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De nombreux phénomènes géologiques majeurs observés à la surface de la Terre, tels que le

volcanisme, la répartition des séismes ou la formation de chaînes de montagnes, peuvent main-

tenant être expliqués dans le cadre de la théorie de la tectonique des plaques. Cette théorie,

formulée à la fin des années 1960 par McKenzie & Parker (1967), propose un découpage de la

surface de la Terre en douze plaques rigides en mouvement les unes par rapport aux autres dont

les frontières, et parmi elles les dorsales et les zones de subduction, concentrent la majeure par-

tie de l’activité géologique. La possibilité de déplacement des continents a été évoquée pour la

première fois en 1912 par le météorologue allemand Alfred Wegener en observant la complémen-

tarité entre la côte orientale de l’Amérique du Sud et la côte occidentale de l’Afrique. A cette

époque, aucun argument ne permettait d’expliquer les mécanismes responsables de ces déplace-

ments. Il a fallu attendre la fin de la Seconde Guerre Mondiale et l’observation sous-marine de la

formation du plancher océanique aux dorsales au milieu de l’océan Atlantique pour admettre la

mobilité constante des plaques tectoniques. Les déplacements en surface de ces plaques ne sont

que la partie superficielle de grands mouvements de convection dans le manteau terrestre : une

connaissance précise des propriétés rhéologiques, et donc des propriétés plastiques, des matériaux

composant notre planète est essentielle pour une meilleure compréhension de ces mouvements de

convection.

La Terre est constituée de deux grandes enveloppes qui sont le manteau et le noyau, elles

mêmes subdivisés en plusieurs couches. Ceci a été mis en évidence grâce à l’étude des ondes

sismiques qui se propagent à l’intérieur de la Terre. Les profils de vitesses des ondes sismiques

présentent des changements brutaux situés à différentes profondeurs et caractérisent ainsi la

structure en couches de notre planète. Ceci est attribué à un changement de masse volumique et

de propriétés élastiques des matériaux composant la Terre. Les premières observations de Richard

Oldham en 1906 et de Beno Gutenberg en 1912 ont démontré l’existence d’un noyau métallique

situé à 2900km de profondeur. Cette structure binaire noyau-manteau fut ensuite affinée, grâce

à des modèles sismologiques dont le plus connu est celui de Dziewonski & Anderson (1981).

Ils ont montré que le manteau terrestre était subdivisé en trois parties : un manteau supérieur

s’étendant jusqu’à 440km de profondeur, une zone de transition entre 440km et 660km et un

manteau inférieur de 660km à 2900km. Le modèle alors proposé porte le nom de modèle PREM

pour Preliminary Reference Earth Model. La stratification de la Terre établie à partir de ce

modèle est présentée sur la figure (1).
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Fig 1 – Vitesses des ondes de compression Vp et de cisaillement Vs en fonction de la profondeur issues du modèle PREM

(Dziewonski & Anderson (1981)).
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Le développement de la tomographie sismique à la fin des années 1980 nous permet à l’heure

actuelle de décrire la base du manteau. La tomographie sismique permet de bâtir un modèle tri-

dimensionnel d’anomalies de vitesses d’ondes sismiques à partir d’un modèle sismologique radial

comme le modèle PREM. Avec cette technique, Lay et al. (1998) ont observé une diminution de

1,5 à 3 % des vitesses des ondes sismiques à l’interface noyau-manteau. Ce saut de vitesse met

en évidence la présence d’une couche, la couche D”, d’environ 300km d’épaisseur à 2600km de

profondeur.

Les données sismiques mettent également en évidence une anisotropie spatiale des vitesses de

propagation des ondes de cisaillement dans les différentes couches de la Terre. La variation radiale

de la polarisation des ondes de cisaillement en fonction de la profondeur est illustrée sur la figure

(2). Le manteau présente une forte anisotropie, de la croûte jusqu’à 1000km de profondeur et dans

la couche D”. Le lecteur trouvera dans Mainprice et al. (2000) et Montagner & Guillot (2002)

une revue détaillé de l’anisotropie sismique observée dans le manteau. L’origine de l’anisotropie

sismique est complexe. Elle ne peut exister que si les minéraux traversés possèdent une anisotropie

élastique significative. Toutefois, cette anisotropie ne peut s’exprimer à l’échelle de la roche si les

orientations des grains sont parfaitement aléatoires. L’existence d’orientations préférentielles est

donc nécessaire à l’expression de l’anisotropie sismique. Plusieurs mécanismes peuvent engendrer

des orientations préférentielles. Parmi eux, la déformation plastique par glissement de dislocations

est souvent évoquée. La nature des systèmes de glissements actifs et leurs activités respectives

conditionneront alors l’anisotropie sismique.

La sismologie ne donne pas d’informations directes sur la composition chimique et miné-

ralogique de la Terre. La composition chimique est contrainte par l’étude des méteorites, des

ophiolites et des xénolites. Les travaux menés par Ringwood (1962a,b) puis par Green & Ring-

wood (1963) conduisent à un manteau composé de silicates magnésiens. Ils proposèrent un modèle

de minéralogie du manteau supérieur qui est constitué, par ordre d’abondance, d’olivines, de py-

roxènes et de grenats. Ce modèle porte le nom de modèle pyrolitique. Qu’en est-il maintenant

de la minéralogie dans le manteau profond ? Tout d’abord, le manteau peut être chimiquement

homogène en ce qui concerne les élements majeurs (Si, O, Mg, Fe, Al, Ca) (Helffrich & Wood,

2001). Ceci implique l’hypothèse d’une zone de transition et d’un manteau inférieur de com-

position pyrolitique. Le développement des techniques haute pression permet à l’heure actuelle

de couvrir toutes les conditions de pression et températures du manteau. Plusieurs revues des

différentes techniques expérimentales de haute pression sont disponibles dans la littérature dont
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Fig 2 – Variation de la polarisation des ondes de cisaillement dans le manteau tirée du modèle SP6-F de Montagner &

Kennett (1996)
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(Mao & Hemley, 1998; Cordier et al., 2005). Les presses multi-enclumes, qui peuvent atteindre

des pressions de l’ordre de 30GPa, sont bien adaptées pour l’étude des matériaux du manteau

supérieur et de la zone de transition. Grâce à ces presses, les diagrammes de phases des minéraux

du manteau supérieur ont été établis à haute pression et haute température et on a ainsi mis

en évidence les changements de phases entre l’olivine et la wadsleyite puis entre la wadsleyite

et la ringwoodite aux conditions de pressions et de températures de la zone de transition. La

wadsleyite est 8% plus dense que l’olivine et son module élastique Ks est 35% plus grand que ce

même minéral. Ce changement de phase explique la la rupture de pente des vitesses des ondes

sismiques à 410km de profondeur (Agee, 1998). De même, l’augmentation de densité et de mo-

dule élastique entre la wadsleyite et la ringwoodite peut être une source du changement brutal

des vitesses des ondes sismiques à 520km de profondeur (Agee, 1998). La cellule à enclume de

diamants, quant à elle, est utilisée pour des pressions supérieures à 30 GPa. Une combinaison

entre des expériences réalisées en cellule à enclume de diamants et de simulation numérique a

mis en évidence l’existence d’une transformation de la phase perovskite (Mg,Fe)SiO3, la phase

la plus abondante dans le manteau inférieur, en une phase plus dense, nommée post-perovskite

dans la couche D” (Murakami et al., 2004; Oganov & Ono, 2004). Un modèle minéralogique

simplifié du manteau dans une composition pyrolitique ainsi que les transformations de phases

impliquant les minéraux est présentée sur la figure (3).

Connaissant la nature des matériaux en présence, il est maintenant possible d’étudier leurs

propriétés plastiques aux conditions de température et de pression du manteau avec les presses

multi-enclumes ou les cellules à enclumes de diamants. Les expériences de déformation sur poly-

cristaux permettent la détermination des orientations préferentielles des cristaux. Le lecteur peut

se reporter à la revue de Wenk (2002) pour plus de détails sur la determination expérimentale des

textures de déformation des polycristaux ainsi que des exemples d’application. Dans le cas des

monocristaux, l’orientation de la déformation permet de solliciter un ou plusieurs systèmes de

glissement. On peut mesurer la déformation totale de l’échantillon orienté pour diverses vitesses

de déformation et établir des lois rhéologiques pour chaque système de glissement activé. Les sys-

tèmes de glissement des minéraux du manteau supérieur ont ainsi été étudié à haute pression :

l’olivine et les pyroxènes. Ce type d’étude peut être complétée par l’observation post mortem

des dislocations au microscope électronique à transmission, lorsque les phases sont métastables

aux conditions de pression et températures ambiantes (voir Cordier (2002)). Les dislocations

sont des défauts cristallins et leurs mouvements collectifs sont responsables de la déformation
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Fig 3 – Minéralogie simplifiée du manteau terrestre dans une composition pyrolitique. Les flèches représentent les transfor-

mations de phases mises en jeu. (Figure reproduite d’après Brunet et al. (2007))
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plastique dans les mécanismes de déformation de type fluage par dislocations. Dans les silicates,

les dislocations peuvent être soumises à une forte friction de réseau. Les dislocations doivent

franchir des barrières d’énergie, les barrières de Peierls, pour se déplacer. La dislocation franchit

ces barrières en formant des doubles décrochements dont la nucléation est thermiquement activé.

Cette mobilité des dislocations est contrôlée par la structure de coeur du défaut (Cai et al., 2004).

La determination des structures de coeurs des dislocations est alors importante pour décrire les

mécanismes de plasticité des matériaux mantelliques.

Nous proposons de décrire en détails la structure de coeur des dislocations de plusieurs

minéraux du manteau par une approche numérique. Nous utilisons le modèle de Peierls-Nabarro

couplé à des calculs d’énergie de fautes d’empilement géneralisées pour déterminer l’étalement

du coeur de la dislocation ainsi que la contrainte nécessaire pour faire glisser le défaut à 0K :

la contrainte de Peierls. L’étalement du coeur résulte de la compétition entre l’énergie élastique

et l’énergie liée au cisaillement des liaisons atomiques du défaut. Nous utilisons une formulation

unidimensionnelle et une géneralisation à trois dimensions de ce modèle qui sont présentés dans le

chapitre 1. Le chapitre 2 est consacré aux calculs des énergies de fautes d’empilement géneralisées

qui sont determinées ab initio et avec des potentiels empiriques. Le chapitre 3 est un exemple

d’application de la formulation unidimensionnelle du modèle de Peierls-Nabarro sur des analogues

isostructuraux à la phaseMgSiO3 post-perovskite. Nous comparerons les résultats obtenus sur les

analogues avec ceux deMgSiO3 et nous concluerons sur l’approche des analogues isostructuraux

pour l’étude de la plasticité de la phase post-perovskite. Nous appliquons le modèle de Peierls-

Nabarro géneralisé à la wadsleyite β −Mg2SiO4 dans le chapitre 4. Nous mettons en évidence

des structures de coeurs de dislocations complexes que nous confrontons avec les observations

expérimentales en microscopie électronique en transmission. Le chapitre 5 traite des mécanismes

de déformation à 0 et 10 GPa d’un clinopyroxène, le diopside. Les dislocations [100] et [001] de la

forsterite, le pôle magnésien de l’olivine, sont étudiées en détail avec le modèle de Peierls-Nabarro

géneralisé à 0 et 10GPa dans le chapitre 6. Nous determinons la réponse de la dislocation [001]

à différentes du composantes du tenseur de contraintes. Nous terminons l’étude par un bilan et

les perspectives associées à ce travail.



Introduction 14



Chapitre 1
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La déformation plastique est un phénomène de transport impliquant le mouvement de défauts

cristallins : défauts ponctuels, dislocations et joints de grains. La force motrice de la plasticité

est la contrainte appliquée. Dans beaucoup de cas, la déformation est assurée par le mouvement

des dislocations. Les dislocations sont des défauts cristallins linéaires qui sont bien décrits par

l’élasticité linéaire sauf près du centre de la ligne, dans une région appelée le coeur de la dislo-

cation. Cette partie du défaut contrôle sa mobilité et une connaissance précise de l’arrangement

atomique dans le coeur est alors nécessaire (Cai et al., 2004). Les progrès effectués en microscopie

électronique en transmission à haute résolution, comme la correction des aberrations sphériques

des lentilles utilisées, permettent de révéler avec assez de précision les coeurs de dislocation. Une

image réalisée en microscopie électronique à transmission à haute résolution d’un coeur de dislo-

cation est présentée sur la figure (1.1). Le contraste permet de déceler l’arrangement des rangées

atomiques au coeur du défaut.

Fig 1.1 – Micrographie de la dislocation coin <100>{001} dans SrT iO3 perovskite obtenue en microscopie électronique en

transmission à haute résolution. (Image modifiée d’après Jia et al. (2005))

Une voie alternative à l’observation des dislocations en microscopie électronique est la de-

termination des structures de coeurs des dislocations par simulation numérique. Une première

technique consiste à calculer la structure du défaut à l’aide d’un modèle atomique. Le lecteur

pourra se reporter aux revues de (Woodward, 2005; Vitek & Yamaguchi, 1981; Bulatov & Cai,

2006) ainsi qu’aux nombreux exemples d’applications tels que (Duesbery & Vitek, 1998; Ito &

Vitek, 2001; Woodward & Rao, 2002; Ventelon & Willaime, 2007; Gröger et al., 2008b; Wood-

ward et al., 2008) pour les métaux et (Koizumi et al., 2000; Pizzagalli et al., 2003; Pizzagalli &
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Beauchamp, 2004) pour le silicium pour un exposé complet de ces méthodes. Cette technique

a été peu utilisée pour modéliser les dislocations dans les minéraux : les zeolites (Walker et al.,

2004) ou la forsterite (Walker et al., 2005a,b; Carrez et al., 2008). Ce type de calcul nécessite la

construction de cellules de simulation possédant un nombre important d’atomes pour une bonne

description du coeur de la dislocation.

Pour contourner les problèmes liés aux cellules de simulation, nous proposons de rechercher

la structure de coeur de la dislocation avec le modèle de Peierls-Nabarro. Ce modèle est essen-

tiellement basé sur un équilibre entre des forces élastiques agissant loin du coeur de la dislocation

et des forces de désaccord contenues dans le plan de glissement de la dislocation. Ces forces de

désaccord sont obtenues pour toutes les classes de matériaux à partir du calcul des énergies de

fautes d’empilement géneralisées qui recquiert de petites cellules de simulation. Le modèle de

Peierls-Nabarro fut appliqué pour l’étude des dislocations dans différents types de matériaux,

notamment les métaux : Ni (Szelestey et al., 2003), Pd (von Sydow et al., 1999), Pd et Al

(Hartford et al., 1998), les alliages : TiAl et CuAu (Mryasov et al., 1998), le silicium (Joós et al.,

1994) et plus récemment les minéraux tel que le periclase MgO (Miranda & Scandolo, 2005;

Carrez et al., 2009), la ringwoodite (Carrez et al., 2007b), la forsterite (Durinck et al., 2007) et

les perovskites Ferré et al. (2007); Ferré et al. (2009).

Comme nous l’avons rappelé precedemment, la déformation plastique est assurée, dans la plu-

part des cas, par le mouvement des dislocations. Ces dislocations se mettent à glisser dans leur

plan de glissement lorsque la contrainte appliquée est supérieure ou égale à la friction qu’exerce le

réseau cristallin contre le glissement des dislocations. Cette friction qu’exerce le réseau cristallin

est représentée par la contrainte de Peierls σp qui en fait une mesure de la contrainte nécessaire

pour franchir les barrières énergétiques franchies par la dislocation en mouvement à une tempé-

rature de 0K. Le calcul de cette contrainte est possible sur les structures de coeurs de dislocations

determinées par calcul direct mais également determinées avec le modèle de Peierls-Nabarro.

Ce chapitre bibliographique se décomposera en trois parties. Dans un premier temps, nous

aborderons la determination de la structure de coeur des dislocations avec un modèle inspiré des

idées originales de Peierls et Nabarro. Nous debuterons par la description du modèle unidimen-

sionnel où nous donnerons une démonstration de l’équation de Peierls-Nabarro par minimisation

de l’énergie totale d’une dislocation. Nous aborderons également la détermination de la contrainte

de Peierls avec cette formulation. Dans la seconde partie, nous discuterons des limites et des amé-

liorations de ce modèle unidimensionnel, notamment de sa géneralisation à plusieurs dimensions.
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Ce chapitre se terminera par la présentation du modèle de Peierls-Nabarro combiné aux élements

diffus de Galerkin. Cette méthode, proche d’une résolution par élements finis, nous sera utile pour

décrire des structures de coeurs de dislocations complexes, tels que des dislocations dissociées

avec des vecteurs de Burgers non-colinéaires ou bien des dislocations étalées dans plusieurs plans

de glissement.

1.1 Le modèle unidimensionnel

La théorie élastique des dislocations permet de décrire la distorsion engendrée par l’intro-

duction du défaut dans le milieu qui le contient. Les champs de déformation et de contrainte

divergent au centre du défaut et un autre niveau de description est nécessaire pour représen-

ter le coeur de la dislocation. En 1940, Peierls (1940) décrit une dislocation planaire comme

un équilibre entre des forces inélastiques agissant le long du plan de glissement du défaut et

des forces élastiques contenues dans le reste du cristal. En 1946, Nabarro complète et corrige le

modèle initial de Peierls (Nabarro, 1947). La description de la dislocation est alors la solution

d’une équation : l’équation de Peierls-Nabarro dont la solution s’acquitte de la discontinuité des

champs au coeur du défaut. Nous donnons ici une démonstration de cette équation basée sur la

minimisation de l’énergie totale d’une dislocation contenue dans un cristal.

1.1.1 Positionnement du problème

Nous donnons la démonstration de l’équation de Peierls-Nabarro dans le cas d’une dislocation

coin. La démonstration est similaire quel que soit le caractère de la dislocation. On associe un

repère (xyz) à un cristal parfait. On place la ligne de la dislocation suivant l’axe z et le vecteur de

Burgers b dans la direction x (figure (1.2)). Nous cisaillons maintenant ce cristal d’une valeur b/2

dans la direction du vecteur de Burgers, dans le plan (x0z). On appelle f(x) le désaccord suivant

l’axe x entre un atome n de la partie inférieure et son atome voisin dans la partie supérieure

de part et d’autre du plan de cisaillement. Initialement, nous avons f(x) = +b/2 lorsque x > 0

et −b/2 pour x < 0. Les atomes, de part et d’autre du plan de glissement, se déplacent d’une

quantité u(x) pour raccorder les deux parties du cristal et pour former ainsi la dislocation. On

obtient alors :

f(x) = 2u(x)− b

2
;x < 0 (1.1)
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Fig 1.2 – Repère cartésien dans lequel la dislocation est reperée. La ligne de la dislocation est selon z, la normale au plan

de glissement suivant y et la direction du mouvement de la dislocation suivant x. Le vecteur de Burgers b fait un angle θ

avec la ligne de dislocation.

f(x) = 2u(x) +
b

2
;x > 0 (1.2)

df(x)

dx
= 2

du(x)

dx
(1.3)

Cette quantité u(x) varie de b/4 en x = ±∞ à 0 en x = 0 : la fonction f(x) varie alors de

0 à b, le module du vecteur de Burgers. On néglige ici le déplacement perpendiculairement à la

surface de glissement.

L’énergie totale de ce système est la somme de deux contributions :

– L’énergie élastique contenue dans le cristal dûe à la présence de la dislocation.

– Une contribution énergetique dûe au désaccord entre les deux demi-espaces élastiques de

part et d’autre du plan de glissement et que nous appellerons énergie de désaccord.

1.1.2 L’énergie élastique

L’énergie élastique stockée dans les deux demi espaces élastiques de part et d’autre du plan de

glissement est dûe à la présence de la dislocation qui déforme élastiquement les rangées atomiques.

Dans le modèle de Peierls-Nabarro, la dislocation de vecteur de Burgers b est remplacée par une
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Fig 1.3 – Position du problème dans le cas d’une dislocation coin : au début (en haut) les plans atomiques d’un cristal

parfait sont separés d’une distance b/2. La relaxation élastique des positions atomiques conduit à la figure en bas à gauche :

la formation d’une dislocation coin. La figure en bas à droite présente le déplacement u(x) et la quantité de cisaillement

f(x).
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distribution de dislocation infinitésimale de vecteur de Burgers db. Ces dislocations infinitésimales

sont définies comme le gradient local du désaccord f(x) et donnent, en un point x′ (Eshelby,

1949) :

db(x′) =

(

df(x)

dx

)

x=x′
dx′ = ρ(x′)dx′ (1.4)

où ρ(x) est aussi appelée la densité locale de dislocation. La somme de ces vecteurs de Burgers

infinitésimaux doit être égale à b, ce qui entraîne la condition de normalisation suivante :

∫ +∞

−∞
ρ(x′)dx′ =

∫ +∞

−∞

df

dx′
dx′ = b (1.5)

Ces dislocations infinitésimales interagissent élastiquement entre elles. Ainsi, une dislocation

infinitésimale située en x′ produit une contrainte en tout point du cristal. La théorie élastique

des dislocations dans un milieu isotrope donne l’expression de cette contrainte. Pour un point

x situé sur le plan de glissement (y=0), la contrainte induite par les dislocations infinitésimales

situées en x′ s’écrit pour une dislocation quelconque :

σxy(x, 0) =
K

2π

∫ b

0

db(x′)

x− x′ (1.6)

où K est le coeficient énergétique de la dislocation. En élasticité isotrope, ce coefficient est

égal à :

K = µ(cos2θ +
1

1− ν sin
2θ) (1.7)

avec θ, l’angle entre la ligne et le vecteur de Burgers, µ le module de cisaillement et ν,

le coefficient de Poisson. En élasticité anisotrope, K est une fonction complexe de constantes

élastiques et de l’orientation de la ligne par rapport au vecteur de Burgers.

On donne le travail élementaire par unité de surface pour créer la dislocation infinitésimale :

dWélastique = σby.dl (1.8)

Ici, le déplacement dl est le déplacement effectué par la rangée atomique pour passer de sa

position dans le cristal parfait à sa position au voisinage de la dislocation ce qui correspond à la

quantité u(x). On obtient alors pour le travail élementaire dWélastique :
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dWélastique =
K

2π

∫ b

0

db(x′)

x− x′u(x)

=
K

2π

∫ +∞

−∞

df
dx′dx

′

x− x′u(x) (1.9)

On peut alors déterminer l’énergie élastique de l’ensemble du cristal :

Uélastique =

∫ +∞

−∞
dWélastiquedx (1.10)

=
K

2π

∫ +∞

−∞

∫ +∞

−∞

df
dx′dx

′

x− x′u(x)dx (1.11)

L’énergie élastique de la dislocation est finalement, en intégrant par parties la relation pré-

cedente et en utilisant la relation (1.3) :

Uélastique = −K
4π

∫ +∞

−∞

∫ +∞

−∞

df

dx′
df

dx
ln |x− x′|dxdx′ (1.12)

1.1.3 L’énergie de désaccord

Contrairement à l’énergie élastique, l’énergie de désaccord ne peut pas être prédite par la

théorie élastique des dislocations. Cette énergie doit mettre en évidence le coût du cisaillement

des liaisons atomiques le long du plan de glissement de la dislocation. Dans le modèle initial de

Peierls-Nabarro, cet accroissement d’énergie γ lié au cisaillement f(x) des liaisons est purement

sinusoidal (modèle de Frenkel) :

γ(f(x)) =
Kb

2πd
(1− cos(2πf(x)

b
)) (1.13)

où K est le coefficient énergetique de la dislocation, b le vecteur de Burgers et d la distance

interréticulaire. On peut maintenant définir l’énergie de désaccord Udésaccord sur l’ensemble du

plan de glissement qui est la somme de toutes les contributions γ(f(x)) et qui s’écrit :

Udésaccord =

∫ +∞

−∞
γ(f(x))dx (1.14)

1.1.4 L’équation de Peierls-Nabarro

L’énergie totale du système est la somme des deux contributions exposées précedemment.



Chapitre 1. Le modèle de Peierls-Nabarro 24

Utotale[x, f(x),
df

dx
] =

∫ +∞

−∞
γ(f(x))dx− K

4π

∫ +∞

−∞

∫ +∞

−∞

df

dx

df

dx′
ln |x− x′|dxdx′ (1.15)

La minimisation de cette fonctionnelle donne la structure stable de la dislocation. Cependant,

il faut tenir compte de la contrainte (1.5) en introduisant un multiplicateur de Lagrange α. La

fonctionnnelle à minimiser devient :

Ftotale[x, f(x),
df

dx
] =

∫ +∞

−∞
γ(f(x))dx− K

4π

∫ +∞

−∞

∫ +∞

−∞

df

dx

df

dx′
ln |x− x′|dxdx′

+α

∫ +∞

−∞

df

dx
dx (1.16)

On reduit alors ce problème à une fonctionnelle d’Euler-Lagrange, dont le minimum est

l’équation de Peierls-Nabarro :

K

2π

∫ +∞

−∞

df(x)

dx

1

x− x′dx
′ =

−dγ
df

(1.17)

L’étalement de la dislocation f(x) est solution de cette équation. A l’équilibre, les forces

élastiques F e(x) = K
2π

∫ +∞
−∞

df(x)
dx

1
x−x′dx

′ sont compensées par les forces de désaccord Fb(f(x)) =

−dγ
df

1.1.5 Résolution de l’équation de Peierls-Nabarro.

Dans le modèle initial de Peierls-Nabarro, l’énergie de désaccord γ est une fonction sinusoidale

définie à l’équation (1.13) pour des matériaux cubiques simples, l’introduction de cette fonction

dans l’équation (1.17) conduit à la solution analytique suivante pour l’étalement de la dislocation :

f(x) =
b

π
arctan(

x

ζ
) +

b

2
(1.18)

où ζ = Kb
4πτmax

peut être vue comme la demi-largeur de la dislocation. Ce paramètre ζ per-

mettra de quantifier la largeur du coeur de la dislocation. On utilise également la densité locale

de dislocations ρ(x) pour quantifier l’étalement du coeur de la dislocation :

ρ(x) =
df(x)

dx
=
b

π

ζ2

x2 + ζ2
(1.19)
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Fig 1.4 – Illustration de la variation de l’énergie de la dislocation en fonction de sa position x dans le cristal. Les définitions

de l’énergie de Peierls Ep et de la contrainte de Peierls σp sont présentées.

1.1.6 L’énergie et la contrainte de Peierls

L’énergie de la dislocation, telle qu’elle a été définie dans l’équation (1.15), dépend de sa

position x dans le cristal. Cette énergie à la même périodicité a′ que le cristal dans la direction

du mouvement de la ligne du défaut. Le mouvement de la dislocation s’effectue en franchissant

des barrières d’énergie périodiques : l’énergie associée à ces barrières est l’énergie de Peierls Ep

(cf. figure (1.4)). Peierls et Nabarro postulèrent que l’énergie élastique est constante au cours

du déplacement de la dislocation. L’énergie de Peierls est alors uniquement dûe à la variation

de l’énergie de désaccord de la dislocation. Leur modèle a été élaborée pour une distribution

continue de plans atomiques. Or, ces plans atomiques se repartissent de manière discrète et il

convient d’en tenir compte dans le terme Udésaccord (Hirth & Lothe, 1968).

Udésaccord =

∫ +∞

−∞
γ(f(x))dx→

+∞
∑

n=−∞

γ(f(xn))∆x (1.20)

xn doit correspondre à un déplacement réel de la dislocation et ∆x à la distance entre deux

plans. Si une dislocation est introduite à la position x′, les plans situés à une position na′ dans

la partie supérieure du cristal sont déplacés d’une quantité f(na′ − x′) par rapport aux plans

situés dans la partie inférieure, d’où :
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Udésaccord(x′) =
+∞
∑

n=−∞

γ(f(na′ − x′))a′ (1.21)

Il existe une position x′ pour laquelle cette énergie est maximale : on a alors atteint l’énergie

de Peierls. On peut définir une contrainte à partir de la variation de l’énergie de désaccord

sur la distance a′. La contrainte de Peierls σp est le maximum de cette quantité, c’est-à-dire la

contrainte maximale pour franchir la barrière d’énergie périodique à 0K :

σp = max(
1

b

dUdésaccord
dx′

) = max(
1

b

d(
∑+∞

n=−∞ γ(f(na′ − x′))a′)
dx′

) (1.22)

En utilisant les solutions analytiques (1.13) et (1.18) pour les fonctions γ et f , Cottrell

(1953) a démontré la formule analytique suivante pour calculer la contrainte de Peierls à partir

de l’équation (1.22) :

σp = 2Ke
−4πζ

b (1.23)

où K est le coefficient énergetique de la dislocation et ζ, la demi-largeur du coeur. Wang

(1996), en changeant la façon de dénombrer les rangées atomiques, obtient la même formule que

precedemment sans le facteur deux pré-exponentiel :

σp = Ke
−4πζ

b (1.24)

Ces deux formulations de la contrainte de Peierls impliquent que les dislocations présentant

des coeurs larges ressentiront moins la friction de réseau et seront plus mobiles.

En se basant sur la relation (1.22), Joós & Duesbery (1997) ont démontré les formules analy-

tiques suivantes dans les cas où le coeur de la dislocation est très étalé dans sa vallée de Peierls

(ζ/a′ >> 1) ou à l’inverse, très étroit (ζ/a′ << 1) :

σp(ζ/a
′ >> 1) =

Kb

a′
e
−2πζ

a′ (1.25)

σp(ζ/a
′ << 1) =

3
√

3

8
τmax

a′

πζ
(1.26)
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1.2 Détermination des structures de coeurs des dislocations et

contraintes de Peierls pour les matériaux à cristallochimie

complexe.

Le modèle original developpé par Peierls et Nabarro contraint l’énergie de désaccord à être

purement sinusoidale (équation 1.13). Cette hypothèse est forte et ne permet pas de reproduire

l’énergie d’excès engendrée par le cisaillement des liaisons atomiques dans la plupart des maté-

riaux. Wang (1996) a calculé la contrainte de Peierls des dislocations coin en fonction du rapport

distance interplanaire/module du vecteur de Burgers à partir de la formule (1.24) qui considère

l’énergie de désaccord de la dislocation purement sinusoïdale. Cette relation est appliquée à dif-

férents matériaux pour lesquels une comparaison est fournie vis-à-vis de contraintes de Peierls

extrapolées à partir de données expérimentales. Si, dans le cas des dislocations coin, la figure de

Wang (1996) (reproduite en 1.5) permet bien de reproduire une tendance générale, les écarts (au

sein d’une même famille de matériaux, entre les vis et les coins,...) sont tels que cette approche

perd toute capacité prédictive effective. Il est facile de voir dans cette carence la conséquence

de l’hypothèse d’énergie de désaccord sinusoïdale (que l’on pense aux cas où il existe une faute

d’empilement stable). Cette limitation peut être dépassée en calculant les énergies de fautes

d’empilement géneralisées dans le plan cristallographique où glisse la dislocation. Ce calcul a été

initialement proposé par Vitek (1968) afin d’identifier les fautes d’empilement stables dans les

cristaux. Le plan de glissement est caractérisé par des vecteurs de base (−→a1, −→a2). La faute est

obtenue en coupant le cristal dans ce plan et en déplacant la partie supérieure par rapport à la

partie inférieure d’un vecteur
−→
fV :

−→
fV = x−→a1 + y−→a2; (0 ≤ x ≤ 1); (0 ≤ y ≤ 1) (1.27)

L’énergie de cette faute d’empilement géneralisée γ est alors :

γ(
−→
fV ) = E(

−→
fV )− E0 (1.28)

où E(
−→
fV ) est l’énergie du cristal cisaillé du vecteur

−→
fV et E0 l’énergie du cristal parfait.

Christian et Vitek ont incorporé ces énergies de fautes d’empilement géneralisées dans le

modèle de Peierls-Nabarro (Christian & Vítek, 1970). Dans ce cas, le vecteur de faute
−→
fV du
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Fig 1.5 – Contraintes de Peierls normalisées par rapport au module de cisaillement µ des dislocations coin (ν=0,3) en

fonction du rapport distance interplanaire/module du vecteur de Burgers. Les points représentent les données expérimentales

obtenues pur différentes classes de matériaux. Image modifiée d’après Wang (1996).

calcul de Vitek correspond au désaccord entre les deux demi-espaces élastiques de part et d’autre

du plan de glissement, c’est-à-dire, la fonction f définie dans la section (1.1.1) .

Dans le modèle unidimensionnel que nous décrivons, on ne s’intérresse qu’au cisaillement

dans la direction du vecteur de Burgers. Dans ce cas, il n’est pas nécessaire de déterminer une

γ−surface mais une γ− ligne le long du vecteur de Burgers. Afin de simplifier nos calculs, nous

ajusterons la fonction γ(f(x)) sur une fonction mathématique. Nous developperons en série la

solution du modèle de Frenkel (1.13) pour décrire la fonction γ :

γ(x) =
∑

i

Bicos(
2πif(x)

b
) (1.29)

Ceci conduit à la force de désaccord Fb(f(x)) suivante :

Fb(f(x)) = −dγ
df

=
∑

i

Aisin(
2πif(x)

b
) (1.30)

L’introduction de cette force de désaccord Fb(f(x)) ne permet plus l’utilisation de la solution

analytique f(x) de l’équation de Peierls-Nabarro (équation 1.18). Cette solution analytique ne

met pas en évidence des structures de coeurs complexes ainsi que d’éventuelles dissociations
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des dislocations avec des vecteurs de Burgers colinéaires séparés par une faute d’empilement.

Plusieurs solutions ont été développées pour adapter la solution f(x) aux materiaux de basse

symétrie (Kroupa & Lejček, 1972; Hartford et al., 1998; Yan et al., 2004).

Dans le cadre de nos simulations, nous utilisons la formulation proposée par Joós et al. (1994).

La solution analytique (équation 1.18) de l’étalement de la dislocation f(x) est developpée en

série de N étalements de dislocations fractionnaires i :

f(x) =
b

π

N
∑

i=1

αi arctan(
x− xi

ζi
) +

b

2
(1.31)

où αi, xi et ci sont des constantes variationnelles. La densité de dislocations ρ(x) est donnée

par :

ρ(x) =
df(x)

dx
=
b

π

N
∑

i=1

αi
ci

(x− xi)2 + c2i
(1.32)

La densité locale de dislocations ρ(x) doit satisfaire à la condition (1.5), ce qui implique la

contrainte suivante sur les coefficients αi :

∑

i=1

αi = 1 (1.33)

En substituant la densité locale de dislocations (1.32) dans le terme de gauche de l’équation

de Peierls-Nabarro (1.17), on obtient la force liée à l’élasticité F e(x) de la dislocation :

F e(x) =
Kb

2π

N
∑

i=1

αi
x− xi

(x− xi)2 + c2i
(1.34)

Les constantes αi, xi et ci sont déterminées par une minimisation par moindres carrées de

la différence entre la force élastique F e(x) et la force de désaccord Fb(x) calculée à partir des

énergies de fautes d’empilement géneralisées (équation 1.30). Une valeur de N = 3 ∗M avec M

le nombre de dislocations partielles (M=1 lorsque la dislocation est non-dissociée) assure une

bonne description de la structure de coeur de la dislocation (Joós et al., 1994; Carrez et al.,

2006).
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1.2.1 Calcul de la contrainte de Peierls

La formule analytique (1.23) n’est plus applicable pour calculer la contrainte de Peierls si on

utilise le concept des énergies de fautes d’empilement géneralisées pour determiner l’énergie de

désaccord de la dislocation. Nous utiliserons donc la formulation initiale (équation 1.22) basée

sur le maximum de la dérivée de la somme de l’énergie de fautes d’empilement géneralisées

sur l’étalement de la dislocation. Cette équation est dépendante du paramètre a′, la périodicité

de la vallée de Peierls de la dislocation. On pourrait choisir la périodicité de la vallée comme le

paramètre de maille dans la direction du mouvement de la ligne de dislocation. Ce cas fonctionne

pour les matériaux polyatomiques de basse symétrie où seule une translation de réseau permet

à la dislocation de retrouver sa même configuration stable (Friedel, 1964). Dans le cas d’un

matériau à haute symétrie, il faut vérifier si la dislocation n’adopte pas sa configuration stable

pour une position inférieure au paramètre de maille de la direction du mouvement.

Dans le cas des oxydes que nous allons étudier, il faudra faire attention à la périodicité de la

vallée de Peierls choisie. Cette périodicité dependra des atomes en présence mais également du

groupe d’espace de nos cristaux.

1.3 Limites du modèle unidimensionnel.

L’approche développée jusqu’à présent jette les bases d’une description planaire des coeurs de

dislocation avec un modèle de Peierls-Nabarro pour des caractères de dislocations indépendants.

Cependant, ce modèle reste incomplet pour décrire des dislocations plus complexes. Plusieurs

revues de ces carences sont disponibles dans la littérature, notamment les revues de Schoeck

(2005) et Lu (2005). Ces auteurs ont relevé les points suivants :

– Tout d’abord, la determination de la structure de coeur de la dislocation avec le modèle

de Peierls-Nabarro peut entrainer des erreurs sur des dislocations présentant des coeurs

étroits. Les structures de coeurs issues de ce modèle correspondent à une approximation sur

le déplacement local des atomes. En effet, les énergies de fautes d’empilement géneralisées

sont calculées en imposant un cisaillement de la maille cristalline complète. Si on considère

un cristal polyatomique présentant des rangées atomiques de natures chimiques différentes

et que le déplacement local des atomes dans la dislocation n’affecte qu’une seule de ces

rangées, l’ énergie de désaccord de la dislocation, calculée à partir des énergies de fautes

d’empilement géneralisées, est irréaliste. Dans ce cas, on peut se poser la question de la



1.3 Limites du modèle unidimensionnel. 31

validité de la formule (1.26) qui permet de calculer la contrainte de Peierls dans le cas

d’une dislocation présentant un coeur étroit.

– Le modèle unidimensionnel ne traite que chaque caractère de la dislocation vis, coin ou

mixte séparement. Dans les cristaux, les dislocations peuvent présenter différents carac-

tères en même temps. De plus, cette formulation du modèle ne permet pas de mettre en

évidence les dissociations des dislocations avec des vecteurs de Burgers non-colinéaires. Ces

dissociations sont essentielles pour la plasticité des métaux cubiques à faces centrées où les

dislocations de vecteurs de Burgers 1
2 < 101 > se dissocient en deux dislocations partielles

1
6 < 211 > (Hirth & Lothe, 1968).

Schoeck (1994) proposa une méthode pour traiter cet aspect. Il géneralisa le modèle de

Peierls-Nabarro planaire à deux dimensions. Cette géneralisation permet de determiner

l’étalement des composantes vis et coin de la dislocation en même temps. Les interactions

entre ces deux composantes peuvent être traitées en utilisant la formulation anisotrope de ce

modèle. Une géneralisation à deux dimensions permet également d’étudier les dissociations

des dislocations avec des vecteurs de Burgers non-colinéaires. Ici, le calcul des énergies de

fautes d’empilement géneralisées est étendu au plan de glissement de la dislocation, comme

dans le calcul initial de Vitek (1968).

On utilise la figure (1.2) pour décrire la formulation de Schoeck du modèle de Peierls-

Nabarro. On pose dans un repère (xyz), la ligne de la dislocation suivant z dans le plan

(x0z). La structure de la dislocation est connue par la détermination de fx et fz, les

quantités de cisaillement dans les directions x et z du plan de glissement. La fonctionnelle

de l’énergie (1.15) est maintenant donnée par :

Etotale =

∫ +∞

−∞

∫ +∞

−∞

dxdx′

x− x′













fx(x)

0

fz(x)













¯̄K













dfx(x)
dx

0

dfz(x)
dx













+

∫ +∞

−∞
γ(fx(x), fz(x))dx (1.35)

et la condition de normalisation (1.5) devient :

b =













bx

0

bz













=

∫ +∞

−∞













dfx

dx

0

dfz

dx













(1.36)

¯̄K est la matrice des coefficients énergétiques de la dislocation calculée en élasticité aniso-
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trope. Elle est diagonale dans le cas d’un matériau isotrope. Le traitement anisotrope de la

dislocation est considéré par l’introduction du terme non-diagonal Kxz, terme d’interaction

entre les composantes vis et coin de la dislocation. Si on se place dans les conditions de

l’équation (1.35), ce terme non-diagonal est du type (Steeds, 1973) :

Kxz =
Kb2 −Kxxb

2
x −Kzzb

2
z

2bxbz
(1.37)

K étant le coefficient énergétique de la dislocation, Kxx celui de la composante coin et Kzz

celui de la composante vis. L’utilisation de ce modèle a permis l’étude des dissociations

planaires des dislocations de vecteurs de Burgers [11̄0] dans Ni3Al (Schoeck et al., 1998)

et [101̄] dans TiAl (Schoeck et al., 1999).

L’expression de la contrainte de Peierls telle qu’elle fut définie dans l’équation (1.22) re-

pose exclusivement sur une sommation de l’énergie de désaccord. L’énergie élastique reste

constante ce qui signifie que le coeur de la dislocation ne peut évoluer au cours de son

déplacement. Cet aspect est pris en compte dans le modèle de Schoeck (Schoeck, 1999b,c)

Ici, on déplace le centre de la dislocation d’un incrément t dans la vallée de Peierls. Cela

revient à modifier l’énergie de désaccord :

Udésaccord(x) → Udésaccord(x+ t) (1.38)
∫ +∞

−∞
γ(f(x))dx→

∫ +∞

−∞
γ(f(x+ t))dx

On minimise à nouveau l’énergie totale (1.35) avec cette modification. On peut déterminer

ainsi la variation de l’énergie totale sur une vallée de Peierls en tenant compte de la variation

de l’énergie élastique. De cette façon, Schoeck a déterminé les contraintes de Peierls de la

dislocation 1/2[110](111) dans l’aluminium (Schoeck, 2001c), de la dislocation [111](011)

dans NiAl (Schoeck, 2001b) et de la dislocation 1/2[110](111) dans le palladium (Schoeck,

2001a).

– Le modèle original a été développé pour une distribution continue de plans atomiques. Or,

dans un cristal réel, les plans se repartissent de manière discrète. Bulatov et Kaxiras ont

établi un modèle semi-discret pour tenir compte de la discrétisation du réseau (Bulatov &

Kaxiras, 1997). Les énergies élastique et de désaccord de la dislocation sont totalement dis-

cretisées avec l’espacement des plans atomiques. Dans un cristal où chaque plan atomique

se situe à une position xi, la fonctionnelle de l’énergie (1.15) s’écrit :
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Utotale[δi] = K
∑

ij

χijρiρj +
∑

i

γ(δi)∆x (1.39)

où χij est une fonction de la position xi de la dislocation élementaire i et ρi = (δi −
δi−1)/(xi − xi−1). Ici, ρi est la densité de dislocation et δi la quantité de cisaillement au

point i. La position de la dislocation dans le cristal est donnée par la position du centre de

masse de la distribution de cisaillement x̄0 :

x̄0 =

∫

x′
ρ0(x

′)

b
dx′ (1.40)

La barrière de Peierls est calculée en déplaçant le centre de masse x̄0 de la dislocation à une

nouvelle position x′ et en minimisant une nouvelle fois la fonctionnelle (1.39). La barrière

de Peierls est identifiée comme la différence entre le maximum et le minimum des énergies

calculées pour des positions du centre de masse x′ comprises entre x̄0 et x̄0 + a′ , a′ étant

la périodicité de la vallée de Peierls.

Dans le modèle de Bulatov et Kaxiras, la contrainte de Peierls est calculée en ajoutant un

terme de contrainte externe τ à la fonctionnelle de l’énergie (1.39) :

Econtrainte = −τ
∑

i

x2
i − x2

i−1

2
ρi (1.41)

On fait varier la contrainte externe τ et on minimise l’énergie totale. On determine la

structure de coeur sous l’action d’une contrainte externe. La contrainte de Peierls est la

valeur de τ pour laquelle la fonctionnelle de l’énergie totale ne converge plus. Les structures

de coeurs et les contraintes de Peierls de la dislocation 1/2[110](111) dans l’aluminium ont

été determinée avec ce modèle (Lu et al., 2000).

On peut comparer les méthodes proposées par Schoeck et par Bulatov et Kaxiras per-

mettant de calculer la contrainte de Peierls tenant compte de la relaxation élastique du

coeur de la dislocation en recoupant les informations disponibles dans la littérature sur la

dislocation 1/2[110](111) de l’aluminium. Le coeur de la dislocation est planaire dans ces

deux modèles. Les énergies de fautes d’empilement géneralisées sont calculées de la même

manière et ab initio. Dans le cas du modèle de Schoeck, la contrainte de Peierls de la com-

posante vis de cette dislocation vaut 1,43meV.Å−3 (Schoeck, 2001c) et 1,6meV.Å−3 dans
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le modèle semi-discret de Lu et al. (2000). Ces deux méthodes donnent des contraintes de

Peierls similaires sur la dislocation vis 1/2[110](111) de l’aluminium.

– Enfin, le modèle initial ne tient compte que de l’étalement de la dislocation dans son

plan de glissement. On ne peut alors décrire correctement l’étalement des dislocations vis,

susceptibles de se décomposer dans plusieurs plans de glissement à la fois. Une telle dé-

composition entraine des structures tridimensionnelles des dislocations qui présentent une

forte friction de réseau et sont donc peu mobiles (Vitek et al., 1970; Vitek & Yamaguchi,

1981; Duesbery & Vitek, 1998). La première tentative d’une modélisation de dislocation

non-planaire est attribuable à Lejček & Kroupa (1976). On considère dans ce modèle un

étalement de la dislocation dans deux ou trois plans en zone. On associe une fonctionnelle

du type (1.15) à chaque plan où la dislocation est étalée. Un terme d’interaction est ajouté

entre ces fonctionnelles. On minimise ce système de fonctionnelles en gardant le vecteur de

Burgers total constant. Dans une autre approche développée par Ngan (1997), les parties

de la dislocation dans les différents plans n’interagissent plus élastiquement. L’étalement

est supposé symétrique dans les mêmes plans cristallographiques. Une avancée significa-

tive a été effectuée par Lu et al. (2002, 2003) en ajoutant une interaction élastique à la

fonctionnelle (1.39) entre les parties de la dislocation dans chaque plan où elle est étalée.

Ce terme d’interaction est discret et est calculé en projetant la densité de dislocation d’un

plan sur les autres et vice-versa. Les structures de coeurs non-planaires des dislocations

1/2[110](111) de l’argent et de l’aluminium (Lu et al., 2002, 2003) ont été determinées avec

ce modèle.

