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Introduction

La compréhension des manifestations géologiques qui ont lieu & la surface de la Terre (volcanisme,
tremblements de terre, formation de chaines de montagne, ...) s'est considérablement affinée depuis le début du
XIX® siécle. Nous n'en sommes plus aujourd'hui & expliquer la formation des montagnes comme le résultat du
refroidissement de la planéte entrainant, telle une pomme qui perd son eau, des rides et des craquelures a la
surface.

L'idée de dérive des continents a été proposée par Wegener en 1912. Pour ce météorologiste allemand, la
formation des continents (ou plutt des océans) est le résultat de la mobilité de plaques dont les "collisions" sont
a l'origine des reliefs de la Terre. Cette thése qui constituera la base de la théorie moderne de la tectonique des
plaques a pourtant €té trés mal acceptée a I'époque. Ses détracteurs se sont basés surtout sur une interrogation qui
I'a fragilisée: quelles sont les forces qui sont capables de mettre en mouvement ces masses gigantesques que
représentent les continents ?

En I'absence de réelle explication physique a ce probléme, I'idée de dérive des continents a pour un temps été
abandonnée. Ce n'est que dans les années soixante qu'elle sera exhumée lorsque Hess constatera que les
planchers océaniques sont en expansion. 11 admet alors que les continents sont sur un "tapis roulant” dont le
moteur est constitué de larges mouvements de convection prenant place dans le manteau.

L'hypothése d'une convection est tout a fait envisageable dans un manteau terrestre, certes solide, mais qui peut
subir de grandes déformations aux échelles des temps géologiques. Elle est largement admise aujourd‘hui dans la
communauté des géophysiciens et sa modélisation est importante dans la compréhension de la dynamique
interne de la Terre.

La convection mantellique est alimentée par une source de chaleur interne issue du refroidissement séculaire, de
la cristallisation de la graine, mais surtout de la désintégration en son sein d'éléments radioactifs. La subduction
des plaques lithosphériques, froides, joue un role particulierement important dans la dynamique du manteau. Le
rebond post-glaciare permet de mettre en évidence la plasticité du manteau. On observe en effet une remontée
des plages de Scandinavie, du Canada, de Sibérie, d'Ecosse suite a la fonte de la calotte de glace de trois
kilometres d'épaisseur, il y a 18000 ans. La vitesse de remontée permet d’estimer un ordre de grandeur de la
viscosité moyenne du manteau : 10?' Pa.s. La sismologie ne donne pas seulement des informations sur les
grandes enveloppes de la Terre interne. La mesure de I’anisotropie de propagation des vitesses sismiques permet
d’obtenir des informations précieuses sur les mouvements qui animent (ou plutét qui ont animé) le manteau
terrestre. La plasticité des roches peut en effet produire des textures qui révélent 1’anisotropie élastique des
cristaux qui les constituent. C’est ainsi que ’on interpréte généralement 1’anisotropie sismique du manteau

supérieur a partir des textures des roches riches en olivine.

La modélisation de la convection mantellique, comme son étude a partir de la sismologie, nécessitent donc de
connaitre les propriétés plastiques des minéraux qui constituent les roches de la Terre profonde.

Dans ce domaine, 1'étude expérimentale de la déformation des minéraux du manteau terrestre connait un essor
important depuis une dizaine d'années avec le développement et l'utilisation de machines de déformation qui sont

capables de reproduire de mieux en mieux les conditions de pression et de température qui régnent a des



o

profondeurs croissantes. D'un autre co6té, l'utilisation d'une approche numérique, couplée a l'approche
expérimentale, peut s'avérer tres utile dans la compréhension des mécanismes physiques qui entrent en jeu dans

la plasticité de ces minéraux et qui font intervenir le mouvement des dislocations.

L'approche numérique de la plasticité représente une part trés importante dans les recherches actuelles sur les
métaux, a plusieurs échelles différentes. A I'échelle nanoscopique, les techniques de calcul atomistiques sont
maintenant capables de nous renseigner sur les propriétés individuelles des dislocations (configurations du ceeur,
contrainte de Peierls, glissement dévié, ...). A I'échelle macroscopique, le comportement d'un agrégat
polycristallin peut étre étudié grace aux méthodes d'éléments finis & partir de lois de comportement du
monocristal. Ces dernieres peuvent étre déterminées a une échelle intermédiaire, mésoscopique, qui fait le lien
entre les propriétés nanoscopiques du cceur des dislocations et le comportement rhéologique du monocristal. Le
comportement collectif des dislocations dans le monocristal est alors étudié a l'aide de simulations de la
dynamique des dislocations. Dans les minéraux, une telle approche multi-échelle de la plasticité n'existe pas
encore et, dans cette étude, nous proposons de jeter les bases de la premiére modélisation de la plasticité aux

échelles nanoscopique et mésoscopique.

Nous avons choisi de nous intéresser a I'olivine, minéral majoritaire du manteau supérieur de la Terre. Beaucoup
d’études expérimentales ont déja été consacrées a la plasticité de ce minéral, elles sont présentées dans le
chapitre 1. Le chapitre 2 est consacré a la description des techniques de calculs ab inito et a la simulation de la
dynamique des dislocations. Les chapitres 3 et 4 seront ensuite dédiés a la présentation des résultats obtenus aux
deux échelles. Pour finir, le chapitre 5 constituera une discussion globale de nos résultats, avec le souci d'établir

des liens entre les deux échelles, et une mise en perspective par rapport aux résultats expérimentaux antérieurs.



Chapitre 1
Déformation plastique de I’olivine :
¢tude bibliographique critique

L'olivine est le minéral majoritaire du manteau supérieur de la Terre et sa rhéologie constitue un point crucial
pour la compréhension de la dynamique interne de la Terre. Depuis la fin des années soixante, l'étude de la
Dplasticité de l'olivine fait I'objet de nombreuses études et les progrés techniques toujours croissants permettent
aujourd’hui d’explorer les propriétés rhéologiques de 1’olivine sous des conditions semblables a celles qui
régnent dans le manteau supérieur.

Dans ce chapitre, nous commencerons par présenter I’olivine d’'un point de vue de sa cristallochimie et de ses
propriétés élastiques avant de nous intéresser a la bibliographie qui existe sur la déformation plastique de ce
minéral depuis les balbutiements jusqu’a nos jours. Plus qu’un simple apercu des différents travaux réalisés, ce
chapitre se veut étre une revue critique dans laquelle nous confronterons des résultats anciens avec d’autres

plus récents pour tenter de proposer un modéle de la plasticité du monocristal et du polycristal.
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1.1 Introduction

1.1.1 Structure de P’intérieur de la Terre

La sismologie constitue la principale source d'informations sur la structure interne de la Terre. La vitesse des
ondes sismiques de compression et de cisaillement est liée aux propriétés élastiques et & la densité des milieux
qu'elles traversent.
Les principales divisions de l'intérieur de la Terre (Figure 1-1) issues du modéle PREM (Preliminary Reference
Earth Model) correspondent a des sauts de vitesses des ondes sismiques. On trouve les discontinuités suivantes:

- lacrofte a une épaisseur variable entre 5 et 60 km selon qu’elle est océanique ou continentale,

- le manteau, lui-méme divisée en un manteau supérieur (jusqu’a 410 km) et un manteau inférieur (670-

2900 km) séparés par une zone de transition,
- le noyau composé d'un noyau liquide au travers duquel ne se propagent pas les ondes de cisaillement S

(2900-5150 km) et d'une graine solide au centre de la Terre.

0 LS £ ¥ ¥ L3 ¥
L A Manteau supgrieur
A e Zone de transition
1000 ¢ E
2000 } | Manteau inferieur
£
=2
3 3000 F ;
g
2
£ 4000 } - Noyau externe
5000 & ]
5006 F Vg v\ Vo Noyau interne
0 2 4 86 8 10 12 14

vitesse (kmfs)

FIGURE 1-1

Vitesse des ondes sismiques de cisaillement VS et de compression VP en fonction de la profondeur (modéle
PREM: Dziewonski et Anderson (1981))

Avec la profondeur, la température et la pression augmentent et l'olivine (Mg, Fe),Si0, se transforme, vers 13
GPa et 1400°C, en deux phases plus denses : la wadsleyite puis la ringwoodite (les deux polymorphes de haute
pression de l'olivine). Vers 23 GPa et 1600°C, wadsleyite, ringwoodite et grenats se transforment en minéraux de
structure perovskite et en magnésowustite (Mg,Fe)O de structure cubique (Figure 1-2). Une derniére transition
entre le manteau inférieur et la couche D" a lieu & environ 2750 km de profondeur (135 GPa environ) et a
récemment ét¢ attribuée a la transition de phase de la structure perovskite en une structure post-perovskite
(Tsuchiya et al. (2004), Murakami et al. (2004), Oganov et Ono (2004)).

Ainsi, le manteau supérieur est composé d'olivine, de pyroxéne et de grenat; la zone de transition, de wadsleyite,

de ringwoodite, de pyroxéne et de grenat; le manteau inférieur de pérovskite et de magnésowustite (Figure 1-2).
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Un modéle de composition globale du manteau a été proposé par Green et Ringwood (1963). Cette composition
moyenne du manteau est appelée pyrolite. Dans ce modéle, l'olivine représente 60% des minéraux du manteau

supérieur (Figure 1-2).

Pyrolite (%) Vitesse (kim/s)
0 0 20 40 &0 80 100 3 4 5 8 7
200 b olivine (o) Px Manteau
— supérieur
g 200 ) | 136Pa
B s ———————cy ~ O,
3 wadsieyte )| rena Zone de 1400°C
| GeNa
= : i {majorite transition
o Manteau 1600°C
800 ¢ Mg-perovskite | inférieur
Mw Ca-
pv
1000 ‘

FIGURE 1-2

Transformations et réactions des différents minéraux du manteau en fonction de la profondeur (donc de la
pression) pour un manteau de composition pyrolitique (issue de Davies (1999)). Le pyrolite est un mélange
synthétique de composition proche de la composition moyenne du manteau (45% de SiO,, 38% de MgO, 7,8%
de FeO, 4,4% de Al,0;, 3,5% de CaO, ..). La vitesse des ondes sismiques de cisaillement est également
représentée pour montrer les trois parties du manteau terrestre.

1.1.2 Cristallochimie de l'olivine

Comme nous venons de le voir, ’olivine est, avec les pyroxénes et les grenats, un des silicates les plus
importants du manteau supérieur. L'olivine forme une solution solide notée (Mg,Fe),SiO4 ayant pour pdles
extrémes, la forstérite Mg,SiO4 (Foyqp) et la fayalite Fe,SiO, (Figure 1-3). Dans le manteau supérieur, l'olivine a

une composition moyenne Fog, (92% de forstérite et 8% de fayalite).

1800 o
1600 b 4
1400 b Liquide b
1260 b Olivine + Liquide 4
1000 b 4

TG

BOO |+ -
soo b Olivine J
400 | FIGURE 1-3
200

Diagramme binaire de I’olivine a pression ambiante
: : : : (d’aprés Bowen et Schairer (1932)).

4] N
Mg,5i0, 20 40 80 80 Fe,;5i0,
% massique

Si I’on ne considérait que le sous-réseau d’anions, on pourrait décrire la structure cristallographique de 1’olivine

comme étant un empilement hexagonal compact (Figure 1-4).
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[013]
[1010]

[001] [03]
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FIGURE 1-4

a) Projection de la maille élémentaire de la forstérite suivant la direction [100]. Ii est possible de décrire la
structure cristallographique de la forstérite comme un empilement hexagonal compact d’anions d’oxygéne suivant
[100]. La couche d'atomes d'oxygéne noirs se trouve au-dessus de la couche d'atomes d'oxygéne gris.

b) Réseau hexagonal compact des anions d’oxygéne (au sommet des tétraédres). Les cercles blancs représentent les
ions O a la hauteur 0 dans la maille hexagonale compacte; les cercles gris , ceux a une hauteur ¢/2; les cercles
noirs ceux & une hauteur c. Les directions du réseau orthorhombigque sont notées dans le réseau orthorhombigue et
dans le réseau hexagonal (notation a quatre indices). (d’aprés Poirier (1975))

L’insertion de cations Si*" en sites tétraédriques T (1/8 des sites T sont occupés) et de cations Mg>" et Fe** en
sites octaédriques M (1/4 des sites M sont occupés) brise les symétries de la structure hexagonale compacte en la
distordant sensiblement (Brown, 1982). Ainsi, méme s’il est utile parfois de raisonner & partir d'un réseau
hexagonal compact légérement distordu, on décrira plus rigoureusement la structure cristallographique de
I’olivine avec une structure orthorhombique appartenant au groupe d’espace Pbnm.

La maille élémentaire de la forstérite est représentée sur la Figure 1-5. Ses paramétres de maille, a température

ambiante et 4 1 atm., sont: a = 4,7561(5); , b= 10,2071& et c= 5,981‘51 (Smyth et Hazen (1973)). Selon Brown
(1982), le squelette de la structure se caractérise principalement par des chaines d’octaédres M2 alignées selon la
direction [001]. Chaque chaine est reliée d’une part & deux chaines par des tétraédres T et, d’autre part, 4 deux
autres par des octaédres M1. Les octaédres M1 partagent alors six de leurs douze arétes (deux avec d’autres
octaédres M1, deux avec des octaédres M2 et deux avec des tétraédres) et les octaédres M2 ne partagent que
trois de leurs arétes (deux avec des octaédres M1 et une avec un tétraédre). Les tétraédres T sont isolés les uns
des autres, mais ont trois arétes communes avec deux octaédres M2 et un octa¢dre M1, et un sommet qu’ils
partagent avec deux octaédres M2 et un octa¢dre M1. Les liaisons Si-O sont des liaisons covalentes fortes alors

que les liaisons Mg-O (et Fe-O si I’on considére une fayalite) sont ioniques et plus faibles.
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FIGURE 1-5

Représentation de la maille élémentaire de la
Jforsteérite.

a) les atomes d’oxygéne sont les plus gros (en
noir), les atomes de silicium les plus petits (en
noir) et les atomes de magnésium sont en gris,

b) les atomes de Si sont au centre de sites
tétraédriques SiOy,

¢) les atomes de Mg sont au centre de sites
octaédriques M2 (en gris translucide) ou de sites
octaédriques Ml (en noir).
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1.2 Propriétés élastiques

Au-deld de quelques centaines de kilométres de profondeur, la sismologie constitue la premiere source
d'information sur la Terre interne. La vitesse des ondes sismiques se propageant dans le manteau terrestre est
fonction de la minéralogie et des conditions de pression et de température. Pour construire de tels modeles, il est
indispensable d'avoir une connaissance précise des propriétés élastiques des minéraux dans les conditions de
pression et température du manteau terrestre.

Dans ce paragraphe, seront présentés différents résultats concernant 1'élasticité des monocristaux et polycristaux
d'olivine en fonction des différents paramétres.

L'olivine est orthorhombique. Le tenseur d'ordre quatre des constantes €lastiques c;;; peut s'exprimer, avec la

notation de Voigt (Tableau 1-1), comme une matrice carrée a neuf composantes indépendantes c,,, :

ey a3
G2 Cxp Cp3
[c]= G3 €3 Cs3
0 0 0 cy

[T TN N ]
(=R = N = =]

Tenseur | 11 22 33 23 32 13 31 12 21
Matrice | 1 2 3 4 4 5 5 6 6
TABLEAU 1-1

Notation de Voigt qui permet de représenter un tenseur d'ordre quatre par une matrice carrée.

11 existe plusieurs techniques de détermination des propriétés élastiques. Nous ne les aborderons pas toutes dans
ce paragraphe mais, pour une revue plus exhaustive de ces techniques, le lecteur pourra se référer a Liebermann
et L1 (1998) et a Duffy et Wang (1998).

Isaak et al. (1989) ont utilisé la méthode RPR (Rectangular Parallelepiped Resonance) pour déterminer les
constantes ¢lastiques de la forstérite a pression ambiante, jusqu'a 1427°C (Figure 1-6). Cette technique consiste 4
déterminer les modes de résonance d'un échantillon parallélépipédique dont les fréquences peuvent étre reliées

aux cyy - En utilisant la méme méthode, Isaak et al. (1993) ont déterminé les constantes élastiques de la fayalite

Foy (Figure 1-7) et Ohno (1976) celle de l'olivine Fog;.
Grice a la détermination de la vitesse des ondes acoustiques suivant certaines directions connues du cristal et
aprés application des équations de Christoffel', Kumazawa et Anderson (1969) ont déterminé les valeurs des

ik de la Fog; jusqu'a 0,2 GPa, Graham et Barsch (1969) celles de la Fojg & des températures comprises entre

! Les équations de "Christoffel" sont: Cijuah 1 = széik =0 ol p estladensité, ¥ lavitesse de propagation de 'onde et

n la direction de propagation. Il existe deux types de solution a ces équations: une onde longitudinale (onde P) avec une
polarisation paralléle a la direction m de propagation et deux ondes transversales ou cisaillantes (onde S) avec des
polarisations perpendiculaires & n.
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I'ambiante et 427°C et des pressions comprises entre la pression atmosphérique et 1 GPa, Webb (1989) celles
d'une olivine Fog; jusqu'a 3 GPa et Yoneda et Morioka (1992) celles de la Fojqp jusqu'a 6 GPa.

La technique que l'on appelle "Diffusion Brillouin" consiste & mesurer la vitesse des ondes acoustiques a partir
de la fréquence de décalage de l'indice de réfraction du cristal. Plus précisément, un faisceau LASER incident
interagit inélastiquement avec les phonons acoustiques du cristal et I'onde lumineuse résultante est décalée en
fréquence par effet Doppler. En couplant cette technique avec l'utilisation d'une cellule & enclume de diamant,
Zha et al. (1998) ont pu déterminer les constantes élastiques de la forstérite Fojop jusqu'a 16 GPa et Shimizu ez

al. (1982) jusqu'a 4 GPa.

350

IFO 4 c Ed LS £} 1 L 3 c T L)
100 S — = K —
633 .......... 90 =~ cﬁﬁ ........... -
300 § 4
w
a
o 250 )
> -
200
150
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 0 200 400 600 8O0 1000 1200 1400
Tempeérature (°C) Temperature (°C)
100 I £ k3 14 L) T c T T
Fo 23
100 Cyg —memerm
9 F Cyp woeemeres
80 b
©
a
g o
6:‘«'
------------------ o FIGURE 1-6
50 } -
Evolution des constantes élastiques du monocristal de
40 . 2 4 > : . . Jorstérite en fonction de la température (Isaak et al.
0 200 400 600 80O 1000 1200 1400 (1989))
Température (°C) )

Sur la Figure 1-7, sont comparés différents résultats obtenus par différents auteurs pour des olivines de
composition différentes. La température de fusion d'une fayalite et d'une forstérite sont nettement différentes (cf.
paragraphe précédent: 1200°C environ pour la fayalite et 1900°C environ pour la forstérite) et un effet identique
est attendu sur les constantes élastiques. En effet, une différence notable peut étre constatée (une diminution de
20% entre la forstérite et la fayalite pour c;;); néanmoins entre deux olivines Fo,g et Foy,, les différences sont

bien moins importantes et, dans le cadre de cette étude, nous les négligerons.
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FIGURE 1-7

Evolution des constantes élastiques en
Jonction de la teneur en magnésium de
l'olivine (Mg, Fe(.),5i0, telles qu'elles
le sont présentées dans Bass (1995). Les
données sont issues de Graham et Barsch
(1969) pour Foy de Kumazawa et
Anderson (1969) pour Fogs, de Ohno
(1976) pour Foy;, de Webb (1989) pour
Fog; et de Isaak et al. (1993) pour Fo,.

L'effet de la pression sur les constantes élastiques est relativement important (Figure 1-8). Depuis 1969, les

niveaux de pression atteints n'ont cessé d'augmenter et les derniéres données expérimentales disponibles

ayjourd'hui sont celles de Zha et al. (1998). On remarquera également sur la Figure 1-8 que, en général, les

courbes extrapolées par les différents auteurs a partir de leurs données obtenues & pressions plus basses

s'éloignent des résultats obtenus par Zha et al. (1998) lorsque la pression augmente.

FIGURE 1-8

(Cette page et la suivante) Valeurs des constantes
élastiques selon différents auteurs (voir texte). Les
droites en trait gras sont des ajustements par la
méthode des moindres carrés pondérés, réalisés par
les auteurs et correspondant aux données de Zha et al.
(1998). Les courbes en pointillées de différents styles
correspondent a des extrapolations de leurs résultats
obtenus a des pressions plus basses.
Zhaetal (1598) =
Yoneda et Morioka (1992) -
Shimizu et al. (1982} -

Graham et Barsch (1969}
Kumazawa et Anderson (1968} ---—-—
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Li et al. (1996) ont calculé, 3 partir de la mesure des vitesses de propagation des ondes acoustiques, les modules

de compressibilité et de cisaillement du polycristal de forstérite en bon accord avec les données d'autres auteurs

(Figure 1-9).
I e e
B o
E 200 o C o) Q -
L «® .

% 180 . 5'0. A
g 160t o° o
g Module de compressibifite K
z 140‘- .
. 120 F .
&
= R o o
é 100 o 0 @ 6N00 &P

80 ¢ OF ¥ 0 T e de cisallement G -

60 1 1 L i i X i [l

6 2 4 6 8 10 12 14 16 18

P {GPa)

FIGURE 1-9

Comparaison des données issues de Li et al. (1996) (A),
de Duffy et al. (1995)/Zha et al. (1996) (B) et Yoneda et
Morioka (1992) (C) pour le polycristal de composition
Fojp. Ce graphique a été reproduit a partir de
Liebermann (2000).
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1.3 Plasticité du monocristal d’olivine

1.3.1 Systémes de glissement dans ’olivine

1.3.1.1 Les systemes de glissement potentiels

Les vecteurs de Burgers des dislocations sont généralement choisis parmi les plus petites translations du réseau

et les plans de glissement parmi les plus denses. L’énergie élastique d’une dislocation est proportionnelle au
carré de la norme de son vecteur de Burgers ( £, a b?) et si I’on considére les dislocations non dissociées, il est

évident que, pour l’olivine, une dislocation de vecteur de Burgers [010] est énergétiquement défavorable

(Tableau 1-2) comparée aux dislocations de vecteur de Burgers [100] et [001].

Vecteur de Burgers Module b (en A) Energie relative
[100] 4,76 1
[001] 5,99 1,6
[101] 7,65 2,6
[010] 10,2 4,6
TABLEAU 1-2

Les différents vecteurs de Burgers possibles dans ['olivine et leur énergie relative (en considérant qu’elle est
proportionnelle & b°).

