a été observée à l’arrière les joints de macle lors de leur

migration vers le centre de la NP dans le cas d’une compression modélisée par

le MFF. À l’inverse, dans le cas des nanoparticules comprimées avec les modèles

IFF et RMF, un réseau parfait s’est formé derrière les joints de macle lors de leur

migration vers le centre de la NP.

— De plus, la forme de la nanoparticule lors des tests de compression n’est pas la

même selon le modèle. Si une forme arrondie a été observée avec les NPs com-

primées avec les modèles IFF et RMF, une surface plane au niveau des zones de

contact a plutôt été observée avec la NP comprimée avec le MFF.

Des mécanismes similaires ont été obtenus en effectuant des tests de compression sur

des nano-sphères de nickel dans la direction [211]. Les résultats sont présentés dans la

section A de l’annexe.

Comportements observés dans les direction [110] et [120]

Des tests de compression effectués dans ces directions, avec différents graines aléatoires,

à l’aide du modèle IFF, montrent deux comportements mécaniques différents (Figure 2.8)

selon la graine aléatoire. Dans la direction [110], le premier mode de déformation (M1-110)

est dominé par du glissement de dislocations qui sont générées à partir des surfaces de

contact au début de la plasticité (Figure 2.9a). Si l’amplitude du chargement augmente, ces

dislocations se déplacent vers les surfaces libres où elles pourront s’échapper. Ce mouve-

ment de glissement des dislocations est marqué par les chutes observées dans la courbe

force-déplacement représentée sur la Figure 2.8a (IFF-Mode1 est le M1-110 obtenu avec

l’IFF. Le même mode de déformation dans cette direction est aussi obtenu avec le MFF.

Ce type de déformation a été trouvé dans les nanoparticules de cuivre [Bian et al., 2018b]

selon la direction [110]. Néanmoins, à une amplitude de chargement proche de 29.02 Å,

la formation de petits joints de macle a été observée. Ces petits joints de macles seront

supprimés par la suite par des dislocations glissant dans leurs plans adjacents lorsque

l’amplitude de chargement augmente (Figures 2.9b et 2.9c). Le second mode de déforma-

tion (M2-110) observé dans la direction [110] est dominé par un mode de déformation

par maclage (Figure 2.9d, 2.9e et 2.9f). Au début de la plasticité, les dislocations générées

à partir de la surface de contact glisseront vers le centre de la NP, laissant derrière elles

des défauts d’empilement (Figure 2.9d). Lorsque l’amplitude du chargement augmente,
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Figure 2.8 – Impact du modèle de champ de force et de la graine aléatoire (pour l’IFF) : compor-
tements mécaniques obtenus en effectuant des tests de compression sur une NP de 20nm de taille
suivant les directions [110]-(a) and [120]-(b). (IFF-Mode1 and IFF-Mode1 correspond aux deux
modes de déformation observés en effectuant des tests de compression avec le IFF en utilisant deux
graines aléatoires différentes)

ces défauts d’empilement vont s’étendre conduisant à la formation d’un joint de macle

qui va se déplacer vers la surface de contact opposée (Figures 2.9e et 2.9f). Du fait de ce

mode de déformation, les chutes observées sur la courbe force-déplacement, donnée par

la Figure 2.8a (IFF-Mode2 est le M2-110 obtenu avec l’IFF, le même mode de déformation

dans cette direction est aussi obtenu avec le RMF) sont inférieures à celles observées sur la

courbe obtenue avec le M1-110 ( Figure 2.8a (IFF-Mode1)).

Dans la direction [120], le mécanisme de plasticité du premier mode de déformation (M1-

120), comme le (M1-110), est gouverné par du glissement de dislocations. Ces dislocations

sont générées à partir des surfaces de contact et vont se déplacer vers les surfaces libres de

la NP où elles s’échappent (Figures 2.10a, 2.10b et 2.10c). Dans le second mode de défor-

mation (M2-120), il existe également deux types de mode de déformation en fonction de

l’amplitude du chargement. En effet, si le début de la plasticité est gouverné par du glis-

sement de dislocations (Figure 2.10d), la déformation par maclage (Figures 2.10e et 2.10f)

devient dominante à des amplitudes de chargement élevées ( à une amplitude de dépla-

cement > 57 Å avec le modèle IFF et à un niveau de déplacement > 43 Å avec le modèle

MFF). Ce dernier mode de déformation a été trouvé dans les nanoparticules d’aluminium

comprimées dans la même direction par [Salah, 2018].

Avec les modèles MFF et RMF, contrairement à l’IFF, un seul mode de déformation pour

chaque modèle a été trouvé dans chaque direction. Néanmoins, dans chaque direction, le

comportement obtenu avec le IFF s’approche soit de celui obtenu avec le MFF soit de celui

obtenu avec le RMF selon la graine aléatoire. En effet, dans la direction [110], le M1-110

est similaire à celui observé avec le MFF tandis que le M2-110 est plutôt similaire au mode
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(a) 13.08 Å (b) 29.02 Å (c) 29.55 Å

(d) 15.42 Å (e) 24.33 Å (f) 31.97 Å

Figure 2.9 – Mécanisme de plasticité observé dans la direction [110] : (a), (b) et (c) indiquent un
mode de déformation dominé par du glissement de dislocations (M1-110). Ce mode de déformation
est observé à 10K et 300K avec les champs IFF et MFF uniquement. (d), (e) et (f) indiquent un
mode de déformation dominé par du maclage (M2-110). Ce mode de déformation est observé à 10K
seulement, avec le IFF et le RMF. À 300K, il est seulement observé avec le RMF (atomes verts :
dislocations, atomes blancs : surface, atomes rouges : défauts d’empilement).
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(a) 13.97 Å (b) 43.92 Å (c) 54.00 Å

(d) 13.98 Å (e) 43.94 Å (f) 54.00 Å

Figure 2.10 – Mécanisme de plasticité observé dans la direction [120] : (a), (b) et (c) indiquent un
mode de déformation dominé par du glissement de dislocations (M1-120). Ce mode de déformation
est observé à 10K et 300K seulement avec l’IFF et le RMF. (d), (e) et (f) indiquent un mode de
déformation dominé par du glissement de dislocations au début de la plasticité et par du maclage, à
un niveau de déplacement de 43 Å et 57 Å respectivement avec les modèles IFF et MFF (M2-120).
Ce mode de déformation est observé à 10K et 300K seulement avec le IFF et le MFF (atomes verts :
dislocations, atomes blancs : surface, atomes rouges : défauts d’empilement).
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de déformation obtenu à avec le modèle RMF ( Figure 2.8a). Dans la direction [120], on

observe la tendance inverse, le M1-120 est similaire à celui observé avec le RMF tandis

que le M2-120 est plutôt similaire au mode de déformation obtenu avec le Modèle MFF

(Figure 2.8b)).

Présentation des résultats sur l’impact du modèle de champ de force sur

l’effet de taille et/ou de géométrie de surface

Afin d’étudier l’influence du modèle de champ de force sur l’effet de taille et/ou de

forme, nous nous sommes intéressés aux études réalisées par [Salah et al., 2017]. Dans

[Salah et al., 2017], l’IFF a été utilisé pour effectuer les tests de compression sur des NPs

d’aluminium. La surface de contact a été calculée en utilisant la méthode de Vergeles [Ver-

geles et al., 1997] avec une distance de contact de 0.1 Å (la distance à partir de laquelle

il est considéré que les plaques de compression et la nanoparticule sont en contact). Il a

été constaté que la différence en termes de limite d’élasticité entre deux NPs de tailles

similaires peut être supérieure à celle entre deux NPs de tailles très différentes. En effet,

des limites d’élasticité similaires ont été trouvées avec des NPs de tailles 20.01nm, 8nm

et 4.01nm tandis que des limites d’élasticité différentes avec des NP de tailles 20.01nm et

20.17nm ont été observées. Ces résultats s’expliquent par le fait qu’en changeant la taille

des NP de 20.01nm à 20.17nm, il se produit une modification de la géométrie de surface (et

donc de la surface de contact) qui entraîne une modification de la limite d’élasticité. Dans

nos simulations, des résultats similaires représentés sur la Figure 2.11a ont été trouvés

en effectuant des tests de compression sur des NPs d’aluminium, en utilisant les mêmes

paramètres (même potentiel, même méthode pour calculer la surface, même distance de

contact, etc). Cependant, en changeant la distance de contact de 0.1 Å en 1.43 Å qui est le

rayon atomique de l’aluminium [Senkov et al., 2014], il se produit un grand changement

dans les comportements mécaniques (Figure 2.11b). Les NPs de tailles similaires (20, 01nm

et 20, 17nm) semblent avoir des limites d’élasticité similaires, tandis que celles de tailles dif-

férentes (20, 01nm et 8nm par exemple) semblent avoir des limites d’élasticité différentes.

En utilisant d’autres modèles de champ de force (MFF et RMF), des tests de compression

ont été effectués avec les mêmes microstructures (NPs de tailles 20.01nm, 20.17nm, 8nm

et 4.01nm). La Figure 2.12 montre les courbes de contrainte-déformation obtenues. La dis-

tribution observée avec les modèles MFF et RMF est différente de celle observée avec le

modèle IFF. Avec le RMF (Figure 2.12b), la différence en terme de limite élastique entre

les NPs de tailles 20.01nm et 20.17nm diminue par rapport à la différence observée avec le

IFF ( la différence passe de 2GPa à 1, 3GPa). Contrairement à la tendance observée avec le
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Figure 2.11 – Influence de la distance de contact sur l’effet de taille et/ou de forme : (a)-effet
de géométrie de surface observé en fixant une distance de contact égale à 0.1 Å, comme observé
dans [Salah et al., 2017], (b)-absence d’effet de géométrie de surface quand la distance de contact
augmente, passant de 0.1 Å à 1.43 Å.

modèle IFF, la limite élastique du NP de taille 20.17nm devient supérieure à celle de taille

20.01nm. Les NP de différentes tailles ont également des limites d’élasticité différentes.

Avec le MFF, la différence en terme de limite élastique entre les NPs de tailles 20.01nm et
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Figure 2.12 – Impact du modèle de champ de force sur l’effet de taille et/ou de forme : (a)-effet de
géométrie de surface observé en fixant une distance de contact égale à 0.1 Å, comme observé dans
[Salah et al., 2017], (b)-absence d’effet de géométrie de surface en effectuant des tests de compression
avec le RMF, (c)-limites d’élasticité similaires pour les NPs de taille 20.01nm et 20.17nm lors des
tests de compression avec le MFF. La partie attractive du MFF influe de manière significative sur le
comportement mécanique des NPs de taille 4.01nm et 8nm, les comportements mécaniques obtenus
avec ces deux NPs sont montrés sur la Figure (d).

20.17nm devient égale à 0.68GPa (Figure 2.12c), soit trois fois plus petite que la différence
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obtenu avec le modèle IFF. Cependant, du fait de l’effet attractif du modèle MFF, qui

augmente lorsque la taille des NP diminue, il devient très compliqué de faire des com-

paraisons sur des NP de tailles 4nm et 8nm (Figure 2.12d ). Néanmoins, ce comportement

sera discuté dans la section 2.

Discussion de l’influence du modèle de champ de force selon la direction

de chargement

Afin de comprendre l’influence des modèles de champ de force sur le comportement

mécanique, les effets de chaque modèle lors des essais de compression sur les atomes de

la NP ont été considérés. Le modèle MFF a un effet à la fois attractif et répulsif. Si à

longue distance (si la distance entre la NP et les plaques de compression est supérieure

à 2.2 Å), l’effet attractif domine, à courte distance (la distance entre NP et les plaques de

compression est inférieure à 2.2 Å), l’effet répulsif prend le dessus. Le RMF, qui constitue

la partie répulsive du MFF, ainsi que l’IFF, n’ont aucun effet attractif sur les atomes de

la NP. Mais, contrairement à l’IFF, qui commence à appliquer un effet répulsif sur les

atomes de la NP à distance nulle (distance entre les atomes de la NP et les plaques de

compression inférieure ou égale à 0.0 Å), le RMF applique un effet répulsif sur les atomes

de la NP avant de les atteindre (si la distance entre NP et les plaques de compression est

inférieure à 6.0 Å).

Suivant les directions [010], [111], [123] et [211]

Les courbes force-déplacement obtenues en effectuant des essais de compression sui-

vant les directions [010], [111] et [123] à l’aide des trois modèles de champ de force sont

présentées sur les Figures 2.4a, 2.4b et 2.4c. L’évolution des mécanismes de plasticité ob-

servée dans la direction [010] à l’aide des trois modèles de champ de force est donnée par

la Figure 2.5. La même tendance, observée dans la direction [010], est également obtenue

dans les directions [111] et [123]. Dans ces trois directions, le mécanisme de plasticité est

gouverné par le glissement de dislocations pour tous les modèles. En effet, du fait de

l’empilement atomique dans cette direction, les dislocations de tête d’empilement sont

rapidement rattrapées par les dislocations de queue. Par conséquent, les défauts d’empile-

ment étendus qui favorisent la création de joints de macle, ne peuvent pas se former.

En comparant les résultats obtenus avec les modèles MFF et IFF, certaines différences

sont à souligner. Quelle que soit l’orientation cristallographique, les amplitudes de force

correspondant aux points de nucléation sont plus petites avec le modèle MFF qu’avec le
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modèle IFF. De plus, en comparant les mécanismes de plasticité obtenus avec ces deux

modèles de champ de force (MFF et IFF) selon la direction [010], même si le niveau de

chargement auquel le mécanisme de plasticité débute est plus faible avec le MFF (2.15 Å)

qu’avec l’IFF (5.41 Å), l’évolution du mécanisme de plasticité observée avec ce dernier est

plus rapide que celle obtenue avec le MFF. Cependant, en faisant des tests de compression

avec uniquement la partie répulsive du MFF, c’est-à-dire avec le RMF, les amplitudes de

force correspondant aux points de nucléation, obtenues dans les directions [010], [111]

et [123], deviennent supérieures à celles observées avec l’IFF. De plus, l’amplitude de

chargement à laquelle débute la plasticité, devient plus grande avec le RMF qu’avec l’IFF

(Figure 2.5). Le retard enregistré dans l’évolution du mécanisme de plasticité avec le MFF

par rapport l’IFF, n’est plus observé avec l’utilisation du RMF. Au contraire, l’évolution

du mécanisme de plasticité obtenue avec ce dernier est un peu plus en avance, que celle

observée avec l’IFF. Ces résultats soulignent que les différences observées entre le MFF et

l’IFF sont dues à la partie attractive du MFF.

Concernant les nanoparticules de nickel comprimées avec le modèle MFF, la formation

de trois pyramides a été observée, tandis qu’avec les modèles IFF et RMF, une seule

pyramide se forme. La formation des trois pyramides est attribuée à la partie attractive

du MFF qui retardent la dissociation et le glissement des dislocations vers le centre de

la nanoparticule. Ceci favorise les interactions entre les dislocations, et la formation de

nouvelles pyramides.

Dans la direction [211], même si les comportements élastiques obtenus avec les modèles

MFF et IFF sont similaires, une grande différence a été observée avec les comportements

plastiques. En effet, le comportement plastique obtenu avec le MFF est marqué par un

écrouissage accru, lequel n’est pas observé avec l’IFF. Ce durcissement plus intense se

caractérise par une pente moyenne (ligne bleue sur la Figure 2.4d) cinq fois supérieure à

celle obtenue avec le modèle IFF. Le mécanisme de plasticité est dominé par du maclage

du fait de la géométrie de surface propre à cette direction ([Salah, 2018, Bian et al., 2018b]).

Les dislocations de tête générées dans cette direction laissent derrière elles des défauts

d’empilement étendus qui favorisent la formation de joints de macle. Ces joints de macle

migrent vers le centre de la NP avec l’augmentation de l’amplitude du chargement. Plu-

sieurs études ont montré que le mode de déformation par maclage peut se produire dans

l’aluminium [Yamakov et al., 2002, Chen et al., 2003, Frøseth et al., 2004, Wu et al., 2008].

Comparé au mécanisme de plasticité obtenu avec l’IFF, avec le MFF, une forêt de disloca-

tions se forment derrière les joints de macles lors de leur déplacement vers le centre de la
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NP (Figures 2.7d, 2.7e et 2.7f). Le durcissement accru qui est observé avec le MFF, est dû

à la présence de cette forêt de dislocations. Au début de la plasticité, avec l’IFF, on assiste

aussi à la formation de dislocations derrière les joints de macles. Cependant, elles glissent

facilement vers les faces latérales de la NP où elles s’échappent, laissant derrière elles un

réseau parfait (Figures 2.7a, 2.7b et 2.7c).

La différence entre ces deux modèles (MFF et IFF) dans cette direction s’explique fa-

cilement en supprimant la partie attractive du MFF, c’est-à-dire en faisant des tests de

compression avec le RMF, qui est la partie répulsive du MFF. La Figure 2.4d montre en

noir la courbe obtenue avec le RMF. Même si les phases élastiques restent similaires pour

tous les modèles, le comportement plastique obtenu avec le RMF devient similaire à celui

obtenu avec l’IFF. Aussi, l’analyse des mécanismes de plasticité montre que la forêt de

dislocations observée derrière les joints de macles avec le MFF disparaît avec la suppres-

sion de la partie attractive de ce dernier (c’est-à-dire en utilisant le RMF). Le mécanisme

de plasticité, de même que la forme des NPs, observés avec le RMF et l’IFF deviennent

similaires (Figures 2.7g, 2.7h et 2.7i). Le retard enregistré sur le mécanisme de plasticité

avec le MFF, par rapport à l’IFF, disparaît aussi avec l’utilisation du RMF. On peut donc

conclure, comme dans les directions [010], [111] et [123], que les différences observées entre

les deux modèles (MFF et IFF) dans la direction [211] sont principalement dues à la partie

attractive du MFF.

Cette conclusion est aussi valable pour les nanoparticules de nickel avec lesquelles la même

tendance est observée.

Suivant les directions [110] et [120]

Dans ces deux directions (Figure 2.8), les tests de compression réalisés avec l’IFF ont

montré qu’en relançant trois fois les mêmes calculs avec des graines aléatoires différentes,

deux modes de déformation ont été trouvés dans chaque direction. Dans la direction [110],

le premier mode de déformation (M1-110), nommé IFF-Model1 sur la Figure 2.8a, est si-

milaire à celui observée avec le MFF, mais il est différent du comportement obtenu avec

le RMF. Cependant, le second mode de déformation (M2-110), nommé IFF-Model2 sur la

Figure 2.8a, est plutôt différent de celui observée avec le MFF et il est similaire au compor-

tement obtenu avec le RMF. Ainsi, avec la suppression de la partie attractive, le comporte-

ment mécanique obtenu bascule du mode de déformation M1-110 au mode de déformation

M2-110. Le mécanisme de plasticité du premier mode de déformation (M1-110) est dominé

par le glissement des dislocations, tandis que le second mode de déformation (M2-110) est

plutôt gouverné par un mode de déformation par maclage (Figure 2.9).
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Dans la direction [120], le premier mode de déformation (M1-120), représenté sur la Figure

2.8b, est similaire à celui obtenu avec le RMF, mais est différent du mode de déformation

observé avec le MFF, comme la tendance obtenue dans la direction [211] (Figure 2.4d).

Par conséquent, cette différence observée entre l’IFF et le MFF peut être liée à la partie

attractive de ce dernier. À noter que l’amplitude de chargement obtenue avec le RMF dans

la phase plastique est supérieure à celle observée avec l’IFF. Cette différence pourrait être

liée au fait que dans cette direction, les dislocations de type sessiles formées avec le RMF

sont plus importantes que celles observées avec l’IFF. Le second mode de déformation

(M2-120), comme la tendance observée dans les directions [010], [111] et [123] (Figures

2.4a, 2.4b et 2.4c) est similaire à celui observé avec le MFF. Contrairement à l’IFF, avec le

MFF et le RMF, un seul mode de déformation a été trouvé dans les directions [110] et

[120]. En effet, avec l’IFF, seuls les atomes qui sont atteints ou dépassés par les plaques

de compression subissent l’effet du champ de force. Avec les modèles MFF et RMF, tous

les atomes qui sont à une distance inférieure à 6.00 Å subissent l’effet. Ainsi, davantage

de couches atomiques sont atteintes lors des tests de compression avec les modèles MFF

et RMF. Un début de mécanisme de plasticité contrôlé par plusieurs couches atomiques

(MFF et RMF) est plus stable que celui qui dépend fortement de la première couche ato-

mique (IFF).

Afin de trouver le mode de déformation qui se produit le plus fréquemment avec l’IFF

dans les directions [110] et [120], dix autres calculs avec différentes graines aléatoires ont

été effectués suivant chaque orientation ([110] et [120]), à 10K et 300K. Dans la direction

[110], à 10K, les résultats montrent que le pourcentage d’apparition du mode M1-110 est de

70% (7 calculs sur 10 lancés donnent le mode M1-110) contre 30% pour le mode M2-110 (3

calculs sur 10 lancés donnent le mode M2-110). En revanche, à 300K, seul le mode M1-110 a

été observé. Ainsi, avec l’IFF, le mode M2-110 qui est observé à 10K, pourrait être lié à une

configuration particulière qui ne se produit qu’à basse température. Ces résultats montrent

que, pour obtenir des résultats représentatifs, les simulations en dynamique moléculaire

réalisées à basse température, doivent être vérifiées à température ambiante avec plusieurs

graines aléatoires, afin d’éviter de tomber sur des configurations particulières. Dans la di-

rection [120], à 10K, 40% du mode M1-120 a été observé, contre 60% pour le mode M2-120.

Ces deux modes de déformation sont aussi observés à 300K dans des proportions proches

de celles obtenues à 10K. L’apparition de ces deux modes de déformation peut être due

au fait que l’IFF est moins stable dans certaines directions car il ne présente aucun effet

(attractif ou répulsif) avant contact, ni à longue ni à courte distance, contrairement aux

modèles MFF et RMF.
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Discussion de l’influence du modèle de champ de force sur l’effet de

taille et/ou de forme

La Figure 2.11a montre que des nanoparticules de tailles similaires pourraient avoir des

limites d’élasticité différentes, tandis que celles de tailles différentes pourraient avoir des

limites d’élasticité similaires. Ce comportement a été lié à un effet de géométrie de sur-

face [Salah et al., 2017]. Nos simulations montrent qu’en changeant la distance de contact,

on observe une autre tendance, différente de celle liée à un effet de géométrie de sur-

face (Figure 2.11b). Pour comprendre le changement qui se produit dans le comportement

mécanique, les variations des surfaces de contact lors des essais de compression ont été

considérées en changeant la distance de contact. Les Figures 2.13a et 2.13b présentent les

évolutions des surfaces de contact en fonction de la valeur de la distance de contact (0.1 Å

et 1.43 Å).

Rigoureusement, la distance de contact de l’IFF est égale à zéro, car ce dernier n’appli-
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Figure 2.13 – Impact du modèle de champ de force sur l’effet de taille et/ou de forme : (a) et
(b)-variations des surfaces de contact pour l’IFF avec des distances de contact de 0.1 Å et 1.43 Å
respectivement, (c) and (d)-variations des surfaces de contact pour les modèles RMF et MFF res-
pectivement avec une distance de coupure de 6.0 Å.

quera une force que sur les atomes de la NP qui sont atteints ou dépassés. Mais, souvent,

des valeurs arbitraires positives sont utilisées pour définir la distance de contact. La valeur

de la distance de contact a été fixée égale à 0.1 Å et 1.43 Å par [Salah et al., 2017] et [Kilymis

et al., 2018], respectivement. Nos simulations montrent sans ambiguïté que cette distance
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de contact a un effet sur la variation de l’aire de contact et par conséquent, un effet sur les

courbes contrainte-déformation. Plus précisément, en augmentant la distance de contact

de 0.1 Å à 1.43 Å, les amplitudes de déformation auxquelles les premières augmentations

des aires de contact sont observées diminuent. Par conséquent, les amplitudes de déforma-

tion et de contrainte auxquelles les premières chutes sont observées diminuent de concert

(Figure 2.11).

En faisant des tests de compression avec les modèles RMF et MFF, un grand changement

a également été observé dans les comportements mécaniques. Les limites d’élasticité des

NPs diminuent et la différence en termes de limite d’élasticité entre des nano-sphères de

tailles similaires (20, 01nm et 20, 17nm) diminue. Les limites d’élasticité des NPs de tailles

différentes sont également différentes (Figure 2.12). Ainsi, les comportements observés

avec les modèles RMF et MFF ne peuvent pas être liés à un effet de géométrie de surface,

contrairement à ceux obtenus avec l’IFF. Pour comprendre les comportements obtenus

avec les modèles RMF et MFF par rapport à ceux observés avec le modèle IFF, les varia-

tions des aires de contact et des forces de chargement lors des essais de compression ont

aussi été considérées. En comparant les évolutions des forces de chargement obtenues avec

le modèle IFF (Figure 2.14a) à celles observées avec le modèle RMF (Figure 2.14b), des

comportements similaires ont été observés même si, les amplitudes de chargement aux-

quelles les premières chutes sont observées, sont plus importantes avec le modèle RMF

qu’avec le modèle IFF. Cependant, des surfaces de contact moins importantes ont été ob-

tenues avec l’IFF, comparé au modèle RMF. Cette différence peut être liée au fait que le

RMF présente une interaction à distance. Ainsi, les limites d’élasticité obtenues avec ce

dernier sont plus faibles que celles observées avec l’IFF (Figure 2.11). Contrairement à ce

dernier, avec le RMF, la limite d’élasticité enregistrée avec la NP de taille 20.17nm est un

peu supérieure à celle obtenue avec la NP de 20.01nm de taille (Figure 2.12b ). Quand les

premiers événements plastiques sont pilotés par un faible nombre de couches atomiques,

constituant la surface de contact de la NP (comme dans le cas de l’IFF), l’effet de la géomé-

trie de surface de la NP domine l’effet de la force (Figure 2.13a), et une petite variation de

surface entraînera un grand changement de comportement mécanique. Comme les NP de

taille 20.17nm ont des surfaces de contact supérieures à celles de taille 20.01nm, les limites

d’élasticité de ces dernières seront plus élevées que celles de taille 20.17nm. En revanche,

avec des surfaces plus grandes, comme celles obtenues avec le RMF, une petite variation

des aires de contact conduira à un changement du comportement mécanique moins im-

portant que celui obtenu avec l’IFF (Figure 2.13c), et l’effet de force dominera sur l’effet de

géométrie de surface. Ainsi, avec le RMF, la limite d’élasticité obtenu avec la NP de taille
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Figure 2.14 – Impact du modèle de champ de force sur le comportement mécanique : (a) et (b)-
l’évolution des forces de chargement pour les modèles IFF et RMF respectivement, (c)-variations
des forces de chargement avec le modèle MFF pour les NPs de tailles 20.17nm et 20.01nm (la
partie attractive du MFF influe de manière significative sur le comportement mécanique avec la
diminution de la taille des NPs, les comportements mécaniques observés avec les NPs de tailles 8nm
et 4nm sont montrés dans la Figure (d) pour une meilleure visibilité).

20.17nm reste supérieure à celle obtenue avec la NP de 20.01nm de taille. Avec le MFF

(Figure 2.13d), des comportements similaires à ceux observés avec le RMF ont été observés

sur des NPs de tailles 20.17nm et 20.01nm, à ceci prêt que, des comportements plus proches

ont été observés entre ces deux NPs, du fait de la partie attractive du MFF (Figure 2.12c).

Avec des NPs de tailles 8nm et 4nm, l’effet attractif du MFF a un impact important sur leur

comportement mécanique. En effet, si la taille des NP diminue, le nombre d’atomes de sur-

face augmentera tandis que la proportion d’atomes dans le volume diminuera. Comme les

atomes de surface sont plus mobiles que les atomes qui sont dans le volume, cela augmen-

tera la sensibilité du comportement mécanique vis-à-vis de l’effet attractif du MFF. Avec

des NP de tailles 8nm et 4nm, la proportion d’atomes de surface devient si importante que

les comportements obtenus deviennent difficilement analysables du fait de l’effet attractif

du MFF (Figure 2.14).

Afin d’évaluer l’impact de la définition de la surface de contact sur le comportement mé-

canique, deux méthodes ont été utilisées pour calculer les aires de contact lors des essais

de compression. La première méthode est celle développée par Vergeles [Vergeles et al.,

1997] utilisée dans [Salah et al., 2017], elle sera nommée Vergeles. La seconde méthode
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Figure 2.15 – Influence de la définition de la surface de contact sur le comportement mécanique
obtenu avec l’IFF : (a) et (b)-l’évolution des surfaces de contact avec une distance de contact de 0.1
en utilisant les méthodes de Vergeles et Delaunay respectivement, (c) and (d)-courbes contrainte-
déformation obtenues avec ces deux méthodes (Vergeles et Delaunay respectivement).

qui est basée sur la triangulation de Delaunay, a été utilisée par [Kilymis et al., 2018], elle

sera nommée Delaunay. Pour ces deux modèles, avec l’IFF, la même distance de contact

de 0.1 Å est fixée pour les deux méthode afin de calculer les surfaces de contact. La Figure

2.15 montre les variations des aires de contact et des contraintes obtenues en utilisant la

méthode de Vergeles (Figures 2.15a et 2.15c) et celle de Delaunay (Figures 2.15b et 2.15d).

Même si, avec l’IFF, de petites variations ont été observées en comparant l’évolution des

surfaces de contact obtenues avec les deux méthodes, les limites d’élasticité observées avec

la méthode Delaunay sont supérieures à celles observées avec celle de Vergeles. Cette va-

riation observée sur les limites d’élasticité (avec des NP de tailles 20.01nm, 8nm et 4nm ) en

changeant la méthode d’évaluation des aires de contact est au moins deux fois supérieure à

la différence observée entre les limites d’élasticité obtenues avec les NPs de tailles 20.17nm

et 20.01nm en utilisant la méthode de Vergeles. Cependant, en termes d’effet de géomé-

trie de surface, des tendances similaires sont observées avec les deux méthodes (Delaunay

et Vergeles). Avec le modèle RMF (Figure 2.16), en changeant la méthode de calcul des

aires de contact, les variations de surfaces observées sont supérieures à celles enregistrées

avec le modèle IFF. Cependant, l’impact de ces variations sur les limites d’élasticité est

inférieur à celui observé avec l’IFF. En utilisant le MFF (Figure 2.17), des variations de

surfaces similaires à celles obtenues avec le RMF ont été observées avec la modification de
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Figure 2.16 – Impact de la définition de la surface de contact sur le comportement mécanique
obtenu avec le RMF : (a) et (b)-l’évolution des surfaces de contact avec un rayon de coupure de
6.0 en utilisant les méthodes de Vergeles et Delaunay respectivement, (c) et (d)-courbes contrainte-
déformation obtenues avec ces deux méthodes (Vergeles et Delaunay respectivement).
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Figure 2.17 – Impact de la définition de la surface de contact sur le comportement mécanique
obtenu avec le MMF : (a) et (b)-l’évolution des surfaces de contact avec un rayon de coupure de
6.0 en utilisant les méthodes de Vergeles et Delaunay respectivement, (c) et (d)-courbes contrainte-
déformation obtenues avec ces deux méthodes (Vergeles et Delaunay respectivement). Pour une
meilleure visibilité, les NPs de 8nm et de 4nm de taille ne sont pas montrées ici.
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la méthode de calcul des aires de contact. Cependant, en comparant les limites d’élasticité

obtenues avec les deux méthodes (Vergeles et Delaunay), aucune variation notable n’a été

observée. Ainsi, le RMF et le MFF semblent plus stables en regard de la définition de l’aire

de contact que l’IFF.

En effet, l’IFF crée une situation de choc qui n’est pas forcément pertinente au regard du

chargement étudié. La distance de contact ainsi que la méthode d’évaluation de la surface

de contact ont une grande incidence sur le comportement mécanique obtenu avec l’IFF.

Ces deux problèmes peuvent être résolus en utilisant le modèle RMF. Cependant, avec des

NP de petite taille (comme les NP de taille 8nm et 4.01nm), les comportements observés

avec le MFF montrent que l’IFF et le RMF ne peuvent pas être représentatifs à ce niveau

en raison de l’importance de l’effet attractif du MFF sur le comportement mécanique.

Avec des nanoparticules de tailles plus grandes, l’effet attractif devient moins important,

et l’utilisation du modèle RMF devient pertinente.
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Conclusion du chapitre

Par rapport à la littérature

Dans ce chapitre, nous avons présenté les différentes étapes de la dynamique mo-

léculaire classique tout en soulignant les avantages et inconvénients liés aux potentiels

semi-empiriques qui sont utilisés avec cette méthode classique par rapport à la méthode

ab− initio qui est basée sur la résolution de l’équation de Schrödinger. La méthode clas-

sique permet d’effectuer des calculs sur des tailles plus grandes comparée à la méthode

ab− initio mais donne des résultats moins précis que ce dernier.

Des investigations ont été menées pour répondre à certaines questions comme :

— quel est l’effet de la représentation du champ de force sur les mécanismes se déve-

loppant dans des nanoparticules ?

— Quel influence a le calcul de l’évolution de la surface de contact sur les caractéris-

tiques mécaniques ?

— Quel rôle joue la taille de la particule en lien avec la définition du champ de force ?

— Quel modèle de champ de force est le mieux adapté pour simuler la compression

des nanoparticules ?

Ce qui est nouveau

À l’aide de trois modèles de champ de force, des tests de compression ont été effectués

sur des nanoparticules d’aluminium de différentes tailles selon six orientations cristallo-

graphiques, et de nickel de 20nm de taille dans les directions [010] et [211].

Avec les nanoparticules d’aluminium, selon les directions [010], [111] et [123], les compor-

tements mécaniques observés avec les trois modèles de champ de force sont similaires.

Cependant, suivant la direction [211], un durcissement plus prononcé a été observé avec

le modèle MFF, par rapport au modèle IFF. Ce durcissement accru a été lié à la présence

de dislocations piégées par la partie attractive du modèle MFF, puisque le comportement

mécanique obtenu avec le modèle RMF qui représente la partie répulsive du MFF est si-

milaire à celui obtenu avec le IFF.

Dans les directions [010] et [211], les mêmes tendances observées avec les nanoparticules

d’aluminium sont aussi observées avec celles de nickel, à la différence qu’avec ces der-

nières, dans la direction [010], si une seul pyramide se forme avec les modèles IFF et

RMF, avec le modèle MFF, trois pyramides sont formées.