Pour tenir compte des imperfections du modèle initial, nous proposons d’utiliser la formu-

lation du modèle de Peierls-Nabarro proposée par Denoual (Denoual, 2004, 2007). Ce modèle

permet d’étudier les dissociations des dislocations avec des vecteurs de Burgers non-colinéaires

ainsi que les étalements non-planaires des dislocations. Il se base sur une discrétisation du réseau,

comme dans le modèle semi-discret de Bulatov et Kaxiras. Il utilise les concepts de mécaniques

des milieux continus ainsi que des techniques d’élements finis (les élements diffus de Galerkin)

pour résoudre l’équation de Peierls-Nabarro.
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1.4 Le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin

1.4.1 Structure de coeur

Dans cette formulation, l’équation de Peierls-Nabarro est résolue à l’aide des élements diffus

de Galerkin sur un volume contenant la dislocation. Cette dernière est introduite de manière

abrupte dans le cristal et peut relaxer dans un ou plusieurs plans de glissement. Nous utilisons

le code Cod2ex dans le cadre de nos simulations avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin.

Ce code a été developpé par les ingénieurs du CEA-DAM. Il permet de décrire les structures

de coeurs de dislocations et de calculer les contraintes de Peierls pour des cristaux de symétrie

supérieure à la symétrie orthorhombique.

On introduit une dislocation dans un plan S contenu dans un volume élastique V . On définit

les deux champs suivant :

– un champ u, qui est le champ de déplacement en tout point de V .

– f , l’extension du coeur de la dislocation dans la surface S.

Lorsqu’une dislocation est introduite dans le volume V , le champ de déformation totale ¯̄ǫ

s’écrit :

¯̄ǫ = ¯̄ǫe + ¯̄ǫin = ∇u (1.42)

où ¯̄ǫe est la composante élastique du champ de déformation et ¯̄ǫin, la composante inélastique.

Cette dernière est le désaccord engendré dans le plan de glissement par la dislocation. On peut

donc écrire, pour la surface S, de normale n :

¯̄ǫin =
1

2
(f ⊗ n+ n⊗ f)δS = ¯̄Π.f (1.43)

δS est la fonction de Dirac associée à la surface S. En mécanique lagrangienne, le lagrangien

d’un système est l’énergie cinétique à laquelle on soustrait l’énergie potentielle :

L = Ecin − Epot (1.44)

L’énergie cinétique est liée à la variation temporelle du champ de déplacement u :

Ecin =
1

2

∫

V
du̇2dV (1.45)
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avec d, la densité du matériau. Dans ce modèle, l’énergie potentielle est la somme de l’énergie

élastique et de l’énergie de désaccord. Ces deux énergies ont pour expressions :

Eelastique =
1

2

∫

V

¯̄ǫe :
¯̄̄̄
C : ¯̄ǫedV (1.46)

=
1

2

∫

V
[∇u− ¯̄Π.f ] :

¯̄̄̄
C : [∇u− ¯̄Π.f ]

Edesaccord =

∫

S
Eisf [f ]dS (1.47)

Ici,
¯̄̄̄
C est le tenseur des constantes élastiques et Eisf [f ], l’énergie de fautes d’empilement

géneralisées inélastique. Cette énergie est l’énergie de fautes d’empilement géneralisées à laquelle

on a retiré la composante élastique, contenue maintenant dans le terme Eelastique. Le lagrangien

à minimiser est alors la fonctionnelle suivante :

−L(u, f) =

∫

V

1

2
[∇u− ¯̄Π.f ] :

¯̄̄̄
C : [∇u− ¯̄Π.f ]− 1

2
du̇2dV +

∫

S
Eisf [f ]dS (1.48)

Dans le formalisme de ce modèle, le champ f évolue selon un mécanisme de relaxation vis-

queuse du type "Time-dependent Ginzburg-Landau", utilisé dans les techniques de champs de

phase :

ḟ =
1

ζ

∂L

∂f
(1.49)

avec ζ, la viscosité du plan de glissement de la dislocation. Le champ u doit minimiser le

lagrangien (1.48), c’est-à -dire :

∂L

∂u
= 0 (1.50)

Ces deux dernières expressions conduisent au système d’équations à résoudre :

−div[ ¯̄̄̄C : (¯̄ǫ− ¯̄ǫin)] + dü = 0 (1.51)

ζḟ + (¯̄ǫ− ¯̄ǫin) :
¯̄̄̄
C : ¯̄Π−∇Eisf = 0 (1.52)
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La résolution de ce système ne peut être faite analytiquement. On utilise ici la technique

des élements diffus de Galerkin, proche d’une résolution par élements finis. On décrit alors un

maillage sur le volume V et la surface S. Les champs totaux u et f sont des combinaisons linéaires

de ces champs calculés en chaque point i du maillage :

u =
n

∑

i=1

Aiui (1.53)

f =
n

∑

i=1

Bifi

Pratiquement, le maillage du volume V est calqué sur la structure cristalline. Cette der-

nière est reproduite par l’introduction des surfaces S où est calculée l’énergie de désaccord. Un

exemple de construction de maillage est donné sur la figure (1.6) pour l’étude de la dislocation

vis 1/2<111> dans le tantale (structure cubique centrée). Sur la maille cristalline, on dessine

les plans où nous calculons les énergies de fautes d’empilement géneralisées qui correspondent

aux surfaces S. On reproduit ensuite cette géométrie sur une représentation nodale. Sur la figure

(1.6), les noeuds verts concentrent l’énergie de désaccord et les noeuds violets, l’énergie élastique.

La dislocation est introduite dans le volume V en créant une marche : le volume est cisaillé du

vecteur de Burgers de manière rigide et la relaxation, en accord avec le système d’équations

(1.51), donne la structure de coeur de la dislocation. La vitesse de relaxation est controlée par

un paramètre appelé la viscosité du plan de glissement ζ. Ce paramètre est choisi entre 104 et

107 et assure la convergence des calculs (Denoual, 2007). On utilise également des conditions

aux limites de solide infini dans nos simulations. La dislocation est considérée infinie dans la

direction de sa ligne : l’épaisseur du maillage dans cette direction est limitée à un noeud. On

impose également le champ de déplacement élastique de la dislocation aux bords de la boîte de

simulation.

Cette formulation de l’équation de Peierls-Nabarro combiné avec les élements diffus de Ga-

lerkin a été utilisée pour determiner la structure de coeur de la dislocation coin 1/2[110](111)

dans l’aluminium (Denoual, 2004). Cet exemple d’application donne une bonne description de

la structure de coeur, proche de la solution donnée par un modèle de Peierls-Nabarro classique

(Hartford et al., 1998) et d’un modèle géneralisé à deux dimensions (Schoeck, 2001c)(figure (1.7)).

De même, le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin permet de reproduire la structure de la disloca-

tion vis 1/2[111] dans les métaux cubiques centrés (Denoual, 2007). L’etalement non-planaire de

cette dislocation vis dans le tantale a été reproduit avec ce modèle et donne la même structure
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(a)

(b)

Fig 1.6 – Construction d’un maillage. On place les plans d’énergies de fautes d’empilement géneralisées sur la structure

cristalline (a). On reproduit ce motif sur une représentation nodale (b). Les surfaces S où sont calculées les énergies de

fautes d’empilement sont mises en évidence. L’énergie élastique est calculée sur les autres noeuds.
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que celle calculée par Ito & Vitek (2001) par simulation directe de la structure de coeur (figure

(1.8)).

1.4.2 Détermination de la contrainte de Peierls dans le formalisme du modèle

de Peierls-Nabarro-Galerkin.

Nous présentons une méthode pour calculer la contrainte de Peierls dans le cadre du modèle

de Peierls-Nabarro-Galerkin. On définit un cercle autour de la ligne de la dislocation. En élasticité

isotrope, la circulation du champ de contrainte engendrée par la dislocation est nulle sur ce cercle,

quelle que soit la composante du champ de contraintes :

1

2π

∮

θ
σijdθ = 0 (1.54)

Cette relation permetra de quantifier la contrainte de Peierls σp à partir de la déformation

de la cellule de simulation. On déforme le volume V par petits incréments de temps t. A chaque

instant, on assure la relaxation du coeur de la dislocation. Ainsi, on tiendra compte de la variation

de l’énergie élastique sur le calcul de la contrainte de Peierls. La contrainte subie par le volume

V est maintenant la somme de la contrainte engendrée par la dislocation et de la contrainte

engendrée par la déformation extérieure. Ces contraintes s’exercent evidemment sur le cercle

lié au volume V que nous avons défini. Pour de faibles déformations, nous sommes dans un

régime élastique. Le champ de contrainte engendrée par la dislocation n’évolue pas : le cercle

subit uniquement la contrainte dûe à la déformation extérieure. Lorsque la dislocation quitte son

centre, la circulation du champ de contrainte n’est plus nulle et on observe une rupture de pente

sur la courbe σ = f(t). La contrainte totale créant cette discontinuité est la contrainte de Peierls.

La figure (1.9) schématise le calcul de la contrainte de Peierls avec cette technique.

Le calcul de la contrainte de Peierls dans le formalisme du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin

n’est possible que si le maillage que nous construisons possède des surfaces de glissement S non-

parallèles au plan de glissement. Ces surfaces non-parallèles permettent de reproduire la périodi-

cité du cristal. De cette façon, on introduit le paramètre a′, la périodicité de la vallée de Peierls.

Lorsque la symétrie du cristal ne nous permet pas d’introduire des plans de glissements non-

parallèles, les simulations effectuées avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin seront limitées

à la determination de la structure de coeur de la dislocation.
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Fig 1.7 – Structure de coeur de la dislocation coin 1/2[110](111) dans l’aluminium. En haut, le résultat obtenu par Denoual

(2004). Sur cette figure, le paramètre L est la largeur de la boite de simulation. On représente également la repartition du

cisaillement sur la surface d’énergie de fautes d’empilement géneralisées du plan (111). En bas, les fonctions de cisaillement

vis (Y) et coin (Z) obtenues par Schoeck sur cette même dislocation avec le modèle de Peierls-Nabarro géneralisé qu’il a

developpé (Schoeck, 2001c).
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Fig 1.8 – Structure de coeur de la dislocation vis 1/2<111> dans le tantale obtenue par Ito & Vitek (2001) et par Denoual

(2007). Les flèches représentent le déplacement relatif entre atomes voisins par rapport à leurs positions dans le cristal

parfait.

Fig 1.9 – Représentation schématique de la méthode de calcul de la contrainte de Peierls dans le formalisme du modèle de

Peierls-Nabarro-Galerkin. Au départ (figure de gauche), la circulation du champ de contrainte total est nulle sur un cercle

autour de la dislocation. On reste dans un régime élastique pour des déformations faibles sur la boite de simulation, ce qui

se traduit par un chargement linéaire sur le volume (Au centre). Enfin, le départ de la dislocation de son centre casse la

linéarité de la courbe : la contrainte associée est la contrainte de Peierls.
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1.5 Conclusion

Les améliorations successives apportées au modèle de Peierls-Nabarro permettent à présent

de déterminer les structures de coeurs de dislocations complexes ainsi que leurs contraintes de

Peierls. Nous avons vu que l’énergie de fautes d’empilement géneralisées γ est le paramètre-clé

pour l’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro. Cette énergie contrôle aussi bien la structure de

coeur que la mobilité de la dislocation. Dans le chapitre suivant, nous détaillerons le calcul de

cette énergie.
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Dans ce chapitre, nous décrivons la methode de calcul des énergies de fautes d’empilement

géneralisées. Cet énergie est une énergie d’excès liée au cisaillement du cristal. Les deux pre-

mières sections seront donc consacrées au calcul de l’énergie proprement dite. Nous exposerons

les techniques dites ab initio et celles liées à l’utilisation de potentiels empiriques ajustés sur

les propriétés thermodynamiques des solides. Nous présenterons enfin les cellules de simulation

nécessaires au calcul des énergies de fautes d’empilement géneralisées.

2.1 Le calcul ab initio

L’énergie E d’un édifice atomique non-relativiste1 contenant N noyaux positionnés en Rα et

M électrons positionnés en ri peut être calculée en résolvant l’équation de Schrödinger (2.1).

Dans cette équation, H est l’opérateur de Hamilton et ψ(r1, r2, .., rM , R1, R2, .., RN ) la fonction

d’onde totale associée à toutes les particules :

Hψ(r1, r2, .., rM , R1, R2, .., RN ) = Eψ(r1, r2, .., rM , R1, R2, .., RN ) (2.1)

Si on néglige le couplage spin-orbite, l’hamiltonien H de ce système est la somme des opé-

rateurs énergie cinétique Te des électrons et Tn des noyaux ainsi que des opérateurs énergie

d’interactions Ve−e, Ve−n, Vn−n entre chaque particule.

H = Tn + Te + Vn−n + Ve−e + Ve−n (2.2)

En unités atomiques, cet hamiltonien s’écrit :

H = −
∑

α

1

2Mα
∆α −

∑

j

1

2
∆j +

∑

α>β

ZβZα

|Rα −Rβ|
+

∑

i>j

1

|ri − rj |
−

∑

α,j

Zα

|Rα − rj |
(2.3)

où Mα, ∆x et Zα sont respectivement la masse de l’atome α, le laplacien par rapport aux

coordonnées de position de la particule x et la charge de l’atome α. La fonction d’onde totale

ψ(r1, r2, .., rM , R1, R2, .., RN ) est solution de l’équation de Schrödinger. Cependant, dans un so-

lide, les nombres de particules M et N sont trop importants et il est exclu de résoudre l’equation

1Les effets relativistes apparaissent quand les électrons se déplacent à des vitesses proche de celle de la lumière.

Ces effets sont à prendre en compte pour les atomes lourd : on considère qu’ils ne sont plus négligeables pour les

atomes dont le numéro atomique dépasse celui du krypton (Z=36)
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(2.1) analytiquement. Dans la suite de cette section, nous présenterons les principales approxi-

mations permettant de résoudre cette équation et conduisant au calcul dit ab initio des édifices

atomiques.

2.1.1 De l’approximation adiabatique à la méthode Hartree-Fock

Cette première approximation fut proposée par Born et Oppenheimer en 1927 et consiste à

fixer la position des noyaux au regard du mouvement des électrons. En effet, de part leur différence

de masses, les électrons se déplacent beaucoup plus vite que les noyaux. De cette façon, on peut

séparer le mouvement des noyaux et des électrons, ce qui se traduit par une décomposition de

l’hamiltonien total H et de la fonction d’onde ψ :

H = HN +He (2.4)

HN = −
∑

α

1

2Mα
∆α (2.5)

He = −
∑

j

1

2
∆j +

∑

α>β

ZβZα

|Rα −Rβ|
+

∑

i>j

1

|ri − rj |
−

∑

α,j

Zα

|Rα − rj |
(2.6)

ψ(r1, r2, .., rM , R1, R2, .., RN ) = ϕe(r1, r2, .., rM , R
0
1, R

0
2, .., R

0
N )ΦN (R1, R2, .., RN ) (2.7)

La fonction d’onde totale ψ est maintenant un produit d’une fonction d’onde électronique ϕe

où les noyaux sont situés sur leur site cristallographique R0
α et d’une fonction d’onde nucléaire ΦN .

En applicant cette fonction d’onde à l’équation (2.4), on obtient deux équations indépendantes :

HNΦN = ENΦN (2.8)

Heϕe = Eeϕe (2.9)

L’énergie totale est la somme des contributions électroniques et nucléaires :

E = EN + Ee (2.10)
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La résolution de l’équation (2.8) donne le mouvement des noyaux qui vibrent autour de leurs

positions d’équilibres. L’énergie associée à ces vibrations a pour expression :

EN =
∑

s

ωs(ns +
1

2
) (2.11)

Cette énergie est quantifiée en niveaux d’énergie s. Chaque niveau est peuplée de ns pseudo-

particules appelées phonons qui caractérisent les états possibles de vibration du cristal. L’exis-

tence de ces phonons est à l’origine des propriétés thermiques des solides et permet de rendre

compte de la capacité calorifique. Expérimentalement, ce spectre de phonons est déterminé par

la diffusion inélastique des neutrons.

L’énergie électronique est maintenant donnée par la résolution de l’équation aux valeurs

propres suivante, les positions des noyaux R0
α étant fixes :

Ee = ϕ∗e(r1, r2, .., rM )Heϕe(r1, r2, .., rM ) (2.12)

où

He = −
∑

j

1

2
∆j −

∑

α,j

Zα

|R0
α − rj |

+
∑

i>j

1

|ri − rj |
+

∑

α>β

ZβZα

|R0
α −R0

β|
(2.13)

=
∑

j

(Tj + VC(j)) +
∑

i>j

V (i, j) + Vn−n (2.14)

Cette énergie est composée de deux termes monoélectronique Tj et VC(j) et d’un terme

de couplage V (i, j) entre les électrons. Le terme d’interaction noyaux-noyaux est maintenant

constant et n’apparaitra plus dans la suite du calcul. Le terme de couplage V (i, j) ne permet pas

une résolution simple de l’équation (2.12) et d’autres approximations sont alors nécessaires.

La première approximation est l’approximation de Hartree qui consiste à décomposer la

fonction d’onde électronique totale ϕe(r1, r2, .., rM ) en un produit de fonctions d’ondes mono-

électroniques associées à chaque particule :

ϕe(r1, r2, .., rM ) =
M
∏

j=1

ϕj(rj)

Avec cette fonction d’onde introduite dans l’équation de Schrödinger (2.12), l’électron i subit

les interactions des autres électrons au travers du potentiel VH , le potentiel de Hartree. Pour

l’électron i, ce potentiel est donné par :
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VH =
∑

i6=j

∫ |ϕj(rj)|2
|ri − rj |

dr3j (2.15)

L’équation de Schrödinger (2.12) est ensuite résolue de manière auto-cohérente. La méthode

de Hartree donne une valeur de l’énergie totale assez loin de la réalité. L’explication de ce décalage

est l’unique dépendance spatiale de la fonction d’onde que l’on peut corriger en tenant compte

du principe d’exclusion de Pauli : cette correction est apportée avec la méthode de Hartree-Fock.

La fonction d’onde monoélectronique ψj est ici le produit d’une fonction d’onde spatiale, définie

comme dans la méthode d’Hartree, et d’une fonction de spin αi(ξi), où ξi est l’état de spin de

l’électron i

ψi(xi) = ϕi(ri)αi(ξi) (2.16)

De cette façon, on peut écrire la fonction d’onde électronique totale sous la forme d’un

déterminant appelé déterminant de Slater. Cette forme mathématique conserve l’antisymétrie

sous l’effet d’une permutation de ses élements, en accord avec le principe de Pauli :

ψe =
1√
M !





















ψ1(x1)
. . .

. . . ψM (x1)
...

...
...

...

ψ1(xM )
. . .

. . . ψM (xM )





















(2.17)

L’application de cette forme de fonction d’onde dans l’équation (2.12) donne l’énergie élec-

tronique du système :

Ee =
∑

j

∫

ψ∗j (xj)(Tj + VC(j))ψj(xj)d
3rj +

∑

i>j

∫ ψ∗i (xi)ψ
∗
j (xj)ψi(xi)ψj(xj)

|ri − rj |
d3rid

3rj (2.18)

−
∑

i>j

∫ ψ∗i (xj)ψ
∗
j (xi)ψi(xi)ψj(xj)

|ri − rj |
d3rid

3rj

Il apparaît un terme de Hartree EH et un terme d’echange EX purement quantique.

EH =
∑

i>j

∫ ψ∗i (xi)ψ
∗
j (xj)ψi(xi)ψj(xj)

|ri − rj |
d3rid

3rj (2.19)
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EX = −
∑

i>j

∫ ψ∗i (xj)ψ
∗
j (xi)ψi(xi)ψj(xj)

|ri − rj |
d3rid

3rj (2.20)

L’énergie ainsi que la fonction d’onde totale ψe sont calculées de manière auto-cohérente,

comme dans la méthode d’Hartree. La méthode de Hartree-Fock donne de manière assez précise

la densité électronique et le volume du solide mais sous-estime les énergies de liaisons. La prise en

compte d’un seul déterminant de Slater, qui ne décrit que les états fondamentaux, entraîne une

différence entre l’énergie réelle du système et celle calculée avec la méthode de Hartree-Fock. Cette

différence est appelée énergie de corrélation. Plusieurs méthodes existent pour tenir compte de

cette énergie comme les méthodes des interactions de configuration ou dites de “coupled clusters”.

Ces techniques sont employées en chimie quantique pour l’étude de molécules mais sont coûteuses

en temps de calcul. Dans le cas des solides, la théorie de la fonctionnelle de la densité permet de

prendre en compte cette énergie de corrélation de manière plus pratique.

2.1.2 La théorie de la fonctionnelle de la densité

La théorie de la fonctionnelle de la densité est la méthode la plus couramment employée en

physique du solide pour déterminer l’énergie d’un système quantique. Cette théorie se base sur

les théorèmes de Hohenberg & Kohn (1964) :

Théorème : 1 La densité électronique ρ(r) détermine le potentiel dû aux noyaux.

Théorème : 2 La densité électronique ρ(r) exacte fournit le minimum de l’énergie du solide.

Ces théorèmes montrent que la fonction d’onde et l’énergie électronique sont des fonctionnelles

de la densité électronique locale ρ(r).

E = E[ρ] = T [ρ] + Ee−n[ρ] + EH [ρ] + EX [ρ] (2.21)

Le terme le plus difficile à traiter et celui d’énergie cinétique T [ρ]. Cette énergie ne peut plus

être calculée comme la somme des contributions de chaque électron. La méthode développée par

Kohn & Sham (1965) permet de contourner ce problème.
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Les équations de Kohn et Scham

Dans cette méthode, on associe au système réel un système équivalent sans interactions. De

cette façon, on introduit une énergie de corrélation qui correspond à la différence entre l’énergie

cinétique du système réel et du système sans interaction. L’énergie totale s’écrit alors :

E[ρ] = Ts[ρ] + Ee−n[ρ] + EH [ρ] + EXC [ρ] (2.22)

Dans cette équation, Ts[ρ] est l’énergie cinétique du système sans interactions et EXC [ρ],

l’énergie d’échange et de corrélation. Tous les termes de cette équation sont parfaitement connus

hormis le terme d’échange et de corrélation qui nécessite une approximation.

L’approximation LDA

L’approximation LDA pour Local Density Approximation est l’approximation la plus simple

pour le potentiel d’échange et de corrélation des équations de Kohn et Scham. Elle reprend les

résultats obtenus pour un gaz d’électrons libres et donne l’expression suivante pour l’énergie

d’échange et de corrélation :

EXC [ρ] =

∫

ρ(r)(eC + eX)d3r (2.23)

La densité d’énergie d’échange eX est calculée pour un gaz d’électrons libres :

eX(ρ) = − 3

4/π
(3/π2)

1

3 ρ
1

3 (2.24)

On determine l’expression de la densité d’énergie de corrélation eC avec des méthodes Monte-

Carlo. Les premiers résultats furent obtenus par Ceperley & Alder (1980) pour un gaz d’électrons

libres de spins non-polarisés. Perdew & Wang (1992) ont ensuite géneralisés les résultats en

fonction de la polarisation de spins : cette approximation porte le nom de LSDA pour Local Spin

Density Approximation.

L’approximation GGA

L’approximation LDA mentionnée precedemment ne prend pas en compte la dépendance de

la fonctionnelle d’échange avec la variation locale de la densité électronique. Cette dépendance
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LDA GGA Hartree-Fock exp.

Ecoh(eV ) 11,817 10,045 7,27 10,4

V0(Å
3) 18,034 19,156 18,535 18,671

Tab 2.1 – Comparaison entre le calcul de l’énergie de cohésion et du volume avec l’expérience pour MgO (structure NaCl)

pour les approximations LDA, GGA et Hartree-Fock (données issues de Jaffe et al. (2000))

peut avoir un effet important sur l’énergie du solide. L’approximation LDA peut être corrigée en

ajoutant un facteur F dépendant du gradient local de la densité électronique s :

EXC [ρ] =

∫

ρ(r)F (s)(eC + eX)d3r (2.25)

avec :

s =
| ▽ ρ|

2(3π)
1

3 ρ
4

3 (r)
(2.26)

Cette écriture pour l’énergie d’échange et de corrélation porte le nom d’approximation GGA

et a été developpé par Perdew et al. (Perdew et al., 1992, 1996). D’autres formulations pour

l’approximation GGA ont été écrites mais ne seront pas discutées dans ce manuscrit.

Le tableau (2.1) donne une comparaison entre les calculs réalisés avec l’approximation LDA,

l’approximation GGA et la méthode Hartree-Fock avec les valeurs expérimentales de quelques

propriétés physiques de MgO (structure NaCl). Comme on peut le constater, l’approximation

LDA a tendance à surestimer les énergies de cohésion et à sous-estimer les volumes calculés.

L’approximation GGA donne des énergies de cohésion plus proches des valeurs expérimentales

tout en surestimant les volumes. On peut enfin noter que la méthode Hartree-Fock donne des

volume assez réalistes mais que l’énergie des solides est sous-estimée.

Dans le cadre de nos simulation, nous utilisons le package VASP (Vienna Ab-initio Simu-

lation Package) développé par Kresse & Furthmüller (1996b,a). Les concepts de la théorie de

la fonctionnelle de la densité y sont utilisés pour résoudre l’hamiltonien de Kohn et Scham

monoélectronique. Nous utiliserons dans nos simulations l’approximation GGA pour décrire le

potentiel d’echange et de corrélation. Cependant, la résolution de l’hamiltonien monoélectronique

peut être facilitée par l’utilisation de la périodicité du cristal et des approximations sur les états

électroniques de l’atome permmettent de réduire le calcul.
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2.1.3 Pratique du calcul ab initio

La résolution des équations de Kohn et Scham nécessite la connaissance de la densité électro-

nique locale en tout point du cristal. Cependant, pour un solide, le nombre de particules est trop

important et la fonction d’onde totale associée rend les équations de Kohn et Scham très couteuses

en temps de calcul. Des techniques furent alors développées pour réduire ce temps, notamment

par l’utilisation des symétries et de la périodicité du cristal, ainsi que par des approximations

sur les états électroniques du solide.

Utilisation de la symétrie et de la périodicité du cristal : le théorème de Bloch

Un cristal parfait est constitué d’un motif atomique se reproduisant dans toutes les directions

de l’espace. La densité électronique, et donc la fonction d’onde totale, auront la même périodicité

que le cristal (condition cyclique de Born-Von Karman). Bloch a alors formulé le théorème

suivant :

Théorème 1 La fonction d’onde d’une particule soumise à un potentiel ayant la périodicité du

réseau cristallin est du type :

ψ = u(r)eikr (2.27)

La fonction d’onde totale est alors le produit d’une onde plane avec une fonction u(r) ayant la

même périodicité que le cristal. Cette fonction peut s’écrire :

u(r) =
∑

G

CGe
iGr (2.28)

où G est un vecteur du réseau réciproque.

Le théorème de Bloch permet la réduction du calcul à la plus petite partie de l’espace réci-

proque : la première zone de Brillouin. La fonction u(r) doit être calculée de manière continue

sur l’ensemble de cette zone. D’un point de vue pratique, il est impossible de calculer la fonction

d’onde de cette façon et on ne calcule la fonction d’onde sur un nombre fini de points-k. Une mé-

thode pratique fut développée par Monkhorst & Pack (1976) pour choisir un ensemble uniforme

de points de calculs. Ces points ont pour coordonnées :

k = up
~b1 + uq

~b2 + ur
~b3 (2.29)
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où ~b1, ~b2 et ~b3 sont les vecteurs de base dans l’espace réciproque. Les coefficients ui sont

données par la formule suivante :

ui =
2i−Ni − 1

2Ni
, j = 1, 2.., Ni (2.30)

Ni étant le nombre de points dans la direction ui.

Interactions électrons-ions

Nous venons de voir que nous pouvons limiter nos calculs à la première zone de Brillouin.

Cependant, pour tenir compte de tous les états électroniques des atomes, une infinité d’ondes

planes est nécessaire, notamment près du coeur où les variations de la fonction d’onde sont

importantes. Pour contourner ce problème, on effectue une approximation dite du ’coeur gelé’

où les états électroniques près du coeur sont fixes. Cette approximation est justifiée par le fait

que les propriétés des solides dépendent en majeure partie des états des électrons de valence.

Des méthodes existent pour tenir compte d’une fonction d’onde électronique totale comme la

méthode PAW (Projector Augmented Wave), développée par Blöchl (1994). On peut alors décrire

la fonction d’onde des atomes de coeur qui évolue très vite près du noyau. Une approximation

de la méthode PAW consiste à remplacer le pseudo-potentiel déterminé par cette méthode par

une fonction ’lisse’ décrivant le potentiel ionique entre les électrons de valence et de coeur. On

considère qu’au delà d’une valeur rc, rayon de coupure, la fonction d’onde totale et la pseudo-

fonction d’onde sont identiques. Une illustration de la construction d’un pseudo-potentiel est

donnée en figure (2.1).

Enfin, au-delà de l’approximation des pseudo-potentiels, seules les ondes planes possédant un

petit vecteur d’onde k contribuent de manière importante au calcul de l’énergie totale. On peut

tronquer le nombres d’ondes planes avec la relation suivante :

1

2
|−→k +

−→
G | < Ecoupure (2.31)

On choisit l’énergie de coupure Ecoupure de telle sorte qu’une centaine d’ondes planes soit

utilisée pour décrire un atome, ce nombre d’ondes planes donnant une description satisaisante

de l’atome.
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Fig 2.1 – Construction d’un pseudopotentiel. En dessous d’une valeur rc, la pseudo-fonction d’onde et le potentiel ionique

sont décrit par une fonction lisse.(Figure tirée de Payne et al. (1992))

2.1.4 Convergence des calculs avec le code VASP

Avant d’effecter les calculs ab initio avec le code VASP, nous devons choisir l’échantillonage

de la zone de Brillouin ainsi que lénergie de coupure du pseudopotentiel qui nous assurera la

convergence des calculs.

Nous avons testé l’influence de l’échantillonage de la zone de Brillouin sur l’énergie du solide.

La figure (2.2) montre l’évolution de l’énergie d’une maille de forsterite Mg2SiO4 à 0GPa en

fonction du nombre de points-k utilisés pour échantilloner la zone de Brillouin. Cette figure

montre qu’une soixantaine de points-k assure la convergence des calculs quelque soit la valeur de

l’énergie de coupure.

Nous utiliserons des pseudopotentiels UltraSoft ou construits avec la méthode PAW dans

nos simulations. Le tableau (2.2) présente les caractéristiques des pseudopotentiels utilisés. Les

données sont issues de la bibliothèque de potentiel fournie avec le code VASP

La documentation du code VASP préconise l’utilisation d’une énergie de coupure 1,5 fois plus

élevée que l’énergie de coupure maximale des atomes. Dans le cas des oxydes que nous allons

étudier, l’énergie de coupure est maximale pour l’atome d’oxygène et égale à 400eV. L’énergie de
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Fig 2.2 – Energie d’une maille de forsterite à 0GPa calculée ab initio en fonction du nombre de points-k utilisés pour

échantilloner la zone de Brillouin pour différentes énergies de coupure sur les pseudopotentiels.

Elements Configuration configuration Nombre d’électrons Energie

électronique électronique de valence de coupure (eV)

fondamentale du pseudopotentiel considérés

Mg(PAW) [Ne]3s2 s2p0 2 210,083

Mg (US) [Ne]3s2 p6s2 8 365,887

Ca (PAW) [Ar]4s2 3s23p64s2 10 290,424

O (PAW) [Ar]2s22p4 s2p4 6 400

O (US) [Ar]2s22p4 s2p4 6 395,994

Ge (PAW) [Ar]4s23d104p2 s2p2 4 173,845

Ir (PAW) [Xe]5s25p65d76s2 s1d8 9 210,865

Si (US) [Ne]2s22p2 s2p2 4 300,0

Si (PAW) [Ne]2s22p2 s2p2 4 245,435

Tab 2.2 – Caractéristiques des pseudopotentiels utilisés provenant de la bibliothèque VASP.
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coupure preconisée pour nos simulation sera alors égale à 1,5*400=600eV. Nous avons vérifié la

valeur de cette énergie de coupure à prendre. Nous avons calculé une nouvelle fois l’énergie d’une

maille de forsterite à 0GPa pour différentes grilles de points-k mais en choisissant des énergies de

coupure égales à 300, 600 et 700eV. Les résultats sont présentés sur la figure (2.2). Cette figure

montre une convergence des calculs pour une énergie de coupure égale à 600 et 700eV. Nous

choisirons Ecoupure égale à 600eV, ce qui permet d’utiliser moins d’ondes planes que pour des

calculs avec Ecoupure égale à 700eV.

Conclusion intermédiaire sur le calcul ab initio

Malgré les approximations présentés, les calculs ab initio nécessitent un temps de calcul non-

négligeable pour des cellules de simulation de l’ordre d’une centaine d’atomes. Si on s’intérresse

à une propriété thermodynamique précise, une alternative possible est le calcul par potentiels

empiriques.

2.2 Le calcul par potentiels empiriques

Dans un potentiel empirique, la liaison atomique est modélisé par des fonctions mathéma-

tiques simples. Ainsi, le temps de calcul est réduit et permet d’utiliser de grandes cellules de

simulations, pouvant dépasser le millier d’atomes. Comme pour le calcul ab initio, l’énergie to-

tale U d’un édifice atomique peut être calculée comme la somme de toutes les interactions entre

les N atomes le composant. On peut écrire cette énergie sous la forme d’une série :

U =
N

∑

i=1

Ui +
1

2

N
∑

i=1

N
∑

j=1

Uij +
1

6

N
∑

i=1

N
∑

j=1

N
∑

k=1

Uijk + ... (2.32)

Le premier terme est l’énergie propre de l’atome i. Le second terme représente l’énergie d’in-

teractions entre deux atomes i et j etc.... D’une manière générale, cette série converge rapidement

et permet de tronquer l’expression (2.32) au troisième ou au quatrième terme. L’origine de l’éner-

gie sera prise comme l’énergie propre des atomes, le terme
∑N

i=1 Ui étant constant. Dans la suite

de cette section, nous présentons les potentiels d’interactions entre deux et trois corps qui sont

les termes significatifs dans le calcul de l’énergie totale du solide et que nous utiliserons lors de

nos simulations. Beaucoup de potentiels ont été developpés pour décrire les interactions dont

les potentiels de Lennard-Jones ou de Morse pour les potentiels à deux corps ou les potentiels

d’Axilrod-Teller ou d’Urey-Bradley pour les potentiels à trois corps. Dans le cas des silicates que
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nous voulons étudier, nous utiliserons un potentiel de Buckingham pour décrire les interactions

à deux corps et un potentiel à trois corps pour modéliser les répulsions entre liaisons Si−O.

Ces potentiels ont été implémentés dans le code GULP developpé par Gale (1997) que nous

utiliserons pour le calcul des énergies de fautes d’empilement géneralisées par potentiels empi-

riques.

2.2.1 Les interactions à deux corps : le potentiel de Buckingham

Ce potentiel d’interaction doit prendre en compte les interactions coulombiennes à longue

portée, la répulsion des nuages électroniques et l’attraction dûe aux forces de Van der Waals.

Ceci s’exprime dans le potentiel suivant :

Uij =
1

4πǫ0

qiqj
rij

+Aexp(−rij
ρ

)− C

r6ij
(2.33)

Dans cette équation, rij est la distance entre les atomes i et j. Les paramètres A, ρ et

C sont des constantes pour un type de liaison donnée. Ces constantes sont ajustés sur des

valeurs experimentales ou sur des calculs ab initio d’énergie de liaisons. En géneral, ces différentes

constantes sont corrélées ce qui rend l’ajustement parfois difficile. Il a cependant été montré que

la corrélation ente A et ρ pouvait être supprimée en calculant ρ séparement à partir de l’énergie

d’ionisation des atomes (Urusov, 1995) :

ρ =
1, 85√
Ii +

√

Ij
(2.34)

où Ii et Ij sont les énergies d’ionisation des atomes i et j.

L’attraction de type Van der Waals UV dW provient de l’interaction entre les moments dipo-

laires induits par les atomes. Elle peut se décomposer sous forme d’une série :

UV dW
ij = − C

r6ij
− D

r8ij
− E

r1ij0
− ... (2.35)

Le premier terme est l’interaction dipole-dipole. Les termes suivants incluent les interactions

dipole-quadrupole, quadrupole-quadrupole etc...Toutes ces interactions sont dûes aux corrélation

dynamiques entre les électrons mas seul le terme d’interaction dipole-dipole est significatif. Le
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paramètre C peut alors être ajusté sur des données ab initio ou experimentales mais peut égale-

ment être calculé en utilisant les formules Slater-Kirkwwod, ou de London, la plus couramment

utilisée :

C =
3

2
αiαj

Ii + Ij
IiIj

(2.36)

avec αi et αj sont les polarisabilités des atomes i et j.

2.2.2 Les interactions à trois corps

La plupart des potentiels utilisent des termes qui font intervenir plus de deux corps dans

l’énergie totale décrite en (2.32) et il a été montré l’importance de prendre en compte des termes

d’ordre supérieur dans l’étude des silicates (Sanders et al., 1984; Vashishta et al., 1990). Il s’agit

ici de prendre en compte la répulsion entre deux liaisons atomiques Si−O. Cet effet peut prendre

la forme suivante :

Uijk =
1

2
k(θ − θ0) (2.37)

où k est une constante de force, θ et θ0 sont respectivement l’angle et l’angle théorique entre

les atomes i, j et k. Pour un tetraèdre, θ0 vaut 109,47.

2.2.3 Polarisation

Une contribution importante à l’énergie totale d’un solide provient de la polarisation du

cortège électronique avec son ion. La prise en compte de cette polarisation permet de décrire

plus précisemment les structures et l’élasticité des cristaux. Cet effet peut être modélisé en

utilisant le "shell model" de Dick & Overhauser (1958). Dans ce cas, un atome est modelisé par

un ion, constitué du noyau et des électrons de coeur, en interaction avec un "shell", particule

sans masse et qui "imite"" les électrons de valence. L’ion et le "shell" sont séparés d’une distance

ri et couplés par une constante de force élastique ksm. La polarisabilité α de l’ion de charge q

est alors donnée par :

α =
q2

ksm
(2.38)
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Fig 2.3 – Illustration du "shell model". Le coeur et les électrons de "valence" sont couplés par une constante de force Ksm

et conduit à l’ajustement énergétique suivant :

Ui =
1

2
ksmr

2
i (2.39)

Un raffinement de ce modèle, prenant en compte les interactions non-centrales entre l’ion et

ses électrons de valence, s’appelle le "breathing shell model", développé par Schröder (1966).

L’utilisation de ce modèle est nécessaire avec les cristaux de haute symétrie tel que MgO

(structure cubique) pour décrire correctement les propriétés élastiques et notamment la violation

de la relation de Cauchy (C12 6= C44).

2.2.4 Optimisation des structures

Les paramètres du potentiel étant défini, il est maintenant possible de calculer l’énergie totale

du solide. Cependant, les termes de l’expression (2.32) sont des termes de longue portée et peuvent

poser problème pour une sommation sur un cristal infini. Dans ce cas, plusieurs techniques sont

à notre disposition selon l’interaction considérée :

– La repulsion coulombienne
∑

ij
1

4πǫ0

qiqj

rij
, est calculée en utilisant une sommation d’Ewald.

Cette technique consiste à appliquer une transformation de Laplace qui sépare l’énergie

coulombienne en deux sommes convergentes, une dans l’espace réel et l’autre dans l’espace

réciproque.

– Pour les autres potentiels, de type Buckingham ou à trois corps, l’astuce consiste à tronquer

le potentiel. Dans ce cas, on impose un rayon de coupure rc à partir duquel les potentiels

sont nuls. Il faut alors tester cette valeur rc jusqu’à ce qu’elle n’entraîne qu’une très faible

variation de l’énergie.

Enfin, la structure stable de l’édifice atomique est obtenue par minimisation de son énergie

totale. Ceci peut être réalisé en utilisant des algorithmes de minimisation tels que l’algorithme
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de gradients conjugués ou de Newton-Raphson.

Nous utilisons l’algorithme de Broyden-Fletcher-Goldfard-Shanno (Shanno, 1970) implémenté

dans GULP pour relaxer nos structures calculées. Cet algorithme de minimisation est plus per-

formant que l’algorithme de gradients conjugués ou de Newton-Raphson.

2.2.5 Présentation du potentiel empirique utilisé

Nous utiliserons un potentiel empirique nommé THB1 pour l’étude des polymorphesMg2SiO4 :

la forsterite et de la wadsleyite ainsi que le diopside CaMgSi2O6. Ce potentiel est issus des tra-

vaux précurseurs de Sanders et al. (1984) et Lewis & Catlow (1985) sur les oxydes. Plusieurs

applications de ce potentiel sont disponibles dans le littérature, notamment sur l’étude de dé-

fauts : les défauts ponctuels dans la forsterite et la wadsleyite (Wright & Catlow, 1994; Walker

et al., 2006) et le diopside (Gatzemeier & Wright, 2006), la diffusion de l’oxygène dans la forste-

rite (Walker et al., 2003) ou encore les structures de coeur des dislocations à l’échelle atomique

dans ce même minéral (Walker et al., 2005b; Carrez et al., 2008). Dans ce potentiel, on consi-

dère les interactions Si − O, Mg − O, Ca − O et O − O avec un potentiel de Buckingham. Un

potentiel à trois corps Si − O − Si est ajouté pour conserver la structure des tétraèdres SiO4.

La charge des cations est égale à +2 pour le magnésium et le calcium et +4 pour le silicium.

Par contre, nous utilisons un "shell model" pour décrire l’oxygène : le coeur de l’atome possède

une charge égale à +0,85 qui est compensée par un shell de -2,85. Nous avons déterminé le rayon

de coupure rc à considérer en calculant l’énergie d’une maille cristalline de forsterite Mg2SiO4

et de diopside CaMgSi2O6. La figure (2.4) montre le temps de calcul et l’énergie du solide en

fonction du rayon de coupure utilisé. Nous voyons qu’il existe un minimum sur le temps de calcul

en fonction du rayon de coupure alors que l’énergie du solide diminue. Nous choisirons le rayon

de coupure entrainant le temps de calcul le plus faible, l’energie ne variant quasiment plus après

cette valeur (moins de 0,01eV/Å). Nous choisissons une valeur de 12Å pour les polymorphes de

Mg2SiO4 et de 14Å pour le diopside. Les paramètres du potentiel sont donnés dans le tableau

(2.3) et les équations correspondantes dans la section précedente.

Nous venons de voir comment calculer l’énergie d’un système atomique. Nous décrivons main-

tenant la méthode pour déterminer les énegies de fautes d’empilement géneralisées à cette échelle.
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Fig 2.4 – Energie d’une maille (eV ) de forsterite (en haut) et de diopside (en bas) et temps de calcul (s) en fonction du

rayon de coupure utilisé. Les calculs ont été réalisé sur un processeur AMD Athlon 64Bits.
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charges

ions core shell constante élastique core-shell (eV.Å-2)

Mg 2,0

Ca 2,0

Si 4,0

O2- 0,84819 -2,84819 74,92038

Buckingham A(eV) ρ (Å) C(eV.Å-6)

Si-O2- 1283,90734 0,32052 10,66158

O2--O2- 22764,0 0,149 27.88

Mg-O2- 1428,5 0,29453 0,0

Ca-O2- 1003,438 0,3391 0,0

3 corps k(eV.rad−2) θ (˚)

O2--Si-O2- 2,09724 109,47

Tab 2.3 – Paramètres du potentiel THB1 utilisés dans nos simulations. Ces paramètres sont issus des travaux de Sanders

et al. (1984) et Lewis & Catlow (1985). Les équations liées aux potentiels de Buckingham et à trois corps sont données dans

le texte.

2.3 Techniques de calcul des énergies de fautes d’empilement gé-

neralisées

Comme nous l’avons mentionné dans le chapitre 1, les énergies de fautes d’empilement géne-

ralisées sont des énergies d’excès liées au cisaillement plastique rigide du cristal et sont le point

de départ pour l’application du modèle de Peierls-Nabarro. Deux méthodes seraient possibles.

La première consiste à cisailler uniformément un cristal parfait dans la direction du cisaillement

le long du plan de glissement. La seconde, à construire une supercellule formée de deux blocs

glissant l’un sur l’autre le long d’un plan de glissement. Bulatov et al. (2006) ont montré que

ces deux méthodes donnaient des résultats similaires sur les contraintes maximales qu’oppose le

cristal au cisaillement plastique dans le cas des matériaux cubiques centrés. Cependant, même

si ces deux méthodes donnent des contraintes maximales identiques, un cisaillement homogène

ne permet pas de rendre compte de l’énergie de fautes d’empilement géneralisées telle qu’elle a

été définie au chapitre 1. En effet, l’énergie de fautes d’empilement géneralisées doit refléter le

désaccord entre plans atomiques le long du plan de glissement, ce qui n’est pas le cas du cisaille-

ment homogène. Nous choisirons donc la méthode des blocs isolés glissant l’un sur l’autre. Cette
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Fig 2.5 – Illustration de la méthode des deux blocs glissant l’un sur l’autre pour calculer les énergies de fautes d’empilement

géneralisées.

méthode est illustrée sur la figure (2.5). On applique les conditions aux limites périodiques dans

les directions du plan de glissement. La supercellule est isolée dans la direction perpendiculaire à

ce plan en ajoutant une couche de vide. L’epaisseur de vide nécessaire à isoler le défaut dépend

de la technique choisie pour calculer l’énergie : une epaisseur de 6 Å suffit dans le cas de calcul ab

initio avec un rayon de coupure sur les énergies des ondes planes égale à 600eV (Durinck et al.,

2005b). Cette epaisseur de vide doit être supérieure au rayon de coupure des potentiels dans le

cas du calcul avec des potentiels empiriques. Dans ce manuscrit, nous étudierons uniquement des

oxydes dont les atomes possèdent deux ( Ca,Mg, O) ou quatre (Si, Ge, Ir) électrons de valence.

Nous choisissons un plan de coupure de tel sorte qu’il coupe le minimum de liaisons atomes de

valence 4- O, très énergetiques (Durinck et al., 2005a).

Pour illustrer ce qui vient d’être evoqué, on présente sur la figure (2.6) une supercellule utilisée

pour le calcul des énergies de fautes d’empilement géneralisées dans le cas de la forsterite.