Comme la plupart des minéraux silicatés il est possible et intéressant de représenter la maille cristalline de
I’olivine par un empilement hexagonal compact des plans (100) d'oxygéne (Figure 1-4) pour déterminer les plans
de plus grande compacité. On trouve alors que les plans les plus denses sont les plans (100) (plan basal (0001),
du réseau hexagonal compact), les plans {110} (plans pyramidaux du 1° ordre), les plans (010) et {011} (plans
prismatiques du 1% ordre) et les plans (001) et {031} (les plans prismatiques du 2™ ordre). Cependant tous ces
plans ne sont pas égaux face a la cristallochimie du cristal. En effet, les liaisons covalentes Si-O étant fortes, les
plans doivent éviter de les couper et il est nécessaire d’envisager ce critére supplémentaire pour tenir compte de
la facilité relative de glissement dans les différents systémes.

En se basant sur ces considérations, Poirier (1975) a proposé les systémes de glissement potentiels de 1’olivine

présentés dans le Tableau 1-3.
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Basal (100)[001]
Prismatique du 1% ordre (010)[001]
Pyramidal du 1* ordre (110)[001]
Prismatique du 1% ordre (010)[100]
Prismatique du 1 ordre (011)[100]
Prismatique du 2°™ ordre (001)[100]
Prismatique du 2™ ordre (031)[100]
TABLEAU -3

Systemes de glissement (d’aprés Poirier
(1975)).

1.3.1.2 Les systémes de glissement observés

1.3.1.2.1 Dans les échantillons naturels

Les roches du manteau supérieur qui peuvent étre observées sont principalement celles qui sont retrouvées en
surface. Elles ont des origines diverses et peuvent étre classées suivant le mode de remontée auquel elles ont été
soumises. On appelle "ophiolites", les roches qui ont été exhumées par des mouvements tectoniques et
"xénolites", celles qui ont été "arrachées™" au manteau supérieur lors d'éruptions volcaniques.

La composition moyenne des roches du manteau est celle des péridotites. Etant donnée 1'étendue lexicale en
géologie, il est utile de préciser quelques éléments de vocabulaire que nous utiliserons a plusieurs reprises dans
ce chapitre. Les minéraux essentiels des péridotites sont 'olivine (MgqoFeq1)SiO4 a 60-70%, l'orthopyroxéne
(MgooFeo,1)Si0; a 15-20% et le clinopyroxéne (ou diopside) CaMg(SiOs); & 0-10%. Selon la teneur en diopside,
il faut distinguer 'harzburgite (diopside<5%) du lherzolite (diopside>5%). On appelle également "dunite", le
polycristal d'olivine.

Différents auteurs se sont intéressés 3 la détermination des mécanismes de déformation plastique de roches
naturelles telles que des lherzolites provenant de massifs (Caristan (1975)) ou de xénolites (Boullier et Nicolas
(1975); Gueguen (1977); Zeuch et Green (1977)). Gueguen (1979) a observé de nombreuses microstructures de
dislocations dans des olivines de péridodite (provenant d'enclaves). Il a déterminé les systémes de glissement par
microscopie optique grice a la technique de décoration par oxydation interne (Kohlstedt er al. (1976)%) et par
microscopie électronique en transmission. Aucun systéme de glissement de vecteur de Burgers [010] n’a été
observé et seuls les systémes de vecteur de Burgers [100] et [001] semblent avoir été activés. En général, on
observe les systémes (0k1)[100] (les principaux plans étant (010), (100), (011), (021) et (031)) ainsi que les
systémes (010)[001], (100)[001] et {110}[001]. Plus précisément, les systémes (0k1)[100] sont prédominants

dans les nodules de kimberlite, alors que les systémes {110}[001] le sont davantage dans les massifs et les

2 Cette technique consiste & décorer le ceeur des dislocations par précipitation de manganése. Elle nécessite I'utilisation d'un
recuit d'une heure & 900°C. Méme s'il a été souligné que le recuit n'influengait nullement la forme, I'emplacement et la
distribution des dislocations, on accordera toujours plus de confiance aux observations réalisées en microscopie électronique
en transmission. En effet, contrairement a la microscopie optique, la préparation d'échantillons en vue d'observations au
microscope électronique en transmission ne réclame aucun recuit. De plus la MET permet de déterminer sans ambiguité les
vecteurs de Burgers des dislocations.
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météorites. A propos de cette derniére catégorie de roche naturelle, les microstructures de déformation observées
sont le résultat de chocs subis dans P'espace ou lors d'impacts a la surface de la Terre. Les premiers & avoir décrit
les traces de déformation par choc dans l'olivine des météorites sont Carter et al. (1968). Ashworth et Barber
(1975) ont déterminé, par microscopie électronique en transmission, les systémes de glissement {110}[001] et
(100)[001] comme étant ceux ayant participé activement 3 la déformation plastique de l'olivine dans des
chondrites (météorites constituées de grains métalliques, de sphérules ou chondrules de pyroxéne, d'olivine et
d'autres minéraux moins présents). Ces observations ont d'ailleurs été plus tard confirmées par d'autres études sur
des chondrites (Madon et Poirier (1983); Langenhorst er al. (1995)) et complétée par la détermination du
systéme de glissement (010)[001] (Joreau et al. (1997)). Le lecteur pourra trouver dans Leroux (2001) une revue
plus compléte des microstructures de déformation dans les minéraux (et notamment dans l'olivine) des

météorites.

1.3.1.2.2 Dans les polycristaux déformés en laboratoire

Raleigh (1968) a étudié la déformation plastique d’un nodule de lherzolite & des températures inférieures a
1000°C, sous une pression de confinement de 500MPa et pour des vitesses de déformation de 102 2 10% s, Les
systémes de glissement ont été¢ déterminés de fagon indirecte par observation des lamelles de déformation sous
lumiére polarisée en microscopie optique. Ces lamelles de déformation correspondent & des bandes de glissement
produites par l'activation des dislocations d'un systéme de glissement. Si le plan de glissement des dislocations
peut étre déterminé avec plus ou moins de certitude, la direction de leur vecteur de Burgers est déduite de fagon
indirecte. Il a ainsi été constaté qu’il existait un changement des systémes de glissement activés selon les
conditions de déformation. Alors que l’on augmente la température ou que I’on diminue la vitesse de
déformation, on passe d’un mécanisme de déformation contrdlé par le glissement de dislocations de vecteur de
Burgers [001] dans les plans {110}, (100) et (010) & un autre contr6lé¢ par le glissement de dislocations
(0k1)[100] en passant par 1’activation seule du systéme {110}[001].

Ces observations ont €té confirmées par Carter et Ave’Lallemant ((1970)) qui ont déterminé les systémes de
glissement activés (par la méthode d'observation des lamelles de déformation) lors de la déformation d’une
dunite et d'une lherzolite, sur une large gamme de température (de 300°C a 1400°C), de vitesse de déformation
(de 10% a 10® s7) et sous pression de confinement entre 500MPa et 3GPa. Ils aboutissent aux mémes
conclusions avec quelques précisions supplémentaires sur les différents systémes de glissement. Aux trés basses
températures (T<400°C), le systéme (100)[001] est activé. A des températures supérieures mais inférieures a
environ 900°C, {110}[001] est le systtme dominant. Aux hautes températures (T>1000°C), le glissement [100]
dans les plans {Okl} devient dominant et, au-dela de 1200-1300°C, seul le systéme (010)[100] semble é&tre
activé. Le méme effet de la diminution de la vitesse de déformation sur la facilité du glissement [100] par rapport
au glissement [001] a été constaté.

Alors que les résultats des deux précédents auteurs semblent converger vers une température de transition du
glissement [001] vers le glissement [100] d’environ 900-1000°C, Zeuch et Green (1979) trouvent des densités
comparables pour les deux types de dislocations au-dela de 1100°C. Ils interprétent ce résultat par le fait que
leurs échantillons de dunite synthétique sont plus résistants a cause de leur faible teneur en eau et avancent

I’argument d’un effet de la contrainte sur I’activation des systémes de glissement.
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Ces informations sur la déformation du polycristal permettent, dés lors, de dégager une premiére tendance : le
glissement [010] est trés difficile et n’a jamais été rencontré dans les polycristaux, le glissement [100] est le
glissement des hautes températures et des basses contraintes alors que le glissement [001] est celui des basses
températures et des hautes contraintes. Une température de transition entre les deux types de glissement vers
1000°C peut étre propos€e. Dans un souci de raffinement et dans le but de déterminer de fagon plus quantitative
la facilité relative des différents systémes de glissement, il est nécessaire de s’ intéresser aux résultats obtenus sur

les monocristaux .

1.3.1.2.3 Dans les monocristaux orientés déformés en laboratoire

L’intérét des essais de déformation sur des monocristaux d’olivine réside dans le fait qu’il est alors possible de
solliciter préférentiellement un (ou plusieurs) systéme(s) de glissement en fonction de 1’orientation. Nous avons
rassemblé les différents résultats des études menées sur des monocristaux d’olivine, en sélectionnant ceux pour
lesquels une analyse microstructurale a été entreprise ou pour lesquelles les données mécaniques ont été

présentées (les conditions de déformation sont récapitulées dans le Tableau 1-4).
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Essai de Orientations Technique de
Olivine . . e s Température Pression caractérisation Auteurs
déformation utilisées .
microstructurale
Foq, fluage 1 10[]{: (’) E(])i le, 1150-1600°C  ambiante  microscopie optique 2,3
Fog, fluage quelconques 1428-1650°C  ambiante mlcrosc&lg;opthue 11
Fo100 fluage [l 10[]106 E(])cl 116 1400-1650°C  ambiante MET 4
Foioo fluage (1 0[]10 (’) E(]): e, 1400-1650°C  ambiante microscopie optique 8
Forco fluage [l 10[];’(’) E(])cl 16 1400-1650°C ambiante  microscopic optique 5
Foigo fluage [[11 1)(;]]2’ [[(i 11 11]](::’ 1280-1710°C  ambiante  microscopie optique 9
[110]c, [011]c,
Foio € constante [101]c et 600-1250°C 1 GPa MET 1
quelconques
Fog,  essai de dureté [l 10[]10 (’) E(]); le, 20-1500°C  ambiante  microscopie optique 6
. . [110]c, [011]c, OnN° . microscopie optique
Fog;  essai de dureté [101]c 20-900°C ambiante MET 12
Fos: fluage [110[]1%5(])01 116 1300-1500°C ambiante  microscopie optique 10
. [110]c, [011]c, o . microscopie optique
Foygo £ constante [101]c 1350-1500°C  ambiante MET 7
Fop, ¢ constante L 10[]1°6£(]]i e 1100-1300°C 300 MPa MET 13
TABLEAU 1-4

Récapitulatif des différentes études concernant la déformation plastique d'olivines monocristallines. Y sont
notamment consignées les conditions de déformation ainsi que les méthodes d'analyse microstructurale.

1: Phakey et al. (1972) 8: Darot (1980)

2: Durham et Goetze (1977a) 9: Michaut (1981)

3: Durham et al. (1977) 10 : Bai et Kohlistedt (1992b), Bai et al. (1991)
4: Gueguen et Darot (1982) 11: Kohlistedt et Goetze (1974)

5: Darot et Gueguen (1981) 12: Gaboriaud et al. (1981)

6: Evans et Goetze (1979) 13: Mackwell et al. (1985)

7: Kashima et al. (1983)

Les monocristaux d’olivine ont été essentiellement déformés suivant les axes de sollicitation a 45° des
directions cristallographiques du cristal : [110]c, [011]c, [101]c et [111]c (’indice « ¢ » signifiant que les axes de
sollicitation sont repérés dans un repére cubique). Ces axes permettent de sélectionner ou d’inhiber tel ou tel
syst¢me de glissement. Nous donnons, dans le Tableau 1-5, les facteurs de Schmid correspondant aux systémes
de glissement communément observés pour les quatre axes de sollicitations utilisés et nous représentons sur la

Figure 1-10 ceux qui sont alors les plus susceptibles d’étre activés.
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am)

d)

FIGURE 1-10

Systémes de glissement dont le facteur de Schmid est non nul et supérieur a 0,4 suivant I’axe de sollicitation
utilisé ([110]c, [011]c, [101]c et [111]c, respectivement pour les figures a, b, ¢ et d). Les vecteurs de Burgers
sont représentés par les fleches bleue ([100]) ou rouge ([001]). Les plans de glissement en gris correspondent
aux plans appartenant aux systémes de glissement les plus actives.

Méme si d’autres systémes sont sollicités avec des axes de sollicitation [110]c et [011]c, les systémes de
glissement (010)[100] et (010)[001] le sont davantage (leur facteur de Schmid est maximal et vaut 0,5). Ainsi,
suivant les orientations [110]c et [011]c, on peut s’attendre a réaliser des essais de déformation en glissement
simple par activation des systémes (010)[100] et (010)[001] respectivement. Par contre un essai de déformation

suivant I’axe de sollicitation [101]c entrainerait un glissement duplex car il sollicite de la méme maniére les
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systémes (001)[100] et (100)[001] avec un facteur de Schmid maximal. La situation pour un axe de sollicitation
[111]c est encore plus complexe puisque plusieurs systémes de glissement ont des facteurs de Schmid trés

proches.

Systéme de

__glissement [110]c [011]c [101]c [111]c
(001)[100] 0,00 0,00
(010)[100] 0,00 0,00 0,33
(011)[100} 0,25 d 0,00
(0-11)[100] 0,25 0,00
(021)[100] 0,38 0,00
(0-21)[100] -0,38 0,00
(031)[100] 0,00
(0-31)[100] 0,00 -0,13

(100)[001] 0,00 0,00
(010)[001} 0,00
(110)[001] 0,00
(1-10)[001] 0,00
TABLEAU 1-5

Facteurs de Schmid pour les différents systémes de glissement suivant les quatre
axes de sollicitation a 45° des axes cristallographiques du cristal d’olivine.

Deux études (Phakey ef al. (1972) et Kohlstedt et Goetze (1974)) se sont un peu écartées de ces directions pour
solliciter d’autres systémes de glissement. Malheureusement seul Phakey et al. (1972) ont mené une étude des
microstructures en identifiant systématiquement, par microscopie €lectronique en transmission, les systémes de
glissement ayant participé a la déformation plastique. La Figure 1-11 représente une projection stéréographique
d’un cristal d’olivine avec les courbes de niveau du facteur de Schmid pour certains systémes de glissement. On

y trouvera également les directions des axes de sollicitation utilisés par les différents auteurs.
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[010] | (010)[100}

FIGURE 1-11
(010)[001) ‘

N

Projection  stéréographique  représentant les
courbes de niveau de la valeur du facteur de
Schmid pour différents systémes de glissement :
(010){100], (011)[100], (010)[001], (1106)[001],
(100)[001] et (001)[100]. Par souci de clarté, les

011} valeurs des facteurs de Schmid sont comprises
entre 0,40 et environ 0,50.
_ W/
(HO){001] .
+:11
[001] ®:234567489101213
(100)]001]
(06131001
1: Phakey et al. (1972) 8:  Darot (1980)
2: Durham et Goetze (1977a) 9:  Michaut (1981)
3: Durham et al. (1977) 10 :  Bai et Kohlstedt (1992b), Bai et al. (1991)
4: Gueguen et Darot (1982) 11 :  Kohistedt et Goetze (1974)
S5: Darot et Gueguen (1981) 12 :  Gaboriaud et al. (1981)
6: Evans et Goetze (1979) 13 :  Mackwell et al. (1985)
7: Kashima et al. (1983)

Nous avons récapitulé sur la Figure 1-12, sur une échelle de température, les différents systémes qui ont été
activés et qui ont été observés par différents auteurs dans des monocristaux d’olivine déformés plastiquement &

contrainte constante (fluage), 3 vitesse de déformation constante ou lors d’essais de dureté.

L’orientation [110]c :

Suivant cette orientation, le systéme (010)[100] est le plus sollicité. Il a largement été observé et est considéré
comme étant le plus actif jusqu’a trés haute température. On ne dispose pas d’observations pour des températures
inférieures 4 800°C, mais on peut noter qu’a 800°C le systeme (010)[100] devient tellement difficile que le
systéme (100)[010], inattendu car trés défavorable, est activé (Phakey et al. (1972)). (021)[100] a été activé et

observé a haute température (Darot (1980)) mais reste minoritaire comparé a (010)[100].

L’orientation [011]c :

Alors que pour la précédente orientation, on sollicitait le glissement [100], on s’attend a ce que I’orientation
[011]c active exclusivement le systéme (010)[001], inhibant complétement le glissement [100]. On observe
effectivement le systéme (010)[001] & plutdt haute température (Bai et Kohlstedt (1992b)). Néanmoins, & plus
basse température, on a uniquement constaté 1’activation des systémes {110}[001] et (100)[001] (Phakey et al.
(1972)) et, & trés haute température (1500°C-1650°C), le systéme (010)[001] n’a pas I’exclusivité puisque
(001)[100] et (010)[100] participent également a la déformation plastique du monocristal (Darot (1980), Darot et
Gueguen (1981), Gueguen et Darot (1982)). Sauf pour {110}[001] pour lequel le facteur de Schmid est non nul,
les trois autres systémes ne sont normalement pas sollicités. Il est donc surprenant qu’ils soient activés et ceci
peut s’expliquer par le fait que I’axe de sollicitation n'est pas strictement paralléle 4 la direction [011]c,
entrainant des facteurs de Schmid faibles mais non nuls pour les systémes (100)[001], (010)[100] et (001)[100].
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On peut donc affirmer que le glissement [001] est plus facile dans les plans {110} et (100) a plutdt basse
température (T<1000°C) et que le glissement [100] I’est davantage & trés haute température (T>1500°C) dans les
plans (010) et (001).

L’orientation [101]c :

Cette orientation est intéressante car elle sollicite de la méme maniére les systémes (100)[001] et (001)[100] et a
été largement étudiée. Les facteurs de Schmid sont également non nuls mais plus faibles pour les systémes
(0kD)[100] et {110}[001]. A trés basse température, grice a des essais de dureté suivant cette orientation
(Gaboriaud et al. (1981)), on constate que seul le systéme (100)[001] est activé. A partir de 600°C, vient s’y
ajouter le systtme {110}[001]. Au-dela de 1000°C, le glissement [100] devient prépondérant dans le plan (001)
et dans les plans (0kl) a trés haute température (T>1500°C). Le glissement [001] n’est pas complétement inhibé a

haute température mais devient minoritaire dans le plan (100).

L’orientation [111]c :

Suivant cette orientation, plusieurs systémes sont sollicités. Nous ne disposons d’observations qu’a trés haute
température (Michaut (1981)) et on peut constater que le glissement [001] y est absent. Par contre le glissement

[100] est activé dans les plans (010), (001) et (0kl).
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FIGURE 1-12

Systémes de glissement observés dans des monocristaux d’olivine déformés suivant les quatre directions a 45° des
axes cristallographiques. Les références sont numérotées de la méme fagcon que pour le Tableau 1-4.

1: Phakey et al. (1972) 8: Darot (1980)

2: Durham et Goetze (1977a) 9: Michaut (1981)

3 Durham et al. (1977) 10: Bai et Kohlstedt (1992b), Bai et al. (1991)
4: Gueguen et Darot (1982) 11: Kohlstedt et Goetze (1974)

5: Darot et Gueguen (1981) 12 : Gaboriaud et al. (1981)

6: Evans et Goetze (1979) 13: Mackwell et al. (1985)

7: Kashima et al. (1983)

De ces observations microstructurales, nous pouvons confirmer certains résultats obtenus sur le polycristal et
tirer queiques tendances :

L’orientation [101]c qui sollicite de la méme maniére un systéme de vecteur de Burgers [001] et un systéme de
vecteur de Burgers [100], confirme I’existence d’une température de transition du glissement [001] & basse
température vers le glissement [100] & plus haute température. Cette température est d’environ 1000°C.

Le glissement [001] semble plus facile dans les plans (100) et {110} que dans le plan (010) a basse température
(cf. orientation [011]c). A haute température, cette constatation n'est plus valable car le systéme de glissement
(010)[001] est active.

Il ne semble pas y avoir d’anisotropie plastique entre les différents systémes de glissement [100] & haute
température (cf. orientations [101]c et [111]c). On ne peut étendre cette affirmation aux plus basses températures

puisque le glissement [100] n'y a pas été observé.
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Pour préciser ces conclusions et se diriger vers un modele plus quantitatif, nous allons maintenant nous

intéresser aux données mécaniques obtenues suivant ces axes de sollicitation spécifiques.

1.3.2 Comportement mécanique du monocristal d’olivine

1.3.2.1 Déformation a basse température (T<1000°C)

*  Résultats de Gaboriaud et al. (1981):
Associés a une analyse de la microstructure, les essais d’indentation permettent d’appliquer localement les
contraintes nécessaires pour pouvoir localiser la transition fragile-ductile dans des matériaux trés durs.
Gaboriaud et al. (1981), en utilisant ce type d’essai mécanique sur des monocristaux d’olivine de San Carlos
(Fogy), ont pu mettre en évidence une température de transition fragile-ductile de 600°C (soit environ 0,4 fois la
température de fusion absolue), au-dessous de laquelle des fractures s'ouvrent et se propagent sans multiplication
de dislocations (rupture fragile) et au-dela de laquelle on trouve, en front de fissure, une zone plastique (rupture
ductile). Méme si le champ de contrainte sous I'indenteur est complexe, ces essais d’indentation peuvent étre
assimilés a des essais réalisés suivant la direction [101]c. Pour des températures inférieures a la température de
transition, le systéme (100)[001] est le seul activé, ce qui est cohérent avec le fait qu’il est trés sollicité suivant
cet axe de sollicitation. Au-dela de la température de transition, {110}[001] est activé & son tour. Il semble donc
que la température de transition fragile-ductile soit liée a I’apparition du glissement de vecteur de Burgers [001]

dans les plans {110}.