Dans les directions [110] et [120], en faisant des tests de compression avec l’IFF à 10K,
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deux modes de déformation ont été trouvés dans chaque direction. A 300K, dans la direc-

tion [110], seul le premier mode de déformation (M1-110) a été observé. Cependant, dans

la direction [120], les deux modes de déformation sont toujours observés. Contrairement

au modèle IFF, avec les modèles RMF et MFF, à 10K et 300K, un seul mode de déforma-

tion a été trouvé quelle que soit la direction de chargement. En raison de leur possibilité à

interagir à longue et courte portée, les modèles RMF et MFF appliquent des chargements

progressifs lors de la compression contrairement au modèle IFF, qui a un effet plus bru-

tal. Ainsi, les comportements obtenus avec les modèles RMF et MFF sont plus stables en

regard de la définition de la surface de contact que ceux observés avec le modèle IFF.

En faisant des tests de compression sur des nanoparticules d’aluminium de différentes

tailles selon la direction [010], l’effet de géométrie de surface observé avec le modèle IFF

n’a pas été obtenu avec les modèles RMF et MFF. En effet, avec le modèle IFF, du fait

de son effet de seuil, le comportement mécanique est gouverné par un effet de géométrie

de surface. Cependant, avec les modèles RMF et MFF, leurs effets progressifs font que le

comportement est plutôt dominé par l’effet de la force.

Le modèle IFF est plus sensible aux variations de surface que les modèles RMF et MFF.

En changeant la méthode utilisée pour évaluer la surface de contact pendant la compres-

sion, un impact plus important sur la variation des limites d’élasticité a été observé avec le

modèle IFF par rapport aux modèles RMF et MFF.

Ce qu’il faut retenir

Les grandes lignes à souligner dans cette partie sont :

— le modèle de champ de force peut avoir un impact significatif sur le comportement

mécanique des nanoparticules isolées selon l’orientation cristallographique ;

— des comportements et des modes de déformation plus stables, c’est-à-dire des com-

portements qui restent similaires quel que soit le random seed et quelle que soit la

température fixée entre 10K et 300K, sont obtenus avec les modèles MFF et RMF,

contrairement au modèle IFF ;

— si l’effet de la géométrie de surface domine avec l’IFF, avec les modèles MFF et

RMF, l’effet de la force devient plus important ;

— dans les directions où des comportements similaires sont observés, plus la taille de la

nanoparticule est petite, plus l’effet attractif du MFF est significatif. De ce fait, moins

l’utilisation des modèles IFF et RMF est pertinente. En revanche, plus la taille de

la nanoparticule est grande, plus l’effet attractif du MFF est faible. Par conséquent,

plus les comportements obtenus pour les différents modèles se rapprochent ;
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— avec les modèles MFF et RMF, les tendances observées avec les NPs d’aluminium

sont similaires à celles constatées avec les NPs de nickel. Cependant, avec le mo-

dèle IFF, dans la direction [010], des différences sont observées sur le nombre de

pyramides formés au début de la plasticité en fonction du matériau.
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Chapitre 3. Comportement mécanique des nanoparticules de Ni3Al

Introduction

Dans les parties du moteur (disques et aubes de turbine) où le matériau est soumis à

des sollicitations mécaniques à haute température, il s’avère que la tenue en méca-

nique dans les superalliages base nickel est assurée en grande partie grâce aux précipités

Ni3(Al, Ti . . . ) [Reed, 2008, Thornton, 1970, Pope and Ezz, 1984]. Ceci est une des raisons

pour laquelle plusieurs études ont été effectuées sur l’intermétallique Ni3(Al, Ti . . .) dans

le but de comprendre son comportement mécanique afin de pouvoir expliquer son in-

fluence dans les modes de déformation observés [Benyoucef et al., 1995, Srinivasan et al.,

2000]. De nombreuses études ont montré que la forme, la taille, de même que la fraction

volumique de ces précipités ont des influences non négligeables sur le comportement mé-

canique des superalliages base nickel [Prakash et al., 2015, Harte et al., 2020]. Cependant,

si plusieurs investigations ont été conduites à l’échelle macroscopique sur ces précipités,

les études conduites sur des précipités nanométriques isolés de Ni3Al sont essentiellement

de nature numérique et obtenues grâce à la technique de la dynamique moléculaire [Xie

et al., 2012, Shreiber and Mordehai, 2015, Amodeo and Lizoul, 2017]. Les quelques don-

nées expérimentales disponibles se situent à l’échelle du micron avec des tailles comprises

entre 250nm à 850µm [Schloesser et al., 2011, Maaß et al., 2012]. Cette absence de données

expérimentales sur des précipités isolés de taille nanométrique est imputable à la difficulté

liée à leur extraction [Gerberich et al., 2003]. Toutefois, les études disponibles ont permis

aujourd’hui d’avoir une meilleure compréhension du comportement mécanique de ces

nano-précipités comparés à ceux de taille macroscopique. Mais le fait que ces études

soient souvent effectuées à des températures faibles limite notre champ de compréhension

sur ces nanomatériaux.

L’objectif de ce chapitre est de proposer une description du comportement mécanique

des nanoparticules de Ni3Al isolées dans des conditions de sollicitations proches de leur

conditions de vie dans les moteurs. Différentes températures sont considérées pour analy-

ser les mécanismes de base.

Après un bref rappel de la structure cristallographique ainsi que des mécanismes de

plasticité habituellement observés dans ces types de précipités, nous allons nous intéres-

ser à la description de leur comportement mécanique en température tout en prenant en

compte les questions de taille, de forme et d’orientation cristallographique.
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Structure cristallographique

L’intermétallique Ni3Al a une structure de type L12 similaire à celle d’une structure

cubique à faces centrées (CFC), à la différence prêt que la structure L12 comporte deux

sous-systèmes (réf. Figure 1.21 du chapitre 1) formés comme suit :

— des atomes de Ni occupent les centres des faces,

— des atomes d’Al ou de (Ti . . .) occupent les sommets du cube.

De ce fait, avec le réseau L12, sous l’effet d’un chargement mécanique, la rupture et la

formation de nouvelles liaisons liées à la formation de certains défauts tels que les disloca-

tions peuvent conduire à des configurations et de mécanismes de plasticité très différents

de ceux observés habituellement dans la structure CFC classique.

Mécanisme de plasticité du précipité Ni3Al

L’intermétallique Ni3Al présente des mécanismes de plasticité très riches, mais aussi

très complexes, du fait l’organisation de sa microstructure.

La plasticité du Ni3Al est principalement gouvernée par le glissement des dislocations

de vecteur de Burgers < 110 > qui peuvent se dissocier de différentes manières selon

les conditions et la nature de la sollicitation. La Figure 3.1 illustre un certain nombre de

défauts susceptibles de se former dans la structure L12 selon la direction de cisaillement.

La configuration 3.1(a) correspond à un empilement de trois plans {111} sans défaut, les

petits, moyens et grands cercles représentant respectivement les couches du bas, du mi-

lieu et du haut. Les cercles foncés représentent des atomes de nickel et les cercles clairs

représentent des atomes d’aluminium. Un cisaillement dans la direction 1/2[101] (Figure

3.1b) par exemple, entrainera la formation des liaisons de type Al-Al correspondant à une

paroi d’antiphase (APB, pour antiphase boundary) qui va perturber l’ordre de liaison des

plus proches voisins. Si le cisaillement se produit avec un déplacement de la couche du

haut par le biais d’un vecteur de type 1/3[211] (Figure 3.1c), on verra alors une superpo-

sition des atomes d’Al du plan qui est en haut avec ceux des atomes du bas plan. Ceci se

traduit par la formation d’un défaut dans la séquence d’empilement appelé défaut d’empi-

lement intrinsèque du super-réseau (SISF, pour superlattice intrinsic stacking f ault) qui va

changer d’un empilement de type . . . ABCABCABCABC . . . en un empilement de type . . .

ABCA|CABCABC . . . (la barre verticale représentant l’endroit où le défaut d’empilement

s’est créé) sans violation des liaisons des plus proches voisins. Tous se passe comme si on

avait enlevé une couche B dans la séquence . . . ABC . . .. Si maintenant le cisaillement se

produit avec un vecteur de type 1/6[112], on obtiendra un défaut d’empilement complexe
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Figure 3.1 – Les petits, moyens et grands cercles représentent respectivement les couches du bas,
du milieu et du haut. Les cercles foncés représentent des atomes de nickel et les cercles clairs re-
présentent des atomes d’aluminium. (a)-Empilement de trois plans {111} avant cisaillement (sans
défaut), (b)-cisaillement dans la direction 1/2[101] et formation d’un paroi d’antiphase (APB), (c)-
cisaillement dans la direction 1/3[211] et formation d’un défaut d’empilement intrinsèque (SISF),
(d)-cisaillement dans la direction 1/6[112] et formation d’un défaut d’empilement complexe (CSF)
[Pope and Ezz, 1984].
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(CSF, pour complex stacking f ault), similaire aux défauts d’empilement observés dans les

matériaux ayant des structures CFC (Al, Ni, Cu . . .), se traduisant sur la Figure 3.1d par

une superposition directe des atomes d’Al du plan haut avec les atomes Ni du plan bas.

Ceci va créer à la fois un changement dans la séquence d’empilement et dans l’ordre des

liaisons des plus proches voisins. C’est la raison pour laquelle l’énergie d’un CSF est sou-

vent plus importante que celle d’un APB qui est elle-même plus importante que celle d’un

SISF.

A faible température (T < 300K par exemple), les systèmes de glissement qui s’activent

de manière préférentielle pendant la plasticité sont ceux de type < 110 > {111} similaires

à ceux qui sont observés sur les matériaux de structures CFC. Cependant dans le cas du

précipité Ni3Al, la dissociation de la super-dislocation < 110 > peut donner naissance à

plusieurs configurations qui ne sont pas observées dans les matériaux de structure CFC. Le

mouvement des dislocations se fait souvent par paires de dislocations de vecteurs de Bur-

gers 1/2 < 110 > dans le précipité pour des raisons de stabilité énergétique. Le glissement

d’une dislocation individuelle de type 1/2 < 110 > entrainerait la création d’une paroi

d’antiphase (APB) qui nécessiterait une quantité d’énergie non négligeable, alors que celui

d’une dislocation de type < 110 > demanderait une quantité d’énergie moins importante

et pourrait donc glisser avec plus d’aisance [Reed, 2008]. Partant du fait que l’énergie de

dislocation est proportionnelle au carré du module du vecteur de Burgers, on peut com-

prendre que si le glissement par paires de dislocations est plutôt favorisé, c’est parce que

l’énergie des dislocations diminue avec la dissociation du super-dislocation < 110 > en

deux super-partielles de type 1/2 < 110 > (équation 3.1) :

[101] => 1/2[101] + 1/2[101]. (3.1)

La paroi d’antiphase créée par la première dislocation est ainsi supprimée par la seconde.

De ce fait, les deux dislocations super-partielles glissent dans le précipité tout en étant

séparées par une paroi d’antiphase (Figure 3.2a) et en laissant derrière elles un réseau

parfait. Il faut noter cependant que, même si les APBs se forment souvent dans les plans

{111} à faible température, il n’en va pas forcément de même à hautes températures. En

effet, à hautes températures (T > 800K par exemple), et avec des vitesses de déformation

supérieures à 10−5s−1 [Reed, 2008], on peut avoir un glissement dévié (Figure 3.2b) de la

dislocation de type 1/2 < 110 > {111} des plans {111} vers les plans {100}. Ce type de

glissement, appelé aussi « verrou de Kear-Wilsdorf », est dû à des considérations de stabi-

lité énergétique : le glissement dans les plans {100} ne s’accompagnent pas de la violation
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Figure 3.2 – (a)-glissement de deux super-partielles séparées par un paroi d’antiphase (APB) dans
les plans {111}. (b)-glissement dévié d’une super-partielle et formation d’APB dans les plans {100}
[Hull and Bacon, 2001].

de liaisons entre atomes voisins. De ce fait, l’énergie des APBs sera moins élevée dans

les plans {100} que dans les plans {111}. Ce glissement entraine souvent une résistance

supplémentaire (augmentation de la contrainte) dans le matériau avec l’augmentation de

la température. Ce type de comportement est connu sous le nom d’anomalie de contrainte

[Thornton, 1970, Pope and Ezz, 1984, Veyssière and Saada, 1996, Reed, 2008]. C’est la rai-

son pour laquelle, ces précipités (γ’) jouent un rôle important dans la tenue en mécanique

des superalliages base nickel à hautes températures.

Toujours pour des raisons de stabilité, une dissociation supplémentaire des super-partielles

de type 1/2 < 110 > {111} peut se produire, donnant alors naissance à des super-partielles

de Shockley de type 1/6 < 112 > {111} selon l’équation 3.2.

[101] => 1/6[112] + 1/6[211] + 1/6[211] + 1/6[112]. (3.2)

Dans ce cas, on obtient quatre dislocations super-partielles de Shockley, deux défauts d’em-

pilement complexes (CSF) séparés par une paroi d’antiphase (APB) (Figure 3.3a). Un autre

type de dissociation qui peut se produire est une division du super-dislocation < 110 > en

six super-partielles de Shockley 1/6 < 110 > {111} séparées par deux CSFs, deux APBs

et un défaut d’empilement super-intrinsèque (SISF) (Figure 3.3b). Il peut se produire éga-

lement une dissociation en deux dislocations de type 1/3 < 211 > séparées par un SISF, à

la place d’un APB séparant deux dislocations super-partielles de type 1/2 < 110 > {111}
(Figure 3.3c). Il est également possible d’obtenir quatre dislocations séparées par un SISF

et un défaut d’empilement super-extrinsèque (SESF, pour superlattice extrinsic staking
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 3.3 – Modes de dissociation d’une super-dislocation < 110 > : (a)- dissociation en quatre
dislocations super-partielles de Shockley séparées par deux (CSF) et une (APB), (b)-dissociation
en six super-partielles de Shockley 1/6 < 110 > {111} séparées par deux CSFs, deux APBs et
un (SISF), (c)-dissociation en deux dislocations de type 1/3 < 211 > séparées par un SISF, (d)-
dissociation en quatre dislocations de type 1/3 < 211 > séparées par un SISF et un SESF [Reed,
2008].

f aults) dans les plans {111} suite à des changements au niveau la séquence d’empilement

(Figure 3.3d).

D’autres modes de dissociation [Thornton, 1970, Staton-Bevan and Rawlings, 1975], et de

déformation tels que le maclage [Kovarik et al., 2009] peuvent aussi se produire, et ceci

dépendant à la fois des conditions et du type de sollicitation auxquelles le matériau est

confronté.

Comportement mécanique des nanoparticules de Ni3Al à

température ambiante

Pour décrire le comportement mécanique des nanoparticules de Ni3Al, nous avons

considéré trois paramètres (taille, forme et orientation cristallographique).

Des observations microscopiques sur la microstructure des superalliages base nickel ont

montré que les précipités pouvaient avoir différentes tailles allant du micron au dizaine de

nanomètre avec différentes formes (cubiques, cubes arrondis, sphéroïdes . . .) [Caron, 2016,

Durand-Charre, 2017, Fan et al., 2018].

Les orientations de types < 100 > sont celles qui sont le plus souvent considérées dans

l’étude du comportement mécanique des superalliages monocristallins du fait qu’elle per-

met d’avoir de bonnes propriétés en terme d’équilibre entre les propriétés en fatigue, fluage
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et traction [Zhang et al., 2019]. Néanmoins, en fonction des propriétés qui sont étudiées,

le matériaux peut être sollicité selon d’autres directions [Lall et al., 1979, Wang et al., 2003,

Chiu and Ngan, 2002, Sawant and Tin, 2008], puisque la direction de chargement peut va-

rier en fonction du type de sollicitation que subit le matériau selon son emplacement dans

le moteur lors de son utilisation.

Avec l’utilisation de la technique de dynamique moléculaire, pour simuler ces essais de

compression, on utilise un champ de force. Dans le cadre de cette étude, le champ de force

initiale (IFF) décrit dans la partie méthodologie (réf. section 2 du chapitre 2) est utilisé, car

le champ de Morse (MFF) étant de type paire, son utilisation ne peut se faire qu’en ayant

une structure (nanoparticule) composée d’un seul type d’atome [Morse, 1929a]. Néan-

moins, les études effectuées sur l’influence du modèle de champ de force utilisé pour la

compression des nanoparticules d’aluminium (ref. chapitre 2, section 2) ont montré que

dans les directions de sollicitation < 100 >, < 110 > et < 111 >, mis à part l’effet de

retard observé, les comportements obtenus pour ces deux modèles de champ de force à

température ambiante (300K) sont similaires.

Comportement des nano-cubes et nano-cubes arrondis de Ni3Al

Rappel des éléments connus

La question de l’existence d’un effet de taille et/ou de forme sur le comportement mé-

canique des nanoparticules a fait l’objet de plusieurs études [Salah et al., 2017, Kilymis

et al., 2018]. En revanche, concernant le précipité Ni3Al, hormis quelques études expéri-

mentales effectuées sur des particules de taille micrométrique soulignant l’existence d’un

effet de taille [Maaß et al., 2012], les seules investigations conduites visant à étudier ces

effets ont été effectuées par [Amodeo and Lizoul, 2017]. Ces auteurs ont souligné l’absence

d’un effet de taille ainsi qu’une dépendance du comportement mécanique par rapport à

la variation de la géométrie de surface. Les études ont été conduites sur des nano-cubes

parfaits et arrondis. Ils ont montré que, quelle que soit la taille, l’arrondissement des coins

et des arêtes des nano-cubes de Ni3Al conduisait à une augmentation de la rigidité et de la

résistance mécanique, et qu’à partir d’un certain seuil d’arrondissement, on pouvait avoir

une transition d’un mode de déformation hétérogène (marqué par la nucléation de dis-

locations partielles de Shockley à partir des coins) à un mode de déformation homogène

(qui commence avec la nucléation de dislocations partielles de Shockley au centre de la

nanoparticule), comme illustré sur la Figure 3.4. Les calculs ont été effectués à 5K selon

l’orientation < 001 > et il a été noté dans [Amodeo and Lizoul, 2017] que les vérifications
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faites à 300K ont données des comportements similaires.

Vu que ces nano-précipités ont un rôle très important dans la tenue mécanique des super-

Figure 3.4 – Mode de déformation homogène : nucléation de dislocations au centre de la nanopar-
ticule dans des nano-cubes arrondis de Ni3Al de taille L à partir d’un certain coefficient d’arron-
dissement α [Amodeo and Lizoul, 2017].

alliages et sachant qu’ils peuvent subir des sollicitations mécaniques dans diverses direc-

tions selon leur emplacement lors de leur utilisation, après comparaison entre les résultats

issus de [Amodeo and Lizoul, 2017] et ceux obtenus dans ce travail à température am-

biante, l’influence de l’orientation cristallographique sur le comportement mécanique et

particulièrement sur ce mode de déformation homogène est étudié.

Conditions d’apparition d’un mode de déformation homogène

A travers la Figure 3.5c, on peut remarquer d’après [Amodeo and Lizoul, 2017] que

plus la taille est grande, plus le coefficient d’arrondissement requis pour avoir une mode

de déformation homogène est élevé et donc plus on s’éloigne de la possibilité d’avoir ce

mode de déformation. Dans le cadre de cette étude, il a été choisi de se limiter aux tailles

pour lesquelles ce mode de déformation est observé (c’est-à-dire des tailles comprises entre

5nm et 20nm). Trois cylindres de rayon rc pour arrondir les arêtes et une sphère de rayon rs

pour l’arrondissement des coins sont sélectionnés. Le coefficient d’arrondissement utilisé
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a b c

Figure 3.5 – (a)-méthode d’arrondissement des coins et des arêtes utilisée dans le cadre de cette
étude, (b)-conditions aux limites fixées pour la compression des nanoparticules, (c)- Mode de défor-
mation en fonction de la taille et du coefficient d’arrondissement.

pour l’arrondissement des coins et des arêtes des cubes est défini selon l’expression :

α =
d
√

3− 2rs

d(
√

3− 1)
=

d
√

2− 2rc

d(
√

2− 1)
. (3.3)

Dans cette expression d représente la taille du nano-cube (distance entre deux centres

atomiques se trouvant dans deux faces opposées), rs et rc représentent respectivement les

rayons de la sphère et du cylindre utilisés pour l’arrondissement des coins et des arêtes.

La Figure 3.5a montre le schéma explicatif de cette méthode d’arrondissement sur un

nano-cube de 15nm de taille.

Les conditions aux limites appliquées sont aussi représentées sur la Figure 3.5b. Pour tous

les tests de compression, la plaque du bas est fixée et celle du haut est déplacée vers

la nanoparticule à une vitesse de déformation de 108s−1. Pour chaque taille, plusieurs

coefficients d’arrondissement sont testés, avec trois graines aléatoires pour chaque calcul.

Les courbes de chargement obtenues sont représentées sur les Figures 3.6 et 3.7. Les

surfaces de contact sont définies de la même manière que dans [Amodeo and Lizoul,

2017] pour l’évaluation des contraintes. A travers ces figures, il apparait que les résultats

obtenus sont similaires à ceux présentés dans [Amodeo and Lizoul, 2017], c’est-à-dire une

diminution de la force ainsi qu’une augmentation du module et de la limite d’élasticité

lorsque le coefficient d’arrondissement augmente. Ce comportement a été justifié par le

fait que lorsque les cubes sont arrondis, une compétition s’opère entre la diminution de

la surface de contact et de la force appliquée. Comme la diminution enregistrée avec la

surface de contact est plus importante que celle obtenue avec la force, les contraintes

obtenues apparaissent plus importantes avec l’arrondissement.

Concernant le mécanisme de plasticité, les calculs effectuées à 5K ont donné des résultats
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Figure 3.6 – Évolution de la force et de la contrainte respectivement en fonction du déplacement et
de la déformation d’un nano-cube de 10nm de taille en fonction de ses coefficients d’arrondissement.
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Figure 3.7 – Évolution de la contrainte en fonction de la déformation pour les nano-cubes de tailles
(5nm, 15nm, 17.8nm, 20nm) selon leurs coefficients d’arrondissement.
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qui sont en accord avec ceux obtenus dans [Amodeo and Lizoul, 2017], malgré le fait que

les coefficients d’arrondissement testés avec des nanoparticules de 17.8nm et de 20nm n’ont

pas conduit, dans notre étude, à des modes de déformations homogènes commençant avec

de la nucléation de dislocations au centre de la nanoparticule.

En revanche, en comparant nos résultats obtenus à 300K avec ceux obtenus à 5K, quelques

différences sont à souligner sur les modes de déformation des nanoparticules de tailles

5nm, 10nm et 15nm pour lesquelles il apparait des modes de déformation homogènes à

5K commençant avec de la nucléation de dislocations au centre de la nanoparticule. Par

exemple, pour les nanoparticules de 5nm de taille, avec un coefficient d’arrondissement de

0.20, il a été observé une transition d’un mode de déformation homogène à une mode de

déformation hétérogène à une température comprise entre 190K et 200K. Pour un coeffi-

cient d’arrondissement de 0.30, la transition est observée entre 230K et 240K. En revanche,

pour les autres coefficients (0.40 et 0.50), les mêmes modes de déformations (homogènes)

sont observés à 5K et à 300K. Pour les nanoparticules de 10nm de taille, avec un coefficient

de 0.15, la transition d’un mode de déformation homogène à un mode de déformation

hétérogène est observée entre 190K et 200K. Avec un coefficient de 0.20, elle est observée

entre 110K et 120K. Et pour des tailles de 15nm, avec un coefficient de 0.35, une transition

est observée entre 50K et 60K. Ce résultat révèle l’existence d’une température de transition

entre 5K et 300K.

D’après ces résultats, il semble raisonnable d’affirmer qu’il n’y a pas de dépendance li-

néaire pour toutes les tailles de cette température de transition en fonction des coefficients

d’arrondissement. En revanche, on note que plus la taille est petite, plus la température

de transition est élevée. Les courbes de chargement à différentes températures comprises

entre 5K et 300K pour une nanoparticule de 10nm de taille avec un coefficient d’arron-

dissement de 0.20 sont représentées dans la Figure 3.8. L’analyse de cette figure suggère

que les comportements obtenus restent similaires pour des températures allant de 5K à

200K. En revanche, pour des températures qui sont au-dessus de 200K (250K et 300K), il

est à noter une diminution de la limite d’élasticité. En ce qui concerne les mécanismes de

plasticité, il se forme une structure juste avant la nucléation au centre de la nanoparticule

et au niveau des coins (Figure 3.9a). Cette structure révèle l’existence d’une probabilité

non nulle d’avoir de la nucléation de dislocations à l’endroit où elle s’est formée. Une

concentration de contrainte est observée dans cet endroit au début de la nucléation de dis-

locations (Figure 3.9b). Lorsque la température augmente, cette concentration de contrainte

diminue Figure 3.9c et disparait après l’étape de transition vers un mode de déformation

hétérogène (Figure 3.9d).
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Figure 3.8 – Évolution de la force et de la contrainte respectivement en fonction du déplacement et
de la déforce entre 5K et 300K pour un nano-cube de 10nm de taille avec un coefficient d’arrondis-
sement de 0.20.

Il faut cependant noter que cette structure est parfois observée même si la température

atteint un certain seuil où il n’y a plus de nucléation de dislocations au centre de la na-

noparticule. Cependant, la structure diminue et finit par disparaitre avec l’augmentation

de la température. Autrement dit, l’analyse qui est effectuée ci-dessus repose sur le fait

que seuls les modes de déformation où la nucléation de dislocations au centre de la nano-

particule est observée, sont considérés comme homogènes. Et donc, si nous considérons

comme modes de déformation homogènes tous les modes de déformation dans lesquels

une structure est observée au centre de la nanoparticule, alors les zones de transition

vont augmenter. Par exemple pour les nanoparticules de 5nm de taille, cette structure est

observée à 300K pour tous les coefficients d’arrondissement. Pour les nanoparticules de

10nm de taille, elle est observée également pour tous les coefficients d’arrondissement sauf

pour un coefficient de 0.20 où elle disparait à une température comprise entre 200K et

250K pour deux graines aléatoires sur les trois testées. Pour les nanoparticules de 15nm de

taille, cette transition est observée avec un coefficient de 0.35 à une température comprise

entre 100K et 150K pour toutes les graines aléatoires testées. Pour les nanoparticules de

17.8nm et de 20nm de taille, aucune structure n’est observée au-delà de 50K pour tous les

coefficients testés. Ce changement de mode déformation observé avec l’augmentation de

la température peut être attribué à la difficulté de transmissibilité de la contrainte, des

coins au centre de la nanoparticule, du fait de l’augmentation de l’agitation du système.

En ce qui concerne la définition de la surface de contact, il est important de déterminer

son impact sur la variation du comportement du fait de l’arrondissement des nanopar-

ticules. Les nanoparticules ayant des géométries complexes telles que les sphères ou les

polyèdres de Wulff, on note une variation non négligeable de leur surface de contact lors

114



Chapitre 3. Comportement mécanique des nanoparticules de Ni3Al

(a) structure de cœur des dislocations (b) contrainte de cisaillement à 5K

(c) contrainte de cisaillement à 190K (d) contrainte de cisaillement à 300K

Figure 3.9 – Nanoparticule de 10nm de taille avec un coefficient d’arrondissement de 0.15 : (a)-
structure de cœur des dislocations au niveau des sites de nucléation juste avant les premiers évé-
nements plastiques, (b), (c), (d)-évolution de la contrainte de cisaillement juste avant nucléation en
fonction de la température.
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Figure 3.10 – Variation du comportement et de la surface de contact (calculée en se basant sur
la méthode de la triangulation Delaunay utilisée dans [Kilymis et al., 2018]) en fonction de la
déformation pour différents coefficients d’arrondissement.

de leur compression [Salah et al., 2017, Kilymis et al., 2018]. Sachant que l’arrondissement

des cubes rapproche ces derniers d’une forme sphérique, il est attendu une variation non

linéaire de leur surface de contact lors de leur compression surtout pour des coefficients

d’arrondissement assez élevés.

Pour évaluer l’influence de la définition de la surface de contact sur la variation du com-

portement dû à l’arrondissement des nano-cubes, il a été utilisé la méthode de la triangu-

lation de Delaunay définit dans la section 2 du chapitre 2. Cette méthode est différente de

celle utilisée dans [Amodeo and Lizoul, 2017]. En effet dans [Amodeo and Lizoul, 2017],

les auteurs considère la surface formée par la première couche atomique qui est en contact

avec le champ de force au début de la compression pour définir la surface de contact. Tan-

dis que la méthode basée sur la triangulation de Delaunay recalcule à chaque niveau de

déformation la nouvelle surface en contact avec le champ de force pendant la compression.

Cette dernière méthode a été utilisée dans [Kilymis et al., 2018]. La Figure 3.10 montre les

variations des contraintes et des surfaces calculées à partir de la méthode de la triangula-

tion de Delaunay en fonction du coefficient d’arrondissement.

En comparaison avec les résultats présentés sur la Figure 3.6, malgré la variation de la sur-

face de contact observée au début de la plasticité, les résultats obtenus restent similaires : il

est constaté une diminution de la surface contact ainsi qu’une augmentation de la rigidité

et de la limite d’élasticité avec l’augmentation du coefficient d’arrondissement. Néanmoins,

en s’intéressant aux ordres de grandeur, il est clair que les valeurs de contrainte obtenues

avec la méthode de la triangulation de Delaunay sont nettement moins importantes que

celles obtenues avec la méthode utilisée dans [Amodeo and Lizoul, 2017].

Dans la littérature consacrée à l’étude du comportement mécanique des nanoparticules

isolées, un mode de déformation hétérogène débutant avec de la nucléation de disloca-
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tions au niveau des surfaces de contact a toujours été considérée comme étant le mode

déformation par défaut [Salah et al., 2017, Bian and Wang, 2013, Kilymis et al., 2018]. Les

résultats obtenus dans ce travail soutiennent qu’il peut y avoir l’activation d’autres sites de

nucléation comme celui observé au niveau du centre de certains nano-cubes arrondis de

Ni3Al. Cependant une question importante est de savoir quel serait l’effet de l’orientation

de l’axe de sollicitation sur le comportement mécanique de ces nano-cubes arrondis, et

plus particulièrement sur le mode de déformation homogène.

Influence de l’orientation de l’axe de sollicitation

Comportement mécanique

Pour étudier l’impact de l’orientation de l’axe de sollicitation sur le comportement mé-

canique des nano-cubes de Ni3Al, trois orientations de sollicitation sont testées : [001],

[110] et [111]. Les sollicitations ont été effectuées en fixant la direction de chargement et en

générant des cubes d’orientations cristallographiques différentes suivant la même méthode

que celle utilisée dans la section 2 du chapitre 2. Des tailles et coefficients d’arrondissement

correspondants à l’apparition des modes de déformation homogène dans la direction [001]

sont considérés. Des coefficients d’arrondissement allant de 0.20 à 0.40 sont testés pour les

nano-cubes de tailles 5nm, 10nm et 15nm. Les courbes de chargements sont présentées à la

Figure 3.11 .

Il apparaît clairement que le comportement obtenu selon la direction [001] est différent

de ceux obtenus suivant les directions [110] et [111]. Les pentes obtenues selon les direc-

tions [110] et [111] sont linéaires contrairement à la pente observée selon la direction [001].

De même le module et la limite d’élasticité sont moins importants suivant cette dernière

direction que selon les directions [110] et [111] quels que soient la taille et le coefficient

d’arrondissement. En comparant les comportements selon les directions [110] et [111], il

s’avère que le module d’élasticité reste plus important dans la direction [111] que dans la

direction [110]. En revanche, pour la limite d’élasticité, diverses tendances se manifestent.

Plus particulièrement, pour un nano-cube arrondi de 15nm, avec un coefficient d’arron-

dissement de 0.35, des limites d’élasticités similaires sont obtenues. Même si on note une

limite d’élasticité plus importante dans la direction [110] que dans la direction [111] pour

un nano-cube de 10nm de taille, avec un coefficient d’arrondissement de 0.40, pour un

nano-cube de 5nm avec le même coefficient d’arrondissement, la tendance inverse est ob-

servée.

En fixant la taille à 15nm par exemple, tout en faisant varier le coefficient d’arrondisse-
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Figure 3.11 – Évolution du comportement mécanique en fonction de l’orientation cristallogra-
phique pour différentes tailles et différents coefficient d’arrondissement

ment de 0.20 à 0.40, il est constaté une faible variation de la différence entre les limites

d’élasticité dans les directions [110] et [111], ce qui n’est pas le cas en faisant varier la taille

pour un même coefficient. Néanmoins, quel que soit le paramètre testé (taille ou coefficient

d’arrondissement), la tendance obtenue sur les écarts entre les limites d’élasticité selon les

directions [110] et [111] est non linéaire. Les calculs effectués à faible température (5K) et

à température ambiante (300K) ont montré des résultats tout à fait similaires. D’ailleurs,

ces résultats obtenus sur les différences entre les modules et les limites d’élasticités sont en

accord avec ceux présentés dans [Xiong et al., 2016].

Pour connaitre l’influence de l’orientation de l’axe de sollicitation sur le mode de déforma-

tion, il est nécessaire de s’intéresser aux mécanismes de plasticité.
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Mécanisme de plasticité

En testant selon les directions [110] et [111] les mêmes tailles et coefficients d’arron-

dissement qui ont donné des modes de déformation homogène selon la direction [001],

il a été observé que le mécanisme de plasticité, de même que ce mode de «déformation

homogène» en particulier, dépendent fortement de l’orientation cristallographique. En

effet, selon les directions [110] et [111] pour tous les coefficients testés, aucun mode de

déformation homogène n’a été obtenu. Il apparaît plutôt un mode de déformation hétéro-

gène piloté par du glissement de paires de dislocations partielles de Shockley.

Dans la direction [001], le résultat obtenu est similaire à celui présenté dans [Amodeo

and Lizoul, 2017] (Figure 3.12). Il est observé un mode de déformation homogène qui

commence avec la nucléation d’une dislocation au centre du nano-cube. Cette dernière

se propage rapidement vers la surface de la nanoparticule en créant des défauts d’empi-

lements complexes (CSFs) dans le plan de propagation (voir les Figures 3.12a et 3.12b).

Lorsque l’on augmente le chargement, d’autres dislocations nucléées à partir des coins

se propagent vers l’intérieur du nano-cube laissant derrière elles des CSFs (Figure 3.12c).

Pour des niveaux de déformation plus élevés, il se forme des pseudo-macles (PTs) (struc-

tures initiant la formation de macle) entre les CSFs qui augmentent avec le chargement,

ainsi que des parois d’antiphase (APBs) suite aux glissements d’autres dislocations dans

les plans adjacents aux plans où les CFSs se sont formés. Dans la direction [110], le

(a) 9.44% (b) 9.45% (c) 9.47%

(d) 9.51% (e) 10.19% (f) 12.72%

Figure 3.12 – Évolution du mécanisme de plasticité pour un nano-cube arrondi de 15nm de taille
avec un coefficient d’arrondissement de 0.35 sollicitée dans la direction [001].
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mécanisme obtenu est différent de celui observé dans la direction [001]. Le résumé des

mécanismes de plasticité pour un nano-cube de 15nm de taille avec un coefficient d’arron-

dissement de 0.35 est présenté à la Figure 3.13. Le mode de déformation est hétérogène

et débute avec la nucléation de dislocations au niveau des arêtes et près des coins (Figure

3.13a). Pour un niveau de déformation de 5.61%, la nucléation d’une autre dislocation

apparaît et va former une paire avec la première dislocation. Les deux vont se propager

ensemble vers la surface de la nanoparticule en laissant derrière elles une APB (Figure

3.13b).