Trois paramètres peuvent avoir un effet important sur la valeur de lénergie de fautes d’empi-

lement géneralisées :

– Le premier paramètre est la relaxation des positions atomiques. Cai et al. (2002) ont montré

l’importance de cette relaxation sur les valeurs de l’énergie. L’effet est plus important sur

les énergies de fautes instables que sur les énergies de fautes stables. Une faute instable

est caractérisée par un maximum global ou local de l’énergie alors qu’une faute stable est

marquée par un minimum local. Les atomes en bords de boite ne sont pas autorisés à relaxer

pour éviter un déplacement des atomes dans la couche de vide. Nous choisissons la méthode

décrite et testée dans Durinck (2005) pour calculer les énergies de fautes d’empilement
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Fig 2.6 – Exemple d’une supercellule de simulation pour la forsterite. Les tetraèdres SiO4 et les atomes de Mg (en jaune)

sont représentés. Les atomes noirs en bords de boite ne sont pas autorisés à relaxer. Le plan de coupure (en rouge) ne coupe

pas de liaison Si-O
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de la forsterite, de la wadsleyite et du diopside. La relaxation des positions atomiques

des atomes de Si, Mg et Ca sera réalisée uniquement dans la direction perpendiculaire

au plan de faute tandis que les atomes d’oxygène constituants les tetraèdres SiO4 sont

libres. Pour l’étude des analogues de la phase post-perovskite MgSiO3, tous les atomes

sont autorisés à relaxer dans la direction perpendiculaire à la direction de cisaillement,

dans et perpendiculairement au plan de faute. Nous avons pris ce choix particulier pour la

relaxation des positions atomiques de façon à comparer directement les énergies de fautes

d’empilement géneralisées des analogues avec celles calculées par Carrez et al. (2007b) sur

MgSiO3 post-perovskite.

– Le second paramètre est l’épaisseur de la cellule de simulation. Une cellule trop petite

entraîne un accroissement de l’énergie de fautes car les atomes fixes en bord de boite

engendrent une contrainte ressentie par les atomes dans le plan de faute (Cai et al., 2002).

Une centaine d’atomes dans la boite, ou 6 couches de tétraèdres dans notre cas, suffisent

lors de calcul avec potentiel empirique (cf. figure (2.7)). Cet effet est moins marqué dans

les calculs ab initio (figure (2.8)). Quelques dizaines d’atomes suffisent pour assurer la

convergence du calcul.

– Enfin, la valeur de l’énergie depend de la technique utilisée pour calculer l’énergie propre-

ment dite. Les valeurs de l’énergie sont géneralement plus importantes lors de calculs avec

des potentiels empiriques que ab initio. Cet effet est présenté sur la figure (2.9) dans le cas

de deux systèmes de glissement de la forsterite.
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Fig 2.7 – Influence du nombre d’atomes dans la cellule sur l’énergie de fautes d’empilement géneralisées calculées avec le

potentiel empirique THB1 pour le système [100](001) de la forsterite. Les atomes noirs sur la représentation de la supercellule

ne sont pas autorisés à relaxer.



2.3 Techniques de calcul des énergies de fautes d’empilement géneralisées 67

Fig 2.8 – Influence du nombre d’atomes dans la cellule sur l’énergie de fautes d’empilement géneralisées calculées ab initio

pour le système [100](010) de la forsterite. Les atomes noirs sur la représentation de la supercellule ne sont pas autorisés à

relaxer.
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Fig 2.9 – Influence de la technique utilisée pour calculer les énergies de fautes d’empilement géneralisées dans la forsterite. Les

courbes représentent les énergies de fautes d’empilement géneralisées pour les systèmes [100](001) (à gauche) et [001](100)

(à droite). Sur les supercellules associées aux calculs des énergies de fautes, les atomes noirs ne sont pas autorisés à relaxer.
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L’étude presentée dans ce chapitre a donné lieu à une publication dans Physics of the Earth

and Planetary Interiors (Metsue et al., 2009)
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La couche D”, d’une épaisseur d’environ 300km au dessus de l’interface noyau-manteau, reste

la partie la plus enigmatique du manteau terrestre. Les vitesses des ondes sismiques dans cette

couche présentent des anomalies non décrites par le modèle PREM. La figure (3.1) montre les

profils radiaux des vitesses des ondes VP et VS à l’aplomb de différents points du globe. La

couche D” présente des variations brutales des vitesses des ondes VP et VS , comme par exemple

l’augmentation des vitesses des ondes de compression d’environ 2 à 3 % à l’aplomb de la Sibérie

et du Pacifique. Ces observations sismologiques permettent de s’interroger sur la présence d’une

transition de phase dans le manteau profond. Plusieurs tests, comme la décomposition de la

perovskite MgSiO3 en oxides simples MgO et SiO2 ou la transformation de la magnesiowustite-

structure NaCl en une structure type CsCl, ne sont pas concluants quant à l’explication de ces

observations sismologiques (Sidorin et al., 1999). En 2004, Murakami et al. mettent en évidence

une transformation de phase de la perovskite MgSiO3, le minéral majoritaire dans le manteau

inférieur, en une phase 1,3 fois plus dense nommée post-perovskite (Murakami et al., 2004). Cette

transformation de la phase perovskite en post-perovskite a ensuite été confirmée expérimenta-

lement et par des calculs ab initio (Oganov & Ono, 2004; Tsuchiya et al., 2004). Les propriétés

élastiques de cette nouvelle phase pourraient rendre compte des anomalies des vitesses des ondes

sismiques observées à la base du manteau (Wookey et al., 2005). La couche D” présente égale-

ment une anisotropie des vitesses de propagation des ondes de cisaillement qui peut être liée à

la combinaison des propriétés élastiques et de l’orientation préferentielle des cristaux de post-

perovskite déformés (Wookey & Kendall, 2007). La connaissance des propriétés plastiques de

la phase post-perovskite MgSiO3 est alors nécessaire pour comprendre l’anisotropie sismique

observée dans la couche D”.

Peu d’études ont été réalisées sur la plasticité de la post-perovskite MgSiO3. Oganov et al.

(2005) ont étudié la manière dont on pouvait passer de la structure perovskite à la structure

post-perovskite par cisaillement. L’emploi d’un code de métadynamique a permis de surcroît

d’identifier les mécanismes les plus faciles. Ces calculs ont mis en évidence le rôle privilégié

des plans {110} de la post-perovskite. Faisant référence au critère de Legrand qui, dans les

métaux hexagonaux, a été utilisé pour prédire les systèmes de glissement à partir d’énergies de

fautes d’empilement, Oganov et al. ont proposé que les plans {110} pourraient être des plans

de glissement faciles. Plus récemment, Carrez et al. (2007a,b) ont utilisé le modèle de Peierls-

Nabarro, combiné à des calculs ab initio d’énergies de fautes d’empilement géneralisées pour

determiner les structures de coeurs et les contraintes de Peierls de dix systèmes de glissement
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Fig 3.1 – Profils radiaux des vitesses des ondes de cisaillement (à gauche) et de compression (à droite) observées à la base

du manteau. CAR, O-PAC, C-PAC et SIB sont respectivement les vitesses observées à l’aplomb des Caraibes, à l’ouest de

l’ocean Pacifique, au centre de l’ocean Pacifique et de la Sibérie (image reproduite d’après Lay & Garnero (2007)).

susceptibles d’être actifs sur la plasticité de la post-perovskite. Cette étude a montré la facilité du

glissement des dislocations [001](010). La seule étude expérimentale sur la déformation plastique

de la post-perovskite MgSiO3 a été réalisée par Merkel et al. (2007) en cellule à enclumes de

diamant entre 145 et 157GPa à 2000K. Les textures de déformation issues de cette étude ont

montré une activité importante des plans de glissement (100) et (110).

Ce peu d’études expérimentales réalisées sur la plasticité de la post-perovskite MgSiO3 s’ex-

plique par les conditions de stabilité de cette phase. Comme le montre le diagramme de phase

de la figure(3.2), la post-perovskite MgSiO3 est stable pour des températures et des pressions

extrême (P ∼ 120GPa, T ∼ 2000K). De plus, cette phase n’est pas trempable et l’étude de la

plasticité de la post-perovskite MgSiO3 ne peut être réalisée que in situ. Pour cette raison, les

expérimentateurs se tournent vers l’utilisation d’analogues isostructuraux, stables à plus basse

pression, pour étudier la plasticité de la phase post-perovskite.

Actuellement, les deux analogues utilisés pour determiner les propriétés plastiques de la phase

post-perovskite sont un germanate MgGeO3 (Merkel et al., 2006) et un iridiate de calcium

CaIrO3 (Miyajima et al., 2006; Yamazaki et al., 2006; Miyagi et al., 2008; Niwa et al., 2007;

Walte et al., 2007, 2009; Miyajima & Walte, 2009). Hirose et al. (2005) ont montré que le

germanate MgGeO3 se transforme de la phase perovskite en post-perovskite à partir de 50GPa.
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Fig 3.2 – Diagramme de phase de MgSiO3 aux conditions de pression-température du manteau inférieur et de la limite

noyau-manteau (image reproduite d’après Murakami et al. (2004)).

Le diagramme de phase de ce germanate est donné sur la figure (3.3). Le diagramme de phase

de l’iridiate de calcium CaIrO3 (figure (3.4)) montre que cette phase cristallise dans la structure

post-perovskite aux conditions de pression et température ambiantes.

Cette approche des analogues est-elle pertinente pour étudier la plasticité des minéraux du

manteau profond ? Karato (1989), en étudiant les relations entre la plasticité et les structures

cristallines pour les oxydes, conclut sur la validité de l’approche des analogues pour l’étude des

minéraux du manteau profond. Cependant, cette approche des analogues n’est pas systématique.

Par exemple, les plans de glissement favorables des cristaux cubiques-structure NaCl dépendent

de la composition chimique : le plan de glissement (110) est le plan le plus facile pour LiF, NaF,

NaCl ou NaBr alors que le plan (100) est observé pour PbS ou PbTe. Pour les métaux, Poirier

& Price (1999) ont étudié le glissement basal et prismatique du fer et du titane, cristallisés

dans une structure hexagonale compacte. Ces métaux sont considérés comme analogues de part

leur rapport c/a similaire. Ils ont montré un changement de glissement prédominant en fonction

du matériau : le glissement prédominant est basal pour le fer et prismatique pour le titane.

L’approche des analogues est une problématique complexe en plasticité et il faut vérifier la

pertinence de cette approche pour l’étude de la plasticité de la phase post-perovskite.

Dans ce chapitre, nous proposons d’évaluer l’approche des analogues pour étudier la plas-

ticité de la phase post-perovskite MgSiO3. Nous determinerons les structures de coeur et les
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Fig 3.3 – Diagramme de phase de la post-perovskite MgGeO3. (image reproduite d’après Hirose et al. (2005))

Fig 3.4 – Diagramme de phase de la post-perovskite CaIrO3. Pv correspond à la phase perovskite. (image reproduite

d’après Hirose & Fujita (2005))
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contraintes de Peierls des dislocations dans MgGeO3 et CaIrO3 que nous comparerons aux

résultats obtenus par Carrez et al. (2007a,b) sur la post-perovskite MgSiO3 à 120GPa. Nous

utiliserons la même démarche que dans cette précedente étude sur la post-perovskite MgSiO3.

Nous utiliserons la formulation unidimensionnelle du modèle de Peierls-Nabarro, couplée à des

calculs d’énergies de fautes d’empilement géneralisées ab initio. Les calculs seront réalisées à 120

GPa pour le germanate, pour une comparaison directe avec les résultats sur le silicate, et à 0

GPa pour l’iridiate de calcium, pression où cette phase est stable. L’utilisation de cette mé-

thode nous permettra de déterminer le, ou les, systèmes de glissement les plus facilement activés

dans la phase post-perovskite. La comparaison entre contraintes de Peierls nous donnera égale-

ment des informations sur l’anisotropie plastique de ces materiaux. Enfin, nous determinerons

les orientations préferentielles des cristaux de ces phases avec une modélisation visco-plastique

auto-cohérente. Nous pourrons ainsi comparer les textures de déformation susceptibles d’être

développées dans la phase post-perovskite.

3.1 Structure de la post-perovskite et systèmes de glissement po-

tentiels.

La phase post-perovskite cristallise dans le système orthorhombique, dans le groupe d’espace

Cmcm. La relation entre les paramètres de maille est la suivante : a<c<b. La structure de la post-

perovskite est composée de couches d’octaèdres reliés par leurs arrêtes et orientées parallèlement

au plan (010). La figure (3.5) montre trois projections de cette structure, suivant les directions

cristallographiques [100], [010] et [001].

Peu d’études ont été réalisées et les sytèmes de glissement impliqués dans la plasticité de la

phase post-perovskite ne sont pas clairement identifiés. Cependant, plusieurs critères permettent

de prédire le choix des systèmes de glissement dans un cristal :

– Les vecteurs de Burgers sont choisis parmis les plus courtes translations de réseau.

– Les plans de glissement sont les plans denses d’atomes.

– Le plan de glissement est le plan de dissociation des dislocations.

– La système de glissement le plus facile correspond aux minimums des valeurs " b
dhkl

" (cri-

tère de Chalmers-Martius) où b est le module du vecteur de Burgers et dhkl la distance

interréticulaire entre les plans de glissement.

Avec ces critères, nous pouvons choisir les translations de réseau a, b, c comme vecteurs de
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Fig 3.5 – Projection de 2*2 mailles de la structure post-perovskite suivant les directions [100], [010] et [001]. Les octaèdres

x−O6 (x=Mg, Ge ou Ir) sont représentés en violet et les atomes de Mg (ou Ca) en jaune.
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Burgers potentiels des dislocations dans la post-perovskite. Nous ajoutons également la trans-

lation 1/2[a + b] dû au groupe d’espace C de la post-perovskite. La règle de Chalmers-Martius

implique que les distances interréticulaires dhkl soient grandes. Pour un cristal orthorhombique,

ces distances sont données par

1

d2
hkl

=
h2

a2
+
k2

b2
+
l2

c2
(3.1)

Ces distances interréticulaires dhkl seront les plus grandes pour les plans de plus faibles indices

de Miller. Nous pouvons alors choisir les plans de glissement suivants : (100), (010), (001), (011)

et (110). Le plan (101) ne sera pas utilisé dans cette étude car seules les dislocations de vecteurs

de Burgers [010] peuvent glisser dans ce plan. La translation de réseau b est la plus grande et il

est peu probable que le système de glissement [010](101) soit un système de glissement facile de

la post-perovskite.

La combinaison des vecteurs de Burgers et des plans de glissement choisis conduit au dix sys-

tèmes de glissement suivants : [100](010), [100](001),[100]{011},[010](100),[010](001),[001](100),

[001](010),[001]{110},1/2[110](001),1/2[110]{110}

Ces systèmes de glissement prévisibles pour la phase post-perovskite sont schématiquement

représentés sur la figure (3.6).

3.2 Méthode

3.2.1 Structures de coeur des dislocations et contraintes de Peierls.

Nous déterminons les structures de coeurs et les contraintes de Peierls des dislocations vis et

coin associées aux dix systèmes de glissement suivant : [100](010), [100](001),[100]{011},[010](100),

[010](001),[001](100), [001](010),[001]{110}, 1/2[110](001) et 1/2[110]{110} de la phase post-

perovskite MgGeO3 à 120GPa et CaIrO3 à 0GPa avec le modèle de Peierls-Nabarro unidimen-

sionnel. De par la symétrie orthorhombique de la post-perovskite , on étudie les caractères mixtes

θ=17˚et 73˚qui seront assimilées aux caractères vis et coin pour la dislocation 1/2[110](001)

(cf. figure (3.6)). Nous utilisons la résolution de l’équation de Peierls-Nabarro pour les matériaux

à cristallochimie complexe décrite dans le chapitre 1. Les données nécessaires à l’utilisation de ce

modèle sont les paramètres de maille, les coefficients énergétiques K des dislocations calculées à

partir des constantes élastiques et les énergies de fautes d’empilement géneralisées pour chaque

système de glissement étudié. Ces paramètres physiques sont calculés ab initio dans l’approxi-
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Fig 3.6 – Présentation des systèmes de glissement de la post-perovskite. Les vecteurs de Burgers sont représentés en rouge

et les plans de glissement sont tracés en bleu. Sur la figure en bas à droite, on définit les angles θ1=17˚et θ2=73˚qui sont

les angles des caractères étudiés pour la dislocation 1/2[110](001)
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mation du gradient géneralisé et avec des pseudopotentiels construits suivants la méthode PAW.

Les paramètres des pseudopotentiels pour les atomes de Mg, Ge, Ca, Ir et O sont donnés dans

le tableau (2.2).

3.2.2 Orientations préferentielles des cristaux : le modèle visco-plastique

auto-cohérent (VPSC)

On détermine les orientations préferentielles des cristaux avec un modèle visco-plastique auto-

cohérent (VPSC). Ce modèle, développé par Lebensohn & Tome (1993), permet de déterminer

la contrainte et le taux de déformation à l’échelle microscopique à partir des quantités macro-

scopiques. Ce modèle a été utilisé pour prédire les orientations préferentielles des cristaux dans

des minéraux : l’olivine (Tommasi et al., 2000; Castelnau et al., 2008; Wenk, 2002), la wadsleyite

(Tommasi et al., 2004) ou l’omphacite (Bascou et al., 2002). On considère ici que la déformation

est assurée par le glissement des dislocations : la recristallisation dynamique et les glissement

des joints de grains ne sont pas pris en compte. Le taux de cisaillement γ̇s d’un système de

glissement s relié au tenseur local des contraintes deviatoriques Sij est établi à partir d’une loi

visco-plastique :

γ̇s = γ̇0(
τ s
r

τ s
0

)ns
= γ̇0(

rs
ijS

s
ij

τ s
0

)ns
(3.2)

Ici, γ̇0 est un taux de déformation de référence, et ns, τ s
r et τ s

0 sont respectivement l’expo-

sant de contrainte, la contrainte projetée de cisaillement, et la contrainte critique projetée de

cisaillement du système s, dont l’orientation est relative à la contrainte macroscopique exprimée

dans son tenseur de Schmid rs
ij . On utilise un exposant n=3 et les contraintes critiques projetées

de cisaillement sont les contraintes de Peierls que nous calculons, normalisées par rapport à la

contrainte de Peierls du système de glissement le plus facile. On recherche un état microscopique

(s, ǫ̇) pour chaque grain, dont la moyenne determine la réponse du polycristal (Σ̄, D̄). Les inter-

actions entre un grain et ses voisins sont successivement remplacées par l’interaction entre une

inclusion avec la même orientation cristalline et un milieu infini homogène équivalent, dont le

comportement est la moyenne pondérée du comportement des autres grains. Ceci conduit à :

˙ǫij −Dij = −αM̃ijkl(skl − Σ̄kl) (3.3)
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où M̃ est le tenseur des interactions et α une constante utilisé pour parametrer l’interaction

entre les grains et le milieu homogǹe infini. Nous prenons cette dernière égale à 1, ce qui cor-

respond au modèle tangent de Lebenshom et Tomé qui reproduit la plupart des caractéristiques

des orientations préferentielles des cristaux (Lebensohn & Tome, 1993).

Dans les simulations que nous effectuons, un aggrégat de 1000 grains, initialement sphériques

et orientés aléatoirement, est déformé progressivement par un cisaillement simple et par une

compression axiale. La déformation équivalente augmente de 0,025 à chaque incrément de temps

dt. Cette déformation équivalente est définie par (Molinari et al., 1987) :

ǫeq =

∫

Deq(t)dt (3.4)

où le le taux de déformation équivalente de Von Mises est :

Deq =

√

2

3
DijDij (3.5)

3.3 Résultats

3.3.1 Paramètres de maille et constantes élastiques

Nous calculons les paramètres de maille ainsi que les constantes élastiques ab initio (GGA-

PW91) pour les deux phases étudiées. Les résultats, ainsi qu’une comparaison avec les données

existantes, sont donnés dans les tableaux (3.1), (3.2) pourMgGeO3 à 120GPa et (3.3), (3.4) pour

CaIrO3 à 0GPa. Les paramètres de maille calculés ab initio sont surestimées par rapport aux

valeurs expérimentales aussi bien pour le germanate que pour l’iridiate de calcium : ceci vient

du fait que nous utilisons l’approximation GGA qui tend à surestimer les paramètres de maille.

Aucune comparaison n’est possible pour les constantes élastiques que nous avons calculé pour

MgGeO3 : les constantes élastiques calculées pour ce minéral à cette pression sont les premières

données. En revanche, les constantes élastiques calculées pour l’iridiate de calcium sont dans le

même ordre de grandeur que celles calculées ab initio par Stolen & Tronnes (2007).

L’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel nécessite l’introduction des co-

efficients énergétiques K des dislocations. Ceux ci sont calculés en élasticité anisotrope avec le

logiciel DisDi à partir des constantes élastiques que nous avons determiné. Les coefficients K

pour les deux phases post-perovskite étudiées sont donnés dans le tableau (3.5).



3.3 Résultats 81

a (Å) b (Å) c (Å)

ab initio (GGA-PW91) - cette étude 2,583 8,316 6,368

exp. (Kubo et al., 2006) 2,557 8,238 6,308

Tab 3.1 – Paramètres de maille de la post-perovskite MgGeO3 à 120GPa.

C11 C22 C33 C44 C55 C66 C12 C13 C23

ab initio (GGA-PW91) - cette étude 1128 847 1072 219 151 345 468 376 536

Tab 3.2 – Constantes élastiques (en GPa) de la post-perovskite MgGeO3 à 120GPa

a (Å) b (Å) c (Å)

ab initio (GGA-PW91) - cette étude 3,214 9,869 7,332

ab initio (GGA-PBE) (Stolen & Tronnes, 2007) 3,222 9,849 7,350

exp. (Hirose & Fujita, 2005) 3,144 9,865 7,297

Tab 3.3 – Paramètres de maille de la post-perovskite CaIrO3 à 0GPa

C11 C22 C33 C44 C55 C66 C12 C13 C23

ab initio (GGA-PW91) - cette étude 371 226 362 58 44 50 90 65 114

ab initio (GGA-PBE) (Stolen & Tronnes, 2007) 326 207 355 59 46 61 86 70 122

Tab 3.4 – Constantes élastiques (en GPa) de la post-perovskite CaIrO3 à 0GPa
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MgGeO3 CaIrO3

sys. de glissement Kvis Kcoin Kvis Kcoin

[100](010) 228 449 47 115

[100](001) 228 352 47 114

[100]{011} 228 393 47 113

[010](100) 275 391 54 90

[010](001) 275 313 54 92

[001](100) 182 344 51 113

[001](010) 182 352 51 117

[001]{110} 182 348 51 112

1/2[110](001) 306 282 81 60

1/2[110]{110} 259 396 60 92

Tab 3.5 – Coefficients énergétiques K (en GPa) utilisés dans la résolution de l’équation de Peierls-Nabarro. Dans le cas

des dislocations 1/2[110]{110}, les coefficients Kvis et Kcoin correspondent aux valeurs de K pour les caractères mixtes

θ=17˚et 73˚.

3.3.2 Calcul des énergies de fautes d’empilement généralisées

Les énergies de fautes d’empilement généralisées γ pour les dix systèmes de glissement

[100](010), [100](001),[100]{011},[010](100),[010](001),[001](100), [001](010),[001]{110}, 1/2[110](001)

et 1/2[110]{110} sont calculées avec la méthode décrite dans le chapitre 2. Les supercellules uti-

lisées sont présentées sur la figure (3.7).

Les figures (3.8) et (3.9) présentent les résultats des énergies de fautes d’empilement géne-

ralisées en fonction du vecteur de faute f pour MgGeO3 et CaIrO3. Globalement, les formes

des courbes sont similaires pour un système de glissement entre les deux matériaux. La seule

différence apparaît pour le système 1/2[110]{110} qui présentent deux maxima locaux dans le

cas du germanate et un maximum global dans le cas de l’iridiate de calcium. L’énergie de faute

d’empilement du glissement selon la direction [100] présente un maximum global γmax à 50% de

cisaillement quel que soit le plan de glissement pour les deux matériaux. Parmi les glissements

[100](0kl), cette valeur de γmax est la plus petite pour le système [100](001) dans le germanate et

pour [100](010) dans l’iridiate de calcium. Le glissement suivant [001] met en évidence la présence

d’un minimum local d’énergie pour une valeur de 50% de cisaillement dans les deux matériaux et

pour tous les plans (hk0). Le glissement [010] présente deux formes différentes en fonction du plan
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Fig 3.7 – Supercellules utilisées pour le calcul des énergies de fautes d’empilement généralisées. Les atomes noirs sont fixes

au cours du calcul.
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Fig 3.8 – Energies de fautes d’empilement généralisées pour les dix systèmes de glissement étudiés de MgGeO3 à 120GPa.

Les courbes, non-lissées, sont tracées de telle façon à ce que le cisaillement de b/2, b étant le module du vecteur de Burgers,

correspondent à f=0 dans le but de comparer les différents systèmes de glissement. Nous ajoutons également les courbes

tracées pour chaque glissement pris individuellement : (a) : [100], (b) : [010], (c) : [001], (d) : 1/2[110].
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Fig 3.9 – Energies de fautes d’empilement généralisées pour les dix systèmes de glissement de CaIrO3 à 0GPa. Les courbes,

non-lissées, sont tracées de telle façon à ce que le cisaillement de b/2, b étant le module du vecteur de Burgers, correspondent

à f=0 dans le but de comparer les différents systèmes de glissement. Nous ajoutons également les courbes tracées pour

chaque glissement pris individuellement : (a) : [100], (b) : [010], (c) : [001], (d) : 1/2[110].
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de glissement pour les deux matériaux : le système [010](001) montre une faute d’empilement

stable lorsque le cristal est cisaillé de 50% dans la direction [010] ; le système [010](100) présente

un maximum global à 50% de cisaillement et deux maxima locaux à 25 et 75% de cisaillement.

Enfin, le système 1/2[110](001) présente un maximum global à 50% de cisaillement pour les deux

phases étudiées.

Les résultats des calculs des énergies de fautes d’empilement géneralisées sont résumés dans

le tableau (3.6).

Le calcul des énergies de fautes d’empilement généralisées γ permet d’obtenir des informations

sur le cisaillement plastique rigide des systèmes de glissement des deux phases post-perovskites

étudiées. La contrainte maximale qu’oppose le cristal au cisaillement plastique est donnée par :

τmax = max(
dγ

df
) (3.6)

Les valeurs de τmax sont résumées dans le tableau (3.6). Si on observe les valeurs de contraintes

maximales normalisées par rapport aux modules de cisaillement µ, le glissement [100](0kl) est le

plus facile pour le germanate alors que c’est le glissement [001](010) dans le cas de l’iridiate de

calcium.

3.3.3 Structure de coeurs des dislocations et contraintes de Peierls

Nous determinons la structure de coeur des dislocations vis et coin des sytèmes de glisse-

ment [100](010), [100](001), [100]{011}, [010](100), [010](001), [001](100), [001](010), [001]{110},

1/2[110](001) et 1/2[110]{110} de MgGeO3 à 120GPa et CaIrO3 à 0GPa. Nous utilisons la

résolution de l’équation de Peierls-Nabarro décrite dans le chapitre 1 pour des materiaux à cris-

tallochimie complexe. Nous utilisons les coefficients K du tableau (3.5) et les énergies de fautes

d’empilement calculées précedemment. La contrainte de Peierls de ces dislocations est calculée

comme le maximum de la dérivée de l’énergie de Peierls sur la largeur de sa vallée (cf. chapitre

1).

Les figures (3.10) et (3.11) montrent les étalements f et la densité locale de dislocations ρ

pour les dislocations vis du germanate et de l’iridiate de calcium. Les résultats sont donnés dans

les tableaux (3.7),(3.8) pour le germanate et (3.9),(3.10) pour l’iridiate de calcium.
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système de glissement γmax (j.m−2) EFE (j.m−2) τmax (GPa) µ (GPa) τmax/µ

MgGeO3

[100](010) 5,43 - 70,73 228 0,21

[100](011) 3,76 - 47,44 228 0,20

[100](001) 2,67 - 32,51 228 0,22

1/2[110](001) 13,61 - 107,12 306 0,51

1/2[110](110) 16,43 16,01 159,48 259 0,53

[001](100) 9,36 9,28 65,54 182 0,43

[001](110) 11,63 10,88 119,86 182 0,77

[001](010) 6,68 4,98 66,97 182 0,31

[010](100) 17,11 - 85,80 275 0,25

[010](001) 15,11 2,66 115,62 275 0,53

CaIrO3

[100](010) 0,97 - 10,22 47 0,20

[100](011) 1,55 - 16,10 47 0,34

[100](001) 1,74 - 18,04 47 0,41

1/2[110](001) 4,05 - 28,38 81 0,35

1/2[110](110) 3,27 - 30,10 60 0,47

[001](100) 3,4 2,56 29,88 50 0,68

[001](110) 3,4 2,06 30,4 50 0,67

[001](010) 1,19 0,83 11,05 50 0,19

[010](100) 4,21 - 22,41 54 0,45

[010](001) 4,58 1,82 28,68 54 0,49

Tab 3.6 – Résumé des calculs d’énergie de fautes d’empilement généralisées pour les phases post-perovskites MgGeO3

(120GPa) et CaIrO3 (0GPa). γmax est l’énergie maximale de faute d’empilement. EFE est l’énergie de fautes d’empilement

stable pour 50% de cisaillement. τmax est la contrainte maximale qu’oppose le système de glissement au cisaillement

plastique rigide. µ est le module de cisaillement calculé en élasticité anisotrope.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h)

(i) (j)

Fig 3.10 – Etalements f et densité locale de dislocations ρ des dislocations vis de la post-perovskite MgGeO3 à 120GPa :

(a) [100](010), (b) [100](001), (c) [100](011), (d) [010](100), (e) [010](001), (f) [001](100), (g) [001](010), (h) [001](110), (i)

1/2[110](001) et (j) 1/2[110](110). Les fonctions de cisaillement f varient de 0 au module du vecteur de Burgers et ρ est

donnée dans une unité arbitraire.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h)

(i) (j)

Fig 3.11 – Etalements f et densité locale de dislocations ρ des dislocations vis de la post-perovskite CaIrO3 à 0GPa :

(a) [100](010), (b) [100](001), (c) [100](011), (d) [010](100), (e) [010](001), (f) [001](100), (g) [001](010), (h) [001](110), (i)

1/2[110](001) et (j) 1/2[110](110). Les fonctions de cisaillement f varient de 0 au module du vecteur de Burgers et ρ est

donnée dans une unité arbitraire.
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b (Å) ζ (Å) ∆ (Å) a′ (Å) ∆W (eV.Å−1) σp (GPa)

[100](010) 2,583 0,9 - 6,37 2,0 121,6

[100](001) 2,583 1,4 - 4,185 0,3 17,1

[100](011) 2,583 1,3 - 10,47 2,3 89,9

1/2[110](001) 4,353 1,4 - 1,29 0,05 4,9

1/2[110]110 4,353 0,5 1,2 6,37 6,2 266

[001](100) 6,37 1,5 3,7 8,32 3,5 48,9

[001](110) 6,37 0,5 4 4,36 1,4 45,9

[001](010) 6,37 0,8 7,5 2,58 0,6 2,1

[010](001) 8,32 1,1 24,5 1,29 0,1 5,8

[010](100) 8,32 ζ1=1,7 ;ζ2=1,4 6,5 6,37 5,3 68,5

Tab 3.7 – Résultats du modèle de Peierls pour les dislocations vis dans MgGeO3 à 120GPa. b est le module du vecteur de

Burgers, ζ est la demi-largeur du coeur de la dislocation, a′ la périodicité du cristal dans le mouvement de la ligne, ∆ la

distance de séparation entre deux dislocations partielles le cas échéant, ∆W et σp sont l’énergie et la contrainte de Peierls.

Pour la dislocation [010](100), les valeurs de ζ sont présentés pour la densité locale de dislocation centrale (ζ1) et la densité

locale externe (ζ2).

b (Å) ζ (Å) ∆ (Å) a′ (Å) ∆W (eV.Å−1) σp (GPa)

[100](010) 2,58 1,9 - 2,58 0,05 4,4

[100](001) 2,58 2,2 - 1,29 4.10−4 0,01

[100](011) 2,58 1,7 - 3,21 0,01 0,8

1/2[110](001) 4,353 1,4 - 4,16 2,5 81,3

1/2[110]110 4,353 0,8 1,8 4,36 3,1 116,6

[001](100) 6,37 2,3 7,8 6,37 1,1 14,8

[001](110) 6,37 1 7,5 6,37 4,2 75,6

[001](010) 6,37 1,5 14,5 6,37 1,8 27,9

[010](001) 8,32 1,1 24,7 4,18 1,2 23,9

[010](100) 8,32 ζ1=2,4 ;ζ2=1,8 9,2 8,32 5,3 69,1

Tab 3.8 – Résultats du modèle de Peierls pour les dislocations coin dans MgGeO3 à 120GPa. b est le module du vecteur

de Burgers, ζ est la demi-largeur du coeur de la dislocation, a′ la périodicité du cristal dans le mouvement de la ligne, ∆ la

distance de séparation entre deux dislocations partielles le cas échéant, ∆W et σp sont l’énergie et la contrainte de Peierls.

Pour la dislocation [010](100), les valeurs de ζ sont présentés pour la densité locale de dislocation centrale (ζ1) et la densité

locale externe (ζ2).
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b (Å) ζ (Å) ∆ (Å) a′ (Å) ∆W (eV.Å−1) σp (GPa)

[100](010) 3,21 1,6 - 7,33 0,4 10,5

[100](001) 3,21 0,5 - 4,93 0,5 28

[100](011) 3,21 0,5 - 12,3 1,2 61,6

1/2[110](001) 5,19 2,1 - 4,93 0,8 17,3

1/2[110](110) 5,19 ζ1=1,7 ;ζ2=1,4 1,9 7,33 1,4 37,8

[001](100) 7,33 0,5 5,2 9,87 1,8 53

[001](110) 7,33 0,5 6,2 5,19 1,2 35,4

[001](010) 7,33 1,9 16,2 3,21 0,04 0,9

[010](001) 9,87 1,3 12,6 1,6 0,01 0,4

[010](100) 9,87 ζ1=3,3 ;ζ2=0,8 12,8 7,33 0,6 9

Tab 3.9 – Résultats du modèle de Peierls pour les dislocations vis dans CaIrO3 à 0GPa. b est le module du vecteur de

Burgers, ζ est la demi-largeur du coeur de la dislocation, a′ la périodicité du cristal dans le mouvement de la ligne, ∆ la

distance de séparation entre deux dislocations partielles le cas échéant, ∆W et σp sont l’énergie et la contrainte de Peierls.

Pour les dislocations [010](100) et 1/2[110](110), les valeurs de ζ sont présentés pour la densité locale de dislocation centrale

(ζ1) et la densité locale externe (ζ2).

b (Å) ζ (Å) ∆ (Å) a′ (Å) ∆W (eV.Å−1) σp (GPa)

[100](010) 3,21 4,1 - 3,21 3.10−3 0,2

[100](001) 3,21 1,5 - 1,6 3.10−3 0,3

[100](011) 3,21 1,3 - 3,21 9.10−2 4,4

1/2[110](001) 5,19 1,7 - 1,6 3.10−2 1,9

1/2[110](110) 5,19 ζ1=1,8 ;ζ2=0,8 5,3 5,19 0,4 13,7

[001](100) 7,33 1 11,8 7,33 0,6 13,8

[001](110) 7,33 1 13,7 7,33 0,9 12,3

[001](010) 7,33 4,6 38,8 7,33 0,01 0,1

[010](001) 9,87 2,1 20,2 4,93 0,6 6,8

[010](100) 9,87 ζ1=11,6 ;ζ2=1,2 22,2 9,87 1,5 10,9

Tab 3.10 – Résultats du modèle de Peierls pour les dislocations coin dans CaIrO3 à 0GPa. b est le module du vecteur de

Burgers, ζ est la demi-largeur du coeur de la dislocation, a′ la périodicité du cristal dans le mouvement de la ligne, ∆ la

distance de séparation entre deux dislocations partielles le cas échéant, ∆W et σp sont l’énergie et la contrainte de Peierls.

Pour les dislocations [010](100) et 1/2[110](110), les valeurs de ζ sont présentés pour la densité locale de dislocation centrale

(ζ1) et la densité locale externe (ζ2).
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les dislocations de vecteur de Burgers [100]

Les profils de densité locale de dislocations des figures (3.10-a-b-c) et (3.11-a-b-c) pour les

dislocations vis montrent un seul pic, quel que soit le plan de glissement (0kl) dans les deux

analogues étudiés. Nous sommes en présence d’une dislocation vis non-dissociée pour toutes les

dislocations [100](0kl), dans les deux matériaux. On vérifie également que les caractères coin de

ces dislocations sont non-dissociés. Les étalements du coeur des dislocations sont compris entre

0,9 et 1,4Å et entre 1,7 et 2,2Å pour les dislocations vis et coin de MgGeO3. Dans le cas de

l’iridiate de calcium, les étalements sont compris entre 0,5 et 1,6Å et entre 1,3 et 4,1Å pour ces

mêmes caractères.

Les contraintes de Peierls sont plus élevées pour les caractères vis que pour les caractères

coin des dislocations [100](0kl) dans les deux matériaux. Parmi ces contraintes calculées pour

les caractères vis des dislocations [100](0kl), la plus petite est pour le système de glissement

[100](001) dans le cas du germanate et [100](010) dans le cas de l’iridiate de calcium.

les dislocations de vecteur de Burgers [010]

Les dislocations [010](h0l) présentent différentes structures de coeurs en fonction du plan de

glissement. Ces structures de coeurs sont similaires dans les deux phases étudiées.

Dans le plan (100), la densité locale de dislocations ρ pour le caractère vis présente trois

pics distincts et déconvolués : la dislocation [010](100) se dissocie en trois dislocations partielles

avec des vecteurs de Burgers colinéaires (cf. figures (3.10-d) et (3.11-d)). On vérifie également ce

résultat pour le caractère coin des dislocations. Les contraintes de Peierls sont similaires entre

le caractère vis et coin, et ce pour les deux matériaux : environ 70GPa pour le germanate et

environ 10GPa pour l’iridiate de calcium.

Dans le plan (001), la dislocation se dissocie en deux dislocations partielles, pour les caractères

vis et coin des deux matériaux (voir les figures (3.10-e) et (3.11-e) pour une illustration sur le

caractère vis qui montre une densité locale de dislocation ρ distribuée en deux pics distincts). Les

distances de séparation entre dislocations partielles est grande : environ 25Å dans le germanate et

comprises entre 12 et 20Å dans CaIrO3. Le caractère coin de ces dislocations dirige la mobilité

des dislocations [010](001) car ce caractère présente une contrainte de Peierls plus élevée que

pour le caractère vis : 23,9GPa contre 5,8GPa pour le germanate et 6,8GPa contre 0,4GPa pour

l’iridiate de calcium.
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les dislocations de vecteur de Burgers [001]

Les dislocations [001](hk0) sont dissociées en deux dislocations partielles quel que soit le plan

de glissement de la dislocation et ceci pour les deux phases étudiées (cf. figures (3.10-f-g-h) et

(3.11-f-g-h)). Les distances de séparation entre dislocations partielles sont comprises entre 3,7 et

7,5Å et entre 7,5 et 14,5Å pour les caractères vis et coin du germanate et entre 5,2 et 16,2Å et

entre 11,8 et 38,8Å pour ces mêmes caractères dans l’iridiate de calcium. Le calcul des contraintes

de Peierls montrent que les caractères controlant la mobilité des dislocations [001](hk0) ne sont

pas les mêmes en fonction du matériau. Les contraintes de Peierls du caractère vis sont toujours

supérieures aux contraintes de Peierls du caractère coin pour le glissement [001] dans CaIrO3

et pour [001](100) dans MgGeO3. Le caractère coin freine la mobilité de la dislocation dans les

sytèmes de glissement [001](010) et [001](110) du germanate.

les dislocations de vecteur de Burgers 1/2[110]

Les dislocations 1/2[110] se dissocient en deux dislocations partielles dans le plan (110) pour

les caractères vis et coin dans le germanate et en trois dislocations partielles pour l’iridiate de

calcium. Ceci est visible sur les figures (3.10-i) et (3.11-i) et qui montrent une densité locale de

dislocations distribuées en deux pics et trois pics pour MgGeO3 et CaIrO3. La mobilité de ces

dislocations est dirigée par le caractère vis qui présente les contraintes de Peierls les plus élevées

par rapport au caractère coin : 266GPa contre 117GPa pour le germanate et 38GPa contre 14GPa

pour l’iridiate de calcium.

Dans le plan (001), les dislocations de vecteur de Burgers 1/2[110] sont non-dissociées pour les

caractères vis et coin de MgGeO3 et CaIrO3. Les figures (3.10-i) et (3.11-i) montrent un seul pic

sur la densité locale de dislocation ρ. La mobilité de cette dislocation est controlé par le caractère

coin dans le germanate (σcoin
p =81GPa et σvis

p =5 GPa) en opposition avec l’iridiate de calcium

où c’est le caractère vis qui dirige la mobilité de la dislocation (σcoin
p =2GPa et σvis

p =17GPa).

3.3.4 Orientations préferentielles des cristaux

Nous terminons l’étude de la plasticité des deux phases post-perovskite MgGeO3 et CaIrO3

par la détermination des orientations préferentielles des cristaux avec le modèle VPSC. Nous

effectuons également la simulation pour la post-perovskite MgSiO3 pour une comparaison di-

recte entre les orientations préferentielles des cristaux calculées pour la post-perovskite MgSiO3

et ses analogues. Ce modèle VPSC nécessite l’introduction de la dureté relative des systèmes
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Fig 3.12 – Orientations préferentielles des cristaux de post-perovskite sous l’action d’un cisaillement simple. Le taux de

déformation est égal à 1,73. Sur ces figures de pôles, SD est la direction du cisaillement et la ligne inclinée est le plan de

cisaillement.

de glissement. Cette dureté relative est modélisée par la contrainte de Peierls des systèmes de

glissement que nous avons calculé, normalisée par rapport à la contrainte de Peierls du système

de glissement le plus facile. Pour la post-perovskite MgSiO3, nous utilisons les contraintes de

Peierls calculées par Carrez et al. (2007b). La dureté relative, le rapport σp/σp du système de

glissement le plus facile, est donnée dans le tableau (3.11) pour tous les sytèmes de glissement

dans les trois phases post-perovskite étudiées.

Le calcul des orientations préferentielles des cristaux avec le modèle VPSC pour ces trois

phases a été réalisée par David Mainprice au laboratoire Géosciences de Montpellier. La figure

(3.12) montre les orientations préferentielles des cristaux déformés en cisaillement simple (le taux

de déformation est égale à 1,73) pour ces trois phases obtenues avec ce modèle.

Les résultats issus de la modélisation VPSC pour MgSiO3 et CaIrO3 sont similaires avec les

plus grandes densités sur la figure de pôle [001] (densité maximale : 3,44) près de la direction de

cisaillement. Sur les figures de pôles [100] et [010], les densités les plus importantes apparaissent

pour des angles éloignés de la direction de cisaillement : les systèmes de glissement dominants
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système σp (GPa) σp (GPa) σmax
p (GPa) σmax

p normalisée

de glissement segment vis segment coin /σmax
p du sys. le plus facile

MgSiO3 [001](010) 18,5 12,2 18,5 1

[100](001) 47,3 0,3 47,3 2,6

[001](110) 54,4 35,5 54,4 2,9

1/2[110](001) 1,8 76,7 76,7 4,1

[010](001) 0,1 75,8 75,8 4,1

[100](010) 86,9 4,2 86,9 4,7

[010](100) 95,5 57,3 95,5 5,2

[001](100) 99,3 37,8 99,3 5,4

[100](011) 125,7 9,3 125,7 6,8

1/2[110](110) 154,6 46,2 154,6 8,4

MgGeO3 [100](001) 17,1 0,01 17,1 1

[010](001) 5,8 23,9 23,9 1,4

[001](010) 20,1 27,9 27,9 1,6

[001](100) 48,9 14,8 48,9 2,8

[010](100) 68,5 69,1 69,1 4,0

[001](110) 45,9 75,6 75,6 4,4

1/2[110](001) 4,9 81,3 81,3 4,7

[100](011) 89,9 0,8 89,9 5,2

[100](010) 121,6 4,4 121,6 7,1

1/2[110](110) 266,0 116,6 266,0 15,5

CaIrO3 [001](010) 0,9 0,1 0,9 1

[010](001) 0,4 6,8 6,8 7,5

[100](010) 10,5 0,2 10,5 11,6

[010](100) 9 10,9 10,9 12,1

1/2[110](001) 17,3 1,9 17,3 19,2

[100](001) 28 0,3 28 31,1

[001](110) 35,4 12,3 35,4 39,3

1/2[110](110) 37,8 13,7 37,8 42

[001](100) 53 13,8 53 58,9

[100](011) 61,6 4,4 61,6 68,4

Tab 3.11 – Résumé des contraintes de Peierls des caractères vis et coin des dislocations dans MgSiO3 à 120GPa, MgGeO3

à 120GPa et CaIrO3 à 0GPa. Les données pour le silicate sont issues de Carrez et al. (2007b). σmax
p est le maximum entre

la contrainte de Peierls calculée pour le caractère vis et pour le caractère coin d’une dislocation.
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la déformation pour le silicate et l’irridiate de calcium sont donc [001](010) et [001](100). Dans

le cas du germanate, les plus grandes densités apparaissent sur la figure de pôle [001] loin de

la direction de cisaillement et sur la figure de pôle [010], dans la direction du cisaillement. Ce

résultat suggère que la déformation du germanate serait assurée par le système [010](001).
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3.4 Discussion et comparaison avec la phase post-perovskite MgSiO3

3.4.1 Structures de coeurs de dislocations de MgSiO3 et de ses analogues

basses pression.

Nous avons déterminé les structures de coeurs des dislocations vis et coin associées aux

dix systèmes de glissement susceptibles de participer à la déformation plastique des phases post-

perovskiteMgGeO3 etMgSiO3 : [100](010), [100](001),[100]{011},[010](100),[010](001),[001](100),

[001](010),[001]{110},1/2[110](001),1/2[110]{110} avec la formulation unidimensionnelle du mo-

dèle de Peierls-Nabarro. Ce même modèle a été utilisé par Carrez et al. (2007b) pour determiner

les structures de coeurs de ces même dislocations dans la post-perovskite MgSiO3 à 120GPa.