*  Résultats de Phakey et al. (1972):
L’étude du comportement mécanique de 1’olivine peut étre poussée plus loin a I'aide d’essais de déformation a
vitesse constante. C’est ce qu’ont réalisé Phakey ef al. (1972) en déformant des monocristaux d’une olivine de
qualité gemme, de composition Fog,, 4 I’aide d’une machine de déformation de type « Griggs » qui permet de
déformer I’échantillon sous des pressions de confinement solide de ’ordre du gigapascal. Les résultats
mécaniques obtenus sont rappelés dans la Figure 1-13. Des échantillons ont été déformés suivant les orientations
classiques [110]c, [011]c et [101]c & 600°C, 800°C et 1000°C (les résultats obtenus suivant 1’orientation [111]c
4 1250°C ne sont pas discutés ici). Les auteurs attribuent peu de précisions a leurs résultats, & cause notamment
de la présence de friction a I’interface piston/milieu de confinement, de déformations de ’appareillage et
d’erreurs sur la mesure de la température. Deux essais ont été effectués a 600°C suivant [101]c et les niveaux de
contrainte atteints sont anormalement bas par rapport aux essais a 800°C, sans qu’aucune explication n’ait été
apportée. 11 semble toutefois que 1’échantillon déformé a cette température présente localement des fractures et il
est possible que la limite d’¢lasticité dans 1’olivine soit limitée aux basses températures par la rupture fragile. A
800°C, il est plus difficile de déformer le monocristal suivant 1’orientation [110]c que suivant les orientations
[011]c et [101]c. A 1000°C, les niveaux de contrainte deviennent comparables : les contraintes requises pour
déplacer les dislocations de vecteur de Burgers [100] et [001] sont égales. Ceci est cohérent avec le fait que le
polycristal se déforme essentiellement par activation du glissement de vecteur de Burgers [001] & des
températures inférieures & 1000°C. Le changement de pente sur les courbes « contrainte-déformation » n’est pas

interprété par les auteurs comme étant dii a un seuil de plasticité mais comme étant un changement dans le taux
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de durcissement. Néanmoins, comme nous le préciserons plus tard, ce changement de pente peut également étre

le fait d'un phénoméne de multiplication de dislocations. Ainsi I'explication suivante peut étre fournie pour

expliquer la forme des courbes contrainte-déformation. La Figure 1-14 montre que la densité p de dislocations

augmente encore pour un taux de déformation de 10%, a 800°C. Pour des températures inférieures a 1000°C, les

dislocations produites seraient peu mobiles et, pour satisfaire 4 la relation d'Orowan ( € = pbv avec v la vitesse

des dislocations), il serait nécessaire d'augmenter la contrainte. Cette augmentation de contrainte est d'autant

moins importante que la densité de dislocations est grande et la contrainte n'est pas stabilisée tant que la vitesse

des dislocations ou leur densité n'est pas suffisante pour que la vitesse de déformation soit atteinte.
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FIGURE 1-13

Courbes de compression a vitesse de déformation
constante (Phakey) suivant I’orientation [011]c (a),
[110]c (b) et [101]c (c). Les traits pleins
correspondent a des essais réalisés a une
température de 800°C, les traits en gros pointillés a
une température de 1000°C et les traits en fins
pointillés a une température de 600°C. Les vitesses
de déformation sont indiquées sur les graphiques.
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Evolution de la densité de dislocations en fonction du
10" L ; ; ; ; . ) taux de déformation. Donnée issues d’essais
0 2 4 6 8 10 12 effectués suivant [101]c a 800°C (Phakey et al.
£ (%) (1972)).

Aux températures inférieures 3 1000°C, les mécanismes de déformation sont assez clairs. La mobilité des
dislocations est trés fortement contrlée par la cristallographie et le glissement de vecteur de Burgers [001] est
prédominant. En microscopie optique, Gaboriaud ez al. (1981) montrent que les dislocations des systémes de
glissement de vecteur de Burgers [001] consistent en de longues et droites parties vis. Phakey er al. (1972)
confirment cette observation par ’utilisation de la microscopie électronique en transmission. Ces derniers ont
montré également que, suivant [110]c (orientation qui n’active pas le glissement [001]), des dislocations vis de
vecteur de Burgers [010] sont présentes & 800°C. Les dislocations de ce type sont énergétiquement défavorables
et ne sont pas observées dans les polycristaux. Elles sont absentes & 1000°C au profit des dislocations du systéme
(010)[100], lesquelles consistent en des boucles de forme carrée a cette température. A 800°C et 1000°C, des
enchevétrements de dislocations alignés suivant [001] sont fréquents dans les échantillons déformés suivant
[101]c. Pour interpréter ce type d’arrangement, Phakey et al. (1972) ont proposé deux hypothéses. L’ intersection
entre dislocations de vecteur de Burgers différents ([001] et [100]) serait a 1’origine de la formation de crans,
sessiles en ’absence de montée, entravant le déplacement des dislocations. Il est possible aussi d’envisager le
glissement dévié (et le double glissement dévié¢) comme étant responsable de ces enchevétrements et de la
formation de dipdles. Cette seconde hypothéese est d’autant plus plausible que de longs segments de dislocations
déviés ont été observés sur les longues et droites parties vis des dislocations de vecteur de Burgers [001] a
1000°C. Quelques évidences de montée sont présentes dés 1000°C et peuvent expliquer la formation de boucles

prismatiques a partir de dipdles coins.

1.3.2.2 Déformation a haute température (T>1000°C)

Le tableau 2 montre qu’a des températures supérieures a 1000°C, la déformation plastique du monocristal
d’olivine a été étudiée en utilisant deux types d’essais mécaniques. Certains auteurs (Kashima et al. (1983),
Mackwell et al. (1985)) se sont servis d’essais de compression a vitesse de déformation constante, d'autres
d'essais de fluage (Kohlstedt et Goetze (1974), Darot et Gueguen (1981), Durham et al. (1977), Durham ez al.
(1979), Michaut (1981), Darot (1980)). Bien que, en laboratoire, il ne soit pas possible de reproduire les vitesses
de déformation mises en ceuvre dans le manteau, beaucoup d’études ont porté sur la détermination d’équations

théologiques de I’olivine par des essais de fluage’ 3 hautes températures en vue de les extrapoler aux conditions

* Pour déterminer une énergie d’activation, il est possible de mesurer la variation de la vitesse de déformation lors d’un saut
de température & contrainte constante. Cette méthode simple est plus adaptée pour les essais de fluage. Pour les essais de
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du manteau terrestre. Ces relations relient la vitesse de déformation € aux deux autres paramétres, la
température T et la contrainte ©. Dans la plupart des études, le comportement rhéologique de 1’olivine est

modélisé par une loi-puissance du type :

£ =Ac" exp(—QkT) (1-1)
Les deux types d’essais mécaniques impliquent les mémes processus physiques (il existe des équivalences entre

les formes des courbes de fluage € = f(f) & contrainte constante et les courbes de compression o = f(g) a

vitesse de déformation constante) et permettent d’obtenir des informations complémentaires.

*  Résultats de Kashima et al. (1983):
Kashima et al. (1983) ont déformé des monocristaux synthétiques de forstérite a vitesse de déformation
constante, a des températures comprise entre 1350°C et 1500°C, sous pression ambiante, suivant [110]c et
[101]c. Leurs monocristaux de départ contiennent peu de dislocations (p=10°m™). Les Figure 1-15a et Figure
1-15b montrent que la contrainte d’écoulement, suivant I’orientation [110]c, dépend fortement de la température
de déformation et que I’existence d’un crochet de compression est d’autant plus marquée que la température est
basse. Un effet identique de la vitesse de déformation peut étre constaté sur la Figure 1-16: la contrainte
d’écoulement et la hauteur du crochet de compression sont d’autant plus importantes que la vitesse de

déformation est grande. Le crochet de compression est suivie d’un palier ot la consolidation est faible, voire

nulle.
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FIGURE 1-15

Courbes « contrainte-déformation » obtenues pour des monocristaux de forstérite synthétique déformés en
compression suivant [110]c (Kashima et al. (1983)). Les vitesses de déformation sont respectivement 107s™ et
3.10”s” pour a) et b) et les températures de 'essai sont indiquées sur le graphique.

déformation a vitesse constante, il est nécessaire de combiner la variation de contrainte lors d’un saut de température 2 vitesse
constante et la variation de contrainte lors d’un saut de vitesse de déformation & température constante pour déterminer
I’énergie d’activation.
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Le changement de forme constaté de 1’échantillon au cours de la déformation en compression suivant [110]c
confirme le fait que le systtme (010)[100] participe majoritairement a la déformation. La rotation de
I’échantillon par rapport & 1’axe de sollicitation est mise en évidence par 1’étude par rayons X de I’orientation du
cristal.

Une étude de la microstructure par microscopie électronique en transmission, a différents stades de la
déformation du monocristal, montre qu’aucune organisation des dislocations n’a lieu & la limite d’élasticité
supérieure (sommet du crochet de compression). Les sources commencent & produire des dislocations du
systtme (010)[100] dont les parties coins sont plus longues et droites que les parties vis. La microstructure
s’organise et devient hétérogéne a la limite d’¢lasticité inférieure, avec des zones plus denses que d’autres en
dislocations. Aprés le crochet de compression, les dislocations s’organisent en sous-joints de flexion composés
de dislocations coins de vecteur de Burgers [100] dans les zones les plus denses.

La présence du crochet de compression peut étre expliquée de la fagon suivante. La densité de dislocations du
matériau de départ est faible (10°m™). Pour assurer la vitesse de déformation imposée par la machine de
déformation, il faut donc augmenter la vitesse des dislocations pour qu’elle satisfasse a4 la loi d’Orowan

€ = pbv . 11 faut alors augmenter fortement la contrainte car la vitesse v dépend de cette derniére. A la limite

d’élasticité supérieure, les dislocations se multiplient brusquement et pour satisfaire a la loi d’Orowan, les
dislocations doivent se déplacer 3 une vitesse plus faible, d’ou la chute de contrainte amenant & la limite
d’élasticité inférieure. On comprend alors facilement 1’effet que peut avoir une augmentation de la vitesse de
déformation sur la hauteur du crochet de compression : une vitesse de déformation importante n’est atteinte que
si on augmente fortement la contrainte. La nature thermiquement activée du glissement dans 1’olivine est
évidente : la contrainte d’écoulement dépend fortement de ce paramétre. Plus la température est élevée, moins il
est nécessaire d'augmenter la contrainte pour rendre les dislocations mobiles. Ainsi la hauteur du crochet de
compression est une fonction décroissante de la température de déformation.

Suivant [101]c, les systémes (100)[001] et (001)[100] sont sollicités de la méme maniére. Les effets de la vitesse
de déformation et de la température sont présentés sur les Figure 1-17a etFigure 1-17b. La contrainte
d’écoulement est, dans ce cas aussi, fonction de ces deux paramétres. On peut également voir un crochet de
compression mais ’effet de la vitesse de déformation ou de la température sur sa taille n’est pas évident. A
environ 9% de déformation, des dislocations appartenant au systéme (001)[100] sont présentes mais aucun sous-

joint n’est formé. Les parties vis des dislocations sont plus nombreuses mais elles ne sont ni trés longues ni trés
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droites. A environ 30% de déformation, le systéme (100)[001] est activé en plus du premier systéme et des sous-
joints de torsion composés de dislocations vis des deux systémes sont visibles. La consolidation semble plus
importante suivant cette orientation. L’analyse par rayons X montre que 1’échantillon tourne par rapport a 1’axe
de sollicitation a cause du glissement simple (001)[100] jusqu’a ce que (100)[001] soit activé & son tour. Le
durcissement peut étre expliqué par le fait que 1’échantillon se déforme d’abord par glissement simple (001)[100]
(stade I) puis on entre dans le stade II aprés 25 & 35% de déformation lorsque les dislocations du systéme
(100)[001] sont rendues mobiles (peut-étre 4 cause d’un effet de la rotation du cristal) et interagit avec la forét de
dislocations du systéme primaire ou avec les parois de dislocations formées lors du stade I. Néanmoins ces
résultats et I’interprétation que nous en avons faite sont 3 considérer avec précaution car les auteurs soulignent
que les courbes « contrainte-déformation » suivant [101]c sont peu reproductibles et que les coefficients de

durcissement sont instables.
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Effet de la vitesse de déformation a 1500°C (a) et de la température a environ 6.10°s" (b) sur la courbe
« contrainte-déformation » du monocristal d’olivine suivant [101 ]c (Kashima et al. (1983))

*  Résultats de Mackwell et al. (1985):
Les crochets de traction visibles sur les courbes « contrainte-déformation » d’une forstérite pure, le sont moins
ou pas du tout sur celles d’une olivine Fog; de San Carlos (Figure 1-18). Mackwell et al. (1985) ont déform¢ des
monocristaux de cette composition a 1300°C, sous 300MPa de pression, dans une machine de Paterson. Pour les
mémes orientations, les niveaux de contrainte d’écoulement obtenus sont comparables a ceux déterminés dans
I’étude présentée précédemment (légérement plus importante & cause de la température de déformation moins
importante). La contrainte nécessaire 3 la déformation plastique des monocristaux orientés suivant [011]c est
plus importante que pour les deux autres. L’absence de crochet de compression peut s’expliquer par le fait que la
densité initiale de dislocations n’est pas aussi basse que dans les monocristaux synthétiques de forstérite de
Kashima et al. (1983). Aucune information n’est disponible sur la densité de dislocations des monocristaux
avant déformation, mais le fait qu’il s’agisse de monocristaux naturels peut laisser supposer qu’ils contiennent
déja des défauts. Les échantillons ont certes ét¢ déformés jusqu’a des taux de déformations plus faibles (environ
10%), mais ils ne présentent pas (ou trés peu) de consolidation sur leur courbe « contrainte-déformation » quelle

que soit leur orientation.
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Résultats de Durham et al. (1979):
Durham et al. (1979) ont réalisé des essais de fluage & trés haute température (1480°C-1680°C) et basses
contraintes (de 1,5MPa & 30MPa environ) pour étudier la déformation de monocristaux synthétiques de
forstérite. Ils ont constaté qu’une contrainte de cisaillement minimale de 10MPa environ était nécessaire pour

que leurs échantillons se déforment (aucune déformation n’a été constatée en dessous de 7,8MPa). Par contre les
échantillons qui ont subi une prédéformation & des contraintes supérieures a 10MPa se déformaient & des

contraintes inférieures & 7,8MPa. Les dislocations du monocristal brut de croissance sont générées et se
multiplient pour 0>10MPa, mais elles sont mobiles pour 0<10MPa. Ceci explique la présence de crochets de
traction lors des essais de déformation & vitesse constante sur les monocristaux synthétiques de forstérite
(Kashima et al. (1983)). C'est également compatible avec leur absence sur les essais de Mackwell et al. (1985)

pour lesquels nous avons supposé que les monocristaux utilisés contenaient des dislocations préexistantes.

Pour déterminer le comportement rhéologique de I’olivine d’un point de vue phénoménologique, il est plus facile
de s’intéresser au fluage. Les conditions de déformation et les principaux résultats obtenus sont résumés dans le

Tableau 1-6.
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Température  Contrainte

Orientation ©C) (MPa) Composition n 0 (eV) Référence
Divers 1430-1650 5-150 Fos varigble 54  ohistedt et Goetze
(1974)
[110]c 1400-1600 10-40 Fog, 3,6 54
Durham ef al.
[011]c 1400-1600 10-120 Fog, 3,5 54 (1977)
[101]c 1400-1600 10-150 Fog, 3,7 5,4
Durham et Goetze
[101]c 1450-1650 8-60 Foigo 3.5 5,9 (1977b)
Durham et al.
[111]c 1480-1680 3-30 Foypo 2,9 6,9 (1979)
[110]c 1400-1600 15-80 Foygo 2,6 4.8
[110]c 1400-1600 <15 Foy0 f(o) Darot et Gueguen
[011]c 1500-1600 30-100 Foioo 2,7 6,2 (1981)
[101]c 1400-1600 60-100 Foypo 3,6 5,9
TABLEAU 1-6

Conditions de déformation en fluage et principaux résultats obtenus par différents auteurs.

Kohlstedt et Goetze (1974) ont peut-étre été les premiers a déformer un monocristal d’olivine Fog, a haute
température (1430°C-1650°C) par des essais de fluage. Il semble que la vitesse de déformation réalisée a
contrainte constante soit insensible 4 1’orientation du cristal et les auteurs ont ainsi déterminé les parametres de
I’Equation 1.1. Une énergie d’activation de 5,4eV a été déterminée par la méthode des sauts de température sur
un seul échantillon et utilisée pour modéliser le comportement des autres. Cette valeur de 1’énergie d’activation
semble donner des résultats convenables quelle que soit 1’orientation du cristal. La dépendance de la vitesse de
déformation avec la contrainte n’est pas constante et dépend de la température. Durham et al. (1977)ont réalisé
des sauts de contrainte sur monocristaux Fog, et ont ainsi déterminé un exposant » de contrainte valant environ

3,6 pour les trois orientations. Ces mesures ont été faites en considérant que 1’énergie d’activation valait 5,4eV.
A vpartir des données publiées de Durham ez al. (1977), Goetze (1978) prétend que le rapport %R chute pour

des températures inférieures a2 1300°C pour plusieurs orientations du cristal, soupgonnant ainsi une mauvaise
détermination de n. Pour préciser davantage la connaissance que I’on peut avoir de ces deux parametres, Darot et
Gueguen (1981) ont réalisé des sauts de température a contrainte constante et des sauts de contrainte a
température constante lors d’essais de fluage sur des monocristaux de forstérite (Fo,q) et sur des monocristaux
d’olivine Fog,. Contrairement a la forstérite, 1’olivine Fog, qui contient du fer est trés sensible a la pression
partielle d’oxygéne et il faut souligner que les deux travaux présentés précédemment n’ont pas tenu compte de
ce paramétre important. Les énergies d’activation tendent a étre plus importante pour la forstérite que pour une
olivine et la dépendance en contrainte de la vitesse de déformation est toujours plus importante pour une olivine
que pour la forstérite. Contrairement aux études antérieures, Darot et Gueguen (1981) ont montré que la
plasticité du monocristal de la forstérite était anisotrope : la déformation suivant [110]c est plus facile que
suivant [011]c, D'orientation [101]c ayant un comportement intermédiaire. Il semble également que les énergies
d’activation (surtout celle qui correspond a 1’orientation [110]c) soient fortement dépendantes de o aux basses

contraintes (Figure 1-19). 11 est difficile de donner des conclusions sur I’évolution de I’énergie d’activation en
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fonction de la contrainte pour les orientations [101]c et [011]c étant donnés les grosses incertitudes qui persistent
sur les mesures ou le peu de données qui existent. Néanmoins, si cet effet de contrainte sur 1’énergie d’activation
est confirmé, on peut alors s’interroger sur la pertinence de 1’emploi de la loi du type de celle de I’Equationl-1

qui suppose une énergie d’activation indépendante de la contrainte.
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3 i ; Variation de I'énergie d’activation Q en fonction de la

0 10 20 30 40 50 80 contrainte suivant ['axe de sollicitation, a des
o (MPa) contraintes basses.

La détermination des paramétres du Tableau 1-6 est basée sur une loi de nature empirique. Dans beaucoup
d’études, les auteurs se sont beaucoup attachés a savoir quel était le mécanisme qui contrblait 1’énergie
d’activation. Goetze et Kohlstedt (1973) ont déterminé une €énergie d’activation pour le processus de montée des
dislocations (environ 6,1eV) a partir de 1’évolution du rapport entre les densités de dislocations libres et celles
piégées dans les sous-joints, entre 1290°C et 1450°C. Cette valeur est & comparer & celle de la diffusion de
I’oxygéne ou du silicium (3,9¢V environ) déterminée par Jaoul et al. (1981) (voir aussi Jaoul ef al. (1980)). 11
semble donc, comme I’a plus tard précisé Goetze (1978), que I’énergie d’activation déterminée par Goetze et
Kohlstedt (1973) soit celle d’un processus complexe faisant intervenir de la montée et du glissement de
dislocation.

L’étude microstructurale réalisée en microscopie optique par Darot et Gueguen (1981), complétée par
I’utilisation de la microscopie électronique en transmission sur les mémes €chantillons (Gueguen et Darot
(1982)) permettent de dégager les principaux mécanismes de haute température. Suivant 1’orientation [110]c, les
dislocations du systéme (010)[100] sont majoritaires. Les parties coins sont trés longues, sans étre vraiment
rectilignes, et s’organisent en parois de flexion (100). La montée contribue certainement a cet arrangement.
Suivant [011]c, les dislocations vis, droites et longues, du systéme (100)[001] sont présentes dans les
échantillons. Elles forment localement des parois de torsion (010) avec des dislocations vis de vecteur de
Burgers [100] qui ne sont normalement pas activées suivant cette orientation. L’orientation [101]c est la seule
des trois qui sollicite les deux types de glissement. Ainsi on trouve aussi localement des parois de torsion
composées de dislocations vis de vecteurs de Burgers [100] et [001]. Comme & basse température, les
dislocations du systéme (100)[001] ont leurs parties vis trés longues et droites, suggérant I’importance du
glissement dans ce cas. Les dislocations du systeme (001)[100] sont souvent des mixtes de direction <110>.
Selon les observations de Durham et Goetze (1977a) en microscopie optique, les boucles de dislocation de ce
systéme se caractérisent en général par des parties vis longues et droites et, a trés haute température (1600°C),
les parties coins sont courbes et courtes alors qu’a des températures plus basses (1150°C), les parties coins

disparaissent au profit de parties mixtes droites selon la direction <110>. De nombreuses boucles dipolaires de



34 1.3 PLASTICITE DU MONOCRISTAL D’OLIVINE

vecteur de Burgers [001] sont également visibles dans ces échantillons. Gueguen et Darot (1982) interprétent la
formation de ces boucles comme étant le résultat du trainage des dislocations [001] en dipbles par les
dislocations [100]. Ces observations aménent alors les auteurs a proposer que le fluage a haute température de
I’olivine soit contrdlé par la montée des dislocations de vecteur de Burgers [100] et le glissement (et cross-slip)
des dislocations de vecteur de Burgers [001]. Poirier et Vergobbi (1978) ont d’ailleurs montré que les résultats
de Kohlstedt et Goetze (1974) pouvaient trés bien étre modélisés par une loi rhéologique contrdlée par le

glissement dévié.

1.3.2.3 Déformation de 'olivine sous pression et en présence d'eau

Jusqu'a présent il n'a pas été discuté (ou trés peu) des autres parametres tels que la teneur en eau des minéraux et
la pression. Il semblerait que la déformation plastique de l'olivine soit fortement influencée par ces deux
paramétres. La compréhension et la quantification des phénoménes mis en jeu sont d'autant plus primordiales
que l'olivine est censée se déformer dans un manteau supérieur contenant des traces d'eau sous des pressions

comprises entre 3 et 13 GPa.

1.3.2.3.1 L'eau dans l'olivine

L'olivine est un minéral anhydre, c'est-a-dire qu'aucun groupement OH n'est présent dans sa formule chimique.
Cependant, les xénolites montrent que les minéraux du manteau (olivine, pyroxénes, grenats, ...) peuvent
contenir des traces d'eau dont la teneur est comprise entre 0,01% et 0,1% en poids. Cette eau est incorporée sous
forme de défauts ponctuels contenant des hydroxyls. Il s’agit d’un phénoméne important, car on pense qu’il
affecte de maniére significative le cycle de I’eau dans la Terre. De plus, I’impureté « eau » est bien connue pour
avoir un effet majeur sur la plasticité du quartz. Qu’en est-il de 1’olivine ? Une étude de la solubilité de
I'hydrogéne (Bai et Kohlstedt (1992a)) a montré que l'olivine était capable de stocker jusqu'a 0,03% en poids
d'eau. Des expériences réalisées sur des dunites "hydratées" (Carter et Ave'Lallemant (1970); Blacic (1972);
Zeuch et Green (1979); Chopra et Paterson (1984)) montrent qu'elles se déforment plastiquement & des vitesses
plus importantes que celles atteintes pour des dunites "séches" (pour des niveaux de contrainte semblables).
Encore aujourdhui, beaucoup d'efforts sont fournis pour tenter de comprendre les mécanismes de cet
adoucissement dus a la présence d'eau et, entre autres, de répondre a la question: "S'agit-il d'un mécanisme intra
ou intergranulaire ?".