Si on augmente le niveau de chargement, il est observé, à un taux de chargement de 5.67%,

la nucléation de nouvelles dislocations à partir des arêtes ainsi que le glissement d’autres

dislocations de Shockley dans les plans adjacents aux plans de formation des APBs. Ces

dislocations entrainent la création de défauts d’empilement intrinsèques (SISF) (Figure

3.13c).

Avec le même mécanisme, pour des niveaux de déformation élevés, on assiste à la for-

mation de SISF (contrairement à l’orientation [001]) et d’APB en grande quantité (Figure

3.13d, 3.13e et 3.13f). Des mécanismes similaires à ceux présentés ici ont été observés dans

[Xiong et al., 2016].

Dans la direction [111], il est retrouvé des mécanismes similaires aux mécanismes obser-

vés dans la direction [110], mis à part que les quantités de défauts formés varient d’une

orientation à une autre.

Les courbes de la Figure 3.14 montrent l’évolution des quantités de défauts pendant l’évo-

lution des mécanismes de plasticité dans les trois directions considérées. On remarque

que, si dans la direction [001], les quantités de CFS et de PT formés sont plus importantes

que les quantités de SISF et d’APB, dans les directions [110] et [111], la tendance inverse

est observée : on forme plus de SISF et d’APB que de PT (Figure 3.14). Ceci s’explique

par le fait qu’il y a plus de glissement par paires de dislocations selon les directions [110]

et [111] que suivant la direction [001] où un pilotage entier des premières événements

plastiques par du glissement individuel de dislocations partielles de Shockley est constaté.

En comparant les quantités de défauts dans les directions [110] et [111] (Figure 3.14), on

remarque la formation de plus de SISF et de moins d’APB dans la direction [110] que

dans la direction [111].

La connaissance du type de défaut susceptible de se former selon l’axe de sollicitation est

importante, car elle permet de mieux prédire les différents comportements que le matériau

peut adopter.

Les résultats obtenus dans cette étude montrent que le comportement mécanique des
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(a) 5.57% (b) 5.61% (c) 5.67%

(d) 5.72% (e) 5.84% (f) 10.98%

Figure 3.13 – Évolution du mécanisme de plasticité pour un nano-cube arrondi de 15nm de taille
avec un coefficient d’arrondissement de 0.35 sollicitée dans la direction [110].
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Figure 3.14 – Variation des quantités et types de défauts en fonction de la déformation selon
l’orientation de l’axe de sollicitation.
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nano-cubes arrondis de Ni3Al, et particulièrement leur mode de déformation, sont fonc-

tion de l’orientation de leur axe de sollicitation. Si dans la direction [001] il est observé

parfois un mode de déformation homogène, dans les directions [110] et [111], seuls des

modes de déformations hétérogènes ont été obtenus.

Le mécanisme de plasticité dans la direction [001] est dominé par la formation de CSFs et

de PTs tandis que dans les directions [110] et [111], il est plutôt gouverné par la formation

d’APBs et de SISFs.

Comportement mécanique des nano-sphères de Ni3Al

L’étude conduite sur les cubes et les cubes arrondis montre l’importance de la prise en

compte de l’effet de la forme sur le comportement mécanique.

Des observations microscopiques ont montré que les précipités, retrouvés dans les superal-

liages peuvent avoir des formes sphériques surtout pour ceux de petites tailles [Fan et al.,

2018, Göken and Kempf, 1999]. Connaitre le comportement mécanique de ces derniers

peut contribuer à accroître la connaissance et la maîtrise du comportement mécanique des

matériaux dans lesquels ils sont contenus.

Comportement mécanique

De la même manière que pour les cubes arrondis, l’étude du comportement mécanique

des nano-sphères de Ni3Al a été conduite avec l’utilisation de l’IFF [Plimpton, 1995] pré-

senté à la section 2 du chapitre 2 pour simuler la compression.

Dans la bibliographie consacrée à l’étude du comportement mécanique des nanoparticules

isolées, on retrouve souvent certains types de comportement caractérisant les premiers évè-

nements plastiques des nano-sphères de structures CFC (Ni, Cu, Al . . .) dans les directions

< 001 > qui sont :

— La formation de dislocations partielles de Shockley au tout début de la nucléation ;

— la formation d’une seule pyramide composée de dislocations de types sessiles issues

de l’interaction entre les dislocations partielles de Shockley pour les nanoparticules

de taille inférieure à 10nm ;

— la formation d’une double pyramide pour les nanoparticules de taille supérieure à

10nm ;

— l’absence de formation d’une troisième pyramide pour des nanoparticules de tailles

plus grandes.
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Figure 3.15 – Variation de la force appliquée (a), du nombre d’atomes (b), de la contrainte en
appliquant la méthode de Vergeles (c) et en appliquant la méthode de la triangulation de Delaunay
(d).

En se basant sur ces informations, trois tailles différentes (9.97nm, 18.8nm et 25.90nm) de

nano-sphères de Ni3Al ont été choisies. Puis, pour étudier leur comportement mécanique,

des simulations de compression ont été effectuées. Les nano-sphères de Ni3Al ont une

structure cristallographique de type L12, laquelle contient deux types d’atomes, différente

de celles des nano-sphères de structure CFC qui ne contiennent qu’un seul type d’atome.

Il est donc intéressant de mener une étude afin de voir si les deux structures vont conduire

à des comportement similaires ou différents.

Les courbes de chargement sont présentées sur la Figure 3.15. Pour évaluer les contraintes

appliquées, les surfaces de contact sont calculées en utilisant deux méthodes à savoir la

méthode de la triangulation de Delaunay et celle de Vergeles décrites à la section 2 du

chapitre 2. L’évolution de la force en fonction du déplacement des atomes de surface de

la nanoparticule, qui est le même que celui du champ de force, montre qu’au début du

chargement, c’est-à-dire à un niveau de déplacement inférieure à 1.90 Å, l’intensité des

forces reçues par les trois NPs de tailles différentes restent similaires. Ceci s’explique par

le fait que le nombre d’atomes atteint par le champ de force pour les trois NPs à ce stade

est proche (Figure 3.15). Car, comme expliqué au chapitre 2, le champ de force utilisé ici

étant de type répulsif à contact, il n’agit que sur les atomes qu’il atteint ou dépasse, et

dépend donc du nombre d’atomes impactés.
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Figure 3.16 – Variation de la surface de contact par déplacement des atomes de la première couche
vers la seconde couche.

A un niveau de déplacement de 1.90 Å, il n’est pas observé une augmentation considérable

de l’intensité de la force pour la nanoparticule de 25.90nm, malgré une augmentation de la

quantité d’atomes impactée par le champ de force à ce stade. En effet, l’augmentation du

nombre d’atomes impactés par le champ de force, laquelle est due à un déplacement des

atomes de la première couche (couche 1) vers la seconde couche (couche 2) (Figure 3.16)

s’accompagne d’une diminution de l’intensité de la force. Ceci s’explique par le fait que la

distance entre le champ de force et les couches atomiques diminue lors du déplacement

des ces dernières. Le champ de force qui est proportionnel au carré de cette distance,

diminue en conséquence lorsque cette distance diminue. De ce fait, l’augmentation de

la force causée par l’augmentation du nombre d’atomes atteint, est compensée par la

diminution de la force causée par la diminution de la distance entre le champ de force et

les couches atomiques lors de leur déplacement.

Ce déplacement des atomes de la (couche 1) vers la (couche 2) s’accompagne naturelle-

ment d’une augmentation de la surface de contact qui se manifeste par une chute visible

sur la courbe contrainte – déplacement (Figure 3.15).

Concernant l’évolution des contraintes, la Figure 3.17 montre que les méthodes de la

triangulation de Delaunay et de Vergeles utilisées pour définir les surfaces de contact

donnent des résultats similaires. Néanmoins, les contraintes obtenues avec la méthode de

la triangulation de Delaunay sont un peu plus élevées que celles obtenues avec la méthode

de Vergeles (Figure 3.17). Ceci est du au fait que la surface calculée avec la méthode de

la triangulation de Delaunay est moins importante que celle prédite avec la méthode de

Vergeles au début du chargement, ce qui est cohérent puisque la méthode de Vergeles

considère les couches comme étant circulaires alors qu’elles ne le sont pas parfaitement.

En conséquence, cette méthode aura tendance à surestimer la surface.

La méthode de la triangulation de Delaunay se base uniquement sur le calcul de la surface

des triangles définis entre les centres atomiques. Par conséquent, elle s’adapte mieux aux

géométries même si elle peut avoir tendance à sous-estimer un peu la surface pour des

rayons atomiques grands.

Pour des niveaux de déplacements de 5 Å et 6.27 Å, le même mécanisme observé pour la

nanoparticule de 25.90nm est observé respectivement pour les NPs de tailles 9.97nm et
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Figure 3.17 – Variation de la contrainte appliquée en fonction de la taille en utilisant la méthode
de Vergeles et celle de la triangulation de Delaunay pour l’évaluation des surfaces.

18.8nm.

Il faut noter que plus la surface de la couche externe est grande (c’est-à-dire plus le nombre

d’atomes au niveau de cette couche est importante), plus la force requise pour faire passer

les atomes des couches externes vers les couches internes est grande. C’est la raison pour

laquelle, pour des niveaux de chargement plus élevés (supérieurs à 15 Å par exemple), on

note des intensités de forces plus importantes avec les NPs ayant des surfaces de couche

(donc des nombres d’atomes) plus grandes (Figure 3.15).

En ce qui concerne les courbes de contrainte-déformation (Figure 3.17), il est observé

une tendance différente de celle visible dans les courbes contrainte-déplacement (Figure

3.15). En effet une augmentation du module d’élasticité avec la diminution de la taille

est notée. Pour un même niveau de déplacement, un taux de déformation plus important

est obtenu avec les nanoparticules de petite taille comparées aux nanoparticules de plus

grande taille. Ainsi, il va se produire un redressement plus important sur le module

d’élasticité pour les nanoparticules de taille plus grande comparées à celles de taille plus

petite.

L’analyse de l’évolution des courbes de chargement des nano-sphères de Ni3Al ob-

tenues a montré des comportements similaires à ceux observés habituellement dans les
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nano-sphères de structure CFC (Al, Cu, Ni...) [Salah et al., 2017, Bian and Wang, 2013] mis

à part quelques différences.

Leur mécanisme de plasticité et leur mode de déformation au début du chargement de

même que pour des taux de compression plus élevés sont étudiés afin de les comparer aux

autres formes (cubiques et cubiques arrondis), ainsi qu’aux autres matériaux de structure

CFC (Al, Cu, Ni...).

Mécanisme de plasticité

L’étude des mécanismes de plasticité est réalisée en considérant pour chaque taille

les modes de déformation de la nano-sphère en considérant des plages de déplacement

comprises entre 0 Å et 30 Å, et des taux de déformation allant de 0 à environ 12%.

L’observation de l’évolution des premiers évènements plastiques montrent des modes de

déformation similaires pour les trois tailles. La Figure 3.18 décrit l’évolution du mécanisme

de plasticité au début de la compression pour une nano-sphère de 18.8nm de taille.

Le mécanisme de plasticité commence à un niveau de déformation de 3.38% avec la

nucléation de dislocations partielles de Shockley au niveau des zones de contact (Figure

3.18a). Ces dernières vont se rencontrer par la suite pour former une pyramide composée

de dislocations de Hirth ayant comme vecteur de Burgers 1/3 < 100 > (Figure 3.18b et

3.18c). Ce mécanisme de déformation est similaire à celui observé habituellement dans les

nano-sphères de structure CFC (Al, Cu, Ni...) [Salah et al., 2017, Bian and Wang, 2013].

À un taux de déformation de 6%, on assiste à l’ouverture de la tête de la pyramide sans

dissociation des dislocations qui le constituent (Figure 3.18d). Ce mécanisme particulier

n’est pas observé dans les nano-sphères de structure CFC (Al, Cu, Ni . . .).

Juste après la coupure de la tête de cette pyramide à un taux de déformation de 6.10%,

d’autres dislocations partielles de Shockley sont générées au niveau des zones de contact

(Figure 3.18e) et vont s’intercepter pour former de manière individuelle les quatre arêtes

de la seconde pyramide (Figure 3.18f et 3.18g) qui vont ensuite se joindre pour former une

dislocation de type 1/3 < 110 > au niveau du sommet de la seconde pyramide.

Pour des taux de compression plus élevés (7.77%), il est constaté la destruction de la

seconde pyramide par dissociation des dislocations qui la constituent en dislocations par-

tielles de Shockley, comme observé dans les nano-sphères de structure CFC [Salah et al.,

2017, Bian and Wang, 2013]. Mais contrairement à ces dernières, ces dislocations peuvent

s’intercepter encore pour former des dislocations sessiles de type 1/3 < 110 > qui glissent

difficilement dans la nano-sphère.

Ceci explique la raison pour laquelle la chute de contrainte observée sur la courbe à ce
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(a) 3.38% (b) 3.40% (c) 3.41%

(d) 6.00% (e) 6.10% (f) 6.19%

(g) 7.13% (h) 7.77% (i) 8.56%

Figure 3.18 – Évolution des premiers événements plastiques dans une nano-sphère de 18.8nm de
taille selon l’orientation [001] à 300K (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte :
dislocations partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, jaune : Hirth de type 1/3 < 100 >,
marron : dislocations sessile de type 1/3 < 110 >).

niveau est moins importante que celle habituellement constatée dans les nano-sphères de

structure CFC [Salah et al., 2017, Bian and Wang, 2013]. Des compressions supplémen-

taires entrainent le glissement des dislocations partielles vers le centre de la nanoparticule.

Pour les nanoparticules de 9.97nm, en accord avec la littérature, une seule pyramide se

forme [Salah et al., 2017, Bian and Wang, 2013]. Pour celles de 25.90nm, des mécanismes

similaires à ceux observés avec les nanoparticules de 18.8nm ont été obtenus.

Les premières événements plastiques observés avec les nano-sphères étudiées s’approchent

plus du comportement des nano-cubes arrondis que ceux des nano-cubes. En effet avec

les nano-cubes arrondis, à partir d’un certain coefficient d’arrondissement, il se forme une

pyramide [Amodeo and Lizoul, 2017] similaire à celle observée dans ces nano-sphères

alors que pour les nano-cubes, même si le comportement débute avec de la génération de

dislocation partielles de Shockley, du fait de sa géométrie, aucune pyramide ne se forme

quelle que soit la taille lors des premiers événements plastiques.
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Pour des taux de compression plus élevés, les dislocations se dirigeant vers le centre de la

(a) 9.60% (b) 10.71%

(c) 11.79% (d) 13.94%

Figure 3.19 – Évolution du mécanisme de plasticité, pour des taux de compression compris entre
9.60% et 13.94%, dans une nano-sphère de 18.8nm, selon l’orientration [001], à 5K.

NP vont laisser derrière elles des défauts d’empilement complexes (CFSs) (Figure 3.19a).

Ces derniers interagissent avec d’autres dislocations qui en augmentant la compression se

glissent dans leurs plans adjacents pour former des pseudo-macles (PTs) dont la quantité

augmente au fur et à mesure que le taux de compression augmente.

La quantité de SISF formée au cours de la déformation est très faible, comme dans les

nano-cubes et nano-cubes arrondis. La quantité d’APB observée reste très inférieure à celle

observée dans ces derniers.

Du fait de la différence de structure, les types de défauts qui se forment dans les nano-

sphères de Ni3Al de structure L12 sont différents de ceux habituellement observés dans

les nano-sphères de structures CFC (Al, Cu, Ni . . .).

Les calculs présentés dans cette partie sont effectués à la fois à faible température (5K) et à
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Figure 3.20 – Évolution du comportement mécanique pour une nano-sphère de 18.8nm, à 5K et à
300K, suivant l’orientation [001].

température ambiante (300K). Les courbes de chargement (Figure 3.20) obtenues montrent

que, lors des premiers stades de déformation, les comportements obtenus sont similaires.

Cependant, vis à vis des mécanismes de plasticité, certains types de défauts formés à 300K

(APB et SISF) (Figure 3.21) ne sont pas observés à 5K.

Ceci montre que même s’il est coutumier d’effectuer des calculs à faibles températures

pour éviter le bruit observé à des températures supérieures ou égales à la température

ambiante, des vérifications doivent toujours être faites (surtout sur le mécanisme de plasti-

cité) afin d’évaluer si les résultats obtenus sont représentatifs des comportements observés

à des températures plus élevées.

L’étude du comportement mécanique des nanoparticules de Ni3Al à température am-

biante a permis de comprendre l’influence de la forme, de la taille et de l’orientation

cristallographique sur les mécanismes de plasticité (mode de déformation, types défauts

. . .). Néanmoins, en prenant en compte leur domaine d’application, il s’avère que ces pré-

cités sont présents dans des matériaux tels que les superalliages qui sont le plus souvent

sollicités à hautes températures. Comprendre le comportement de ces précipités à hautes

températures apparaît opportun pour mieux connaitre et/ou maîtriser le comportement

des dits matériaux dans lesquels ils sont contenus.

Description du comportement mécanique à haute tempé-

rature

Les précipités Ni3Al sont connus pour leur rôle important dans la tenue mécanique des

superalliages et surtout à hautes températures. Dans le cadre de cette étude, trois formes de

nano-précipités sont envisagés : cubiques, cubiques arrondis et sphériques, lesquelles sont

129



Chapitre 3. Comportement mécanique des nanoparticules de Ni3Al

(a) 9.57% (b) 10.63%

(c) 11.71% (d) 12.79%

Figure 3.21 – Évolution du mécanisme de plasticité pour des taux de compression compris entre
9.57% et 12.79%, dans une nano-sphère de 18.8nm, selon l’orientation [001], à 300K.

sollicitées selon l’orientation cristallographique [001]. La même thermalisation est effectuée

pour chaque système, dans les même conditions, afin de les amener aux températures

respectivement de 300K, 500K, 700K et 1073K, auxquelles les nano-précités sont comprimés

avec une vitesse de déformation de 108s−1 en utilisant l’IFF.

L’estimation des surfaces de contact est effectuée avec la méthode de triangulation de

Delaunay, puisque celle de Vergeles n’est pas adaptée pour les géométries cubiques et

cubiques arrondies (voir section 2 du chapitre 2).

L’un des problèmes majeurs dans l’étude du comportement mécanique des nanoparticules

isolées à haute température en dynamique moléculaire est la présence du bruit issu de

l’agitation des atomes. En effet, l’agitation des atomes fait varier la distance entre leurs

positions et les positions des plaques virtuelles. Par conséquent, il apparaît une variation de

la force appliquée puisque cette dernière est proportionnelle au carré de la distance entre
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les positions atomiques et celles des plaques virtuelles. Sur les courbes de chargement, ce

bruit se manifeste par des oscillations de faible amplitude. Pour le limiter, il a été appliqué

le filtre de Savitzky et Golay utilisé en traitement de signal [Savitzky and Golay, 1964]. Ce

filtre permet de lisser des données sur chaque fenêtre de largeur N choisie à l’aide d’un

polynôme de degré d inférieur à N.

Pour minimiser l’erreur au sens des moindres carrés sur le polynôme choisi, une régression

est effectuée.

Ce filtre permet de reproduire de manière fidèle les variations d’amplitudes importantes

présentes sur les courbes initiales non filtrées.

Dans cette section, seuls les mécanismes de plasticité obtenus à 700K seront présentés pour

plus de clarté. Le lecteur est renvoyé à la section C de l’annexe pour plus de détails sur les

mécanismes de plasticité à hautes températures.

Cubes : comportement mécanique et mécanisme de plasticité

Les courbes de chargement force-déplacement pour un cube de 15nm à des tempéra-

tures de 300K, 500K, 700K et 1073K sont présentées à la Figure 3.22. Les comportements

obtenus après l’application du filtre sont aussi présentés sur ces mêmes graphes. À toutes

les températures, les courbes obtenues après le filtre reproduisent de manière satisfaisante

les variations moyennes observées sur les courbes initiales non filtrées.

Sur ces courbes, il apparaît (Figure 3.23) que le module et la limite d’élasticité du nano-

cube diminuent avec l’augmentation de la température.

L’évolution du comportement reste similaire pour toutes les températures. Mais au début

du chargement, à une température de 1073K, il est observé une déviation du comporte-

ment du fait de la dilatation thermique avant de reprendre une évolution similaire à celles

observées pour les autres températures.

En ce qui concerne l’évolution des surfaces de contact (Figure 3.23), pour toutes les tem-

pératures, elles augmentent graduellement avec le chargement. Ceci est dû au fait que, lors

du chargement, les atomes en contact avec le champ de force s’écartent de leur position,

entrainant une augmentation de la surface des triangles et donc de la surface de contact.

Cependant, aucun saut important similaire à ceux retrouvés dans les nano-sphères n’est

observé. Toutefois, une faible augmentation de la surface en fonction de la température est

à noter.

Avec l’augmentation de la température, des mécanismes similaires à ceux observés à tem-

pérature ambiante sont observés. L’évolution des mécanismes activés pour une tempéra-

131



Chapitre 3. Comportement mécanique des nanoparticules de Ni3Al

0 5 10 15 20 25
Déplacement ()

0

250

500

750

1000

1250

1500

1750

2000

Fo
rc

e
(n

N
)

300K

Courbe bruitée Courbe lissée

0 5 10 15 20 25
Déplacement ()

0

250

500

750

1000

1250

1500

1750

2000

Fo
rc

e
(n

N
)

500K

0 5 10 15 20 25
Déplacement (Å)

0

250

500

750

1000

1250

1500

1750

2000

Fo
rc

e
(n

N
)

700K

0 5 10 15 20 25
Déplacement (Å)

0

250

500

750

1000

1250

1500

1750

2000

Fo
rc

e
(n

N
)

1073K

Figure 3.22 – Variation de la force appliquée sur un nano-cube de 15nm en fonction du déplace-
ment, avant et après application du filtre de [Savitzky and Golay, 1964], pour des températures de
300K, 500K, 700K et 1073K.
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Figure 3.23 – Évolution du comportement mécanique et de la surface de contact d’un nano-cube
de 15nm à 300K, 500K, 700K et 1073K suivant l’orientation [001].
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(a) 9.97% (b) 10.08% (c) 10.22%

(d) 11.52% (e) 14.09% (f) 16.69%

Figure 3.24 – Évolution du mécanisme de plasticité d’un nano-cube de 15nm à 700K comprimé
suivant l’orientation [001].

ture de 700K est indiquée à la Figure 3.24.

La plasticité commence avec la nucléation de dislocations au niveau des coins qui vont

glisser rapidement vers le centre de la nanoparticule en laissant derrière elles des CSFs

(Figure 3.24a). Si on augmente le chargement, d’autres dislocations, glissant dans les plans

adjacents aux plans dans lesquels se forment les CSFs, sont générées. Ces dernières laissent

à leur tour des CSFs, lesquels évoluent avec les CSFs préexistant, pour former des pseudo-

macles (PTs) (Figure 3.24b).

À un taux de chargement de 10.22%, il est observé la formation d’APB, suite au glissement

de dislocations partielles de Shockley dans les mêmes plans où résident les CSFs (Figure

3.24c).

Des compressions supplémentaires entrainent une augmentation de la quantité d’APB et

de PT (Figure 3.24d, 3.24e et 3.24f).

Les évolutions des quantités de défauts en fonction de la déformation pour les tempéra-

tures de 300K, 500K, 700K et 1073K sont présentées sur la Figure 3.25. L’analyse des courbes

montre que pour toutes les températures, les types de défauts qui se forment majoritaire-

ment sont les PTs suivis des CFSs et des APBs. La quantité de SISF formée pour toutes

les températures reste très faible devant celle des autres types de défauts.

Au début du chargement, il est constaté une quantité de CSF plus élevée à cause du

mouvement des dislocations partielles de Shockley laissant derrière elles ces CSFs. Pour
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Figure 3.25 – Évolution des quantités et types de défauts dans un nano-cube de 15nm à 300K,
500K, 700K et 1073K pendant la compression suivant l’orientation [001].

des taux de compression plus élevés, le glissement d’autres dislocations dans les plans

adjacents aux plans de formations des CSFs entrainent la formation et l’augmentation des

quantités de PT et d’APB.

Néanmoins la quantité de PT formée diminue avec l’augmentation de la température.

Cubes arrondis : comportement mécanique et mécanisme de plasticité

L’étude du comportement mécanique des nano-cubes arrondis montre des évolutions

similaires quelle que soit la température. De manière similaire aux nano-cubes, l’augmen-

tation de la température entraine une diminution du module et de la limite d’élasticité

(Figure 3.26). Au tout début de la compression, il apparaît un effet de ramollissement dû à

la dilation thermique. En revanche, le saut observé dans l’évolution des surfaces de contact

est nettement plus visible (Figure 3.26). Aussi avec les nano-cubes arrondis, une diminu-

tion de l’amplitude des chutes avec des températures supérieures à 300K est visible. Ceci

peut être causé par le fait qu’il s’amorce un changement du mode de déformation ho-

mogène vers un mode de déformation hétérogène pour des températures supérieures à

300K. Les mécanismes de plasticité obtenus pour des températures supérieures ou égales à

500K avec les nano-cubes arrondis sont tous hétérogènes et similaires aux modes de défor-

mation observés à température ambiante. Comme observé dans l’étude du comportement
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Figure 3.26 – Évolution du comportement mécanique (force-déplacement et contrainte déforma-
tion), et de la surface de contact d’un nano-cube arrondi de 15nm à 300K, 500K, 700K et 1073K
suivant l’orientation [001].

mécanique des nano-cubes arrondis à des températures allant de 5K à 300K (Figure 3.9),

la concentration de contrainte visible au centre de la nanoparticule (pour certaines tailles

et coefficients d’arrondissement à 300K) disparait complètement pour des températures

supérieures ou égales à 500K, et ceci quelle que soit la taille et quel que soit le coefficient

d’arrondissement.

Le mécanisme de plasticité se déployant à une température de 700K (Figure 3.27) com-

mence avec la nucléation de dislocations partielles de Shockley à partir de la surface de

contact, près des coins (Figure 3.27a). Avec l’arrondissement des cubes, les sites de nucléa-

tion se rapprochent, favorisant ainsi une interaction plus facile des dislocations qui glissent

en laissant derrière elles des CSFs (Figure 3.27b et 3.27c).

Pour des taux supérieurs de compression, d’autres dislocations vont glisser dans les plans

adjacents aux plans de résidence des CSFs, et ainsi favoriser la formation d’autres joints

de CSFs, lesquels évoluent ensuite pour donner des PTs (Figure 3.27d).

Concernant les types de défauts qui se forment en fonction de la déformation à différentes

températures, il est constaté des quantités de PT et de CSF plus importantes comparées

aux quantités d’APB et de SISF (Figure 3.27e et 3.27f). Sauf à une température de 500K

pour laquelle, les quantités d’APB, de CSF et PT sont proches (Figure 3.28). Les quantités
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(a) 7.62% (b) 7.72% (c) 9.02%

(d) 11.63% (e) 15.54% (f) 16.84%

Figure 3.27 – Évolution du mécanisme de plasticité d’un nano-cube arrondi de 15nm à 700K
comprimé suivant l’orientation [001].
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Figure 3.28 – Évolution des quantités et types de défauts dans un nano-cube arrondi de 15nm à
300K, 500K, 700K et 1073K pendant la compression suivant l’orientation [001].
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de CSF et de PT restent toutefois supérieures aux quantités de SISF formés pour toutes

les températures.

Enfin, comparées aux nano-cubes, l’écart entre les quantités de CSF et de PT formées

diminue dans le cas des nano-cubes arrondis, mis à part la tendance observée à 300K.

Sphère : comportement mécanique et mécanisme de plasticité

Concernant les nano-sphères, il est constaté des écarts moins marqués sur les courbes

forces-déplacements comparées aux courbes contraintes-déformations (Figure 3.29). Quant
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Figure 3.29 – Évolution du comportement mécanique (force-déplacement et contrainte déforma-
tion), et de la surface de contact d’une nano-sphère de 18.8nm à 300K, 500K, 700K et 1073K
suivant l’orientation [001].

à l’évolution de la surface de contact, elle augmente en fonction de la température, comme

observé sur les nano-cubes et les nano-cubes arrondis. Cependant, avec ces derniers, les

variations de leur surface de contact, pendant leur déformation sont moins importantes

que celles constatées avec les nano-sphères (Figure 3.29) et ceci, pour toutes les tempéra-

tures. Ce résultat peut être attribuer à l’effet de la géométrie de surface qui devient plus

important lorsque la nanoparticule est sphérique. Avec l’augmentation de la température,

les phénomènes de ramollissement font qu’il sera plus facile de déplacer les atomes des

premières couches vers les secondes couches (Figure 3.16). C’est la raison pour laquelle,
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(a) 3.12% (b) 4.18% (c) 7.39%

(d) 9.53% (e) 10.58% (f) 15.94%

Figure 3.30 – Évolution du mécanisme de plasticité d’une nano-sphère de 18.8nm à 700K comprimé
suivant l’orientation [001]. (a, b et c)-( verte : dislocations partielles de Shockley de type 1/6 <
112 >, jaune : Hirth de type 1/3 < 100 >, marron : dislocations sessiles de type 1/3 < 110 >).

le niveau de déformation auquel apparait le premier saut sur la courbe d’évolution des

surfaces, marquant les premiers événements plastiques, diminue avec l’augmentation de

la température. Par conséquent, le niveau de chargement requis pour atteindre la limite

d’élasticité diminue aussi avec l’augmentation de la température.

Le mécanisme de plasticité observé à des températures supérieures à 300K se rapproche

un peu de celui observé à température ambiante avec toutefois quelques différences. Le

résumé du mécanisme de plasticité à 700K pour une nano-sphère de 18.8nm est indiqué

à la Figure 3.30. Le début du mécanisme est marqué par la nucléation de dislocations

partielles de Shockley qui vont se rencontrer pour former une première pyramide similaire

à celle qui est observée à 300K (Figure 3.30a et 3.30b). Pour des taux de compression

supérieurs, il est à noter la nucléation d’autres dislocations partielles de Shockley, qui vont

s’intercepter, formant cette fois soit des dislocations de type 1/3 < 100 > (qui sont de

même type que celles qui forment la première pyramide), soit des dislocations de type

1/3 < 110 > (Figure 3.30c). Ceci empêche alors la formation de la seconde pyramide et

ceci diffère du mécanisme observé à température ambiante dans lequel ils se forment deux

pyramides imbriquées.

Si la compression augmente, les dislocations se détachent et glissent vers les faces op-

posées de la nanoparticule en laissant derrière elles des CSFs qui sont transformés en
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Figure 3.31 – Évolution des quantités et types de défauts dans une nano-sphère de 18.8nm de taille
à 300K, 500K, 700K et 1073K pendant la compression suivant l’orientation [001].
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Figure 3.32 – Évolution des quantités totales de défauts à 300K, 500K, 700K et 1073K en fonction
de la forme pendant la compression suivant l’orientation [001].
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APB par d’autres dislocations glissant dans leurs plans de formation (Figure 3.30d et

3.30e). Pour des taux de compressions plus élevés, la nucléation et le glissement d’autres

dislocations laissent derrière elles des CSFs très étendus qui évoluent pour former des PTs

(Figure 3.30f).

L’analyse des courbes de la Figure 3.31 montre que les quantités de PT, de CSF et d’APB

formées pendant la compression demeurent plus importantes que les quantités de SISF

formées pour toutes les températures. Mais contrairement aux tendances observées sur les

nano-cubes et nano-cubes arrondis, la quantité d’APB formée est non négligeable devant

les quantités de PT et de CSF, sauf à une température de 500K.

De plus, comparée aux nano-cubes et nano-cubes arrondis, la quantité de CSF est plus im-

portante que celle de PT. D’où une inversion de la tendance observée dans les nano-cubes

et nano-cubes arrondis.

L’observation de la variation des quantités de défauts en fonction de la forme et de la

température amène à considérer l’évolution des quantités de défauts totaux selon ces deux

facteurs (forme et température).

Les courbes de la Figure 3.32 montrent l’évolution des quantités de défauts totaux en

fonction de la forme pour des températures de 300K, 500K, 700K et 1073K.

Pour toutes les températures, si les quantités de défauts formés dans les nano-cubes et

nano-cubes arrondis sont proches, ces derniers restent supérieurs aux quantités de défauts

formés dans les nano-sphères.

Aussi on peut voir que quelle que soit la forme, les quantités de défauts totaux diminuent

de manière globale avec l’augmentation de la température.

L’effet de la forme est considéré comme un facteur déterminant dans les études récentes

visant à décrire le comportement mécanique des nanoparticules, surtout dans les étapes

d’initiation des mécanismes de plasticité. Cependant, ces études sont souvent effectuées à

des températures faibles (inférieures à la température ambiante).

Les résultats présentés dans cette partie ont permis d’étudier les modes de déformation

privilégiés à des températures supérieures à la température ambiante (300K). Mais aussi

de voir l’influence de la forme, couplé à l’effet de la température, sur les variations des

comportements et surtout sur les types de défauts susceptibles de se former.
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Conclusion du chapitre

Par rapport à la littérature

Dans ce chapitre, il a été conduit une étude du comportement mécanique des nano-

particules isolées de Ni3Al, à la fois à température ambiante et à hautes températures. Les

questions d’effet de taille, de forme et d’orientation cristallographique sur le comporte-

ment mécanique, ainsi que sur les modes de déformation, ont été abordées.

Les résultats issus des études effectuées à température ambiante, sur les effets de forme

et de taille, sur le comportement des nano-cubes et nano-cubes arrondis de Ni3Al sont en

bon accord avec les résultats issus de la bibliographie, malgré certaines remarques sur le

mode de déformation à température ambiante. En effet, nos calculs ont montré l’existence

d’une température de transition d’un mode déformation homogène vers un mode de

déformation hétérogène à des températures inférieures à 300K pour certaines tailles avec

certains coefficients d’arrondissement.

Ce qui est nouveau

Sur les nano-sphères de Ni3Al, des modes de déformation similaires à ceux identifiés

dans les matériaux de structure CFC (Al, Cu, . . .) sont observés, mises à part quelques

différences notables. Au début du mécanisme de plasticité, une coupure de la tête de la

pyramide est observée lors de la nucléation des dislocations partielles qui s’interceptent

pour former la seconde pyramide. Ce mécanisme de déformation trouvé dans les nano-

sphères de Ni3Al n’est pas constaté dans les nano-sphères de structure CFC (Al, Cu, . . .).