Nous pouvons alors comparer directement les structures de coeurs des dislocations de la post-

perovskite MgSiO3 avec celles de ses analogues isostructuraux stables à plus basse pression.

Les structures de coeurs des dislocations [100](0kl) que nous avons determiné dans MgGeO3

et CaIrO3 sont non-dissociées. Cette structure de coeur est similaire à celle determinée dans

MgSiO3. Cette structure non-dissociée pour les dislocations [100](0kl) dans les trois phases est

dûe à la forme des courbes des énergies de fautes d’empilement géneralisées en fonction du ci-

saillement du glissement [100](0kl) qui montre un maximum global unique (cf. figures (3.8) et

(3.9)). Expérimentalement, les dislocations de vecteur de Burgers [100] sont les seules carac-

térisées en microscopie électronique en transmission sur l’iridiate de calcium (Miyajima et al.,

2006; Miyajima & Walte, 2009). Les clichés obtenus ne montrent pas de dissociation de cette

dislocation, en accord avec nos calculs de structures de coeurs.

Les dislocations de vecteur de Burgers [010] présentent deux types de structures de coeurs

en fonction de leur plan de glissement pour MgGeO3 et CaIrO3. Les dislocations se dissocient

en deux dislocations partielles dans le plan (001) et en trois dislocations partielles dans le plan

(100). Ces dissociations de dislocations sont une conséquence des formes des courbes γ = f(f)

des figures (3.8) et (3.9) qui montrent un minimum local à 50% de cisaillement pour le système

[010](001) et trois maxima, à 25, 50 et 75% de cisaillement, pour le système [010](100). Ces

résultats pour le glissement [010] sont en accord avec les résultats mis en évidence sur la post-

perovskite MgSiO3. Dans ce matériau, les dislocations [010](001) et [010](100) apparaissent

également dissociées en deux et trois dislocations partielles.

Nous avons mis en évidence une dissociation des dislocations de vecteur de Burgers [001]

en deux dislocations partielles dans les plans (hk0) pour les deux phases post-perovskite que
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nous avons étudié. Une fois de plus, cette dissociation est expliquée par la forme des courbes

γ = f(f) des figures (3.8) et (3.9) qui mettent en évidence une faute d’empilement stable pour un

cisaillement de 50% dans la direction [001]. Cette faute d’empilement sépare les deux dislocations

partielles. Dans MgSiO3, Carrez et al. (2007b) ont également mis en évidence une dissociation

de ces dislocations [001](hk0) en deux dislocations partielles.

Enfin, les dislocations de vecteur de Burgers 1/2[110] présentent des structures de coeur

différentes en fonction du plan de glissement et du matériau : la dislocation est non-dissociée

lorsqu’elle est introduite dans le plan (001) et dissociée en deux ou trois dislocations partielles

dans le plan (110) pour le germanate et l’iridiate de calcium. La forme des courbes des énergies

de fautes d’empilement géneralisées de ces systèmes de glissement justifient ce résultat (cf. figures

(3.8) et (3.9)). Les résultats surMgSiO3 montrent une dislocation 1/2[110] qui ne se dissocie pas

quel que soit son plan de glissement, en opposition avec le résultat de la dislocation 1/2[110](110)

dans les analogues.

Hormis ce dernier cas, les structures de coeurs des dislocations sont similaires dans les trois

phases post-perovskite MgSiO3, MgGeO3 et CaIrO3 : la cristallochimie n’a pas d’influence

majeure sur la structure de coeur des dislocations dans la phase post-perovskite.

3.4.2 Facilité des systèmes de glissement et anisotropie plastique

Les calculs de contraintes de Peierls que nous avons effectué sur les dislocations nous ren-

seignent sur la facilité des systèmes de glissement de la post-perovskite. Nous avons résumé

les contraintes de Peierls que nous avons calculé pour MgGeO3 et CaIrO3 dans le tableau

(3.11). Nous y avons ajouté les résultats obtenus par Carrez et al. (2007b) sur la post-perovskite

MgSiO3. La mobilité d’une boucle de dislocation est contrôlée par son caractère le plus lent,

c’est-à-dire le caractère présentant la contrainte de Peierls la plus élevée pour un système de

glissement. Cette contrainte est appelée σmax
p . En comparant cette valeur de σmax

p obtenue pour

chaque système de glissement, nous pouvons mettre en évidence le système de glissement le plus

facile : le système de glissement le plus facile présente la valeur de σmax
p la moins élevée. De cette

façon, nous montrons que le système de glissement [001](010) est le plus facile pour MgSiO3 et

CaIrO3. Pour le germanate, le système de glissement [100](001) présente la valeur de σmax
p la

moins élevée.

La normalisation des contraintes de Peierls σmax
p par rapport à la valeur obtenue pour le

système de glissement le plus facile met en évidence l’apparition d’une anisotropie plastique
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différente en fonction du matériau. D’après les valeurs du tableau (3.11), le second système de

glissement le plus facile dans MgSiO3 post-perovskite, le système [100](001) est 2,6 fois plus dur

que le glissement [001](010). Pour le germanate, le second système de glissement le plus facile

([010](001)) est 1,4 fois plus dur que [100](001) et pour l’iridiate de calcium, ce second système

de glissement ([010](001)) est 7,5 fois plus dur que [001](010). Les systèmes les plus durs de ces

trois phases sont respectivement 8,4, 15,5 et 68,4 fois plus durs que le système de glissement le

plus facile pour MgSiO3, MgGeO3 et CaIrO3. Ces résultats semblent montrer que l’iridiate de

calcium est plus anisotrope d’un point de vue plastique que les post-perovskites magnésiennes.

On peut représenter le degré d’anisotropie plastique de ces phases à l’aide de la loi de Schmid

et Boas. Cette loi permet de calculer la contrainte critique d’écoulement plastique en fonction

de la contrainte appliquée et du facteur de Schmid pour chaque système de glissement. Nous

considérons un monocristal de post-perovskite que nous sollicitons avec différentes orientations

par rapport aux axes cristallographiques [100], [010] et [001]. Pour chaque orientation de la

sollicitation, nous calculons le produit du facteur de Schmid par la contrainte de Peierls σmax
p ,

assimilée à la contrainte critique appliquée et projetée, des dix systèmes de glissement que nous

avons étudiés. Nous obtenons ainsi une contrainte d’écoulement plastique critique pour chaque

système de glissement et pour chaque orientation de la sollicitation. On reporte le système de

glissement présentant la contrainte d’écoulement plastique critique la plus faible en fonction de

l’orientation de la sollicitation sur la figure (3.13) pour les trois phases étudiées.

Comme on peut le constater, plusieurs systèmes de glissement apparaissent pour le silicate

et le germanate, alors qu’un système de glissement est prépondérant dans le cas de l’irridiate de

calcium. Ici, nous avons donc deux matériaux plus isotropes plastiquement,MgSiO3 etMgGeO3

par rapport à CaIrO3.

Cette différence d’anisotropie plastique est une conséquence directe des énergies de liaisons

inter-atomiques. Nous avons calculé les énergies des liaisons intervenant dans nos trois matériaux

en cisaillant notre cristal dans la direction [100] dans le plan (010) pour différents niveaux du

plan de cisaillement. Nous choisissons d’utiliser ce plan (010) de part la structure en couches

de la post-perovskite. De cette façon, on selectionne la liaison atomique que nous coupons. La

supercellule [100](010) est cisaillée de 0 à b, le module du vecteur de Burgers et les positions

atomiques ne sont pas relaxées. On considère la liaison coupée pour un cisaillement égale à 50%

et la valeur d’énergie associée à ce cisaillement est l’énergie de la liaison. La figure (3.14) présente

les énergies des liaisons Ca−O, Mg−O, Si−O, Ge−O et Ir−O dans ces matériaux. Comme
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Fig 3.13 – Systèmes de glissement présentant la plus faible contrainte d’écoulement plastique critique en fonction de

l’orientation de la sollicitation appliquée pour les phases post-perovskites MgSiO3, MgGeO3 et CaIrO3 monocristallines.
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Fig 3.14 – Energies de fautes d’empilement géneralisées du système [100](010) trois phases post-perovskite étudiées. Les

positions atomiques ne sont pas relaxées. Pour chaque matériau, deux niveaux de coupure ont été choisis de façon à ne

cisailler que les liaisons x−O (x = Mg, Ca) ou y −O (y = Ir, Si, Ge).

on peut le voir, la différence d’énergie entre les liaisons Ir−O et Ca−O est plus importante que

la différence entre Mg − O et Si− O dans le silicate et Mg − O et Ge− O dans le germanate.

La selectivité des liaisons coupées entraine l’anisotropie plastique observée.

3.4.3 Textures de déformation des analogues et comparaison avec l’expé-

rience.

Les orientations preferentielles des cristaux ont été determinées avec un modèle VPSC pour

MgSiO3, MgGeO3 et CaIrO3 post-perovskite.

Nous avons montré que les orientations preferentielles des cristaux entre CaIrO3 et MgSiO3

sont très similaires. Elles montrent que la déformation de ces deux phases est dominée par

l’activation des systèmes de glissement [001](010) et [001](100). Les textures de déformation de

l’iridiate de calcium ont été obtenue expérimentalement par plusieurs auteurs. Les expériences de

déformation sur polycristaux menées par Yamazaki et al. (2006), Walte et al. (2007) et Niwa et al.

(2007) mettent en évidence des orientations préferentielles des cristaux dominées par le système de

glissement [100](010). Nous donnons sur la figure (3.15) les textures obtenues expérimentalement

par Yamazaki et al. (2006). De par son petit module de vecteur de Burgers et la structure en

couches d’octaèdres parallèles au plan (010), le système de glissement [100](010) est intuitivement
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Fig 3.15 – Figures de pôle montrant les orientations préferentielles des cristaux de la post-perovskite CaIrO3 déformée

en cisaillement à 0GPa par Yamazaki et al. (2006). Les densités maximales sur la figure de pôle [100] sont proches de la

direction de cisaillement. Sur la figure de pôle [010], les densités maximales apparaissent pour les directions perpendiculaires

à la direction de cisaillement : ces deux figures de pôle suggèrent le système de glissement [100](010) comme le système de

glissement prédominant.

l’un des plus actifs dans la plasticité de la post-perovskite. Dans notre étude, nous montrons que

le système [001](010) est le plus facile. La dislocation [001](010) se dissocie en deux dislocations

partielles dans le plan (010), ce qui rend cette dislocation plus mobile que la dislocation [100](010)

non-dissociée. Cependant, le modèle de Peierls-Nabarro que nous utilisons ici est undimensionnel

et ne permet que la determination de structures de coeurs planaires pour les dislocations. Ce

modèle ne prend pas en compte d’eventuelles dissociations de dislocations avec des vecteurs de

Burgers non-colinéaires ou bien des étalements du coeur non-limités au plan de glissement de la

dislocation. Ces dissociations et ces structures non-planaires pour les coeurs de dislocations ont

une grande influence sur leur mobilité. Nous pouvons nous demander ici si de telles structures de

coeurs sont possibles pour les dislocations [100](010) et [001](010) de CaIrO3 post-perovskite et

rendrait compte des observations expérimentales sur la prédominance du système de glissement

[100](010) dans les mécanismes de déformation.

Les orientations préferentielles des cristaux calculées pour MgGeO3 avec le modèle VPSC

supposent une activité importante du système de glissement [010](001). La seule étude expéri-

mentale sur la plasticité de MgGeO3 post-perovskite a été réalisée par Merkel et al. (2006) en

cellules à enclumes diamant. De la poudre d’orthopyroxène MgGeO3 a été transformée en post-

perovskite à P=104GPa et T=1600K et a ensuite été deformée plastiquement en compression à

130GPa. Les textures obtenues suggèrent une activité importante des plans {110}, (112) et (100)

dans la plasticité de la post-perovskite MgGeO3 (cf. figure (3.16)). Nos simulations ne repro-
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Fig 3.16 – Figures de pôle montrant les orientations préferentielles des cristaux de la post-perovskite MgGeO3 déformée

en compression à 130GPa par Merkel (communication personnelle). Le centre des figures correspond à la direction de

compression. Les densités maximales sur les figures de pôle (110) et (112) montrent que ces deux plans participent activement

à la déformation plastique.

duisent pas les textures obtenues par Merkel et al.. Cependant, il est possible que ces textures

obtenues ne soient pas dues uniquement à la déformation plastique et qu’elles portent également

la signature de la transformation de phases entre l’orthopyroxène et la post-perovskite MgGeO3

(Niwa et al., 2007).

3.5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons déterminé les structures de coeur des dislocations et les contraintes

de Peierls de MgGeO3 à 120GPa et CaIrO3 à 0GPa, deux analogues de la phase post-perovskite

MgSiO3. Nous avons comparé les résultats obtenus sur les analogues avec ceux obtenus par Car-

rez et al. (2007b) sur la post-perovskite MgSiO3 à 120GPa. Les principaux résultats sont :

– Les trois phases post-perovskiteMgSiO3,MgGeO3 et CaIrO3 possèdent des structures de

coeur de dislocation quasi-similaires. Par contre, des différences apparaissent sur la mobilité

des dislocations entre ces trois phases. Le système de glissement [001](010) de MgSiO3 et

CaIrO3 présentent les contraintes de Peierls les plus basses. Dans le cas du germanate, le

système de glissement [100](001) est le plus facile.

– L’anisotropie plastique du monocristal de MgGeO3 est proche de celle de MgSiO3. L’iri-

diate de calcium est plus anisotrope plastiquement que ces deux autres phases. Ceci est lié
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à la différence entre les énergies de liaisons impliquées dans ces phases.

– Les orientations preférentielles des cristaux calculées avec un modèle VPSC de MgSiO3

et de CaIrO3 sont très proches, dominées par les systèmes de glissement [001](010) et

[001](100). Ces résultats sont différents de ceux obtenus pour le germanate qui montrent

une prépondérance du système de glissement [010](001) dans les mécanismes de plasticité.

CaIrO3 apparaît être l’analogue le plus susceptible de rendre compte des textures de

déformation de MgSiO3 post-perovskite.

Nous mettons ici en évidence l’importance de la cristallochimie sur la plasticité. Cet aspect

apparait aussi important que la structure cristalline, comme il était mentionné dans Poirier &

Price (1999) sur l’étude des métaux cristallisés dans la structure hexagonale compacte. L’utilisa-

tion de matériaux analogues pour étudier la plasticité d’une phase est à regarder avec précaution.



Chapitre 4

Dislocations et mécanismes de

plasticité de la wadsleyite à 15GPa.

L’étude présentée dans ce chapitre a donné lieu à une publication acceptée dans Acta Mate-

rialia.
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Le modèle PREM de Dziewonski et Anderson montre un changement brutal des vitesses

des ondes sismiques Vp et Vs à des profondeurs voisines de 410km et 520km. Cette couche est

la partie supérieure de la zone de transition où règnent des pressions de 13 à 18GPa et des

températures de 1400˚C à 1500˚C. Cette zone de transition est importante pour la dynamique

du manteau : elle bloque temporairement les plaques lithosphériques en subduction avant de

pénetrer dans le manteau inférieur (Brunet et al., 2007; Morgan & Shearer, 1993). La wadsleyite

est le minéral majoritaire dans cette partie du manteau et est le résultat d’une transformation de

phase de l’olivine α− (Mgx, Fe1−x)2SiO4. La wadsleyite est 8% plus dense que l’olivine (Agee,

1998) : ce changement de densité, combiné aux propriétés élastiques de cette nouvelle phase

est à l’origine du changement des vitesses des ondes sismiques observé à 410km de profondeur.

La connaissance des propriétés plastiques de la wadsleyite est nécessaire pour comprendre la

rhéologie et l’anisotropie sismique de la zone de transition.

La wadsleyite n’est pas stable aux conditions de pressions et températures ambiantes. Elle

a été synthétisée pour la première fois par Ringwood & Major (1966). De par ses conditions de

stabilité, les études expérimentales sur la plasticité de la wadsleyite ne peuvent être conduites que

dans des presses multi-enclumes reproduisant les conditions de pressions et température de la zone

de transition. Les premières expériences de déformation de la wadsleyite ont été menées à partir

d’olivine transformée dans le champ de stabilité de la wadsleyite (Dupas et al., 1994; Sharp et al.,

1994; Dupas-Bruzek et al., 1998). Les systèmes de glissement ont été identifiés en microscopie

électronique en transmission dans ces études. Une étude plus récente réalisée par Thurel et al.

(Thurel & Cordier, 2003; Thurel et al., 2003a,b) en microscopie électronique en transmission

a permis l’identification des principales dislocations et systèmes de glissement de ce minéral :

[100](010), [100](001), [100]{011}, [010]{101}, [010](001), 1/2<111>{101} et <101>(010) avec

prépondérance des glissements [100] et 1/2<111>. Cependant, cette étude ne permet pas de

savoir dans quelle mesure les systèmes de glissement participent à la déformation plastique de

la wadsleyite. De plus, les études expérimentales réalisées montrent la faible participation du

glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001]. Ceci est paradoxal car, comme nous

le montrerons par la suite, les dislocations de vecteur de Burgers [001] sont plus favorables

énergétiquement d’un point de vue élastique que les dislocations de vecteur de Burgers [010] et

<101>.

Dans ce chapitre, on se propose de déterminer les structures de coeur et les contraintes

de Peierls des dislocations de vecteur de Burgers [100], [010] et 1/2<111> avec le modèle de
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Peierls-Nabarro-Galerkin. Ce modèle est applicable ici, de par la symétrie orthorhombique de la

wadsleyite. On étudie également les dislocations de vecteurs de Burgers [001] et nous essaierons

de comprendre pourquoi les dislocations possédant ce vecteur de Burgers ne participent pas

à la déformation plastique de la wadsleyite. Les calculs seront réalisés à 15GPa, pression où

la wadsleyite est stable, avec le potentiel empirique THB1 décrit au chapitre 2. Ce potentiel

reproduit de manière convenable les propriétés élastiques et la réponse au cisaillement plastique

de la wadsleyite, avec un gain de temps de calcul non-négligeable par rapport à des calculs ab

initio.

4.1 Géneralités sur la wadsleyite et déformation plastique.

La wadsleyite (ou β − (Mgx, F e1−x)2SiO4) est un sorosilicate de structure spineloïde, po-

lymorphe de haute pression de l’olivine. Le diagramme de phase du pôle magnésien de cette

solution solide est donné sur la figure (4.1). Dans le manteau, au delà de 520km (P∼ 20GPa, T∼
1600˚C), cette wadsleyite β− (Mgx, F e1−x)2SiO4 se transforme en un polymorphe plus dense :

la ringwoodite γ − (Mgx, F e1−x)2SiO4.

La wadsleyite cristallise dans le système orthorombique, dans le groupe d’espace Imma.

Les paramètres de maille mesurés expérimentalement à 18,5GPa sont a=5,69 Å ; b=11,44Å et

c=8,26Å (Horiuchi & Sawamoto, 1981). Des projections de la structure de la wadsleyite sont

présentées sur la figure (4.2).

La plasticité de la wadsleyite a été etudiée expérimentalement par plusieurs auteurs grâce à

l’utilisation de presses multi-enclumes. Les premières expériences furent conduitent en 1994 par

Sharp et al. (1994) et Dupas et al. (1994). Les expériences de Sharp consistaient à deformer de la

wadsleyite par compression à 16GPa et à 1600˚C à partir d’olivine de San Carlos monocristalline.

Les auteurs caractérisèrent des dislocations de vecteur de Burgers [100]. Ils mirent également en

évidence des fautes d’empilement dans le plan (010) bordées par deux dislocations partielles de

vecteur de Burgers 1/2<101>. Ces fautes d’empilement dans le plan (010) ont deja été observées

dans la méteorite de Peace River (Price et al., 1983; Price, 1983). L’étude menée par Dupas et al.

(1994) à 14GPa et 1400˚C en comprimant une harzburgite synthétique conduisit aux mêmes

caractérisation de dislocations avec, en plus, l’identification du système 1/2<111>{101}. Tous

ces résultats furent ensuite confirmés par l’étude de Dupas-Bruzek et al. (1998) à 11GPa et

1250˚C par transformation d’olivine de San Carlos. Une étude plus complète fut réalisée par
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Fig 4.1 – Diagramme de phases du système Mg2SiO4. (Image reproduite d’après Fei et al. (1990).)

Thurel et al. (Thurel & Cordier, 2003; Thurel et al., 2003a,b). Ici, la wadsleyite a été deformée

aussi bien en compression qu’en cisaillement. Neuf systèmes de glissement furent mis en évidence :

[100](010), [100](001), [100]{011}, [100]{021}, 1/2<111>{101}, [010](001), [010]{101}, [001](010)

et <101>(010) avec une majorité de dislocations de vecteur de Burgers [100] et 1/2<111>.

Comme on peut le constater d’après ces études expérimentales, les directions du réseau de

Bravais [100] et [010] ainsi que le vecteur 1/2<111> , dû au groupe d’espace centré, dominent

la déformation de la wadsleyite. On peut également remarquer que les dislocations de vecteurs

de Burgers [001] sont peu caractérisées expérimentalement. Paradoxalement, le paramètre c est

plus petit que le paramètre b et donc, d’un point de vue élastique, les dislocations de vecteur

de Burgers [001] sont plus favorables énergetiquement que les dislocations de vecteur de Burgers

[010] (cf tableau (4.1)).

4.2 Méthode

Nous allons déterminer les structures de coeur ainsi que les contraintes de Peierls des dis-

locations vis et coin [100](010), [100](001), [010](100), [010](001), [001](010) et 1/2<111>{101}

à 15GPa. La symétrie orthorhombique de la wadsleyite nous permet d’étudier ces dislocations

dans la formulation du modèle de Peierls combiné avec les élements diffus de Galerkin avec le
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Fig 4.2 – Projection de 2*2 mailles de la wadsleyite.Les atomes de magésium sont en jaune, de silicium en bleu et d’oxygène

en rouge. On met également en évidence les liaisons Si-O.

v. Burgers E. relative

[100] 1

1/2 < 111 > 1,8

[001] 2,0

[010] 4

Tab 4.1 – Energie élastique des dislocations dans la wadsleyite normalisée par rapport à l’énergie élastique des dislocations

de vecteur de Burgers [100]. On considère que l’énergie élastique de la dislocation est simplement proportionnelle au module

au carré du vecteur de Burgers.
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Fig 4.3 – Maillages de la structure cristalline utilisés pour l’application du modèle de Peierls-Galerkin. Nous posons égale-

ment un repère orthonormé (xyz) sur ces maillages qui sera utilisé pour définir la contrainte appliquée sur la dislocation.

code Cod2ex. Nous devons mailler l’espace où sera introduite la dislocation. Nos maillages s’ap-

puient sur la géométrie de la structure cristalline. Quatre maillages sufisent pour l’étude de nos

dislocations. Ils sont présentés sur la figure (4.3). On y ajoute également des repères (xyz) qui

seront utilisés pour définir les composantes du tenseur de contraintes que nous allons appliquer

sur nos structures de coeurs de dislocations. Les dislocations étudiées en fonction du maillage

utilisé sont :

– (a) : dislocations vis [100](010), [100](001) et dislocations coin [001](010), [010](001)

– (b) : dislocations vis [010](100), [010](001) et dislocation coin [100](001)

– (c) : dislocation vis [001](010) et dislocations coin [010](100), [100](010)

– (d) : dislocations vis et coin 1/2<111>{101}

L’utilisation du code Cod2ex recquiert l’introduction des paramètres de maille, des constantes

élastiques et des surfaces d’énergie de fautes d’empilement géneralisées γ des plans de glissement
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a(Å) b(Å) c(Å)

THB1- cette étude 5,5485 11,1869 8,0777

ab initio-cette étude 5,6067 11,2569 8,0559

exp. (18,5GPa) 5,6983 11,4380 8,2566

Tab 4.2 – Paramètres de maille de la wadsleyite à 15GPa calculés avec le potentiel THB1 et ab initio. Les données

expérimentales à 18,5GPa sont issues de Horiuchi & Sawamoto (1981).

des dislocations (100), (010), (001) et (101). L’introduction de ces plans contraint les dislocations

vis [100] à ne s’étaler que dans les plans (010) et (001). Afin de modéliser ces dislocations vis de

manière plus réaliste, nous ajoutons la surfaces de glissement (011) pour cette dislocation et dont

nous calculons les énergies de fautes d’empilement géneralisées. Ces paramètres physiques seront

calculés avec le potentiel empirique THB1 décrit dans le chapitre 2, déja utilisé pour modéliser

les défauts OH dans la wadsleyite (Walker et al., 2006). Cependant, nous calculerons également

les paramètres de maille, les constantes élastiques et les γ − lignes des systèmes de glissement

[100](010) et [100](001) ab initio (approximation GGA-pseudopotentiel PAW) afin de justifier

l’utilisation d’un potentiel empirique pour l’étude de la wadsleyite à 15GPa.

4.3 Résultats

4.3.1 Structure et élasticité

Nous calculons dans un premier temps les paramètres de maille de la wadsleyite à 15GPa

avec le potentiel THB1. Ces résultats sont comparés avec des calculs ab initio réalisés dans

l’approximation GGA en utilisant des pseudo-potentiels construits avec la méthode PAW. Le

tableau (4.2) présente les paramètres de mailles calculées avec le potentiel empirique, ab initio

et les données expérimentales. Comme on peut le constater, les paramètres de maille sont bien

reproduits avec une erreur relative inférieure à 10% par rapport aux calculs ab initio.

L’étude des dislocations que nous allons mener nécessite la connaissance des constantes élas-

tiques. Nous allons les calculer avec ces potentiels ainsi qu’ab initio. Les résultats sont donnés

dans le tableau (4.3). Les calculs basés sur des potentiels empiriques surestiment les constantes

liées à la compression du cristal et sous-estiment celles liées au cisaillement par rapport aux

calculs ab initio. Néanmoins, les constantes élastiques Cij calculées avec le potentiel empirique

THB1 sont dans l’ordre de grandeur des données ab initio que nous avons determiné. Ces va-
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C11 C22 C33 C44 C55 C66 C12 C13 C23

THB1-cette étude 492 478 415 102 113 121 179 174 192

ab initio-cette étude 439 431 350 116 126 120 116 130 140

Kiefer et al. 468 461 379 121 128 139 146 151 163

exp. à 14GPa (Zha et al.) 445 465 387 131 122 130 124 142 152

Tab 4.3 – Constantes élastiques (en GPa) de la wadsleyite à 15GPa. Une comparaison avec les données issues de Kiefer

et al. (2001) et Zha et al. (2000) est également fournie.

leurs pour les Cij sont également comparables aux données ab initio de Kiefer et al. (2001) et

expérimentales de Zha et al. (2000) à 14GPa.

4.3.2 Calcul des énergies de fautes d’empilement géneralisées.

Dans cette section, nous calculons les énergies de fautes d’empilement géneralisées γ pour

cinq plans contenant les directions [100], [010], [001], 1/2<111> et susceptibles de jouer un rôle

majeur dans la plasticité de la wadsleyite. Ce sont les plans (100), (010), (001), {011} et {101}.

Nous utilisons la méthode décrite dans le chapitre 2. Les supercellules utilisées sont présentées

sur la figure (4.4).

L’ajustement du potentiel empirique THB1 sur les paramètres de maille et les propriétés

élastiques ne garantit pas la bonne description des propriétés plastiques de la wadsleyite. Il faut

verifier si la réponse du cristal au cisaillement plastique calculée avec le potentiel THB1 est

identique avec des données ab initio. Les figures (4.5) comparent les résultats entre ces deux

types de calculs pour les systèmes de glissement [100](010) et [100](001). Ces figures montrent

que l’énergie de fautes d’empilement est toujours supérieure avec le potentiel THB1 par rapport

aux calculs ab initio quelle que soit la valeur du cisaillement. Par contre, l’utilisation du poten-

tiel THB1 reproduit correctement les formes des courbes d’énergie. L’utilisation de ce potentiel

donnera les bonnes positions des fautes d’empilement ainsi que les reactions de dissociation des

dislocations. Cependant, l’utilisation du potentiel empirique entrainera des structures de coeurs

plus étroites et des contraintes de Peierls plus élevées qu’avec des calculs d’énergies de fautes ab

initio.

Les résultats des γ − surfaces des plans (100), (010), (001), (011) et (101) calculées avec le

potentiel THB1 sont représentés sur la figure (4.6). On ajoute à ces résultats, les γ − lignes des

systèmes de glissement [100](0kl), [010](h0l) et 1/2[111](101) sur la figure (4.7).
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Fig 4.4 – Supercellules utilisées pour le calcul des énergies de fautes d’empilement géneralisées dans le cas de la wadsleyite.

Les atomes noirs ne sont pas autorisés à relaxer durant le calcul.
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Fig 4.5 – Comparaison des énergies de fautes d’empilement géneralisées calculées avec le potentiel THB1 et ab initio pour

les systèmes de glissement [100](010) (à gauche) et [100](001) (à droite). (courbes non-lissées)
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Fig 4.6 – Energie de fautes d’empilement géneralisées en J.m−2 des plans (100) (a), (010) (b), (001) (c), {011} (d) et {101}

(e) calculées à 15GPa avec le potentiel THB1. Les niveaux de couleurs correspondent à l’intensité de l’énergie de fautes.

(courbes lissées)
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Fig 4.7 – Energie de fautes d’empilement géneralisées en J.m−2 des systèmes de glissement [100](0kl) (a), [010](h0l) (b) et

1/2[111](101) (c) calculées à 15GPa avec le potentiel THB1. (courbes non-lissées)
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D’après ces figures, il apparait immédiatement que le plan (101) est plus facile à cisailler,

quelle que soit la direction du cisaillement. Les cisaillements dans les directions [101] et 1/2<111>

sont asymétriques et présentent des minimas locaux pour des valeurs de 40% de cisaillement.

La faute d’empilement stable au centre de cette surface correspond à la translation de réseau

1/2<111> provenant du mode de Bravais I de la wadsleyite.

Le cisaillement dans la direction [001] est difficile. Dans le plan (100), le cisaillement dans

cette direction est limité à 15%. Les atomes d’oxygène de part et d’autre du plan de glissement

se rapprochent et entrainent une divergence de l’énergie de la cellule de simulation. Dans le plan

(010), le cisaillement suivant [001] possède une léger minimum local à 50% de cisaillement et est

l’un des plus difficiles, avec un maximum de l’ordre de 7 J.m−2. Par ailleurs, la γ − surface du

plan (010) présente un minimum local d’énergie en son centre.

Le cisaillement dans la direction [100] possède un minimum local à 50% de cisaillement dans

les plans (010), (001) et (011). Les différences dénergie de fautes entre les différents plans pour

ce cisaillement [100] sont assez faibles. Les maximas des courbes γ = f(f) de ces systèmes de

glissement sont aux alentours de 3J.m−2, ce qui montre une assez bonne isotropie du cisaillement

[100] dans les différents plans de glissement.

Dans les plans (100), (001) et {101}, les courbes γ = f(f) suivant la direction [010] présentent

trois minimas locaux. Les énergies de fautes d’empilement stables associés correspondent à des

cisaillements b/4, b/2, 3b/4 dans les plans (100) et {101} et à des cisaillements b/3, b/2 et 2b/3

dans le plan (001). On peut également noter que le cisaillement [010] dans le plan (001) est

difficile, avec un maximum d’énergie de fautes valant 6,7 J.m−2.

Le tableau (4.4) donne les énergies de fautes maximales γmax et les énergies de fautes stables

(EFE) des six systèmes de glissement étudiés : [100](010), [100](001), [010](100), [010](001),

[001](010) et 1/2<111>{101}. Les énergies de fautes maximales les plus petites sont pour les

systèmes [100](010) et 1/2<111>{101}, inférieures à 3J.m−2.
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syst. gliss. γmax (J.m−2) EFE (J.m−2)

[100](010) 2,99 2,95 (b/2)

[100](001) 3,55 3,2 (b/2)

[010](100) 3,99 1,89 (b/4, 3b/4))

3,85 (b/2)

[010](001) 6,68 4,25 (b/3, 2b/3)

6,55 (b/2)

1/2<111>{101} 2,29 1,28 (2b/5)

[001](010) 6,99 6,59 (b/2)

Tab 4.4 – Résumé des calculs d’énergie de fautes d’empilement dans la wadsleyite. On donne le maximum γmax et les

énergies de fautes d’empilement stable (EFE) des six systèmes de glissement étudiés. La position des EFE est donnée entre

parenthèses.

4.3.3 Application du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin à la wadsleyite.

Nous appliquons le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin décrit dans le chapitre 1 aux dis-

locations dans la wadsleyite. Nous étudions les dislocations [100](010), [100](001), [010](100),

[010](001), [001](010) et 1/2<111>{101}.

Etude des dislocations de vecteur de Burgers [100]

On determine l’étalement f et la densité locale de vecteur de Burgers ρ dans leurs plans de

glissement respectifs des dislocations [100](010) et [100](001), caractères vis et coin. Ces résultats

sont donnés sur la figure (4.8) et résumés dans le tableau (4.5).

maillage ζ (Å) ∆ (Å) σxy (MPa) σxz (MPa) σyz (MPa)

vis [100](010) a 2,0 5,0 480±25

vis [100](001) a 3,8 1510±70

coin [100](010) c 2,9 7,6 310±15

coin [100](001) b 1,3 6,2 690±60

Tab 4.5 – Résumé des calculs des propriétés de coeur des dislocations de vecteur de Burgers [100]. On utilise les maillages

de la figure (4.3). ζ est la demi-largeur à mi-hauteur de la densité locale de dislocation. ∆ est la distance de séparation

entre dislocations partielles. σij est la contrainte critique ij appliquée d’après le maillage de la figure (4.3). Cette contrainte

critique est assimilée à contrainte de Peierls.
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Fig 4.8 – Etalement f et densité locale de vecteur de Burgers ρ de la dislocation [100](010) (en haut) et [100](001) en bas

pour les caractères vis (à gauche) et coin (à droite). Les étalements sont normalisés par rapport au module du vecteur de

Burgers et les profils de densité locale sont donnés dans une unité arbitraire.
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Nous avons vérifié que les caractères vis ne présentent aucune composante coin. De la même

manière, l’analyse des caractères coin ne montre aucune composante vis sur ces dislocations.

Les profils de densités de dislocation ρ de la figure (4.8) montrent deux pics distincts mais

convolués pour les caractères coin des deux dislocations [100](010) et [100](001) et le caractère

vis de la dislocation [100](010). Ces dislocations se dissocient en deux dislocations partielles.

La distance de séparation entre dislocation partielles et leurs étalements respectifs (paramètre

ζ) sont donnés dans le tableau (4.5). La distance de séparation entre dislocations partielles est

toujours inférieure à 8Å. La densité locale de dislocation ρ du caractère vis [100](001) montre un

seul pic, étendu sur 3,8Å.

Nous calculons la contrainte de Peierls de ces dislocations en appliquant une déformation ǫij

sur la cellule de simulation décrite dans le repère de la figure (4.3, page 111). Les contraintes de

Peierls de ces systèmes de glissement sont données dans le tableau (4.5). Les contraintes de Peierls

sont plus élevées pour les caractères vis (480MPa pour [100](010) et 1510MPa pour [100](001))

que pour les caractères coin (310MPa pour [100](010) et 690MPa pour [100](001)).

Etude des dislocations de vecteur de Burgers [010]

L’étude des dislocations de vecteur de Burgers [010] est effectuée en introduisant la dislocation

dans les plan (100) ou (001). Les propriétés du coeur et les contraintes de Peierls des dislocations

sont données dans le tableau (4.6). Comme dans le cas de la dislocation de vecteur de Burgers

[100], nous avons vérifié que le cisaillement ne dévie pas de la direction [010].

La dislocation vis présente une structure complexe. Si cette dislocation est introduite dans

le plan (100), elle se dissocie en quatre dislocations partielles de vecteur de Burgers colinéaires.

La dissociation se distribue en deux dislocations partielles dans le plan (100), séparée de 8 Å

(paramètre de maille c) et deux dislocations partielles dans les plans (101). Cette dislocation est

symétrique par rapport à son centre. La figure (4.9) présente la structure de cette dislocation.

Nous avons tracé les circuits de Burgers (non représentés) sur ces quatre dislocations partielles

et nous vérifions ainsi la réaction de dissociation suivante :

[010]→ 1

4
[010] +

1

4
[010] +

1

4
[010] +

1

4
[010] (4.1)

Lorsque cette même dislocation vis [010] est introduite dans le plan (001), elle se dissocie

également en quatre partielles mais la distribution est asymétrique. Cette dislocation se dissocie
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maillage ζ (Å) ∆ (Å) σxy (MPa) σxz (MPa) σyz (MPa)

vis [010](100) b 1,3 (ζA) 8,3 (∆AB) 510±35

0,7 (ζB) 10,1 (∆BC)(∆CD)

0,7 (ζC)

1,3 (ζD)

vis [010](001) b 2,1 (ζA) 14,6 (∆AB) -

0,6 (ζB) 4,8 (∆BC)

1,4 (ζC) 5,0 (∆CD)

0,6 (ζD)

coin [010](100) c 0,3 (ζ1) 36,7 (∆1) 1060±25

0,7 (ζ2) 8,3(∆2)

coin [010](001) c 1,0 (ζ1) 28,1 (∆1) 1150±15

2,1 (ζ2) 4,2(∆2)

Tab 4.6 – Résumé des calculs des propriétés de coeur des dislocations de vecteur de Burgers [010]. On utilise les maillages

de la figure (4.3). ζi est la demi-largeur à mi-hauteur de la densité locale de dislocation. ∆ est la distance de séparation

entre dislocations partielles (cf. figures (4.9), (4.10) et (4.14)). σij est la contrainte critique ij appliquée d’après le maillage

de la figure (4.3). Cette contrainte critique est assimilée à contrainte de Peierls.
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Fig 4.9 – Structure de la dislocation vis [010] introduite dans le plan (100). On reproduit la structure de la dislocation sur

le maillage en haut à droite et on donne les profils de densités de dislocations ρ dans les plans (100) et (101) dans une unité

arbitraire.
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Fig 4.10 – Structure de la dislocation vis [010] introduite dans le plan (001). On reproduit la structure de la dislocation sur

le maillage en haut à droite et on donne les profils de densités de dislocations ρ dans les plans (100), (001) et (101) dans

une unité arbitraire.

en trois dislocations partielles dans le plan (100) et en une dislocation partielle dans un plan

(101). La structure asymétrique de cette dislocation est présentée sur la figure (4.10). Le tracé

des circuits de Burgers conduit à la même réaction de dissociation (4.1) que la dislocation vis

[010] introduite dans le plan (100).

Ces deux structures montrent que le caractère vis de la dislocation [010] ne s’étale pas dans

le plan (001). L’étalement est nul dans ce plan dans la configuration symétrique et faible dans

la configuration asymétrique. De ce fait, nous determinerons les contraintes de Peierls sur la

configuration symétrique de la dislocation introduite dans le plan (100) et ne présentant pas

d’étalement dans le plan (001).

Cette structure de dislocation est complexe et nous appliquerons différentes composantes du

tenseur de contraintes défini dans le repère de la figure (4.11) pour déplacer cette dislocation

non-planaire. Nous testons le déplacement de cette dislocation dans les plans (001), (100), (101)
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Fig 4.11 – Illustration présentant les plans (100), (001) et {101} ainsi que le repère (xyz) définissant les composantes du

tenseur de contraintes appliquées sur la dislocation vis [010] de la wadsleyite. L’angle θ entre les plans (100) et {101} est

égal à arctan(a
c
) ∼ 35˚.
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en appliquant un cisaillement dans la direction du vecteur de Burgers dans ces différents plans.

Nous appliquons également une contrainte de cisaillement le long du vecteur de Burgers mais

dans le plan (1̄01). La dislocation introduite à l’intersection des plans (100), (001) et (101) ne

peut glisser dans le plan (1̄01) (cf. figure (4.11)) mais l’application de la contrainte dans ce plan

nous permettra d’obtenir des informations supplémentaires sur la mobilité de la dislocation vis

[010]. Les résultats sont les suivants :

– L’application de la contrainte σzx ne permet pas le glissement de la dislocation dans le

plan (001). La cellule de simulation n’accomode pas la déformation.

– L’application d’une contrainte σzy fait glisser la dislocation dans le plan (100) en deux

étapes. Tout d’abord, une contrainte de 300MPa permet la déviation des dislocations par-

tielles des plans (101) vers le plan (100). La dislocation s’étale alors en quatre partielles

dans le plan (100). Une contrainte de 510MPa fait deplacer cet ensemble. Une illustration

de ce mécanisme est donnée sur la figure (4.12).

– Le cisaillement dans la direction du vecteur de Burgers dans le plan (101) déplace la

dislocation dans le plan (100) pour une contrainte projetée dans ce plan égale à 1,1GPa.

– Enfin, le cisaillement dans la direction du vecteur de Burgers dans le plan (1̄01) engendre

une nouvelle structure de coeur, sessile et asymétrique pour une contrainte appliquée égale

à 875MPa. Cette structure sessile est présentée figure (4.13).

Nous terminons l’étude des dislocations de vecteur de Burgers [010] par l’étude de leur ca-

ractères coin dans les plans (100) et (001). Dans les deux cas, cette dislocation se dissocie en

quatre dislocations partielles de vecteur de Burgers colinéaires. Les étalements f et les densités

de vecteurs de Burgers ρ, ainsi que les définitions des distances entre partielles ∆1 et ∆2 sont

données sur la figure (4.14, page 128) et résumées dans le tableau (4.6). Dans le plan (100),

les distances ∆1 et ∆2 valent respectivement 8,3 Å et 36,7 Å et la contrainte de Peierls vaut

1,06GPa. Dans le plan (001), les distances ∆1 et ∆2 valent 4,5Å et 28,1Å et la contrainte de

Peierls est égale à 1,15GPa. Nous pouvons cependant noter une différence entre les réactions de

dissociation de ces dislocations. Elles s’ecrivent :

[010]→ 1

4
[010] +

1

4
[010] +

1

4
[010] +

1

4
[010] (4.2)

dans le plan (100) et
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Fig 4.12 – Comportement de la dislocation vis [010] sous l’application d’une contrainte externe σzy . On représente à gauche

la structure de la dislocation sur le maillage et à droite la densité locale de vecteur de Burgers dans le plan (100). Avant

l’application de la contrainte, le plan (100) possède deux dislocations partielles (a). L’action de σzy=300MPa permet la

déviation des dislocations partielles des plans (101) vers le plan (100) : les quatre dislocations partielles se situent dans le

plan (100) (b). Ces quatres dislocations partielles se déplacent sous l’action d’une contrainte σzy=510MPa (c).
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Fig 4.13 – Dislocation vis [010] sous l’action d’une contrainte de cisaillement le long du vecteur de Burgers dans le plan

(1̄01). On reproduit la structure de la dislocation sur le maillage en haut à droite et on donne les profils de densités de

dislocations ρ dans les plans (100), (101) et (1̄01) dans une unité arbitraire. La dislocation adopte une configuration sessile

asymétrique.
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Fig 4.14 – Etalement et densité locale de vecteur de Burgers de la dislocation coin [010](100) (en haut) et [010](001) (en

bas). Nous présentons également les définitions de ∆1 et ∆2, les distances entre dislocations partielles.

[010]→ 1

3
[010] +

1

6
[010] +

1

6
[010] +

1

3
[010] (4.3)

dans le plan (001).

Etude des dislocations de vecteur de Burgers [001]

Nous étudions la dislocation de vecteur de Burgers [001] dans le plan (010) uniquement, le ci-

saillement étant limité dans le plan (100) (cf. figure (4.6-a), page 115). Les résultats obtenus pour

cette dislocation sont résumés dans le tableau (4.7). L’introduction de la dislocation [001](010)

montre une déviation du cisaillement de la direction [001] : le cisaillement se réparti dans les

directions [001] et [100]. La figure (4.15) présente les étalements f et les densités de vecteurs de

Burgers ρ des caractères introduit pure vis et pure coin de la dislocation [001]. On ajoute à cette
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maillage ζ (Å) ∆ (Å) σxy (MPa) σxz (MPa) σyz (MPa)

vis [001](010) c 1,2 4,8 530±40

coin [001](010) a 1,0 8,1 880±20

Tab 4.7 – Résumé des calculs des propriétés de coeur des dislocations de vecteur de Burgers [001](010). On utilise les

maillages de la figure (4.3). ζ est la demi-largeur à mi-hauteur de la densité locale de dislocation. ∆ est la distance de

séparation entre dislocations partielles. σij est la contrainte critique ij appliquée d’après le maillage de la figure (4.3). Cette

contrainte critique est assimilée à contrainte de Peierls.

figure, la répartition du cisaillement pour ces mêmes caractères sur la surface d’énergie de fautes

d’empilement géneralisées du plan (010).

Les densités de dislocation ρ montrent deux pics séparés mais convolués. Nous aurons ici

une dissociation de la dislocation en deux dislocations partielles. En utilisant la répartition du

cisaillement dans les directions [001] et [100], les réactions de dissociation peuvent s’écrire :

[001]→ [x0
1

2
] + [x̄0

1

2
] (4.4)

avec x=0,22 pour la dislocation introduite pure vis et x=0,24 pour la dislocation introduite

pure coin. Les distances de séparation entre dislocations partielles valent 3,5Å et 8,1Å pour les

dislocations respectivement introduites pure vis et pure coin.

Nous calculons la contrainte de Peierls pour ces dislocations. On ne s’interresse ici qu’aux

composantes du tenseur de contraintes permettant de déplacer la dislocation [001] introduite

pure vis et pure coin. Dans ce cas, les contraintes de Peierls de la dislocation introduite pure vis

et introduite pure coin valent respectivement 530 et 880MPa. Nous pouvons également observer

l’évolution de la composante coin de la dislocation introduite pure vis et de la composante vis de

la dislocation introduite pure coin au cours du mouvement. La figure (4.16) montre l’évolution

des étalement fvis et fcoin lors du deplacement de la dislocation introduite pure vis pour des

contraintes appliquées supérieures à la contrainte de Peierls. On note que la composante coin

de cette dislocation evolue très peu en intensité : il n’y a pas de recombinaison du coeur de la

dislocation lors de son deplacement. Nous observons le même comportement sur la dislocation

introduite pure coin.
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(a) (b)

(c)

Fig 4.15 – Etalement f et densité locale de vecteur de Burgers ρ de la dislocation parfaite vis [001](010) (a) et coin (b).