Une premiére hypothése en faveur d'un mécanisme intragranulaire est de dire que, a l'image du quartz, l'eau
aurait pour effet de rendre les liaisons covalentes Si-O fortes plus faibles (Blacic (1972)), ce qui pourrait
accroitre la mobilité des dislocations. Mackwell ez al. (1985) ont déformé des monocristaux d'olivine Fog, et
leurs résultats confirment un mécanisme intragranulaire. Ils ont constaté une réduction de la contrainte
d'écoulement d'un facteur 1,5 a 2,5 pour le monocristal "hydraté", 3 1300°C et une vitesse de déformation de
10771, qu'ils associent 3 une augmentation de la diffusion des défauts ponctuels et & une facilité accrue du
phénoméne de montée des dislocations.

Chopra et Paterson (1984) ont constaté que la vitesse de déformation d'une dunite "hydratée", déformée a 1200-
1400°C et 4 des vitesses de déformation de 10*-10%, dépend davantage de la taille de grain que celle d'une

dunite "seche". Dans ce cas, un mécanisme purement intragranulaire ne permet pas d'expliquer cette dépendance
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en taille de grains et une accélération de la diffusion aux joints de grains semble étre un mécanisme plus efficace.
Un effet sur les joints de grains a également été constaté par Jung et Karato (2001a). Ils proposent un mécanisme
de déformation de l'olivine par recristallisation dynamique avec augmentation de la migration des joints de
grains en présence d'eau.

L'influence de I'eau sur les mécanismes de déformation de I'olivine parait complexe et il est fort possible que les
deux types de mécanismes interviennent en méme temps. Deux études plus récentes (Mei et Kohlstedt (2000a);
Mei et Kohlstedt (2000b)) semblent avoir eu la volonté de réconcilier les deux approches. Une olivine Fog; a été
déformée a 1200-1300°C en présence d'eau dans un régime de fluage-diffusion (contrainte inférieure & 100MPa)
et dans un régime de fluage-dislocation (contrainte supérieure 3 100MPa). Dans le cas du premier régime, le
mécanisme d'adoucissement de I'eau est un mécanisme intergranulaire (contr6lé par la diffusion d'interstitiels de
Si aux joints de grains) alors que dans le cas du second, il s'agit d'un mécanisme intragranulaire (régi par la
montée de dislocations contrdlée par la diffusion d'interstitiels de Si).

Jung et Karato (2001b) ont présenté des résultats sur les textures dans un polycristal d'olivine déformée en
présence d'eau. Ces derniéres différent des textures obtenues dans l'olivine "séche". Ce changement de texture
correspond a un changement dans les systémes de glissement participant a la déformation plastique. A faible
teneur en eau, les textures obtenues sont le résultat de l'activation importante du systéme de glissement
(010)[100] alors qu'a plus haute teneur en eau, les textures résultent de l'activation des systémes de glissement
(010)[001] et (100)[001]. L'addition d'eau favoriserait ainsi le glissement des dislocation de vecteur de Burgers

[001]. Aucune étude microstructurale n’a cependant permis a ce jour d’interpréter 1’origine de ce phénomeéne.

1.3.2.3.2 Influence de la pression

Comme 1'a souligné Poirier (Poirier (1985)), le r6le de la pression sur la déformation plastique des minéraux ne
peut pas étre négligé puisqu'a l'intérieur de la Terre, la pression augmente plus rapidement que la température et
peut atteindre 13 GPa environ dans la partie supérieure du manteau inférieur. La pression n'entraine pas de
composante de cisaillement et ne peut donc étre a l'origine directe d'une déformation plastique. Son effet est
donc indirect et il trouve son origine dans un changement de volume AV intervenant dans un mécanisme de
déformation plastique.

Ce volume d'activation AV peut étre intégré de fagcon phénoménologique dans 1'Equation 1-1, laquelle prend

alors la forme suivante:

£ = Aa"exp(—w) (1-2)

kT

Depuis une trentaine d'années, les avancées technologiques ont permis de repousser les limites des pressions
atteintes lors d'essais de déformation plastique, tout en donnant acces 3 tous les paramétres de 'Equation 1-2.

Ross et al. (1979) sont les premiers a avoir déterminé le volume d'activation de I’Equation 1-2 dans 'olivine. Ces
premiers résultats ont été obtenus grice a l'utilisation d'une machine de Griggs* jusqu'a des pressions de 1,5 GPa
et donnent un volume d'activation moyen de 13 cm®*/mol. En utilisant le méme appareillage, Green et Borch

(1987) ont estimé le volume d'activation 4 27 cm*/mol, pour des pressions de 2,5 GPa, et Karato et Jung (2003) 3

* Dans une machine de Griggs, 1'échantillon est enfermé dans un milieu de confinement solide et un piston permet de le
déformer pour des pressions maximales d'environ 4 GPa.
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14 cm®/mol pour des pressions de 1 & 2 GPa. Bussod ef al. (1993), en utilisant une presse multi-enclumes® pour
atteindre des pressions de l'ordre de 13,5 GPa et des températures de 1600 °C ont trouvé qu'un volume
d'activation compris entre 5 et 10 cm’/mol permettait d'expliquer leurs résultats.

Jusqu'alors, les niveaux de contrainte atteints lors de la déformation sous pression de I'olivine n'étaient
accessibles que de facon indirecte et post mortem par la mesure des densités de dislocations. Récemment
l'utilisation d'un faisceau de rayons X sur une presse multi-enclumes placée sur une ligne synchrotron a permis
de calculer in situ la contrainte a laquelle a été déformé 1'échantillon. Wang et al. (2003) décrivent en détail
l'utilisation conjointe du faisceau de rayons X et de la presse multi-enclumes®. Grace a cette technique, Li ez al.
(2005) ont déterminé un volume d'activation nul pour I'olivine, grace a leurs résultats obtenus pour des pressions
comprises entre 3,5 et 9,6 GPa.

I1 existe une disparité importante sur les valeurs de volume d'activation dans I'olivine et on pourra accorder plus
de confiance aux résultats obtenus par Li et al. (2005). En effet, non seulement la machine de déformation (D-
DIA) qu'ils ont utilisée permet d'atteindre des pressions de 15 GPa bien supérieures a celles atteintes par une
machine de Griggs, mais en plus la contrainte est déterminée in situ par diffraction des rayons X.

Béjina et al. (1999) ont calculé un volume d'activation associ€ a la diffusion des atomes de silicium de 5cm’/mol,
jusqu'a des pressions et des températures de 9 GPa et 1600 °C. Ils proposent un mécanisme de fluage controlé
par la montée de dislocations. Ce volume d'activation d'environ Scm’/mol est tout 4 fait comparable aux faibles
valeurs des volumes d'activation déterminés par des essais de déformation sous pression.

Un autre effet important que peut avoir la pression sur les mécanismes de déformation plastique de I'olivine sous
pression a été mis a jour par Couvy ef al. (2004). Ils ont déformé en cisaillement des échantillons polycristallins
de forstérite dans une presse multi-enclumes & 11 GPa et 1400 °C. Ils ont constaté que le glissement de vecteur
de Burgers [100] était dominant dans de telles conditions de pression et de température correspondant a celles du
manteau supérieur. Les textures résultantes des polycristaux déformés sont peu anisotropes et conduisent & une

interprétation nouvelle de I'anisotropie sismique du manteau supérieur (Mainprice ef al. (2005)).

1.3.2.4 Proposition d'un premier modeéle de la plasticité du monocristal

A partir des résultats mécaniques provenant d’étude menées sur monocristaux (Tableau 1-4, il est possible de
déterminer les contraintes critiques projetées 7 des différents systémes qui participent 3 la déformation de
I’olivine. En effet, si I’on connait I’orientation suivant laquelle le monocristal est sollicité et la contrainte o
nécessaire pour le déformer plastiquement, on peut alors déterminer la contrainte de cisaillement critique

projetée Tauypmy dans le(s) systéme(s) de glissement activé(s) : T ] = S anpow]© ( 1-3) OU Spaypam est le

facteur de Schmid dans le systéme (hkl)[uvw].
Nous proposons maintenant d'aller au-dela de 1'étude bibliographique et de regrouper les différents résultats de la
littérature dans le but d'avancer vers un premier modéle de la plasticité du monocristal. Pour ce faire, nous

n’avons conservé que les résultats provenant d’essais de fluage pour lesquels la vitesse de déformation dans

® Dans une presse multi-enclumes, I'échantillon se trouve dans une enceinte octaédrique. Une contrainte égale est appliquée
sur chacune des faces et des pressions maximales de 25 GPa peuvent ainsi étre atteintes.
¢ Cette machine de déformation est appelée plus souvent "D-DIA",
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1

I’état stationnaire était de 10 s et ceux issus d’essais mécanique en compression & une vitesse constante

d’environ 107 s71.

Contrainte critique projetée pour le glissement [100] dans les plans (010). {001) et {Ok1} :

L’orientation [110]c sollicite au maximum le systéme (010){100] et nous avons vu que ce dernier était largement
activé de 800°C jusqu’a trés haute température. Les détails de la construction de la courbe ajustée de la
contrainte critique projetée du systéme (010)[100] présenté en pointillés sur la Figure 1-20 seront détaillés plus
tard dans le chapitre 4.

L’activation du systéme (001)[100] a été constatée lors de la déformation de monocristaux suivant la direction
[101]c a plutdt haute température (T>1000°C). Grice aux données obtenues sur monocristaux déformés suivant
cet axe de sollicitation, il est possible de déterminer la contrainte projetée dans ce systéme de glissement. Nous
I’avons reportée sur la Figure 1-20 (petits points) et nous nous apercevons que les miveaux atteints sont
comparables & ceux du systeme (010)[100] pour des températures supérieures & 1000°C (pour lesquelles le
glissement de vecteur de Burgers [100] est activé). Les systémes {0kl}[100] ont, eux aussi, participé a la
déformation du monocristal mais seulement a trés haute température. Il est alors difficile de déterminer une
contrainte projetée dans ces systeémes de glissement.

Par manque de donnée, on fera I’hypothése que la contrainte projetée est la méme dans tous les systémes de

vecteur de Burgers [100].

3000 Y

1 v
2 %
2500 3 0B
2000 39 FIGURE 1-20
g H Z ponnées expérimentgles projetées. dans‘ (010)[100]
s 1500 b 14 ¢ 4 issues de la déformation du monocristal suivant [110]c.
- ot - La courbe représente un ajustement de la contrainte
1000 F critique projetée. Les petits points représentent la
500 b contrainte projetée dans le systeme (001)[100]
déterminée a partir d’essais de déformation suivant la
0 ; direction [101]c. Dans la légende, les numéros font

0 200 400 600 BOO 10001200140016001800  référence aux auteurs cités de la méme facon dans le
T {°C} Tableau 1-4.

Contrainte critique projetée dans (010)[001] :

Le systtme (010)[001] est trés sollicit¢ suivant 1’orientation [011]c. Bai et al. (1991) ont déformé des
monocristaux d’une olivine de San Carlos orientés pour étre sollicités suivant cette direction et ont constaté
I’activation de ce systéme de glissement dés 1300°C. Phakey et al. (1972) ont déformé le monocristal de
forstérite suivant [011]c & 1000°C et ont observé que le glissement [001] était activé. Méme si les plans de
glissement n’ont pas été déterminés, nous avons fait I’hypothése que (010)[001] était activé et conservé cette

donnée (Figure 1-21).
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Données expérimentales projetées dans (010)[001] issues

de la déformation du monocristal suivant [011]c. La
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Contrainte critique projetée dans (100)[001] :

Nous avons vu que le systeme (100)[001] était activé depuis les basses jusqu’aux hautes températures suivant
[101]c. Nous avons donc utilisé les résultats obtenus suivant cette orientation pour déterminer la contrainte
critique projetée du systeéme (100)[001] (Figure 1-22). Phakey et al. (1972) soulignent que les deux points a

600°C sont anormalement bas comparés a ceux a 800°C sans toutefois fournir d’explication.

1400 T Y
; v
i x
1200 3 o
1000 + ? g 1
— m o+
3 800 p 13 & A
2 e} |  EBoweln
400 F J Données expérimentales projetées dans (100)[001]
issues de la déformation du monocristal suivant [101]c.
200 r i La courbe pointillée représente un ajustement de la
0 L A, contrainte critique projetée. Dans la légende, les

0 200 400 600 800 10001200140016001800 numéros font référence aux auteurs cités de la méme
T¢C) Jacon dans le Tableau 1-4.

Contrainte critique projetée dans (110)[001] :

Evans et Goetze (1979) ont réalisé des essais d’indentation sur des monocristaux orientés de la température
ambiante jusqu’a 1500°C. Pour des températures inférieures a 1200°C, il ont constaté 1’activation du systéme
{110}[001]. IIs proposent de déterminer la contrainte critique projetée de ce systéme en utilisant la variation de
L
la largeur de la rosette dans I’équation 7gy[001) =%0800 (0gg cst la valeur de la contrainte critique
T
projetée calculée dans le systéme {110}[001] & partir de I’essai de déformation suivant [101]c réalisé par Phakey
et al. (1972) 2 800°C, Lg,, et L, les largeurs des rosettes 2 800°C et T respectivement mesurées par Evans et
Goetze (1979)). Phakey et al. (1972) ont réalisé deux essais de déformation & 800°C, jusqu’a 6% et 16% de
déformation, suivant une orientation proche de [101]c. Plut6t que d’extraire des résultats de Phakey et al. (1972),

a I’instar d'Evans et Goetze (1979), une oy, de I’essai & 6% de déformation pour lequel le systéme {110}[001]

n’a pas été observé avec certitude, nous proposons de choisir comme référence la oy, (environ 350 MPa) issue
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de I’essai @ 16%. Dans ce cas, la contrainte projetée est donc plus importante que celle qu’a calculée Evans et
Goetze (1979) (Figure 1-23).

1400 Y
)
1200 b
1000 E
;_ﬁ’ 80O 4
\5‘: 500 . FIGURE 1-23
400 J Données expérimentales projetées dans {110}{001]
issues d’essais de dureté sur des monocristaux orientés.
200 1 La courbe pointillée représente un ajustement de la
o S S S S contrainte critique projetée. Dans la légende, les
0 200 400 600 800 10001200140016001800  numéros font référence aux auteurs cités de la méme
T (°C) Jacon dans le Tableau 1-4.

Les ajustements réalisés sur les contraintes projetées dans les systémes de glissement de vecteur de Burgers
[001] sont mal contraints, soit a basse température (pour (100)[001] et (010)[001]) soit & haute température (pour
{110}[001]). On pourra se reporter au chapitre 4 pour obtenir des détails sur la forme des équations utilisées et

leur détermination.

Grice aux données mécaniques issues de différentes études menées sur monocristaux, les contraintes projetées
dans les différents systémes de glissement ont pu étre déterminées. Néanmoins elles souffrent souvent du
manque de données.

Nous avons pu composer une contrainte projetée dans le systeme (010)[100] & partir de données issues d’essais
réalisés de 800°C a 1600°C environ. Il faut souligner que, comme nous 1’avons interprété précédemment, les
données de basse température (T < 800°C) de Phakey et al. (1972) souffraient peut-étre d’imprécision. Nous
avons vu que le systeme (001)[100] était activé au-dela de 1000°C pour un axe de sollicitation selon la direction
[101]c et que les niveaux de sa contrainte critique projetée étaient comparables a ceux du systéme (010)[100].
Trop peu d’informations sur les systémes (0k1)[100] (lesquels sont peu sollicités suivant les axes 3 45° des
directions cristallographiques de la maille d’olivine) ne permettent pas d’y déterminer de contrainte projetée.
Faute de données, nous ferons alors I’hypothése que le glissement de vecteur de Burgers [100] est activé pour
des contraintes identiques dans les plans (010), (001) et {0kl1}.

Quant au glissement de vecteur de Burgers [001], nous avons déterminé des contraintes critiques projetées dans
les plans (100), (010) et {110} mais remarqué que, selon le systéme de glissement considéré, les ajustements
réalisés étaient mal contraints aux basses températures (pour (010)[001] et (100)[001]) ou aux hautes
températures (pour {110}[001]). On peut, comme pour les systémes de glissement de vecteur de Burgers [100],
considérer que la contrainte projetée est la méme dans tous les systémes de vecteur de Burgers [001] et composer
un ajustement « global » de la contrainte projetée a partir de celle des trois systémes de glissement (Figure 1-24).
11 s’approche beaucoup de celui déterminé pour le systéme {110}[001] et la contrainte projetée pour le systéme
(100)[001] s’en écarte aux basses températures (T<800°C). En choisissant cet ajustement global pour tous les
systémes de vecteur de Burgers [001], on aurait tendance a sous-estimer la contrainte projetée dans le systéme

(010)[001] par rapport a celle qui avait été déterminée précédemment pour ce dernier.
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1.4 Du monocristal au polycristal

1.4.1 Premiére ébauche de la plasticité du monocristal

A partir des contraintes projetées retenues pour les différents systémes de glissement, nous pouvons tenter de

reconstruire le comportement du monocristal soumis a une contrainte extérieure suivant un axe de sollicitation

donné. Une contrainte O io suivant I’axe de sollicitation O nécessaire pour activer un systéme i de contrainte
.. . . . . T, .
critique projetée T, peut €tre calculée : o? =%o 0,.0 = %(0 .ou o? =mP7; (1-4) avec m? I'inverse
i i

du facteur de Schmid pour le systéme i sollicité suivant I’orientation O. En utilisant la relation précédente, il est
possible de connaitre avec quelle contrainte 09 le monocristal se déforme pour une orientation O avec un jeu
de n systémes de glissement. o9 est choisie comme étant égale a la(les) contrainte(s) a,-o la(les) plus basse(s)

du(des) systéme(s) i. A partir des considérations des paragraphes précédents sur les systémes les plus
communément observés, le jeu de systémes de glissement que nous adopterons pour la forstérite est : (100)[001],
(010)[100], {110}[001], (001)[100], (010)[100] et {Okl}[100] (nous considérerons uniquement les plans de
glissement {011}). Nous avons utilisé des projections stéréographiques pour visualiser, a différentes
températures, les systémes de glissement les plus facilement activés (Figure 1-25) suivant la direction de
sollicitation. Pour savoir quel est, du glissement de vecteur de Burgers [100] ou du glissement de vecteur de
Burgers [001] (ou les deux), celui qui participe majoritairement a la déformation plastique du monocristal nous
avons représenté sur la Figure 1-26 les domaines ou les glissements [100] et [001] sont activés (domaines noir et
blanc respectivement). Les domaines gris sont les domaines ou les deux types de glissement sont susceptibles
d’étre activés en méme temps. La Figure 1-27 permet de prédire les niveaux de contrainte atteints lors d’un essai
de déformation suivant I'axe de sollicitation. De plus, nous avons comparé ces projections stéréographiques a des
essais expérimentaux réalisés sur des monocristaux pour pouvoir confirmer ou infirmer les hypothéses faites sur
les contraintes projetées. Dans ce paragraphe, avec 1’aide de ces projections stéréographiques, ce sera également
I’occasion de discuter du fait de choisir ou non une méme contrainte critique projetée dans les systémes de

glissement de vecteur de Burgers [001].
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On peut remarquer sur la Figure 1-27 qu’il est toujours plus difficile, quelle que soit la température de ’essai de
déformation, de déformer le monocristal suivant les axes [100], [010] et [001]. En effet, puisque les systémes de
glissement dans 1’olivine sont uniquement du type (0k)[100] ou (hk0)[001], ces directions n’activent aucun de
ces systémes (le facteur de Shmidt est nul). De plus, aux basses températures (T<1000°C), il est plus difficile de
déformer le monocristal suivant un axe [uv0] & 90° de 1’axe [001] alors qu’aux températures plus élevées
(T>1100°C), les directions [0Ovw] & 90° de I’axe [100] sont les plus « dures ». En effet, on peut voir sur la Figure
1-25 que, jusqu’a 1000°C, le monocristal se déforme principalement par activation des systémes de vecteur de
Burgers [001] (la majorité de la projection stéréographique est recouverte par les domaines correspondant aux
systémes (hk0)[001]). Au-dela de 1000°C, la situation s’inverse et le monocristal se déforme majoritairement par
activation des systémes (0k1)[100].

La température de 1000°C est connue comme étant la température de transition entre le glissement de vecteur de
Burgers [001] et le glissement de vecteur de Burgers [100]. La Figure 1-26 confirme cet argument puisque 1’on
peut remarquer, qu’a cette température et 4 1100°C, il existe un domaine ot le glissement [100] et le glissement

[001] peuvent étre activés en méme temps (domaine gris).
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FIGURE 1-25

Projection stéréographique d’un cristal de forstérite montrant les domaines oti chaque systéme de glissement est
susceptible d’étre activé selon I’axe de sollicitation utilisé et la température. Les domaines de niveau de gris
différent correspondent a des systemes de glissement différent. (010)[001], (100)[001] et (110)[001] sont
repérés sur la figure a 700°C. (010){100], (001)[100] et (011)[100] sont repérés sur la figure a 1500°C.
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FIGURE 1-26

Projection stéréographique d’un cristal de forstérite montrant les domaines ou le glissement de vecteur de
Burgers [100] (en noir) ou celui de vecteur de Burgers [001] (en blanc) est activé en fonction de l'axe de
sollicitation utilisé et la température. Certains domaines de couleur mixte grise traduisent ['occurrence d’un
glissement mixte de vecteurs de Burgers [100] et [001].
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FIGURE 1-27

Projection stéréographique d’un cristal de forstérite montrant les niveaux de contrainte susceptibles d’étre
atteints suivant ['axe de sollicitation utilisé et selon la température de l’essai.
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1.4.2 Un premier modéle pour le polycristal

Il est fondamental de pouvoir déduire le comportement plastique d’un agrégat polycristallin & partir de la
connaissance des lois de comportement du monocristal. Il existe de nos jours des méthodes de modélisation de
plus en plus fines. Leur niveau de complexité se traduit par I’incorporation de parametres qui permettent de
s’approcher davantage de la réalité du comportement du polycristal (effets de taille de grain, prise en compte de
I’incompatibilité plastique entre grains,...).