Pour des taux de compression plus élevés, du fait de sa structure (L12), la formation de

certains défauts tels que les APB et les SISF apparaît, défauts qui ne peuvent pas se

déployer dans les réseaux de structure CFC .

Les études menées sur l’impact de l’orientation de l’axe de sollicitation ont mis en évi-

dence des différences tant sur le comportement que sur le mode de déformation plastique.

Contrairement à l’orientation [001] pour laquelle des modes de déformations homogènes

peuvent être observés, seuls des modes de déformation hétérogènes se déploient dans les

nano-cubes arrondis sollicitées suivant les directions [110] et [111].

Des différences sont aussi observées sur les types de défauts formés. En effet, si pour

l’orientation [001], les défauts de type PT et CSF se sont majoritairement formés, on note

141



Chapitre 3. Comportement mécanique des nanoparticules de Ni3Al

plutôt la formation d’une majorité de SISF et d’APB pour les orientations de sollicitation

[110] et [111].

Avec l’augmentation de la température, pour toutes les formes, il a été constaté une

diminution du module et de la limite d’élasticité.

Sur les nano-cubes, des mécanismes de plasticités similaires à ceux obtenus à température

ambiante sont observés.

Concernant les nano-cubes arrondis, aucun mode de déformation homogène n’est observé

à partir d’une température de 500K, quels que soient la taille et le coefficient d’arrondisse-

ment, contrairement au comportement observé à température faible et/ou ambiante.

Sur les nano-sphères, pour des températures supérieures ou égales à 500K, il se forme une

seule pyramide au lieu d’une double, comme cela a été observée à température ambiante.

Les quantités de défauts formés varient également avec la forme et la température. Une

quantité plus importante de défauts est recensée dans les nano-cubes et nano-cubes arron-

dis comparés à la quantité de défauts formés dans les nano-sphères, et ce pour toutes les

températures. Avec l’augmentation de cette dernière, pour toutes les formes, une diminu-

tion globale de la quantité totale de défauts formés est constatée.

Ce qu’il faut retenir

L’étude menée dans ce chapitre a permis de mieux comprendre le comportement méca-

nique d’une nanoparticule isolée de Ni3Al aussi bien à température ambiante qu’à hautes

températures. Pour ce qui suit, on retiendra que :

— Le comportement mécanique dépend de la forme et de l’orientation de l’axe de

sollicitation ;

— le module et la limite d’élasticité diminuent avec l’augmentation de la température

quelle que soit la forme ;

— le mode de déformation homogène ne s’opère qu’à des températures ambiantes

et/ou faibles, et seulement suivant l’orientation [001] ;

— le mode de déformation hétérogène, qui est le seul mode de déformation observé à

hautes températures, s’initie au niveau des surfaces de contact ;

— la quantité de défauts total diminue avec l’augmentation de la température quelle

que soit la forme ;

— les PTs et/ou les CSFs sont les types de défauts qui se forme majoritairement dans

les cubes et les cubes arrondis selon l’orientation [001] quelle que soit la température.
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Concernant les nano-sphères, les types de défauts formés varient en fonction de la

température.
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Dans ce chapitre, le comportement mécanique du système Ni3Al/Ni, sous la forme

d’un précipité de Ni3Al intégré dans une matrice de Ni est étudié. L’objectif est
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ainsi de tenter d’expliquer, à l’aide de la technique de dynamique moléculaire, certains

aspects du comportement mécanique ; notamment l’asymétrie en traction/compression,

de superalliages base nickel tels que le PWA1480 ou l’IN100. Pour cela, des simulations de

tests de traction et de compression sont réalisées sur des microstructures simples de types

γ’/γ-Ni3Al/Ni, ceci à différentes températures.
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Méthodologie

Cette première section a pour but d’expliquer la méthodologie utilisée pour obtenir les

microstructures étudiées. Par souci de concision, seule la présentation de la méthodolo-

gie relative aux microstructures contenant des renforts de forme cubique et occupant une

fraction volumique d’environ 50% est abordée. La même méthodologie est employée sur

les microstructures contenant des renforts de formes et/ou occupant des fractions volu-

miques différentes. Les systèmes Ni3Al/Ni-γ’/γ sur lesquels portent nos études ont été

mis en place en générant, à l’aide de scripts python, des positions selon des structures

ordonnées L12 et CFC, respectivement pour la phase γ’-Ni3Al et γ-Ni, dans deux régions

différentes, suivant la même orientation cristallographique < 001 >. Cette orientation cris-

tallographique a été choisi car même si le module d’élasticité est moins important dans

cette direction, elle reste celle qui permet d’avoir le meilleur équilibre entre les caracté-

ristiques de traction, de fatigue et de fluage ; et de ce fait, souvent privilégiée en terme

d’application (pour les aubes par exemple). Les deux sous-systèmes sont ensuite assem-

blés pour former le système Ni3Al/Ni-γ’/γ (Figure 4.1). Des précipités de forme cubique

Figure 4.1 – Coupe transversale suivant le plan yz de la cellule initiale obtenue après l’étape de
la minimisation. Le système est constitué de deux phases (γ-Ni et γ’-Ni3Al) avec un précipité de
forme cubique (atomes de Ni de couleur saumon et d’Al de couleur bleue).

et de forme cubique avec des coins arrondis occupant différentes fractions volumiques ont
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été générés, afin d’étudier l’impact de la forme et de la fraction volumique sur le compor-

tement mécanique (réf. chapitre 5). Les fractions volumiques ont été calculées en faisant le

rapport entre le volume occupé par la phase γ’(Ni3Al) et le volume total du système com-

posé par les phases γ’(Ni3Al) et γ(Ni). Sachant que les microstructures γ’/γ-Ni3Al/Ni, se

forment, lors des traitements thermiques, à des fractions atomiques précises, les fractions

volumiques des phases γ’(Ni3Al) ont été fixées à des valeurs qui permettent d’obtenir des

pourcentages atomiques d’aluminium compris dans l’intervalle prédit par le diagramme

d’équilibre binaire du système Ni − Al (Figure 4.2), dans lequel on observe la formation

de microstructure γ’/γ-Ni3Al/Ni. Les fractions volumiques maximale et minimale fixées

dans le cadre de notre étude sont environ respectivement de 62.90% et 37.90%, ce qui cor-

respond environ à des fractions atomiques d’aluminium de 17% et 10% respectivement,

indiquées par les lignes bleues sur la Figure 4.2. Le potentiel semi-empirique ici utilisé est

le même qu’au chapitre précédent ; et a été développé par [Du et al., 2012]. Ce potentiel

est connu pour sa fiabilité à représenter les propriétés mécaniques de l’inter-métallique

γ’ [Amodeo and Lizoul, 2017, Shreiber and Mordehai, 2015] et du nickel qui constitue la

phase γ [Du et al., 2012]. Il permet notamment de décrire les interactions entre les atomes

dans les deux sous-systèmes γ’ de structure L12 et γ de structure CFC.

Minimisation et thermalisation

Après génération de la microstructure, l’énergie de cette dernière est minimisée afin

d’avoir un système représentatif du potentiel d’interaction qui a été développé en se basant

sur des études expérimentales. Dans le cadre de cette étude, la relaxation a été effectuée

à une tolérance d’énergie de 10−8 (variation d’énergie entre les itérations successives ≤
10−8) en utilisant l’algorithme du gradient conjugué. Pendant cette étape de minimisation,

les atomes vont occuper différentes positions permettant au système de tendre vers une

configuration plus stable. Comme les paramètres de maille des phases γ et γ’ ne sont

pas les mêmes, l’interface entre ces deux phases évolue. D’après le potentiel utilisé dans

le cadre de cette étude, les paramètres de maille des phases γ et γ’ sont respectivement

égales à 3.567 Å et 3.52 Å [Du et al., 2012] ; ce qui correspond à l’existence d’un paramètre

de désaccord (misfit parameter) δ défini par l’expression :

δ = 2 ∗
aγ′ − aγ

aγ′ + aγ
, (4.1)

où aγ et aγ′ représentent les paramètres de maille des phases γ-Ni et γ’-Ni3Al respective-

ment. Ce paramètre de l’ordre de 1.2%, crée pendant la phase de relaxation une concen-
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Figure 4.2 – Diagramme d’équilibre du système binaire Ni− Al. Les lignes bleues indiquent les
deux températures limites correspondant aux fractions volumiques (plus petite et plus grande) fixées
dans le cadre de cette étude.

tration de contrainte au niveau de l’interface. Cette concentration de contrainte peut se

manifester au niveau de l’interface par une distorsion du réseau (Figure 4.1) et peut entrai-

ner la génération de dislocations de misfit de types coins avec des vecteurs de Burgers de

type 1/2 < 110 > (Figure 4.3b). Les mêmes types de dislocations que celle observées dans

nos simulations sont retrouvées dans les superalliages base nickel [Link et al., 2005]. Des si-

mulations par éléments finis effectuées en 2D sur des microstructures de superalliages base

nickel [Ganghoffer et al., 1991, Pollock and Argon, 1994] soutiennent que les amplitudes

de contrainte de misfit au niveau de l’interface sont plus importantes au niveau des coins.

Les simulations réalisées dans ce travail suggèrent plutôt des concentrations de contrainte

résultant du désaccord paramétrique de maille, résident dans les endroits où se forment

des dislocations de misfit (Figure 4.3d). Mais, comme ces dislocations de misfit passent au

niveau des coins, l’observation d’une coupe transversale peut effectivement donner l’im-

pression d’avoir les plus fortes concentrations de contraintes au niveau des coins (Figure

4.3c).

Une fois cette étape de relaxation effectuée, une thermalisation devra être réalisée pour
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 4.3 – Structure (Ni3Al/Ni - γ’/γ) obtenue après l’étape de minimisation. (a)-Coupe trans-
versale suivant le plan (yz) pour mettre en évidence les différentes phases, (b)- Suppression de la
phase γ-Ni pour montrer les dislocations de misfit au niveau de l’interface, (c)-Coupe transversale
suivant le plan (yz) et (d)-suppression de la phase γ-Ni pour montrer la distribution de contrainte
respectivement localisée dans les coins tel un système 2D et dans les endroits où se forment les
dislocations de misfit dans un système 3D.
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Figure 4.4 – Méthode de thermalisation : évolution de la température en fonction du temps pendant
les étapes de thermalisation à 300K-M1, 500K, 700K et 1073K-M1 (a) ; à 300K-M2 et à 1073K-M2
(b).

amener le système à la température souhaitée. Plusieurs thermalisations sont mis en œuvre

en utilisant le thermostat de Nose-Hoover [Hoover, 1985] avec l’ensemble NPT (le nombre

d’atomes, la pression et la température sont maintenus constants) afin d’amener le sys-

tème à des températures de 300K, 500K, 700K et 1073K. Les variations de température en

fonction du temps pendant les étapes de thermalisation sont présentées sur la Figure 4.4.

L’analyse de ces courbes montre que plus la température augmente, plus le temps néces-

saire pour atteindre la température d’équilibre augmente. La vitesse de montée en tempé-

rature ∆T(K)/∆t(s) (c’est à dire la variation de la température en fonction du temps) est

sensible au paramètre de relâchement, lequel est lié à la rapidité de la réponse du ther-

mostat. Ce paramètre détermine la vitesse à laquelle la température est réajustée pendant

la simulation (cf. section 2 du chapitre 2 pour plus de détails). En effet, comme on peut

le voir sur la Figure 4.5, plus le paramètre de relâchement est grand, plus la vitesse de

montée en température est faible, et donc, plus le temps mis pour atteindre la température

d’équilibre est important. Dans le cadre de notre étude, ce paramètre de relâchement a été

fixé égale à 100 ∗ dt (avec dt le pas d’intégration = 1 f s), soit τ = 0.1ps.

Comme la température moyenne la plus faible dans notre étude est de 300K, deux types

de thermalisation ont été effectuées à cette température pour étudier l’impact du type de

thermalisation effectuée sur l’évolution de la structure de dislocations de misfit avant sol-

licitation. La première méthode (nommée 300K-M1) consiste à chauffer le système jusqu’à

une température de 300K pendant une durée de 15ps, puis le stabiliser pendant une durée

de 15ps (Figure 4.4a). La seconde méthode (nommée 300K-M2) consiste à chauffer le sys-

tème jusqu’à une température de 500K pour une durée de 18ps, le stabiliser pendant une

durée de 15ps, puis le refroidir et stabiliser à une température de 300K pendant une durée

de 47ps (Figure 4.4b). Les deux structures de dislocations obtenues pour les deux types de

thermalisation à 300K sont présentées aux Figures 4.6b et 4.6c. Il apparaît sur ces figures
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Figure 4.5 – Méthode de thermalisation : évolution de la vitesse de montée en température pendant
l’étape de thermalisation à 300K-M2 en fonction du paramètre de relâchement τ en ps.

que la méthode de thermalisation peut avoir un impact sur la forme des dislocations de

misfit. Pour des températures de 500K et 700K, seule la méthode de thermalisation M1

a été appliquée (Figure 4.4a). Les structures de dislocations de misfit obtenues pour ces

deux températures après les étapes de thermalisation sont montrées aux Figures 4.6d et

4.6e. Pour évaluer l’effet de la durée de thermalisation sur la structure de dislocations de

misfit, en fixant le même paramètre de relâchement, deux thermalisations ayant des du-

rées de stabilisation différentes (30ps et 60ps) ont été réalisées à une température de 1073K

(1073K-M1 et 1073K-M2), température la plus haute de notre étude (Figure 4.4b). Le traite-

ment thermique (on parlera plutôt de thermalisation dans le cadre de notre étude) est une

étape très importante dans l’étude du comportement mécanique des superalliages comme

souligné dans ([Durand, 2021, Ma et al., 2016] . . .). Les résultats obtenus en étudiant l’in-

fluence de la méthode de thermalisation à 300K et à 1073K sont présentés à la section B

de l’annexe. Pour quantifier la représentativité des résultats, chaque calcul a été lancé trois

fois, avec trois graines aléatoires différentes. Certains résultats obtenus en lançant le même

calcul avec différentes conditions initiales (graines aléatoires) sont aussi montrés à la sec-

tion B de l’annexe. Certains paramètres microstructuraux tels que la fraction volumique

peuvent varier avec l’augmentation de la température. Cependant dans le cadre de cette

étude, aucune variation significative de la fraction volumique en fonction de la tempéra-

ture n’a été observée (Figure 4.7). Ceci peut être dû au fait que le temps de traitement

thermique (thermalisation) est très faible. La fraction volumique (atomique) est calculée en
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(a) après relaxation (b) après thermalisation 300K-M1 (c) après thermalisation 300K-M2

(d) après thermalisation 500K (e) après thermalisation 700K (f) après thermalisation 1073K

Figure 4.6 – Impact de la thermalisation aux températures de 300K, 500K, 700K et 1073K sur
la structure de dislocations de misfit. (a)-Structure de dislocations de misfit obtenue après l’étape
de relaxation avant thermalisation ; (b)-Structure de dislocations de misfit obtenue avec la méthode
300K-M1 ; (c)-Structure de dislocations de misfit obtenue avec la méthode 300K-M2 ; (d)-Structure
de dislocations de misfit obtenue à 500K ; (e)-Structure de dislocations de misfit obtenue 700K et
(f)-Structure de dislocations de misfit obtenue 1073K (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 <
110 >, verte : dislocations partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de
type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type
1/3 < 111 >, rouge : autres types de dislocations).

faisant le rapport entre le nombre d’atomes contenu dans la phase γ’-Ni3Al et le nombre

d’atomes total contenu dans le système.

Évaluation du coefficient de dilatation α300K−1073K

Expérimentalement, plusieurs méthode peuvent être utilisées pour évaluer le coefficient

de dilatation d’un matériau [Hwang et al., 1984, Alman and Jablonski, 2004, Kim et al.,

2012]. Dans le cadre de cette étude, la méthode utilisée par [Kim et al., 2012] a été choisie
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Figure 4.7 – Variation de la fraction volumique en fonction de la température pendant les étapes
de thermalisation à 300K, 500K, 700K et 1073K.

pour évaluer le coefficient de dilatation du système. Ce dernier est composé d’un ensemble

de particules (atomes) qui interagissent entre elles via un potentiel inter-atomique. Comme

la pression est maintenue constante, avec l’augmentation de la température, le volume du

système augmente selon une loi se rapprochant de la loi des gaz parfaits (PV = NRT). Le

coefficient de dilatation permettant de caractériser cette augmentation à pression constante

pour une variation de température allant de Ti à Tf peut être donné par l’expression sui-

vante :

αTf−Ti =
1
V
(

∂V
∂T

)P=0 =
∂ln(V/V0)

∂T P=0
(4.2)

Dans cette expression, V0 représente le volume du système à température (T) et à pression

(P) nulle. (V) est le volume du système qui varie en fonction de la température. Pour

estimer le coefficient de dilatation thermique dans le cadre de cette étude, les étapes suivant

ont été suivies :

— calcul du volume initial V0 à température (T) et à pression (P) nulles,

— calcul du volume V à des températures de 300K, 500K, 700K et 1073K,

— calcul de la variation de la quantité ln(V/V0) en fonction de la température,

— calcul du coefficient de dilatation thermique α300K−1073K par détermination de la

pente.

La variation de la quantité ln(V/V0) en fonction de la température est donnée par la Figure

4.8. Ce coefficient de dilatation thermique a été calculé avec une microstructure contenant

des renforts qui occupent une fraction volumique de 49.36% (soit une fraction atomique

d’aluminium d’environ 12.72%). Pour des températures allant de 0K à 300K, une faible
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Figure 4.8 – Coefficient de dilatation thermique (α300K−1073K) estimé en se basant sur la variation
du volume du système pendant les étapes de thermalisation à 300K, 500K, 700K et 1073K.

variation du volume est observée. La valeur obtenue pour des variations de températures

allant de 300K à 1073K est du même du ordre de grandeur que les valeurs trouvées dans

la littérature [Hwang et al., 1984, Alman and Jablonski, 2004, Kim et al., 2012].

Conditions aux limites et calcul de contraintes

Pour étudier le comportement mécanique du matériau, des tests de traction et de com-

pression uni-axiales ont été effectués avec une vitesse de déformation de 108s−1 dans la

direction [001] (Figure 4.9). Afin d’avoir un réseau similaire à celui d’une structure ma-

croscopique, des conditions aux limites périodiques ont été fixées dans les trois directions

(Figure 4.9).

Concernant l’évaluation des contraintes, il a été choisi de se baser sur le théorème du Vi-

riel qui relie les moyennes temporelles des énergies cinétiques et potentielles d’un système

contenant plusieurs corps en interaction (cf. chapitre 2).

La pression axiale, définie comme étant l’opposé de la contrainte suivant une direction α, β

(α, β = x, y, z) est donnée par :

Pα,β = −σα,β =
N

∑
i=1

miviαviβ

V
+

1
V

N′

∑
i=1

riα ∗ f int
iβ . (4.3)

Dans cette expression, Vi représente le volume total du système, vi est la vitesse de chaque
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Figure 4.9 – Conditions aux limites : représentation de quatre cellules voisines pour visualiser
l’emplacement des précipités par rapport à leurs voisins et indication des directions de chargement.
Une partie des atomes appartenant à la matrice est supprimée pour mettre en évidence les deux
phases γ-Ni et γ’-Ni3Al (atomes de Ni en saumon et d’Al en bleu).

atome i de masse mi dans une direction α, β et f int correspond à la force d’interaction entre

deux atomes séparés par une distance ri.

Le tenseur des contraintes sur chaque atome i dans la direction α, β est donné par :

σi
α,β =

−1
Vi

[
N′

∑
j=1

rj
α f ij

β + miviαviβ]. (4.4)

Dans cette relation, Vi représente le volume de l’atome i de masse mi et de vitesse vi,

interagissant avec ses j voisins dans les positions rj. La lettre N′ > N ici indique que les

atomes dans les boites voisines sont aussi pris en compte dans la sommation puisqu’on

travaille avec des conditions aux limites périodiques. La contrainte de von Mises peut être

alors en déduite selon l’expression :

σvm =
1√
2
[(σxx − σyy)

2 + (σxx − σzz)
2 + (σyy − σzz)

2 + 6(σ2
xy + σ2

xz + σ2
yz)]

1/2. (4.5)
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La visualisation des résultats obtenus a été effectuée à l’aide des logiciels Ovito [Stukowski,

2009] et AtomViewer [Begau et al., 2011; 2012] dans lesquelles sont intégrés certains mé-

thodes d’analyses tels que l’algorithme d’extraction de dislocation, l’analyse du voisinage

commun, l’analyse des angles de liaison . . .

L’étude du comportement mécanique du système γ’/γ-Ni3Al/Ni ci-après présentée, est

conduite à l’aide des microstructures données par les Figures 4.6c, 4.6d, 4.6e et 4.6f, obte-

nues respectivement après les étapes de thermalisation à 300K-M2, 500K, 700K et 1073K-

M1.

Comportement mécanique à température ambiante (300K)

Comportement mécanique en traction et en compression : influence du

sens de sollicitation

La limite d’élasticité est définie comme étant la contrainte à partir de laquelle les pre-

miers mouvements de dislocations sont observés (ce phénomène se caractérise par une

déviation par rapport à la linéarité pendant le chargement). La résistance mécanique cor-

respond à la contrainte maximale observée pendant le chargement plastique. Bien que cette

manière de définir la résistance mécanique a déjà été utilisée [Zhang et al., 2022], elle n’est

pas très pertinente au regard de la technique utilisée. En effet, comme il est très difficile

d’effectuer des chargements jusqu’à la rupture avec les potentiels qui sont actuellement

à notre disposition, cette valeur peut changer avec la variation du taux de déformation

maximal. Néanmoins, dans certains cas, elle peut permettre d’avoir une meilleure compré-

hension des différences qui peuvent exister sur l’évolution des mécanismes de plasticité.

Les résultats obtenus en effectuant des tests de traction et de compression sur des micro-

structures composées d’une matrice γ(Ni) et des phases γ’(Ni3Al) de forme cubique occu-

pant une fraction volumique de l’ordre de 49% à température ambiante sont représentés

sur la Figure 4.10. Les courbes en traction et en compression font apparaître des compor-

tements différents. En effet, si le module d’élasticité reste le même quel que soit le sens

de sollicitation, la limite d’élasticité (Yield Stress) de même que la résistance mécanique

(Yield Strength) restent supérieures en traction. Ceci révèle l’existence d’une asymétrie en

traction/compression en termes de limite d’élasticité et de résistance mécanique. Les dif-

férences de contrainte entre les limites d’élasticité et les résistances mécaniques en traction

et en compression sont respectivement égales à 2.01GPa et 1.20GPa.
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Figure 4.10 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K en compression et en
traction à 300K : évolution de la contrainte σzz en fonction de la déformation suivant l’axe de
sollicitation z.

Pour tenter de comprendre l’origine de cette asymétrie, les mécanismes de plasticité au

niveau de l’interface et à l’intérieur du précipité pendant les chargements mécaniques en

compression et en traction ont été considérés.

Mécanisme de plasticité au niveau de l’interface

La structure de dislocations de misfit qui se forme au niveau de l’interface entre les

phases γ(Ni) et γ’(Ni3Al) après l’étape de thermalisation à 300K est présentée sur la fi-

gure 4.11a. Comme il a été mentionné plus tôt, il apparaît clairement que la forme de la

structure de dislocations de misfit obtenue après l’étape de thermalisation est déformée,

comparé à celle obtenue après l’étape de minimisation (Figure 4.3b). Avant la sollicitation,

il est observée une structure de dislocations qui est fermée et peu dissociée. Les premiers

évènements de plasticité observés au niveau de l’interface, marqués par une déviation

par rapport à la linéarité sur les courbes de chargement mécaniques, correspondent à des

dissociations supplémentaires et des glissements de dislocations de misfit résidents dans

l’interface γ(Ni)/γ’(Ni3Al). Cette destruction partielle a lieu pour un niveau de déforma-

tion moins élevé en compression qu’en traction (0.90% en compression contre 2.42% en

traction) (Figure 4.11b, 4.11c). Selon le sens de sollicitation, les dislocations qui sont en

mouvement au début de la plasticité diffèrent. Au début de la plasticité, et lors d’une com-

pression, les dislocations résidants dans les faces parallèles à l’axe de sollicitation sont en

mouvement, alors qu’en traction, celles résidants dans les faces perpendiculaires à l’axe de
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(a) après thermalisation (b) 1.50%-compression (c) 2.70%-traction

Figure 4.11 – Évolution de la structure de dislocations : (a)-après thermalisation à 300K, (b)-au
début de la compression et (c)-au début de la traction.

sollicitation commencent le glissement (Figure 4.11b et 4.11c). Il faut noter que les lieux

de glissement des dislocations, au début de la compression et de la traction sont prin-

cipalement au niveau de l’interface et dans la matrice. Le début de ces mouvements de

dislocations est observé à des niveaux de contrainte moins élevé en compression (1GPa)

qu’en traction (3.01GPa).

Mécanisme de plasticité en compression

Lorsque le chargement augmente, les premières dislocations apparaissent dans le pré-

cipité. Le résumé du mécanisme de plasticité observé à l’intérieur du précipité en compres-

sion est donné à la Figure 4.12. Les premiers événements plastiques dans le précipité sont

marqués par l’apparition de dislocations au niveau des coins et des arêtes pour un taux

de déformation de 2.20%. Ces dislocations provenant de la dissociation des dislocations de

misfit sont des partielles de Shockley de type 1/6 < 112 > qui peuvent glisser, soit indivi-

duellement en laissant derrière elles des défauts d’empilement complexes (CSF), soit par

paires en laissant derrière elles des parois d’antiphase (APB) (Figure 4.12a). Une compres-

sion supplémentaire du système permettra à d’autres dislocations partielles de Shockley

d’entrer à nouveau dans le précipité favorisant l’augmentation de la quantité de CSF. À

un taux de déformation de 2.50%, le glissement dévié d’une paire de Shockley d’un plan

{111} vers un autre plan {111} est observé. Le couple de dislocations se dirige ensuite vers

l’interface laissant derrière elles une structure d’APB en forme de demi-pyramide (Figure

4.12b). Si le taux de compression augmente à 3.30%, en plus des glissements déviés obser-

vés dans les plans {111}, on assiste à l’interaction de dislocations partielles de Shockley de
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 4.12 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K : évolution du mécanisme
de plasticité lors de la sollicitation en compression. (a)-2.20% de déformation, (b)-2.50% de défor-
mation, (c)-3.30% de déformation et (d)-4.50% de déformation (bleu : APB, rouge : CSF, blanc :
matrice γ− Ni et/ou dislocation, vert : PT). Seuls les mécanismes de plasticité se produisant dans
la phase γ’ sont ici représentés.

types 1/6 < 112 > pour former des dislocations de vecteur de Burgers 1/3 < 100 > qui

sont de type sessile selon le même mécanisme que celui décrit dans [Amodeo and Lizoul,

2017, Salah et al., 2017, Bian and Wang, 2013]. Ces dislocations ont du mal à glisser dans

le précipité et ont par conséquent un effet durcissant. Ceci peut expliquer l’absence de

nouvelles chutes importantes sur la courbe contrainte – déformation jusqu’à un niveau de

chargement de 4.00%. À ce niveau de chargement, la génération de nouvelles dislocations

partielles, qui glissent par paires ou de manière individuelle, apparaît sur les plans adja-

cents aux défauts d’empilement préexistant pour transformer ces derniers en APB. C’est
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la raison pour laquelle il est constaté une augmentation considérable de la quantité d’APB

et de CSF à ce niveau (Figure 4.12d).

(a) (b)

(c) (d)

Figure 4.13 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K : évolution du mécanisme
de plasticité lors de la sollicitation en traction. (a)-2.90% de déformation, (b)-3.00% de déformation,
(c)-4.00% de déformation et (d)-4.50% de déformation (bleu : APB, rouge : CSF, blanc : matrice
γ− Ni et/ou dislocation, vert : PT). Seuls les mécanismes de plasticité se produisant dans la phase
γ’ sont ici représentés.

Mécanisme de plasticité en traction

En traction, le mécanisme obtenu au début du chargement est similaire à celui obtenu

en compression à la différence qu’il apparaît moins de glissement de dislocations par-

tielles de manière individuelle et plus de glissement par paires (Figure 4.13a, 4.13b, 4.13c,
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Figure 4.14 – Comportement mécanique en compression et en traction à 300K : évolution des
quantités d’APB (paroi d’antiphase), de CSF (défauts d’empilement complexes), de PT (pseudo
macles) et de SISF (défauts d’empilement super intrinsèques) en fonction de la déformation en
traction (T) et en compression (C) à 300K.

4.13d). En conséquence, contrairement à ce qui est observé en compression, il se forme une

quantité d’APB plus importante, ainsi qu’une plus faible quantité de CSF. Les structures

d’APB en forme de demi-pyramide observées, après des changements de plan de glis-

sement des dislocations, sont plus grandes en traction qu’en compression (Figure 4.13b).

Pour des chargements plus élevés, le mécanisme de plasticité reste gouverné par du glis-

sement par paires de dislocations favorisant l’augmentation de la quantité d’APB (Figure

4.13c et 4.13d).

Les courbes de la Figure 4.14 montrent l’évolution des quantités de défauts en fonction

de la déformation pendant les sollicitations en traction et en compression. Les quanti-

tés de défauts sont estimées en faisant le rapport, entre le nombre d’atomes que contient

le défaut divisé par le nombre d’atomes total dans la phase γ’-Ni3Al avant sollicitation.

L’analyse des courbes montre qu’il se forme en traction plus d’APB que de CSF, alors

qu’en compression la tendance inverse est observée. En ce qui concerne le sens de sollici-

tation, la quantité d’APB qui se forme en traction est plus importante que celle obtenue en

compression, tandis que la quantité de CSF formée reste plus importante en compression

qu’en traction.

Du fait des conditions de simulation (taille du système, vitesse de déformation, temps de

simulation . . .), on ne peut faire de confrontations directes avec des études expérimentales.

Néanmoins, on peut noter que les résultats obtenus suivent la même tendance que ceux
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obtenus par [Shah and Duhl, 1984], et ce malgré les hypothèses considérées en réalisant les

simulations. En effet, en faisant des tests de traction et de compression sur le superalliage

PWA1480, [Shah and Duhl, 1984] avaient observé, en étudiant les mécanismes de plasticité,

des écarts entre les dislocations partielles plus importants en compression qu’en traction

(c’est-à-dire la formation de CSF plus importante en compression qu’en traction).

Comportement à hautes températures (500K, 700K et

1073K)

Description du comportement mécanique

Les études menées sur le comportement mécanique du matériau étudié à hautes tem-

pératures ont été conduites en effectuant des tests de compression et de traction après

thermalisation sur les microstructures représentées sur les Figures 4.6d, 4.6e et 4.6f. Les

comportements obtenus en compression et en traction pour les différentes températures

sont représentées à la Figure 4.15. L’analyse des courbes montrent que quel que soit le
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Figure 4.15 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K, 500K, 700K et 1073K :
courbes de contrainte-déformation obtenues en effectuant des tests de compression (en bleu) et de
traction (en marron) selon la direction [001].

sens de sollicitation, le module et la limite d’élasticité diminuent avec l’augmentation de

la température. Pour une variation de température allant de 300K à 1073K, la variation
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Figure 4.16 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K, 500K, 700K et 1073K :
variation du module d’élasticité en fonction de la température. Les valeurs obtenues avec nos simu-
lations sont comparées avec des valeurs issues de la littérature ([Ichitsubo et al., 2003]a, [Kuhn and
Sockel, 1988]b, [Siebörger et al., 2001]c).

du module d’élasticité passe de 125GPa à 90GPa. Les valeurs obtenues en fonction de la

température avec les simulations sont en bon accord avec celles issues de la littérature (Fi-

gure 4.16). Les valeurs de limite d’élasticité enregistrées en faisant varier la température de

300K à 1073K en traction et en compression passent respectivement de 3.01GPa à 0.77GPa

et de 1GPa à 0.72GPa. Concernant la résistance mécanique, pour des températures allant

de 300K à 700K, une diminution de sa valeur est notée quel que soit le sens de sollicitation :

la valeur de la résistance mécanique en compression et en traction passe respectivement de

3GPa à 2.50GPa et de 4.41GPa à 2.95GPa. En revanche, pour une variation de température

allant de 700K à 1073K, si en compression, la valeur de la résistance mécanique passe de

2.50GPa à 2.20GPa, en traction, elle augmente en passant de 2.95GPa à 3.00GPa.

Avec l’augmentation de la température, il est important de souligner que, même si les

modules d’élasticité restent indépendant du sens de sollicitation, l’écart observé entre les

limites d’élasticité en traction et en compression diminue. La Figure 4.17 montre l’évolu-

tion de cet écart en fonction de la température qui est représenté par le rapport entre les

limites d’élasticité en traction et en compression (YT/YC). Ce dernier passe d’une valeur de

3.01 à une valeur de 1.07 pour une variation de température allant de 300K à 1073K. L’écart

enregistré entre les résistances mécaniques en traction et en compression, représenté par

le rapport (RT/RC), diminue aussi. Pour une variation de température allant de 300K à

700K, ce rapport passe d’une valeur de 1.4 à une valeur de 1.18, mais augmente ensuite

en évoluant d’une valeur de 1.18 à une valeur de 1.36 pour une variation de température
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Figure 4.17 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K, 500K, 700K et 1073K :
variation de l’asymétrie sur la limite d’élasticité (YT/YC) et sur la résistance mécanique (RT/RC)
en fonction de la température. La variation du paramètre de misfit Ni3Al/Ni-misfit(δ) en fonction
de la température est aussi représentée.

allant de 700K à 1073K (Figure 4.17). Ces différentes observations, montrent que le com-

portement mécanique du matériau étudié dépend de la température quel que soit le sens

de sollicitation. Néanmoins, en fonction de la gamme de températures considérée (entre

300K et 700K ou entre 700K à 1073K), différentes tendances peuvent être observées sur la

variation des propriétés mécaniques et plus spécifiquement sur la variation de l’asymétrie

en traction/compression de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique.