Sur la figure (c), on représente la réparition du cisaillement sur la surface d’énergie de fautes d’empilement géneralisées du

plan (010) lorsque la dislocation est introduite pure vis (trait plein) et pure coin (trait pointillé). L’énergie sur la surface

de fautes est donnée en J.m−2
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Fig 4.16 – Evolution des étalements fvis et fcoin de la dislocation [001](010) introduite pure vis. (a) Sans contraintes

appliquées. (b) et (c) pour des contraintes appliquées supérieures à la contrainte de Peierls.
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maillage ζ (Å) ∆ (Å) σxy (MPa) σxz (MPa) σyz (MPa)

vis 1/2<111>{101} d 6,5 (ζI) 30,7 450±25

9,1 (ζII)

coin 1/2<111>{101} d 21,4 (ζI) 52,1 230±45

11,2 (ζII)

Tab 4.8 – Résumé des calculs des propriétés de coeur des dislocations de vecteur de Burgers 1/2<111>{101}. On utilise

les maillages de la figure (4.3). ζi est la demi-largeur à mi-hauteur de la densité locale de dislocation. ∆ est la distance de

séparation entre dislocations partielles (cf. figure (4.17)). σij est la contrainte critique ij appliquée au maillage de la figure

(4.3). Cette contrainte critique est assimilée à contrainte de Peierls.

Etude des dislocations de vecteur de Burgers 1/2<111>{101}

Nous terminons notre étude dans la wadsleyite par les dislocations 1/2<111>{101}. Les

étalements et densités de vecteur de Burgers des caractères vis et coin sont présentés sur la

figure (4.17). Les résultats pour cette dislocation sont résumés dans le tableau (4.8). Les profils

de densités de dislocations ρ montrent deux pis distincs et déconvolués. Nous avons ici une

dissociation de la dislocation en deux dislocations partielles colinéaires :

1

2
< 111 >→ 2

10
< 111 > +

3

10
< 111 > (4.5)

On peut alors determiner les distances de dissociation entre les dislocations partielles : 30,7Å

pour le caractère vis et 52,1Å pour le caractère coin. Les étalements de coeur sont assez larges :

6,5 et 9,1Å pour le caractère vis et 21,4 et 11,2Å pour le caractère coin. Les contraintes de Peierls

correspondantes valent 450MPa et 230MPa respectivement pour les caractères vis et coin.
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Fig 4.17 – Etalement f et densité locale de vecteur de Burgers ρ du caractère vis (à gauche) et coin (à droite) de la

dislocation 1/2<111>{101}.

4.4 Discussion

4.4.1 Comparaison entre structures de coeurs des dislocations calculées et

observées expérimentalement.

Les structures de coeurs des dislocations que nous avons calculées dans le cadre du modèle

de Peierls-Nabarro-Galerkin peuvent être comparées aux observations réalisées en microscopie

électronique en transmission. Les expériences de déformation conduites par Sharp et al. (1994),

Dupas et al. (1994), Dupas-Bruzek et al. (1998) et Thurel et al. (Thurel & Cordier, 2003; Thurel

et al., 2003a,b) ont été complétées par la caractérisation des dislocations responsables de la

plasticité avec cette technique de caractérisation.

Nous avons determiné les structures de coeurs des dislocations de vecteur de Burgers [100]

dans les plans (010) et (001). Le cisaillement induit par la dislocation reste toujours parallèle à la

direction du vecteur de Burgers. Ici, la structure de coeur des dislocations [100] sera gouvernée par

la forme des γ−lignes des systèmes de glissement [100](0kl) qui montrent une faute d’empilement
stable pour des cisaillements de 50% dans la direction [100] (figure(4.7-a), page 116). Nos résultats

montrent une dissociation de ces dislocations en deux dislocations partielles pour les dislocations

vis [100](010), coin [100](010) et coin [100](001). D’après le tableau (4.5, page 118), la distance

entre les dislocations partielles est toujours inférieure à 8Å aussi bien pour les caractères vis et

coin. On peut ici parler d’un effet de coeur de dislocation plutôt que d’une véritable dissociation de

ces dislocations dans les plans (010) et (001). Ceci est clairement visible dans le cas du caractère

vis dans le plan (001) où le profil de densité locale de dislocations montre un pic unique, ce

qui est en désaccord avec la forme de la courbe γ = f(f) du système de glissement [100](001).
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Fig 4.18 – Image réalisée en microscopie électronique en transmission de la dislocation [100]. Cette dislocation apparaît

non-dissociée (image tirée de Thurel (2001)).

Expérimentalement, ces dislocations n’apparaissent pas dissociées dans les plans (010) et (001)

(Sharp et al., 1994; Dupas et al., 1994; Dupas-Bruzek et al., 1998; Thurel & Cordier, 2003; Thurel

et al., 2003a). Une image de la dislocation [100] prise au microscope électronique en transmission

est donnée sur la figure (4.18). Par contre, une dissociation de ces dislocations apparait dans

les plans {021} (Thurel & Cordier, 2003; Dupas et al., 1994). Néanmoins, la caracérisation de

ces dislocations dans les plans {021} reste marginale et n’a pas été traitée dans ce travail. La

distance de séparation entre dislocations partielles que nous avons calculé dans les plans (010)

et (001) est très petite, inférieure à la résolution des images. Nous avons mesuré la largeur du

contraste obtenu sur les dislocations [100] de la figure (4.18) avec le logiciel Digital Micrograph.

Cette largeur est égale à 10nm. Ceci signifie que la distance entre dislocations partielles doit être

supérieure à 10nm pour être observée.

Le cas de la dislocation de vecteur de Burgers [010] est plus intérressant. Le cisaillement de

la dislocation [010] ne dévie pas de cette direction : les formes des γ − lignes des systèmes de

glissement [010](h0l) contrôlent la structure de coeur de ces dislocations. Les résultats obtenus

dans cette étude montrent une dissociation de cette dislocation en quatre dislocations partielles

colinéaires, aussi bien lorsque la dislocation est introduite dans le plan (100) que dans le plan

(001). Pour les caractères coin, la réaction de dissociation dépend du plan de glissement. Dans

le plan (100), la réaction de dissociation s’écrit :

[010]→ 1

4
[010] +

1

4
[010] +

1

4
[010] +

1

4
[010] (4.6)
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Dans le plan (001), cette réaction est :

[010]→ 1

3
[010] +

1

6
[010] +

1

6
[010] +

1

3
[010] (4.7)

La différence entre les réactions de dissociation dans les plans (010) et (001) est liée aux

formes des courbes γ = f(f) de la figure (4.7-b, page 116) du glissement [010] dans ces plans.

On voit sur cette figure la position des fautes d’empilement stables dans ces plans. Celles-ci sont

situées en b/4, b/2 et 3b/4 dans les plans (100) et {101} et en b/3, b/2 et 2b/3 dans le plan (001).

La position de ces fautes contrôle la dissociation du caractère coin de la dislocation : dans le

plan (100), les fautes stables sont équidistantes d’un cisaillement b/4 et conduisent à la réaction

de dissociation (4.6) ; dans le plan (001), les fautes stables apparaissent pour des cisaillements

consécutifs de b/3, b/6, b/6 et b/3 et dirigent ainsi la réaction (4.7).

La forme du caractère vis de cette dislocation est complexe : elle se dissocie en deux dislo-

cations partielles dans le plan (100) et deux dislocations partielles dans les plans (101) avec la

réaction de dissociation suivante :

[010]→ 1

4
[010] +

1

4
[010] +

1

4
[010] +

1

4
[010] (4.8)

Cette dislocation vis ne s’étale pas dans le plan (001). Ceci est confirmé par l’introduction de

cette dislocation [010] dans ce plan : l’étalement reste très faible dans le plan (001), la disloca-

tion préferant s’étaler dans les plans (100) et (101). Les valeurs élevées d’énergie de faute (figure

(4.7-b, page 116)) du cisaillement [010](001) par rapport au cisaillement [010](100) et [010](101)

permettent d’expliquer ce résultat : la dislocation minimisera son énergie de désaccord en s’éta-

lant dans les plans (100) et (101). La réaction de dissociation (4.8) est également expliquée par

les formes des énergies de fautes d’empilement géneralisées en fonction du cisaillement. D’après la

figure (4.7-b, page 116), la dislocation [010] peut se décomposer en quatre dislocations partielles

dans les plans (100), (001) et (101). Lors de l’introduction de la dislocation dans le plan (100),

celle-ci commencera par s’étaler le long de [001] sur une distance de 8Å et se dissocier en deux

dislocations partielles de vecteur de Burgers 1/2[010]. On aura alors atteint 50% de cisaillement

dans la direction [010] et nous serons à l’intersection de plan (100), (001) et (101). Or, d’après

les énergies de fautes d’empilement de la figure (4.7-b, page 116), cette énergie de faute est plus

petite dans le plan {101} que dans le plan (100). On aura alors deviation de la dislocation dans
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Fig 4.19 – Image réalisée en microscopie électronique en transmission de la dislocation [010] dissociée en quatre dislocations

partielles (image tirée de Thurel (2001)).

les plans {101}. Cette dislocation ne peut être que symétrique par rapport à son centre. Si une

dislocation partielle d’un plan (101) venait à se mettre dans un plan (1̄01), la répulsion entre

dislocations partielles rendrait le système instable. La dissociation de la dislocation de vecteur de

Burgers [010] en quatre dislocations partielles a été observée par Thurel et al. (Thurel & Cordier,

2003; Thurel et al., 2003a). La figure (4.19) montre une image réalisée microscopie électronique

de cette dislocation dissociée en quatre dislocations partielles. La réaction de dissociation (4.6)

a été proposée quel que soit le caractère et le plan de glissement de la dislocation. Les résultats

numériques confirment globalement cette proposition, hormis pour le caractère coin de la dislo-

cation [010](001). Il est à noter que les observations de dislocations [010] largement dissociées

réalisées par Thurel et al. n’ont été que rarement assorties de caractérisations fines des plans de

dissociation.

Expérimentalement, la dislocation de vecteur de Burgers [001] n’a été que très rarement

caractérisée. On trouve des caractérisations de ces dislocations dans des grains présentant une

quantité importante de jonctions et de sous-joints (Thurel, 2001). Paradoxalement, l’énergie élas-

tique des dislocations [001] est inférieure à l’énergie élastique des dislocations [010] et serait donc

plus favorable. Cependant, les dislocations [010] se dissocient en quatre dislocations partielles et

l’énergie de ce système dissocié pourrait être plus favorable d’un point de vue élastique que la

dislocation [001] (Thurel et al., 2003b). Les simulations des structures de coeurs des dislocations

de vecteur de Burgers [001] ont été effectuées uniquement dans le plan (010) : le plan (100) étant
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limité en cisaillement dans cette direction (cf. figure (4.6-a), page 115). La surface d’énergie de

fautes d’empilement géneralisées du plan (010) présente une faute d’empilement stable en son

centre (cf. figure (4.6-b), page 115). Cette faute a été observée en microscopie électronique, aussi

bien dans les météorites (Price, 1983; Madon & Poirier, 1983) que dans les échantillons déformés

(Sharp et al., 1994; Dupas et al., 1994; Dupas-Bruzek et al., 1998; Thurel & Cordier, 2003; Thurel

et al., 2003a). On peut alors s’attendre à une dissociation de la dislocation en deux dislocations

partielles de type Schockley :

[001]→ 1

2
[101] +

1

2
[1̄01] (4.9)

qui respecte le critère de Frank.

Les résultats issus du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin montrent une dissociation de la

dislocation [001] en deux dislocations partielles de vecteur de Burgers non-colinéaires dans le

plan (010). La réaction de dissociation pour la dislocation [001] introduite pure vis et pure coin

est proche de :

[001]→ 1

4
[102] +

1

4
[1̄02] (4.10)

Cette différence entre la réaction calculée et la réaction (4.9) est liée à la position et à

l’énergie de la faute d’empilement stable au centre du plan (010) qui contrôle la dissociation de

la dislocation en deux partielles non-colinéaires (Schoeck, 1999a, 1997).

Enfin, nos simulations montrent une dissociation de la dislocation de vecteur de Burgers

1/2<111> dans le plan {101} en deux partielles colinéaires suivant la réaction :

1

2
< 111 >→ 2

10
< 111 > +

3

10
< 111 > (4.11)

Cette réaction de dissociation est également dûe à la forme particulière de la courbe d’éner-

gie de fautes d’empilement géneralisées de ce système de glissement car le cisaillement ne dévie

pas de la direction [111]. Ce courbe est présentée sur la figure (4.7-c, page 116). Elle montre la

présence d’une faute d’empilement à 40% de cisaillement qui contrôle ainsi la réaction de disso-

ciation. Les structures de coeur calculées montrent que la distance de séparation entre partielles

est grande, de l’ordre de 4 à 7 module de b. La dissociation de la dislocation 1/2<111>{101} est
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Fig 4.20 – Image réalisée en microscopie électronique en transmission de la dislocation 1/2[111] dissociée en deux dislocations

partielles (image tirée de Thurel (2001)).

observée expérimentalement. Un cliché de microscopie électronique en transmission de ce type

de dislocation est présentée sur la figure (4.20). Par contre, cette dissociation asymétrique de la

dislocation n’a jamais été proposée. La similarité des contrastes observés pour les deux disloca-

tions partielles avait conduit Thurel & Cordier (2003) et Thurel et al. (2003a) à proposer une

dissociation colinéaire simple du type :

1

2
< 111 >→ 1

4
< 111 > +

1

4
< 111 > (4.12)

4.4.2 Contraintes de Peierls et systèmes de glissement actifs

Le calcul des contraintes de Peierls est utilisé pour determiner le ou les systèmes de glissement

les plus facilement activables. On assimile alors ces contraintes aux contraintes de cisaillement

critiques projetées. Le tableau (4.9) reprend les contraintes de Peierls que nous avons calculé

avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin.

D’après ce tableau, nous observons que les dislocations 1/2<111>{101} présentent les contraintes

de Peierls les plus faibles valant 450MPa et 230MPa respectivement pour le caractère vis et le

caractère coin. Cette faible friction de réseau calculée pour ces dislocations 1/2<111> provient

de leur structure dissociée en deux dislocations partielles. Ces dislocations partielles sont très
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syst. gl. σp vis σp coin

[100](010) 480±25 310±15

[100](001) 1510±70 690±60

[010](100) 510±35 1060 ±25

[010](001) - 1150 ±15

[001](010) 530 ±40 880 ±20

1/2<111>{101} 450 ±25 230 ±45

Tab 4.9 – Contraintes de Peierls (en MPa) calculées dans le cadre du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin.

v. Burgers % caractérisé

1/2<111> 40%

[100] 34%

[010] 16%

<101> 7%

[001] 3%

Tab 4.10 – Pourcentage de dislocations de vecteur de Burgers [uvw] caractérisées dans les expériences de déformation de

Thurel (2001).

étendues dans le plan de glissement. De plus, elles glissent dans le plan (101) qui présente une

réponse facile face au cisaillement plastique (cf. figure (4.6), page 115). Expérimentalement, ces

dislocations 1/2<111>{101} ont été fréquement caractérisées dans les observations de Thurel et

al.. Le tableau (4.10) présente le pourcentage de dislocations de vecteur de Burgers [uvw] carac-

térisées dans les expériences de Thurel (2001). Sur 191 dislocations caractérisées en microscopie

électronique en transmission, 40% étaient des dislocations de vecteur de Burgers 1/2<111>.

Cette participation importante des dislocations 1/2<111>{101} sur la déformation plastique de

la wadsleyite peut être expliquée par la faible friction de réseau que nous avons calculé pour ces

dislocations.

En nous appuyant sur les résultats du tableau (4.9) , nous voyons que le caractère vis contrôle

la mobilité des dislocations de vecteur de Burgers [100] avec une différence importante de valeur

de contrainte de Peierls entre la dislocation vis introduite dans les plans (010) et (001). Cette

différence peut être expliquée par la distance entre deux vallées de Peierls a′ qui influence la
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valeur de la contrainte (cf. chapitre 1) : une distance importante entre deux vallées de Peierls

entraine une contrainte de Peierls élevée. Dans le cas de la dislocation vis [100] introduite dans

le plan (010), la distance entre deux vallées de Peierls vaut le paramètre de maille c (8Å) alors

qu’elle vaut le paramètre de maille b (11,2Å) pour la dislocation vis [100] introduite dans le plan

(001). Ceci entraine une contrainte de Peierls plus élevée pour la dislocation vis [100](001) que

pour la dislocation vis [100](010). Par contre, les caractères coin possédant la même périodicité

de vallée de Peierls (paramètre de maille a) présentent des valeurs de contraintes dans le même

ordre de grandeur. Les observations au microscope électronique en transmission de Sharp et al.

(1994), Dupas et al. (1994) et Thurel & Cordier (2003) montrent de long segments vis rigides

mettent en évidence une friction de réseau plus marquée sur ces caractères. Nos calculs sont ici

en accord avec l’expérience sur la mobilité des segments vis par rapport aux segments coin des

dislocations de vecteurs de Burgers [100]. Les caractérisations des dislocations de Thurel (2001)

en microscopie électronique à transmission mettent en évidence la participation du glissement

[100] dans les mécanismes de plasticité de la wadsleyite. 34% des dislocations caractérisées étaient

des dislocations de vecteur de Burgers [100] (tableau (4.10)). De plus, la grande majorité des

micrographies montraient un plan de glissement (010) pour ces dislocations. Les simulations que

nous avons effectuées montrent de faibles contraintes de Peierls pour les dislocations [100](010)

et mettent ainsi en évidence le rôle important joué par ce système de glissement sur la plasticité

de la wadsleyite.

Dans le cas des dislocations de vecteur de Burgers [010], le tableau (4.9) montre que le carac-

tère coin est le plus soumis à la friction de réseau dans les plans (100) et (001). Les valeurs élevées

de contraintes de Peierls pour les caractères coin de ces dislocations sont, comme pour les dislo-

cations de vecteur de Burgers [100], liées à la périodicité des vallées de Peierls. Cette périodicité

est égale au paramètre de maille b=11,2Å, le plus grand paramètre de maille de la wadsleyite, et

conduit à des contraintes de Peierls elevées pour ces dislocations coin. Dans le cas de la disloca-

tion vis [010] étalée dans les plans (100) et (101), nous n’avons determiné la contrainte de Peierls

que dans le plan (100). Nous n’avons pas calculé cette contrainte dans le plan (001) car la cellule

de simulation n’accomode pas la déformation. Par contre, nous avons testé l’application d’une

contrainte de cisaillement dans la direction [010] dans les plans {101} qui donne des résultats

différents entre le plan (101) et (1̄01). Dans le plan (1̄01), la dislocation adopte une structure

sessile sous l’action de la contrainte appliquée alors que cette même dislocation glisse dans le

plan (100) si la contrainte est appliqué dans le plan (101). On met en évidence ici une sensibi-
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lité importante de la dislocation vis [010] non-planaire à l’état de contraintes appliquées. Cette

sensibilité est observée sur les dislocations vis 1/2<111>{110} non-planaires dans les métaux

cubiques centrés (Vitek, 1976; Duesbery, 1984; Duesbery & Vitek, 1998). L’investigation de la

réponse de la dislocation vis [010] non-planaire à d’autres états de contraintes est nécessaire pour

une compréhension totale de la mobilité de cette dislocation. Expérimentalement, les dislocations

de vecteur de Burgers [010] ont été peu caractérisées en comparaison des dislocations [100] et

1/2<111>. Les résultats de Thurel (2001) (cf. tableau (4.10)) montrent que 16% des dislocations

caractérisées dans son étude étaient des dislocations [010]. Cependant, ces dislocations avaient

été interprétées comme des vestiges de la compression à froid sous fortes contraintes inhérente

aux expériences de relaxation en presse multi-enclumes. La persistance de ces dislocations après

la phase haute température avait été attribuée à la présence de caractères non-glissiles. Le ca-

ractère sessile de certaines dislocations ainsi que la forte friction de réseau mise en évidence à

travers le calcul de la contrainte de Peierls conforte cette interpretation.

Comme nous l’avons montré, la dislocation de vecteur de Burgers [001] se dissocie en deux

dislocations de vecteur de Burgers non-colinéaires. L’application d’une contrainte sur cette dislo-

cation dissociée ne permet pas la recombinaison du coeur de la dislocation et nous avons en fait

calculé la contrainte de Peierls du système dissocié en deux dislocations partielles de vecteur de

Burgers non-colinéaires. Ce système dissocié présente une forte friction de réseau comparée aux

systèmes [100](010) et 1/2<111>{101} et explique la faible activité de ce système de glissement

dans les expériences de déformation.

4.5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons appliqué un modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin pour étudier la

structure et la mobilité des dislocations dans la wadsleyite, le minéral majoritaire dans la partie

supérieure de la zone de transition. Nous montrons que la plupart des observations expérimentales

sont reproduites par le modèle. De plus, l’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin

fournit des informations détaillées sur la structure de coeur et le comportement des dislocations

dans la wadsleyite sous l’action d’une contrainte appliquée. Les principaux résultats mis en

évidence dans cette étude sont les suivants :

– Le système de glissement présentant la friction de réseau la plus faible est le système

1/2<111>{101}. Les dislocations associées à ce système sont dissociées en deux dislocations
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partielles de vecteur de Burgers colinéaires 2/10<111> et 3/10<111>.

– Le second système présentant une faible friction de réseau est le système [100](010). Les

dislocations de vecteurs de Burgers [100] se dissocient en deux dislocations partielles de

vecteur de Burgers colinéaires 1/2[100]. Le glissement des dislocations [100] est difficile

dans le plan (001).

– Le glissement des dislocations [001] n’est possible que dans le plan (010) où elles se disso-

cient en deux dislocations partielles de vecteur de Burgers non-colinéaires [x0 1
2 ] avec x ∼

± 0,25. Ce système de glissement [001](010) présente une friction de réseau importante.
– Les dislocations de vecteurs de Burgers [010] se dissocient en quatre dislocations partielles

avec des vecteurs de Burgers colinéaires. Les dislocations coin restent planaires tandis que

la dislocation vis présente une structure non-planaire étalée dans les plans (100) et (101). La

réponse de cette dislocation vis non-planaire est sensible à l’état de contraintes appliquées.
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Les pyroxènes sont les seconds constituants du manteau supérieur dans le modèle pyrolitique

de Green & Ringwood (1963). Cette famille de minéraux se décompose en deux sous-classes, les

orthopyroxènes (structure orthorombique) et les clinopyroxènes (structure monoclinique). Ces

derniers présentent une forte anisotropie élastique par rapport aux autres minéraux du manteau

supérieur, l’olivine, les orthopyroxènes et les grenats (Mainprice et al., 2000). Cette anisotro-

pie élastique combinée aux developpements des orientations préferentielles des clinopyroxènes

déformés pourrait contribuer de manière significative à l’anisotropie sismique observée dans le

manteau supérieur.

Nous avons choisi d’étudier le diopside CaMgSi2O6, un minéral représentatif de la famille des

clinopyroxènes. La déformation plastique de ce minéral a été étudiée expérimentalement, aussi

bien à partir de roches naturelles (Raleigh & Talbot, 1967), que de monocristaux (Lallemant,

1978; Kolle & Blacic, 1982; Ingrin et al., 1992; Raterron & Jaoul, 1991; Raterron et al., 1994;

Amiguet, 2009) ou de polycristaux (Kirby & Christie, 1977; Lallemant, 1978; Bolland & Tullis,

1986; Zhang et al., 2006).

La plasticité du diopside est une problématique complexe. Les études réalisés sur monocris-

taux à basse pression montrent un changement de mode de déformation passant du maclage

mécanique à basse température aux glissement des dislocations pour des températures supé-

rieures à 800˚C. De plus, on note un changement de système de glissement dominant le fluage

par dislocations avec la température, passant du glissement des dislocations [001] au glissement

des dislocations 1/2[110] pour des températures supérieures à 1000˚C. Dans les conditions de

pression et température du manteau supérieur profond (P ∼ 9GPa, 1100<T<1400˚C), les glis-
sements [001] et 1/2[110] ont une activité comparable (Amiguet, 2009). Ces changements dans

les mécanismes de déformation opérant à haute température et à haute pression peuvent être

liés aux modifications des structures de coeur des dislocations responsables de la plasticité. La

connaissance des structures de coeur des dislocations du diopside à basse et haute pression est

alors nécessaire pour comprendre les phénomènes qui gouvernent la plasticité de ce minéral.

L’étude présentée dans ce chapitre s’inscrit dans la continuité des travaux expérimentaux réa-

lisés par Amiguet (2009) sur la déformation du diopside monocristallin à haute pression (9GPa)

dans une machine de déformation-DIA. Les microstructures des échantillons déformés ont été

observés en microscopie électronique à transmission. Cinq systèmes de glissement ont été carac-

térisés : [100](010), [010](100), [001](100), [001](110) et 1/2[110](110).
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Dans ce chapitre, nous determinerons les structures de coeur ainsi que les contraintes de

Peierls des dislocations de vecteur de Burgers [100], [010], [001] et 1/2[110]. L’effet de pression

sera étudié en effectuant les calculs à 0 et 10GPa. Nous utiliserons le modèle de Peierls-Nabarro

unidimensionnel décrit au chapitre 1 pour étudier les dislocations de ce minéral. De par sa

structure monoclinique, l’étude de toutes les dislocations n’est pas possible avec le modèle de

Peierls-Nabarro-Galerkin. Le code Cod2ex ne prend pas en compte les structures de plus basse

symétrie que la symétrie orthorhombique (cf. chapitre 1). Toutefois, la structure de coeur de la

dislocation [001] dans le plan (100) pourra être déterminée avec ce modèle : le plan (100) présente

des vecteurs de base perpendiculaires. Les constantes élastiques ainsi que les énergies de fautes

d’empilement géneralisées introduites dans le modèle de Peierls-Nabarro seront calculées avec le

potentiel THB1 qui fournit des résultats satisfaisants par rapport à des calculs ab initio et qui

présente l’avantage d’une consommation de ressources informatiques moindre.

5.1 Structure et déformation plastique du diopside

Le diopside CaMgSi2O6 cristallise dans le système monoclinique, dans le groupe d’espace

C2/c. Ce silicate est formé de chaines infinies de tetraèdres (SiO4) partageant deux sommets

d’oxygène. Ces chaines sont parallèles à la direction c. La structure cristalline est presentée

sur la figure (5.1). Le diopside est le pôle magnésien des clinopyroxènes et est stable jusqu’aux

conditions de pression et température de la zone de transition (Presnall, 1995). Ses paramètres

de maille mesurés expérimentalement à température et pression ambiante sont : a=9,746 Å,

b=8,899 Å, c=5,251 Å et β=105,63˚(Cameron et al., 1973).

Les expériences de déformation décrites dans la littérature font apparaître deux domaines de

déformation :

– Un domaine basse température et/ou forte contrainte où le maclage mécanique est domi-

nant. Les systèmes de maclage [001](100) et [100](001) apparaissent dans les expériences

de déformation de Raleigh & Talbot (1967) sur des roches naturelles riches en diopside

ainsi que dans l’étude de Kirby & Christie (1977) sur des polycristaux de diopside. Lalle-

mant (1978) puis Kolle & Blacic (1982) observent ces mêmes macles dans des monocristaux

déformés avec une machine de Griggs.

– Un domaine haute température où prédomine le glissement des dislocations. Trois études

sur la déformation des polycristaux ont été réalisées pour des pressions de confinement infé-
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Fig 5.1 – Projections de 2*2 mailles du diopside suivant les directions de réseau [100], [010] et [001]. Sur ces projections,

les atomes de magnésium et de calcium sont colorés respectivement en jaune et en bleu. Nous représentons egalement les

arrangements des chaines de tetraèdres (SiO3)∞.
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rieures à 3GPa (Lallemant, 1978; Bolland & Tullis, 1986; Zhang et al., 2006). De ces études,

il ressort que les systèmes de glissement 1/2[110]{110} et [001](100) sont les plus actifs pour

déformer plastiquement le diopside. Les études sur la déformation de monocristaux à pres-

sion ambiante sont apparues dans les années 1990. A basse température (<1000˚C), les

systèmes de glissement activés sont [100](010), 1/2<110>{110}, [001](010) et [001](100), ce

dernier necessitant une contrainte d’activation plus faible que les autres (Ingrin et al., 1992).

A haute température (>1000˚C), les études de Raterron & Jaoul (1991); Raterron et al.

(1994) ont montré que le système de glissement 1/2<110>{110} domine la déformation

plastique. Enfin, une nouvelle étude a été réalisée par Amiguet (2009) sur des monocristaux

déformés sous une pression isostatique de 9GPa. Cinq systèmes de glissement ont été acti-

vés et les dislocations responsables de la plasticité caractérisées au microscope électronique

en transmission. Il s’agit des dislocations [100](010), [010](100), [001](100), [001]{110} et

1/2<110>{110} avec prépondérance des glissements [001](110) et 1/2<110>{110} qui ont

une activité similaire.
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5.2 Résultats

5.2.1 Méthode

Nous voulons modéliser les dislocations dans le diopside associées aux systèmes de glissement

caractérisées par Amiguet (2009) : [100](010), [010](100), [001](100), [001](110) et 1/2[110](110).

Nous ajoutons également le système de glissement [001](010) caractérisé par Ingrin et al. (1992)

à basse pression. Du fait de la structure monoclinique du diopside, les angles entre les vecteurs

de base des plans de glissement ne sont pas tous égaux à 90˚. Cette situation se produit pour

les plans (010) et (110). Dans le plan (010), l’angle entre les vecteurs de base ~a et ~c est égal à β.

Dans le plan (110) les vecteurs de base ~c et 1/2(~a+~b) font un angle de arccos( a∗cosβ
1/2|a+b|) ∼ 101˚en

utilisant les données de Cameron et al. (1973). Ceci implique que nous ne pouvons pas appliquer

un modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin aux dislocations glissant dans les plans (010) et (110) :

le code Cod2ex ne sait gérer que des symétries supérieures à la symétrie orthorhombique. Nous

pourrons par contre décrire la dislocation [001] glissant dans le plan (100) avec ce modèle car

l’angle entre les vecteurs de base ~b et ~c est bien égal à π
2 . Nous nous tournons alors vers une

description de toutes les structures de coeurs des dislocations avec le modèle de Peierls-Nabarro

unidimensionnel. L’équation de Peierls-Nabarro sera résolue en utilisant la solution développée

par Joós et al. (1994) (cf. chapitre 1). Nous recherchons l’étalement f et la densité locale de

vecteur de Burgers ρ de nos dislocations. Pour la dislocation [001](100), la structure de coeur

sera recherchée avec ce modèle unidimensionnel et le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin.

Nous calculerons les surfaces d’énergie de fautes d’empilement géneralisées des plans (100),

(010) et (110) à 0 et 10GPa avec le potentiel THB1. L’application du modèle unidimensionnel

nécessite l’introduction des énergies de fautes d’empilement géneralisées des six systèmes de

glissement étudiés qui seront extraites du calcul des surfaces d’énergies complètes. La description

de la dislocation [001](100) nécessite, quant à elle, l’introduction de l’énergie de faute du plan

(100) complet.

Quels sont les caractères des dislocations à étudier ? Cette question se pose pour un minéral

monoclinique. Contrairement à des matériaux de haute symétrie où on ne s’interresse qu’aux

caractères vis et coin uniquement, il semble nécessaire de déterminer les structures de coeur

des dislocations pour des caractères mixtes dans le diopside. Le diopside étant élastiquement

très anisotrope, le choix des caractères pertinents pour l’étude des dislocations sera réalisé en

calculant l’énergie élastique de la dislocation en élasticité anisotrope avec le logiciel DisDi pour
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a(Å) b(Å) c(Å) β(˚)

THB1-cette étude 9,7526 8,9374 5,2571 105,77

PAW-GGA-cette étude 9,8449 9,0006 5,3001 106,04

US-GGA (Walker et al., 2008) 9,910 9,051 5,330 106,51

exp. (Cameron et al., 1973) 9,746 8,899 5,251 105,63

Tab 5.1 – Paramètres de maille du diopside à 0GPa calculés avec le potentiel THB1 et ab initio. Une comparaison avec

d’autres calculs ab initio réalisés avec des pseudo-potentiels UltraSoft et des données expérimentales est également fournie.

tous les caractères des dislocations. Le choix des caractères étudiés dependra de ces résultats.

Nous calculons également la contrainte de Peierls des dislocations dont la structure de coeur

sera determinée avec le modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Ce calcul est réalisé par

dérivation de la somme de l’énergie de fautes d’empilement géneralisées sur l’ensemble du coeur

de la dislocation (formule (1.22)- chapitre 1). Il faut alors définir la périodicité a´ des vallées

de Peierls franchies par la dislocation lors de son déplacement. Dans le cas du diopside, la

determination de ce paramètre est difficile de par sa structure cristalline. Nous choisissons la

plus petite distance à parcourir par la dislocation pour se retrouver dans le même environnement

atomique. On determinera ce paramètre a′ après avoir choisi les caractères des dislocations que

nous allons étudier. Pour la dislocation [001](100) determinée avec le modèle de Peierls-Nabarro-

Galerkin, le calcul de la contrainte de Peierls n’est pas possible. Dans le formalisme de ce modèle, il

est nécessaire d’introduire des plans non-parallèles au plan de glissement pour obtenir une valeur

réaliste de cette contrainte (cf. chapitre 1). Ces plans non-parallèles, différents du plan (100), ne

sont pas gérés par Cod2ex car leurs vecteurs de base ne sont pas perpendiculaires.

5.2.2 Paramètres de maille et constantes élastiques

Nous utilisons le potentiel empirique THB1 décrit dans le chapitre 2 pour modéliser le cristal

à 0 et 10GPa. Un autre potentiel, developpé par Matsui & Busing (1984) est limité à 5 GPa pour

l’étude du diopside. Les paramètres de maille calculés avec ce potentiel à 0 et 10 GPa, ainsi qu’une

comparaison avec l’expérience et des calculs ab initio que nous avons effectué (approximation

GGA- pseudopotentiel PAW) ou d’autres calculs ab initio sont donnés dans les tableaux (5.1) et

(5.2). De même, les constantes élastiques calculées et mesurées à 0 et 10GPa figurent dans les

tableaux (5.3) et (5.4).

La comparaison des paramètres de maille montre que le potentiel THB1 reproduit la structure
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a(Å) b(Å) c(Å) β(˚)

THB1-cette étude 9,5493 8,6597 5,1194 104,32

US-GGA (Walker et al., 2008) 9,639 8,760 5,176 105,15

exp. (10,16GPa) (Thompson & Downs, 2008) 9,516 8,645 5,125 105,03

exp. (9,97GPa) (Zhang et al., 1997) 9,520 8,640 5,118 105,03

Tab 5.2 – Paramètres de maille du diopside à 10GPa calculés avec le potentiel THB1. Une comparaison avec d’autres calculs

ab initio réalisés avec des pseudo-potentiels UltraSoft et des données expérimentales est également fournie.

C11 C22 C33 C44 C55 C66 C12 C13 C15 C23 C25 C35 C46

THB1-cette étude 201 167 298 67 52 69 96 76 22 73 11 39 11

exp. (Levien et al., 1979) 223 171 235 74 67 66 77 81 17 57 7 43 7

Tab 5.3 – Constantes élastiques (en GPa) du diopside à 0GPa calculées avec le potentiel THB1 comparées à des valeurs

déterminées expérimentalement.

du diopside à 0 et 10GPa. Les résultats sont legèrement supérieurs aux valeurs mesurées. L’erreur

relative entre nos calculs et les données expérimentales est inférieure à 0,5% à 0GPa et inférieure

à 0,3% à 10GPa. Par contre, les paramètres de maille calculés avec le potentiel empirique sont

sous-estimés par rapport aux calculs ab initio. Ceci provient de l’utilisation de l’approximation

GGA qui surestime les paramètres de maille.

Nous comparons les constantes élastiques calculées par potentiel empirique THB1 avec les

données expérimentales de Levien et al. (1979) à 0GPa. Les valeurs calculées restent dans l’ordre

de grandeur des constantes élastiques mesurées. A 10GPa, il n’existe aucune étude expérimentale

pour vérifier nos résultats.

5.2.3 Choix des caractères des dislocations étudiés

Le diopside est un minéral très anisotrope d’un point de vue élastique. Cette anisotropie peut

conduire à des différences importantes sur les coefficients énergétiques K des dislocations. Nous

allons déterminer ce coefficient K pour toutes les orientations d’une ligne de dislocation par rap-

C11 C22 C33 C44 C55 C66 C12 C13 C15 C23 C25 C35 C46

THB1-cette étude 253 197 323 60 58 96 148 114 18 105 8 38 8

Tab 5.4 – Constantes élastiques (en GPa) du diopside à 10GPa calculées avec le potentiel THB1.
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port à son vecteur de Burgers. Nous calculons K à partir de l’énergie de la dislocation determinée

avec le logiciel DisDi dans lequel nous avons introduit les constantes élastiques calculées avec le

potentiel THB1. Ce coefficient K est donné par :

K =
4πE

ln( R
r0

) ∗ b2
(5.1)

Dans cette équation, E est l’énergie élastique de la dislocation, b le module du vecteur de

Burgers. Les valeurs R et r0 sont respectivement égales à 100b et 0,3b d’après la documentation

de DisDi. On calcule alors l’énergie de la dislocation pour toutes les orientations de la ligne de

dislocation par rapport au vecteur de Burgers et on en déduit le coefficient K pour toutes ces

orientations.

On représente la variation du facteur K pour toutes les orientations des dislocations sur la

figure (5.2).

Cette figure montre les minimums et maximums pour les coefficients K : nous pouvons

maintenant choisir les caractères des dislocations que nous choisissons d’étudier :

– Dans le plan (100), les minimums et maximums des coefficients K sont respectivement pour

les caractères vis et coin des dislocations [010](100) et [001](100) : nous determinerons les

structures de coeurs et les contraintes de Peierls de ces dislocations.

– Dans le plan (010), les minimums des coefficients K apparaissent pour des orientations

β − π
2 ∼ 16˚de la ligne par rapport au vecteur de Burgers aussi bien pour la dislocation

[100](010) que [001](010). Les coefficients K associés à cet angle sont proches du coefficient

K calculé pour le caractère vis : Kvis=57,5Pa et K16=54,1GPa pour le système [100](010)

et Kvis=58,1GPa et K16=55,5GPa pour le système [001](010). De même, les maximums

de K sont pour des orientations β de la ligne par rapport au vecteur de Burgers, ce qui

corespond à une ligne de dislocation dans la direction [001] pour la dislocation [100](010)

et une direction [100] pour la dislocation [001](010). De manière à simplifier les calculs et

à augmenter la visibilité, on traitera le caractère vis et le caractère mixte θ = β que nous

appelerons "coin" dans la suite du document pour les dislocations [100](010) et [001](010).

– Enfin, dans le plan (110), les minimums des coefficients K apparaissent pour des orienta-

tions arccos( a∗cosβ
1/2|a+b|) − π

2 ∼ 11˚de la ligne par rapport au vecteur de Burgers aussi bien

pour la dislocation [001](110) que 1/2[110](110). Les coefficients K associés à cet angle sont

proches du coefficient K calculé pour le caractère vis : Kvis=50,0Pa et K11=48,2GPa pour

le système 1/2[110](110) et Kvis=58,1GPa et K11=56,4GPa pour le système [001](110). De
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Fig 5.2 – Coefficients énergétiques K (en GPa) en fonction de l’orientation de la ligne de la dislocation par rapport au vecteur

de Burgers pour la dislocation [100](010) (a), [001](010) (b), [100](010) (c), [001](010) (d), [001](110) (e), 1/2[110](110) (f).

On utilise sur cette figure les cordonnées polaires. Les minimums et maximums des courbes sont mis en évidence pour les

dislocations dans les plans (010) et (110). Pour les dislocations dans le plan (110), l’angle θ est égal à arccos( a∗cosβ
1/2|a+b|

)
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vis coin

[100](010) 57,5 75,1

(69,8) (89,0)

[010](100) 67,1 74,8

(75,5) (83,5)

1/2[110](110) 50,0 74,9

(46,9) (86,4)

[001](100) 58,1 99,1

(58,6) (107)

[001](010) 58,1 111

(58,6) (110)

[001](110) 58,1 107

(58,6) (112)

Tab 5.5 – Coefficients énergétiques K (en GPa) des caractères vis et coin des dislocations du diopside à 0 et 10GPa (entre

parenthèses)

même, les maximums de K sont pour des orientations arccos( a∗cosβ
1/2|a+b|) de la ligne par rap-

port au vecteur de Burgers, ce qui correspond à une ligne de dislocation dans la direction

[001] pour la dislocation 1/2[110](110) et une direction [110] pour la dislocation [001](110).

Comme pour les dislocations dans le plan (010), on calcule les structures de coeurs et les

contraintes de Peierls des caractères vis et mixte θ=arccos( a∗cosβ
1/2|a+b|) que nous appelerons

"coin" dans la suite du document pour les dislocations 1/2[110](110) et [001](110).

Les coefficients K à 0 et 10GPa nécessaires à l’application du modèle de Peierls-Nabarro

unidimensionnel pour tous ces caractères sont donnés dans le tableau (5.5).

Après avoir determiné les caractères des dislocations, nous pouvons définir les périodicités

a′ des vallées de Peierls. Celles-ci sont mises en évidence sur la figure (5.3) et données dans le

tableau (5.6).
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(a)

(b)

(c)

(d)
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(e)

(f)

Fig 5.3 – Illustration des vallées de Peierls a′ des caractères vis et coin des dislocations du diopside sur la structure cristalline.

(a) [010](100), (b) [001](100), (c) [100](010), (d) [001](010), (e) [001](110), (f) 1/2[110](110)

vis coin

[100](010) 0,5*c*sin(β) (2,5) 0,5*a*sin(β) (4,9)

[010](100) 0,5*c (2,6) 0,5*b (4,5)

1/2[110](110) c*sin(arccos( a∗cosβ
1/2|a+b|)) (5,1) 1/2(a+ b)*sin(arccos( a∗cosβ

1/2|a+b|) (2,6)

[001](100) 0,5*b (4,5) 0,5*c (2,6)

[001](010) 0,5*a*sin(β) (4,7) 0,5*c*sin(β) (2,5)

[001](110) 1/2(a+ b)*sin(arccos( a∗cosβ
1/2|a+b|)) (6,4) c*sin(arccos( a∗cosβ

1/2|a+b|)) (5,2)

Tab 5.6 – Définitions des périodicités a´ des vallées de Peierls des caractères vis et coin des dislocations dans le diopside.

On donne entre parenthèses la valeur numérique en Å à 0GPa.
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Fig 5.4 – Supercellules utilisées pour le calcul des énergies de fautes d’empilement géneralisées. Les atomes noirs ne sont

pas autorisés à relaxer durant le calcul.

5.2.4 Fautes d’empilement géneralisées

Nous calculons les surfaces d’énergie de fautes d’empilement des plans (100), (010), (110) à 0

et 10GPa avec le potentiel THB1. Les énergies de fautes d’empilement géneralisées des systèmes

de glissement [100](010), [010](100), [001](100), [001](010), [001](110) et 1/2[110](110) seront

extraites du calcul de ces surfaces. Les supercellules utilisées pour les calculs sont présentées sur

la figure (5.4) et sont construites avec la méthode explicitée dans le chapitre 2. Nous avons tout

d’abord comparé les γ − lignes des systèmes [100](010) et [001](010) à 0GPa avec des calculs

ab initio (PAW-GGA), le potentiel THB1 n’étant pas initialement developpé pour étudier la

réponse du diopside au cisaillement du cristal (cf chapitre 2). Les comparaisons sont données sur

la figure (5.5).

D’après cette figure, le potentiel empirique THB1 reproduit bien les formes des courbes mais
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Fig 5.5 – Comparaison entre l’énergie de fautes d’empilement (en J.m−2) calculée avec le potentiel empirique THB1 et ab

initio (PAW-GGA) pour les systèmes de glissement [100](010) et [001](010) du diopside à 0GPa. (courbes non-lissées)

donne une valeur d’énergie légèrement supérieure par rapport aux calculs ab initio. Pour le

système [100](010), les deux calculs reproduisent les épaulements sur la courbe situés à 10 et

90% de cisaillement ainsi que le minimum local à 50% de cisaillement. Dans le cas du système

[001](010), les maximums de la courbe γ = f(f) se situent à f=0,5*b pour les calculs effectués

ab initio et avec le potentiel empirique. Le potentiel empirique nous donnera les bonnes positions

des fautes d’empilement stables possibles mais l’énergie de fautes d’empilement sera surestimée

par rapport à des calculs ab initio.

Les résultats des calculs avec le potentiel THB1 des γ − surfaces des plans (100), (010)

et (110) à 0 et 10GPa sont presentés sur la figure (5.6). Les γ − lignes correspondant aux six

systèmes de glissement étudiés sont données sur la figure (5.7) à 0 et 10 GPa.

D’après ces figures, les formes des courbes d’énergie γ en fonction du cisaillement varient peu

entre 0 et 10GPa. On observe par contre une une variation de l’énergie de fautes avec la pression.

Le système de glissement [001](100) présente des valeurs d’énergies de fautes faibles pour

des cisaillements compris entre 0 et 20%. Cette énergie de faute evolue ensuite rapidement pour

être maximum à 64% de b à 0GPa et à 60% de b à 10GPa (figure (5.7-d)). Les maximums des

énergie de faute pour ce système de glissement sont égaux respectivement à 3,13 et 3,82 J.m−2

à 0 et 10GPa. Dans la direction [010], l’énergie de faute du système de glissement [010](100)

est maximale pour 25 et 75% de cisaillement. Il apparaît également un maximum local à 50%

de cisaillement à 0GPa qui disparaît avec la pression. La différence d’énergie à 0GPa entre ce

maximum et les minimums locaux est très faible, égale à 0,04 J.m−2 (figure (5.7-b)). La surface

d’énergie de fautes d’empilement géneralisées du plan (100) montre un chemin de basse énergie

qui contourne le maximum observé sur la direction [001] (figure (5.6-a)) aussi bien à 0 qu’à
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10GPa.