Une premiére approche triviale est celle du modele de Sachs (1928). Elle consiste & isoler mentalement chaque
grain de 1’agrégat et & supposer que la contrainte est homogéne au sein des grains et égale a la contrainte
macroscopique. A partir de I’Equation 3, si la contrainte critique projetée T est la méme dans tous les systémes

de glissement, la contrainte vaudra : % =m% , avec m° =min(m,-0) I’inverse du facteur de Schmid du

systéme le plus favorablement orienté suivant I’orientation O. En égalant le travail fourni par la contrainte

extérieure avec celle dépensée pour la déformation du grain, on trouve que le méme facteur d’orientation m°

apparait dans la relation entre dy , I’incrément de déformation sur le systtme de glissement, et de , I’incrément

o

dy o . .
0.4 _9_ Chaque grain ou « monocristal »
T

de déformation correspondant suivant I’axe de sollicitation : m" = p
€

de I’agrégat peut prendre toutes les orientations possibles par rapport a I’axe de sollicitation. Ainsi la contrainte

d’écoulement d’un polycristal serait: o =mT, o0 m est la valeur moyenne de m® pour une distribution

aléatoire d’orientations O des grains. Dans la forstérite, nous avons vu que les contraintes critiques projetées
entre les systémes de glissement de vecteur de Burgers [100] et de vecteur de Burgers [001] étaient différentes.

Ainsi I'Equation 3 devient: o =min(m7;) et il est également possible de calculer la contrainte

O =< min(mio 7;)> ( 1-5) du polycristal, en considérant que toutes les orientations que peuvent prendre les

grains de 1’agrégat sont équiprobables. Le résultat, déterminé a partir des contraintes critiques projetées
proposées dans le paragraphe précédent, est présenté sur la Figure 1-28 pour une gamme de température allant de
400°C a 1600°C. La contrainte calculée est souvent inférieure a celle qui a été déterminée sur des polycristaux

d’olivine par différents auteurs.

4000 T T T y Y
Carter et Ave Lallemant (1870}  +
3500 F Blacic (1872) X -
Kirby et Raleigh (1873} %
3000 ¢ Raleigh lf'%st (13;3) 0o 4
_ 2500 } aleigh et Kirby (1970) === | pigure 1-28
1
S 2000} 4 Contrainte d’écoulement atteinte par le polycristal de
® 4500 b ] Jorstérite calculée a partir de I’Equation 4 (courbe en
trait plein) et contrainte d’écoulement déterminée
1000 £ i expérimentalement sur des olivines polycristallines (O,
500 } - Post (1973) issu de Goetze (1978) ; +, Carter et
0 Ave'Lallemant (1970) ; X, Blacic (1972); * Kirby et

400 660 BOO 1000 1200 1400 1600  Raleigh (1973); en traits pointillés, Raleigh et Kirby
T{°C) (1970)).
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Dans les métaux CFC, on trouve également un écart entre la contrainte d’écoulement expérimentale et la
contrainte d’écoulement calculée de la méme manicre, pour le polycristal. En supposant que chaque grain du
polycristal se déforme en glissement simple, 7 vaut environ 2,24 alors qu’une valeur de 3,06 (Taylor (1938))
est plus adéquate pour obtenir la contrainte d’écoulement de 1’agrégat. Taylor (1938) a expliqué cet écart par les
raisons suivantes :

Si chaque grain se déforme par activation d’un seul systéme de glissement des cavités entre chaque grain doivent
se produire. Sauf pour le fluage 3 haute température, la cohésion et la continuité du matériau sont conservées.
Von Mises (1928) a montré que la déformation du grain nécessitait ’activation d’au moins cinq systémes de
glissement indépendants. Ainsi, suivant certaines orientations, le facteur 7 doit étre supérieur a ce qui est prévu
pour pouvoir activer d’autres systémes de glissement moins favorablement orientés par rapport a I'axe de
sollicitation.

La deuxiéme condition découle de la premiére. La continuité du matériau entraine une continuité de la contrainte
a travers la surface entre les grains. La répartition des contraintes au sein du polycristal est alors soumise

certaines restrictions qui ne sont pas prévues par la précédente approche.

Avec ’augmentation des puissances de calcul, de nouvelles méthodes de modélisation sont apparues. Pour tenir
compte de 1’évolution de la forme des grains ou de la texture cristallographique, le modeéle autocohérent donne
une bonne estimation de la réponse de I’agrégat polycristallin (Berveiller et Zaoui (1997)). Pour remédier a la
méconnaissance du comportement local du grain et rendre mieux compte de la dispersion des états de contrainte
au sein d’un méme grain, les méthodes d’homogénéisation utilisant une analyse par éléments finis sont mieux
adaptées (Fivel et Forest (2004), Barbe et al. (2001a), Barbe et al. (2001b)).

Le modéle statique que nous avons utilisé pour modéliser le comportement plastique du polycristal, & partir des
contraintes projetées adoptées dans les différents systémes de glissement, ne permet pas de décrire de fagon
satisfaisante la réponse des polycristaux de structure CFC mais s’avére pertinente dans le cas de certaines
structure hexagonales (Fivel et Forest (2004)). Dans le cas de la forstérite, la contrainte d’écoulement obtenue en
fonction de la température semble constituer une borne inférieure relativement proche du comportement
plastique équivalent du polycristal. Ce résultat permet de conforter le choix des contraintes projetées retenues

dans les différents systémes de glissement.



Chapitre 2
Présentation des techniques de calcul
utilisées

Nous avons choisi de modéliser le comportement plastique de la forstérite a l'échelle atomigue et a I'échelle du
monocristal. A ces deux échelles, deux types de simulation ont été utilisées: le calcul ab initio et la simulation de
la dynamique des dislocations et ce chapitre a pour objet de les présenter.

Une premiére partie commencera par présenter les bases de la théorie qui sont a l'origine du calcul ab initio (et
ses approximations), ce qui permettra d'introduire le principe de fonctionnement du code VASP que nous avons
utilisé dans cette étude.

Une seconde partie présentera la simulation de la dynamique des dislocations. Nous montrerons les principes de
base de la simulation en exposant les évolutions qu'elle a subies depuis les modéles a deux dimensions jusqu'au

modeéle actuel "pure-mixte”.
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2.1 Le calcul ab initio

Pour modéliser certaines propriétés des matériaux (interaction de molécules avec des surfaces métalliques,
propriétés €lastiques, diffusion de défauts ponctuels dans les solides, ...), il est souvent nécessaire d'adopter une
approche numérique a I'échelle atomique. A cette échelle, la détermination de la configuration atomique et de
I'énergie interne d'un solide cristallin peut étre réalisée par l'utilisation de simulations basées sur des méthodes
différentes. On peut distinguer, par exemple, les calculs ab initio qui consistent essentiellement en un calcul des
configurations électroniques, des simulations qui utilisent des potentiels d'interaction interatomique ajustés sur
des propriétés du solide (méthode des potentiels empiriques).

Dans les versions les plus simplistes des simulations & paramétres ajustables, I'interaction entre atomes, au sein
d'un solide cristallin par exemple, peut étre approchée par des potentiels de paires qui ne dépendent que de la
distance qui sépare deux atomes. Un degré de raffinement supplémentaire peut étre ajoutée a cette méthode en
utilisant des potentiels qui dépendent également de l'environnement des atomes (nature des autres atomes
voisins). L'intérét de l'utilisation des potentiels empiriques réside dans le fait qu'ils permettent de prendre en
compte un nombre trés important d'atomes (quelques centaines de millions). Malheureusement les paramétres
des potentiels doivent étre ajustés au type de matériau modélisé et la complexité de cet ajustement croit avec le
nombre d'atomes de nature différente.

La forstérite se compose de trois types d'atomes différents et, dans ce cas, les simulations & paramétres ajustables
sont mal adaptées. En effet la détermination des potentiels devient rapidement trés complexe puisqu'il faut
pouvoir correctement décrire a la fois les interactions entre atomes de méme nature et entre ceux de natures
différentes. Ainsi lorsque l'on ne connait rien & priori des interactions entre les différents atomes d'un cristal tel
que la forstérite, les calculs ab initio sont les plus performants puisqu'ils permettent, grace a la résolution de
I'équation de Schrodinger, de calculer l'interaction entre les atomes sans paramétre ajustable. Le prix a payer
pour une telle précision est un colit numérique important empéchant la modélisation de structures comportant

plus d'une centaine d'atomes.

2.1.1 Principe

L'état d'équilibre d'un systeme est celui pour lequel son énergie libre de Gibbs G=E + PV - TS (2-1) est
minimale pour une pression P et une température T données. L’énergie interne E peut étre calculée par la

résolution de I’équation de Schrodinger :

HY = E¥ (2-2)

ot A est l'opérateur dHamilton, E 1'énergie du systéme et W la fonction d'onde totale du systéme.
Pour un systéme composé de N ions de coordonnées R,, de charge Z, de masse M et de n électrons de

coordonnées F;, et de masse m, I’Hamiltonien s’ écrit :
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On retiendra dans I’Equation 2-3 que les deux premiers termes représentent les énergies cinétiques respectives

des ions et des électrons et que les termes suivants désignent les énergies potentielles d’interaction coulombienne
électron-électron v,_, , ion-ion v,_y et électron-ion v,_y respectivement. L’équation de Schrédinger s’écrit

alors :

Z o, 2%+ zve_e + EVN_N - Eve_N ‘P(E,I_é)= E‘I‘G,R) (2-4)

ol X = (?,0) désigne I’ensemble des coordonnées orbitales et des spins des électrons et ‘I’Gc,fé), la fonction

d’onde électrons/ions.

L’Equation 2-4 permettant de calculer I’énergie interne du systéme constitue un probléme a (N + n) corps. Sa

résolution n’est possible analytiquement que pour un systéme a deux corps et n'est réalisable numériquement
pour un nombre trés restreint de particules (en considérant les moyens de calcul actuels). La suite de ce
paragraphe aura donc pour objet de présenter les approximations raisonnables permettant la résolution de ce

probléme.

2.1.2 Les approximations

2.1.2.1 Approximation de Born-Oppenheimer

La masse des ions étant quelques milliers de fois plus importante que celle des électrons, ces derniers se
déplacent beaucoup plus rapidement que les premiers. Les échelles de temps fixées par le déplacement des
électrons sont donc bien plus petites que celles fixées par le mouvement des ions. Une premié€re approximation

consiste alors & découpler le mouvement des électrons de celui des ions (les électrons relaxent instantanément

dans leur état d’énergie minimal aprés le déplacement d’un ion). La fonction d’onde ‘If@,ﬁ) peut alors s’écrire :

W(%,R) =y (%, R)x(R) (2-5)

ou 1p(5c',1-é) est la fonction d’onde électronique et x(I-é), celle des ions. L'approximation de Born-Oppenheimer
permet alors de réévaluer ce probléme de mécanique quantique en considérant les noyaux des atomes fixes dont
les positions déterminent la fonction d'onde électronique w(f,l_é) de 1'état fondamental. Cela revient donc a

calculer l'énergie en résolvant I'équation de Schrodinger électronique:
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n 2

25_,,, + 3 Veol) - Zve-N(?Je) W (%, R) = &,(RW (%, R) (2-6)

i>j i

Les solutions de I’équation 2-6 représentent les énergies €, des états électroniques n. Ces derniéres dépendent

des positions R des ions (ici considérées comme des paramétres extérieurs) et, pour une configuration atomique
donnée, les €lectrons sont censés se trouver dans leur état fondamental qui correspond & I'énergie €, du systeéme
(approximation adiabatique).

Cette approximation permet de réduire le probléme a (N + n) corps & un probléme & »n électrons. Néanmoins sa

taille demeure trop importante pour qu'il puisse étre résolu. Les approximations que nous allons maintenant

présenter concernent la résolution de 1'équation de Schrddinger électronique.

2.1.2.2 Approximations de Hartree et de Hartree-Fock

Historiquement, la méthode de résolution proposée par Hartree est a l'origine des méthodes plus récentes
utilisées surtout en chimie du solide. Les écoles « Hartree » et « Hartree-Fock », méme si elles conduisent
formellement & des équations similaires & celle de la Théorie de la Fonctionnelle de Densité (cf §2.1.2.3),
reposent sur une vision différente. Dans Hartree-Fock, 1’élément central est la fonction d’onde
monoélectronique.

L'approximation introduite consiste a écrire la fonction d'onde électronique comme le produit des fonctions

d’onde monoélectroniques:

¥ = 0162058, = ]'][qsi @-7)

Il faut noter que cette forme de la fonction d'onde électronique serait exacte pour un systéme d'électrons

indépendants (d’un point de vue statistique). L’équation 2-6 est alors transformée en un systéme d’équations

monoélectroniques :
1 = - - - -
[2% #en R+ ) o) = e RO ) @-8)
. R e s . ) ' ..
ol T, = 2 -EV,- est I'énergie cinétique d'un systéme d'électrons indépendants,
i=
6, L @) . o .
Voo =Vpy = —|:—;1—d F= f —]—:—:—1d r' est le potentiel associé a l'interaction coulombienne avec les autres
F-7 F-r

électrons du gaz (également appelé "potentiel de Hartree") et v,_p celui avec les ions. Le fait d'écrire une

relation telle que (2-8) va a I'encontre du principe d'exclusion de Pauli et si I'on essaie de calculer la probabilité
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de trouver deux électrons a la méme position en méme temps, on la trouvera non nulle. La méthode de Hartree-

"z

Fock introduit alors ces effets quantiques désignés sous le nom de "échange".

Dans la méthode de Hartree-Fock, la fonction d'onde 3 peut étre écrite comme un déterminant de Slater:

a(x) h(x) .. ¢(x,)
)=%¢2(x1) ¢2(x2) ¢2(xn) (2_9)
¢n (xl) ¢n (x2) ¢n (xn)

wl..n(xl""’

Cette fagon d'exprimer la fonction d'onde d'un systtme a » électrons & partir des fonctions d'onde

monoélectroniques satisfait le principe d'exclusion de Pauli car i est antisymétrique par rapport 4 I'échange de

deux électrons’. L'Equation 2-6 est, dans ce cas, remplacée par un systéme d'équations de Hartree-Fock:

-2V GR) ¢ ﬂf“—ﬁ ']cp,() 0,0, ””% GO s ¢y meys)  2-10)

J=i

Alors que la méthode de Hartree ne tient pas compte de 1'impossibilité pour deux électrons de méme spin d'étre
dans le méme état quantique, la méthode de Hartree-Fock permet de combler cette lacune en introduisant un
terme d'échange (dernier terme de 1'équation (2-10)). Chaque électron a alors tendance & s'entourer d'un trou
d'électrons et cette répulsion diminue I'énergie du systéme. La différence entre 1’énergie de 1’état fondamental du
systéme déterminée a partir de (2-8) et celle déterminée a partir de (2-10) est I’énergie d’échange.

Rappelons que les interactions électrons-électrons sont décrites, dans le modéle, comme les interactions de
chaque électron avec un champ moyen dil aux autres électrons. Ceci n'intégre pas la forte corrélation qui existe
entre deux électrons de spins opposés et qui les tient a distance I'un de l'autre. La différence entre I’énergie de
I’état fondamental vraie et celle déterminée & partir de (2-10) est I’énergie de corrélation. Un traitement "post
Hartree-Fock" permet de combler le manque de corrélation en raffinant le modéle par une combinaison linéaire
de déterminants de Slater pour décrire la fonction d'onde polyélectronique.

La méthode de Hartree-Fock devient rapidement trés cofiteuse numériquement lorsque le nombre d'électrons
augmente. Les différents termes intervenant dans la résolution de I'équation de Schrédinger électronique (énergie
cinétique d'un systéme d'électrons n'interagissant pas, potentiel de Hartree, échange et corrélations) ont été
introduits par la méthode de Hartree-Fock. Ils seront repris dans la Théorie de la Fonctionnelle de Densité moins

cofiteuse.

2.1.2.3 Théorie de la fonctionnelle de densité (DFT)

! Dans Ie cas le plus simple d'un systéme 4 deux électrons 1 et 2, I'Equation ( 2-9) s'écrit:

Yo (x,l 2%y )= %[gﬁ, (x1 »2 (x2 )— & (x2 »2 (x1 )] et la probabilité de trouver 1 et 2 a la méme position, dans le méme état de spin

vatbien: P =, ) = =[G e )-r e o =0
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Alors que la théorie de Hartree-Fock a contribué & la résolution du probléme en manipulant des fonctions
d’onde, la Théorie de la Fonctionnelle de Densité (DFT) propose une méthode de résolution différente. Kohn et
Sham (1965) proposent d'appliquer la démarche théorique concernant un gaz homogéne d'électrons au gaz
inhomogene d'électrons pour donner naissance & la DFT. D’un point de vue historique, Thomas-Fermi ont
introduit la densité électronique comme champ de variables fondamental & la place des fonctions d’onde, ce que
reprend la DFT.

Dans cette nouvelle méthode de la résolution du probléme & » corps, les termes d'échange et de corrélation sont
pris en compte et dépendent uniquement de la densité électronique. Cette derniére hypothése a ét€¢ démontrée par
Hohenberg et Kohn (1964) dont le théoréme repose sur deux postulats:

- L'énergie de 1'état fondamental du systéme d'électrons, soumis a un potentiel extérieur V,, (F ) (dd aux ions par
exemple), est une fonctionnelle qui dépend uniquement de la densité électronique p(? ),
- le minimum de la fonctionnelle E[p(7)] correspond 4 la densité p, () a I'équilibre.

Ainsi, la fonctionnelle de 1'énergie totale peut s'écrire:
E[p(r)] = G[p(P)]+ Exlp(F)]+ f Lo pF)d’r (2-11)

Dans I'Equation (2-11), Ey[p(#)]= p(FP(F) 0 P8rdr est I'énergie d'Hartree due a [l'interaction
q HlP | —r1

coulombienne répulsive électron-électron. Le terme d'énergie cinétique T et le terme d'énergie d'échange-
P g q 1Y g g

corrélation Ey-[p] d'un gaz inhomogeéne d'électrons sont contenus dans la fonctionnelle G[p]

Glp(F)] = Exclp(®)]+ T[p(r)] (2-12)

Les termes d'énergie cinétique et d'énergie d'échange-corrélation ne dépendent que de la densité électronique
mais leurs formes ne sont pas connues dans un gaz inhomogéne d'€lectrons mais le sont pour un gaz homogéne
d'électrons indépendants. La DFT reprend la forme de I'énergie cinétique pour un gaz homogéne d'électrons
indépendants. L'erreur générée est alors reportée dans le terme d'échange-corrélation.

La théorie de Kohn-Sham réduit le probléme a » corps a un systéme d'équations monoélectroniques identique a

OE xclp(F)]
p(7)

celui de Hartree contenant un terme d'échange-corrélation v y-[p(F)] = supplémentaire:

—%Vz Vo B) +v [ p(A)]+V xc[p(P)] | (. R) = £;(R)¢; (x, R) (2-13)

Le probléme a n corps est fortement simplifié par la théorie de Kohn-Sham. Le systéme considéré est maintenant
constitué d'électrons indépendants et se déplacant dans un potentiel dii aux autres électrons. Les équations de
Kohn-Sham peuvent étre résolues de facon auto-cohérente. La résolution nécessite juste de faire varier la
distribution de la densité électronique, correspondant & des états électroniques occupés, qui va engendrer le

potentiel €lectronique qui est utilisé dans (2-15). Si 'expression de la fonctionnelle d'échange-corrélation était
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connue avec exactitude, les effets d'échange et de corrélation seraient complétement pris en compte dans la
théorie de la DFT. Néanmoins il n'existe pas encore aujourd’hui de forme exacte mais seulement des méthodes
approchées. La plus connue et la plus simple est l'approximation LDA (Local Density Approximation). Elle
considére que le gaz de densité électronique non uniforme peut étre découpé en portions de gaz de densité

uniforme et donc que, localement, I'énergie d'échange-corrélation €y~ d'un électron a une position 7 dans un

gaz d'électrons inhomogéne est la méme que celle dans un gaz homogéne de densité électronique identique a

celle du point # . Ainsi :

Exclo@)l- [eX FoG )7 (2-14)

L'approximation LDA ignore complétement les corrections d'échange-corrélation a effectuer lorsque la densité
électronique n'est plus localement homogéne et il est dans ce cas surprenant qu'elle puisse donner des résultats
aussi satisfaisants. II faut d'ailleurs nuancer ce succés en précisant que la LDA sous-estime la longueur des
distances atomiques et surestime 1'énergie. Un degré de raffinement supplémentaire peut étre ajouté en incluant
une dépendance en gradient de la densité électronique. Cette approximation est appelée GGA (Generalised
Gradient Approximation). Elle est moins utilisée que la précédente mais donne des résultats aussi satisfaisants.

Contrairement a la LDA, la GGA est connue pour surestimer les distances atomiques et sous-estimer I'énergie.

2.1.3 Techniques de calcul

2.1.3.1 Supercellules périodiques

Pour simuler les propriétés d'un solide de dimensions réelles (que l'on supposera infinies), il est nécessaire de
prendre en compte un nombre gigantesque d'électrons, ce qui rend de nouveau le probléme insoluble. Dans ce
cas, il est nécessaire et indispensable de tirer profit de la périodicité du cristal pour simplifier le probléme.
Puisque l'arrangement des atomes d'un cristal parfait est périodique, les électrons sont soumis & un potentiel
extérieur (dli aux atomes) qui est lui aussi périodique. Cette affirmation constitue la base sur laquelle peut étre

développé le théoréme de Bloch.

2.1.3.1.1 Le théoréme de Bloch
Le théoréme de Bloch utilise la périodicité du cristal pour réduire le nombre infini de fonctions d'onde
électroniques au nombre d'électrons dans la maille élémentaire du cristal. La fonction d'onde est alors écrite

comme le produit d'une onde plane et d'une fonction f; de méme périodicité que le cristal:

6;(F) = exp(ik.F) £;(F) (2-15)

La fonction périodique f; peut étre exprimée comme une somme discréte d'ondes planes dont les vecteurs

d'onde sont des vecteurs G du réseau réciproque du cristal:
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fi#®) =Y ¢ 6 expliGF) (©-16)
G

Et:

() = Y ¢, 1. g explitk +G) 7] 2-17)
G

Le théoréme de Bloch permet de simplifier le probléme: au lieu de devoir le résoudre sur l'espace entier (cristal

de dimensions presque infinies), il peut étre résolu dans une maille élémentaire (en fait il s'agit de la premiére

zone de Brillouin), mais en un nombre infini de points k.