Description du mécanisme de plasticité

Avec l’augmentation de la température, une augmentation de la densité de disloca-

tions de misfit est observée sous l’effet de l’agitation thermique (Figure 4.18). En début

de plasticité, les premiers mouvements de dislocations, hormis la plasticité de la matrice à

proprement parler, apparaissent au niveau de l’interface. La Figure 4.19 montre l’évolution

des structures de dislocations pour des températures de 500K, 700K et 1073K au début de

la compression et de la traction. De la même manière qu’à température ambiante (300K),

les dislocations mises en mouvement dans les différentes faces du précipité, diffèrent se-

lon le sens de sollicitation. En effet si en traction, les dislocations résidents dans les deux

faces perpendiculaires à l’axe de sollicitation pilotent les premiers événements plastiques,

en compression, celles qui sont dans les quatre faces parallèles à l’axe de sollicitation com-

mencent le glissement au début de la plasticité. Concernant le mécanisme de plasticité à
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Figure 4.18 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K, 500K, 700K et 1073K :
évolution de la densité de dislocations de misfit et des paramètres de mailles des phases γ-Ni et
γ’-Ni3Al en fonction de la température.

l’intérieur du précipité, des modes de déformations similaires à ceux identifiés à tempéra-

ture ambiante (300K) sont observés. À cause du bruit causé par l’agitation thermique, seul

le mécanisme de plasticité à 700K sera montré dans cette partie (le résumé des mécanismes

de plasticité obtenus à 500K et à 1073K est montré dans la section C de l’annexe). Le résumé

du mécanisme de plasticité obtenu en compression à une température de 700K est indiqué

à la Figure 4.20. Le mécanisme de plasticité dans le précipité commence à une déformation

d’environ 2.30% avec la nucléation de dislocations partielles de Shockley qui vont glisser

vers l’intérieur du précipité dans les plans {111} en laissant derrière elles des CSF (Fi-

gure 4.20a). Si le chargement augmente, d’autres dislocations partielles glissant, dans les

plans adjacents aux CSFs existant, nucléent, ce qui favorise la transformation d’une partie

des CSFs en APB (Figure 4.20b et 4.20c). Pendant la compression, les structures d’APB

en forme de demi-pyramide dues aux glissements déviés des plans {111} vers d’autres

plans {111} observés à température ambiante sont aussi obtenues à hautes températures

(Figure 4.20d). Une augmentation du taux de compression favorise le glissement d’autres

dislocations partielles de Shockley (souvent par paires) qui glissent toujours dans les plans

adjacents aux plans de formation des défauts préexistant et favorisent donc en partie l’aug-

mentation de la quantité d’APB ainsi que la diminution de la quantité de CSF (Figure 4.20c

et 4.20d).

En traction (Figure 4.21), le mécanisme de plasticité commence avec la nucléation d’une

dislocation partielle de Shockley qui est suivie d’une seconde. Ces deux dislocations vont
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(a) après thermalisation 500K (b) 0.90%-compression (c) 1.50%-traction

(d) après thermalisation 700K (e) 0.80%-compression (f) 1.20%-traction

(g) après thermalisation 1073K (h) 0.90%-compression (i) 0.90%-traction

Figure 4.19 – Evolution de la structure de dislocations de misfit à 500K, 700K et 1073K : (a, d, g)-
après l’étape de thermalisation, (b, e, h)-au début de la compression et (c, f, i)-au début de la traction
(bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte : dislocations partielles de Shockley de
type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth de type 1/3 < 100 >,
cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge : autres types de dislocations).
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former une paire de dislocations qui glisse en laissant derrière elle des APBs (Figure 4.21a

et 4.21b). À un niveau de chargement d’environ 1.6%, il apparaît un glissement d’une paire

de dislocations d’un plan {111} vers un autre plan {111}, entrainant la formation d’une

structure en demi-pyramide similaire à celle formée à température ambiante (Figure 4.21c).

L’augmentation du chargement entraine la nucléation d’autres paires de dislocations par-

tielles favorisant l’augmentation de la quantité d’APB formées (Figure 4.21d).

Contrairement aux mécanismes de plasticité observés à température ambiante, il est

constaté une diminution de l’activité des dislocations partielles de Shockley à l’intérieur du

précipité, lorsque la température augmente. La Figure 4.22 montre l’évolution des quantités

moyennes de défauts (Qmd) formés pendant de la déformation en fonction de la tempéra-

ture. Les quantités moyennes de défauts formés pour chaque température sont calculées

comme suit :

— il est choisi les mêmes niveaux de déformation avec un incrément de déformation

fixe de 0.2% ;

— puis est calculée la somme des défauts formés avec les niveaux de déformation fixés ;

— enfin, la somme des défauts formés est divisée par le nombre de niveau de défor-

mation imposé.

L’équation 4.6 suivante donne l’expression permettant de calculer la quantité moyenne de

défaut à chaque température Ti :

Qmd(Ti) =

Nd
∑

i=1
qi

Nd
. (4.6)

Dans cette expression, les Nd sont les niveaux de déformation fixés, qi représente la quan-

tité de défauts à un niveau de déformation i à la température Ti.

Les valeurs des quantités moyennes de défauts formés pendant la déformation en com-

pression et en traction sont représentés dans le tableau 4.1. Les écart-types correspondant

aux moyennes calculées sont aussi indiqués pour mettre en évidence l’hétérogénéité de

la variation des quantités de défauts pendant la déformation. En compression, lorsque la

température passe de 300K à 500K, il est constaté une diminution de la quantité moyenne

de CSF ainsi qu’une légère augmentation de la quantité d’ABP. À une température de

700K, la quantité moyenne d’APB formées lors de la sollicitation en compression devient

même supérieure à la quantité de CSF formées. Ce résultat est différent des mécanismes

observés à température ambiante où se forme une quantité de CSF plus importante que

celle d’APB. Pour une variation de température allant de 700K à 1073K, il est constaté une

légère diminution de la quantité moyenne d’APB formées due à la diminution des acti-
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Compression CSF(%) APB(%) PT(%) SISF(%)
300K 1.36± 0.75 0.72± 0.57 8 ∗ 10−3 3 ∗ 10−3

500K 0.98± 0.56 0.82± 0.64 6 ∗ 10−3 8 ∗ 10−3

700K 0.64± 0.32 0.78± 0.61 7 ∗ 10−2 3 ∗ 10−3

1073K 0.62± 0.35 0.65± 0.43 2 ∗ 10−2 1 ∗ 10−3

Traction CSF(%) APB(%) PT(%) SISF(%)
300K 0.18± 0.11 1.32± 1.16 1 ∗ 10−2 5 ∗ 10−3

500K 0.16± 0.08 1.13± 0.87 2 ∗ 10−2 5 ∗ 10−2

700K 0.13± 0.09 1.06± 0.58 1 ∗ 10−2 2 ∗ 10−2

1073K 0.18± 0.05 0.64± 0.42 1 ∗ 10−2 6 ∗ 10−3

Table 4.1 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K, 500K, 700K et 1073K :
évolution des quantités moyennes de défauts dans le précipité lors des sollicitations en compression
et en traction (les barres d’erreur représentent les écarts types sur les moyennes calculées).

vités des dislocations dans le précipité. Les quantités d’APB et de CSF deviennent alors

similaires.

En traction, étant donné que le mécanisme de plasticité est en grande partie piloté par du

glissement des dislocations par paire, pour toutes les températures, les quantités moyennes

d’APB formées restent supérieures aux quantités moyennes de CSF. Avec l’augmentation

de la température, on observe la diminution des quantités moyennes d’ABP du fait de la

diminution de l’activité des dislocations dans le précipité.

En considérant l’évolution des quantités de défauts en fonction du sens de sollicitation,

pour un intervalle de température allant de 300K à 700K, la quantité moyenne d’APB

formées en traction reste supérieure à celle formées en compression pendant que la ten-

dance inverse est observée sur la quantité moyenne de CSF formées. Néanmoins, l’écart

entre les quantités moyennes d’APB formées en traction et en compression diminue avec

l’augmentation de la température. À une température de 1073K, les quantités moyennes

d’APB formées en traction et en compression deviennent similaires. L’écart entre les quan-

tités moyennes de CSF formées en traction et en compression diminue aussi. Cependant, la

quantité moyenne de CSF formées en compression reste supérieure à celle formées en trac-

tion. Les quantités moyennes de CSF formées en traction, ainsi que les quantités moyennes

de PT et de SISF formées en compression et en traction, sont faibles comparées aux quan-

tités de CSF formées en compression ainsi que les quantités moyennes d’APB formées en

traction et en compression.

Les écart-types mesurés sur les quantités de CSF et d’APB, respectivement en compression

et en traction diminuent avec l’augmentation de la température.
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(a) 2.30% (b) 3.60%

(c) 4.00% (d) 4.40%

Figure 4.20 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 700K : évolution des mécanismes
de plasticité lors de la sollicitation en compression (bleu : APB, rouge : CSF, blanc : matrice γ−Ni
et/ou bruit, vert : PT). Seuls les mécanismes de plasticité se produisant dans la phase γ’ sont ici
représentés.
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Discussion

Il a été mis en évidence une diminution du module et de la limite d’élasticité en

fonction de la température, quel que soit le sens de sollicitation. Ces résultats sont en bon

accord avec les données disponibles sur le comportement mécanique des superalliages

γ/γ’, notamment ceux à faible fraction ([Davies and Stoloff, 1965]). Les cartes de contrainte

de von Mises observées pendant le chargement élastique (Figure 4.23a, 4.23c) et au début

de la plasticité (Figure 4.23b, 4.23d) montrent que la concentration de contrainte reste

localisée au niveau des endroits où les dislocations de misfit se forment, et ceci, quel que

soit le sens de sollicitation. Plus la température augmente, plus on assiste à l’évolution du

réseau de dislocations de misfit par dissociation de dislocations sous l’effet de l’agitation

thermique, ce qui se traduit par une augmentation de sa densité de dislocations (Figure

4.18). L’augmentation de la densité de dislocations entraine la baisse du module et de la

limite d’élasticité.

Pour comprendre la source de l’asymétrie en traction/compression observée sur la limite

d’élasticité, il a été conduit une étude du mécanisme de plasticité au début du chargement.

À température ambiante (300K), au début du chargement, le mécanisme de plasticité

est piloté par les dislocations localisées au niveau de l’interface entre les phases γ-Ni et

γ’-Ni3Al. Les simulations ont montré que les dislocations qui sont en mouvement dans

les différentes faces du précipité diffèrent selon le sens de sollicitation (Figures 4.11b et

4.11c). En effet, au début de la plasticité, en traction, les dislocations résidant dans les

deux faces perpendiculaires à l’axe de sollicitation sont en mouvement. En compression,

ce sont celles qui sont localisées dans les quatre faces parallèles à l’axe de sollicitation qui

sont en mouvement. Il faut noter qu’à ce niveau de chargement, il n’a pas été observé de

dislocations dans le précipité et que tout se passe au niveau de l’interface et dans la ma-

trice, contrairement aux comportements montré par [Zhang et al., 2022] où les dislocations

interfaciales se décomposent dans la matrice γ-Ni en traction uni-axiale et dans la phase

γ’-Ni3Al en compression uni-axiale.

Pendant la sollicitation en traction, les dislocations résidant dans les deux faces perpen-

diculaires à l’axe de sollicitation sont poussées vers la matrice alors que celles qui se

trouvent dans les quatre faces parallèles à l’axe de sollicitation sont poussées vers le pré-

cipité. Comme, il est plus facile pour les dislocations de glisser au niveau de l’interface ou

170



Chapitre 4. Comportement mécanique des systèmes γ’ / γ-Ni3Al/Ni

(a) 1.40% (b) 1.60%

(c) 3.50% (d) 4.40%

Figure 4.21 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 700K : évolution des mécanismes
de plasticité lors de la sollicitation en traction (bleu : APB, rouge : CSF, blanc : matrice γ− Ni
et/ou bruit, vert : PT). Seuls les mécanismes de plasticité se produisant dans la phase γ’ sont ici
représentés.
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Figure 4.22 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K, 500K, 700K et 1073K :
évolution des quantités moyennes de défauts dans le précipité lors des sollicitations en compression
et en traction (les barres d’erreur représentent les écarts types sur les moyennes calculées).
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(a) 0.40%− compression (b) 1.50%− compression

(c) 0.40%− tension (d) 2.70%− tension

Figure 4.23 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K : distribution de la
contrainte de von Mises en surface du précipité Ni3Al pendant les chargements élastique et plas-
tique en compression et en traction.
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dans la matrice que de cisailler le précipité, les dislocations qui se trouvent dans les deux

faces perpendiculaires à l’axe de sollicitation pilotent les premiers événements plastiques

en traction.

Réciproquement en compression, les dislocations résidant dans les deux faces perpendicu-

laires à l’axe de sollicitation sont poussées vers le précipité tandis que celles qui se situent

dans les quatre faces parallèles à l’axe de sollicitation sont libres de se déplacer au niveau

de l’interface ou dans la matrice. Pour les mêmes raisons soulignées en traction (différence

de propriété entre la matrice et le précipité), le mécanisme de plasticité au début du char-

gement est piloté par les dislocations se trouvant dans les quatre faces parallèles à l’axe

de sollicitation. Du fait de la forme cubique du précipité, quatre faces sont parallèles à

l’axe de sollicitation tandis que seulement deux faces lui sont perpendiculaires. Autrement

dit, la quantité de dislocations mise en mouvement est plus importante en compression

qu’en traction. De plus, la concentration de contrainte est plus importante en compression

qu’en traction du fait de la localisation de la contrainte dans les endroits où résident les

dislocations de misfit permettant d’accommoder les contraintes de misfit. En conséquence,

la limite d’élasticité est plus élevée en traction qu’en compression.

Cependant, il a été observé une diminution de cette asymétrie sur la limite d’élasticité liée

à l’augmentation de la température. Ce résultat crée un doute sur la dépendance totale de

cette asymétrie aux différences de propriétés entre les phases (γ-Ni et γ’-Ni3Al) soutenues

dans le paragraphe précédent. En effet, même si une évolution des dislocations de misfit

sous l’effet de la température est observée, la densité de dislocations reste supérieure dans

les faces parallèles à l’axe de sollicitation comparativement aux autres faces qui lui sont

perpendiculaires. De même, il n’y a qu’une très faible variation de la fraction volumique

du précipité avec l’augmentation de la température (Figure 4.7). De ce fait, cette diminution

de l’asymétrie pourrait être liée en partie à un autre paramètre qui serait dépendant de la

température. Il est admis que les dislocations de misfit proviennent de la différence de pa-

ramètre de maille entre le précipité et la matrice qui peut être caractérisée par le paramètre

de misfit δ donné par l’équation 4.1. La Figure 4.18 montre l’évolution des paramètres de

maille du précipité et de la matrice en fonction de la température. En effet sous l’influence

de la température, le système se dilate, ce qui conduit à une variation des paramètres

de maille et donc du paramètre de misfit. La Figure 4.17, montre que plus la tempéra-

ture augmente, plus ce paramètre de misfit diminue. La distribution des contraintes de

cisaillement (σxy, σxz et σyz) à température ambiante (300K) et à une température de 1073K

est aussi indiquée à la Figure 4.24. Avec l’augmentation de la température, la diminution

du paramètre de misfit s’accompagne alors d’une évolution de la densité de dislocations
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(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

Figure 4.24 – Distribution des contraintes de cisaillement (σxy, σxz et σyz) au niveau de l’interface
entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al après les étapes thermalisation à 300K (a, b et c) et 1073K (d, e
et f). Pour plus de visibilité la phase γ-Ni est supprimée. Seul le précipité γ’-Ni3Al et l’interface
sont montrés.
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de misfit qui se caractérise par un effet de relaxation entrainant une diminution de la

concentration de contraintes au niveau de l’interface. Par conséquent, cette diminution de

la discontinuité au niveau de l’interface sous l’impact de la température, caractérisée par

une diminution du paramètre de misfit entraine la diminution de l’asymétrie.

Une asymétrie en traction/compression sur la résistance mécanique (contrainte maxi-

male atteinte dans la phase plastique) est aussi mis en évidence dans ce travail. La Figure

4.17 donne l’évolution de cette asymétrie représentée par le ratio RT/RC en fonction de la

température. Nos calculs ont montré que si cette asymétrie diminue en passant d’une va-

leur de 1.47 à une valeur de 1.18 pour une variation de température allant de 300K à 700K,

elle augmente ensuite en passant d’une valeur de 1.18 à 1.36 lorsque la température passe

de 700K à 1073K. Pour une variation de température allant de 300K à 700K, la diminution

de résistance mécanique enregistrée en traction est plus importante que celle enregistrée

en compression. La résistance mécanique en traction passe d’une valeur de 4.41GPa à une

valeur de 2.95GPa (soit une diminution de 1.46GPa) alors que celle en traction passe d’une

valeur de 3GPa à une valeur de 2.50GPa (soit une diminution de seulement 0.5GPa). En

se basant sur l’évolution des quantités moyennes de défauts en fonction de la température

(Figure 4.22), pour une variation de température allant de 300K à 700K, il apparaît une

diminution plus importante de CSF en compression qu’en traction. Cette diminution de

CSF est due à une diminution de l’activité des dislocations individuelles dans le précipité.

C’est la raison pour laquelle, on note une légère augmentation de la quantité moyenne

d’APB en compression. Cette diminution de l’activité des dislocations plus importante en

compression qu’en traction se traduit par une diminution moins importante de la résis-

tance mécanique en compression qu’en traction, d’où une diminution de l’asymétrie. Pour

une variation de température allant de 700K à 1073K, une augmentation de l’asymétrie

sur la résistance mécanique est observée. Ceci s’explique par le fait que la diminution de

l’activité des dislocations observées pour cet intervalle de température est plus importante

en traction qu’en compression. Ce phénomène se caractérise notamment une diminution

de la quantité moyenne d’APB plus importante en traction qu’en compression (Figure

4.22), ce qui explique l’augmentation de la résistance mécanique observée en traction

(Figure 4.15) et donc de l’asymétrie.

Dans le cadre cette étude, même si le mouvement des dislocations observé dans les

différentes faces (dislocations parallèle à l’axe de sollicitation mises en mouvement en

compression et dislocations perpendiculaires à l’axe de sollicitation mises en mouvement

en traction) est cohérent avec le comportement mécanique observé (limite d’élasticité plus
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importante en traction qu’en compression), dans les alliages à misfit positif, la tendance

inverse est observée [Mughrabi, 2014]. Une discussion plus détaillée sur le mouvement

des dislocations par rapport au signe du paramètre de misfit est présentée à la section D

de l’annexe.

Comparé à son comportement mécanique lorsqu’il est isolé, le comportement méca-

nique du nano-cube de Ni3Al, lorsqu’il est intégré dans une matrice de Ni est différent.

En effet, si l’amorçage des mécanismes de plasticité est piloté par les propriétés de surface

dans le cas où la nanoparticule est isolée, lorsqu’il est en interaction avec la matrice, les

dislocations de misfit résultant de cette interaction, gouvernent les premiers événements

plastiques. Lorsque le précipité est isolé, le début de la plasticité est entièrement piloté par

du glissement de dislocations partielles de Shockley cisaillant le précipité à partir de la

surface de contact. Dans le cas où le précipité est intégré dans une matrice, les premiers

phases du mécanisme de plasticité restent localisés au niveau de l’interface entre matrice

et précipité. Ceci reste d’ailleurs vrai quelle que soit la température.

À la différence du nano-cube isolé de Ni3Al, les types de défauts qui se forment majori-

tairement en fonction de la température, dans le cas du nano-cube de Ni3Al, intégré dans

une matrice de Ni, suivent les tendances ci-après.

— En compression, pour les températures de 300K et 500K, les CSFs formés sont plus

importants au début de plasticité, mais la quantité d’APB formées pendant le char-

gement reste non négligeable, contrairement à la tendance observée dans le cas des

nano-cubes isolés où la quantité d’APB formée est faible devant les quantités de PT

et de CSF.

Pour une température de 700K, la quantité d’APB formées devient plus élevée que

la quantité de CSF formées, alors que dans le cas des nano-cubes isolés, la quantité

de PT formées reste plus élevées devant tous les autres défauts. Les quantités de

CSF et d’APB formées sont similaires.

À une température de 1073K, les quantités de CSF et d’APB deviennent similaires,

tandis qu’avec les précipités isolés, la quantité d’APB formées reste faible devant les

quantités de PT et de CSF.

— En traction, quelle que soit la température, le mécanisme de plasticité reste gou-

verné par la formation d’APB, contrairement au comportement observé dans les

nano-cubes isolés, dans lesquels le mécanisme de plasticité reste gouverné par la

formation de PT et de CSF majoritairement.

— Quel que soit le sens de sollicitation, la quantité de PT formées reste très faible
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devant les quantités de CSF et d’APB, tandis que la tendance inverse est observée

dans le précipité isolé.

— En accord avec le mécanisme de plasticité observé dans les nano-cubes isolés, la

quantité de SISF formées pour toutes les températures est très faible devant la quan-

tité de CSF.

Néanmoins, les simulations ont aussi montré que la forme du précipité peut jouer un

rôle important sur le comportement mécanique et particulièrement sur l’asymétrie en trac-

tion/compression observée sur la limite d’élasticité. En effet, les simulations montrent qu’à

cause de la forme cubique du précipité, la quantité de dislocations mises en mouvement

en compression, au début de la plasticité dans les quatre faces parallèles à l’axe de sol-

licitation, est plus importante que la quantité de dislocations mises en mouvement dans

les deux autres faces perpendiculaires à l’axe de sollicitation. La géométrie de l’interface

jouant un rôle majeur, il devient nécessaire d’évaluer l’impact de la forme du précipité sur

le comportement mécanique et particulièrement sur l’asymétrie en traction/compression

observée sur la limite d’élasticité.

La fraction volumique a aussi un effet important sur le comportement mécanique des su-

peralliages base nickel [Murakumo et al., 2004, Lapin et al., 2009]. Dans le cadre de cette

étude, une variation significative de la fraction volumique n’est pas observée avec l’aug-

mentation de la température. Cependant, il semble nécessaire d’étudier son impact sur le

comportement mécanique et particulièrement sur l’asymétrie en traction/compression ob-

servée sur la limite d’élasticité.

L’étude de l’influence de ces deux caractéristiques constitue l’objet du chapitre 5.
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Conclusion

Résultats par rapport à la littérature

L’objectif ici n’est pas de faire une confrontation directe entre les résultats obtenus dans

le cadre de cette étude et ceux obtenus expérimentalement : les conditions de simulation

appliquées ici sont trop différentes de celles utilisées expérimentalement. Mais le but

est plutôt de voir si des tendances similaires à celles observées expérimentalement sont

obtenues, malgré les fortes hypothèses fixées dans le cadre de cette étude.

Dans cette partie, le comportement mécanique d’un système Ni3Al/Ni - γ’/γ conte-

nant des renforts de forme cubique occupant une fraction volumique d’environ 50% a été

étudié à différentes températures (300K, 500K, 700K et 1073K). Les simulations ont permis

de révéler le rôle clé joué par l’interface entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al à travers les dif-

férences de propriétés, les contraintes et les dislocations de misfit ainsi que leur évolution

en fonction de la température.

Indépendamment du sens de sollicitation, une diminution du module et de la limite d’élas-

ticité a été observée avec l’augmentation de la température. Cette dépendance du compor-

tement par rapport à la température a été attribuée à l’évolution des densités de disloca-

tions de misfit entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al sous l’effet de la température. Expéri-

mentalement, des tendances similaires sont aussi observées [Davies and Stoloff, 1965]. Les

tests de traction et de compression effectués à différentes températures mettent en évidence

l’existence d’une asymétrie traction/compression sur la limite d’élasticité qui diminue avec

l’augmentation de la température. Cette asymétrie traction/compression observée sur la li-

mite d’élasticité a été attribuée à deux aspects :

— la quantité de dislocations mise en mouvement est plus élevée en compression qu’en

traction du fait de la forme du précipité ;

— l’impact du paramètre de misfit résultant de la différence entre les paramètres de

maille du précipité et de la matrice.

La diminution de la valeur du paramètre de misfit en fonction de la température s’ac-

compagne d’un effet de relaxation, qui conduit à une diminution de la concentration de

contraintes au niveau de l’interface. Ceci se manifeste par une augmentation de la densité

des dislocations ainsi qu’une diminution de l’asymétrie.

Des études ont montré que le signe et l’amplitude du misfit constituent des paramètres im-

portants qui influent sur le comportement mécanique des superalliages [Osawa et al., 2004,

Zhang et al., 2010, Mughrabi, 2014]. Dans cette étude, le misfit obtenus avec le potentiel de
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[Du et al., 2012] est un misfit positif qui diminue avec l’augmentation de la température.

Dans le cas d’autres superalliages utilisés pour la fabrication des aubes de turbines [Neu-

meier et al., 2021, Siebörger et al., 2001], un misfit négatif peut être présent. Dans ce cas, il

devient le plus souvent de plus en plus négatif (plus élevé en valeur absolue) avec l’aug-

mentation de la température, sauf au voisinage de la température de dissolution des pré-

cipités (solvus γ’) [Neumeier et al., 2021, Mughrabi, 2014, Huang et al., 2018]. D’autres

superalliages base nickel tels que le SC16 [Völkl et al., 1998] de même que certains alliages

base cobalt [Sato et al., 2006, Mughrabi, 2014, Pyczak et al., 2015] peuvent présenter des

misfit positifs. Dans ce cas, un misfit qui diminue avec l’augmentation de la température

est observé [Neumeier et al., 2021, Mughrabi, 2014].

La caractérisation de l’évolution des quantités moyennes de défauts en fonction de la tem-

pérature a permis de comprendre l’évolution de l’asymétrie traction/compression observée

sur la résistance mécanique de la microstructure considérée selon la direction de sollicita-

tion [001].

Les résultats obtenus soulignent le rôle important joué par l’interface dans le comporte-

ment mécanique des nanoparticules lorsqu’elles sont intégrées dans une matrice, comparé

à leur comportement lorsqu’elle sont isolées, aussi bien sur l’amorçage des premiers évé-

nements plastiques que sur les types de défauts formés.

Ce qu’il faut retenir

Par rapport aux résultats présentés dans ce chapitre, on peut retenir que :

— l’interface joue un rôle capital dans le comportement mécanique des systèmes

Ni3Al/Ni - γ’/γ, surtout au début de la plasticité ;

— la concentration de contraintes au niveau de l’interface est localisée dans les endroits

où se forment les dislocations de misfit ;

— la densité de dislocations de misfit augmente avec l’accroissement de la tempéra-

ture ;

— le module et la limite d’élasticité diminuent quand la température augmente, du fait

de l’augmentation de la densité de dislocations de misfit ;

— les premiers événements plastiques sont pilotés par les dislocations de misfit ;

— en compression, les dislocations de misfit résidant dans les quatre faces parallèles à

l’axe de sollicitation dirigent les premiers événements plastiques, alors qu’en trac-

tion, celles résidant dans les deux faces perpendiculaires à l’axe de sollicitation sont

mises en mouvement ;
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— la quantité de dislocations mises en mouvement est plus importante en compression

qu’en traction du fait de la forme cubique du précipité ;

— quand la température augmente, la concentration de contraintes au niveau de l’in-

terface diminue ;

— l’asymétrie traction/compression observée sur la limite d’élasticité diminue avec

l’augmentation de la température du fait de la diminution des contraintes de misfit ;

— la quantité totale de défauts diminue avec l’accroissement de la température du fait

de la diminution de l’activité des dislocations dans le précipité.
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Dans ce chapitre, sont étudiés et discutés les effets de la morphologie et de la fraction

volumique des précipités sur le comportement mécanique des systèmes Ni3Al/Ni,

et particulièrement sur l’asymétrie traction/compression observée sur la limite d’élasticité

des microstructures contenant des renforts de forme cubique. Des tests de traction et de

compression sont effectués à différentes températures. Les résultats sont analysés en pre-

nant en compte l’évolution des contraintes et des dislocations de misfit en fonction de la

forme et de la fraction volumique.
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Impact de la morphologie des précipités sur le comporte-

ment mécanique des systèmes Ni3Al/Ni - γ/γ′

Les précipités présents dans les superalliages base nickel, peuvent avoir différentes

formes (cubique, cubique arrondie, sphérique . . .) selon la valeur du désaccord paramé-

trique de maille γ/γ’ ([Van Sluytman and Pollock, 2012, Goodfellow et al., 2018, Neumeier

et al., 2021, Lu et al., 2022]). Les simulations précédentes ont montré que la forme cubique

du précipité joue un rôle important dans l’asymétrie traction/compression observée sur

les microstructures contenant des renforts de forme cubique. Dans le cadre de cette thèse,

l’étude de l’effet de la forme est conduite en considérant des renforts de forme cubique

arrondie. L’arrondissement des cubes est obtenu en utilisant la méthodologie présentée à

la section 3 du chapitre 3. Deux coefficients d’arrondissement (α = 0.20 et α = 0.45) ont été

fixés pour étudier l’impact de l’arrondissement des arêtes et des coins des renforts sur le

comportement mécanique du système étudié. Pour éviter une diminution significative de

la fraction volumique lors de l’arrondissement du précipité, la taille du précipité est ajus-

tée afin de garder des fractions volumiques similaires. Les fractions volumiques obtenues

après l’arrondissement sont d’environ 48% et 50% respectivement pour les coefficients d’ar-

rondissements de 0.20 et 0.45. Les mêmes méthodes de minimisation et de thermalisation

que celles utilisées sur les microstructures contenant des précipités de forme cubique (cf.

section 4 du chapitre 4) ont été appliquées sur celles ayant des précipités de forme cubique

arrondie.

Influence de la morphologie des précipités sur le comportement méca-

nique à température ambiante

Les structures de dislocations de misfit obtenues après les étapes de minimisation et

de thermalisation pour les différents coefficients d’arrondissement fixés sont présentées à

la Figure 5.1. Contrairement à la structure de dislocations obtenue avec des renforts de

forme cubique, il est observé dans le cas des formes cubiques arrondies, des dissociations

de dislocations de type 1/2 < 110 > au niveau des coins pour donner des dislocations

super-partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >. Un exemple typique de mécanisme de

dissociation est le suivant :

1/2[11̄0] =⇒ 1/6[21̄1̄] + 1/6[12̄1] (5.1)
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(a) après minimisation-α = 0.20 (b) après minimisation-α = 0.45

(c) après thermalisation-α = 0.20 (d) après thermalisation-α = 0.45

Figure 5.1 – Structure de dislocations de misfit obtenue entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al après
l’étape de minimisation (a et b) et de thermalisation (c et d) à 300K pour des coefficients d’arron-
dissement de 0.20 et 0.45 (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte : dislocations
partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth
de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge : autres types de
dislocations).
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300K E(GPa) YT(GPa) YC(GPa) YT/YC RT(GPa) RC(GPa) RT/RC
α = 0.00 125 3.01 1.00 3.01 4.41 3.00 1.47
α = 0.20 125 1.85 1.00 1.85 3.60 2.75 1.31
α = 0.45 125 1.65 1.00 1.65 3.60 3.10 1.16

Table 5.1 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K : valeurs du module d’élas-
ticité E(GPa) qui est le même en traction et en compression, des limites d’élasticité YT(GPa) et
YC(GPa) (en traction et en compression respectivement), du ratio YT/YC représentant l’asymétrie
sur la limite d’élasticité, des résistances mécaniques RT(GPa) et RC(GPa) (en traction et en com-
pression respectivement) et du ratio RT/RC représentant l’asymétrie sur la résistance mécanique en
fonction du coefficient d’arrondissement du précipité.

En comparant les intensités des énergies qui sont proportionnelles aux carrés des normes

des vecteurs de Burgers, il apparaît que l’énergie diminue avec la dissociation des disloca-

tions (équations 5.1). Ces observations sont en phase avec la littérature. En effet, [Prakash

et al., 2015] ont montré que, dans les interfaces courbées, pour plus de stabilité, des disloca-

tions ayant des vecteurs de Burgers de type 1/2 < 110 > peuvent se dissocier en partielles

de Shockley ayant des vecteurs de Burgers de type 1/6 < 112 > selon le mécanisme de

Frank [Hirth et al., 1983], contrairement aux interfaces planes où les dislocations ont du

mal à se dissocier. Néanmoins, comme cela a été observé sur les microstructures contenant

des renforts de forme cubique, il apparaît une déformation, ainsi que des dissociations

supplémentaires sur les structures de dislocations de misfit, obtenues après l’étape de la

thermalisation comparativement à celles obtenues après l’étape de minimisation.

Comportement mécanique

Les comportements mécaniques obtenus en effectuant des tests en compression et en

traction sur les microstructures ayant des précipités de forme cubique arrondie, comparés

à ceux obtenus avec les microstructures ayant des précipités de forme cubique, sont pré-

sentés à la Figure 5.2. Les comportements mécaniques des microstructures contenant des

précipités de forme cubique sont reportés sur cette figure pour mieux comparer et quanti-

fier les écarts.

Le tableau 5.1 montre les valeurs des propriétés mécaniques obtenues en traction et en

compression, ainsi que les ratios représentant les asymétries sur la limite d’élasticité et sur

la résistance mécanique en fonction de la forme du renfort. En compression, les compor-

tements mécaniques obtenus montrent que les limites d’élasticité restent similaires quelle

que soit la forme du renfort. En passant d’une forme cubique à une forme cubique arrondie

avec un coefficient d’arrondissement de 0.20, il est constaté une diminution de la résistance
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Figure 5.2 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K, 500K, 700K et 1073K :
impact de l’arrondissement des précipités sur le comportement mécanique en compression et en
traction.
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mécanique. Cependant, lorsque le coefficient d’arrondissement augmente ensuite, en pas-

sant d’une valeur de 0.20 à une valeur de 0.45, la résistance mécanique augmente.

En traction, si les modules d’élasticité restent similaires quelle que soit la forme du renfort,

la limite d’élasticité, de même que la résistance mécanique, diminue avec l’arrondissement

des précipités. Néanmoins, les résistances mécaniques obtenues pour des coefficients d’ar-

rondissement de 0.20 et 0.45 sont identiques.

En comparant les comportements mécaniques obtenus selon le sens de sollicitation, avec les

microstructures ayant des renforts de forme cubique arrondie, des limites d’élasticité, ainsi

que des résistances mécaniques, plus élevées en traction qu’en compression sont obser-

vées à température ambiante. Ceci révèle l’existence d’une asymétrie traction/compression

générique pour cette famille de microstructures. L’évolution de l’asymétrie sur les li-

mites d’élasticité (YT/YC) et sur la résistance mécanique (RT/RC) en fonction du coeffi-

cient d’arrondissement à température ambiante peut être observée au tableau 5.1. Il ap-

paraît que les écarts entre les propriétés mécaniques en traction et en compression de-

viennent moins importants avec l’arrondissement des renforts. Autrement dit, l’asymétrie

traction/compression observée avec les microstructures contenant des renforts de forme

cubique à température ambiante diminue avec l’arrondissement des renforts.