Le système [100](010) présente une faute d’empilement stable pour un cisaillement b/2 ainsi

qu’un changement de pente à 10 et 90% de cisaillement à 0GPa et à 14 et 86% de cisaillement à

10GPa. Les maximas de ces courbes valent respectivement 2 et 3 J.m−2 à 0 et 10GPa. De même,

les énergie de fautes stables sont égales à 1,55 et 2,12 J.m−2 à ces mêmes pressions. La description

du système [001](010) est plus aisée : la courbe d’énergie de fautes présente un maximum global

à 50% de cisaillement, égal à 3,60 et 4,52 J.m−2 à 0 et 10GPa. Quant à la surface d’énergie de

fautes d’empilement du plan (010), celle-ci présente un minimum local hors des directions [100]

et [001]. Ce minimum est repéré par la lettre A sur la surface d’énergie de fautes d’empilement

du plan (010).

Enfin, les calculs d’énergie de fautes d’empilement du système de glissement 1/2[110](110)

montrent un minimum local d’énergie pour un cisaillement 11
40 [110]. L’énergie associée à ce mini-

mum local est plus faible à 10GPa quà 0GPa, passant de 2,17 à 2,02 J.m−2 (figure (5.7-c)). Le

glissement [001](110) présente un maximum global à 50% de cisaillement, l’énergie de fautes est

égale à 2,33 et 3,24 respectivement à 0 et 10GPa. Le plan (110) montre également un minimum

local, repéré par la lettre B sur la surface d’énergie de faute d’empilement à 0 et 10GPa.

5.2.5 Structures de coeur des dislocations et contraintes de Peierls

Structures de coeurs et contraintes de Peierls à 0GPa.

Les résultats obtenus avec le modèle de Peierls unidimensionnel à 0 GPa sur les étalements

de coeur des caractères vis sont donnés sur la figure (5.8) et des caractères coin sur la figure

(5.9). Le tableau (5.7) résume les résultats obtenus sur les structures de coeurs. Les résultats des

calculs de contraintes de Peierls sont présentés dans le tableau (5.8).

A 0GPa, les étalements des dislocations de la figure (5.8) montrent une décomposition de la

densité locale de vecteur de Burgers de la dislocation vis [100](010) en quatre pics. Les deux pics

externes sont très convolués avec les pics internes : on analysera cette dislocation comme une

dislocation dissociée en deux dislocations partielles colinéaires de vecteur de Burgers 1/2[100] et

présentant des coeurs larges. On observe la même décomposition en quatre pics sur le caractère

coin qui sera alors analysée comme le caractère vis en deux dislocations partielles. La distance

de dissociation sera prise entre les deux pics internes de la figure (5.8) . Les demi-largeurs de

coeurs et les distances de dissociation sont présentées dans le tableau (5.7). Les contraintes de

Peierls pour déplacer cette dislocation valent 0,8 et 1,9 GPa pour les caractères vis et coin. (cf.
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(a)

(b)

(c)

Fig 5.6 – Surfaces d’énergies de fautes d’empilement géneralisées calculées avec le potentiel THB1 à 0 (à gauche) et 10GPa

(à droite) des plans (100) (a), (010) (b) et (110) (c). Les niveaux de couleur représentent l’intensité de l’énergie en J.m−2.

(courbes lissées)
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Fig 5.7 – Energies de fautes d’empilement géneralisées pour les six systèmes de glissement étudiés à 0 et 10GPa.

(a) :[100](010), (b) :[010](100), (c) :1/2[110](110), (d) :[001](100), (e) :[001](010), (f) :[001](110). Ces énergies de faute

ont été calculées avec le potentiel THB1. (courbes lissées)
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Fig 5.8 – Etalements f et densité locale de dislocations ρ des dislocations vis des six systèmes de glissement étudiés à 0GPa.

(a) :[100](010), (b) :[010](100), (c) :1/2[110](110), (d) :[001](100), (e) :[001](010), (f) :[001](110).
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Fig 5.9 – Etalements f et densité locale de dislocations ρ des dislocations coin des six systèmes de glissement étudiés à

0GPa. (a) :[100](010), (b) :[010](100), (c) :1/2[110](110), (d) :[001](100), (e) :[001](010), (f) :[001](110).
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vis coin

ζ (Å) ∆ (Å) ζ (Å) ∆ (Å)

[100](010) 5,3 10,0 6,9 13,0

(4,1) (8,6) (4,9) (11,1)

[010](100) 1,4 14,6 1,6 17,4

(1,3) (13,2) (1,4) (14,8)

1/2[110](110) ζ1 =1,0 3,9 ζ1 =1,5 5,8

ζ2 =0,5 ζ2 =0,7

(ζ1 =0,7) (3,5) (ζ1 =1,4) (6,3)

(ζ2 =0,4) (ζ2 =0,7)

[001](100) ζ1 =1,5 8,2 ζ1 =2,8 13,9

ζ2 =0,6 ζ2 =0,9

(ζ1 =1,6) (7,1) (ζ1 =3,0) (12,9)

(ζ2 =0,4) (ζ2 =0,8)

[001](010) 1,5 2,8

(0,9) (1,7)

[001](110) 2,7 5,2

(1,7) (3,2)

Tab 5.7 – Résumé des calculs des propriétés de coeur des dislocations dans le diopside à 0 et 10GPa (entre parenthèses)

pour les caractères vis et coin des dislocations. ζ est la demi-largeur à mi-hauteur de la densité locale de dislocation. ∆ est

la distance entre les maximas de densité. Dans le cas où les deux dislocations partielles n’ont pas les mêmes étalements de

coeurs, les définitions des dislocations partielles 1 et 2 sont données sur la figure (5.8).
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σp vis σp coin

[100](010) 0,8 1,9

(0,2) (0,5)

[010](100) 1,0 1,8

(4,45) (4,8)

1/2[110](110) 14,7 8,6

(23,5) (19,2)

[001](100) 26,6 7,4

(77,6) (10,5)

[001](010) 15,9 0,7

(29,9) (3,6)

[001](110) 3,9 0,6

(15,0) (3,2)

Tab 5.8 – Résumé des contraintes de Peierls (en GPa) calculées pour le diopside à 0 et 10GPa (entre parenthèses) pour les

caractères vis et coin des dislocations.

tableau (5.8)).

Pour le système [010](100), la structure de coeur du caractère vis de la figure (5.8) montrent

deux pics distincts bien séparés avec une légère bosse sur le profil de densité locale de dislocations.

Cette bosse sur le profil de densité locale est convoluée aux deux autres pics et nous analyserons

cette dislocation comme dissociée en deux dislocations partielles colinéaires de vecteur de Burgers

1/2[010]. Ces dislocations partielles sont séparées de 14,6 et 17,4 Å respectivement pour les

caractères vis et coin. Les largeurs de coeurs sont plus faibles que pour le système [100](010) et

estimées aux alentours de 1,5Å. On note également que le caractère coin contrôle la mobilité de

cette dislocation, la contrainte de Peierls du caractère coin vaut 1,8 GPa, à comparer avec la

valeur de 1GPa determinée pour le caractère vis (cf table (5.8)).

Le système 1/2[110](110) se dissocie en deux dislocations partielles colinéaires. La réaction

de dissociation est proche de :

1/2[110]→ 1

4
[110] +

1

4
[110] (5.2)

pour les caractères vis et coin. Les distances entre partielles sont égales à 3,9 et 5,8Å pour les

dislocations vis et coin. Les étalements de coeur sont différents pour les deux partielles, une étant
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plus étalée quel que soit le caractère de la dislocation (cf table (5.7)). Les contraintes de Peierls

sont plus importantes que pour les deux systèmes de glissement présentés précédemment avec la

contrainte la plus elevée pour le caractère vis (14,7GPa) (cf table (5.8)).

Les structures de coeur des dislocations [001](010) et [001](110) vis et coin ne montrent pas

de dissociation. Les étalements de coeurs sont égaux à 1,5 et 2,8Å pour la dislocation [001](010)

et 2,7 et 5,2Å pour la dislocation [001](110) pour les caractères vis et coin respectivement. Entre

ces deux systèmes, les contraintes de Peierls sont plus elevées pour le caractère controlant la

mobilité des défauts, le caractère vis, pour [001](010) que pour [001](110) (cf table (5.8)).

Enfin, la structure de coeur de la dislocation [001](100) est plus complexe. Cette dislocation

a été étudiée dans un premier temps avec un modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Cette

dislocation se dissocie en deux dislocations partielles colinéaires avec la réaction de dissociation

suivante pour tous les caractères :

[001]→ 1

3
[001] +

2

3
[001] (5.3)

Les distances entre partielles valent 8,2 et 13,9Å pour les caractères vis et coin. Comme pour

le système 1/2[110](110), les deux dislocations partielles ne présentent pas le même étalement,

celui-ci est plus grand pour la dislocation partielle de vecteur de Burgers 1
3 [001] (cf tableau(5.7)).

Les valeurs de contraintes de Peierls sont les plus élevées, estimées à 26,6 et 7,4GPa pour les

caractères vis et coin.

On complète l’étude de la structure de coeur de cette dislocation (caractère vis et coin) avec

un modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin. Nous avons réalisé un maillage dans un espace élastique

ne contenant qu’un plan de glissement (100). Les étalements de coeur de cette dislocation sont

présentés sur la figure (5.10). Le cisaillement de cette dislocation dévie de la direction [001] :

le cisaillement se réparti dans la direction [001] uniquement pour des valeurs de cisaillement

comprises entre 0 et 1
3 [001] puis dans les directions [001] et [010]. Ces résultats montrent que la

dislocation [001](100) se dissocie selon la réaction suivante :

[001]→ 1

3
[001] +

1

3
[0x1] +

1

3
[0x̄1] (5.4)

où x=0,07 pour une dislocation introduite pure vis et x=0,37 pour une dislocation introduite

pure coin.

Structures de coeurs et contraintes de Peierls à 10GPa.
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(a) (b)

(c)

Fig 5.10 – Structure de coeur de la dislocation [001](100) à 0GPa. Les étalements f ainsi que les profils de densités locales

de dislocation ρ pour une dislocation introduite pure vis et pure coin sont présentées respectivement en (a) et (b). La figure

(c) montre la repartition du cisaillement tracée sur la surface d’énergie de fautes d’empilement géneralisées, en noir et rouge

pour les dislocations introduites pure vis et pure coin.
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Nous reprenons la même démarche que précédemment pour étudier les structures de coeurs

de dislocations à 10GPa. Nous utilisons le modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel auquel

on incorpore les coefficients K et les γ − lignes calculés à cette pression pour déterminer la

structure de coeur et la contrainte de Peierls des dislocations [100](010), [010](100), [001](100),

[001](010), [001](100) et 1/2[110](110). La description de la structure de coeur de la dislocation

[001](100) est etendue avec l’utilisation du modèle de Peiels-Nabarro-Galerkin. Les profils de

densités locales de dislocations des caractères coin determinées à cette pression avec le modèle

de Peierls-Nabarro unidimensionnel sont présentés sur la figure (5.11). On ajoute à cette figure

les profils de densités locales de dislocations de ce même caractère coin determinées à 0GPa pour

une comparaison directe des structures de coeurs. Les largeurs de coeurs ζ et les distances de

séparation entre dislocations partielles à cette pression sont consignés dans le tableau (5.7).

A 10GPa, nous observons les mêmes dissociations des dislocations quà 0GPa avec le modèle

de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Les distances entre dislocations partielles sont plus faibles,

sauf pour le caractère coin de la dislocation 1/2[110](110). Hormis pour la dislocation partielle

1
3 [001] du plan (100), les étalements de coeur sont plus étroits à 10GPa. La structure de coeur de

la dislocation [001](100) a également été deteminée avec un modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin

à cette pression. Comme à 0GPa, nous avons réalisé un maillage ne contenant qu’un plan de

glissement (100). Les résultats sont presentés sur la figure (5.12). La dislocation [001](100) se

dissocie également en trois dislocations partielles à cette pression suivant la réaction :

[001]→ 1

3
[001] +

1

3
[0x1] +

1

3
[0x̄1] (5.5)

où x=0,07 pour une dislocation introduite pure vis et x=0,42 pour une dislocation introduite

pure coin.

Nous avons calculé les contraintes de Peierls des dislocations associées aux structures de coeur

calculé avec le modèle unidiemsionnel. Nous avons utilisé les mêmes définitions pour le paramètre

a′ qu’à 0GPa (cf. tableau (5.6)). Les valeurs de contraintes de Peierls à 10GPa sont présentées

dans le tableau (5.8). Ces valeurs de contraintes sont plus élevées à cette pression, sauf pour

la dislocation [100](010), où les contraintes de Peierls sont moins importantes quà 0GPa. Les

caractères limitant la mobilité des dislocations sont les mêmes à 10GPa et à 0GPa :

– Le caractère vis des dislocation [001](100), [001](010), [001](110) et 1/2[110](110)

– Le caractère coin des dislocations [010](100) et [100](010)
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Fig 5.11 – Comparaison entre les profils de densité locale de dislocations ρ des dislocations coin à 0 et 10GPa. (a) :[100](010),

(b) :[010](100), (c) :1/2[110](110), (d) :[001](100), (e) :[001](010), (f) :[001](110).



Chapitre 5. Dislocations dans CaMgSi2O6 diopside 170

(a) (b)

(c)

Fig 5.12 – Structure de coeur de la dislocation [001](100) à 10GPa. Les étalements f ainsi que les profils de densités locales

de dislocation ρ pour une dislocation introduite pure vis et pure coin sont présentées respectivement en (a) et (b). La figure

(c) montre la repartition du cisaillement tracée sur la surface d’énergie de fautes d’empilement géneralisées, en noir et rouge

pour les dislocations introduites pure vis et pure coin.
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5.3 Discussion

Dans cette étude, nous avons determiné les structures de coeurs et les contraintes de Peierls

des systèmes de glissement [100](010), [010](100), [001](100), [001](010), [001](110) et 1/2[110](110)

du diopside à 0 et 10GPa. Ces systèmes de glissement sont ceux caractérisés dans les études de

Ingrin et al. (1992) et d’Amiguet (2009) . Les résultats ont été obtenus en utilisant le modèle de

Peierls-Nabarro unidimensionnel que nous avons décrit au chapitre 1. L’application d’un modèle

de Peierls-Nabarro-Galerkin n’a pas été possible pour tous ces systèmes de glissement. Ceci est

lié au code Cod2ex qui ne sait gérer que des maillages dans une symétrie supérieure à l’ortho-

rhombique. Seule la structure de coeur de la dislocation [001](100) a pu être determinée avec

Cod2ex car les vecteurs de base du plan (100), les vecteurs ~b et ~c, sont orthogonaux.

On ne s’interresse ici qu’aux mécanismes de déformation faisant intervenir le mouvement des

dislocations. Les expériences de déformation réalisées sur le diopside monocristallin montrent une

dépendance importante de la température sur la plasticité de ce minéral. Le maclage mécanique

est le mécanisme de déformation prédominant à basse pression-basse température du diopside

monocristallin (Lallemant, 1978; Kolle & Blacic, 1983). Le glissement des dislocations devient

prépondérant pour des températures supérieures à 800˚C à basse pression. A haute pression, les

seules expériences de déformaion ont été réalisées à des températures supérieures à 1000˚C : elles

montrent que le diopside se déforme par des mécanismes de mouvement des dislocations. Dans

la suite de cette discussion, nous parlerons de comportement basse/haute température pour des

températures inférieures ou supérieures à 1000˚C.

5.3.1 Structures de coeurs et mobilité des dislocations [100] et [010]

Facilité du glissement des dislocations [100] et [010]

Les contraintes de Peierls que nous avons calculé pour les systèmes [100](010) et [010](100)

sont faibles comparées à celles des systèmes [001](hk0) et 1/2[110](110) aussi bien à 0 qu’à 10GPa

(cf. tableau (5.8), page 165). Ces dislocations [100](010) et [010](100) sont dissociées en deux

dislocations partielles de structures complexes aux deux pressions considérées. Les contraintes

de Peierls sont égales à 0,3 et 1,9GPa pour la dislocation [100](010) à 0GPa et 0,2 à 0,5 à 10GPa

pour les caractères vis et coin. On observe un adoucissement avec la pression pour ce système

de glissement. Cet adoucissement est paradoxal car l’énergie de fautes d’empilement du sysème

[100](010) augmente avec la pression. De plus, la dislocation [100](010) présente des distances
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entre dislocations partielles plus petites à 10GPa, ce qui doit conduire à des contraintes de Peierls

plus elevées. Pour comprendre ce paradoxe, il faut rapporter la distance de séparation entre deux

dislocations partielles à la périodicité a′ de la vallée de Peierls. L’explication suivante est basée

sur les travaux de Schoeck et Püschl sur la mobilité des dislocations dissociées (Schoeck & Püschl,

1994). Prenons l’exemple du caractère vis de cette dislocation [100](010). A 0GPa, la distance

entre les deux dislocations partielles ∆ vaut 10,0Å et la péridocité a′ est égale à 2,5 Å. Le rapport

∆/a′ vaut dans ce cas 4 : les dislocations partielles sont alors en phase, au sommet ou au fond

de la vallée de Peierls. Les deux dislocations partielles en fond de vallée franchiront le col en

même temps, ce qui entraine une contrainte de Peierls elevée. A 10GPa, ∆=8,6 Å et a′=2,5Å : le

rapport ∆/a′ vaut 3,4. A cette pression, les dislocations sont quasiment en oppsition de phase :

lorsqu’une dislocation partielle est située au fond de la vallée de Peierls, l’autre sera située sur

le col. Le franchissement du col de la dislocation partielle en fond de vallée sera facilité par la

descente du col de l’autre dislocation partielle. La contrainte de Peierls dans ce cas est faible.

L’adoucissement du système [100](010) avec la pression est lié à la géométrie des dislocations

partielles dans la vallée de Peierls. Contrairement au système [100](010), le système [010](100)

durcit avec la pression pour tous les caractères. Les contraintes de Peierls du caractère vis de la

dislocation passent de 1 à 4,5GPa et du caractère coin de 1,8 à 4,8GPa avec l’augmentation de

pression.

Les faibles contraintes de Peierls calculées suggéreraient une participation importante des

glissements [100](010) et [010](100) sur la plasticité du diopside. Or expérimentalement, seul

le glissement [100](010) apparaît à basse pression-basse température dans les expériences de

microindentation de Doukhan et al. (1986) et de fluage de Ingrin et al. (1992). Les systèmes

de glissement [100](010) et [010](100) n’ont également été activés à haute pression par Amiguet

(2009) que sur des monocristaux orientés de tel sorte que le facteur de Schmid de ces systèmes

de glissement soit maximal et pour des contraintes élevées.

Cette facilité de glissement des dislocations [100] et [010] est associée à une structure de coeur

particulière. Le modèle de Peierls-Nabarro ne permet d’étudier les dislocations que dans une

configuration de glissement. Nous montrons que les dislocations [100](010) et [010](100) peuvent

être dissociées colinéairement en glissement. On pourrait envisager d’autres configurations pour

la dislocation, non en glissement mais, par exemple, une configuration présentant une dissociation

de montée. Cette autre configuration modifierait profondément la mobilité de ces dislocations et

pourrait rendre compte de la difficulté à activer ces systèmes de glissement dans les expériences
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Fig 5.13 – Illustration d’une faute d’empilement séparant deux dislocations partielles séparées en glissement et en montée.

(a) Dislocation coin possédant deux demi-plans supplémentaires A (en pointillés) et B (en trait plein). (b) Dissociation de

cette dislocation en glissement. La faute d’empilement séparant les deux dislocations partielles est contenue dans le plan de

glissement. La largur de cette faute est reperée en rouge. (c) Dissociation en montée de la dislocation présentée en (a). La

faute est perpendiculaire au plan de glissement.

de déformation. Ce scénario a été envisagé par Amiguet (2009). Les observations au microscope

électronique en transmission des dislocations [100] et [010] montrent en effet des structures de

coeurs complexes, peut être caractéristiques des phénomènes de montée des dislocations.

Dissociation de glissement/dissociation de montée.

La montée est un mécanisme de mobilité des dislocations apparaissant à haute température.

Les caractères coin peuvent changer de plans de glissement suivant ce processus lent qui implique

le transport de matière par diffusion entre la ligne du défaut et le volume du cristal.

On représente une dislocation coin d’un système polyatomique possédant deux demi-plans

supplémentaires sur la figure (5.13-a). Contrairement à la dissociation en glissement, la faute

d’empilement séparant deux dislocations partielles dissociées en montée n’est pas contenue dans

le plan de glissement de la dislocation (Bretheau et al., 1979). Sur la figure (5.13-b), on représente

une dissociation de glissement. Les deux dislocations partielles sont séparés par une faute d’em-

pilement d’énergie γglissement. Cette faute d’empilement est contenue dans le plan de glissement

de la dislocation. Dans le cas d’une dissociation de montée, cette faute d’empilement d’énergie

γmontee est perpendiculaire au plan de glissement. La figure (5.13-c) montre une configuration de

dissociation de montée. Une faute de montée correspond à une redistribution de matière entre les

deux demi-plans de la faute par une diffusion locale conservative. Ce type de faute met en regard

des plans de même nature. Dans notre exemple de la figure (5.13-c), la séquence d’empilement
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ABABAB devient ABAABAB avec la présence de la faute de montée.

A partir de considérations élastiques, Mitchell & Heuer (2004) ont montré que la dissociation

de montée était plus favorable que la dissociation de glissement si :

γmontee < e ∗ γglissement (5.6)

Applications aux dislocations [100] et [010] du diopside.

On étudie, dans un premier temps, la possibilité de dissociation de montée pour les disloca-

tions [100](010). On adopte les notations présentées sur la figure (5.13). Sur la figure (5.14-a), on

représente la structure cristalline orientée de façon à étudier la dislocation coin [100](010). On

définit les couches atomiques A et B qui sont constituées d’une rangée d’alcalino-terreux et d’une

rangée d’entités Si−O. On crée la faute de montée en retirant une couche B (figure (5.14-b)). On

obtient la même structure si on retire une couche A. En effet, les rangées A et B sont identiques

à une translation [010]/2 près. Si on cisaille le plan (100) suivant la direction [010] d’une valeur

de cisaillement de 50%, on obtient la même structure que la faute de montée (5.14-b’). Ainsi,

l’énergie de la faute de montée de la dislocation coin [100](010) est égale à l’énergie de fautes

d’empilement du glissement [010](100) à 50%. On peut résumer les différentes énergies mises en

jeu en utilisant les énergies de fautes d’empilement calculées. A 0GPa :

– γmontee[100](010)=γglissement[010](100)=2,0J.m−2

– γglissement[100](010)=1,6J.m−2

A 10GPa :

– γmontee[100](010)=γglissement[010](100)=2,2J.m−2

– γglissement[100](010)=2,1J.m−2

Avec ces données, la relation (5.6) est verifiée aux deux pressions considerées. La dissociation

de montée de la dislocation coin [100](010) est plus favorable que la dissociation de glissement.

Nous pouvons réaliser la même étude sur la dislocation coin [010](100). Sur la figure (5.15-a),

on représente la structure cristalline orientée de façon à étudier la dislocation coin [010](100). On

redéfinit les couches atomiques A et B. Les limites de ces couches ne coupent pas de liasons Si−O.

On crée la faute de montée en retirant une couche A (figure (5.15-b)). Comme précédemment,

on obtient la même structure si on retire une couche B car les rangées A et B sont identiques

à une translation [100]/2 près. Si on cisaille le plan (010) suivant la direction [100] d’une valeur

de cisaillement de 50%, on obtient la même structure que la faute de montée (figure (5.15-b)).

L’énergie de la faute de montée de la dislocation coin [010](100) est alors égale à l’énergie de

fautes d’empilement du glissement [100](010) à 50%, ce qui donne en terme d’énergie à 0GPa :



5.3 Discussion 175

– γmontee[010](100)=γglissement[100](010)=1,6J.m−2

– γglissement[010](100)=2,0J.m−2

et à 10GPa :

– γmontee[010](100)=γglissement[100](010)=2,1J.m−2

– γglissement[010](100)=2,2J.m−2

La relation (5.6) est une nouvelle fois verifiée à 0 et 10GPa pour cette dislocation : la dissocia-

tion de montée de la dislocation coin [010](100) est également plus favorable que la dissociation

en glissement.

Nous montrons ici la possibilité pour les dislocations [100](010) et [010](100) d’adopter une

configuration de dissociation de montée. Cette configuration semble plus stable d’un point de vue

énergétique que la configuration de dissociation de glissement que nous avons établi avec le modèle

de Peierls-Nabarro. Ces configurations de dissociation de montée sont une piste d’explication de

la difficulté d’activer expérimentalement les glissements [100](010) et [010](100).

5.3.2 Glissement des dislocations de vecteur de Burgers 1/2[110] ?

Le système de glissement 1/2<110>{110} domine la déformation plastique pour des tempé-

ratures supérieures à 1000˚C (Raterron et al., 1994) à basse pression. A haute pression-haute

température, Amiguet (2009) a mis en évidence que les glissements 1/2[110] et [001] ont une

activité similaire dans le plan (110).

La détermination des structures de coeurs des dislocations que nous avons réalisé avec le

modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel sur les dislocations 1/2[110](110) montre une dis-

sociation de ces dislocations en deux dislocations partielles de vecteurs de Burgers colinéaires

proche de la réaction :

1/2[110]→ 1

4
[110] +

1

4
[110] (5.7)

Cette réaction de dissociation est identique pour la dislocation 1/2[110](110) à 0 et 10GPa.

Elle est la conséquence de la forme de la courbe d’énergie de fautes d’empilement en fonction du

cisaillement f (figure (5.7), page 161) qui montre un minimum local pour un cisaillement de 11
40

e

dans la direction [110] aux deux pressions considérées. Par contre, on observe une variation de

l’étalement de la largeur de coeur et de la distance de séparation entre les dislocations partielles

avec le changement de pression (cf. tableau (5.7), page 164). Les contraintes de Peierls que nous
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Fig 5.14 – faute de montée [100](010) et faute de cisaillement [010](100). (a) On définit les deux rangées atomiques A et

B pour se placer dans les conditions de la figure (5.13).(b) On retire une couche B pour créer la faute de montée ABAAB

(Le même arrangement atomique est obtenu si on retire une couche A. Dans ce cas la séquence devient ABBAB.). (a’)

On reprend la structure du cristal parfait et on dessine le plan de glissement de la dislocation [010](100). On cisaille cette

structure de 50% suivant [010]. La structure (b’) obtenue est identique à la structure faute de montée (b).
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Fig 5.15 – faute de montée [010](100) et faute de cisaillement [100](010). (a) On définit les deux rangées atomiques A et B

pour se placer dans les conditions de la figure (5.13).(b) On retire une couche A pour créer la faute de montée ABBA (Le

même arrangement atomique est obtenu si on retire une couche B. Dans ce cas la séquence devient ABAA.). (a’) On reprend

la structure du cristal parfait et on dessine le plan de glissement de la dislocation [100](010). On cisaille cette structure de

50% suivant [100]. La structure (b’) obtenue est identique à la structure faute de montée (b).
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avons calculées pour cette dislocation montrent un durcissement de ce système de glissement avec

la pression. Les contraintes de Peierls valent pour le caractère vis, le caractère de la dislocation

présentant la friction de réseau la plus élevée, respectivement 15 et 24GPa (cf. tableau (5.8),

page 165).

Les dislocations 1/2[110](110) ont été caractérisées en microscopie électronique. A basse

pression-basse température, les observations de Ingrin et al. (1992) montrent des caractères coin

des dislocations plutôt courbes. A 1000˚C, Raterron & Jaoul (1991) caractérisent des disloca-

tions 1/2[110](110) plus droites dont les lignes sont parallèles à la direction [001] : le caractère

coin. A haute pression-haute température, Amiguet (2009) met en évidence une friction de réseau

importante sur les caractères coin de cette dislocation.

A 0 et 10GPa, les résultats que nous avons obtenus montrent que la friction de réseau est

plus importante sur le caractère vis que le caractère coin de la dislocation, en opposition avec

les observations expérimentales. On pourrait penser à une autre structure de coeur pour la

dislocation que celle déterminée avec le modèle de Peierls-Nabarro pour expliquer la différence

entre les calculs et l’expérience. Le modèle de Peierls-Nabarro que nous avons utilisé met en

évidence une dissociation de la dislocation en configuration glissile. Nous pourrions, ici aussi,

imaginer une configuration de dissociation de montée pour cette dislocation. Dans ce cas, le

caractère coin de la dislocation présenterait alors une friction de réseau plus élevée que le caractère

vis. Les observations de Raterron & Jaoul (1991) mettent en évidence des mécanismes de montée

sur cette dislocation. Ceci signifie que la diffusion est active dans le coeur de la dislocation et

pourrait permettre d’initier la configuration de dissociation de montée que nous suggérons.

5.3.3 Le glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001].

Le glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001] joue un rôle important dans la

déformation plastique du diopside. Les systèmes de glissement faisant intervenir le glissement

[001] sont caractérisés aussi bien à basse pression-basse température (Ingrin et al., 1992), basse

pression-haute température (Raterron & Jaoul, 1991) et haute pression-haute température (Ami-

guet, 2009).

L’activation du système [001](110) apparaît à haute température, aussi bien à basse pression

qu’à haute pression. Les dislocations associées à ce système de glissement sont caractérisées

lorsque le diopside est déformé à plus de 1000˚C (Raterron & Jaoul, 1991; Amiguet, 2009).

Les microstructures revelées par microscopie électronique en transmission ne montrent pas de
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dissociation pour la dislocation [001](110). Cette structure non-dissociée est reproduite par le

calcul de structures de coeurs de dislocations avec le modèle de Peierls-Nabarro. La structure non-

dissociée est la conséquence de la forme de la courbe d’énergie de fautes d’empilement géneralisées

(figure (5.7-f), page 161). L’étalement de cette structure de coeur évolue avec la pression : le coeur

devient plus étroit avec l’augmentation de pression. Ceci est la cause du durcissement observé

sur ce système de glissement avec la pression (cf. tableau (5.8), page 165). Les contraintes de

Peierls calculées pour les systèmes de glissement [001](hk0) sont les plus basses pour le système

[001](110) à 0 et 10GPa, avec une friction de réseau moins marquée sur le caractère vis.

Les études réalisées par Raterron et al. à basse pression montrent un glissement des disloca-

tions [001](110) dont la mobilité est contrôlée par son caractère vis. Les calculs de σp que nous

avons efféctués montrent une mobilité des dislocations [001](110) contrôlée par le caractère vis,

en accord avec cette étude expérimentale. A haute pression, Amiguet (2009) a mis en évidence

que les dislocations [001] glissaient principalement dans le plan (110) à P=9GPa sans présenter

une friction de réseau marquée. Cette constatation expérimentale est reproduite par nos calculs.

L’étude de la dislocation [001](100) a été réalisé avec le modèle de Peierls-Nabarro unidime-

sionnel dans les formulations unidimensionnelles et combinées aux élements diffus de Galerkin.

L’utilisation de la formulation unidimensionnelle du modèle conduit à une structure de coeur dis-

sociée en deux dislocations partielles avec des vecteurs de Burgers colinéaires et qui présente une

friction de réseau élevée (cf. tableau (5.8), page 165). Cependant, la γ − surface du plan (100)

(figure 5.6, page 160) montre un chemin de basse énergie que le cisaillement de la dislocation

pourrait emprunter. L’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin permet la description

de structure de coeur de dislocation dont le cisaillement dévie de la direction du vecteur de Bur-

gers. La structure de coeur de dislocation a été déterminée avec ce modèle géneralisé : on peut

décrire le cisaillement de la dislocation [001](100) avec la réaction suivante, aussi bien à 0 qu’à

10GPa :

[001]→ 1

3
[001] +

1

3
[0x1] +

1

3
[0x̄1] (5.8)

avec x=0,07 et 0,37 lorsque la dislocation est introduite pure vis et pure coin à 0GPa et x=0,07

et 0,42 lorsque la dislocation est introduite pure vis et pure coin à 10GPa. Le code Cod2ex utilisé

pour la détermination de cette structure de coeur ne nous permet pas de calculer la contrainte de

Peierls associée de par la non-gestion des plans non-parallèles au plan de glissement permettant

de définir la périodicité a′ des vallées de Peierls. Cependant, nous pouvons avoir une idée de la
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Fig 5.16 – Energies de fautes d’empilement géneralisées du système de glissement [001](110) à 0 et 10GPa comparées à

l’énergie de fautes d’empilement géneralisées de la dislocation [001] dissociée dans le plan (100) lorsque la dislocation est

introduite pure vis (a) et pure coin (b).

friction de réseau associée au glissement de cette dislocation. Nous avons comparé l’énergie de

fautes d’empilement géneralisées associée au chemin de cisaillement emprunté par la dislocation

dans le plan (100) par rapport à l’énergie de fautes d’empilement du système de glissement

[001](110). Cette comparaison est présentée sur la figure (5.16).

Cette figure montre que l’énergie de fautes d’empilement associée au cisaillement de la dislo-

cation est tout à fait comparable à celle du système [001](110) aussi bien à 0 et 10GPa pour la

dislocation [001](100) introduite pure vis. Cette figure montre également que l’énergie de fautes

d’empilement de la dislocation [001](100) introduite pure coin est clairement inférieure à l’éner-

gie de faute du système [001](110). L’énergie de désaccord de la dislocation [001](100) introduite

pure vis doit être plus importante que pour la dislocation introduite pure coin, ce qui entraîne

une mobilité de la dislocation [001](100) contrôlée par son caractère vis. Les dislocations vis

[001](110) et [001](100) présentent les mêmes modules élastiques et une énergie de fautes d’em-

pilement similaires : on s’attend à des contraintes de Peierls similaires pour les dislocations vis

[001](110) et [001](100) à 0 et 10GPa. Dans ce cas, la friction du réseau cristallin du système

[001](100) serait faible et pourrait rendre compte de la facilité de ce système de glissement dans

les expériences de déformation réalisées à basse pression-basse température (Ingrin et al., 1992).

Enfin, nous avons étudié le système de glissement [001](010). La structure de coeur de la dislo-

cation associé à ce système de glissement que nous avons calculé avec le modèle de Peiels-Nabarro

unidimensionnel montre un étalement très étroit du coeur non-dissocié de cette dislocation. Ce

coeur non-dissocié est la conséquence de la forme de l’énergie de fautes d’empilement génera-

lisées de ce système de glissement qui présente une simple bosse (figure (5.7-e), page 161). La
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surface d’énergie de faute d’empilement du plan (010) (figure (5.6), page 160) ne suggère pas

de dissociation avec des vecteurs de Burgers non-colinéaires pour cette dislocation. Le coeur de

cette dislocation est étendu sur 1,5Å pour le caractère vis et sur 2,7Å pour le caractère coin.

Une dislocation avec un coeur peu étendu présente une contrainte de Peierls elevée : pour cette

dislocation [001](010), les valeurs de σp obtenues pour le caractère vis, le caractère qui contrôle

la mobilité de cette dislocation, sont égales à 16 et 30 GPa à 0 et 10GPa. Ces contraintes sont

bien supérieures à celles determinées pour la dislocation [001](110) (cf. tableau (5.8), page 165).

A basse pression-basse température, Ingrin et al. (1992) ont mesuré les contraintes critiques

projetées des systèmes de glissement [001](100), [100](010), 1/2[110](110) et [001](010). Ce dernier

système de glissement présentait la contrainte critique la plus élevée, supérieures à 250MPa à

comparer à la valeur de contrainte mesurée pour le système [001](100) égale à 60MPa, le système

de glissement le plus facile dans cette étude expérimentale. A haute pression, les observations

au microscope électronique à transmission d’Amiguet (2009) ne montrent pas d’évidence du

glissement des dislocations [001] dans le plan (010). La friction de réseau élevée que nous avons

déterminée avec le modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel rend compte de ces observations

expérimentales à haute et basse pression.



Chapitre 5. Dislocations dans CaMgSi2O6 diopside 182

5.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons determiné les structures de coeurs des dislocations du diopside

à 0 et 10GPa des systèmes de glissement [100](010), [010](100), [001](100), [001](010), [001](110)

et 1/2[110] avec un modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Nous avons étendu la description

de la dislocation [001](100) avec un modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin.

La plasticité du diopside est une problèmatique complexe. Les systèmes de glissement domi-

nant la déformation changent avec la température. Ce changement des systèmes de glissement

dominant pourrait être lié aux structures de coeurs de dislocations particulières du diopside. Le

modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel que nous avons utilisé ne rend pas compte de toutes

les caractéristiques de la déformation du diopside mais permet cependant d’éclairer quelques

points sur cette problématique complexe :

– Le glissement des dislocations de vecteurs de Burgers [001] dans les plans (010) présente

une friction de réseau elevée par rapport au plan (110). Dans le plan (100), la structure

de coeur est dissociée et pourrait présenter une friction de réseau similaire au système

[001](110). Ces résultats appuient l’idée que le système de glissement [001](010) est peu

actif dans la plasticité du diopside.

– La structure planaire des dislocations [100] et [010] correspond à des frictions de réseau

faibles, incompatibles avec les expériences de déformation. Nous proposons la possibilité

pour les dislocations [100] et [010] d’adopter une configuration de dissociation de mon-

tée qui diminue fortement leur mobilité. De même, les calculs de contraintes de Peierls

sur la dislocation 1/2[110](110) ne reproduisent pas les observations expérimentales sur

les microstructures : on suggère également que ces dislocations pourraient se dissocier en

montée.

– Les résultats obtenus à 0 et 10GPa conduisent aux mêmes conclusions sur les structures

de coeurs et la mobilité des dislocations dans le diopside : la pression a un effet mineur sur

le glissement des dislocations dans ce minéral.
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La rhéologie du manteau supérieur est contrôlée par la déformation de l’olivine (Mgx, Fe1−x)2SiO4.

Ce minéral est plus abondant et plus ductile que les autres phases dans cette partie du man-

teau. L’abondance et la déformation plastique de cette phase ont également des implications sur

l’anisotropie sismique observée dans le manteau supérieur (Zhang & Karato, 1995; Mainprice

et al., 2000). Les vitesses des ondes sismiques présentent également un gradient important à

environ 220km de profondeur. Ce changement des vitesses de propagation des ondes est appelée

discontinuité de Lehmann et n’est associé à aucune transformation de phases, contrairement aux

variations brutales des vitesses des ondes sismiques observées entre les différentes enveloppes

du manteau (Bina, 1991). La présence de cette discontinuité de Lehmann a été attribuée à un

changement de mécanisme de déformation de l’olivine avec la profondeur, de la déformation par

fluage des dislocations au fluage par diffusion (Karato, 1992).

Beaucoup d’informations sont disponibles sur la plasticité de l’olivine dans les conditions de

pression-température du manteau jusqu’à 200km de profondeur à partir de l’observation et de la

déformation d’échantillons naturels. Les orientations préférentielles des cristaux développées lors

de la déformation font apparaitre les glissements de vecteurs de Burgers [100] et [001]. Dans les

conditions de basse pression (P<10GPa), la déformation de l’olivine monocristalline est assurée

par le fluage par dislocations de vecteur de Burgers [001] à basse température (T<1000˚C)

et [100] à haute température (T>1000˚C) (Karato, 1992; Karato & Wu, 1993; Hirth, 2002).

Beaucoup d’interrogations persistent sur la déformation de l’olivine aux conditions de pressions

et températures de la base du manteau supérieur. Karato proposa un changement de mécanisme

de déformation en fonction de la profondeur pour expliquer les observations sismiques (Karato,

1992; Karato et al., 1993). La déformation de l’olivine dans ces conditions serait assurée par un

fluage par diffusion de défauts ponctuels d’après cet auteur.

Les efforts expérimentaux réalisés ces dix dernières années apportent de nouvelles questions

sur la déformation de l’olivine. Jung & Karato (2001) montrent une influence de l’eau sur la

plasticité de ce minéral. A basse pression- haute température (P<2,5GPa, T∼1500K), les textures

de déformation diffèrent entre l’olivine sèche et l’olivine hydratée, passant du système [100](010)

aux systèmes [001](010) et [001](100) avec la présence d’eau. D’autres auteurs mettent en évidence

un effet de pression sur la plasticité de l’olivine par fluage par dislocations. Le glissement des

dislocations de vecteur de Burgers [100] contrôlant la déformation plastique à basse pression-

haute température changerait pour un glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001] avec

l’augmentation de pression. Ceci résulte d’observations expérimentales sur polycristaux (Couvy
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et al., 2004; Jung et al., 2008) et sur monocristaux (Raterron et al., 2007, 2009). Ce changement

de système de glissement avec la pression dans les mécanismes de déformation est compatible avec

les observations sismiques (Mainprice et al., 2005). Les orientations preferentielles des cristaux à

haute pression conduisent à une anisotropie des vitesses de propagation des ondes de compression

et de cisaillement faible, du fait de la dispersion des axes de propagation rapides dans ces textures.

La première tentative d’interpretation d’un point de vue numérique de ce changement de

système de glissement avec la pression a été réalisée par Durinck et al. (2007). Les structures de

coeurs et les contraintes de Peierls des dislocations à 0 et 10GPa ont été déterminées avec un

modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Cette étude a montré un adoucissement du système

[001](010) avec la pression et un durcissement des systèmes [100]{0kl}. Cependant, le modèle

de Peierls-Nabarro unidimensionnel est basé sur l’hypothèse que les structures de coeurs des

dislocations restent planaires. Carrez et al. (2008) ont montré, à partir d’une modélisation directe

de structures de coeur de dislocations à l’échelle atomique réalisée par Walker et al. (2005b),

que la dislocation vis [001] peut adopter une structure non-planaire à 0GPa, plus stable que

l’étalement planaire issu du modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Cette structure de coeur

tridimensionnelle peut avoir un effet important sur la mobilité de la dislocation vis [001]. Il

apparaît alors nécessaire d’utiliser un modèle de Peierls-Nabarro plus évolué, tel que le modèle de

Peierls-Nabarro-Galerkin, pour étudier les dislocations planaires et non-planaires dans l’olivine.

Un des avantages de ce modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin est qu’il permet d’appliquer

et de combiner différentes composantes du tenseur de contrainte sur les structures de coeur des

dislocations. On peut ainsi étudier le comportement des dislocations sous l’action de composantes

du tenseur de contraintes glissiles et non-glissiles. Ces composantes du tenseur de contraintes non-

glissiles peuvent avoir un effet important sur la mobilité des dislocations non-planaires telles que

les dislocations vis 1/2<111> dans les métaux cubiques centrées. Il convient alors de vérifier

les effets d’une application de différentes composantes du tenseur de contrainte sur la structure

non-planaire de la dislocation vis [001] de l’olivine.

Dans ce chapitre, nous proposons d’appliquer le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin sur les

dislocations [100] et [001] de la forsterite, le pôle magnésien de l’olivine. Cette étude sera réalisée

à 0GPa dans un premier temps. Nous determinerons les structures de coeur et les contraintes

de Peierls des dislocations vis et coin [100](010), [100](001), [001](100) et [001](010). Nous etu-

dierons également la réponse de la dislocation vis [001] non-planaire à différentes composantes

glissiles et non-glissile du tenseur de contraintes. Dans un deuxième temps, nous effectuerons la
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même étude sur la dislocation vis [001] mais à 10GPa. Nous calculerons les contraintes de Peierls

et analyserons le comportement de la dislocation non-planaire sous l’action de différentes com-

posantes du tenseur de contraintes à cette pression. La comparaison des résultats à 0 et 10GPa

nous apportera des informations sur le changement de mécanisme de déformation observé dans

l’olivine avec l’augmentation de pression.

6.1 Présentation et systèmes de glissement de la forsterite.

La structure cristalline de la forsterite peut être décrite par un empilement quasi hexagonal

compact du sous-réseau anionique. L’insertion des cations Si4+ et Mg2+ brise les symétries du

réseau hexagonal. Il est alors nécessaire de décrire la forsterite dans une structure orthorhombique

de groupe d’esapce Pbnm. Ses paramètres de maille à pression et température ambiante sont

a = 4, 756Å, b = 10, 207Å et c = 5, 98Å (Smyth & Hazen, 1973). La maille cristalline est

composée de tétraèdres SiO4 isolés et de deux types de sites octaèdriquesM1 etM2. Les octaèdres

M1O6 partagent deux arêtes communes avec les tetraèdres SiO4 et quatre avec les octaèdres

adjacents tandis que les octaèdres M2O6 partagent deux arêtes avec les octaèdres adjacents et

une avec les tetraèdres. Des projections de la structure cristalline de la forsterite sont présentées

sur la figure (6.1).

Les systèmes de glissement de la forsterite ont été proposés à partir des plus petites transla-

tions de réseau et des plans denses de la structure (règle de Chalmers-Martius) (Poirier, 1975).

Les plus petites translations du réseau sont les directions [100] (4,76Å) et [001] (5,98Å). Le glis-

sement [010] n’a pas été proposé de par son module de vecteur de Burgers important. Les plans

denses ont été determinés à partir de la description de l’olivine dans la structure hexagonale com-

pacte du sous-réseau anionique. La conversion dans la description de la structure Pbnm conduit

aux plans denses suivants : (100), (010), (001), {110}, {011} et {031}.

Contrairement à ses polymorphes de haute pression, la déformation plastique de l’olivine et

de la forsterite a été étudiée expérimentalement à maintes reprises à basses pressions (Carter &

Ave’Lallemant, 1970; Phakey et al., 1972; Kohlstedt & Goetze, 1974; Kohlstedt et al., 1976, 1980;

Durham et al., 1977, 1979; Gueguen & Darot, 1982; Darot & Gueguen, 1981; Mackwell et al.,

1985; Bai et al., 1991; Bai & Kohlstedt, 1992) , depuis les travaux precurseurs de Raleigh en 1968

(Raleigh, 1968). Le lecteur trouvera dans Durinck (2005) ainsi que dans Cordier (2002) des revues

bibliographiques sur la déformation de l’olivine et de son pôle magnésien. A basse pression, les
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Fig 6.1 – Projections de 2*2 mailles de la forsterite suivant les directions de réseau [100], [010] et [001]. Sur ces projections,

les atomes de magnésium sont en jaune. Les sites octaèdriques M1 et M2 sont mis en évidence. Nous représentons également

les tetraèdres (SiO4) en bleu.
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grandes tendances montrent que le glissement suivant [001] dans les plans (010), (100) et {110}

est actif à basse température (T<1000˚C) et à forte contrainte. A haute température et à faible

contrainte, le glissement [100] devient pépondérant dans les plans (010), (001), {021} et {031}.

Aux conditions de la base du manteau supérieur (P=10GPa, T ∼1300˚C), les résultats

expérimentaux suggèrent un changement de système de glissement avec la pression, du glissement

[100] vers un glissement [001]. Cette effet a été observé pour la première fois par Couvy et al.