2.1.3.1.2 Echantillonnage de la zone de Brillouin: points k

D'un point de vue numérique, il n'est pas possible de résoudre les équations monoélectroniques en un nombre
infini de points k et les solutions doivent étre intégrées sur un nombre fini de points k dans la zone de
Brillouin. Cet échantillonnage de la zone de Brillouin est une approximation raisonnable. Il faut une densité de
points k plus importante lorsque la structure de bande varie trés rapidement (cas des métaux par rapport a celui

des isolants ou semiconducteurs) et lorsque le volume de la maille élémentaire décroit. Un des échantillonnages

les plus communément utilisé est celui de Monkhorst et Pack (1976) qui définit un ensemble uniforme de points

k tels que:

k= upl;1 +u,l_;2 +usl_;3 (2-18)

avec by, b, et by les vecteurs de base du réseau réciproque, et u,, u, et u; des nombres vérifiant la loi de

construction:
2r—-q, -1
u, = i (r=123,..,49,) (2-19)
2q,

ou g, estle nombre de points k dans la direction 7.

La convergence du calcul en fonction de la densité de points k utilisée doit toujours étre vérifiée.

2.1.3.1.3 Les ondes planes
Rappelons qu'en principe un ensemble infini d'ondes planes est requis. Néanmoins, les ondes ayant les vecteurs
d'onde les plus grands jouent un rdle moins important que celles ayant des vecteurs d'onde petits et pourront de

ce fait étre négligées. L'introduction d'une énergie de coupure E,_ permet de limiter le nombre d'ondes planes

nécessaire au calcul. Cette condition est définie par l'inégalité suivante:
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mL.

"; (2-20)
h

%F+6r<

Ainsi, plus 1'énergie de coupure est importante et plus le nombre d'ondes planes est élevé. Le calcul est alors
d'autant plus précis que 1'énergie de coupure est grande mais il devient également plus cofiteux en temps de

calcul.

2.1.3.2 Interactions électrons-ions:

Nous avons montré précédemment qu'il était possible de résoudre les équations de Kohn-Sham pour un systéme
cristallin de dimensions infinies avec le théoréme de Bloch et griace a l'utilisation d'une énergie de coupure et a
un échantillonnage de la premiére zone de Brillouin. Malheureusement, si I'on veut pouvoir décrire les rapides
oscillations des fonctions d'onde des électrons de ceeur des atomes constituant le cristal, il est nécessaire d'utiliser
un nombre important d'ondes planes.

En fait, Ia plupart des propriétés physiques des solides dépendent beaucoup plus des électrons de valence que des
électrons de cceur. C'est sur cette constatation que l'approximation du potentiel du coeur de l'atome par un
pseudopotentiel prend tout son sens (on considére les electrons de cceeur "gelés" dans leur état fondamental). Elle
consiste & remplacer les interactions des électrons de valence avec les électrons de cceur et avec le noyau
(ensemble que l'on peut appeler "ion") par un pseudopotentiel. Les fonctions d'onde des électrons de valence
varient rapidement dans la région proche du cceur de l'atome car elles doivent satisfaire au principe
d’orthogonalité avec les fonctions d’onde des €lectrons de cceur. Ces pseudopotentiels sont construits de telle

fagon que les pseudo-fonctions d'ondes et le potentiel soient identiques, au-dela d'un rayon de coupure 7., a

ceux qui existent lorsque tous les électrons sont pris en compte (Figure 2-1).

FIGURE 2-1

Schéma de la construction d'un pseudopotentiel. Au-dela d'un rayon de
coupure r., La fonction d'onde et le potentiel coincident avec les vrais
déterminés lorsque tous les électrons de caeur sont pris en compte (schéma
reproduit d'aprés Payne).

L'utilisation des pseudopotentiels conduit a des pseudo fonctions d’onde plus « lisses », ce qui réduit le nombre
d'ondes planes nécessaires au calcul. Les pseudopotentiels 3 norme conservée qui donnent le nombre correct
d*électrons de ceeur doivent étre distingués des pseudopotentiels "ultra-doux" pour lesquels la pseudofonction n'a
pas la méme charge intégrée que celle de la fonction d'onde en considérant tous les électrons. Cette seconde
famille de pseudopotentiels & norme non conservée dont l'utilisation a été suggérée par Vanderbilt (1990) permet

d'utiliser encore moins d'ondes planes dans le développement. Alors que les pseudopotentiels 2 norme conservée
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ne permettent de traiter les éléments de transition qu'au prix d'un surcolit numérique non négligeable, les
pseudopotentiels "ultra-doux" y parviennent en utilisant des ressources informatiques moindres. Pour de plus

amples informations, Payne et al. (1992) ont fait une excellente description de 'utilisation des pseudopotentiels.

2.1.3.3 Algorithmes utilisés

La détermination de I'énergie totale d'un systéme d'ions se décompose en deux étapes importantes.

Tout d'abord, pour une configuration d'ions donnée, la fonction d'onde de I'état fondamental est calculée de fagon
auto-cohérente. Par cette méthode, une fonction d'onde d'essai de départ est construite en choisissant
aléatoirement ses coefficients et une densité d'essai initiale p, est déterminée a partir des densités de charge des
atomes pris isolément. Cet état initial est trés €loigné des états propres définis par I'équation de Kohn-Sham et la
boucle de calcul "électronique” a pour but d'optimiser la densité de charge. Cette derniére permet de construire
I'Hamiltonien de Kohn-Sham ce qui permet de calculer de fagon itérative la fonction d'onde correspondant a cet

Hamiltonien. A partir de cette fonction d'onde, une nouvelle densité électronique p,, est calculée, laquelle est
mélangée a la densité de départ et réinjectée dans le schéma. Tant que la différence p, - p, n'est pas nulle (ou

presque), I'état fondamental n'est pas atteint (Figure 2-2).

Une fois que 1'état fondamental électronique est déterminé, le théoréme de Hellmann-Feynman est utilisé pour

calculer les forces agissant sur les ions. La force s'exergant sur un ion i en position R; est donnée par la dérivée

partielle au premier ordre de I'énergie par rapport a la position I_é,- :

df __ 4|9 @-21)
dR,

i i

I
A
<
=
v

Sous linfluence de ces forces, de nouvelles positions ioniques sont alors déterminées par intégration des
équations de mouvement ou par des méthodes directes de minimisation (gradients conjugués). Aprés chaque
changement de la configuration des ions, les fonctions d'onde ne sont plus celles des états propres et un nouveau
pas "ionique" doit étre réalisé. La relaxation des positions ioniques s'achéve lorsque les forces qui s'appliquent

sur les ions sont nulles ou minimales dans la pratique.
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Fonction d'onde et densité de charge p, initiales

w

Construction de 'Hamiltonien

v

Diagonalisation

v

Calcul des nouvelles énergie, fonction d'onde
et densité de charge p,,

v

Mélange de p, etde p,

non

Convergence ?

lom

Calcul des forces d'Hellmann-Feynman

Pas "électronique”

Forces minimales ?

Pas "ioniaue"

STOP

FIGURE 2-2

Organigramme de l'algorithme général utilisé dans un code de simulation ab initio.
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2.2 Simulation de la dynamique des dislocations

On sait depuis longtemps que le comportement plastique d'un solide cristallin résulte du mouvement de ses
défauts appelés dislocations. Le développement des simulations de la dynamique des dislocations a émergé, dans
les années 80, de la volonté de construire un pont entre la physique des dislocations et la plasticité du cristal pour
combler la frustration due a l'utilisation de lois rhéologiques phénoménologiques intervenant dans les modéles
mécaniques (lois de comportement utilisées dans les codes basés sur les éléments finis).

Pour se placer a l'échelle du monocristal (de une a quelques dizaines de micromeétres), il est préférable de
considérer les dislocations comme des discontinuités linéaires dans un milieu élastique continu plutdt que
comme des distorsions du réseau atomique. Ainsi, dans les simulations de dynamique des dislocations, les
propriétés de cceur (dissociations par exemple) sont prises en compte indirectement grice a des lois
phénoménologiques de mobilité alors que les interactions entre dislocations sont calculées a I'aide de la théorie
élastique.

Dans ce paragraphe, nous donnerons les éléments nécessaires a la compréhension du fonctionnement de tels
codes de simulation. Nous présenterons essentiellement la simulation a trois dimensions de la dynamique des
dislocations basée sur un réseau discret qui a été développée au Laboratoire des Etudes Microstructurales de

I'ONERA-Chitillon, sans oublier qu'elle est issue des simulations & deux dimensions.

2.2.1 Historique

A Torigine, les simulations de la dynamique des dislocations sont & deux dimensions. Les premiéres, dés les
années soixante, sont des simulations de la dynamique des dislocations dites dans le plan (Foreman et Makin
(1966)) par "dans le plan" il faut entendre "plan de glissement"). Une ligne de dislocation unique y est discrétisée
en segments interconnectés par des nceuds qu'il faut déplacer sous l'action d'une contrainte extérieure appliquée.
Ces simulations ont permis, dans un premier temps, de vérifier et de préciser les lois de tension de ligne des
dislocations puis de proposer des modéles simplifiés du durcissement de la forét.

11 faut attendre le milieu des années 80 pour voir apparaitre un autre type de simulation de la dynamique des
dislocations 4 deux dimensions qui a pour but d'étudier I'établissement de microstructures avec la déformation
plastique. Contrairement aux simulations dans le plan, les dislocations sont idéalement considérées comme des
lignes infinies, toutes de caractére identique et interagissant élastiquement les unes avec les autres. Des lois de
mobilité en glissement et montée sont utilisées pour déplacer les dislocations en réponse 4 la contrainte effective
qui s'exerce sur elles. Il faut distinguer les simulations qui sont basées sur une discrétisation de l'espace
(Lépinoux et Kubin (1987)) de celles qui ne le sont pas (Amodeo et Ghoniem (1990a); Amodeo et Ghoniem
(1990b)). En raison de I'absence d'une troisiéme dimension, les deux modéles ne peuvent tenir compte de la
tension de ligne et les processus de multiplication des sources y sont donc intégrés de fagon indirecte par
I'utilisation de régles locales. Les annihilations, la montée, la formation de jonctions et de dipdles sont prises en
compte de maniére simplifiée. Les deux types de simulation ont montré que l'application d'une contrainte

extérieure entrainait la formation de bandes de glissement (Figure 2-3) et qu'a haute température, en présence de
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montée des dislocations, l'organisation en structures cellulaires permettait la relaxation des contraintes internes

(Amodeo et Ghoniem (1990b)).

LR T
»*

4 1

‘a

al
o™,
AL

LE

E& ; ;

oW 2
e )
CHE
-
f‘.’i L
.
N Y ke
2
4 —3’;

w

FIGURE 2-3

Formation de bandes de glissement a partir d'une population de dislocations de caractére coin (Amodeo et
Ghoniem (1990b)).

Comme l'ont précisé Bulatov ef al. (2001b), ces simulations 3 deux dimensions ne tiennent pas compte de la
géométrie de glissement, des effets de tension de ligne et demeurent trop incomplétes quant a I'étude de la
plasticité des cristaux.

11 fallait ajouter la troisicme dimension manquante pour pouvoir passer a la génération suivante de simulation de
la dynamique des dislocations, dés le début des années 90. Le prix & payer pour l'intégration des effets de
tensions de ligne dans la simulation est une complexification importante du probléme, notamment sur le plan
topologique. Il s'agit alors de manipuler des lignes, d'en assurer la continuité et leurs intersections dans un espace
a trois dimensions. Il faut ici remarquer que 1'évolution du 2D vers le 3D n'a été possible que grice a I'évolution
toujours croissante des puissances de calcul.

Il existe aujourdhui deux grandes familles de simulation 3D de la dynamique des dislocations héritées
directement des deux types de simulation 2D: certaines manipulent des segments se déplagant sur un réseau
discret (modéle discret) et d'autres gérent le déplacement des nceuds d'interconnexion entre segments (modéle
continu). Ces deux approches ne sont pas fondamentalement différentes mais conduisent & deux familles de
codes de simulation qui sont relativement €loignées I'une de 'autre. Madec (2001) signale notamment que le fait
d'abandonner la discrétisation de l'espace au profit d'un espace continu entraine une perte d'efficacité lorsque le

nombre de dislocations devient important. Dans ce paragraphe, nous ne décrirons plus en détail que le modele
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discret de la simulation de la dynamique des dislocations et, pour de plus amples informations sur la seconde, le
lecteur pourra consulter Schwarz (1999), Zbib et al. (1998) et Zbib et al. (2000).

2.2.2 Discrétisation de 1'espace et des lignes

Lépinoux et Kubin (1987) utilisaient déja une discrétisation de I'espace dans les simulations de la dynamique des
dislocations & deux dimensions et les simulations actuelles 4 trois dimensions en ont hérité.

Le principe consiste & discrétiser le continuum élastique en utilisant un pavage reposant sur un réseau
homothétique de la structure cristallographique étudiée. Dans le cas d'un cristal de structure cubique & faces
centrées, le réseau de la simulation est cubique et ses dimensions sont ajustées de telle sorte que deux plans de
glissement (111) soient distants de deux fois la distance critique d'annihilation spontanée d'un dipdle coin
(Devincre et Condat (1992); Devincre (1993)). Cette distance a été déterminée expérimentalement par Essmann

et Mughrabi (1979) et vaut y, =16nm. Le réscau de la simulation est alors fixé dans ce cas a:

a=243 ¥, = 5,54nm . L'avantage de la discrétisation de l'espace réside dans le fait que la simulation fournit

"naturellement” une limite entre les interactions de cceur et les interactions élastiques entre dislocations. En effet,
deux dislocations ne réagissent pour se recombiner (annihilations, formation de jonction) que si elles occupent le
méme nceud, processus qui nécessiterait un traitement atomistique des propriétés de cceur. La discrétisation de
I'espace peut se faire suivant le méme principe dans d'autres structures telles que les cubiques simples ou les
cubiques diamant (Moulin et al. (1997)). Nous verrons que pour la forstérite, de structure orthorhombique, les
dimensions du réseau de la simulation ont ét¢ déterminées d'une maniére différente.

Les lignes de dislocation sont elles aussi discrétisées par des segments de caractéres déterminés interconnectés
entre eux. A l'origine des premiéres simulations 3D, une succession de segments de caractéres vis ou coin était
utilisée pour construire une dislocation et rendre compte de sa courbure (Devincre et Condat (1992); Devincre
(1993)). Madec et al. (2001), en introduisant deux autres caractéres mixtes, ont permis de mieux décrire la
courbure des dislocations en utilisant moins de segments pour la discrétiser (Figure 2-4). L'autre avantage du
modéle "pure-mixte" par rapport au modéle "coin-vis" est de permettre la simplification de la gestion des

réactions entre dislocations (cf. 2.2.5 §2.2.5).
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FIGURE 2-4

Boucle élémentaire montrant la discrétisation des caractéres que peuvent prendre les segments de
dislocations dans le systeme (100)[001] de la forstérite (cf chapitre 4). Seuls un caractére vis (v}, un
caracteére coin (c) et deux caractéres mixtes (ml et m2) sont accessibles dans la simulation.

Discrétisation d'une source de Franck-Read du systéme (100)[001] de la forstérite & partir des directions
possibles de la boucle élémentaire.

Les vecteurs de déplacement, perpendiculaires a la direction de ligne des segments, sont prédéterminés de telle
sorte qu'aprés chaque déplacement d'un nombre entier de fois ces vecteurs, toutes les extrémités de segments se
retrouvent sur des nceuds du réseau. De plus, au cours de leur déplacement, les caractéres des segments ne sont
pas modifiés. En réalité, ils se déplacent sur des rails définis par la direction des deux caractéres voisins
connectés a leurs extrémités et leur norme doit étre soit allongée soit raccourcie. La détermination de la base des
vecteurs du réseau doit ainsi tenir compte des déplacements et des directions ligne de chaque segment de la
boucle élémentaire. Cette opération, simple dans le modéle coin-vis, est bien plus complexe dans le modéle pure-

mixte.

2.2.3 Calcul de la force effective sur une dislocation

Avant de déplacer les segments, la contrainte effective est calculée, en élasticité isotrope, au centre de chaque

segment. Elle est la somme de différentes contributions: la contrainte appliquée 7, la tension de ligne 7, etla
contrainte interne 7; due & la présence des autres dislocations.

La contrainte appliquée est considérée comme homogeéne dans tout le volume simulé en compression ou en
traction. La maniére dont elle agit au cours du temps définit le mode de sollicitation adopté: fluage a contrainte
constante, contrainte qui varie pour maintenir une vitesse de déformation imposée, relaxation a contrainte nulle
ou fatigue lorsque la sollicitation consiste en une succession de cycle de traction et de compression a vitesse
imposée.

Comme nous l'avons déja expliqué, les dislocations sont discrétisées a 1'aide d'un nombre fini de segments
rectilignes. Le calcul de 1a tension de ligne locale sur un segment i est alors obtenu en remplagant le segment i et
ses premiers voisins (i-1) et (i+1) par un arc de cercle de rayon R passant par les centres des segments. A partir

de la courbure locale R, la tension de ligne est alors calculée gréce a:
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b

T, = ———
! 4n(1-v) R

(1+v - 3vsin? a')ln(%) -v cosZa'] (2-22)
Hy

ou u est le module de cisaillement, v le module de Poisson, a' l'angle que fait la tangente au centre du

segment i avec le vecteur de Burgers, R le rayon de courbure de l'arc et A la longueur de I'arc (Gomez-Garcia et
al. (1999)).

Gomez-Garcia et al. (1999) ont montré que, dans le modéle coin-vis, une attention particuliére devait étre portée
a la longueur des segments qui discrétisent la dislocation. Des segments trop longs entrainent une courbure trop
grossiére de la dislocation. Des segments trop courts multiplient les "coins" au niveau desquels on passe
brusquement d'un caractére coin a un caractére vis et qui générent un champ de contrainte parasite. Une
discrétisation optimale de six segments pour discrétiser une source de dislocation permet de minimiser son
énergie ¢lastique. Le modéle "pure-mixte" permet de mieux décrire la courbure des dislocations avec moins de
segments (un nombre de quatre s'aveére suffisant) et en formant des "coins" dont les angles sont plus obtus que
pour le modéle coin-vis (Madec (2001)).

Le calcul de la contrainte interne constitue une partie importante de la simulation en terme de temps de calcul. Il
est nécessaire de calculer I'interaction de chaque segment avec tous les autres (sauf avec les segments premiers
voisins connectés aux deux extrémités du segment) et le temps de calcul augmente alors avec le carré du nombre
de segments. Il était donc nécessaire d'adopter une formulation la plus efficace possible pour cette partie de la
simulation. Nous ne rappellerons pas ici les équations utilisées mais elles sont décrites clairement par Devincre
(1995). Nous verrons plus tard que 'approximation de la méthode des boites permet d'alléger le traitement des
interactions élastiques entre segments de dislocation.

La contrainte appliquée et la contribution de la contrainte interne étant connues pour chaque segment, la

contrainte de Peach et Koehler peut étre calculée:

Tpxh = [(aa + a,-).I;] xI (2-23)
Et la contrainte effective est égale a:
T = Tpg +T; (2-24)

2.2.4 Loi de vitesse des dislocations

Une fois que la contrainte effective est calculée pour un segment, une loi de mobilité¢ permet de mettre ce dernier

en mouvement. Cette loi relie la vitesse a la contrainte et parfois a d'autres paramétres comme la température.
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Bulatov et al. (2001b) précise que "la fidélité des simulations de la dynamique des dislocations dépend de la
précision des lois de mobilité"?. Ainsi une attention particuliére doit étre accordée au choix de telles relations.

Les forces qui s'opposent au déplacement d'une dislocation, en 1'absence d'inertie, sont des forces de freinage
visqueux (interactions avec €lectrons a basse température ou avec les phonons a haute température) et des forces

de friction du réseau lui-méme (Philibert (1979)). Dans les structures CFC, le réseau oppose peu de résistance au

*

b

déplacement d'une dislocation et la mobilité des dislocations dépend linéairement de la contrainte: v = Z

(avec B un coefficient d'amortissement visqueux). Par contre, les forces de friction de réseau ne sont plus
négligeables pour les dislocations de caractére vis dans les structures CC et pour les dislocations vis et mixtes
dans des matériaux covalents comme le silicium par exemple (structure cubique diamant). Les lois de mobilité
sont, dans ces cas, des lois d'Arrhenius gouvernées par un mécanisme de formation et de propagation de doubles
décrochements (Tang et al. (1998); Moulin et al. (1997)).

Le temps est discrétisé dans la simulation et, lorsque la vitesse d'un segment est déterminée, son déplacement

peut étre calculé pour le pas de temps fixé.

2.2.5 Gestion des obstacles

Connaissant le pas de temps, la longueur, l'orientation, la vitesse du segment et les directions de ligne de ses

voisins, l'aire balayée par le segment peut étre prédite pour chaque pas de simulation (Figure 2-5).

a) b)

FIGURE 2-5

Le déplacement d'un segment se fait sur des "rails” définis par les deux segments voisins. Pour que la
continuité de la ligne soit respectée lors du déplacement, la norme du segment peut étre conservée (a) ou
modifiée (b). Les longueurs des segments voisins sont elles aussi modifiées.

Avant de déplacer réellement les segments, il faut vérifier qu'ils ne rencontrent pas d'obstacles dans I'aire balayée
prédite. Si c'est le cas, la simulation traite les réactions de natures différentes qui peuvent se produire. Dans un
cristal pur, ces obstacles sont généralement constitués par d'autres segments de dislocation.

Deux segments ayant le méme vecteur de Burgers, glissant dans le méme plan de glissement mais ayant des sens
de circulation de ligne opposées s'attirent et vont s'annihiler. Inversement s'ils ont des sens de circulation de ligne

identiques, ils se repousseront.

Zn . the fidelity of DD simulations depends on the accuracy of the mobility functions used to move dislocations in response

to applied forces...".
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Deux dislocations de vecteurs de Burgers différents glissant dans des plans sécants peuvent se rencontrer. Si la
configuration est attractive, elle peut conduire soit & la formation d'une jonction (si elle est énergétiquement
favorable), soit & un état croisé (si la jonction n'est pas énergétiquement favorable). Sinon la configuration est
répulsive. Le critére énergétique le plus simple qui peut étre utilisé pour étudier la formation d'une jonction est le
critére de Frank (2-25).

AU = (B2 +b}) - (b +b,)* (2-25)

Ce critére est utilisé dans la simulation lorsque deux segments se rencontrent en un nceud du réseau. Si le résultat
de I'équation (2-25) est positif, les deux dislocations 1 et 2 se recombinent pour former une jonction.