Mécanisme de plasticité

L’évolution des mécanismes de plasticité, au niveau de l’interface et dans le préci-

pité, est étudiée pendant les chargements en traction et en compression, pour mieux

comprendre les variations du comportement mécanique inhérentes à l’arrondissement du

nano-renfort. La Figure 5.3 montre l’évolution des mécanismes de plasticité au niveau de

l’interface au début de la sollicitation en compression et en traction. L’analyse de ces figures

suggère des mécanismes similaires à ceux observés avec les microstructures contenant des

renforts de forme cubique. En effet, si en compression le début des mécanismes de plasti-

cité est piloté par le mouvement des dislocations résidants dans les quatre faces parallèles à

l’axe de sollicitation, en traction, le début des mécanismes de plasticité est plutôt gouverné

par celles résidants au niveau des deux faces perpendiculaires à l’axe de chargement.

L’évolution des mécanismes de plasticité à l’intérieur des précipités arrondis reste simi-

laire à celle obtenue avec les microstructures contenant des renforts de forme cubique.

Cependant, les quantités moyennes de défauts varient avec l’arrondissement des cubes. La

Figure 5.4 montre l’évolution des quantités moyennes de défauts en fonction du coefficient

d’arrondissement à température ambiante (300K). En compression, lorsque le coefficient

d’arrondissement passe de 0.00 (cube) à 0.20 (cube arrondi), il se manifeste une diminu-
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(a) après thermalisation (b) 1.00%− compression (c) 1.60%− traction

(d) après thermalisation (e) 1.00%− compression (f) 1.60%− traction

Figure 5.3 – Évolution des structures de dislocations de misfit à 300K dans les microstructures
contenant des renforts de forme cubique arrondie. (a, b et c)-Microstructure arrondie avec un coef-
ficient d’arrondissement de 0.20, (d, e et f)-microstructure arrondie avec un coefficient d’arrondis-
sement de 0.45. (a et d)-structures de dislocations de misfit après l’étape de la thermalisation, (b et
e)-structures de dislocations de misfit au début de la compression et (c et f)-structures de dislocations
de misfit au début de la traction.
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Figure 5.4 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K : évolution des quantités
moyennes de défauts dans le précipité en fonction du coefficient d’arrondissement lors des tests de
compression et de traction uni-axiales selon la direction [001] (les barres d’erreurs représentent les
écarts types calculés sur les moyennes).
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tion de la quantité moyenne de CSF et une augmentation de la quantité moyenne d’APB.

Lorsque le coefficient d’arrondissement augmente, en passant de 0.20 à 0.45, les quantités

moyennes de CSF et d’APB restent similaires. Les quantités moyennes de SISF et de PT

sont d’un même niveau et restent faibles devant les quantités de CSF et d’APB formées en

compression, et ceci quelle que soit la forme du précipité.

En traction, les variations observées sont très faibles devant celles constatées en compres-

sion. Les quantités de CSF restent similaires quelle que soit la forme du précipité. Cepen-

dant, la quantité moyenne d’APB diminue un peu avec l’arrondissement des renforts. Les

quantités moyennes de SISF, de PT et de CSF sont faibles devant la quantité moyenne

d’APB formées.

En considérant les quantités moyennes de défauts formés selon le sens de sollicitation,

avec l’arrondissement des renforts, des tendances inverses sont observées sur les quantités

moyennes d’APB formées en traction et en compression. En effet, si la quantité moyenne

d’APB formée est plus importante en traction qu’en compression pour des renforts cu-

biques, avec l’arrondissement des précipités, la quantité moyenne d’APB formée devient

plus importante en compression qu’en traction. Néanmoins, les quantités moyennes de

CSF formées restent supérieures en compression comparativement à la traction, et ceci

quelle que soit la forme du précipité.

Il est à souligner que les variations des quantités moyennes de défauts en fonction de

la forme sont inférieures à 3%. L’écart-type calculé augmente avec l’accroissement de la

quantité moyenne de défaut.

Influence de la morphologie des précipités sur le comportement méca-

nique à hautes températures

Comportement mécanique

Le module et la limite d’élasticité diminuent avec l’augmentation de la température ; ce

qui a été également observé sur des microstructures contenant des renforts de forme cu-

bique. La Figure 5.2 montre l’évolution des comportements en traction et en compression

selon la forme du renfort à 500K, 700K et 1073K. Les valeurs des propriétés mécaniques, is-

sues des tests de traction et de compression, pour chaque température, sont recensées dans

le tableau 5.2. L’analyse des comportements montre que les modules et limites d’élasticité

observés restent très proches quelle que soit la forme du renfort. Les variations observées

sur la résistance mécanique changent selon la température.

À 500K, en traction, la résistance mécanique diminue puis augmente, lorsque le coefficient
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500K E(GPa) YT(GPa) YC(GPa) YT/YC RT(GPa) RC(GPa) RT/RC
α = 0.00 118 1.50 0.80 1.875 3.72 2.90 1.28
α = 0.20 118 1.50 0.80 1.875 3.15 3.02 1.04
α = 0.45 118 1.50 0.80 1.875 3.85 2.25 1.71

700K E(GPa) YT(GPa) YC(GPa) YT/YC RT(GPa) RC(GPa) RT/RC
α = 0.00 105 1.22 0.76 1.61 2.95 2.50 1.18
α = 0.20 105 1.22 0.76 1.61 3.37 2.50 1.348
α = 0.45 105 1.22 0.76 1.61 3.15 2.50 1.26

1073K E(GPa) YT(GPa) YC(GPa) YT/YC RT(GPa) RC(GPa) RT/RC
α = 0.00 90 0.77 0.72 1.06 3.00 2.20 1.36
α = 0.20 90 0.65 0.65 1.00 3.00 2.20 1.36
α = 0.45 90 0.77 0.72 1.06 2.50 2.20 1.13

Table 5.2 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 500K, 700K et 1073K : valeurs du
module d’élasticité E(GPa) (qui est le même en traction et en compression), des limites d’élasticité
YT(GPa) et YC(GPa) (en traction et en compression respectivement), du ratio YT/YC représentant
l’asymétrie sur la limite d’élasticité, des résistances mécaniques RT(GPa) et RC(GPa) (en traction
et en compression respectivement) et du ratio RT/RC représentant l’asymétrie sur la résistance
mécanique en fonction du coefficient d’arrondissement du précipité pour chaque température.

d’arrondissement passe de 0.00 à 0.20, puis de 0.20 à 0.45 respectivement. En compression,

pour cette même gamme de variation, la tendance inverse à celle observée en traction, est

constatée (la résistance mécanique augmente puis diminue).

À 700K, en traction, lorsque le coefficient d’arrondissement varie de 0.00 (cube) à 0.20 (cube

arrondi), il est constaté une augmentation de la résistance mécanique. En compression, les

résistances mécaniques trouvées restent similaires quelle que soit la forme du précipité.

À 1073K, en traction, les résistances mécaniques restent similaires lorsque le coefficient

d’arrondissement passe de 0.00 à 0.20. En revanche, lorsque le coefficient d’arrondissement

augmente en passant de 0.20 à 0.45, la résistance mécanique diminue. Des résistances mé-

caniques similaires sont observées en compression pour toutes les formes.

En considérant le sens de sollicitation, avec l’augmentation de la température, les ten-

dances observées à température ambiante sur l’asymétrie traction/compression changent

(tableau 5.1). En effet, à température ambiante, si l’asymétrie observée sur la limite d’élas-

ticité diminue avec l’arrondissement des renforts, avec l’augmentation de la température (à

partir de 500K), sa variation en fonction de la forme du précipité devient quasi-constante.

Concernant l’asymétrie sur la résistance mécanique, différentes tendances sont observées

selon la forme du précipité en fonction de la température (tableau 5.2).

L’analyse de l’asymétrie en fonction du coefficient d’arrondissement montre que la tem-
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pérature à partir de laquelle on observe l’augmentation de l’asymétrie diminue avec l’ar-

rondissement des renforts. Avec les coefficients d’arrondissement de 0.00, 0.20 et 0.45, les

températures pour lesquelles l’augmentation de l’asymétrie est visible, sont respectivement

1073K, 700K et 500K (tableau 5.1).

Mécanismes de plasticité

Les mécanismes de plasticité observés sur des microstructures contenant des précipités

de forme cubique arrondie à hautes températures restent similaire à ceux observés à tem-

pérature ambiante. Les structures de dislocations de misfit obtenues après les étapes de

thermalisation à 500K, 700K et 1073K pour les coefficients d’arrondissement de 0.20 et 0.45

sont données à la Figure 5.5. Au début du chargement, le mouvement de ces dislocations

de misfit, localisées au niveau de l’interface entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al, pilotent la

plasticité. À l’intérieur du précipité, avec l’augmentation de la température, les quantités

et les types de défauts formés varient. La Figure 5.6 montre l’évolution des quantités

moyennes de défauts à 500K, 700K et 1073K à l’intérieur des précipités de forme cubique

et cubique arrondie pour un taux de déformation variant de 0 à 5%.

À 500K, en compression, il apparaît une diminution de la quantité moyenne d’APB, pen-

dant que la quantité moyenne de CSF varie peu, lorsque le coefficient d’arrondissement

varie de 0.00 à 0.20. Si ce dernier passe de 0.20 à 0.45, la quantité moyenne d’APB aug-

mente ensuite, alors que la quantité moyenne de CSF diminue. En traction, les quantités

moyennes d’APB et de CSF restent similaires quelle que soit la forme du précipité.

À 700K, en compression, les quantités moyennes d’APB et de CSF augmentent légè-

rement, lorsque le coefficient d’arrondissement augmente de 0.00 à 0.20. La quantité

moyenne d’APB continue d’augmenter, pendant que la quantité moyenne de CSF dimi-

nue, lorsque le coefficient d’arrondissement passe de 0.20 à 0.45. En traction, la quantité

moyenne d’APB formées est similaire pour toutes les formes. Cependant, la quantité

moyenne de CSF augmente légèrement, puis diminue, lorsque le coefficient d’arrondisse-

ment varie respectivement de 0.00 à 0.20 puis de 0.20 à 0.45.

À 1073K, en compression, la quantité moyenne d’APB augmente pendant que la quantité

de CSF diminue, lorsque le coefficient d’arrondissement passe de 0.00 à 0.20. Lorsque ce

dernier passe de 0.20 à 0.45, les quantités d’APB et de CSF formées restent inchangées.

En traction, la quantité moyenne d’APB augmente légèrement, lorsque le coefficient d’ar-

rondissement s’accroit. La quantité moyenne de CSF connait une faible diminution avec

l’arrondissement des renforts.

Pour toutes les températures, quelle que soit la forme du précipité, les quantités moyennes
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(a) après thermalisation-500K-α =
0.20

(b) après thermalisation-700K-α =
0.20

(c) après thermalisation-1073K-α =
0.20

(d) après thermalisation-500K-α =
0.45

(e) après thermalisation-700K-α =
0.45

(f) après thermalisation-1073K-α =
0.45

Figure 5.5 – Évolution des structures de dislocations de misfit avec les microstructures conte-
nant des renforts de forme cubique arrondie après thermalisation à 500K, 700K et 1073K (bleue :
dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte : dislocations partielles de Shockley de type
1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth de type 1/3 < 100 >,
cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge : autres types de dislocations) pour les
coefficients d’arrondissement de 0.20 (a, b et c) et 0.45 (d, e et f ).
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Figure 5.6 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 500K, 700K et 1073K : évolution
des quantités moyennes de défauts dans le précipité en fonction du coefficient d’arrondissement
lors des sollicitations en compression et en traction selon la direction [001] (les barres d’erreurs
représentent les écart-types calculés sur les moyennes).

de SISF et de PT restent faibles devant les quantités moyennes d’APB et de CSF formées.

Lors de l’arrondissement des renforts, des petites variations de fraction volumique ont

été observées. Et même si, dans le cadre de cette étude, ces petites variations dues au chan-

gement de la forme ont été négligées, il reste intéressant d’étudier l’impact que la fraction

volumique pourrait avoir sur le comportement mécanique, et ainsi élargir la compréhen-

sion de l’effet composite.
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(a) dd = 5.07x1016m−2 (b) dd = 4.56x1016m−2

(c) dd = 5.16x1016m−2 (d) dd = 5.64x1016m−2

Figure 5.7 – Impact de la fraction volumique sur le comportement mécanique à 300K : évolution
de la structure de dislocations de misfit obtenue après la thermalisation pour des microstructures
contenant des renforts cubiques qui occupent des fractions volumiques de l’ordre de 38%-(a), 49%-
(b) 56%-(c) et 63%-(d) (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte : dislocations
partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth
de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge : autres types de
dislocations).

Effet de la fraction volumique des renforts de forme cu-

bique sur le comportement mécanique des systèmes γ’/γ-

Ni3Al/Ni

Pour étudier l’impact de la fraction volumique ( f v) sur le comportement mécanique

des systèmes γ’/γ-Ni3Al/Ni, quatre microstructures de même taille contenant des pré-
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(a) dd = 5.83x1016m−2 (b) dd = 5.52x1016m−2

(c) dd = 5.93x1016m−2 (d) dd = 6.18x1016m−2

Figure 5.8 – Influence de la fraction volumique sur le comportement mécanique à 700K : évolu-
tion de la structure de dislocations de misfit obtenue après thermalisation pour des microstructures
contenant des renforts cubiques qui occupent des fractions volumiques de l’ordre de 38%-(a), 49%-
(b) 56%-(c) et 63%-(d) (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte : dislocations
partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth
de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge : autres types de
dislocations).

cipités de tailles différentes occupant des fractions volumiques de l’ordre de 38%, 49%,

56% et 63% ont été générées. Les mêmes méthodes de minimisation et de thermalisation

que celles décrites précédemment (présentés à la section 4 du chapitre 4) ont été appliquées

pour toutes les microstructures. Deux formes de renforts (cubique et cubique arrondie avec

un coefficient d’arrondissement de 0.20) ont été considérées. Les études sont effectuées à

température ambiante (300K) et à haute température (700K) afin d’étudier l’impact de la
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fraction volumique à des températures différentes.

Les structures de dislocations de misfit obtenues après les étapes de thermalisation à 300K

et à 700K, pour les différentes fractions volumiques considérées, sont montrées respecti-

vement aux Figures 5.7 et 5.8. La forme et l’état de la structure de dislocations de misfit

après l’étape de thermalisation varient avec la fraction volumique. Avec l’augmentation

du volume du précipité, il est noté une augmentation de la quantité d’interfaces qui peut

participer à l’augmentation de la densité de dislocations (dd) de misfit dans le volume to-

tal du système. Les densités de dislocations calculées pour chaque microstructure après

l’étape de thermalisation, et qui dépendent à la fois de la quantité d’interface et de l’état

de dissociation des structures de dislocations, varient avec la fraction volumique. Une aug-

mentation de la densité de dislocations avec l’augmentation de la température est notée

pour toutes les fractions volumiques.

Comportement mécanique

La Figure 5.9 présente l’évolution des comportements mécaniques en compression et

en traction avec les différentes fractions volumiques fixées à température ambiante (300K).

L’analyse des courbes indique que le comportement mécanique varie avec l’augmentation

de la fraction volumique. Le tableau 5.3 rassemble les valeurs des propriétés mécaniques,

en traction et en compression à température ambiante en fonction de la fraction volumique.

En traction, même si le module d’élasticité reste constant, il est constaté une diminution de

la limite d’élasticité avec l’augmentation de la fraction volumique. La résistance mécanique

varie de façon non linéaire avec la fraction volumique.

En compression, le module d’élasticité reste inchangé quelle que soit la fraction volumique,

tandis que la limite d’élasticité et la résistance mécanique varient. Plus précisément, lorsque

la fraction volumique passe de 38% à 49%, la limite d’élasticité reste inchangée tandis que

la résistance mécanique augmente. Si la fraction volumique est augmentée, il en résulte

une diminution de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique.

En comparant les comportements obtenus selon le sens de la sollicitation (Figure 5.9), il ap-

paraît clairement que quelle que soit la fraction volumique considérée, la limite d’élasticité

et la résistance mécanique ainsi que leurs variations sont plus importantes en traction qu’en

compression, ce qui démontre le caractère général de l’asymétrie traction/compression sur

la limite d’élasticité et sur la résistance mécanique (Figure 5.10). L’asymétrie sur la limite

d’élasticité et sur la résistance mécanique varient non linéairement avec l’augmentation de

la fraction volumique (tableau 5.3).

Lorsque la température augmente en passant de 300K à 700K, en considérant les mêmes
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Figure 5.9 – Comportement mécanique à 300K : impact de la variation de la fraction volumique
sur le comportement mécanique des microstructures contenant des renforts de forme cubique lors
des tests de compression (bleue) et de traction (marron) uni-axiales selon la direction [001].
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Figure 5.10 – Comportement mécanique des systèmes Ni3Al/Ni à 300K et à 700K : impact
de la fraction volumique des renforts de forme cubique sur l’évolution de l’asymétrie en trac-
tion/compression observée sur la limite d’élasticité (YT/YC) et sur la résistance mécanique (RT/RC)
à 300K et à 700K.

microstrucures, des modifications sont observées sur le comportement mécanique pour les

différentes fractions volumiques considérées. La Figure 5.11 présente les comportements
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Figure 5.11 – Comportement mécanique à 700K : impact de la variation de la fraction volumique
sur le comportement mécanique des microstructures contenant des renforts de forme cubique lors
des tests de compression (bleue) et de traction (marron) selon la direction [001].

mécaniques obtenus en réalisant des tests de compression et de traction à 700K. Le tableau

5.3 indique les valeurs des propriétés mécaniques obtenues en fonction de la fraction vo-

lumique. Concernant le comportement élastique, contrairement à la tendance observée à

température ambiante où le module d’élasticité reste constant quelle que soit la fraction

volumique, à 700K, on note parfois une variation du module d’élasticité avec l’augmenta-

tion de la fraction volumique. Le module d’élasticité passe de 102GPa à 105GPa lorsque la

fraction volumique passe de 38% à 49%, elle reste constante pour une variation de fraction

volumique allant de 49% à 56% puis augmente à nouveau en passant de 105GPa à 110GPa

lorsque la fraction volumique passe de 56% à 63%. Ceci conduit à une écart faible mais

significatif de 8GPa.

Lorsque la température passe de 300K à 700K, en traction pour toutes les fractions volu-

miques, les limites d’élasticités et les résistances mécaniques diminuent (tableau 5.3). En

compression, pour une fraction volumique de 38%, la limite d’élasticité reste la même,

alors que la résistance mécanique connait une petite diminution. Avec une fraction volu-

mique de 49%, la limite d’élasticité et la résistance mécanique diminuent. Quand la fraction

volumique est de 56%, la limite d’élasticité augmente un peu, pendant que la résistance

mécanique connait une faible diminution. Si la fraction volumique monte à 63%, la limite

d’élasticité diminue un peu, alors que la résistance mécanique augmente légèrement.
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300K E(GPa) YT(GPa) YC(GPa) YT/YC RT(GPa) RC(GPa) RT/RC
f v = 38% 125 3.11 1.00 3.11 3.35 2.48 1.35
f v = 49% 125 3.01 1.00 3.01 4.41 3.00 1.47
f v = 56% 125 2.60 0.73 3.56 4.20 2.90 1.45
f v = 63% 125 1.92 0.60 3.20 4.25 2.70 1.57

700K E(GPa) YT(GPa) YC(GPa) YT/YC RT(GPa) RC(GPa) RT/RC
f v = 38% 102 1.00 1.00 1.00 3.25 2.40 1.35
f v = 49% 105 1.22 0.76 1.60 2.95 2.50 1.18
f v = 56% 105 0.92 0.92 1.00 3.75 2.70 1.39
f v = 63% 110 0.83 0.42 1.98 3.60 2.75 1.31

Table 5.3 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K et 700K contenant des ren-
forts de forme cubique : valeurs du module d’élasticité E(GPa) (qui est le même en traction et en
compression), des limites d’élasticité YT(GPa) et YC(GPa) (en traction et en compression respec-
tivement), du ratio YT/YC représentant l’asymétrie sur la limite d’élasticité, des résistances méca-
niques RT(GPa) et RC(GPa) (en traction et en compression respectivement) et du ratio RT/RC
représentant l’asymétrie sur la résistance mécanique en fonction de la fraction volumique du préci-
pité.

En considérant la variation du comportement mécanique en fonction de la fraction volu-

mique à 700K (Figure 5.11), les tendances suivantes sont observées :

— lorsque la fraction volumique passe de 38% à 49%, en traction, on note une petite

augmentation de la limite d’élasticité, pendant que la résistance mécanique diminue

un peu. En compression, on assiste plutôt à une diminution de la limite d’élasticité,

et à une faible augmentation de la résistance mécanique ;

— si la fraction volumique passe de 49% à 56%, la limite d’élasticité diminue en traction

et augmente en compression, tandis que la résistance mécanique augmente quel que

soit le sens de sollicitation ;

— une diminution des limites d’élasticité en traction et en compression est constatée,

quand la fraction volumique passe de 56% à 63% ; alors que la résistance mécanique

diminue un peu en traction et connait une faible augmentation en compression.

En comparant les comportements obtenus selon le sens de la sollicitation, on peut voir

avec la Figure 5.10 que l’asymétrie observée sur la limite d’élasticité diminue de manière

considérable avec l’augmentation de la température quelle que soit la fraction volumique

considérée. Avec les fractions de 38% et 56%, les asymétries observées sur les résistances

mécaniques à 300K et 700K sont similaires. En revanche, avec les fractions volumiques de

49% et 63%, l’asymétrie observée sur la résistance mécanique est plus faible à 700K qu’à

300K.
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Mécanismes de plasticité

De la même manière qu’il a été observé sur les microstructures ayant des fractions

volumiques de l’ordre de 49%, au début du chargement, les mécanismes de plasticité sont

pilotés, pour toutes les fractions volumiques, par les dislocations de misfit résidants aux

interfaces γ’/γ-Ni3Al/Ni. Ces premiers mouvements de dislocations, qui déterminent la

limite d’élasticité, sont observés dans des endroits différents selon le sens de sollicitation :

— en compression, les dislocations qui résident dans les quatre faces parallèles à l’axe

de sollicitation pilotent les premiers événements plastiques ;

— en traction, le début de la plasticité est gouverné par les dislocations résidant dans

les deux faces perpendiculaires à l’axe de sollicitation.

L’évolution du mécanisme de plasticité, qui est lié à la résistance mécanique, est inchangée

quelle que soit la fraction volumique considérée. Cependant, en fonction de cette dernière,

les pourcentages de défauts formés varient.

La Figure 5.12 présente l’évolution des quantités moyennes de défauts formés à tempé-

rature ambiante (300K) en fonction de la fraction volumique. En compression, lorsque la
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Figure 5.12 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K et à 700K : évolution
des quantités moyennes de défauts dans les précipités de forme cubique lors des sollicitations en
compression et en traction en fonction de la fraction volumique (les barres d’erreurs représentent les
écarts types calculés sur les moyennes).

fraction volumique augmente en passant de 38% à 49%, il apparaît une diminution de

la quantité moyenne d’APB, tandis que où la quantité moyenne de CSF augmente. Si la

fraction volumique passe de 49% à 56%, la quantité moyenne d’APB s’accroît cette fois,
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pendant que la quantité moyenne de CSF diminue. Si la fraction volumique passe de 56%

à 63%, les quantités moyennes d’APB et de CSF diminuent. Les quantités moyennes de PT

et de SISF formées restent très faibles devant les quantités d’APB et de CSF.

En traction, les variations observées sur les quantités moyennes de défauts en fonction de la

fraction volumique sont moins importantes que celles observées en compression. Contrai-

rement à la tendance observée en compression sur les quantités moyennes de SISF, qui

restent très faibles devant les quantités moyennes d’APB et de CSF ; en traction, à une

fraction volumique de 56%, on assiste à la formation d’une quantité moyenne de SISF qui

est du même ordre que la quantité moyenne de CSF formée (Figure 5.12).

Selon le sens de sollicitation, s’il est observé selon les fractions volumiques considérées la

formation d’une quantité moyenne d’APB plus importantes en traction (49% et 63%) ou en

compression (38% et 56%), la quantité moyenne de CSF formées pour toutes les fractions

volumiques, reste plus élevée en compression qu’en traction. À une fraction volumique de

56%, il se forme une quantité moyenne de SISF plus importante en traction qu’en com-

pression (Figure 5.12). Là encore, il faut souligner que les variations des défauts restent

limitées.

L’évolution des quantités moyennes de défauts en fonction de la fraction volumique à 700K

est donnée par la Figure 5.12. Les variations observées sur les quantités moyennes d’APB

en traction et en compression, de même que celles constatées sur les quantités moyennes de

CSF en compression, en fonction de la fraction volumique, sont moins importantes à 700K

qu’à 300K. Concernant les quantités moyennes de CSF en traction, des variations moins

importantes à 300K qu’à 700K sont constatées. Avec l’augmentation de la température, il

observé une diminution des écarts obtenus sur les quantités moyennes d’APB formées en

traction et en compression pour toutes les fractions volumiques. À une fraction volumique

de 63%, contrairement à la tendance observée à 300K, la quantité moyenne d’APB formées

en compression devient supérieure à celle formées en traction. Les écarts observés entre les

quantités moyennes de CSF formées en traction et en compression à 300K et à 700K, restent

similaires, sauf à une fraction volumique de 49% où l’on note un écart plus important à

300K qu’à 700K.
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Influence de la fraction volumique des renforts de

forme cubique arrondie sur le comportement mécanique

des systèmes γ’/γ-Ni3Al/Ni

Dans cette section, les études sont limitées à l’analyse de l’effet de la forme sur l’évolu-

tion du module et de la limite d’élasticité en fonction de la fraction volumique.

Pour étudier l’incidence de la forme du renfort sur la variation du comportement méca-

nique en fonction de la fraction volumique, quatre microstructures contenant des renforts

de forme cubique arrondie occupant des fractions volumiques proches de celles obtenues

avec les microstructures contenant des renforts de forme cubique ont été générées. Les

structures de dislocations de misfit obtenues après les étapes de thermalisation à 300K et

à 700K, au niveau des interfaces entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al pour des fractions vo-

lumiques de l’ordre de 37%, 48%, 55% et 62% sont présentées aux Figures 5.13 et 5.14. De

la même manière qu’il a été observé sur des microstructures avec des renforts de forme

cubique, la forme et l’état de dissociation des structures de dislocations de misfit changent

selon la fraction volumique. Lorsque la température passe de 300K à 700K, une évolution

de l’état de dissociation des dislocations de misfit qui se forment au niveau de l’interface

est notée pour toutes les fractions volumiques. Ceci se traduit par une augmentation des

densités de dislocations. Néanmoins, la variation de la densité de dislocations observée

lorsque la fraction volumique augmente reste similaire quelle que soit la température.

Comparées aux structures de dislocations de misfit obtenues avec les microstructures

contenant des renforts de forme cubique (Figure 5.8), une diminution de la densité de dis-

locations est notée avec l’arrondissement des renforts.

Comportement mécanique

La Figure 5.15 montre l’évolution des comportements mécaniques obtenus en effectuant

des tests de traction et de compression à 300K sur les microstructures avec des renforts de

forme cubique arrondie. On note une faible diminution du module d’élasticité avec l’aug-

mentation de la fraction volumique à partir d’une fraction volumique de 55%. Le module

d’élasticité passe de 125GPa à 124GPa, puis de 124GPa à 123GPa lorsque la fraction vo-

lumique passe respectivement de 48% à 55%, puis de 55% à 62%. Cette faible variation

constatée à température ambiante n’est pas observée avec les microstructures contenant les

renforts de forme cubique. Les variations constatées sur la limite d’élasticité en fonction de
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(a) dd = 4.79x1016m−2 (b) dd = 4.77x1016m−2

(c) dd = 4.51x1016m−2 (d) dd = 5.06x1016m−2

Figure 5.13 – Impact de la fraction volumique sur le comportement mécanique à 300K : évolution
de la structure de dislocations de misfit obtenue après la thermalisation pour des microstructures
contenant des renforts cubiques arrondis, occupant des fractions volumiques de l’ordre de 37%-(a),
48%-(b) 55%-(c) et 62%-(d) (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte : dislocations
partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth
de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge : autres types de
dislocations).

la fraction volumique diffèrent aussi avec l’arrondissement des renforts.

En traction, il est noté une augmentation suivie d’une diminution de la limite d’élasti-

cité. La limite d’élasticité augmente en passant de 1.78GPa à 1.85GPa lorsque la fraction

volumique passe de 37% à 48%, puis diminue en prenant les valeurs de 1.68GPa et de

1.08GPa lorsque la fraction volumique prend respectivement les valeurs de 55% et 62%.

En compression, les limites d’élasticité obtenues pour toutes les fractions volumique sont
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(a) dd = 5.57x1016m−2 (b) dd = 4.88x1016m−2

(c) dd = 5.06x1016m−2 (d) dd = 5.69x1016m−2

Figure 5.14 – Impact de la fraction volumique sur le comportement mécanique à 700K : évolution
de la structure de dislocations de misfit obtenue après la thermalisation pour des microstructures
contenant des renforts cubiques arrondis, occupant des fractions volumiques de l’ordre de 37%-(a),
48%-(b) 55%-(c) et 62%-(d) (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte : dislocations
partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth
de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge : autres types de
dislocations).

similaires.

Lorsque la température augmente, passant de 300K à 700K, une diminution du module

d’élasticité est observée quels que soient le sens de sollicitation et la fraction volumique.

La Figure 5.16 présente l’évolution des comportements mécaniques observés à 300K en

fonction de la fraction volumique. Les propriétés mécaniques obtenus à 300K et à 700K en

fonction de la fraction volumique sont aussi indiquées au tableau 5.4.
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Figure 5.15 – Comportement mécanique à 300K : impact de la variation de la fraction volumique
sur le comportement mécanique des microstructures contenant des renforts de forme cubique arron-
die lors des tests de compression (bleue) et de traction (marron) selon la direction [001].

En traction, si une diminution de la limite d’élasticité est constatée pour les fractions volu-

miques de 37% et 48%, la tendance inverse apparaît pour les fractions volumiques de 55%

et 62%. En compression, les limites d’élasticité obtenues à 300K et à 700K pour une fraction

volumique de 37% sont similaires. Cependant, pour toutes les autres fractions volumiques,

une diminution de la limite d’élasticité est observée avec l’augmentation de la température

(tableau 5.4).

À 300K, pour tous les fractions volumiques, l’asymétrie de la limite d’élasticité est moins

importante avec les microstructures contenant les renforts de forme cubique arrondie (Fi-

gure 5.17) qu’avec celles ayant des renforts de forme cubique (figure 5.10). À 700K, des

asymétries similaires sont observées avec les fractions volumiques de 37% et 48% pour les

deux formes de précipité (cubique et cubique arrondie). Cependant, avec les fractions vo-

lumiques de 55% et 62%, des asymétries plus importantes sont obtenues avec les renforts

de forme cubique arrondie comparativement aux renforts de forme cubique.

Mécanismes de plasticité

Les dislocations de misfit résidant au niveau de l’interface entre les phases γ-Ni et

γ’-Ni3Al pilotent les mécanismes de plasticité au début du chargement, comme il a été ob-

servé avec les microstructures contenant des renforts de forme cubique arrondie occupant

une fraction de l’ordre de 48% (Figure 5.3). La modification de la forme des précipités peut
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300K E(GPa) YT(GPa) YC(GPa) YT/YC RT(GPa) RC(GPa) RT/RC
f v = 37% 125 1.78 1.00 1.78 3.50 2.45 1.43
f v = 48% 125 1.85 1.00 1.85 3.60 2.70 1.33
f v = 55% 124 1.68 1.05 1.60 4.33 2.88 1.50
f v = 62% 123 1.08 1.00 1.08 4.10 2.90 1.41

700K E(GPa) YT(GPa) YC(GPa) YT/YC RT(GPa) RC(GPa) RT/RC
f v = 37% 102 1.10 1.10 1.00 3.64 2.20 1.65
f v = 48% 105 1.22 0.76 1.60 3.38 2.48 1.36
f v = 55% 107 1.95 0.74 2.63 3.88 3.00 1.29
f v = 62% 105 1.50 0.76 1.98 3.42 2.42 1.41

Table 5.4 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K et 700K contenant des ren-
forts de forme cubique arrondie : valeurs du module d’élasticité E(GPa) (qui est le même en traction
et en compression), des limites d’élasticité YT(GPa) et YC(GPa) (en traction et en compression res-
pectivement), du ratio YT/YC représentant l’asymétrie sur la limite d’élasticité, des résistances mé-
caniques RT(GPa) et RC(GPa) (en traction et en compression respectivement) et du ratio RT/RC
représentant l’asymétrie sur la résistance mécanique en fonction de la fraction volumique du préci-
pité.
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Figure 5.16 – Comportement mécanique à 700K : impact de la variation de la fraction volumique
sur le comportement mécanique des microstructures contenant des renforts de forme cubique arron-
die lors des tests de compression (bleue) et de traction (marron) selon la direction [001].

avoir un impact sur la manière dont ils sont cisaillés par les dislocations [Yashiro et al.,

2002]. Si à 300K, les mécanismes de plasticité restent similaires quelle que soit la forme

du précipité ou la fraction volumique, à 700K, une différence a été remarquée sur le mode

de glissement des dislocations avec l’augmentation de la fraction volumique. En effet, les
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Figure 5.17 – Comportement mécanique du système Ni3Al/Ni à 300K et à 700K : impact de
la fraction volumique des renforts de forme cubique arrondie sur l’évolution de l’asymétrie en trac-
tion/compression observée sur la limite d’élasticité (YT/YC) et sur la résistance mécanique (RT/RC)
à 300K et à 700K.

simulations ont montré qu’avec les cubes arrondis, à 700K, à des fractions volumiques de

55% et 62%, les dislocations qui glissent par paire de partielles de Shockley peuvent faire

plusieurs glissements croisés suivant les plans {111} avant d’atteindre l’interface. La figure

5.18 montre un exemple typique de ce type de glissement qui se produit à 700K dans un

précipité occupant une fraction volumique de l’ordre de 62%. À un niveau de chargement

de 3.00%, il est observé deux dislocations partielle de Shockley de type 1/6 < 112 >, sépa-

rées par un CSF, qui glissent en laissant derrière elles des APBs (Figure 5.18a). Lorsque le

chargement augmente à 3.50%, il se produit un premier glissement dévié d’un plan {111}
vers un autre plan {111} (Figure 5.18b). Si la déformation augmente à 3.80%, on assiste

à un autre glissement dévié vers un plan parallèle au plan de glissement initial (avant le

premier glissement dévié Figure 5.18c). Un autre glissement dévié vers un plan parallèle

cette fois au deuxième plan de glissement sera observé, lorsque la déformation augmente

encore (Figure 5.18d). Le processus se répète jusqu’à ce que la paire de dislocations at-

teigne l’interface. À température ambiante, les glissements croisés observés s’effectuent en

une seule fois d’un plan {111} vers un autre plan {111} (Figures 4.12 et 4.13) et se diriger

ensuite vers l’interface.
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(a) 3.00% (b) 3.50%

(c) 3.80% (d) 4.00%

Figure 5.18 – Evolution des mécanismes de plasticité à 700K : glissement dévié sur plusieurs plans
{111} d’une paire de dislocations partielles de Shockley, observé lors de la sollicitation en traction
(un mécanisme similaire est aussi observé en compression) d’une microstructure contenant un ren-
fort de forme cubique arrondie occupant une fraction volumique de 62%. Seules les mécanismes de
plasticité se produisant dans la phase γ’ sont ici représentés.
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Discussion

Dans cette partie, il a été choisi de se limiter à la discussion des résultats observés sur

l’influence de la forme et de la fraction volumique sur le module et la limite d’élasticité.