(2004) sur des polycristaux de forsterite déformés en cisaillement à 14GPa-1400˚C dans une

presse multi-enclumes. Ce résultat a ensuite été confirmé par Raterron et al. (2007) sur des

monocristaux de forsterite déformés entre 2,1 et 7,5GPa, dans des gammes de température de

1373-1677K dans une machine D-DIA et par Raterron et al. (2009) sur des monocristaux d’olivine

de San Carlos deformés entre 3,5 et 8,5GPa dans les mêmes gammes de température. Ces deux

études réalisées par Raterron et al. consistaient à comparer l’activité du glissement [001](010)

par rapport au glissement [100](010). Recemment, ce changement de système de glissement avec

l’augmentation de pression a été observé sur le developpement des textures de déformation des

polycristaux d’olivine déformés à basse contrainte par Jung et al. (2008) dans une machine de

Griggs. Trois mesures de textures sur ces polycristaux d’olivine ont été réalisés à 1300˚C : à 2,5,

à 3,1 et à 3,6GPa. La comparaison entre ces expériences de déformation réalisées à différente

pression montre un changement d’orientations préferentielles des cristaux, passant du système

[100](010) au système [001](010) aux alentours de 3GPa.

Une première explication de ce changement de système de glissement avec la pression d’un

point de vue numérique a été proposée par Durinck et al. (Durinck et al., 2005b, 2007) sur la

forsterite. Les auteurs ont calculé les énergies de fautes d’empilement géneralisées ab initio des

systèmes de glissement [100](010), [100](001), [100]{021}, [001](100), [001](010) et [001]{110} à 0

et 10GPa. Les résultats montrent une augmentation de l’énergie de fautes d’empilement génera-

lisées avec la pression pour tous les systèmes de glissement, sauf pour le système [001](010). Ces

énergies de fautes ont été introduites dans un modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Les

structures de coeurs des dislocations et les contraintes de Peierls des six systèmes de glissement

précédents ont été determinées à 0 et 10GPa avec ce modèle. Il a ainsi été mis en évidence un

durcissement des systèmes de glissement [100](0kl), [001](100) et [001](110) avec l’augmentation

de pression. Le système [001](010), quant à lui, s’adoucit avec l’augmentation de pression. Cette

étude, réalisée dans le cadre du modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel, implique des struc-

tures de coeurs de dislocations planaires non-dissociées ou dissociées avec des vecteurs de Burgers
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colinéaires. Recemment, Carrez et al. (2008) ont mis en évidence la possibilité pour la dislocation

vis [001] de posséder une structure de coeur non-planaire. Dans cette étude, les auteurs ont cal-

culé avec le potentiel empirique THB1 la structure de coeur et l’énergie de la dislocation vis [001]

par modélisation directe de la structure de coeur à l’échelle atomique. L’énergie de la dislocation

tridimensionnelle est inférieure à l’énergie de cette même dislocation planaire, étendue dans un

plan (010).

6.2 Application du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin aux dis-

locations dans la forsterite

6.2.1 Méthode.

Nous proposons d’étudier les dislocations de vecteur de Burgers [100] et [001] de la forsterite

à 0GPa. Les caractères vis et coin de ces dislocations seront introduits dans les plans (010) et

(001) pour la dislocation [100] et les plans (100) et (010) pour la dislocation [001]. Grâce à la

symétrie orthorhombique de la forsterite, les structures de coeurs de ces dislocations pourront

êtres étudiées avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin. Le code Cod2ex que nous utilisons

nécessite l’introduction de plans de glissement pour la dislocation dont les vecteurs de base sont

orthogonaux, ce qui est le cas des plans de glissement de la forsterite. Il faut alors mailler l’espace

où nous étudions la dislocation. Ces maillages sont construits avec la méthode décrite au chapitre

1. Ils sont présentés sur la figure (6.2).

Les dislocations étudiées en fonction du maillage sont les suivantes :

– Le maillage 1 permet d’étudier la dislocation vis [001] et la dislocation [100](010)-caractère

coin.

– Le maillage 2 permet d’étudier la dislocation vis [100] et la dislocation [001](010)-caractère

coin.

– Le maillage 3 permet d’étudier la dislocation coin [001](100) et la dislocation [100](001)-

caractère coin.

Le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin nécessite l’introduction des paramètres de maille, des

constantes élastiques et des surfaces d’énergie de fautes d’empilement géneralisées. Nous calcu-

lerons ces surfaces pour les plans (100), (010) et (001) car ce sont les plans où nous introduirons

les dislocations. L’introduction de ces seuls plans contraint les dislocations vis [100] et [001] à

ne pouvoir s’étaler que dans les plans (010) et (001) pour la dislocation vis [100] et dans les
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Fig 6.2 – Maillages utilisés pour l’étude des dislocations dans la forsterite avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin.

On représente à gauche les plans de glissement de la dislocation sur la structure cristalline. Cette géométrie est ensuite

reproduite sur le maillage.
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plans (100) et (010) pour la dislocation vis [001]. Pour rendre le calcul de ces dislocations vis

plus réalistes avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin, nous ajoutons les énergies de fautes

d’empilement géneralisées des plans (021) et (110) respectivement pour la dislocation vis [100]

et [001]. Ces plans (021) et (110) sont caractérisés comme des plans de glissement possibles de

ces dislocations (Cordier, 2002).

Nous calculerons les paramètres de maille, les constantes élastiques et les énergie de fautes

d’empilement géneralisées avec le potentiel THB1 décrit au chapitre 2. Outre le temps de calul

réduit par rapport au calcul ab initio, le potentiel THB1 a déja été testé et validé pour l’étude

de la structure et de l’élasticité de la forsterite (Price & Parker, 1984). Ce potentiel a également

été utilisé pour determiner les structures de coeurs de dislocations de la forsterite à l’échelle

atomique, notamment la structure de la dislocation vis [001] non-planaire (Walker et al., 2005b;

Carrez et al., 2008). Nous vérifierons tout de même la réponse au cisaillement plastique rigide

de ce potentiel, en comparant les γ − lignes des systèmes [100](010), [100](001), [001](100) et

[001](010) calculées avec ce potentiel avec des calculs ab initio.

Enfin, nous calculerons la contrainte de Peierls des dislocations [100](010), [100](001), [001](100)

et [001](010) en appliquant à la cellule de simulation la composante du tenseur de déformation

adéquate. Ces composantes du tenseur de déformations appliquées seront définies pour chaque

dislocation étudiée.

6.2.2 Paramètres de maille et constantes élastiques à 0GPa

Nous calculons les paramètres de maille de la forsterite avec le potentiel THB1 à 0GPa. Les

résultats, ainsi qu’une comparaison avec les données existantes, expérimentales et numériques,

sont donnés dans le tableau (6.1).

Les paramètres de maille que nous avons calculés avec le potentiel THB1 sont plus élevés que

les résultats expérimentaux de Fujino et al. (1981) et de Smyth & Hazen (1973) et ceux calculés

ab initio dans l’approximation LDA. Ils sont moins élevés que les calculs ab initio réalisés dans

l’approximation GGA.

Les constantes élastiques de la forsterite ont été determinées par différents auteurs, aussi bien

numériquement (Jochym et al., 2004; Durinck et al., 2005a; Brodholt, 1997; Brodholt et al., 1996;

Wentzcovitch & Stixrude, 1997) qu’expérimentalement (Fujino et al., 1981). Nous avons calculés

les constantes élastiques de ce minéral avec le potentiel THB1. Les résultats et une compilation

des données existantes à 0GPa sont donnés dans le tableau (6.2)
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a(Å) b(Å) c(Å)

THB1 (cette étude) 4,7817 10,2456 5,9860

LDA-TM (Wentzcovitch & Stixrude, 1997) 4,682 9,953 5,837

LDA-KB (Brodholt et al., 1996) 4,643 9,988 6,074

GGA-KB (Brodholt, 1997) 4,71 10,15 5,96

GGA-US (Durinck et al., 2005a) 4,793 10,281 6,041

GGA-PAW (Jochym et al., 2004) 4,7995 10,3056 6,0408

exp. (Fujino et al., 1981) 4,7534 10,1902 5,9783

exp. (Smyth & Hazen, 1973) 4,756 10,207 5,98

Tab 6.1 – Paramètres de maille de la forsterite à 0GPa calculés avec le potentiel THB1. Une comparaison avec des cal-

culs ab initio et les données expérimentales est également fournie (Pour les calculs ab initio, TM, KB, US et PAW sont

respectivement les pseudopotentiels de Trouiller-Martins, de Kleinman-Bylader, UltraSoft et construit avec la méthode

PAW).

C11 C22 C33 C44 C55 C66 C12 C13 C23

THB1 (cette étude) 359 207 281 44 75 84 94 96 88

GGA-US (Durinck et al., 2005a) 301 196 224 66 78 77 61 62 65

LDA-US (Silva et al., 1997) 367 220 233 78 89 91 78 79 81

exp. (Fujino et al., 1981) 328 200 235 67 81 81 69 69 73

Tab 6.2 – Constantes élastiques (en GPa) de la forsterite à 0GPa. Une comparaison avec d’autres données, expérimentales

et numériques, est également fournie.
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Fig 6.3 – Supercellules utilisées pour le calcul des énergies de fautes d’empilement géneralisées dans le cas de la forsterite.

Les atomes noirs ne sont pas autorisés à relaxer.

Les constantes élastiques que nous avons determinons avec le potentiel THB1 sont supérieures

aux constantes calculées ab initio dans l’approximation GGA et inférieures à celles calculées ab

initio dans l’approximation LDA. Cette différence provient des approximations GGA et LDA qui

sous-estiment et surestiment respectivement les constantes élastiques. Nos résultats sont toutefois

dans l’ordre de grandeur des données expérimentales et numériques ab initio.

6.2.3 Calcul des énergies de fautes d’empilement généralisées

On calcule les surfaces d’énergies de fautes d’empilement géneralisées des plans (100), (010),

(001), {021} et {110} à 0GPa avec la méthode décrite dans le chapitre 2. Nous utilisons le poten-

tiel THB1 pour calculer cette énergie. Les supercellules utilisées pour ce calcul sont présentées

sur la figure (6.3).

A l’origine, le potentiel utilisé a été developpé pour reproduire la structure et l’élasticité de

la forsterite (Price & Parker, 1984). Comment ce potentiel reproduit-t-il la réponse du cristal

au cisaillement plastique rigide ? Nous vérifions son comportement en comparant les calculs de

fautes des systèmes de glissement effectués avec le potentiel THB1 avec des calculs ab initio.
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(a) (b)

(c) (d)

Fig 6.4 – Comparaison entre les énergies de fautes d’empilement géneralisées des systèmes [100](010) (a), [100](001) (b),

[001](100) (c) et [001](010) (d) calculés avec le potentiel THB1 et des calculs ab initio (Approximation GGA-pseudopotentiel

PAW). (courbes non-lissées)

Les comparaisons sont visibles sur la figure (6.4) pour les systèmes de glissement [100](010),

[100](001), [001](100) et [001](010).

D’après cette figure, la réponse du cristal au cisaillement est identique pour les quatre sys-

tèmes de glissement car nous reproduisons les formes des courbes d’énergie. Cependant, l’énergie

calculée avec le potentiel THB1 est toujours supérieure aux calculs ab initio. On peut quantifier

cet effet en comparant les maximums de ces énergies pour les quatre systèmes de glissement

étudiés. Les comparaisons entre ces énergies calculées avec le potentiel THB1 et ab initio ainsi

que la différence relative entre ces deux calculs sont donnés dans le tableau (6.3). La différence

d’énergie entre les calculs ab initio et avec le potentiel THB1 est comprise entre 9 et 17%. L’uti-

lisation du potentiel THB1 entrainera des structures de coeurs plus étroites et des contraintes

de Peierls supérieures par rapport à l’utilisation de données ab initio

Les résultats des calculs des surfaces d’énergie de fautes avec le potentiel THB1 sont pré-

sentés sur la figure (6.5). Le cisaillement dans la direction [010] du plan (100) est limité à 15%.
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Fig 6.5 – Energies de fautes d’empilement géneralisées des plans (100) (a), (010) (b), (001) (c), {021} (d) et {110} (e)

calculées à 0GPa avec le potentiel THB1. Les niveaux de couleurs représentent l’intensité de l’énergie de fautes. (courbes

lissées)
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syst. gliss. γmax
THB1 γmax

PAW−GGA 100*
γmax

THB1
−γmax

PAW−GGA

γmax
PAW−GGA

[100](010) 2,7 2,3 17

[100](001) 4,1 3,6 14

[001](010) 2,4 2,2 9

[001](100) 2,1 1,8 17

Tab 6.3 – Maximums des énergies de fautes d’empilement géneralisées (en J.m−2) des systèmes de glissement [100]{0kl} et

[001]{hk0} calculées avec le potentiel THB1 et ab initio à 0GPa. On reporte également la différence d’énergie relative entre

ces deux calculs.

plan de glissement position repérage

(010) 1
2 [100]+

1
6 [001] A

(001) 1
2 [100]+

1
2 [010] B

(021) 1
2 [100]+

1
2 [021] C

(110) 1
2 [001]+

1
2 [110] D

Tab 6.4 – Positions des fautes d’empilement dans les plans de glissement de la forsterite hors des directions [100] et [001].

Les atomes d’oxygène de part et d’autre du plan de glissement se rapprochent et entrainent

la divergence de l’énergie. Ces surfaces de fautes d’empilement montrent également des fautes

stables situées dans les plans (010) ,(001), (021) et (110) hors des directions [100] et [001]. Les

positions de ces fautes sont données dans le tableau (6.4) et représentées sur les surfaces d’énergie

de fautes d’empilement de la figure (6.5). Suivant les directions des vecteurs de Burgers [100] et

[001], les γ − lignes de la figure (6.4) montrent un minimum local à 50% de cisaillement pour

les systèmes [001](100) et [001](110). Les systèmes [100](010), [100](001) et [001](010) présentent

un maximum situé à 50% de cisaillement le long du vecteur de Burgers. Les niveaux d’énergie

maximums sont compris entre 2,1J.m−2 pour le système [001](100) et 4,1J.m−2 pour le système

[100](001). L’ énergie de fautes d’empilement stable vaut 0,9J.m−2 pour le système [001](100).
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6.2.4 Application du modèle de Peierls généralisé

Dans cette partie, nous decrivons les résultats obtenus sur les dislocations vis et coin [100](010),

[100](001), [001](010) et [001](100). Les largeurs de coeurs, les distances entre dislocations par-

tielles lorsque les dislocations sont dissociées et les contraintes de Peierls sont résumées dans le

tableau (6.5)

vis coin

ζ (Å) ∆ (Å) σp (MPa) ζ (Å) ∆ (Å) σp (MPa)

[100](001) 3D 3D 2000 ±100 0,9 190 ±10

[100](010) 0,7 820 3,0 290 ±20

[001](100) 3D 3D centre 1 : 3600±150 0,8 10,5 140 ±20

centre 2 :4500 ±150

[001](010) 1,5 520 ±20 2,5 260 ±20

Tab 6.5 – Résumé des calculs des propriétés de coeur des dislocations de la forsterite à 0GPa determinées avec le modèle

de Peierls-Nabarro-Galerkin. ζ est la demi-largeur à mi-hauteur de la densité de dislocation. ∆ est la distance de séparation

entre dislocations partielles le cas échéant et σp est la contrainte de Peierls.
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Dislocations de vecteur de Burgers [100]

Nous avons étudié les dislocations de vecteur de Burgers [100] introduites dans les plans (010)

et (001). Les centres où les dislocations sont introduites dans la structure cristalline sont repérés

sur la figure (6.6). Le centre de la dislocation vis est à l’intersection des plans (010), (001) et

d’un plan (021). La dislocation coin [100](001) est placée à l’intersection des plans (100) et (001).

Enfin, le centre de la dislocation coin [100](010) est au croisement des plans (100), (010) et d’un

plan (1̄10). Les étalements de coeur, les distances entre dislocations partielles et les contraintes

de Peierls de ces dislocations sont résumés dans le tableau (6.5).

Système [100](001)

Les profils de densités de dislocation ρ de la figure (6.7) montrent que la dislocation [100]

introduite dans le plan (001) est non-dissociée pour les deux caractères vis et coin. Le caractère

vis, introduit à l’intersection des plans (010) et (001) et d’un plan (021) s’étale dans les plans

(010) et (001) uniquement. Nous utilisons la terminologie utilisée par Duesbery et al. (1973)

pour décrire cette dislocation non-planaire. On utilise le terme de dislocations fractionnaires pour

identifier des dislocations reliées à des fautes d’empilement instables en opposition à dislocations

partielles qui sont séparées par une faute d’empilement stable.

Le coeur de la dislocation se décompose en quatre dislocations fractionnaires, deux dans le

plan (010) et deux dans le plan (001). Nous ne connaissons pas le module du vecteur de Burgers

pour ces dislocations fractionnaires.

On applique une contrainte σzx (figure (6.6-a)) par déformation de la cellule de simulation

pour faire glisser cette dislocation dans le plan (001).

Lorsque la contrainte de Peierls est atteinte, on observe une fermeture des dislocations frac-

tionnaires dans le plan (010) et un déplacement libre de la dislocation dans le plan (001) instan-

tanément. (le mécanisme n’est pas représenté).

Pour le caractère coin, la largeur de coeur à mi-hauteur du caractère coin vaut 0,9Å. La

contrainte de Peierls de cette dislocation est determinée par une déformation critique ǫxy de la

cellule de simulation (figure (6.6-b)) et est égale à 190MPa (cf tableau (6.5)).

Système [100](010)

La dislocation [100](010) est planaire pour les caractères vis et coin. Les profils de densités

de dislocation ρ de la figure (6.8) montrent un seul pic : la dislocation apparaît non-dissociée

et est étalée sur 0,7 Å et 3Å respectivement pour la dislocation introduite pure vis et pure

coin. Cependant, le cisaillement dévie de la direction [100] aussi bien lorsque la dislocation est
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(a) (b)

(c)

Fig 6.6 – Positions des centres de dislocation de vecteur de Burgers [100] sur la structure cristalline (point vert). (a) : vis

[100] introduite dans les plans (010) (en jaune) et (001) (en rouge). (b) dislocation coin [100] introduite dans le plan (001)

(en rouge). (c) : dislocation coin [100] introduite dans le plan (010) (en rouge)
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Fig 6.7 – Etalement f (trait plein) et densité de dislocation ρ (trait pointillé) de la dislocation [100](001) vis (à gauche)

et coin (à droite) de la forsterite à 0GPa. Le caractère vis de cette dislocation introduite dans le plan (001) s’étale dans

les plans (010) et (001). On représente alors les fonctions de cisaillement f dans les plans (010) (a) et (001) (b) pour cette

dislocation. On trace également la densité de dislocation ρ dans le plan (001) (b). La dislocation coin ne s’étale que dans

son plan de glissement, nous n’observons pas de composante de cisaillement dans le plan (010).
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Fig 6.8 – Etalement f et densité de dislocation ρ de la dislocation [100](010) caractère vis (à gauche) et coin (à droite) à

0GPa de la forsterite. On représente également les fonctions de cisaillement f sur la surface d’énergie de faute d’empilement

pour les dislocations introduites pure vis (en pointillés) et pure coin (trait plein).
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introduite vis ou coin. On peut décrire la répartition du cisaillement dans le plan (010) avec la

réaction suivante :

[100]→ [
1

2
0x] + [

1

2
0x̄] (6.1)

où x = 0, 07 lorque la dislocation est introduite pure vis et x = 0, 13 lorque la dislocation

est introduite pure coin. On applique les composantes σyz et σxy (figure (6.6-a et c)) pour faire

glisser respectivement les dislocations introduites pure vis et pure coin dans le plan (010). Les

contraintes de Peierls sont égales à 820MPa et 290MPa pour ces mêmes caractères. On verifie

également que la valeur de x de la réaction (6.1) ne varie pas sous l’action d’une contrainte

externe et lors du déplacement de la dislocation (non représenté).
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Dislocations de vecteur de Burgers [001]

Nous avons étudié les dislocations de vecteur de Burgers [001] introduites dans les plans (010)

et (100). Les centres des dislocations sur la structure cristalline sont repérés sur la figure (6.9).

Le centre de la dislocation vis est à l’intersection des plans (010), (100) et d’un plan (1̄10). La

dislocation coin [001](100) est posée à l’intersection des plans (100) et (001). Enfin, le centre de

la dislocation coin [001](010) est au croisement des plans (100), (010) et d’un plan (021). Les

étalements de coeur, les distances entre dislocations partielles et les contraintes de Peierls de ces

dislocations de vecteur de Burgers [001] sont résumés dans le tableau (6.5).

Système [001](010)

Dans le plan (010), la dislocation [001] est non-dissociée et planaire pour ses caractères vis et

coin. Les fonctions de cisaillement f et les densités de vecteur de Burgers ρ sont presentées sur

la figure (6.10). Les demi-largeurs de coeur ζ sont évaluées à 1,5Å et 2,5Å pour les caractères vis

et coin et les contraintes de Peierls sont égales à 520MPa et 260MPa pour ces mêmes caractères.

Ces contraintes de Peierls ont été determinées en effectuant des deformations ǫzy et ǫxy de la

cellule de simulation (figure (6.9-a et c)) pour les caractères vis et coin respectivement

Système [001](100)

Le caractère coin de cette dislocation est dissociée en deux partielles colinéaires de vecteur de

Burgers 1
2 [001] séparés de 10,5Å (figure (6.11)). Les largeurs de coeurs des dislocations partielles

sont données dans le tableau (6.5) . La contrainte nécessaire pour déplacer cette dislocation, qui

est calculée en appliquant une contrainte σxy (figure (6.9-b)), est basse et égale à 140MPa.

Nous posons le centre de la dislocation vis à l’intersection des plans (100), (010) et d’un plan

(110) (figure (6.9-a)). Nous appellerons ce centre centre 1, ce centre est repéré sur la structure

cristalline de la figure (6.12).

La relaxation de la dislocation posée en ce centre conduit à une structure de coeur étalée

dans les plans (100) et (010). Cette structure de coeur est non-dissociée et est représentée sur la

figure (6.13-a).

Nous essayons de déplacer cette dislocation dans le plan (010) et dans le plan (100). Nous

appliquons la déformation ǫyz pour déplacer cette dislocation dans le plan (010) et ǫzx pour la

deplacer dans le plan (100) (figure (6.9-a)). La déformation ǫyz ne conduit pas au mouvement

de la dislocation dans le plan (010) : la cellule de simulation n’accommode pas la déformation et

casse avant le départ de la dislocation.

L’application de la déformation ǫzx déplace la dislocation dans le plan (100) en deux temps,
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(a) (b)

(c)

Fig 6.9 – Positions des centres de dislocation de vecteur de Burgers [001] sur la structure cristalline. (a) : vis [001] introduite

dans les plans (010) et (100). (b) dislocation coin [001](100). (c) : dislocation coin [001](010)
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Fig 6.10 – Etalement f et densité de dislocation ρ de la dislocation [001](010) caractère vis (à gauche) et coin (à droite) à

0GPa de la forsterite.

Fig 6.11 – Etalement f et densité de dislocation ρ de la dislocation [001](100)-caractère coin à 0GPa de la forsterite.
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Fig 6.12 – Position du centre 1 et du centre 2 de la dislocation vis [001](100) sur la structure cristalline.
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ce mécanisme est illustré sur la figure (6.13) :

– On observe dans un premier temps un réarrangement du coeur de la dislocation sous l’effet

d’une contrainte projetée dans le plan (100) égale à 2,05GPa. Dans le plan (100), le centre

de la dislocation s’est déplacé entre deux plans (010). Nous appelerons ce centre le centre 2

qui est représenté sur la structure cristalline de la figure (6.12). La dislocation se retrouve

dissociée en deux dislocations partielles 1/2[001] separées de 5,1Å dans le plan (100) (figure

(6.13-b)). L’étalement de la dislocation dans le plan (010)-niveau 1 est modifié.

– L’application d’une contrainte projetée dans le plan (100) égale à 3,6GPa permet la ferme-

ture des dislocations fractionnaires du plan (010) et permet le deplacement de la dislocation

dissociée en deux dislocations partielles 1/2[001] dans ce plan (figure (6.13-c)).

Le code Cod2ex ne permet pas d’obtenir la structure du défaut de plus basse énergie. L’appli-

cation d’une contrainte sur la dislocation précedente a montré que le centre du défaut se déplace

sous l’action d’une contrainte externe inférieure à la contrainte de Peierls. Nous plaçons alors le

centre de la dislocation sur cette nouvelle position, le centre 2 (figure (6.12)) qui se situe sur

un plan (100), au milieu de deux plans (010). La structure de coeur relaxée est donnée sur la

figure (6.14-a). Nous obtenons une structure de coeur symétrique par rapport au centre de la

dislocation. La dislocation est étalée dans un plan (100) et deux plans (010). Nous observons

deux dislocations partielles dans le plan (100) de vecteur de Burgers 1
2 [001] séparées de 5,1Å,

soit la distance entre deux plans (010) (niveaux 1 et 2). Dans les plans (010), ces deux partielles

se décomposent en dislocations fractionnaires dont on ne connait pas le module des vecteurs de

Burgers.

La structure de coeur placée au centre 2 est compatible avec la structure de coeur de la

dislocation vis [001] déterminée par simulation directe à l’échelle atomique avec le potentiel

THB1 par Walker et al. (2005b) et analysée par Carrez et al. (2008). Cette structure calculée à

l’échelle atomique est representée sur la figure (6.15). Le déplacement relatif des atomes voisins

dans cette structure de coeur montre que la dislocation s’étale dans deux plans (010) et un plan

(100).

On applique une déformation ǫzx afin de déplacer cette dislocation dans le plan (100). Le

mécanisme, illustré sur la figure (6.14), permettant à la dislocation de glisser est le suivant :

– Sous l’action d’une contrainte projetée dans le plan (100) égale à 4,1GPa, l’étalement de la

dislocation dans un plan (010) (dans notre exemple, le niveau 1) se ferme. Le centre de la

dislocation se déplace jusqu’à l’intersection entre le plan (100), (010) et (1̄10) : le centre 1.
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(a)

(b) (c)

Fig 6.13 – Etalement f (traits pleins) et densités de dislocation ρ (traits pointillés) de la dislocation vis [001] introduite

au centre 1 à 0GPa. (a) sans contrainte appliquée. (b) sous l’action d’une contrainte projetée dans le plan (100) égale à

2,05GPa : le coeur de la dislocation se réarrange. (c) pour une contrainte projetée dans le plan (100) égale à 3,6GPa, la

dislocation se déplace librement.
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(a)

(b) (c)

Fig 6.14 – Etalement f (traits pleins) et densités de dislocation ρ (traits pointillés) de la dislocation vis [001] introduite

au centre 2 à 0GPa. (a) sans contrainte appliquée. (b) sous l’action d’une contrainte projetée dans le plan (100) égale à

4,1GPa : l’étalement sur le niveau 1 disparaît. (c) pour une contrainte égale à 4,5GPa, la dislocation se déplace librement

dans le réseau.
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Fig 6.15 – Présentation de la structure de coeur à l’échelle atomique calculée par Walker et al. (2005b) avec le potentiel

THB1. Sur cette représentation dite de Vitek, les flèches indiquent le déplacement relatif entre atomes voisins par rapport

à leurs positions dans un cristal parfait.

On observe un changement de l’étalement de la dislocation sur le plan (010)-niveau 2. Dans

le plan (100), nous gardons deux dislocations partielles colinéaires de vecteur de Burgers

1
2 [001].

– Lorsque la contrainte critique projetée est atteinte, les dislocations fractionnaires dans

le plan (010) (le niveau 2 dans cet exemple) se ferment complètement et la dislocation

dissociée en deux dislocations partielles glisse dans le plan (010). Cette contrainte critique

est égale à 4,5GPa.
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6.2.5 Comportement de la dislocation vis [001](100) non-planaire sous l’action

de différentes composantes du tenseur de contraintes à 0GPa.

Nous avons montré que la dislocation vis [001] introduite dans le plan (100) présente une

structure de coeur non-planaire quel que soit le centre où elle est introduite. Cette structure

de coeur non-planaire est caractérisée par l’apparition de dislocations fractionnaires dans le

plan (010). Ce type de structure de coeur non-planaire est comparable à celui observé sur les

dislocations vis 1/2<111> dans les métaux cubiques centrés. Dans ces matériaux, les dislocations

vis 1/2<111> s’étale sous forme de dislocations fractionnaires dans trois plans {110} en zone avec

la direction <111> (Vitek et al., 1970). Des études numériques sur l’influence du cisaillement le

long du vecteur de Burgers ont été réalisées pour différentes orientations par rapport au plan de

glissement sur la mobilité ces dislocations (Duesbery et al., 1973; Vitek, 1976). Il ressort de ces

études que le déplacement de la dislocation n’est pas assujetti à la seule projection du tenseur

des contraintes dans le plan de glissement le long du vecteur de Burgers : le comportement sous

contrainte de ces dislocations vis 1/2<111> dévie donc de la loi de Schmid et Boas. De plus,

d’autres composantes du tenseur de contraintes, les composantes de traction-compression et les

composantes agissant sur le caractère coin, combinées aux composantes agissant sur le caractère

vis, peuvent avoir une influence sur la contrainte critique de cisaillement (Ito & Vitek, 2001;

Gröger et al., 2008a).

Nous allons étudier le comportement de la dislocation vis [001](100) non-planaire introduite

au centre 2 (la structure stable de la dislocation d’après les modélisations à l’échelle atomique

de Carrez et al. (2008)) vis-à-vis de la loi de Schmid.

Deux types de contraintes seront appliquées sur cette dislocation en nous basant sur le repère

de la figure (6.16) :

– Un cisaillement pur dans la direction du vecteur de Burgers et ceci pour différentes orien-

tations θ par rapport au plan (100). Nous limitons les calculs à l’intervalle [−π/2, π/2] du

fait de la symétrie du coeur de la dislocation. Ces calculs s’effectuent en combinant l’appli-

cation des contraintes σzx et σzy. On s’attend, dans le cadre de la loi de Schmid à ce que

la contrainte critique appliquée, projetée dans le plan de glissement soit constante lorsque

l’orientation de la sollicitation varie. Si le comportement de la dislocation s’écarte de la

loi de Schmid, d’autres composantes du tenseur des contraintes influent sur le glissement.

Ceci est illustré sur la figure (6.17)

– Un cisaillement pur σzx combiné avec une contrainte s’appliquant sur les composantes coin
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Fig 6.16 – Repère utilisé et définition de l’angle θ entre le plan (100) et l’orientation du cisaillement pour l’étude du

comportement sous contrainte de la dislocation vis [001] non-planaire posée au centre 2.
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Fig 6.17 – Comportement d’une dislocation vis sous l’action d’une contrainte de cisaillement le long du vecteur de Burgers

pour différentes orientations θ par rapport au plan de glissement. Si le comportement de cette dislocation sous contrainte

obéit à la loi de Schmid, alors la contrainte critique appliquée dans le plan de glissement reste constante pour tout θ. Sinon,

deux cas peuvent se produire :

––– Cas 1 : l’écart de l’orientation de la contrainte par rapport au plan de glissement durcit le système.

– Cas 2 : l’écart de l’orientation de la contrainte par rapport au plan de glissement facilite le glissement.

σxy de la dislocation. De cette façon, on peut quantifier l’effet des composantes coin de la

dislocation sur sa mobilité, même si ces composantes coin sont infimes dans la description

des dislocations pure vis. L’application d’une composante du tenseur de contrainte agissant

sur le caractère coin combinée aux composantes agissant sur le caractère vis ne doit pas

modifier la contrainte critique de cisaillement si le comportement de la dislocation sous

contraintes obéit à la loi de Schmid.

L’application d’un cisaillement pur suivant la direction du vecteur de Burgers dans un plan

orienté d’un angle θ par rapport au plan (100) fait glisser la dislocation dans le plan (100) pour

des orientations θ comprises entre -40 et +40˚. Pour les angles compris entre -90 et -40˚et entre

+40 et +90˚, la boite de simulation "casse" avant le glissement de la dislocation et rend la

mesure de la contrainte critique appliquée projetée sur le plan de glissement impossible.

On reporte sur la figure (6.18-a), la contrainte critique appliquée, projetée sur le plan (100)

que nous avons calculée en fonction de l’angle θ pour des angles compris entre -40˚et +40˚.

Cette contrainte critique est constante et égale à la contrainte de Peierls (contrainte calculée

lorsque θ=0 et égale 4,5GPa dans notre cas) pour des angles compris entre -20 et +30 ˚. Une

déviation apparait pour des angles de sollicitations compris entre -40 et -20˚et +30 et +40˚.

La sollicitation dans un plan incliné de θ correspond à l’application de composantes σzy dans le

tenseur des contraintes (en plus de σxz). L’application de ces contraintes induit, au delà d’un

certain seuil proche de 1 GPa, un durcissement qui se traduit par une contrainte critique projetée
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Fig 6.18 – (a)Contrainte critique appliquée, projetée sur le plan (100) de la dislocation vis [001](100) introduite au centre

2 à 0GPa pour des orientations de la contrainte par rapport au plan (100) comprises entre -40 et +40˚. On ajoute sur

ce graphe, la valeur constante donnée par la loi de Schmid, quelle que soit l’orientation de la contrainte.(b) Différence

∆σcritique entre la contrainte critique appliquée, projetée sur le plan (100) et la contrainte de Peierls en fonction de la

contrainte σyz appliquée pour cette même dislocation.

plus élevée. La figure (6.18-b) montre la variation de ce durcissement en fonction des contraintes

σzy.

On termine l’étude de la dislocation vis [001] sous contraintes en lui appliquant une com-

posante σxy agissant sur le caractère coin de la dislocation. L’application d’une contrainte σxy

seule ne permet pas de déplacer la dislocation. Nous avons combiné les contraintes σxy+σzx,

c’est-à-dire une contrainte agissant sur le caractère coin combiné à une contrainte agissant sur le

caractère vis. cet état de contrainte permet le déplacement de la dislocation dans le plan (100).

Le mécanisme permettant le déplacement de cette dislocation est le même que celui permettant

le déplacement de la dislocation sous l’action de σzx seule (figure (6.14)). Nous avons réalisé une

seule mesure avec σxy=2,4GPa. La contrainte critique projetée σzx permettant de déplacer la

dislocation reste alors très proche de la valeur d’origine 4,4 GPa. La sensibilité du coeur de la

dislocation est donc très faible vis-à-vis de ces composantes σxy du tenseur des contraintes.
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6.2.6 Effet de la pression sur la dislocation vis [001]

Pour étudier l’effet de la pression sur la dislocation vis [001], nous appliquons la même mé-

thode qu’à 0GPa. Nous utilisons les mêmes maillages que précédemment auquels nous allons

incorporer les paramètres de maille, les constantes élastiques et les énergies de fautes d’empile-

ment géneralisées des plans (100) ,(010) et (110) à 10GPa.

Nous utilisons encore le potentiel empirique THB1 décrit dans le chapitre 2 pour déterminer

ces paramètres physiques. Les paramètres de maille, les constantes élastiques ainsi que les sur-

faces d’énergie de fautes d’empilement géneralisées à 10GPa sont respectivement donnés dans les

tableaux (6.6) et (6.7) et sur la figure (6.19).

a(Å) b(Å) c(Å)

THB1 4,7269 9,943721 5,8783

GGA-US (Durinck et al., 2005b) 4,7148 9,9799 5,8807

exp. 5,3GPa (Andrault et al., 1995) 4,711 10,091 5,897

exp. 15,8GPa (Andrault et al., 1995) 4,696 9,813 5,746

Tab 6.6 – Paramètres de maille de la forsterite à 10GPa calculés avec le potentiel THB1. Une comparaison avec des calculs

ab initio et les données expérimentales est également fournie (Pour les calculs ab initio, US est le pseudopotentiel UltraSoft).

C11 C22 C33 C44 C55 C66 C12 C13 C23

THB1 409 235 322 63 82 99 138 134 124

GGA-US (Durinck et al., 2005b) 409 255 297 90 101 107 114 117 120

exp. 8,1GPa (Zha et al., 2000) 379 244 284 78 92 96 101 102 105

Tab 6.7 – Constantes élastiques (en GPa) de la forsterite à 10GPa. Une comparaison avec d’autres données expérimentales

et numériques, est également fournie.

La comparaison des paramètres de maille et des constantes élastiques montre que le potentiel

THB1 reproduit la structure et l’élasticité de la forsterite sous pression. Les paramètres de maille

et les constantes élastiques calculés avec le potentiel empirique sont dans l’ordre de grandeur

des autres données expérimentales et numériques. Les γ − surfaces des plans (100), (010) et

(110) à 10GPa ont les mêmes formes que celles calculées à 0GPa mais montrent une énergie

de faute supérieure. Les comparaisons des γ − lignes des glissements [001](100) et [001](010)

à 0 et 10GPa sont présentées sur la figure (6.20). Sur cette figure, nous voyons que l’énergie

de faute d’empilement du système [001](010) diminue avec la pression, contrairement aux deux
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Fig 6.19 – Energies de fautes d’empilement géneralisées des plans (100) (a), (010) (b) et {110} (c) calculées à 10GPa avec

le potentiel THB1. Les niveaux de couleurs représentent l’intensité de l’énergie de fautes. (courbes lissées)
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Fig 6.20 – Comparaison 0-10GPa des γ − lignes des systèmes de glissement [001](100) (a), [001](010) (b). (courbes lissées)

Fig 6.21 – Etalement f et densité de dislocation ρ de la dislocation [001](010)-caractère vis à 10GPa.

autres systèmes qui présentent des énergies de fautes supérieures à 10GPa. On note également

une légère diminution de l’énergie de faute stable du système [001](100).

Nous appliquons tout d’abord le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin sur la dislocation vis

[001] introduite dans le plan (010). L’étalement f et le profil de densités de dislocations ρ à 10

GPa sont montrés sur la figure (6.21). Comme à 0GPa, cette dislocation est planaire et non-

dissociée. Cette dislocation s’étale sur une distance de 1,8Å et présente une contrainte de Peierls

égale à 425MPa. On observe un adoucissement avec l’augmentation de pression : à 0GPa, la

contrainte de Peierls de cette dislocation est égale à 510MPa (cf. tableau (6.5, page 198)).

L’étude de la dislocation vis [001] introduite dans le plan (100) est effectuée en introduisant

la dislocation au centre 1 et au centre 2, tels qu’ils ont été définis sur la figure (6.12).

Lorsque la dislocation est introduite au centre 1, nous obtenons le même type de structure

de coeur de la dislocation qu’à 0GPa (figure (6.22-a)). La dislocation s’étale dans les plans (100)
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Fig 6.22 – Etalement f (traits pleins) et densités de dislocation ρ (traits pointillés) de la dislocation vis [001] introduite au

centre 1 à 10GPa.

Fig 6.23 – Etalement f (traits pleins) et densités de dislocation ρ (traits pointillés) de la dislocation vis [001] introduite au

centre 2 à 10GPa.
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(a) (b)

Fig 6.24 – Comparaison 0-10GPa des etalements des dislocations fractionnaires dans les plans (010) placées au centre 1 (a)

et au centre 2 (b)
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Fig 6.25 – (a)Contrainte critique appliquée, projetée sur le plan (100) de la dislocation vis [001](100) introduite au centre

2 à 10GPa pour des orientations de la contrainte par rapport au plan (100) comprises entre -30 et +30˚. On ajoute sur

ce graphe, la valeur constante donnée par la loi de Schmid, quelle que soit l’orientation de la contrainte.(b) Différence

∆σcritique entre la contrainte critique appliquée, projetée sur le plan (100) et la contrainte de Peierls en fonction de la

contrainte σyz appliquée pour cette même dislocation.
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et (010). Les dislocations fractionnaires dans le plan (010) sont moint étalées qu’à 0GPa. On

reporte sur la figure (6.24) les fonctions de cisaillement f des dislocations fractionnaires dans

le plan (010) à 0 et 10GPa pour cette dislocation. On y voit que les fonctions d’étalements f

à 10GPa décroissent plus rapidement avec x qu’à 0GPa : ces dislocations fractionnaires sont

moins étendues à 10GPa. L’application d’une contrainte σzx sur la cellule de simulation déplace

la dislocation dans le plan (100) suivant un mécanisme différent de celui observé à 0GPa : on

n’observe pas de réarrangement du coeur sous contrainte et l’application d’une contrainte projetée

égale à 5GPa ferme les dislocations fractionnaires dans le plan (010) et permet à la dislocation

de se déplacer librement dans le plan (100).

L’introduction de la dislocation au centre 2 donne une structure de coeur symétrique, éga-

lement du même type que celle determinée à 0GPa. On représente cette structure de coeur sur

la figure (6.23). La dislocation s’étale dans les deux plans (010) et le plan (100). Dans le plan

(100), la dislocation se dissocie en deux dislocations partielles de vecteur de Burgers 1/2[001],

séparées d’une distance [010]/2. Une fois de plus, les étalements des dislocations fractionnaires

dans les plans (010) sont plus étroits qu’à 0GPa (figure (6.24)).

On applique une contrainte σzx pour faire glisser la dislocation dans le plan (100) et deter-

miner sa contrainte de Peierls. Le mécanisme de réarrangement du coeur de cette dislocation

sous contrainte est différent du mécanisme observé à 0GPa. Comme pour la dislocation vis [001]

introduite au centre 1 à cette pression, on n’observe pas de réarrangement du coeur de la dis-

location sous contrainte. L’application de la contrainte de Peierls sur cette dislocation ferme les

dislocations fractionnaires dans le plan (010) et fait glisser la dislocation dans le plan (100). La

contrainte de Peierls est la même que pour la dislocation posée au centre 1 à cette pression :

5GPa.

Nous testons la validité de la loi de Schmid à 10GPa en appliquant les mêmes contraintes de

cisaillement sur la dislocation qu’à 0GPa en nous basant sur le repère de la figure (6.16) : un

cisaillement pur dans la direction du vecteur de Burgers pour différentes orientations par rapport

au plan (100) (combinaison σzx+σzy) et un cisaillement pur suivant la direction du vecteur de

Burgers dans le plan (100) combiné avec un cisaillement agissant uniquement sur les composantes

coin de la dislocation (σzx+σxy).

A 10GPa, la dislocation glisse dans le plan (100) pour des angles θ de la solicitation compris

entre -30 et +30˚ : les contraintes appliquées pour des angles compris entre -90 et -30˚et entre

+30 et +90 ne sont pas accommodées par la cellule de simulation.
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Nous reportons la contrainte critique appliquée, projetée dans le plan (100) que nous avons

calculé en fonction de l’angle θ du cisaillement pur par rapport au plan (100) à 10GPa sur la

figure (6.25-a). Cette figure montre que que les contraintes calculées ne suivent pas du tout

la loi de Schmid : l’écart de la sollicitation par rapport au plan (100) durcit le système. Nous

avons quantifié l’augmentation de la contrainte critique nécessaire au glissement en fonction de

la composante σzy sur la figure (6.25-b). Cette figure montre que l’écart à la loi de Schmid est

plus important à 10 GPa qu’à 0 GPa. Nous pouvons modéliser cet écart par une fonction du

quatrième ordre :

∆σcritique = 8.10−12σ4
yz − 2.10−8σ3

yz + 1.10−4σ2
yz + 0, 049σyz (6.2)

Tous les termes de contraintes de cette équation sont éxprimés en MPa.

Nous avons réalisé un seul calcul afin de tester la sensibilité aux composantes σxy du tenseur

des contraintes. L’application de σxy = 2,9 GPa n’affecte pas significativement la contrainte

critique projetée dans le plan (100) qui vaut 4,9 GPa, valeur indiscernable de la valeur nominale

5 GPa. Comme à 0 GPa, nous ne mettons pas en évidence une quelconque sensibilité du glissement

dans (100) aux composantes σxy du tenseur des contraintes.
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6.3 Discussion

6.3.1 Le glissement des dislocations de vecteurs de Burgers [100] à 0GPa.

Le glissement des dislocations de vecteurs de Burgers [100] est celui observé lorsque l’olivine

est déformée à basse pression-haute température (T>1000˚C) (Durham et al., 1977; Darot &

Gueguen, 1981; Gueguen & Darot, 1982; Bai & Kohlstedt, 1992)). Il est absent à basse tempé-

rature au profit du glissement [001].

Système [100](010)

Les résultats obtenus sur la dislocation [100](010) montrent une dissociation possible de la

dislocation [100] en deux dislocations partielles suivant la réaction :

[100]→ [
1

2
0x] + [

1

2
0x̄] (6.3)

où x = 0, 07 lorsque la dislocation est introduite pure vis et x = 0, 13 lorsque la dislocation

est introduite pure coin. La dislocation [100](010) reste planaire, quel que soit son caractère

d’introduction. La structure de coeur de cette dislocation est alors controlée par la forme de la

γ − surface du plan (010). Cette surface présente une faute d’empilement stable en 1/2[100] +

1/6[001] (point A sur la figure (6.5), page 196) qui entraine la dissociation de cette dislocation

en deux dislocations partielles de vecteur de Burgers non-colinéaires. Cependant, les profils de

densité de dislocations de la figure (6.8, page 202) montrent un coeur large, non-dissocié : nous

parlerons ici d’un effet de coeur plutôt que d’une véritable dissociation de cette dislocation. La

différence entre les valeurs x de la réaction de dissociation (6.3) entre les caractères vis et coin

est un effet de l’élasticité. On peut observer cet effet de l’élasticité en calculant les coefficients

énergétiques K des caractères vis et coin de la dislocation [100](010) avec le logiciel DisDi :

Kvis=79GPa et Kcoin=135GPa. Ce coefficient énergétique K est plus grand pour le caractère

coin que pour le caractère vis et entraine une déviation du cisaillement dans la direction du

vecteur de Burgers plus grande dans le cas d’une dislocation introduite pure coin (Schoeck,

2005).

Une réaction complexe de dissociation de cette dislocation [100](010) a été envisagée par Poi-

rier à partir d’un modèle de sphères dures (Poirier & Vergobbi, 1978; Poirier, 1975). Cette étude

a été réalisée en considérant la structure cristalline de la forsterite dans la structure hexagonale
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Fig 6.26 – Dissociation de la dislocation [100](010). On reporte la répartition du cisaillement f que nous avons calculé

pour la dislocation introduite pure vis (en pointillé) et pur coin (trait plein) sur la surface d’énergie de fautes d’empilement

géneralisées du plan (010) à 0GPa. En rouge, on représente le chemin de dissociation planaire de la dislocation [100] dans

le plan (010) proposée par Poirier (1975)

compacte du sous-réseau anionique. La réaction de dissociation en trois dislocations partielles

proposée s’écrit, dans la forsterite orthorhombique Pbnm :

[100]→ [
1

6
,

1̄

36
,
1

4
] + [

2

3
, 0, 0] + [

1

6
,

1

36
,
1̄

4
] (6.4)

Ce schéma de dissociation fait intervenir une composante hors du plan de glissement des

dislocations partielles d’une translation 1
36

e
de [010]. On représente le chemin de dissociation

planaire dans le plan (010) sur la figure (6.26).