Dans le modéle coin-vis, les directions de jonction ne sont généralement pas accessibles dans la simulation
(notamment dans la structure CFC) et les deux segments ne peuvent se recombiner pour donner une jonction.
Néanmoins deux dislocations, en les laissant interagir élastiquement, s’entremélent naturellement suivant la
direction de jonction pour minimiser leur énergie. Malheureusement cela ne peut rendre compte du caractére
sessile de certaines jonctions. Deux segments en configuration pour former une jonction sont alors
"artificiellement” immobilisés et la contrainte de destruction de la jonction est déterminée de fagon
phénomeénologique. Le modéle pure-mixte prouve une nouvelle fois ici tout son intérét. Le fait d'avoir accés a

des directions mixtes permet de recombiner deux segments suivant la direction de jonction. On laisse alors &

I'élasticité le seul choix de la construction ou de la destruction de la jonction.

2.2.6 Les conditions aux limites

Pour faire en sorte que le comportement simulé d'un volume de quelques micrométres soit représentatif de celui
d'un volume de cristal plus important, il est nécessaire d'adopter des conditions aux limites rigoureuses.

Les problémes ont €té énoncés mathématiquement par El-Azab (2000). Tout d'abord, outre la contrainte interne
due a l'interaction entre les dislocations situées a l'intérieur du volume simulé, les segments sont également
censés étre soumis a un champ de contrainte di aux autres dislocations du cristal situées a l'extérieur du volume
simulé. Ainsi, en toute rigueur, il est nécessaire de tenir compte d'un champ de contrainte équivalent a celui qui
serait généré par les dislocations extérieures au volume simulé. En pratique, une méthode dite "méthode de la
sphére" a été adoptée. Dans ce cas, les limites du volume simulé sont considérées comme étant quasi-libres: le
champ de contrainte interne n'est pas équilibré par un champ correctif et les dislocations peuvent sortir du
volume mais ne peuvent pas y entrer. Ainsi la densité de dislocations est plus faible prés des bords qu'a
l'intérieur du volume. La méthode consiste alors a ne calculer la déformation et les densités de dislocations qu'a
l'intérieur d'une sphére centrée dans le cube simulé, tout en prenant en compte I'ensemble des segments du
volume entier (Verdier et al. (1998); Tang et al. (1998); Fivel et Canova (1999)). Les segments contenus dans
cette sphére sont soumis 4 un champ de contrainte résultant de l'interaction avec les autres segments situés a la
fois a l'intérieur et A I'extérieur de la sphére. Le rayon de la sphére doit étre suffisamment petit pour éviter
I'interaction avec les surfaces libres du volume simulé mais assez grand pour prendre en compte un grand

nombre de dislocations et faire en sorte que les statistiques (déformation et densité) soient valables.
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Le second probléme concerne I'équilibrage du flux de dislocations. Puisque le volume simulé est censé
représenter un petit élément de volume du cristal, des dislocations doivent sortir du volume tandis que d'autres
doivent y entrer. Pour chaque systéme de glissement, la déformation plastique "sortante" est alors compensée par
une déformation plastique "entrante" par introduction aléatoire de nouvelles sources (Fivel et Canova (1999);
Tang et al. (2001)).

A l'image de la dynamique moléculaire, l'utilisation de conditions aux limites périodiques peut s'avérer trés utile
lorsqu'il s'agit d'étudier le comportement d'un cristal massif (voire infini) & partir d'un petit volume de ce cristal.
Les conditions aux limites périodiques étaient déja utilisées dans les simulations de dynamique des dislocations &
deux dimensions. La plupart des auteurs ont souvent émis des réserves quant a l'implémentation de telles
conditions aux limites dans les simulations a trois dimensions. L'argument invoqué était que, contrairement aux
simulations a 2D pour lesquels les objets manipulés sont ponctuels (i.e. des dislocations droites, de longueur
infinie, vues de bout), les simulations 3D gérent des lignes dont la continuité ne pourrait plus étre assurée lorsque
l'on utilise les conditions aux limites périodiques (Fivel et Canova (1999); Zbib et al. (1998)). Pourtant Bulatov
et al. (2001a) ont montré qu'il est tout a fait possible d'intégrer de telles conditions aux limites et que cette
méthode permet de satisfaire "naturellement” aussi bien le probléme de flux des dislocations que I'équilibre des
contraintes internes.

Les conditions aux limites périodiques consistent a répéter périodiquement le volume simulé dans l'espace.
Lorsqu'un segment quitte le volume simulé, il se retrouve alors dans un des 26 volumes images qui le bordent.
Parallélement I'image du segment qui se déplagait dans un autre volume image entre dans le volume simulé. En
pratique, dans la simulation, seuls les segments contenus dans le volume simulé sont pris en compte dans le
calcul; les segments qui quittent le volume simulé sont oubliés et leurs images sont injectées dans le volume
simulé a la position périodique équivalente grice a des opérations de modulo. La Figure 2-6 représente une
source de Frank-Read en expansion dont une partie a quitté le volume image. Les conditions aux limites
périodiques consistent 3 "replier" la configuration 3 I'intérieur du volume. La configuration résultante, dans le
volume simulé, semble alors n'étre qu'un ensemble de "bouts" de dislocations non connectés entre eux. Mais si
l'on repave l'espace avec les images de cette configuration, la boucle de dislocation est reconstruite. La Figure
2-6 s'appuie sur une vue a deux dimensions pour illustrer le principe des conditions aux limites périodiques mais
le raisonnement est identique a trois dimensions. Le fait d'adopter des conditions aux limites périodiques dans

des simulations a 3D de la dynamique des dislocations préserve bien la continuité de la ligne.
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FIGURE 2-6

Lorsqu'un segment de dislocation traverse les limites du volume simulé, il est replié dans le volume a la
position périodique équivalente.

La continuité des lignes est préservée. Lorsque l'on repave l'espace, avec les volumes images, la forme de la
boucle de dislocation est retrouvée.

Le calcul de la contrainte interne au milieu d'un segment est réalisé en considérant la contribution élastique de
tous les segments sauf des deux premiers voisins qui lui sont connectés. Avec les conditions aux limites
périodiques, les positions des segments sont translatées et "repliées” dans le volume simulé pour que la
configuration soit recentrée autour du point ot I'on désire calculer la contrainte interne. Ceci revient a déplacer le
volume simulé au sein du pavage périodique de la configuration pour amener son centre sur le point et d'y
calculer la contrainte interne en ne considérant que les segments originaux ou images contenus dans les limites

du volume translaté (Figure 2-7)
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FIGURE 2-7

Pour calculer la contrainte interne qui s'applique au milieu d'un segment (marqué d'une croix), on déplace les
limites du volume simulé sur le pavage périodique de telle sorte que le centre soit amené sur le milieu du
segment. Seules les contributions élastiques des segments images ou originaux contenus dans le volume
déplacé sont pris en compte pour le calcul de la contrainte interne.
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Grice aux conditions aux limites périodiques, les effets de bords disparaissent puisque l'environnement est
recréé autour d'un segment pour lequel la contrainte interne doit étre déterminée. De plus, contrairement 3 ce que
certains auteurs (Fivel et Canova (1999); Zbib et al. (1998)) ont pu penser, la continuité de ligne est préservée.

Néanmoins les conditions aux limites périodiques peuvent &tre a l'origine de certains artefacts qu'il est nécessaire
d'éviter ou dont les effets doivent &tre minimisés. Lorsqu'une portion d'une boucle de dislocation qui s'étend dans
son plan de glissement traverse les limites du volume simulé, elle est réintroduite dans le volume simulé a la
position périodique équivalente. Elle glisse alors dans un second plan de glissement paralli¢le au premier. Aprés
un nombre de passages des limites de la boite plus ou moins important, une portion de la boucle peut se
retrouver dans le plan de glissement initial et s'annihiler avec une autre portion de sa boucle. La Figure 2-8
montre 4 deux dimensions que, lorsque le volume simulé a une face carrée et qu'un segment se déplace suivant
une direction & 45° des arétes de cette face, il se produit rapidement une auto-annihilation. La densité de
dislocations arrive alors artificiellement & saturation. Pour limiter ce probléme, la distance d'auto-annihilation

peut-&tre augmentée en déformant le volume simulé.

a)

FIGURE 2-8

Dans le cas a deux dimensions du déplacement suivant une direction a 45° des arétes du carré, un segment
revient dans son plan de glissement initial et s'auto-annihile avec une portion de la boucle aprés avoir
traversé deux fois les limites du carré (a). En adoptant une géométrique parallélépipédique, la distance avant
auto-annihilation est augmentée (b).

(reproduit a partir de Madec (2001)).

Lorsque le nombre de plans de glissement balayés avant auto-annihilation est trés grand, il est possible qu'un
autre type d'artefact soit généré. Les plans de glissement, dans ce cas, sont trés proches et des portions d'une
méme boucle qui y glissent peuvent interagir par interaction dipolaire.

Les distances d'auto-annihilation sont des fonctions complexes de la géométrie de glissement (normale des plans
de glissement, direction de déplacement et forme des boucles de dislocation) et des dimensions du volume
simulé. Madec et al. (2003a) ont récemment montré qu'elles pouvaient étre déterminées avec précision dans tous

les cas.
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2.2.7 Optimisation de la simulation de la dynamique des dislocations

Pour N segments contenus dans la simulation, le calcul de la contrainte interne au milieu de chaque segment
implique de calculer (N -1)? interactions. Par multiplication des dislocations au cours de la simulation, la

densité, donc le nombre de segments augmentent et N peut atteindre quelques dizaines de milliers de segments.
Le temps de calcul est proportionnel au nombre d'interactions a prendre en compte et peut ainsi devenir
prohibitif en fin de simulation.

Pour avoir un temps de calcul raisonnable qui permette d'obtenir des valeurs de déformation d'au moins 0,1%, il
est nécessaire de diminuer le nombre d'interactions a calculer et d'optimiser la dépendance du temps de calcul
avec le nombre N de segments. Pour ce faire, la "méthode des boites" a été développée et introduite dans des
simulations de la dynamique des dislocations par Verdier et al. (1998) et a pu étre adaptée a l'utilisation des
conditions aux limites périodiques par Madec (2001).

Les approximations qui découlent de 1a méthode des boites se basent sur un constat: la contribution des segments
situés a longue distance sur la contrainte interne varie lentement dans le temps et dans l'espace. La méthode
d'accélération de la simulation consiste alors & découper le volume simulé en sous-boites de méme géométrie.
Pour un segment appartenant 3 une certaine sous-boite, les interactions a longues distances sont constituées des
interactions avec les segments n'appartenant pas aux 26 boites premiéres voisines et a la sous-boite du segment
considéré. Puisque la contrainte & longue distance varie peu dans l'espace, on considére en premiére
approximation que la contrainte 4 longue distance est la méme pour chaque segment d'une méme sous-boite.
Celle-ci est évaluée au centre de la sous-boite & partir de la contribution de chaque segment appartenant aux
autres sous-boites non premiéres voisines. De plus, comme la contrainte 4 longue distance varie également peu
dans le temps, elle ne nécessite pas d'étre réévaluée a chaque pas mais tous les » pas. La contrainte a courte
distance, quant a elle, est calculée sans approximation pour chaque segment de la sous-boite & partir des
interactions avec chaque segment appartenant a la méme sous-boite et aux 26 sous-boites premiéres voisines. Le
temps de calcul ne varie alors plus comme le nombre total N au carré de segments mais comme (Madec

(2001)):

temps o (interactions a longue distance)+ (interactions a courte distance)
No. -2 27N2 (2-26)
boites 7:] +n N

N, boites

% NpoitesV
e [ Nbaites

I1 existe un nombre de boites et un nombre de pas avant réactualisation de la contrainte interne a longue distance
optimaux qui donnent le temps de calcul le plus court (N=7° et n=5). Il a été montré que les erreurs générées par
la méthode des boites sur la contribution a longue distance de la contrainte interne étaient inférieures au pourcent

(Devincre et Kubin (1997)).
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2.2.8 Les applications de la simulation de la dynamique des dislocations a 3D

Il existe aujourdhui différentes familles de simulation de la dynamique des dislocations a trois dimensions,
toutes issues des simulations & deux dimensions. Nous avons essentiellement présenté le fonctionnement de base
des simulations de la dynamique des dislocations basées sur une discrétisation de 'espace. D'autres simulations
qui abandonnent cette discrétisation de l'espace ont été développées par des équipes américaines. Le modele
continu est moins enclin a réaliser des simulations comportant un nombre important de dislocations. Néanmoins
il est plus efficace lorsqu'il s'agit d'étudier des phénomeénes particuliers tels que la résistance de dipbles ou de
jonctions sous contrainte (Zbib et al. (2000)), la contrainte nécessaire pour déplacer une source de dislocation
interagissant avec des amas de défauts ponctuels dans le cuivre irradié (Sun er al. (2000)) ou la relaxation d'une
configuration de dislocations dans les couches minces (Schwarz (2003)).

Les simulations de la dynamique des dislocations basées sur une discrétisation de I'espace sont quant a elles plus
efficaces pour modéliser le comportement massif d'une population de dislocation. Au début des années 90, le
modéle coin-vis a été utilisé pour modéliser le durcissement de la forét dans les structures CFC. Ce champ
d'étude a été débroussaillé par I'étude de la formation de jonctions et la stabilité de ces verrous (Devincre et
Kubin (1994)). 11 a plus tard été montré que, grice & des simulations réalisées en déformation monotone ou
cyclique, le glissement dévié jouait un rdle important dans le stockage de dislocation, dans l'irréversibilité du
glissement par formation de débris donc dans le durcissement (Kubin et Devincre (1999)). Le mod¢le pure-
mixte, qui décrit mieux les jonctions sans application de régles locales, a permis d'étudier avec précision la
formation des différents types d'intersections entre dislocations de vecteurs de Burgers différents glissant dans
des plans sécants (Kubin ez al. (2003)). Outre le fait que le modele pure-mixte a confirmé le réle important du
glissement dévié sur le durcissement et la formation de microstructures organisées (Madec et al. (2002b)), il a
permis de démontrer que les interactions colinéaires (deux dislocations de méme vecteur de Burgers glissant
dans des plans sécants peuvent s'annihiler et laisser de petits segments résiduels) tiennent une part plus
importante que la formation de jonctions dans le durcissement de la forét (Madec er al. (2003b)).

Des structures cubique-diamant ont également été étudiées en adaptant le modéle coin-vis au silicium dont les
dislocations sont soumises & de fortes forces de Peierls. Ces travaux ont permis d'obtenir un modéle du
fonctionnement d'une source de dislocation (Moulin et al. (1997)) dans lequel les lois de vitesses thermiquement
activées et dépendantes de la longueur des dislocations tiennent une part importante. Ces premiers résultats se
sont vus complétés par une étude des propriétés du crochet de multiplication lors d'essais numériques de
déformation en glissement simple a partir d'une distribution initiale de sources (Moulin et al. (1999)).

Le modéle coin-vis a également prouvé son utilité dans la compréhension du caractére thermiquement activé de
la mobilité des dislocations. Tang et al. (1998) ont notamment montré qu'il était possible de déduire des essais
mécaniques les propriétés individuelles des dislocations. Nous verrons d'ailleurs plus tard que les résultats
principaux de cette étude seront réinvestis dans la modélisation de la plasticité de la forstérite a 1'échelle
mésoscopique. Un modéle du durcissement de la forét dans les structures CC a pu étre proposé a basse
température (Tang et al. (1999)). A cause d'une forte friction de réseau sur les caractéres vis, ce mod¢le s'aveére

étre différent de celui qui s'applique dans les structures CFC.
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Avujourd'hui, le modeéle coin-vis détroné par le modéle pure-mixte n'est surtout utilisé que couplé avec un code
d'éléments finis....

Plus récemment, le modé¢le pure-mixte a été appliqué a une structure HC (hexagonale compacte) pour étudier le
stade 0 et la formation des jonctions (Monnet et al. (2004)) et déterminer un premier modéle de durcissement de

la forét.






Chapitre 3

Calculs des énergies de faute
d’empilement généralisées dans la
forsterite

Nous présentons dans ce chapitre une approche de la plasticité de 1'olivine a 1’échelle atomigque basée sur le
calcul de fautes d’empilement généralisées et le modeéle de Peierls-Nabarro.

Dans un premier temps, aprés avoir présenté et validé le modeéle numérique utilisé, nous déterminerons les
contraintes qu'oppose le cristal a son cisaillement rigide dans les systémes de glissement communément
observés.

Dans un second temps, nous utiliserons le modéle de Peierls-Nabarro pour calculer les étalements de ceeur des
dislocations et une contrainte critique projetée a 0°K dans les différents systémes de glissement a partir des
énergies de faute d'empilement. L’application du modéle de Peierls nécessite certaines hypothéses et
approximations et nous discuterons des avantages et inconvénients de l'utilisation d'un tel modeéle dans notre

cas.
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3.1 Code de calcul utilisé: présentation et validation du modéle

3.1.1 Présentation générale

Les calculs ont été effectués grace au code de calcul ab initio VASP (Vienna Ab-initio Simulation Program)
développé & l'lnstitut fur Materialphysik de I'Université de Vienne (Kresse et Hafner (1993), Kresse et
Furthmiiller (1996a), Kresse et Furthmiiller (1996b)). Cette simulation est basée sur la Théorie de la
Fonctionnelle de Densité qui a été décrite dans le chapitre 2. Tous les résultats que l'on présentera ont été
obtenus dans 1'Approximation du Gradient Généralisé (GGA) issue du travail de Perdew et Wang (1992).

Des pseudopotentiels ultra-doux (Vanderbilt (1990), Kresse et Hafner (1994a), Kresse et Hafner (1994b)) ont été
employés pour décrire les interactions entre les €lectrons de cceur et ceux de valence. Pour Mg, Si et O, les
rayons de cceur valent respectivement 1,058, 0,953 et 0,820A. Pour Mg, on considére que les électrons de

valence sont 2p° et 3s%; pour Si, 35?3p” et pour O, 3s?3p*.
3.1.2 Convergence des calculs: points & et énergie de coupure

Le calcul est d'autant plus précis que le nombre de points k pour échantillonner la premiére zone de Brillouin et
I'énergie de coupure sont importants. Néanmoins le calcul est aussi d'autant plus cofiteux en ressources
informatiques. Un compromis qui donne un temps de calcul raisonnable mais une précision acceptable sur les
énergies calculées doit étre trouvé. Dans ce but nous avons testé I'influence de plusieurs échantillonnages de la
premicre zone de Brillouin ainsi que plusieurs énergies de coupure de 400eV a 650eV sur I'énergie interne du
cristal infini simulé (Figure 3-1). Pour ce faire, les paramétres de maille ainsi que les positions atomiques sont
autorisés & relaxer pour minimiser I'énergie interne. La symétrie orthorhombique est imposée au cours du calcul
mais nous avons vérifié¢ que laisser la cellule s'en éloigner n'avait strictement aucune incidence sur le résultat: la

symétrie orthorhombique est conservée, I'énergie interne et les paramétres de maille sont identiques.

1942 . — [
111242 222 323 333424 444
194,25
s L e — .
2 " . 4006V —=—
5 1943 450eV o
5 5006V *
& 5508V +
. BOOSY o
-164 35 B50eV *
* jg-wvwm@«w@..m...“».m.um.w.,, s €Y
&\ q}/
-194.4 4
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Nombre de k-points

FIGURE 3-1

Influence du nombre de points k et de l'énergie de coupure sur l'énergie d'une maille élémentaire de forsterite.
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La grille de points & est construite pour échantillonner uniformément la premiére zone de Brillouin grice a la
méthode définie par Monkhorst et Pack (1976). La maille du cristal de forsterite étant orthorhombique, le
nombre de points k£ n'est pas obligatoirement identique selon les trois directions du réseau réciproque. Puisque
les paramétres de maille a et ¢ sont nettement inférieurs a b, la direction b* sera échantillonnée avec un nombre
moins important de points k (Figure 3-2). En accord avec la Figure 3-1, on choisira une grille de points &
"3x2x3" (selon a, b et c respectivement) a partir de laquelle I'énergie interne du cristal varie peu. La sensibilité
de I'énergie interne a I'énergie de coupure est moindre lorsque cette derniére est supérieure a 550eV. Dans toute
la suite de I'étude, une grille de points k "3x2x3" et une énergie de coupure de 600eV ont été adoptées. En effet,

pour de telles valeurs de grille de points k et d'énergie de coupure, l'énergie interne est convergée a
6.10 eV / atome prés. En réalité nous verrons plus tard que 1'échantillonnage de la premiére zone de Brillouin

sera ajusté en fonction des dimensions de la supercellule utilisée pour conserver une densité de points &

constante.

FIGURE 3-2

Schéma représentant l'échantillonnage de la premiére zone de Brillouin par une grille de points k 3x2x3. La

méthode d'échantillonnage est celle proposée par Monkhorst et Pack (1976). ; = _,2'7[_, , b+ = _.27[_, et
bac cha

2 . . . , ,
——= . Les croix correspondent a l'emplacement des points k dans la premiére zone de Brillouin.

anb

c*
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3.2 Propriétés de volume de la forsterite sous pression

3.2.1 Construction des cellules de référence sous pression

La construction des cellules (parameétres de maille et positions atomiques) sous pression a ét€ réalisée en deux
étapes. Les paramétres de maille ont d'abord été optimisés en laissant relaxer a la fois les positions atomiques et

la forme de la cellule jusqu'a ce que la pression imposée comprise entre 0 et 20GPa soit atteinte & moins de 1%
prés et 'énergie interne minimale & 2,5.107 eV’ / atome prés. La symétrie orthorhombique est conservée malgré
le degré de liberté¢ accordé a la forme de la cellule. Ensuite, les paramétres de maille sont fixés, la symétrie
orthorhombique de la cellule est gardée constante au cours du calcul et seules les positions atomiques sont

autorisées a relaxer pour calculer I'énergie interne E; de référence de la cellule sous pression. Lors de cette

seconde étape, la pression est imposée par le volume de la cellule déterminé dans la premiére étape et elle est
égale a celle désirée 4 moins de 0,5% prés.

Les paramétres de maille déterminés par le calcul figurent dans le Tableau 3-1 et sont comparés sur la Figure 3-3
3 d'autres résultats issus de l'expérience (Downs et al. (1996)) et d'un calcul ab initio réalisé dans l'approximation

LDA (Brodholt et al. (1996)).

P (GPa) a(Ad) bA) c(A) V(A)
0 4,7932 10,2807 6,0408 297,6756
5 4,7467 10,1243 5,9511 285,9938
10 4,7148 9,9799 5,8807 276,7080
15 4,6821 9,8536 5,8213 268,5732
20 4,6549 9,7356 5,7681 261,3962
TABLEAU 3-1

Evolution des paramétres de maille et du volume calculés en fonction de la pression.