La manière dont la résistance mécanique est définie fait que cette dernière dépend de la

déformation totale fixée et de la graine aléatoire (réf. section B de l’annexe). Autrement

dit, en lançant plusieurs fois le même calcul pour des déformations maximales et/ou avec

des graines aléatoires différentes, il est possible de trouver des variations sur la résistance

mécanique. Étant donné que ces variations sont du même ordre de grandeur que celles

dues à l’impact de la forme ou de la fraction volumique, il devient peu pertinent de mener

une discussion sur les variations de la résistance mécanique causées par ces dernières (la

forme et la fraction volumique).

Effet de la forme sur le comportement mécanique

Les simulations ont montré qu’à température ambiante, avec l’arrondissement des coins

et des arêtes des renforts, la limite d’élasticité en traction diminue alors qu’en compression,

elle reste la même (Figure 5.2). Avec l’augmentation de la température, les modules et les

limites d’élasticités identifiés changent peu quel que soit le sens de la sollicitation et la

forme du précipité. Pour comprendre les variations observées sur la limite d’élasticité,

nous nous sommes intéressés à deux points :

— les évolutions des densités de dislocations au niveau de l’interface en fonction de

la forme à 300K, 500K, 700K et 1073K à un niveau de déformation où la limite

d’élasticité est atteinte. La Figure 5.19 montre l’évolution des densités de dislocations

de type glissile (les dislocations partielles de Shockley et parfaites de type 1/6 <

112 > et 1/2 < 110 > respectivement qui ont la facilité de se déplacer dans un

réseau CFC) et de type sessile (les autres types de dislocations telles que celles de

type 1/6 < 110 >, 1/3 < 100 >, 1/3 < 111 >, etc, qui se déplacent difficilement

dans un réseau CFC) en fonction de la température, selon la forme du précipité en

traction et en compression.

— à la distribution des contraintes de cisaillement (σxy, σxz et σyz) à température am-

biante (300K) et à 1073K pour une microstructure contenant des renforts de forme

cubique arrondie avec un coefficient d’arrondissement de 0.45 (Figure 5.20).

En se basant sur l’évolution des densités de dislocations, en traction, à température am-

biante (300K), lorsque le coefficient d’arrondissement s’accroît, la densité des dislocations

de type glissile augmente faiblement, au moment où la densité des dislocations de type

210



Chapitre 5. Influence de la morphologie et de la fraction volumique des précipités sur le
comportement mécanique des systèmes γ’ / γ-Ni3Al/Ni

300 500 700 1073

T(K)

1

2

3

4

5

6
D

en
si

té
de

di
sl

oc
at

io
ns

(m
−

2 )

×1016

Traction

α = 0.00− glissile
α = 0.20− glissile
α = 0.45− glissile

sessile
sessile
sessile

300 500 700 1073

T(K)

1

2

3

4

5

6
×1016

Compression

Figure 5.19 – Évolution des densités de dislocations de misfit de type glissile et sessile en fonction
de la forme du précipité au début de la plasticité à 300K, 500K, 700K et 1073K.

sessile diminue. L’augmentation de la densité des dislocations de type glissile ainsi que

la diminution de celle de type sessile avec l’arrondissement des précipités entrainent la

diminution de la limite d’élasticité. À 500K, 700K et 1073K, les densités de dislocations

de type glissile obtenues pour les coefficients d’arrondissement de 0.00 et 0.20 restent

similaires. Avec un coefficient d’arrondissement de 0.45, à 500K et 1073K, il est observé

des densités de dislocations de type glissile (qui ont un effet d’adoucissement) et sessile

(qui ont un effet de durcissement) plus élevées que celles trouvées avec des coefficients

d’arrondissement de 0.00 et 0.20. Ces deux effets (adoucissement et durcissement) antago-

nistes, font que la limite d’élasticité reste similaire à celles obtenues avec des coefficients

d’arrondissement de 0.00 et 0.20. À 700K, les densités de dislocations de type glissile

et sessile obtenues restent similaires pour toutes les formes. Par conséquent, les limites

d’élasticités obtenues aux températures de 500K, 700K et 1073K restent similaires.

En compression, quelle que soit la température, des densités de dislocations de type glis-

sile similaires sont obtenues pour toutes les formes de précipités envisagées. Néanmoins,

des variations peuvent être observées sur les densités de dislocations de type sessile. Mais

comme les quantités de dislocations de type glissile mises en mouvement sont plus impor-

tantes en compression (les dislocations résidant dans les quatre faces parallèles à l’axe de

sollicitation) qu’en traction (les dislocations résidant dans les deux faces perpendiculaires

à l’axe de sollicitation), l’effet des dislocations de type sessile est moins marqué en com-

pression qu’en traction. Par conséquent, les limites d’élasticité observées en compression

évoluent peu avec la forme.

Pour toutes les formes évaluées, les simulations ont montré une diminution du module et

de la limite d’élasticité avec l’augmentation de la température. Cette observation peut être

liée à l’augmentation de la densité de dislocations de type glissile et/ou à la diminution

de la densité de dislocations de type sessile (Figure 5.19).
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(a) 300K-α = 0.45 (b) 300K-α = 0.45 (c) 300K-α = 0.45

(d) 1073K-α = 0.45 (e) 1073K-α = 0.45 (f) 1073K-α = 0.45

Figure 5.20 – Distribution des contraintes de cisaillement (σxy, σxz et σyz) au niveau de l’interface
entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al après les étapes thermalisation à 300K (a, b et c) et 1073K (d, e
et f) ; pour plus de visibilité la phase γ-Ni est supprimée et seul le précipité γ’-Ni3Al et l’interface
sont montrés.
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La variation de l’asymétrie sur la limite d’élasticité en fonction de la forme observée

à température ambiante (tableau 5.1), est due à la variation de la limite d’élasticité en

traction. Pour des températures de 500K, 700K et 1073K, des asymétries similaires sont

observées quelle que soit la forme du précipité.

En ce qui concerne les distributions des contraintes de cisaillement (σxy, σxz et σyz) don-

nées par la Figure 5.20, avec l’arrondissement des renforts, à température ambiante, la

concentration de contraintes au niveau de l’interface diminue comparées aux renforts de

forme cubique (réf. figure 4.24 du chapitre 4). Cette relaxation entraine la diminution

de la limite d’élasticité observée en traction, et par voie de conséquence, l’asymétrie

traction/compression observée sur la limite d’élasticité. Avec l’augmentation de la tem-

pérature, il apparaît une diminution de la concentration de contraintes au niveau de

l’interface qui est due à une relaxation, elle-même due à la diminution du paramètre de

misfit (réf. Figure 4.17 du chapitre 4). Les concentrations de contraintes obtenues avec les

microstructures contenant des renforts de forme cubique arrondie deviennent similaires à

celles observées avec les microstructures contenant des renforts de forme cubique. C’est

la raison pour laquelle, les limites d’élasticité obtenues en traction et en compression

deviennent similaires pour toutes les formes du précipité.

Concernant l’évolution du mécanisme de plasticité à l’intérieur du précipité, les simu-

lations ont montré que, si les types de défauts formés restent les mêmes quelle que soit

la forme du renfort, les quantités de défauts varient avec l’arrondissement des renforts

(Figures 5.4 et 5.6). Ceci est attribué à deux causes :

— d’une part à l’impact de la forme avec l’arrondissement des renforts qui favorise une

augmentation des glissements de dislocations appariées, ainsi que la diminution des

glissements de dislocations individuelles ;

— d’autre part à l’impact de la température qui favorise à la fois une diminution de

l’activité des dislocations, ainsi qu’un glissement par paire de dislocations à l’inté-

rieur du précipité.

À température ambiante (300K), l’augmentation de la quantité d’APB, ainsi que la di-

minution de la quantité de CSF constatées en compression (Figure 5.4), peuvent être

attribuées respectivement à l’augmentation du glissement par paire, ainsi qu’à la dimi-

nution du glissement individuel des dislocations qui sont causées par l’arrondissement

des renforts. En traction, la faible diminution de la quantité d’APB peut être liée au fait

qu’avec l’arrondissement des renforts, le cisaillement du précipité en traction devient un

peu plus difficile, du fait qu’on a plus d’activité de dislocations au niveau de l’interface
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qu’à l’intérieur du précipité.

Selon le sens de sollicitation, l’augmentation du glissement par paire et la diminution du

glissement individuel des dislocations avec l’arrondissement des renforts, observées en

compression, peut expliquer aussi le fait qu’on a une quantité d’APB plus importante

en compression qu’en traction, contrairement à la tendance observée avec les renforts

cubiques. Ceci explique aussi la diminution de l’écart entre les quantités moyennes de CSF

formées en compression et en traction constatée avec l’arrondissement des renforts.

En compression, à 500K (Figure 5.6), pour un coefficient d’arrondissement de 0.20, la

diminution de la quantité moyenne d’APB peut ainsi être liée à la diminution de l’activité

des dislocations. Cependant, lorsque le coefficient d’arrondissement augmente, en passant

de 0.20 à 0.45, l’effet de la forme fait qu’une tendance similaire à celle observée à 300K

(une augmentation de la quantité d’APB et une diminution de la quantité de CSF) se

manifeste. À 700K, les quantités moyennes de défauts restent similaires pour les coef-

ficients d’arrondissement de 0.00 et 0.20. En revanche, lorsque ce dernier passe de 0.20

à 0.45, la même tendance observée à 300K et à 500K (une augmentation de la quantité

d’APB et une diminution de la quantité de CSF) est constatée. Cependant, du fait de

la diminution de l’activité des dislocations due à l’augmentation de la température, des

variations, de moins en moins importantes, sont observées sur les quantités de défauts.

À 1073K, en compression, la même tendance observée à 300K est obtenue, c’est-à-dire,

une augmentation de la quantité d’APB et une diminution de la quantité de CSF, suite à

l’arrondissement des renforts. Mais, pour les mêmes raisons que celles soulignées à 700K,

la variation de quantité de défauts observée à 1073K est plus faible que celle observée à

300K.

En traction, l’impact de la forme du précipité sur les variations des quantités moyennes de

défauts restent très faibles. Par conséquent, les variations des quantités de défauts, dues à

la température, restent similaires indépendamment de la forme du renfort.

Il faut noter que, même si des efforts ont été consentis pour expliquer les variations des

quantités moyennes de défauts en fonction de la forme, avec la prise en compte de l’impact

de la température, la coexistence de l’effet de ces deux paramètres (forme et température)

sur le comportement mécanique font qu’il est très difficile d’expliquer ces variations lors

de la sollicitation des microstructures.

Les études menées sur les nanoparticules isolées de Ni3Al ont montré que la forme

du précipité joue un rôle déterminant sur le comportement mécanique, et particulièrement
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Figure 5.21 – Évolution des densités de dislocations de misfit de type glissile et sessile au niveau de
l’interface entre la phase γ-Ni et γ’-Ni3Al de forme cubique en fonction de la fraction volumique
du précipité au début de la plasticité à 300K et 700K.

sur l’initiation des mécanismes de plasticité. Les résultats présentés dans ce chapitre ont

montré que l’impact de la forme du renfort Ni3Al, sur le comportement mécanique des sys-

tèmes Ni3Al/Ni-γ’/γ reste non négligeable. Avec les nano-cubes arrondis isolés de Ni3Al,

deux modes de déformation peuvent être observés en fonction de la taille, du coefficient

d’arrondissement et de la température : un mode de déformation homogène commençant

avec la nucléation de dislocations au centre de la nanoparticule et un mode de déformation

hétérogène débutant avec la nucléation de dislocations à partir de la surface de la nanopar-

ticule. Cependant, dans le cas d’un nano-cube arrondi de Ni3Al intégré dans une matrice

de Ni, le début des mécanismes de plasticité est plutôt piloté par les dislocations de misfit

résidant au niveau de l’interface entre le nano-cube arrondi et la matrice dans laquelle il

est intégré. Ceci reste vrai quels que soient la taille, le coefficient d’arrondissement et la

température.

Impact de la fraction volumique des renforts de forme cubique sur le

comportement mécanique

Lorsque la fraction volumique du précipité augmente, les simulations ont montré

différentes tendances selon la température et le sens de sollicitation.

À température ambiante (300K), avec les microstructures contenant des renforts de forme

cubique, quelle que soit la fraction volumique du précipité, les mêmes modules d’élasticité

sont obtenus. Lorsque la fractions volumique augmente en passant de 38% à 49%, aussi

bien en traction qu’en compression, les limites d’élasticité restent similaires. Cependant,

lorsque la fraction volumique augmente encore (avec des fractions volumiques de 56%

et 63%), les limites d’élasticité en traction et en compression diminuent. En considérant

l’évolution des densités de dislocations de misfit à un niveau de chargement où la limite
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d’élasticité est atteinte (Figure 5.21), les variations observées sur la limite d’élasticité en

traction et en compression peuvent être expliquées. En effet, lorsque la fraction volu-

mique passe de 38% à 49%, en traction et en compression, les densités de dislocations de

type glissile restent similaires, ce qui explique le fait que les limites d’élasticité obtenues

évoluent peu. Lorsque la fraction volumique augmente encore en prenant les valeurs de

56% et 63%, l’augmentation des densités de dislocations de type glissile en traction et en

compression (Figure 5.21) provoque les diminutions observées sur les limites d’élasticité.

Les densités de dislocations de type sessile quelle que soit la fraction volumique, restent

similaires.

À 700K, les variations des densités de dislocations en fonction de la fraction volumique ne

permettent pas d’expliquer toutes les variations observées sur le comportement mécanique

en fonction de la fraction volumique. Les simulations ont montré une faible augmentation

du module d’élasticité avec l’augmentation de la fraction volumique. Ces variations ob-

servées sur le module d’élasticité peuvent être attribuées à l’augmentation de la fraction

volumique du précipité. En effet, avec l’augmentation de la température, l’impact du pré-

cipité sur le comportement mécanique devient plus important, et le début du mécanisme

de plasticité est par conséquent piloté à la fois par la fraction volumique du précipité et la

structure de dislocations de misfit.

En traction, malgré la faible augmentation observée en termes de densités de dislocations

de type glissile (dislocations qui ont la faculté de se déplacer facilement dans une réseau

CFC), quand la fraction volumique passe de 38% à 49%, il est constaté que la limite

d’élasticité augmente un peu en passant de 1GPa à 1.22GPa, au lieu de diminuer. À une

fraction volumique de 49%, les dislocations de misfit restent peu dissociée par rapport

aux dislocations observées à une fraction volumique de 38%. Donc, l’augmentation de

la fraction volumique crée un effet de renforcement, d’où l’augmentation de la limite

d’élasticité observée. Pour des fractions volumiques de 56% et 63%, malgré le fait que la

fraction volumique augmente, il apparaît une diminution de la limite d’élasticité, car, la

structure de dislocations de misfit est dans un état de destruction avancé, ce qui entraine

la diminution de la limite d’élasticité.

En compression, avec l’augmentation de la densité de dislocations de type glissile, lorsque

la fraction volumique passe de 38% à 49%, la limite d’élasticité diminue en passant de

1GPa à 0.76GPa. À une fraction volumique de 56%, malgré le fait que la structure de

dislocations de misfit soit dans un état de dissociation (destruction) plus avancé que celle

obtenue à une fraction volumique de 49%, la formation de dislocations de type sessile (de

vecteurs de Burgers 1/3 < 111 > indiquées par la flèche noir à la Figure 5.14) au niveau

216



Chapitre 5. Influence de la morphologie et de la fraction volumique des précipités sur le
comportement mécanique des systèmes γ’ / γ-Ni3Al/Ni

des faces parallèles à la l’axe de sollicitation (faces dans lesquelles résident les dislocations

qui sont sollicitées en compression) crée un effet de durcissement qui se manifeste par

une petite augmentation de la limite d’élasticité qui passe de 0.73GPa à 0.92GPa. À une

fraction volumique de 63%, comme l’état de dissociation de la structure de dislocations de

misfit est très avancé, la limite d’élasticité chute en passant de 0.92GPa à 0.42GPa malgré

l’augmentation du volume du précipité.

Les différences de comportement observées à 300K et à 700K font que les asymétries sur la

limite d’élasticité observées à ces températures varient de manière différentes en fonction

de la température (Figure 5.10). Néanmoins, l’asymétrie observée à température ambiante

(300K) reste plus élevée que celle observée à 700K pour tous les fractions volumiques. Ceci

est lié à la diminution du paramètre de misfit avec l’augmentation de la température.

Concernant les quantités moyennes de défauts formés en fonction de la fraction

volumique à 300K (Figure 5.12), des variations chaotiques ont été observées. Malgré l’at-

ténuation de ces variations observée à 700K (Figure 5.12), il peut être noté qu’il est très

difficile d’établir un lien entre la fraction volumique et les quantités de défauts formés.

Impact de la fraction volumique des renforts de forme cubique arrondie

sur le comportement mécanique

Lorsque les renforts sont arrondis, à 300K (Figure 5.15), une faible diminution est ob-

servée sur le module d’élasticité à partir d’une fraction volumique de 55%. Cette variation

peut être liée à l’effet matériau, dû à l’augmentation du volume occupé par le renfort. En

effet, des études expérimentales et numériques effectuées sur des superalliages base nickel

ont montré qu’à température ambiante, la matrice γ est élastiquement plus dure que le

précipité γ’ [Gayda and MacKay, 1989, Müller et al., 1992]. Donc, l’augmentation du vo-

lume occupé par de ce dernier, qui favorise la diminution du volume occupé par la phase

γ, peut provoquer la diminution observée sur le module d’élasticité.

Une petite augmentation de la limite d’élasticité en traction est observée lorsque la fraction

volumique passe de 37% à 48%. Ceci explique la faible augmentation notée sur l’asymétrie

(Figure 5.17). Si la fraction volumique augmente encore, la limite d’élasticité diminue en-

trainant une diminution de l’asymétrie. L’augmentation, suivie de la diminution, observée

sur la limite d’élasticité, peut être due respectivement à la diminution de la densité de dis-

locations de type glissile (lorsque la fraction volumique passe de 37% à 48), qui augmente

ensuite lorsque la fraction volumique s’accroît (Figure 5.22). En compression, comme la
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Figure 5.22 – Évolution des densités de dislocations de misfit de type glissile et sessile au niveau
de l’interface entre la phase γ-Ni et γ’-Ni3Al de forme cubique arrondie en fonction de la fraction
volumique du précipité au début de la plasticité à 300K et 700K.

quantité de dislocations mises en mouvement est importante, malgré les faibles variations

notées sur la densité de dislocations de type glissile, les limites d’élasticité observées res-

tent similaires.

À 700K (Figure 5.16), contrairement à la tendance observée à température ambiante (300K),

on observe une faible augmentation du module d’élasticité avec l’augmentation du volume

du précipité. Ceci peut être lié au fait que, lorsque la température augmente, la phase γ

devient élastiquement moins dure que la phase γ’ [Gayda and MacKay, 1989, Müller et al.,

1992]. D’où l’augmentation du volume occupé par ce dernier peut provoquer une augmen-

tation du module d’élasticité.

En traction, lorsque la fraction volumique augmente de 37% à 55%, malgré l’augmentation

notée sur la densité de dislocations de type glissile (Figure 5.22), la limite d’élasticité s’ac-

croît, provoquant une augmentation de l’asymétrie. Ce comportement peut donc aussi être

lié à l’augmentation de la fraction volumique du précipité. Quand la fraction volumique

augmente encore en passant de 55% à 62%, le fait que la densité de dislocation continue de

s’accroître peut causer la diminution observée sur la limite d’élasticité et donc de l’asymé-

trie. Néanmoins, à une fraction volumique de 62%, du fait de l’augmentation du volume

du précipité, au moment où la limite d’élasticité est atteinte (déviation par rapport à la

linéarité), aucune chute n’est observée sur la courbe. Il faut noter aussi qu’à partir d’une

fraction volumique de 48%, l’augmentation de la densité de dislocations de type sessile

peut participer à la résistance observée sur la matériau.

En compression, lorsque la fraction volumique augmente de 37% à 48%, la limite d’élas-

ticité connait une diminution qui peut être attribuée à la diminution de la densité de

dislocations de types sessile (Figure 5.22). Si la fraction volumique continue d’augmenter,

malgré l’augmentation de la densité de dislocations de type glissile, ainsi que la faible di-
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minution de la densité de dislocations de type sessile, la limite d’élasticité ne connait pas

de diminution significative. Ceci peut être dû à l’augmentation de la fraction volumique

du renfort.

Dans les microstructures contenant des renforts de forme cubique, quelle que soit la frac-

tion volumique du précipité, une diminution de la limite d’élasticité en traction et de

l’asymétrie sont observées avec l’augmentation de la température. Lorsque les renforts

sont arrondis, pour des fractions volumiques assez élevées (55% et 62%), il est noté une

augmentation de la limite d’élasticité, et donc de l’asymétrie, avec l’accroissement de la

température. L’augmentation de la limite d’élasticité avec l’accroissement de la tempéra-

ture, connue sous le non d’anomalie de contrainte, est observée dans les superalliages base

nickel ([Reed, 2006]). Une augmentation de l’asymétrie avec l’élévation de la température

est aussi observée dans le superalliage PWA1480 ([Tsuno et al., 2008]).

Conclusion du chapitre

Résultats par rapport à la littérature

Le comportement mécanique des systèmes Ni3Al/Ni-γ’/γ a été étudié à différentes

températures en effectuant des tests de traction et de compression uni-axiales, tout en

prenant en compte l’impact de la forme et de la fraction volumique des précipités.

Une diminution de la limite d’élasticité en traction et de l’asymétrie a été observée avec

l’arrondissement des renforts à température ambiante. Cela a été attribué en partie à la

diminution et/ou à l’augmentation des densités de dislocations respectivement de type

sessile et/ou glissile en traction, mais surtout à la diminution de la concentration de

contrainte au niveau de l’interface du fait de l’arrondissement des renforts. Avec l’aug-

mentation de la température, les asymétries trouvées deviennent similaires quelle que soit

la forme du précipité, du fait qu’avec la relaxation causée par la diminution de la valeur du

paramètre de misfit, les concentrations de contrainte au niveau de l’interface deviennent

similaires pour toutes les formes du renfort.

Une dépendance du comportement mécanique à la fraction volumique à température

ambiante (300K) et à haute température (700K) a été observée. La dépendance du compor-

tement mécanique à la fraction fraction volumique a été observée dans les superalliages

base nickel [Gibbons and Hopkins, 1984, Murakumo et al., 2004, Lapin et al., 2009]. Cette

dépendance du comportement mécanique par rapport à la fraction volumique a été at-

tribuée à l’état de dissociation (degré de destruction) de la structure de dislocations de

misfit et aux types de dislocations de misfit (sessiles ou glissiles) qui influent sur la limite
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d’élasticité, mais aussi à l’effet matériau, dû à l’augmentation du volume occupé par le

précipité qui impacte le module et la limite d’élasticité.

Ce qu’il faut retenir

Il faut retenir que :

— la forme et la fraction volumique des précipités ont des influences sur le comporte-

ment mécanique des systèmes Ni3Al/Ni-γ’/γ ;

— la densité et les types de dislocations interfaciales évoluent avec la forme et la frac-

tion volumique des précipités ;

— à température ambiante, quelle que soit la fraction volumique, l’arrondissement des

précipités entraine une diminution de la limite d’élasticité en traction ;

— à 700K, à partir d’une fraction volumique de 55%, les limites d’élasticité obtenues

avec les microstructures contenant des renforts de forme cubique augmentent avec

l’arrondissement des renforts ;

— avec les microstructures contenant des renforts de forme cubique, pour toutes les

fractions volumiques, une diminution de la limite d’élasticité est observée quand la

température passe de 300K à 700K ;

— avec les microstructures contenant des renforts de forme cubique arrondie, pour des

fractions volumiques supérieures ou égales à 55%, il est noté une augmentation de

la limite d’élasticité en traction avec l’accroissement de la température.

Ces simulations ont permis d’avoir une meilleure compréhension de certains compor-

tements mécaniques tels que l’asymétrie traction/compression, l’effet de la forme et de

la fraction volumique en précipités etc ; observés dans les superalliages base nickel en se

basant uniquement sur des systèmes simplifiés de types γ’/γ-Ni3Al/Ni. Cependant, il

convient de mener d’autres investigations plus complètes en effectuant par exemple des

simulations sur des systèmes plus grands en termes de taille et de nombre de précipités,

mais aussi, sous réserve de la disponibilité du potentiel, de mener des études sur des sys-

tèmes plus complexes en termes de chimie afin d’avoir une représentativité encore plus

proche des superalliages base nickel. Ceci permettra notamment, d’étudier un système

avec un misfit négatif, plus proche des cas réels/industriels.
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Le travail de cette thèse a porté sur l’étude du comportement mécanique des nanopar-

ticules isolées et au sein d’une matrice, afin de mieux comprendre certains mécanismes

qui gouvernent le comportement mécanique des matériaux métalliques multiphasés, et

plus spécifiquement celui des superalliages base nickel. Pour cela, un état de l’art sur le

comportement mécanique des nanoparticules isolées ou non, avec un focus sur les super-

alliages base nickel, a été présenté. Au terme de cette analyse bibliographique, plusieurs

questionnement ont émergés.

— Dans quelle mesure les modèles actuellement utilisés en dynamique moléculaire,

dans le cadre de l’étude du comportement mécanique des nanoparticules isolées,

sont-ils représentatifs en termes de sollicitations appliqués ? Quelles sont les consé-

quences sur la modélisation du comportement ?

— Quel est le comportement mécanique d’une nanoparticule isolée de Ni3Al à haute

température ? les mécanismes de déformation sont-ils comparable à ceux constatés

à température ambiante ?

— Comment expliquer l’asymétrie traction/compression du comportement d’un sys-

tème γ’ / γ-Ni3Al/Ni à température ambiante ? À haute température ?

— Quelles sont les conséquences sur le comportement du système γ’ / γ-Ni3Al/Ni

des variations morphologiques et de fraction volumique du précipité Ni3Al ?

L’étude de la pertinence des modélisations en dynamique moléculaire mises en œuvre

pour comprendre le comportement mécanique des nanoparticules isolées, a montré que la

définition du modèle de champ de force peut avoir un impact significatif sur la description

du comportement obtenu. Trois modèles de champ de force ont été ici considérés : un

modèle répulsif à contact (IFF), un modèle qui a un effet attractif et répulsif (MFF) à

distance, et un modèle qui ne contient qu’une partie répulsive (RMF) à distance.

Des simulations de compression uni-axiale ont été effectuées sur des nanoparticules

isolées d’aluminium et de nickel, avec chacun des trois champs de force à 10K et 300K, se-

lon différentes orientations cristallographiques et pour plusieurs tailles de nanoparticules.

Outre la meilleure représentativité théorique du modèle MFF, il est apparu que la partie
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attractive de ce modèle joue un rôle clé dans l’interaction mors/particule ayant des consé-

quences sur les mécanismes de plasticité. En effet, à la différence des autres champs de

force testés, les mécanismes de plasticité décrits avec le MFF présentes :

— un effet retard dans les directions [010], [111] et [123] ;

— un durcissement plus prononcé dans la direction [211].

Ces différences dans la description du comportement ont été attribuées à la partie attrac-

tive du MFF : cette dernière à tendance à retenir les dislocations, rendant ainsi plus difficile

leur échappement à la surface de la nanoparticule. De plus, le modèle MFF tout comme

le modèle RMF présente une moindre dépendance aux conditions initiales, au contraire

du modèle IFF, pourtant largement utilisé dans la littérature. En effet les modèles MFF et

RMF ont des effets progressifs, compte-tenu de leur interaction à grande distance, alors

que le modèle IFF souffre des limitations d’un effet seuil. Ceci s’est avéré particulièrement

visible dans le cadre des compression effectuées selon les directions [110] et [120], ainsi

que lors des compressions de nanoparticules de différentes tailles selon la direction [010].

Les études menées sur le comportement mécanique des nanoparticules isolées de Ni3Al

ont confirmé l’existence de deux modes de déformation à faible température, en accord

avec la littérature : un mode de déformation hétérogène qui commence avec la nucléation

de dislocations à partir des surfaces de contact, et un mode de déformation homogène

qui commence avec la nucléation de dislocations à partir du centre de la nanoparticule.

Ces deux modes de déformation dépendent de la distribution des contraintes au sein de

la nanoparticule. La température et l’orientation de l’axe de sollicitation ont des effets

non négligeables sur le comportement mécanique des nanoparticules isolées de Ni3Al.

Le module et la limite d’élasticité diminuent avec l’augmentation de la température. Ces

deux propriétés sont moins élevées dans la direction [010], où un mode de déformation

homogène peut se développer, que dans les directions [110] et [111] dans lesquelles seuls

des modes de déformations hétérogènes peuvent s’activer. La température de transition

d’un mode de déformation homogène vers un mode de déformation hétérogène est infé-

rieure à 500K, quels que soient la taille et le coefficient d’arrondissement. Seuls des modes

de déformation hétérogènes sont obtenus au-dessus de 500K.

Concernant les systèmes Ni3Al/Ni-γ’/γ, le comportement mécanique d’un système-

type contenant des renforts de forme cubique occupant une fraction volumique d’environ

50% a été étudié à différentes températures (300K, 500K, 700K et 1073K). Les simulations

réalisées ont permis d’apporter une nouvelle éclairage sur le rôle determinant joué par
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l’interface entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al à travers les différences de propriétés, les

contraintes et les dislocations de misfit, ainsi que leur évolution en fonction de la tempéra-

ture. Indépendamment du sens de sollicitation, une diminution du module et de la limite

d’élasticité a été constatée avec l’augmentation de la température. Cette dépendance du

comportement par rapport à la température a été attribuée à l’évolution des densités de

dislocations de misfit entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al sous l’effet de la température. Ces

résultats sont en accord avec les études expérimentales. Par ailleurs, les simulations de trac-

tion et de compression effectuées à différentes températures mettent en évidence l’existence

d’une asymétrie traction/compression sur la limite d’élasticité qui diminue avec l’augmen-

tation de la température. Cette asymétrie traction/compression sur la limite d’élasticité a

été attribuée à deux aspects :

— la quantité de dislocations mises en mouvement est plus élevées en compression

qu’en traction du fait de la forme du précipité ;

— l’impact du paramètre de misfit résultant de la différence entre les paramètres de

maille du précipité et de la matrice. La diminution de la valeur du paramètre de

misfit en fonction de la température s’accompagne d’un effet de relaxation, lequel

conduit à une diminution de la concentration de contraintes au niveau de l’interface.

Ceci se manifeste par une augmentation de la densité de dislocation ainsi qu’une

diminution de l’asymétrie.

De plus, la forme et la fraction volumique du renfort ont des effets non négligeables sur

le comportement mécanique. À température ambiante, les changements de morphologie

provoquent des variations de contraintes et de dislocations de misfit qui, à leur tour,

influent sur la limite d’élasticité. Avec l’augmentation de la température, la relaxation qui

s’opère au niveau de l’interface diminue l’effet de la forme. La variation de la fraction

volumique des précipités s’accompagne d’une modification de la structure de dislocations

de misfit, et par conséquent, influe sur le module et la limite d’élasticité.

Les études de vérification de la répétitivité des résultats effectuées en lançant chaque calcul

au moins trois fois avec différentes graines aléatoires à différents taux de chargement, ont

révélées que, si le module et la limite d’élasticité sont stables, la résistance mécanique,

telle qu’elle est définie, varie de manière importante à la fois avec la graine aléatoire et le

taux de déformation maximal fixé. Cette résistance mécanique mérite sans doute d’être

redéfinie d’une autre manière.

Enfin, si dans le cas des nanoparticules de Ni3Al isolées, les propriétés de surface-

géométrie notamment pilotent le début des mécanismes de plasticité, dans celui des sys-
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tèmes Ni3Al/Ni-γ’/γ, ce sont les dislocations d’interface qui gouvernent l’amorçage de la

plasticité.
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Dans le cadre de cette thèse, un certains nombre de pistes ont été abordées pour tenter

d’apporter des réponses aux interrogations posées à la fin de l’analyse bibliographique.

Néanmoins, le travail présenté ici peut être amélioré. Pour cela, les suggestions suivantes

sont proposées.

1. Influence du modèle de champ de force à hautes températures. l’étude menée sur

l’impact du modèle de champ de force a été réalisée à température ambiante. Il se-

rait intéressant de conduire des investigations similaires à hautes températures, afin

d’élargir notre compréhension de l’effet de cet aspect de la modélisation sur les résul-

tats obtenus en termes de comportement mécanique des nanoparticules, notamment

sur l’initiation des mécanismes de plasticité.

2. Développement d’un modèle de champ de force plus riche. Le modèle de champ de

force le plus riche de notre étude est le (MFF), lequel contient une partie attractive et

une partie répulsive. Cependant, ce MFF est limité à des interactions de type paire.

Autrement dit, ce champ de force est limité à l’étude du comportement mécanique

de matériaux simples ne contenant qu’un seul type d’atome, tels que l’aluminium, le

nickel, le cuivre, etc. Pour étudier le comportement mécanique de certains matériaux

comme Ni3Al, qui contient deux types d’atomes, il sera nécessaire de développer un

autre modèle de champ de force de type multi-corps capable de décrire l’ensemble

des interactions entre les types d’atomes de la nanoparticule et le mors.

3. Amélioration de la microstructure γ/γ’. Une microstructure simple de type

Ni3Al/Ni-γ’/γ est utilisée dans le cadre de cette thèse. Pour mieux se rapprocher

de la microstructure des superalliages base nickel, cette microstructure mérite d’être

améliorée, notamment en termes de taille et de chimie.

4. Étude de l’influence de l’interface. Dans le cadre de notre étude, l’interface obtenue

après l’étape de minimisation est de type semi-cohérente. Néanmoins, il sera intéres-

sant de considérer un autre type d’interface (cohérente par exemple), afin d’étudier

son effet sur le comportement mécanique ; d’autant plus que, les précipités de petite

taille ont souvent tendance à être cohérents avec la matrice.
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5. Morphologie des précipités. Il serait intéressant d’approfondir les études portant sur

l’effet de la morphologie des précipités en considérant plusieurs tailles et plusieurs

coefficients d’arrondissement, afin de mieux caractériser l’influence de la forme sur le

comportement mécanique et particulièrement sur l’asymétrie traction/compression.