Une dissociation de la dislocation [100](010) en deux dislocations partielles non-colinéaires

a été observée par Vander Sande & Kohlstedt (1976) au microscope électronique en transmis-

sion sur de l’olivine deformée. Ces auteurs se sont appuyés sur la réaction en trois dislocations

partielles proposée par Poirier pour analyser leur résultats. La non-visibilité de la troisième dislo-

cation a été attribuée à un problème d’observation au microscope électronique. Nos calculs sont

une explication possible de leurs observations de la dissociation de la dislocation [100] en deux

dislocations partielles non-colinéaires.
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Les contraintes de Peierls associées à la dislocation [100](010) valent respectivement 820 et

290MPa pour les dislocations introduites pure vis et pure coin. Le caractère controlant la mobilité

de cette dislocation est alors le caractère vis. Ce caractère vis des dislocations gouvernant la

mobilité des dislocations [100](010) a également été mis en évidence par Durinck et al. (2007).

Ces auteurs ont utilisé la formulation unidimensionnelle du problème de Peierls et Nabarro pour

déterminer les structures de coeur et les contraintes de Peierls des dislocations dans la forsterite.

Dans le cas de la dislocation [100](010), les contraintes de Peierls issues de ce modèle valent

respectivement 6,3 et 1,9GPa pour les caractères vis et coin pour des structures de coeur de

la dislocation [100](010) non-dissociées. La formulation unidimensionnelle du modèle de Peierls-

Nabarro ne permet pas la détermination de dissociation de dislocation avec des vecteurs de

Burgers non-colinéaires.

Système [100](001)

Le système [100](001) est le second système de glissement faisant intervenir le glissement

[100] que nous avons étudié. Les résultats montrent deux structures de coeur différentes selon

que cette dislocation est introduite pure vis ou pure coin :

– un coeur de dislocation planaire et non-dissocié : la dislocation coin [100](001).

– Un coeur de la dislocation vis [100](001) non-planaire qui s’étale dans les plans (010) et

(001).

La dislocation coin [100](001), de par son caractère coin, est contrainte à rester planaire. La

surface d’énergie de fautes d’empilement géneralisées du plan (001) présente une faute d’em-

pilement stable en son centre (repérée B sur la figure (6.5), page 196). La dissociation de la

dislocation [100] dans son plan

[100]→ 1

2
[110] +

1

2
[11̄0] (6.5)

n’est pas stable d’après le critère de Frank. La structure de coeur de la dislocation coin [100](001)

est alors contrôlée par la forme de la γ− ligne du système [100](001). Cette courbe présente une
simple bosse (cf. figure (6.4), page 195), caractéristique d’une non-dissociation de la dislocation

[100](001).

Comme dans le cas de la dislocation [100](010), Poirier a proposé une dissociation de la

dislocation [100](001), à partir de l’examen de la structure de la forsterite (Poirier & Vergobbi,

1978) :
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Fig 6.27 – Dissociation de la dislocation [100](001) proposée par Poirier & Vergobbi (1978) représentée sur la surface

d’énergie de fautes d’empilement géneralisées du plan (001) à 0GPa.

[100]→ [
1

6
,
1̄

9
,
1

6
] + [

2

3
, 0, 0] + [

1

6
,
1

9
,
1̄

6
] (6.6)

Cette réaction comporte une composante hors du plan de glissement 1
6 [001]. Nous représentons

la réaction de dissociation planaire sur la surface d’énergie de fautes d’empilement géneralisées du

plan (001) (figure (6.27)). Nous n’observons pas de dissociation planaire de cette dislocation avec

nos calculs. L’examen de la structure cristalline n’est pas suffisante pour déceler d’eventuelles

dissociations de dislocations : l’énergie liée au cisaillement des liaisons atomiques, les énergies de

fautes d’empilement géneralisées, donnent plus d’informations sur de possibles dissociations de

dislocation.

La dislocation vis [100](001) que nous avons calculé présente une structure non-planaire. Cette

dislocation vis s’étale dans les plans (010) et (001). Sa structure de coeur est non-dissociée, étalée

sous forme de dislocations fractionnaires dans les plans (010) et (001) dont on ne connait pas les

modules des vecteurs de Burgers. Le module des vecteur de Burgers fractionnaires est gouverné

par un équilibre entre forces liées aux énergies de fautes d’empilement dans les plans (001) et

(010). Duesbery et al. (1973) ont montré que l’étalement dans plusieurs plans {110} en zone des

dislocations vis 1/2<111> dans les métaux cubiques centrés est dûe à un équilibre entre forces
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Fig 6.28 – Comparaison des énergies de fautes d’empilement géneralisées des systèmes de glissement [100](010) et [100](001)

à 0GPa calculées avec le potentiel THB1.

liées aux énergies de fautes d’empilement dans les plans {110}. On peut comparer les γ − lignes
des systèmes de glissement [100](010) et [100](001) sur la figure (6.28) pour expliquer l’étalement

de la dislocation vis [100](001) dans les plans (010) et (001). On remarque que l’énergie de fautes

du système de glissement [100](010) est clairement inférieure à l’énergie du système [100](001).

La dislocation vis [100] introduite dans le plan (001) aura alors tendance à minimiser son énergie

de désaccord en s’étalant dans le plan (010).

Les observations des dislocations [100](001) au microscope électronique de Durham et al.

(1977) sur de l’olivine déformée entre 1080 et 1575˚C montrent des caractères vis plutot recti-

lignes. Ceci suggère une participation importante de la friction de réseau sur cette dislocation.

Cette participation importante de la friction de réseau a également été observée par Bai & Kohl-

stedt (1992) sur de l’olivine déformée entre 1300 et 1500 ˚C. Poirier & Vergobbi (1978) ont

proposé des dissociations sessiles de la dislocation vis [100](001) pour rendre compte de la haute

friction de réseau observée sur ces dislocations :

– une configuration énergetiquement favorable : une dissociation de la dislocation en cinq

dislocations partielles reparties dans les plans (010) et (001)

– Une configuration énergetiquement défavorable : une dissociation en six dislocations par-

tielles dans les plans (010), (011) et (01̄1)

Ces dissociations complexes sont représentées sur la figure (6.29). Le résultat que nous avons

obtenu sur la dislocation vis [100](001) montrent bien un étalement dans les plans (001) et (010)

comme la dissociation énergétiquement favorable de Poirier mais une structure de coeur non-

dissociée. Les dislocations partielles proposées par Poirier dans la configuration énergétiquement
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Fig 6.29 – Représentation des possibles dissociations de la dislocation vis [100] non-planaire proposées par Poirier & Vergobbi

(1978). Les lignes des dislocations partielles sont représentées par des cercles.

favorable sont remplacées par des dislocations fractionnaires dans notre modélisation.

Cette configuration non-planaire pour la dislocation vis [100](001) entraine une contrainte

de Peierls elevée pour cette dislocation. La contrainte de Peierls vaut 2GPa, à comparer aux

190MPa obtenus pour la dislocation coin [100](001). Le caractère vis de cette dislocation contrôle

sa mobilité. Ce résultat est identique à celui obtenu par Durinck et al. (2007) avec le modèle de

Peierls-Nabarro unidimensionnel : les caractères vis et coin de la dislocation [100](001) présentent

respectivement des contraintes de Peierls égales à 31,2 et 7,4GPa.

Comparaison des glissements [100](010) et [100](001)

Les calculs de contraintes de Peierls que nous avons effectué montrent que les dislocations

vis contrôlent la mobilité des dislocations [100] dans les plans (010) et (001). Les contraintes

obtenues sont égales à 0,8 et 2GPa pour les systèmes [100](010) et [100](001). On montre ici un

glissement [100] plus facile dans les plans (010) que dans le plan (001).
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Ce résultat a également été mis en évidence par Durinck et al. (2007) avec le modèle de

Peierls-Nabarro unidimensionnel : les contraintes de Peierls des caractères vis des systèmes de

glissement [100](010) et [100](001) valent 6,3 et 31,2 GPa. Cependant, cette mise en évidence

de la facilité du glissement dans le plan (010) dans les deux études ne découle pas des mêmes

structures de coeur. Les structures de coeurs des dislocations [100](010) et [100](001) calculées

par Durinck et al. sont planaires et non-dissociées. D’après ces résultats, la dislocation [100](001)

présente un coeur plus étroit que la dislocation [100](010). Ceci conduit à des contraintes de

Peierls plus élevées pour le système [100](001) que pour le système [100](010). Dans le cadre

de nos simulations avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin, la dislocation vis [100](010) est

planaire contrairement à la dislocation vis [100](001) : un coeur de dislocation non-planaire

présente une friction de réseau plus importante qu’une dislocation planaire.

La facilité du glissement [100](010) par rapport au glissement [100](001) est compatible avec

les expériences de déformation réalisées sur monocristaux de forsterite à haute température

(T>1400 ˚C) de Darot & Gueguen (1981). Ces auteurs ont sollicité les orientations [110]c (ac-

tivation du système [100](010)) et [101]c (activation du système [100](001)). Ils ont mis en évi-

dence la dureté de l’orientation [101]c par rapport à l’orientation [110]c : le système de glissement

[100](010) est plus facile à activer que le système [100](001) à haute température.

6.3.2 Le glissement des dislocations de vecteurs de Burgers [001] à 0 et 10GPa.

Le glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001] est observé expérimentalement à

basse pression-basse température (Phakey et al., 1972; Gaboriaud et al., 1981) ainsi qu’à haute

presion-haute température (Couvy et al., 2004; Jung et al., 2008; Raterron et al., 2007, 2009).

Système [001](010)

L’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin pour determiner la structure de coeur

de la dislocation [001](010) conduit à une structure de coeur non-dissociée et planaire, aussi bien

pour les caractères vis et coin à 0 et 10GPa.

La surface d’énergie de faute d’empilement du plan (010) à 0GPa présente une faute d’empi-

lement stable en 1/2[100]+1/6[001] (point A sur la figure (6.5), page 196) qui ne permet pas une

dissociation de la dislocation [001](010) avec des vecteurs de Bugers non-colinéaires qui respecte

le critère de Frank. La surface d’énergie de fautes d’empilement du plan (010) à 10GPa présente

également cette faute d’empilement stable en 1/2[100]+1/6[001] et ne permet pas la dissociation
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ζPNG (Å) ζPN (Å) 100* ζPNG−ζPN
ζPN

[001](010)-vis 0GPa 1,5 1,9 -21

[001](010)-vis 10GPa 1,8 2,5 -28

[001](010)-coin 0GPa 2,5 2,6 -4

Tab 6.8 – Comparaison entre les résultats sur les structures de coeurs des dislocations determinées avec le modèle de Peierls-

Nabarro-Galerkin (PNG) et celles données dans Durinck et al. (2007) avec le modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel

(PN). ζ est la demi-largeur du coeur de la dislocation. On donne également la différence relative entre les deux résultats.

de la dislocation [001] dans ce plan avec des vecteurs de Burgers non-colinéaires à cette pression.

La forme de la γ − ligne du système [001](010) à 0GPa (figure (6.4), page 195) et à 10GPa

(figure (6.20), page 218) dirige alors la structure de coeur de cette dislocation. Cette γ − ligne

montre une simple bosse qui conduit à la structure non-dissociée des dislocations vis et coin

[001](010) à 0 et 10GPa. Les étalements de la dislocation [001](010) sont plus larges à 10 GPa

par rapport à 0GPa : ζ=1,5Å à 0GPa et ζ=1,8Å à 10GPa. Ceci vient du fait que l’énergie de

fautes d’empilement géneralisées est plus faible à 10GPa qu’à 0GPa (figure (6.20), page 218)).

Cette structure de coeur planaire et non-dissociée de la dislocation [001](010) est également

modélisable avec un modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Les résultats que nous avons ob-

tenus sont alors directement comparables avec les résultats obtenus par Durinck et al. (2007) sur

la dislocation [001](010) avec le modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Dans cette étude, les

γ−lignes ainsi que les constantes élastiques nécessaires pour calculer les coefficients énergetiques
K des dislocations ont été calculées ab initio (Approximation GGA- pseudopotentiel UltraSoft).

Les comparaisons entre largeurs de coeurs issues de ce modèle et celles que nous avons calculées

avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin sont données dans le tableau (6.8).

D’après ce tableau, les étalements de coeurs de dislocations sont plus petits dans notre étude.

Les différences entre les résultats issus de ces deux modèles peuvent atteindre 30%. Trois facteurs

sont responsables de ces différences :

– Tout d’abord, les différences entre énergies de fautes d’empilement calculées ab initio et

avec un potentiel empirique. Le potentiel empirique surestime les énergies de fautes par

rapport aux calculs ab initio ce qui entraine des largeurs de coeurs plus étroites.

– Les coefficients énergétiquesK des caractères des dislocations varient en fonction de la tech-

nique choisie pour calculer les constantes élastiques. L’étalement du coeur est, en première

approximation, proportionnelle au coefficient énergétique de la dislocation (cf. chapitre 1,
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équation (1.18), page 24).

– Enfin, la structure de coeur dépend du modèle de Peierls utilisé. Dans le cas du modèle

de Peierls-Nabarro-Galerkin, nous autorisons la dislocation à s’étaler dans d’autres plans

non-parallèles au plan où la dislocation a été introduite. Ceci peut influencer l’étalement

du coeur car la dislocation peut alors s’accrocher sur ces autres plans.

La structure planaire de la dislocation [001](010) conduit à des contraintes de Peierls faibles

à 0GPa : 510 et 260 MPa pour les caractères vis et coin. Ici, nous observons que le caractère

vis de la dislocation [001](010) contrôle sa mobilité, même si les contraintes de Peierls pour

les deux caractères sont du même ordre de grandeur. Ce résultat est en accord avec les calculs

de Durinck et al. (2007) avec l’utilisation d’un modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel qui

montre également une mobilité contrôlée par le caractère vis pour cette dislocation à 0 et 10GPa

avec un ordre de grandeur similaire pour les contraintes de Peierls des caractères vis et coin de

la dislocation. Les contraintes de Peierls calculées avec ce modèle valent respectivement 3,1 et

2,9GPa pour les caractères vis et coin à basse pression et 0,7 et 0,6GPa à haute pression.

Les contraintes de Peierls calculées pour la dislocation vis [001](010) à 0 et 10GPa montrent

un adoucissement de ce système de glissement passant de 520 à 425MPa avec l’augmentation

de pression. Ce même adoucissement a été mis en évidence par Durinck et al. (2007) avec la

formulation unidimensionnelle du modèle de Peierls-Nabarro. Cet adoucissement est lié à la

structure de coeur planaire et non-dissociée de cette dislocation : le coeur de la dislocation est

plus large à 10GPa qu’à 0GPa et conduit à une contrainte de Peierls plus basse pour la dislocation

à 10GPa.

Système [001](100)

Structures de coeurs des dislocations

Comme pour les dislocations de vecteur de Burgers [100](001), les structures de coeurs des

dislocations [001](100) sont différentes en fonction du caractère vis ou coin de la dislocation :

– A 0 GPa, la dislocation coin [001](100) est planaire et dissociée en deux dislocations par-

tielles avec des vecteurs de Burgers colinéaires 1/2[001].

– La dislocation vis [001] introduite dans le plan (100) est non-planaire aussi bien à 0 qu’à

10GPa.

A 0GPa, la structure planaire de la dislocation [001](100) est justifiée par la forme de la γ −
ligne du système de glissement [001](100). La surface d’énergie de faute d’empilement géneralisées
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du plan (100) est limitée à 15% de cisaillement dans la direction [010] et ne montre pas de fautes

d’empilement stables hors de la direction de vecteur de Burgers [001]. La dissociation de la

dislocation coin [001](100) en deux dislocations partielles est alors dûe à la forme de la γ− ligne
du système [001](100) qui présente une faute d’empilement stable pour une valeur de 50% de

cisaillement dans la direction [001] (cf. figure (6.4), page 195) : la dislocation coin [001](100) se

dissociera suivant la réaction :

[001]→ 1

2
[001] +

1

2
[001] (6.7)

La dislocation vis [001] introduite dans le plan (100) présente une structure de coeur de dis-

location tridimensionnelle aussi bien à 0 qu’à 10GPa. Dans un premier temps, cette dislocation

a été introduite à l’intersection des plans (100), (010) et d’un plan (110). La structure de cette

dislocation est étalée dans le plan (010) et dans le plan (100) sous forme de dislocations fraction-

naires dont on ne connait pas les modules des vecteurs de Burgers. Le module de ces dislocations

fractionnaires est, comme pour la dislocation vis [100](001), contrôlé par les énergies de fautes

d’empilement géneralisées des systèmes de glissement [001](100) et [001](010) (Duesbery et al.,

1973). On reporte sur la figure (6.30), les énergies de fautes d’empilement géneralisées des sys-

tèmes de glissement [001](100) et [001](010) à 0GPa. On y remarque que pour des valeurs faibles

de cisaillement, la courbe du système [001](010) est bien inférieure à celle du système [001](100).

Dans le cadre du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin, on introduit de manière abrupte la dislo-

cation dans son plan de glissement, ici le plan (100). Au début de la relaxation, la dislocation

s’étale dans le plan de glissement et dans le plan présentant l’énergie de faute la plus basse, ici le

plan (010). L’étalement de la dislocation dans le plan (010) sera limité par un équilibre de forces

liées à l’énergie de fautes d’empilement géneralisées dans le plan (010) et (100).

A 10GPa, nous obtenons le même type de structure de coeur qu’à 0GPa pour la dislocation

vis [001](100) introduite à l’intersection des plans (100), (010) et d’un plan (110). La dislocation

s’étale dans les plans (100) et (010) sous forme de dislocations fractionnaires. Ces dislocations

fractionnaires sont moins étalées qu’à 0GPa. Ceci est visible sur la figure (6.24, page 220) qui

montre une décroissance plus rapide de la fonction de cisaillement f dans le plan (010) à 10GPa.

Cet étalement plus étroit peut être expliqué par l’augmentation et la diminution de l’énergie

de fautes d’empilement géneralisées des systèmes de glissement [001](100) et [001](010) avec la

pression (cf. figure (6.20), page 218) qui modifiera l’équilibre entre forces dans les plans (100) et

(010).
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Fig 6.30 – Comparaison des énergies de fautes d’empilement géneralisées des systèmes [001](010) et [001](100) à 0GPa

calculées avec le potentiel THB1.

Cette structure pour la dislocation vis [001](100) introduite à l’intersection des plans (100),

(010) et d’un plan (110) n’est pas compatible avec la structure de coeur stable de la dislocation vis

[001] non-planaire determinée par Carrez et al. (2008). Cette structure de dislocation, determinée

par simulation directe de la structure de coeur de la dislocation vis [001] montre un étalement

de la dislocation dans un plan (100) et deux plans (010). Cette structure stable pour le coeur

de dislocation est obtenue lorsque le centre du défaut est placé dans le plan (100), au milieu de

deux plans (010). La structure de coeur que nous avons determinée avec le modèle de Peierls-

Nabarro-Galerkin est dissociée en deux dislocations partielles de vecteurs de Burgers 1/2[001]

dans le plan (100). Ces deux dislocations partielles s’étalent dans le plan (100) et un plan (010)

sous formes de dislocations fractionnaires.

Comme pour la dislocation introduite à l’intersection des plans (100), (010) et d’un plan

(110), la pression a un effet sur l’étalement des dislocations fractionnaires. Ces dislocations

fractionnaires sont plus étroites à 10GPa qu’à 0GPa (cf. figure (6.24, page 220)) : ceci est lié,

comme précédemment, à la différence d’énergie de fautes d’empilement des systèmes [001](100)

et [001](010).

Contrainte de Peierls et comportement de la dislocation vis-à-vis de la loi de Schmid.

Nous avons appliqué une contrainte permettant le déplacement de la dislocation [001] dans

le plan (100). Pour le caractère coin planaire et dissocié en deux dislocations partielles, la dislo-

cation glisse pour une contrainte appliquée égale à 140MPa. Par contre, nous avons observé un

mécanisme plus complexe pour déplacer la dislocation vis [001] non-planaire dans son plan de

glissement. Ce mécanisme dépend de la pression.
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A 0GPa, on peut rapprocher le mécanisme observé sur ces dislocations non-planaires au

mécanisme observé sur la dislocation vis 1/2<111> dans les métaux cubiques centrées (Dues-

bery et al., 1973; Vitek & Yamaguchi, 1981). Dans ces matériaux, deux contraintes critiques de

cisaillement peuvent exister. La première contrainte critique de cisaillement est la plus petite

contrainte pour laquelle le coeur de la dislocation effectue une translation irréversible dans le

réseau. Après cette première étape, aucun mouvement n’est possible jusqu’à ce que la contrainte

appliquée atteigne la seconde contrainte critique de cisaillement qui permet à la dislocation de se

déplacer librement dans le cristal. On associe la contrainte de Peierls à cette seconde contrainte

critique de cisaillement.

A basse pression, ces deux contraintes critiques de cisaillement sont observées sur les dislo-

cations vis [001] sous l’action d’une contrainte appliquée quel que soit le centre où la dislocation

a été introduite :

– Pour la dislocation introduite à l’intersection des plans (100), (010) et d’un plan (110)

(centre 1 ), la première contrainte critique de cisaillement égale à 2,05GPa fait se déplacer la

dislocation dans le plan (100) jusqu’au milieu de deux plans (010) (centre 2 ). L’application

de la seconde contrainte critique de cisaillement, la contrainte de Peierls, égale à 3,6GPa

permet le déplacement libre de la dislocation dans le cristal.

– On observe le même mécanisme pour la dislocation introduite dans le plan (100), au mi-

lieu de deux plans (010) (centre 2 ). La première contrainte critique de cisaillement égale

à 4,1GPa fait se déplacer la dislocation dans le plan (100) jusquà l’intersection des plans

(100), (010) et d’un plan (110) (centre 1 ). Lorsque la contrainte appliquée atteint la se-

conde contrainte critique de cisaillement, c’est-à-dire la contrainte de Peierls qui est égale

à 4,5GPa , la dislocation se déplace librement dans le cristal.

A 10GPa, nous n’observons plus ces deux contraintes critiques de cisaillement. L’application

de la contrainte de Peierls sur la dislocation vis [001] introduite au centre 1 et au centre 2

transforme le coeur non-planaire en un coeur planaire et permet à la dislocation de se déplacer,

sans passer par une étape intermédiaire comme à 0GPa. Quel que soit le centre où la dislocation

a été posée, la contrainte de Peierls est égale à 5GPa.

Les dislocations vis non-planaires peuvent présenter un comportement sous contraintes ap-

pliquée qui dévie de la loi de Schmid. C’est le cas des dislocations vis 1/2<111>{110} dans les

métaux cubiques centrés : le déplacement de la dislocation n’est pas assujetti à la seule projection

du tenseur des contraintes dans le plan de glissement le long du vecteur de Burgers. De plus,
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toutes les composantes du tenseur des contraintes peuvent avoir un effet sur la mobilité de telles

dislocations vis (Vitek, 1976; Duesbery, 1984; Duesbery et al., 1973).

Nous avons étudié le comportement de la dislocation vis [001] vis-à-vis de la loi de Schmid.

Pour cela, nous avons appliqué des contraintes de cisaillement le long du vecteur de Burgers

pour différentes orientations de la contrainte par rapport au plan de glissement, le plan (100).

Les résultats obtenus aux deux pressions montrent un comportement différent de la dislocation

vis-à-vis de la loi de Schmid.

A 0GPa, on observe sur la figure (6.18) que les valeurs de contraintes critiques projetées

calculées dans le cadre du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin sont en accord avec la loi de

Schmid et Boas pour des angles de sollicitations compris entre -20 et +30˚. On peut alors

penser que le comportement de cette dislocation sous contraintes suit le comportement de cette

loi. Pour valider cette assertion, nous avons completé l’étude en combinant l’effet d’un cisaillement

agissant sur les composantes coin de cette dislocation avec un cisaillement pur le long du vecteur

de Burgers dans le plan (100). Les composantes coin de cette dislocation sont négligeables dans la

description de la structure de coeur et l’ajout d’un cisaillement agissant sur ces composantes ne

doit pas influencer la contrainte de Peierls si on obéit à la loi de Schmid (Ito & Vitek, 2001). C’est

le cas ici, où les contraintes de Peierls sont équivalentes pour les deux cas, valant environ 4,5GPa

lorsque σxy=2,4GPa. Cependant, l’absence des tests des contraintes de traction-compression ne

nous permet pas, à l’heure actuelle, de conclure de manière définitive sur la validité de la loi de

Schmid et Boas sur le comportement de la dislocation vis [001] non-planaire à 0GPa.

Par contre à 10GPa, les contraintes critiques projetées et données par la loi de Schmid ne

concordent plus quel que soit l’angle de la sollicitation (figure (6.25), page 220). Le comportement

de la dislocation vis [001] dévie de la loi de Schmid et Boas à 10GPa. L’application des compo-

santes du tenseur des contraintes de cisaillement pur le long du vecteur de Burgers non-parallèles

au plan de glissement durcissent le système. Par contre l’ajout d’une contrainte qui s’applique sur

les composantes coin de la dislocation ne semble pas avoir d’influence sur la contrainte critique

de cisaillement. Nous n’avons réalisé qu’une seule mesure : les contraintes de Peierls avec et sans

l’ajout d’une contrainte σxy valent respectivement 4,9 et 5GPa à cette pression.

La différence de comportement de la dislocation vis [001] à 0 et 10GPa vis-à-vis de la loi de

Schmid est peut être liée à la différence de mécanisme pour la fermeture du coeur de dislocation.
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Glissement des dislocations [001] dans le plan (100) et dans le plan (010) à 0 et

10GPa.

A basse pression, les expériences de fluage sur de l’olivine monocristalline à 1000˚C de

Phakey et al. (1972) mettent en évidence qu’il est plus difficile d’activer le glissement [001](010)

par rapport au glissement [001](100). Ceci est en accord avec les calculs de Durinck et al. sur les

structures de coeur planaire des dislocations [001](010) et [001](100). Les contraintes de Peierls

des caractères vis de ces dislocations [001](010) et [001](100) ont été évaluées à 3,1 et 1,3GPa. Ce

résultat s’explique par une dissociation planaire de la dislocation [001](100) qui entrainera une

mobilité plus importante de cette dislocation par rapport à la dislocation [001](010) non-dissociée.

Les calculs de contraintes de Peierls pour ces dislocations vis [001](100) et [001](010) calcu-

lées dans le formalisme du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin ne sont pas en accord avec les

expériences de Phakey et al. et les résultats de Durinck et al.. La structure non-planaire de la

dislocation vis [001](100) présente des contraintes de Peierls toujours supérieures par rapport

à la contrainte determinée pour la dislocation vis [001](010) planaire. Carrez et al. (2008) sug-

gèrent que la structure non-planaire de la dislocation vis [001] est plus stable que la structure

planaire étalée dans le plan (010). De ce fait, pour que la dislocation vis non-planaire glisse

dans le plan (010), le coeur de cette dislocation doit se recombiner sous l’action de la contrainte

et de la température. Cette recombinaison nécessaire du coeur de la dislocation peut être une

piste d’explication sur la dureté du système [001](010) par rapport au système [001](100) observé

expérimentalement.

A haute pression, les expériences de fluage de Raterron et al. sur monocristaux d’olivine et de

forsterite (Raterron et al., 2007, 2009) ont mis en évidence la facilité du glissement [001](010) par

rapport au glissement [100](010) seulement. A l’heure actuelle, le manque de données rhéologiques

ne nous donne pas d’informations sur la dureté relative des systèmes de glissement [001](100) et

[001](010) à haute pression.

Les calculs de contraintes de Peierls que nous avons réalisé sur les dislocations vis [001]

ont montré que le glissement de la dislocation vis [001](010) est facilité avec l’augmentation de

pression. Ceci a également été mis en évidence par Durinck et al. (2007). Dans ces deux études,

la dislocation [001] glissant dans le plan (010) est planaire et non-dissociée à haute pression. De

même, notre étude réalisée avec le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin et celle de Durinck et al.

avec la formulation unidimensionnelle du modèle de Peierls-Nabarro montrent un durcissement

du glissement [001] dans le plan (100) avec l’augmentation de pression. Ce durcissement du
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système [001](100) a pour origine l’augmentation de l’énergie de faute d’empilement géneralisées

du système de glissement [001](100) avec la pression : les structures de coeurs des dislocations

sont plus étroites à cette pression et conduisent à des contraintes de Peierls plus élevées quel que

soit le modèle utilisé. Notre étude montre que le glissement [001](100) est plus difficile que le

glissement [001](010) quelle que soit la pression : ceci est dû aux structures de coeur planaires et

non-planaires des dislocations [001](010) et [001](100).

6.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons calculé les propriétés de coeurs ainsi que les contraintes de

Peierls des dislocations [100](010), [100](001), [001](100) et [001](010) de la forsterite, le pôle

magnésien de l’olivine α − (Mgx, F e1−x)2SiO4 à 0GPa. Nous avons étendu le calcul à 10GPa

pour la dislocation [001]-caractère vis. Nous avons utilisé un modèle de Peierls-Nabarro géneralisé

couplé à des calculs de surfaces d’énergies de fautes d’empilement géneralisées avec le potentiel

empirique THB1. Nous avons mis en évidence les points suivants :

– Le glissement dans le plan (010) est toujours planaire. Les structures de coeur des dislo-

cations [100](010) et [001](010) restent confinées dans leur plan de glissement. De ce fait,

ces dislocations présentent des frictions de réseau faible. On peut noter de plus que le

glissement des dislocations vis [001](010) est facilité avec l’augmentation de pression.

– Les dislocations vis [001](100) et [100](001) présentent des structures de coeur non-planaires.

Ces dislocations présentent des frictions de réseau plus élevées que les dislocations glissant

dans le plan (010).

– Le comportement de la dislocation vis [001](100) non-planaire vis-à-vis de la loi de Schmid

est différent entre 0 et 10GPa. La dislocation sous contrainte de cisaillement dévie de cette

loi à 10GPa. Ceci peut être relié à des mécanismes différents de fermeture du coeur de la

dislocation à ces deux pressions.
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Au cours de ce travail, nous avons déterminé des structures de coeur de dislocations dans

des minéraux du manteau terrestre à l’aide du modèle de Peierls-Nabarro dans sa formulation

unidimensionnelle et dans une formulation généralisée couplée aux éléments diffus de Galerkin.

Les structures de coeur issues de ce modèle sont le résultat d’une compétition entre l’énergie

élastique et l’énergie de désaccord de la dislocation. Cette énergie de désaccord a été déterminée

à partir des énergies de fautes d’empilement généralisées qui consistent à calculer des barrières

d’énergies associées au cisaillement du cristal dans un plan cristallographique donné pour une,

deux ou toutes les directions du plan. L’énergie de fautes d’empilement généralisées a été calculée

avec des techniques ab initio ou à partir de potentiels empiriques développés pour les oxydes.

L’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro permet également d’évaluer la contrainte de Peierls,

contrainte nécessaire pour mettre en mouvement la dislocation à 0K.

Nous résumons ici les principaux résultats obtenus au cours de ce travail :

– L’étude des structures de coeur des dislocations et le calcul des contraintes de Peierls avec

la formulation unidimensionnelle du modèle de Peierls-Nabarro dans les phases MgGeO3

à 120GPa et CaIrO3 à 0GPa nous a permis d’évaluer l’approche des analogues isostructu-

raux stables à basse pression pour étudier la plasticité de la phaseMgSiO3 post-perovskite.

Ce silicate est susceptible d’être présent à la frontière noyau-manteau et n’est stable qu’à

des pressions et températures extrêmes. Les énergies de fautes d’empilement généralisées

introduites dans le modèle de Peierls-Nabarro ont été calculées ab initio. Les structures

de coeurs que nous avons déterminées sont similaires dans les trois phases. Par contre, les

contraintes de Peierls calculées montrent que le système de glissement le plus facile dépend

de la phase étudiée. Nous avons mis ici en évidence l’influence de la cristallochimie sur la

plasticité des phases de structure post-perovskite. Les orientations préférentielles des po-

lycristaux déformés ont été prédites avec un modèle visco-plastique auto-cohérent (VPSC)

dans lequel nous avons introduit les contraintes de Peierls afin de traduire le comporte-

ment relatif des différents systèmes de glissement. L’utilisation de ce type de simulation a

montré que les textures de déformation développée par MgSiO3 et CaIrO3 seraient simi-

laires. Néanmoins, les textures calculées avec le modèle VPSC sont différentes des textures

observées expérimentalement. L’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel

ne permet pas de réveler de possibles dissociations des dislocations avec des vecteurs de

Burgers non-colinéaires ainsi que des étalements non-planaires pour les dislocations. L’ap-

plication d’un modèle généralisé, qui tient compte de ces possibles structures de coeurs
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pourrait alors modifier notre vision de la plasticité de la phase post-perovskite et mieux

rendre compte des observations expérimentales.

– La première application d’un modèle de Peierls-Nabarro généralisé, en l’occurrence le mo-

dèle de Peierls-Nabarro-Galerkin, pour l’étude des dislocations dans les minéraux a été

réalisée sur la wadsleyite β −Mg2SiO4 à 15GPa. La wadsleyite est une phase majeure

dans la partie supérieure de la zone de transition. Les surfaces d’énergies de fautes d’empi-

lement généralisées γ utilisées pour calculer l’énergie de désaccord des dislocations dans le

cadre du modèle de Peierls-Nabaro-Galerkin ont été calculées avec un potentiel empirique.

Le calcul des γ− surfaces a mis en évidence la réponse facile d’un plan cristallographique
face à un cisaillement plastique rigide : le plan (101). Six systèmes de glissement ont été

étudiés pour ce minéral et les dislocations associées ont été comparées aux microstructures

observées en microscopie électronique en transmission. Avec cette technique d’observation,

deux systèmes de glissement faciles ont été identifiés qui participent à un niveau équivalent

à la plasticité de la wadsleyite. Les calculs de contraintes de Peierls que nous avons effectués

sur ces dislocations ont également permis de mettre en évidence le système de glissement

le plus facile : le système 1/2[111](101). Enfin, l’étude de la wadsleyite se place dans la

problématique plus globale de l’étude des structures de coeur de dislocations présentant

un grand module de vecteur de Burgers. Ces dislocations présentent une énergie élastique

très importante. La dislocation de vecteur de Burgers [010] de la wadsleyite présente un

module supérieur à 1nm et minimise son énergie élastique en se dissociant en quatre dislo-

cations partielles ayant des vecteurs de Burgers colinéaires, distribuées dans plusieurs plans

cristallographiques. L’exemple de la wadsleyite montre que des dislocations possédant un

grand vecteur de Burgers peuvent participer à la déformation plastique en se dissociant

pour diminuer leur énergie élastique.

– Les structures de coeur des dislocations du diopside CaMgSi2O6, un représentant de la

famille des clinopyroxènes, ont été déterminées à 0 et 10GPa avec le modèle de Peierls-

Nabarro unidimensionnel. La description de la dislocation de vecteur de Burgers [001]

glissant dans le plan (100) a été étendue avec un modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin.

Les énergies de fautes d’empilement généralisées ont été calculées avec un potentiel em-

pirique pour ce minéral. Les structures de coeur des dislocations calculées avec le modèle

ont été confrontées aux observations réalisées en microscopie électronique en transmission.

Les résultats obtenus ne permettent pas de rendre compte de toutes les microstructures
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observées mais éclairent cependant certains aspects de la plasticité du diopside. Nous tou-

chons toutefois les limites du choix du modèle utilisé. Nous avons suggéré la possibilité

pour les dislocations [100], [010] et 1/2[110] d’adopter une configuration de dissociation

de montée, plus compatible avec les observations. De même, l’utilisation de la formulation

unidimensionnelle du modèle de Peierls-Nabarro suggère une friction de réseau élevée sur

la dislocation [001](100) qui n’explique pas la facilité de ce système de glissement observée

expérimentalement. Nous avons utilisé le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin pour décrire

ces dislocations et mis en évidence une déviation du cisaillement de la direction du vecteur

de Burgers. L’effet de la pression a été testé en effectuant les calculs à 0 et 10GPa : elle

semble avoir peu d’effet sur le glissement des dislocations du diopside.

– La forsterite α − Mg2SiO4 a également été étudiée avec le modèle de Peierls-Nabarro-

Galerkin. Ce minéral avait fait l’objet précedemment d’une modélisation des structures

de coeur des dislocations avec un modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel. Nous avons

déterminé les structures de coeurs et les contraintes de Peierls de quatre systèmes de glis-

sement à 0GPa. Nous avons étendu le calcul à 10GPa pour les dislocations vis de vecteurs

de Burgers [001]. L’apport du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin a clairement été mis en

évidence par rapport à l’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro unidimensionnel grâce à

la détermination de structures de coeur de dislocations dissociées avec des vecteurs de Bur-

gers non-colinéaires et la modélisation de structures de coeur non-planaires, notamment la

dislocation vis [001]. La réponse de cette dislocation vis à l’action de différentes compo-

santes du tenseur de contraintes a également été testée : nous avons montré une déviation

du comportement de la dislocation vis-à-vis de la loi de Schmid et Boas en fonction de la

pression. Nous pouvons alors nous poser la question de la pertinence des modélisations de

type VPSC basés sur la validité de la loi de Schmid lorsque la réponse de la dislocation

sous l’action d’une contrainte appliquée dévie de cette loi.

La modélisation des structures de coeur des dislocations dans les minéraux a déjà été réalisée

à plusieurs reprises avec le modèle de Peierls-Nabarro mais uniquement dans la formulation

unidimensionnelle du modèle. Cette formulation unidimensionnelle ne permet que la description

de dislocations dont le cisaillement se développe dans une seule direction cristallographique.

Les dislocations étudiées dans cette formulation ne peuvent être que planaires non-dissociées

ou dissociées avec des vecteurs de Burgers colinéaires. L’originalité de ce travail réside dans

l’utilisation d’un modèle de Peierls-Nabarro généralisé, le modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin,
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pour déterminer les structures de coeur des dislocations dans les minéraux. Le cisaillement induit

par la dislocation peut se répartir sur l’ensemble du plan de glissement ou même dans plusieurs

plans. Ainsi, nous avons pu mettre en évidence la possibilité pour les dislocations de se dissocier

avec des vecteurs de Burgers non-colinéaires ou bien d’adopter une structure de coeur non-

planaire. Il faut noter que les structures des dislocations planaires non-dissociées ou dissociées

avec des vecteurs de Burgers colinéaires obtenues avec le modèle généralisé sont similaires à celles

obtenues avec le modèle unidimensionnel. Quelle que soit la formulation utilisée, le modèle de

Peierls-Nabarro nécessite l’introduction des énergies de fautes d’empilement généralisées γ pour

obtenir une description générale des coeurs de dislocations. Ces énergies ont été calculées avec des

techniques ab initio ou avec des potentiels empiriques. Ces potentiels empiriques reproduisent les

formes des courbes γ en fonction du cisaillement, mais présentent des énergies supérieures par

rapport à des calculs d’énergie ab initio. Ceci entraîne des structures de coeur de dislocations

plus étroites et des contraintes de Peierls plus élevées qu’avec l’utilisation exclusive de techniques

ab initio pour calculer l’énergie de fautes d’empilement généralisées.

Nous avons toujours tenu durant ce travail à mettre en parallèle les résultats obtenus par simu-

lation numérique avec des observationss expérimentales. Les comparaisons modèles/expériences

ont été effectuées à deux niveaux :

– Tout d’abord, nous avons comparé les structures de coeur de dislocation calculées avec le

modèle de Peierls-Nabarro avec les microstructures observées en microscopie électronique

en transmission. Cette comparaison se base sur le caractère dissocié ou non de la disloca-

tion. Le calcul de la structure de coeur de la dislocation permet d’obtenir des informations

supplémentaires, notamment sur l’extension du coeur ainsi que sur d’éventuelles dissocia-

tions avec une distance de séparation entre dislocations partielles inférieure à la résolution

des images accessibles en miroscopie électronique en transmission en contraste de diffrac-

tion. Notons cependant que la comparaison directe entre les structures de coeurs et la

microscopie électronique peut se faire maintenant à partir de clichés obtenu en microscopie

électronique à haute résolution. Ces données sont asez peu nombreuses aujourd’hui.

Il faut noter que le modèle de Peierls-Nabarro ne permet pas la détermination de toutes

les configurations de structures de coeur. Ce modèle révèle les structures de coeurs dans

des configurations de glissement uniquement. Dans certains cas, d’autres structures de

dislocations peuvent apparaître, comme les configurations de dissociation de montée.

– Le modèle que nous avons utilisé permet d’estimer l’activité des systèmes de glissement
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des minéraux en supposant que celle-ci est contrôlée par la friction de réseau. La caracté-

risation d’un système de glissement en microscopie électronique en transmission témoigne

de sa participation dans la plasticité. Les valeurs de contraintes de Peierls que nous avons

calculées permettent de classer les systèmes de glissement en fonction de leurs facilités res-

pectives. Nous pouvons alors mettre en parallèle ce classement des systèmes de glissement

avec celui déduit des observations en microscopie électronique en transmission. Dans le cas

des polycristaux, nous pouvons comparer les textures de déformation observées avec celles

calculées à partir de modèles visco-plastiques auto-cohérents (VPSC). Dans ces modèles,

les données d’entrée sont les contraintes critiques d’activation des systèmes de glissement

que nous estimons à partir des contraintes de Peierls. Il faut alors faire attention à bien

utiliser un modèle de Peierls-Nabarro généralisé pour déterminer la contrainte de Peierls

de dislocations dont la structure de coeur est complexe. La contrainte de Peierls des dislo-

cations est dépendante de la structure de coeur et peut avoir une influence non-négligeable

sur les textures de déformation obtenue à partir de modèles VPSC

Ce travail ouvre sur une nouvelle vision des structures de coeurs et des mécanismes de mobilité

des dislocations dans les minéraux de la Terre profonde. L’utilisation du modèle de Peierls-

Nabarro-Galerkin a mis en évidence la possibilité pour les dislocations des minéraux du manteau

d’adopter des structures de coeurs complexes. L’application de ce modèle peut être réalisée

sur d’autres minéraux, tels que les phases perovskites ou le périclase MgO où l’application du

modèle unidimensionnel a déjà été réalisé. L’utilisation du modèle de Peierls-Nabarro-Galerkin

permettrait d’obtenir une description plus complète des mécanismes de mobilité des dislocations

dans ces phases. A l’avenir, ces structures de coeurs déterminées avec le modèle de Peierls-

Nabarro-Galerkin seront à rapprocher des structures de coeur obtenues par simulations directes

à l’échelle atomique. Cette dernière technique permet la détermination de la structure du défaut

de plus basse énergie, donnée inaccessible avec le modèle de Peierls-Nabarro. La comparaison

entre les deux méthodes permettra de confirmer les résultats établis dans ce travail et d’étudier

de nouvelles structures de coeurs possibles pour les dislocations.

La facilité relative des systèmes de glissement des minéraux que nous avons déterminée à par-

tir du calcul de la contrainte de Peierls des dislocations a des implications géophysiques. Comme

nous l’avons réalisé dans l’étude des phases post-perovskite, les contraintes de Peierls peuvent

être introduites dans des modèles visco-plastiques qui simulent les orientations préferentielles

des cristaux déformés. Ces orientations préférentielles des cristaux sont une cause possible de
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l’anisotropie sismique observée dans le manteau terrestre.
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Résumé

La déformation plastique des minéraux des roches mantelliques joue un rôle-clé dans les phénomènes de

convection globale à l’intérieur de la Terre. Cependant, les mécanismes de déformation des minéraux sont encore

mal compris.

Généralement, la déformation plastique est assurée par le mouvement des dislocations qui sont des défauts

linéaires du cristal. La mobilité des dislocations est déterminée par la structure de coeur des défauts.

Le modèle de Peierls-Nabarro auquel nous avons recours est un concept fondamental qui décrit la résistance

qu’oppose le cristal au mouvement des dislocations au travers du calcul de la contrainte de Peierls et qui fournit

également l’étalement du coeur de la dislocation dans le cristal. Développé il y a plus dun demi-siècle, ce modèle

connut un regain d’intérêts dans les années 70 avec l’introduction du concept de fautes d’empilement généralisées

qui permet une description plus générale des coeurs de dislocations. La détermination de ces fautes consiste à

calculer ab initio ou à l’aide de potentiels empiriques des barrières d’énergie associées au cisaillement d’un plan

cristallographique donné dans une, deux ou toutes les directions.

L’étude menée durant cette thèse s’est portée sur la détermination des structures de coeur des dislocations

de la phase post-perovskite présente à la base du manteau mais également de la wadsleyite, de la forsterite et

du diopside, trois minéraux majeurs entre la croûte et 520km de profondeur. L’utilisation du modèle de Peierls-

Nabarro unidimensionnel dans un premier temps a été étendue aux trois dimensions de l’espace dans le but de

modéliser des structures de coeur de dislocations de plus en plus complexes.

Summary

Plastic deformation of minerals in rocks plays an important role in the global convection of the Earth’s mantle.

However, the deformation mechanisms of minerals are not well-known.

In general, plastic deformation is due to the dislocation motion. The dislocations are linear defects of the

crystal. The mobility of the dislocation is governed by the dislocation core structure.

Here, we used the Peierls-Nabarro model that is a theoretical model to address the issue of dislocation core

modelling. This model provides also the lattice friction of the crystal against the dislocation motion through the

calculation of the Peierls stress. Developed more than 50 years, the model has a great interest since the 70’s

with the introduction of the generalized stacking fault (GSF) concept that provides a general description of the

dislocation core. The determination of the GSF consists in the calculations of energy barriers associated with the

shearing of the crystal in a crystallographic plane in one or more directions.

In this study, we have determined the dislocation core structures of the post-perovskite phase present at the

core-mantle boundary and of the wadsleyite, diopside and forsterite, major minerals from the crust to 510Km

deep. We used the one-dimension formulation of the Peierls-Nabarro model in a first time that has been extended

to three dimensions in order to model much more complex dislocation cores.
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