Des précipités de forme sphérique peuvent être également considérés ; cette géomé-

trie étant relativement commune pour les précipités de plus petite taille.

Il serait également intéressant de mieux caractériser l’impact de la forme sur la va-

riation du comportement mécanique en fonction de la fraction volumique, ceci en

testant une gamme de températures plus large.

6. Résistance mécanique et graine aléatoire. Les calculs effectués indiquent une dépen-

dance entre la résistance mécanique, la déformation maximale et la graine aléatoire

utilisée. Les études de vérification de la répétitivité des résultats effectuées dans le

cadre de cette thèse ne sont pas suffisantes pour procéder à une analyse statique com-

plète. Il conviendrait donc d’approfondir cet aspect pour gagner en représentativité.

7. Réaliser des études à une échelle plus grande. En complément à cette étude qui

s’appuie sur la technique de la dynamique moléculaire, très gourmande en termes de

temps de calcul, et très limitée en termes de taille, la méthode de champ de phase ou

celle des éléments finis pourrait être envisagées. Ceci permettrait notamment d’avoir

une approche plus globale du comportement.
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ANNEXES

Dans cette partie annexe, il est indiqué des résultats complémentaires effectués dans le

cadre de cette thèse, qui ne sont pas présentés dans les chapitres précédents. L’objectif

est de donner plus de détails sur certains résultats, tels que ceux obtenus en étudiant l’im-

pact du modèle de champ de force, ou ceux présentés sur la méthodologie, ou encore ceux

obtenus en étudiant le comportement mécanique des matériaux à hautes températures.
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AImpact du modèle de champ de force

sur le comportement mécanique des

nanoparticules isolées

L’étude de l’impact du modèle de champ de force présenté dans la section 2 du chapitre

2 a été effectuée en considérant deux matériaux (aluminium-Al et le nickel-Ni) et trois

modèles de champ de force (IFF, MFF et RMF). Les nanoparticules d’Al ont été sollicitées

suivant six orientations cristallographiques ([010], [110], [111], [120], [211] et [123]), tandis

que celles de Ni ont été comprimées selon deux directions de chargement ([010] et [211]).

Comportement mécanique des nanoparticules d’alumi-

nium

Pour les nanoparticules d’Al, les comportements mécaniques dans les six orientations

cristallographiques, de même que les mécanismes de plasticité dans les directions [010],

[110], [120], [211] ont été présentés et discutés dans la section 2 du chapitre 2. L’étude

de l’impact du modèle de champ de force a montré que des comportements similaires

sont obtenus dans les directions [010], [111] et [123]. En complément du mécanisme de

plasticité selon la direction [010], présenté dans la section 2 du chapitre 2, les mécanismes

de plasticité dans les directions [111] et [123] sont donnés respectivement aux Figures A.1

et A.2.

Dans la direction [111], le même mécanisme de plasticité est obtenu pour les modèles IFF

et RMF. Ce mécanisme de plasticité observé avec les modèles IFF et RMF est comparé

avec celui constaté avec le modèle MFF, en considérant à la fois les mêmes incréments

de déplacement (partant du début de la nucléation), et des niveaux de déplacement simi-

laires. Le mécanisme de plasticité débute à un niveau de chargement plus élevé avec les
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Annexe A. Impact du modèle de champ de force sur le comportement mécanique des
nanoparticules isolées

Figure A.1 – Impact du modèle de champ de force sur le comportement mécanique des nanopar-
ticules isolées d’Al à température ambiante : évolution du mécanisme de plasticité obtenu avec les
modèles IFF et RMF (les quatre images en haut) ; et celui obtenu avec le modèle MFF (les quatre
images en bas) selon la direction [111] (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte :
dislocations partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >,
jaune : Hirth de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge :
autres types de dislocations).

modèles IFF et RMF qu’avec le modèle MFF (7.67 Å avec les modèles IFF et RMF, contre

3.93 Å pour le modèle MFF). À ces niveaux de déplacement, la génération de dislocations

partielles de Shockley est observée pour tous les modèles. Lorsque l’incrément de déplace-

ment est augmenté de 0.54 Å, avec les modèles IFF et RMF, une structure tétraèdrique se

forme, suite à l’interception des dislocations générées. À ce niveau d’incrément de dépla-

cement, cette structure n’est pas observée avec le modèle MFF ; donc ce dernier enregistre

un retard par rapport aux modèles IFF et RMF. Si l’incrément de déplacement passe de

0.54 Å à 8.55 Å, avec les modèles IFF et RMF, il est constaté la destruction de la structure

tétraèdrique, du fait de la dissociation et du détachement des dislocations, qui vont migrer

vers le centre de la nanoparticule. La structure qui s’est formée avec le MFF reste non

détruite à ce niveau de chargement. Ceci montre que le mécanisme de plasticité obtenu

avec le modèle MFF évolue de manière plus lente que celui obtenu avec les modèles IFF

et RMF.

En augmentant le niveau de déplacement, tout en considérant cette fois les mêmes niveaux

de chargement (14.28 Å pour tous les modèles), en confirmation de l’effet retard souligné

dans le paragraphe précédent, il est observé que le mécanisme de plasticité obtenu avec

les modèles IFF et RMF est dans un état plus avancé que celui obtenu avec le modèle
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Annexe A. Impact du modèle de champ de force sur le comportement mécanique des
nanoparticules isolées

Figure A.2 – Impact du modèle de champ de force sur le comportement mécanique des nanopar-
ticules isolées d’Al à température ambiante : évolution du mécanisme de plasticité obtenu avec les
modèles IFF et RMF (les quatre images en haut) ; et celui obtenu avec le modèle MFF (les quatre
images en bas) selon la direction [123] (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte :
dislocations partielles de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >,
jaune : Hirth de type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge :
autres types de dislocations).

MFF (Figure A.1).

Dans la direction [123] (Figure A.2), les mêmes tendances obtenues dans la direction [111]

sont observées sur l’évolution des mécanismes de plasticité, c’est-à-dire, des mécanismes

de plasticité similaires marqués par un effet de retard du modèle MFF par rapport aux

modèles IFF et RMF. Les comparaisons sont effectuées en considérant à la fois les mêmes

niveaux d’incréments de déplacement (en partant du début des événements plastiques),

mais aussi en considérant les mêmes niveaux de déplacement.

Comme les mécanismes de plasticité obtenus avec les modèles IFF et RMF sont les

mêmes dans les directions [111] et [123], par rapport à ces derniers, le retard enregistré

avec le modèle MFF est attribué à sa partie attractive. En effet, du fait de cette dernière,

les dislocations ont plus de mal à se détacher, et donc à glisser facilement vers le centre où

la surface de la nanoparticule, comme il est observé avec les modèles IFF et RMF.
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Figure A.3 – Impact du modèle de champ de force sur le comportement mécanique des nanoparti-
cules isolées de nickel à température ambiante : comportements mécaniques obtenus avec les modèles
IFF, RMF et MFF selon les direction [010] et [211].

Comportent mécanique des nanoparticules de nickel

Concernant les nanoparticules de Ni, les comportements mécaniques obtenus dans les

directions [010] et [211] sont présentés à la Figure 2. L’analyse des courbes de chargement

montre que, si dans la direction [010] des comportements similaires sont obtenus quel que

soit le champ de force, dans la direction [211], un durcissement plus important avec le mo-

dèle MFF par rapport aux modèles IFF et RMF est observé. Il doit être rappelé que, des

tendances similaires ont été aussi observées avec les nanoparticule d’Al, suivant les mêmes

directions.

Concernant les mécanismes plasticité, dans la direction [010], les résultats présentés à la

section 2 du chapitre 2 ont montré que des mécanismes de plasticité similaires sont obte-

nus avec les modèles IFF et RMF. Par contre, le début du mécanisme de plasticité constaté

avec le modèle MFF présente des différences comparé aux modèles IFF et MFF.

Dans la direction [211], une tendance similaire que celle observée avec les nanoparticules

d’Al est obtenue avec les nanoparticules de Ni. Le mécanisme de plasticité est présenté à

la Figure A.4. Comme il a été observé avec les nanoparticules d’aluminium, le mécanisme

de plasticité dans cette direction est dominé par du maclage du fait de sa géométrie de

surface. Avec les modèles IFF et RMF, les mêmes mécanismes de plasticité ont été obte-

nus. Donc, pour simplification, ces deux modèles sont regroupés, et comparés au modèle

MFF. Les comparaisons sont effectuées en considérant des niveaux de déplacement simi-

laires. Pour tous les modèles, le mécanisme de plasticité commence avec de la nucléation

de dislocations partielles de Shockley, qui laissent derrière elles des défauts d’empilement

étendus, favorisant la création de joints de macle. Avec l’augmentation du chargement, les

joints de macle formés au niveau des endroits proches des zones de contact entre le champ
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Figure A.4 – Impact du modèle de champ de force sur le comportement mécanique des nanoparti-
cules isolées de nickel à température ambiante : évolution du mécanisme de plasticité obtenu avec les
modèles IFF et RMF (les quatre images en haut) ; et celui obtenu avec le modèle MFF (les quatre
images en bas) selon la direction [211].

de force et la nanoparticule vont migrer vers le centre de cette dernière. Avec les modèles

IFF et RMF, lors de cette migration, il est observé derrière les joints de macle un réseau

(CFC) parfait. Cependant, avec le modèle MFF, il se forment des structures de dislocations

derrière les joints de macle lors de leur migration vers le centre de la nanoparticule. La

présence de ces dislocations explique le fait qu’il est constaté un durcissement plus pro-

noncé avec le modèle MFF, qu’avec les modèles IFF et RMF.

Du fait de sa partie attractive, les dislocations observées dans le mécanisme de plasticité

obtenu avec le MFF sont piégées par ce dernier. Par conséquent, les dislocations, ayant du

mal à s’échapper, restent bloquées derrière les joints de macle, favorisant un durcissement

accru en comparaison de ceux observés avec les modèles IFF et RMF.
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BImpact de la méthode de

thermalisation sur le comportement

mécanique

L’étude du comportement mécanique des systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni en fonction de la

température a été effectuée en prenant en compte l’influence de plusieurs paramètres tels

que l’impact du chemin suivi par la température lors de la thermalisation, l’impact du

temps de stabilisation, l’impact de la graine aléatoire (random seed), etc. L’étude de l’im-

pact du chemin suivi par la température lors de la thermalisation a été réalisée à 300K,

tandis que celle de l’impact du temps de stabilisation est fait à 1073K. L’influence du ran-

dom seed est évaluée pour toutes les températures.

Thermalisation à 300K et à 1073K

Deux chemins (présentés dans la section 4 du chapitre 4) ont été empruntés pour

amener le système à une température de 300K. Avec la première méthode (nommée

300K − M1), le système est chauffé jusqu’à une température de 300K pendant une du-

rée de 15ps, puis est stabilisé durant 15ps. Pour la seconde méthode (nommée 300K−M2),

le système est chauffé jusqu’à une température de 500K pendant une durée de 18ps, sta-

bilisé pendant 15ps, avant d’être refroidi et stabilisé à une température de 300K pendant

une durée de 47ps. Des tests de traction et de compression sont ensuite réalisés sur les

microstructures obtenues à la fin de chaque étape de thermalisation (Figure B.1). En com-

parant les résultats obtenus selon la méthode de thermalisation utilisée, on peut dire que

des comportements élastiques similaires sont obtenus indépendamment de la direction de

sollicitation. Cependant, si en compression, les comportements plastiques restent similaires

quelle que soit la méthode de thermalisation, en traction, des limites d’élasticité et des ré-

sistances mécaniques différentes sont obtenues. À noter que, si la variation observée sur la
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Figure B.1 – Comportement mécanique des systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni à 300K : impact du chemin
de thermalisation sur le comportement mécanique en compression (C) et en traction (T).

limite d’élasticité est faible, celle constatée sur la résistance mécanique est non négligeable.

Ce résultat est intéressant puisqu’il est en phase avec les résultats expérimentaux obtenus

sur les superalliages base nickel, montrant que le traitement thermique subi par le matériau

peut avoir un impact sur son comportement mécanique [Sondhi et al., 2004]. Néanmoins,

qualitativement, l’évolution des comportements mécaniques reste similaire quelle que soit

la méthode de thermalisation adoptée. De plus, quelle que soit la méthode de thermalisa-

tion utilisée, l’asymétrie observée sur la limite d’élasticité et sur la résistance mécanique

reste présente.

Pour étudier l’impact du temps de stabilisation sur le comportement mécanique, deux mé-

thodes de thermalisation ayant des durées différentes ont été considérées. Pour les deux

méthodes, le chemin suivit est le même. La durée de la méthode nommée 1073K−M1 est

de 30ps, alors celle de la méthode nommée 1073K−M2 est de 80ps. Les résultats indiqués

à la Figure B.2 montrent que la durée de stabilisation, avec la température fixée (tempéra-

ture la plus haute de notre étude), n’a pas des impacts significatifs sur le comportement

mécanique. Ceci peut être lié au fait que le temps de simulation soit très faible.

Impact de la graine aléatoire (random seed)

Pour évaluer l’impact de la graine aléatoire sur les résultats obtenus, chaque calcul a été

lancé trois fois, avec trois graines aléatoires différentes. Les vérifications ont été effectuées

aussi bien avec les nanoparticules isolées, qu’avec les systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni.

255



Annexe B. Impact de la méthode de thermalisation sur le comportement mécanique

0.0% 1.0% 2.0% 3.0% 4.0% 5.0%
Déformation axiale

0

1

2

3

4

5

C
on

tr
ai

nt
e

ax
ia

le
σ

zz
(G

P
a)

Y. Stress

Y. Strength1073K, pente = 90GPa

C :1073K−M1

T :1073K−M1

C :1073K−M2

T :1073K−M2

Figure B.2 – Comportement mécanique des systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni à 1073K : impact de la
durée de thermalisation sur le comportement mécanique en compression (C) et en traction (T).

La Figure B.3 montre les différents comportements mécaniques obtenus en effectuant des

tests de compression sur des nano-cubes isolés de Ni3Al avec trois différents random seed.

L’analyse des courbes montre que, quel que soit le random seed utilisé, le comportement
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Figure B.3 – Impact du random seed sur le comportement mécanique des nano-cubes isolés de
Ni3Al.

mécanique obtenu change peu. Ceci veut dire que, la méthode de thermalisation utilisée

pour ces tests peut être considérée comme stable.

Concernant le comportement mécanique des systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni, les variations ob-

tenues sont plus importantes comparées aux variations observées avec les nanoparticules

isolées de Ni3Al. Ceci peut être dû au fait que le système γ/γ’-Ni3Al/Ni est beaucoup
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Figure B.4 – Comportement mécanique des systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni : influence du random
seed sur le comportement mécanique des microstructures contenant des renforts de forme cubique
arrondie occupant des fractions volumiques de l’ordre de 48% à 300K.

plus complexe que celui constitué par les nanoparticules isolées de Ni3Al. En effet, le sys-

tème γ/γ’-Ni3Al/Ni contient différentes phases (matrice, précipité ), auxquelles s’ajoute

l’interface, susceptibles d’évoluer de manière différente lors de la thermalisation. Deux

types de renfort ont été étudiés (cubique et cubique avec des coins et des arêtes arrondis).

La Figure B.4 montre les comportements mécaniques obtenus en compression (C) et en

traction (T), avec les microstructures contenant des renforts de forme cubique arrondie à

300K. Il est observé que, quel que soit le sens de sollicitation, le module d’élasticité reste le

même indépendamment du random seed. Si l’influence de ce dernier sur la limite d’élasti-

cité est faible, son influence n’est pas en revanche négligeable sur la résistance mécanique.

Il est constaté aussi que les variations de la résistance mécanique observées en traction,

sont plus importes que celles observées en compression. Sur une plage de déformation

comprise entre 0% et 10%, l’écart maximal observé entre les résistances mécaniques est

de 0.3GPa en compression contre 1.23GPa en traction. Ces écarts sont du même ordre

de grandeurs que ceux obtenus en étudiant l’impact de certains paramètres tels que la

température, la forme et la fraction volumique.

En considérant des plages de déformation différentes, il est constaté que la résistance

mécanique change. En compression, pour le "rand_seed1", lorsque la plage de déformation

est fixée entre 0% et 5%, la résistance mécanique est de 2.70GPa ; tandis que, cette dernière

est plutôt égale à 2.70GPa, si la plage de déformation fixée est comprise entre 0% et 10%.

Ceci veut dire que la manière dont cette résistance mécanique est définie n’est pas très

pertinente, puisqu’elle varie avec des paramètres dont elle ne devrait pas être fortement

dépendante.

Sur des microstructures contenant des renforts de forme cubique, occupant des fractions

volumiques de l’ordre de 37%, des résultats similaires observés avec les microstructures

contenant des renforts de forme cubique arrondie ont été constatés à température ambiante
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Figure B.5 – Comportement mécanique des systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni : influence du random
seed sur le comportement mécanique des microstructures contenant des renforts de forme cubique
occupant des fractions volumiques de l’ordre de 38% à 300K et à 700K.

(Figure B.5). En revanche, lorsque le température augmente, une diminution de l’influence

du random seed est observée. Ceci peut être expliqué par le fait qu’avec l’augmentation

de la température, le système est suffisamment agité de sorte qu’il ne puisse pas tomber

facilement sur des configurations particulières (Figure B.5).
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CMécanisme de plasticité à hautes

températures

Avec l’augmentation de la température, l’agitation du système fait que des atomes se

retrouvent dans des positions, relevant difficilement tant des défauts que du réseau parfait

(sans défauts). Ces atomes seront donc considérés comme du bruit, qui augmente avec

l’accroissement de la température. Dans les chapitres précédents, seuls les mécanismes de

plasticité à 300K et à 700K ont été présentés par simplification, étant donné que des méca-

nismes similaires sont observés quelle que soit la température. Néanmoins, pour donner

plus de détails, certains mécanismes de plasticité obtenus à 500K et à 1073K dans le cas des

nanoparticules de Ni3Al, et dans celui des systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni sont présentés ici.

Nanoparticules isolées de Ni3Al

La Figure C.1 donne l’évolution du mécanisme de plasticité à 500K et à 1073K d’un

nano-cube arrondi avec un coefficient d’arrondissement de 0.35.

À 500K, comme il a été observé à température ambiante (réf. section 3 du chapitre 3), le

mécanisme de plasticité débute avec de la nucléation de dislocations partielles de Shock-

ley à parir des coins du nano-cube arrondi. Elles se dirigent ensuite vers les faces oppo-

sées tout en laissant derrière elles des défauts d’empilement complexes (CFSs). Lorsque

le chargement augmente, d’autres dislocations partielles de Shockley sont générées. Ces

dernières glissent dans les plans adjacents aux CFSs préexistants. C’est la raison pour la-

quelle, au début de la plasticité, les quantités de CSF formées sont plus importantes que

celles relatives aux autres types de défauts. Avec l’augmentation de la déformation, ces

CSFs peuvent évoluer pour former des pseudo-macles (PTs). Si le chargement augmente,

d’autres dislocations glissant dans les mêmes plans où résident les CSFs peuvent être nu-

clées. Ces dislocations vont transformer les CSFs en parois d’antiphase (APB). Au fur et

à mesure que le chargement augmente, on assistera à une augmentation des quantités de
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Figure C.1 – Comportement mécanique des nanoparticules isolées de Ni3Al à 500K et 1073K :
évolution du mécanisme de plasticité d’un nano-cube arrondi de 15nm de taille, avec un coefficient
d’arrondissement de 0.35.
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Figure C.2 – Comportement mécanique des nanoparticules isolées de Ni3Al à 500K et 1073K :
évolution du mécanisme de plasticité d’une nano-sphère de 18.80nm de taille.

PT et d’APB, tandis que la quantité de CSF formées diminue.

À une température de 1073K, des mécanismes similaires à ceux obtenus à 500K sont aussi

observés. Cependant les types et quantités de défauts varient. Il peut être constaté avec la

Figure C.1 que la quantité d’APB qui se forment à 1073K est faible comparée à la quantité

d’APB observées à 500K. Le mécanisme de plasticité à 1073K est dominé par la formation

de CSF et de PT.

Concernant les nanosphères de Ni3Al, un mécanisme similaire à celui observé à 700K

(réf. section 3 du chapitre 3) est obtenu à 500K et à 1073K (Figure C.2). Contrairement au

mécanisme observé à température ambiante, où la formation de deux pyramides est obser-

vée au début de la plasticité, avec l’augmentation de la température, une seule pyramide

se forme. Cette dernière se dissocie lorsque le chargement augmente et les dislocations

issues de cette destruction vont glisser vers les faces latérales de la nano-sphère en laissant

derrière elles des CSFs. Quand la déformation augmente, selon les mêmes mécanismes ob-

servés dans les nano-cubes arrondis, il se forme des PTs et des APBs avec le mécanisme de

plasticité constaté à 500K, tandis qu’avec celui obtenu à 1073K, il ne se forme pratiquement

que des APBs.
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Figure C.3 – Comportement mécanique dans les systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni à 500K : évolution
du mécanisme de plasticité à l’intérieur d’un précipité de forme cubique occupant une fraction
volumique de l’ordre de 49%.

Système γ/γ’-Ni3Al/Ni

L’évolution du mécanisme de plasticité avec une microstructure contenant un renfort

de forme cubique à 500K, en traction et en compression est donnée par la Figure C.3.

Indépendamment du sens de sollicitation, des mécanismes similaires à ceux observés à

température ambiante sont constatés.

Les deux types de défauts qui se forment majoritairement quel que soit le sens de solli-

citation sont les CSFs et les APBs. De plus, comme la tendance observée à température

ambiante, il se forme plus de CSF et moins d’APB en compression qu’en traction. Ceci

est dû au fait qu’il s’opère plus de glissements individuels de dislocations en compression

qu’en traction où le glissement par paire domine.

Lorsque la température augmente encore à 1073K (Figure C.3), le glissement croisé d’un

plan {111} vers un autre plan {111}, qui est un mécanisme observé à 300K et à 500K, se

produit aussi, indépendamment du sens de sollicitation. Même si les CSFs formées restent

plus nombreuses en compression qu’en traction, la quantité d’APB formées en compres-

sion devient proche de celle formées en traction. Les quantités de défauts formés dans le

précipité diminuent de manière globale avec l’augmentation de température du fait de la

diminution de l’activité des dislocations à l’intérieur du précipité.

Quelles que soient la fraction volumique et la forme du précipité, les quantités de SISF
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Figure C.4 – Comportement mécanique dans les systèmes γ/γ’-Ni3Al/Ni à 1073K : évolution
du mécanisme de plasticité à l’intérieur d’un précipité de forme cubique occupant une fraction
volumique de l’ordre de 49%.

et de PT formées en traction et en compression restent très faibles devant les quantités de

CSF et d’APB.
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DDiscussion sur le signe du paramètre

de misfit par rapport aux mouvements

des dislocations

Pour un superalliage ayant un paramètre de misfit positif :

— La matrice qui a un paramètre de maille plus petit sera en traction, alors que le

précipité qui a un paramètre de maille plus grand sera en compression ;

— Lors d’une sollicitation en traction, des études menées sur des superalliages [Mugh-

rabi, 2014] soutiennent que la déformation est localisée dans les couloirs parallèles

à l’axe de sollicitation (Figure D.1a) ;

— Si le matériau est sollicité en compression, la déformation sera plutôt localisée dans

les couloirs perpendiculaires à l’axe de sollicitation (Figure D.1c).

Avec un superalliage ayant un parmètre de misfit négatif :

— La matrice qui a un paramètre de maille plus grand sera en compression, alors que

le précipité qui a un paramètre de maille plus petit sera en traction ;

— La déformation est observée dans les canaux perpendiculaires à l’axe de sollicitation

lors d’une sollicitation en traction (Figure D.1b) ;

— Et pendant une sollicitation en compression, la concentration de dislocations est

localisée dans les couloirs parallèles à l’axe de de sollicitation (Figure D.1d).

Dans le cadre de notre étude, les paramètres de maille des phases γ’-Ni3Al et γ-Ni ont

respectivement pour valeur 3.567 Å et 3.520 Å. Ce qui révèle l’existence d’un paramètre de

misfit positif d’une valeur approximative de 1.33%. Cependant, l’observation du mouve-

ment des dislocations lors des sollicitations en compression et en traction ont montré des

tendances inverses à celles présentées ci-dessus :

— En traction, les dislocations résidant dans les couloirs perpendiculaires à l’axe de

sollicitation pilotent le début de la plasticité ;
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dislocations

Figure D.1 – Zones de concentration de dislocations observées dans les superalliages en traction
(a-avec un paramètre de misfit positif et b-avec un paramètre de misfit négatif) et en compression
(c-avec un paramètre de misfit positif et d-avec un paramètre de misfit négatif).

— En compression celles qui sont localisées dans les canaux parallèles à l’axe de

sollicitation gouvernent les premiers évènements plastiques.

Ce comportement pourrait être causé par différents facteurs :

— Si on considère la manière dont les microstructures sont générées en dynamique

moléculaire, le fait que les paramètres de maille utilisés pour générer les microstruc-

tures soient les mêmes que ceux obtenus avec le potentiel utilisé entraine qu’après

l’étape de minimisation, le précipité et la matrice ne seront pas respectivement en

compression et en traction telle qu’elle est observée dans les superalliages ayant des

paramètres de misfit positif. En effet, après l’étape de minimisation, les volumes des

deux sous-systèmes (γ’-Ni3Al et γ-Ni) vont rester similaires à leurs volumes avant

minimisation. Ce qui peut expliquer la raison pour laquelle les couloirs dans les-

quels les déformations sont observés en traction et en compression soient similaires

à ceux d’une microstructure avec un paramètre de misfit négatif.
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— Le fait que les dislocations de matrice ne sont pas pris en compte peut aussi expli-

quer ce comportement. En effet, pour faire un bonne évaluation des concentrations

de dislocations dans les couloirs, il est nécessaire de tenir compte de ces dislocations

de matrice. Car elles sont toujours présentent dans la matrice, si on considère la

microstrucuture des superalliages.

Nous avons essayer de faire quelques investigations, afin de voir l’éventuel impact de

ces deux facteur cités ci-dessus sur le mécanisme de plasticité selon le sens de sollicitation.

Pour obtenir une interface représentative de celle d’une microstructure avec un paramètre

de misfit positif, la moyenne des paramètres de maille obtenue avec le potentiel de [Du

et al., 2012] a été fixée pour les phases γ’-Ni3Al et γ-Ni lors de la génération de la micro-

structure. De ce fait, pendant l’étape de minimisation, le précipité qui a un paramètre de

maille plus petit que celui donné par le potentiel tentera de se détendre, tandis que la ma-

trice qui un paramètre de maille plus grand que celui obtenu avec le potentiel essayera de

se contracter. Le précipité qui aura tendance à se détendre va être bloqué aux interfaces par

la matrice qui, elle-même aura tendance à se contracter. Autrement dit, le précipité sera en

compression alors que la matrice sera en traction, comme observé dans les systèmes ayant

des paramètres de misfit positifs. Comme les paramètres de maille des phases γ’-Ni3Al et

γ-Ni sont les mêmes, l’interface obtenue après l’étape de minimisation est cohérente.

Nous avons aussi introduit quelques dislocations dans la matrice de la microstructure cohé-

rente au niveau des six faces. La microstructure obtenue après l’étape de la thermalisation

à 300K est donnée par la Figure D.2a. Des tests de traction et de compression ont été en-

suite effectués dans cette microstructure à 300K. Les Figure D.2b et D.2c donne l’évolution

des mécanismes de plasticité en compression et en traction au début de la plasticité. En

conformité avec les modes de déformations attendus dans une microstructure présentant

un paramètre de misfit positif :

— En compression les dislocations qui sont actif sont celles résidant dans les couloirs

perpendiculaires à l’axe de sollicitation ;

— En traction celles localisées dans les canaux parallèles à l’axe de sollicitation sont

plutôt actives au début de la plasticité.

Ce qui renforce l’hypothèse selon laquelle, l’état de contrainte au niveau de l’interface qui

dépend en partie des paramètres de maille fixés lors de la génération des microstructures,

de même que la prise en compte des dislocations de matrice jouent des rôles importants

dans les modes de déformation, surtout au début de la plasticité.
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Figure D.2 – Système cohérent avec un paramètre de misfit positif : dislocations matricielles mises
en mouvement au début de la plasticité en compression (b) et en traction (c). La configuration (a)
correspond à celle obtenue après l’étape de thermalisation à 300K (l’axe de sollicitation est suivant
la direction z (bleue : dislocations parfaites de type 1/2 < 110 >, verte : dislocations partielles
de Shockley de type 1/6 < 112 >, violette : Stair-rod de type 1/6 < 110 >, jaune : Hirth de
type 1/3 < 100 >, cyan : dislocations de Frank de type 1/3 < 111 >, rouge : autres types de
dislocations).

Mis à part ces deux facteurs, la représentativité du système en termes de taille, de chimie,

de temps de simulations ou encore de conditions aux limites pourrait être aussi un facteur

explicatif.

Dans le cadre de notre étude par exemple, nous avons considéré une seule cellule et des

conditions aux limites périodiques ont été fixées dans les trois directions. Ceci signifie que :

lors de la sollicitation axiale, chaque cellule peut subir une déformation supplémentaire

causée la déformation de la cellule voisine, en plus de sa déformation du à la sollicitation.

Autrement dit l’effet poisson ne sera pas bien pris en compte.

Toutefois, des investigations supplémentaires semblent nécessaires pour bien comprendre

l’origine des comportements mécaniques observés selon le sens de la sollicitation et selon

le signe du misfit afin de pouvoir apporter des solutions.
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Résumé / Abstract

La microstructure des matériaux multiphasés nanostructurés permet des performances
thermomécaniques particulièrement intéressantes, en phase avec les besoins industriels.
Le développement d’approches numériques constitue un excellent moyen d’étude de leur
comportement mécanique à haute température, l’approche expérimentale étant rendu dif-
ficile compte-tenu de l’échelle d’étude nanométrique. Ainsi, la dynamique moléculaire est
utilisée dans le cadre de cette thèse pour mieux comprendre et expliciter le lien entre mi-
crostructure et comportement mécanique à haute température de certains superalliages à
base nickel.
Les premiers travaux réalisés sont dédiés à l’évaluation de la technique de calcul de la
dynamique moléculaire. Des tests de compression sont effectués sur des nanoparticules de
nickel et d’aluminium. Les résultats obtenus montrent que le modèle de champ de force
le plus communément utilisé peut avoir un impact sur la réponse mécanique des nanopar-
ticules selon la direction de chargement considérée. Les effets des parties attractive et/ou
répulsive du champ de force, lors de l’interaction avec la nanoparticule, sont étudiés. Ce
préambule a permis de consolider la modélisation numérique.
Cette thèse porte ensuite sur le système γ/γ’-Ni3Al/Ni, représentation simplifiée à
l’échelle nanométrique de précipités au sein de leur matrice, servant de base d’étude dans
le cadre des superalliages bases nickel. L’objectif est de tenter de mieux expliquer le rôle
du précipité Ni3Al et de son interface avec la matrice dans le comportement mécanique de
certains superalliages base nickel.
Le comportement mécanique de nanoparticules de Ni3Al isolées est tout d’abord analy-
sés. Les modes de déformations observés dépendent de la température et de l’orientation
cristallographique. Les résultats sont discutés en considérant l’évolution de la contrainte,
de la surface de contact et des mécanismes de plasticité en fonction de la forme, de la
température et de l’orientation cristallographique.
Le comportement mécanique du système γ/γ’-Ni3Al/Ni dans son ensemble est ensuite
abordés. Des tests de compression et de traction ont été conduits à différentes tempéra-
tures. Les résultats obtenus font état d’une asymétrie en traction/compression sur la limite
d’élasticité, en accord avec la littérature expérimentale. Cette asymétrie, de même que le
comportement mécanique de manière plus globale, varient en fonction de la température,
de la forme du précipité et de la fraction volumique du système γ/γ’-Ni3Al/Ni. Les
évolutions des densités de dislocations d’interface, et des contraintes issues du désaccord
paramétrique de maille entre les phases γ-Ni et γ’-Ni3Al, sont analysées en fonction de
la température, de la forme du précipité et de la fraction volumique du système. De plus,
la variation de la fraction volumique du précipité selon la forme du renfort et/ou la tem-
pérature est également étudiée. Le lien entre la microstructure à l’échelle nanométrique
et certaines caractéristiques spécifiques du comportement a ainsi pu être explicité pour la
première fois.
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Résumé / Abstract

The microstructure of nanostructured multiphase materials allows particularly interesting ther-
momechanical performances, in line with industrial needs. The development of numerical approaches
is an excellent means of studying their mechanical behavior at high temperature, the experimental
approach being made difficult given the nanometric study scale. Thus, molecular dynamics is used
in this thesis to better understand the link between microstructure and mechanical behavior at high
temperature of some nickel-based superalloys.
The first works carried out are dedicated to the evaluation of the simulation technique of molecular
dynamics. Compression tests are performed on nickel and aluminum nanoparticles. The results ob-
tained show that the most commonly used force field model can have an impact on the mechanical
response of nanoparticles depending on the loading direction considered. The effects of the attractive
and/or repulsive parts of the force field, during the interaction with the nanoparticle, are studied.
This preamble allowed to consolidate the numerical modelling.
This thesis then focuses on the γ/γ’-Ni3Al/Ni system, a simplified representation at the nanome-
tric scale of precipitates within their matrix, serving as a basis for study in the context of nickel-base
superalloys. The objective is to try to better explain the role of the Ni3Al precipitate and its interface
with the matrix in the mechanical behavior of certain nickel-based superalloys.
The mechanical behavior of isolated Ni3Al nanoparticles is first analyzed. The deformation modes
observed depend on the temperature and the crystallographic orientation. The results are discussed
considering the evolution of stress, contact surface and plasticity mechanisms as a function of shape,
temperature and crystallographic orientation.
The mechanical behavior of the γ/γ’-Ni3Al/Ni system as a whole is then studied. Compression
and tensile tests were conducted at different temperatures. The results obtained show an asymme-
try in tension/compression on the elastic limit, in agreement with the experimental literature. This
asymmetry, as well as the mechanical behavior more generally, vary according to the temperature,
the shape of the precipitate and the volume fraction of the γ/γ’-Ni3Al/Ni system. The evolutions of
the interface dislocation densities, and of the stresses resulting from the lattice parametric mismatch
between the γ-Ni and γ’-Ni3Al phases, are analyzed as a function of the temperature, the shape
of the precipitate and the volume fraction of the system. In addition, the variation of the volume
fraction of the precipitate according to the shape of the reinforcement and/or the temperature is also
studied. The link between microstructure at the nanometric scale and certain specific characteristics
of behavior was thus made explicit for the first time.
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