La Figure 3-3 montre que les résultats expérimentaux sont encadrés par les résultats des deux types de calcul

réalisés dans les approximations LDA et GGA. 1l est connu que l'approximation GGA surestime les paramétres

de maille alors que, a l'inverse, 'approximation LDA les sous-estime. C'est pourquoi, dans cette étude, le volume

de la maille élémentaire trouvé est supérieur a celui obtenu en LDA. Par analogie avec les résultats de Downs ez

al. (1996) et Brodholt er al. (1996), le volume obtenu en fonction de la pression a ét¢ modélisé par un ajustement
3

o
de Birch-Murnaghan'. Pour un volume a 1'équilibre Vo de 297,6756 A , le module de compressibilité K, vaut

116,7+1,4 GPaet K(') , 4,12+0,21. Pour comparaison, les valeurs de K et K(', valent 134,4 GPa et 3,88 pour

les résultats obtenus en LDA et 125 GPa et 4 pour les résultats expérimentaux.

! La loi de Birch-Murnaghan V (P) = Vo(1+ K 6 %( )_1/ o est basée sur le fait que I'énergie varie comme le carré de
0

I'écart de volume au volume d'équilibre V. K est le module de compressibilité et K (', = dK%P , sa dérivée.
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300 v . ,
Downs et al. (1996)-diffraction des RX
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. 280F
3
> 20t
260 F P
250 L i 1
0 5 10 15 20

P {GPa)

FIGURE 3-3

Comparaison du volume de la maille calculé dans cette étude dans l'approximation GGA (cercles), du volume
calculé dans 'approximation LDA (triangles) et du volume mesuré expérimentalement (carrés) en fonction de
la pression.

Le comportement sous pression du cristal de forsterite est anisotrope. Il est alors intéressant de représenter
I'évolution des paramétres de maille avec la pression (Figure 3-4). On remarque une nouvelle fois un bon accord

avec les résultats numériques en LDA et les résultats expérimentaux. Néanmoins, alors que I'évolution avec la
pression des rapports % et % est identique selon que le calcul est effectué en LDA ou en GGA, elle
0 (]
devient assez différente pour le rapport % sans que l'on puisse pour autant I'expliquer. La différence entre les
0

valeurs calculées en GGA et celles déterminées expérimentalement pour ce rapport reste tout de méme

acceptable.
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Les cellules ainsi construites pour des pressions comprises entre 0 et 20 GPa sont telles qu'elles satisfont
certaines propriétés de volume (évolution du volume de la maille et des paramétres de maille avec la pression).
Ces premiéres vérifications permettent d'accorder une bonne confiance & ce modéle sous pression qui constituera

la base des calculs réalisés ultérieurement.

3.2.2 Calcul des constantes élastiques

3.2.2.1 Définition des constantes élastiques

Dans le chapitre 1 (cf §1.2), nous avions rappelé qu'il existait plusieurs fagons de déterminer expérimentalement

les constantes élastiques. Les méthodes statiques, qui permettent de déterminer les relations entre la contrainte et

la déformation, aboutissent au calcul des constantes élastiques isothermes c,-jT~k, (les échelles de temps

relativement longues lors de telles expériences satisfont toujours I'équilibre thermique). D'un autre coté, les

méthodes dynamiques, & hautes fréquences, telles que celles qui utilisent la vitesse des ondes acoustiques,

donnent des constantes élastiques adiabatiques c,fj-k,. Il est possible également de définir des constantes

élastiques adiabatiques C,.fk, et isothermes C,-JT,C, comme étant respectivement la dérivée seconde par rapport a

une déformation infinitésimale e de I'énergie interne E et de 1'énergie libre de Helmholtz 4 :
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2
i 4| E (3-D
V| deoey
1 2
Ch, =~ 94 (3-2)
V| de;0ey

Barron et Klein (1965) ont montré que les définitions précédentes des constantes élastiques Ci ot Cyy sont

différentes en présence d'une contrainte appliquée mais demeurent équivalentes & contrainte nulle.

Dans le cas d'une pression hydrostatique (contrainte isotrope), les constantes élastiques déterminées par les
méthodes statique et dynamique sont identiques mais restent différentes de celles définies en ( 3-1) et ( 3-2). On
peut alors considérer 1'expression suivante pour la relation entre déformation e, rotation w et densité d'énergie

interne E:

AE 1 1 1

—=-pe; +— Cisz ——P(25y5k1 —5i15jk —5j15ik )eijekl — T Py Wy (3-3)
v 2 2 2

ou AE = E-E, est la différence entre 1'énergie interne du cristal déformé et le cristal de départ et 6, , le

coefficient de Kronecker qui vaut 1 lorsque i =k et 0 lorsque 7=k .

Ainsi, il vient:

1 4 aei-aekl

1( 8%E 1
Cgkl = —[——) = C;}g'kz +Ep(25ij6kl —5i15jk ‘5j15ik ) (3-4)
¥ S

3.2.2.2 Principe du calcul des constantes élastiques

En ¢lasticité linéaire et dans un milieu continu, on peut définir un vecteur déplacement u; =x, - X, (i=12,3)

pour tout point a la position initiale X; dans le solide non déformé et 4 la position finale x; aprés déformation.

e ou; . .
On peut définir alors le tenseur des distorsions fB; = a—L qui est la somme d'un tenseur des déformations
>4

1{ou; ou; . 1 , ;
e; = —(—’+—L) et d'un tenseur des rotations wy = 5(—’———) .

On congoit bien qu'il suffit d'effectuer une déformation e adéquate (ainsi qu'une rotation @ ) et de calculer la
variation d'énergie interne (qui correspond a 1'énergie élastique emmagasinée par le cristal) pour déterminer les
constantes élastiques c,‘-jg-k, grice a l'équation ( 3-3). La forsterite étant orthorhombique, il y a neuf constantes
élastiques a calculer (cf 1.2):

- les trois constantes élastiques c3; (cyq, Cp €t 33 dans la notation de Voigt) que I'on détermine par la

seule application d'une déformation e; (avec i =1,2,3):
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1
= —pe; +—c5.e> (Figure 3-5-a),

12 2

- les trois constantes élastiques c;]g,j (c44, Cs5 et cg dans lanotation de Voigt) que I'on détermine par la
seule application d'une déformation e; et d'unerotation w; (avec i=123 et j=1,23 et i= j):

AE 1

- - 2( ,fy +—= > p) pw,j (Figure 3-5-b),

- les trois constantes élastiques c,.,-,-ﬁ (¢1, ¢13 et c,3 dans la notation de Voigt) que I'on détermine par
l'application de deux déformations conjointes e; et e; (avec i=123, j=123 et i= j)etgraceala

S .
connaissance de c,m et ¢yt

- -pli+e, )* Qiiiieii +C5ieh +2€1w P)u y](Flg“re?’ 5-€).



82 3.2 PROPRIETES DE VOLUME DE LA FORSTERITE SOUS PRESSION

a)
3
i Bt 0 0 0 O
[ t
133 . u=| 0 donce=|0 0 O eta),-j=0
X3€33 0 0 ey
AE 1 5 5
— = —pe;; +—cCie
v P33 5 33€33
1
b)
3 ess Xy tang 0 0 e 0 0 w;
- u= 0 donce={ 0 0 O |etw=| 0 0 0

1
avec e)3 = W3 =Etantp

A 2| e5s +1P efs — pos = 2cs5efs
14 2
© 3 e 1
c)
3 X611 e 0 0
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: X3€33 0 0 €33
€11}
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1
FIGURE 3-5

Schéma représentant la méthode de calcul des constantes élastiques par application d'une déformation. En a),

une déformation ey; permet de déterminer c5y. En b), une déformation e,; permet de déterminer c. En c),

des déformations es; et e permettent de déterminer c{%.

Pour calculer 1'énergie élastique AE = E - E,, aux différentes pressions comprises entre 0 et 20 GPa, on procéde
de la fagon suivante. Pour chaque pression, les cellules de référence qui ont été présentées au paragraphe 3.2.1 et
dont on connait I'énergie E, sont déformées suivant la procédure définie en Figure 3-5. Les limites de la cellule

déformée sont fixée pendant le calcul et I'énergie E du cristal est minimisée en laissant relaxer les positions

atomiques jusqu'a ce que les forces deviennent négligeables. Plusieurs valeurs de déformation sont appliquées a
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la cellule de référence dans le but de réaliser un ajustement de > en fonction de la déformation et obtenir les

valeurs des constantes élastiques. La Figure 3-6 montre les ajustements réalisés pour la détermination de c3,
AE . . . . .

Css5 €t Cp3. 7 dépend du carré de la déformation, d'ou la forme parabolique des courbes. Dans le cas de la

détermination de ¢33 et cs5 (et par extension de ¢, ¢, etde ¢y, Cg), 12 courbure de ces paraboles est
proportionnelle 4 ces constantes élastiques (cf les équations des Figure 3-5-a et b). Dans le cas de ¢;3 (etde ¢,

et C,3 ), la courbure est plus complexe puisqu'elle dépend également d'autres constantes élastiques et de la
23 P p puisq P q

pression (cf équation de la Figure 3-5-c). Pour c3; et cq3, 7 dépend linéairement de la déformation; c'est la

raison pour laquelle les paraboles sont inclinées. La pente de ces inclinaisons est proportionnelle a la pression p.

De tels ajustements permettent d'ailleurs de retrouver les valeurs de pression fixées au départ @ mieux que 10%

prés. Les constantes élastiques sont, quant a elles, déterminées avec une précision supérieure & 2% pour ¢,

Cyys C33, Cay, Cs5 €t Cge €12 5% pour cy,, ¢p3 €t Co3.
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Les valeurs des constantes élastiques obtenues en fonction de la pression sont comparées 4 des résultats

expérimentaux (Zha et al. (1998)) a température ambiante et numériques (da Silva et al. (1997)) avec une

approche semblable a la nétre. Si l'on néglige le fait que nos simulations donnent des résultats & 0K et qu'elles

sont comparées a des résultats obtenus a température ambiante, les constantes élastiques calculées sont a 10%

prés celles mesurées expérimentalement. Nos résultats sont systématiquement au dessous de ceux de Zha et al.

(1998), conséquence de l'utilisation de I'approximation GGA. A l'inverse, ceux de da Silva et al. (1997) sont

toujours supérieurs, conséquence bien connue de l'approximation LDA.
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Nous avons montré que le modéle numérique du cristal de forsterite était valable en calculant certaines
propriétés de volume (paramétres de maille, module de compressibilité, constantes élastiques et leur évolution
avec la pression) et en les confrontant a des données expérimentales. Nous proposons maintenant d'exploiter ce

modéle pour calculer des €nergies de faute d'empilement généralisées.

3.3 L'approche des énergies de faute d'empilement généralisées

Nous proposons dans ce paragraphe d’aborder la modélisation de la plasticité de 1’olivine en nous basant sur le
concept de faute d'empilement généralisée. Ces fautes sont associées au cisaillement plastique rigide (c’est-a-dire
sans dislocations) dans une direction et un plan donné. Elles permettent de déterminer une limite supérieure a la
limite d'élasticité en considérant la contrainte de cisaillement idéal (théorique) du cristal parfait (sans dislocation)
qui est la dérivée de I'énergie de faute d'empilement en fonction de la valeur du cisaillement. Bien que ces
valeurs soient rarement atteintes en pratique, ce concept a montré son importance dans la théorie de la
déformation plastique et récemment un intérét croissant y a €té porté principalement dans le cas des métaux: Al
(Paxton et al. (1991), Sun et Kaxiras (1997), Hartford et al. (1998), Ogata et al. (2002)), Cu (Paxton et al. (1991),
Ogata et al. (2002)), Mo (Xu et Moriarty (1996)), Pd (Hartford et al. (1998)), Ta (Soderlind et Moriarty (1998)),
NiAl et FeAl (Medvedeva et al. (1996)). D'autres matériaux (oxydes, céramiques, semiconducteurs) ont été plus
rarement considérés (Kocer et al. (2003) pour le nitrure de silicium). Le concept de faute d'empilement
généralisée permet surtout, comme nous le verrons, de mettre en évidence 'influence de la cristallochimie sur le
cisaillement plastique sans traiter complétement le probléme de la structure de cceur des dislocations. Probléme

qui dépasse nos possibilités.

3.3.1 Technique de calcul

3.3.1.1 Construction des supercellules

Le calcul des énergies de faute d'empilement généralisées est réalisé de la fagon suivante. Deux directions du

réseau cristallin contenues dans le plan de faute (dans notre cas il s'agit de (100), (010), (001), (021) ou (110))
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sont choisies comme €tant les principales directions Oxg et Oy, de la supercellule (ot {0, Xg, ys,zs} est le

repére orthonormé attaché a la supercellule). Un exemple de supercellule est présenté sur la Figure 3-8.

FIGURE 3-8

Quatre supercellules répétées périodiqguement suivant
Ox, et Oy, dans le cas du calcul des énergies de

Jaute d'empilement dans (010){100]. Dans ce cas a;

est la dimension de la supercellule suivant OXg

correspondant a la direction [100] du cristal, b, la
dimension suivant Oy correspondant a la direction
[001] du cristal et c; la dimension suivant Oz
correspondant a la direction [010] du cristal.

Ce plan de faute est placé a un certain niveau dans le cristal de telle sorte qu'il n'y ait pas rupture avec les liaisons
covalentes Si-O. Il divise alors le cristal en une partie "supérieure” et une partie "inférieure" qui se déplaceront

l'une par rapport 4 l'autre suivant la direction du vecteur de faute d'une quantité f . Dans tous les cas, la direction
Ox, correspond 2 la direction du vecteur de faute utilisé. Puisque la forsterite n'est pas de symétrie cubique, la
normale Oz, au plan de faute n'est pas forcément une direction du réseau. Ainsi, lorsque les conditions aux

limites périodiques sont utilisées, la partie supérieure du cristal ne s'accorde pas nécessairement avec la partie
inférieure. Une solution aurait été de choisir une supercellule de forme monoclinique plutét qu'orthorhombique
avec une direction Oz, qui ne serait plus normale au plan de faute mais qui serait une direction du résean. Mais
comme nous le verrons dans le prochain paragraphe, prendre une direction perpendiculaire au plan de faute
facilite le contrdle de la relaxation des positions atomiques. Pour éviter alors cette difficulté, une épaisseur de
vide de 6A est placée de part et d'autre de la supercellule suivant Oz,. Nous avons vérifié qu'augmenter
I'épaisseur de vide n'influengait pas de fagon significative les valeurs de 'énergie de la supercellule non fautée et

I'énergie de faute d'empilement calculée (Figure 3-9).
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Les différentes supercellules ont été construites & pression nulle et & 10GPa & partir des mailles élémentaires
correspondantes présentées dans le paragraphe 3.2.1. Elles représentent en fait, par application des conditions
aux limites périodiques, une tranche de cristal d'épaisseur donnée et de dimensions infinies suivant les directions

du plan de faute. Pour chaque faute d'empilement étudiée, la supercellule a des dimensions a,, b, et c;
(respectivement suivant Ox,, Oy, et Oz, ) différentes et les valeurs adoptées figurent sur le Tableau 3-2. Les

grilles de points % utilisées pour échantillonner la zone de Brillouin sont adaptées aux supercellules en se basant

sur le fait que nombre de points & peut étre d'autant plus bas que les dimensions sont grandes (Tableau 3-2).

Direction du vecteur de  Plan de faute Grille de Atomes dans la
faute ou de glissement u  d'empilement a, (A) b, A) e (B points k supercellule
4,7932 10,2807 12,54 .
(001) (4.7148) (9,9799) (12.50) 3x2x1 10Mg, 4Si, 200
4,7932  6,0408 17,10 .
[100] (010) (4.7148) (5.8807) (16.80) 3x3x1 10Mg, 4Si, 160
47932 15,8639 13,30 .
(021) (4.7148) (15.4249) (13.30) 3x1x1 14Mg, 8Si, 320
6,0408 10,2807 11,20 .
(100) (5.8807) (9,9799) (11.20) 3x2x2 8Mg, 48i, 240
6,0408 4,7932 17,10 .
[001] (010) (5.8807) (47148) (16.80) 3x3x1 10Mg, 4Si, 160
(110) 6,0408 11,3432 14,60 3x2x1 12Mg, 8Si, 320

(5,8807) (11,0376) (14,55)

TABLEAU 3-2

Dimensions des supercellules utilisées a 0 GPa et a 10 GPa (entre parenthéses) pour déterminer les énergies de
faute d'empilement. L'échantillonnage de la grille de points k et le nombre et la nature des atomes de la
supercellule sont également présentés.

La faute d’empilement est créée en déplacant d'une quantité f tous les atomes d'une partie du cristal par rapport

-E
% (od E, est I'énergie de référence de la supercellule

a l'autre. L'énergie surfacique d'excés est égale a
g

non fautée, E celle de la supercellule fautée et S la surface du plan de faute de la supercellule). L'énergie des

supercellules est calculée en fixant les dimensions de la supercellule et en laissant relaxer les positions atomiques
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pour minimiser les forces qui s'exercent sur les ions. Plusieurs méthodes de relaxation ont été testées avant

d'aboutir a une procédure qui permet de satisfaire certaines conditions.

3.3.1.2 Relaxation des positions atomiques

Cai et al. (2002) ont étudié les effets de la relaxation des positions atomiques sur les fautes d’empilement et la
structure de Pd et Pt. Ils ont constaté que, pour Pt, la relaxation des positions atomiques entrainait d’importantes
variations de 1’énergie de faute d’empilement et de I’espacement entre les premier et deuxiéme plans atomiques
les plus proches du plan de faute. Ils avancent !’argument que, pour obtenir une énergie de faute d’empilement
précise, il est nécessaire d’inclure la relaxation des positions atomiques et que celle-ci est d’autant plus
nécessaire que la structure étudiée est constituée d’atomes de tailles différentes.

Dans la forsterite, les rayons des ions sont trés différents puisque Rg; < Rmy << Rg et on s’attend alors 4 ce que la
relaxation des positions atomiques ait un effet important sur les énergies de faute d’empilement et sur la
structure.

Le choix de la direction de relaxation des positions atomiques est un point crucial puisqu’il va conditionner le
niveau de relaxation de I’énergie de faute d’empilement. Nous avons alors testé plusieurs types de relaxations.
Le code de calcul VASP offre la possibilité d'avoir un contrdle sur les trois degrés de liberté des atomes, en

autorisant ou pas leur déplacement suivant les directions Ox,, Oy, et Oz, de la supercellule. Néanmoins, quel

que soit ce choix, on peut admettre que cette énergie sera inévitablement réduite par rapport a celle obtenue pour
le cisaillement rigide (sans relaxation).

Une multitude de possibilités peut étre envisagée et, pour déterminer une procédure de relaxation des positions
atomiques, il est nécessaire de faire certaines hypothéses quant aux déplacements des atomes lorsqu'une faute
d’empilement est créée. La structure cristallographique de la forsterite peut étre décrite comme étant constituée
d’atomes de Si fortement liés aux atomes d’O (3 cause des liaisons covalentes Si-O) au centre des tétraédres
SiO4 et d’atomes de Mg, situés dans les sites octaédriques et liés faiblement aux atomes d’oxygeéne par des
liaisons ioniques. Les tétraédres SiO4 sont considérés comme les éléments du cristal les plus rigides (2 cause des
fortes liaisons covalentes Si-O) et peuvent alors étre vus comme constituant le squelette du cristal.

Pour empécher que la supercellule fautée ne revienne dans sa configuration initiale non fautée (énergétiquement
plus stable) et préserver la nature de la faute d'empilement créée tout au long du calcul, il est nécessaire de ne pas
autoriser les atomes & se déplacer dans le plan de faute. On peut dans un premier temps s’inspirer du type de
relaxation qui est généralement adopté pour le calcul des énergies de fautes d’empilement dans les métaux. Dans
ce cas, chaque atome est uniquement autorisé a se déplacer perpendiculairement au plan de faute (Domain et al.
(2004)). Cette procédure n'est certainement pas bien adaptée a notre cas pour lequel il est nécessaire de tenir
compte des degrés de libertés différents de la structure (tétraédres SiO4 et atomes de Mg). Ainsi plutét que
d’envisager cette contrainte pour tous les atomes de la structure, nous avons choisi de fixer uniquement les
atomes de Si, les centres des tétraédres, dans le plan de faute et de les autoriser a se déplacer
perpendiculairement au plan de faute. Cette restriction plus souple permet ainsi aux tétraédres d’effectuer des
rotations autour de leur centre.

Les atomes de Mg sont libres de se déplacer dans toutes les directions de I’espace. Les trois types d’atomes ayant
des rayons trés différents, le cisaillement d’une partie du cristal sur I’autre doit laisser des vides relativement

importants et il semble judicieux de laisser les atomes de Mg minimiser le volume inoccupé.
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Pour garder constantes les composantes diagonales o, , et 0, , (paralleles au plan de faute) du tenseur des

contraintes, les paramétres ag et by sont fixés. Néanmoins, 4 cause de la faible taille de nos systémes, de la

présence d'une épaisseur de vide et en l'absence de conditions de relaxation strictes sur les atomes situés aux
limites avec le vide de la supercellule, ces derniers auront tendance 4 remplir le vide et 3 faire baisser la pression
lorsqu'une faute d'empilement sera créée. Cet effet sera plus important & 10GPa qu'a 0GPa. Pour éviter ce

probléme et pour remplacer I'influence des atomes manquant du volume suivant Oz, , les positions des atomes

du bord de la supercellule seront complétement fixées au cours du calcul.
La Figure 3-10 présente les différentes conditions de relaxation qui ont été testées pour le calcul de 'énergie de
faute d'empilement (010)[100]. Pour chacun des cas, nous avons suivi, en fonction de I'amplitude du vecteur de

faute f, 'évolution du déplacement Az suivant Oz, du centre des tétraédres et des atomes de Mg ainsi que

I'évolution de la variation relative de volume A% des tétraédres (ot ¥, est le volume du tétraédre avant
0

relaxation). De la relaxation de type A vers la relaxation de type C, les conditions de relaxation sont de plus en
plus strictes. Dans le cas A, aucun atome a la limite avec I'épaisseur de vide n'est fixé et les déplacements
verticaux Az sont plus importants que dans les cas B et C. Inversement, plus les conditions sont strictes, plus la

relaxation sera assurée par les tétraédres (par déformation ou rotation).
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FIGURE 3-10

Différentes conditions de relaxation appliquées aux supercellules construites pour le calcul des énergies de faute
d'empilement dans (010)[100]. Les conséquences de telles relaxations sont quantifiées par l'évolution du déplacement
vertical Az des tétraédres T, du déplacement vertical Az des atomes de magnésium M et de la variation relative de

volume relative A% des tétraédres.
0
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La Figure 3-11 montre l'effet des différentes conditions de relaxation sur les énergies de faute d'empilement
calculées. Les barriéres d'énergie sont d'autant plus élevées que les conditions de relaxation sont strictes.
Néanmoins ces variations restent relativement faibles comparées au niveau de I'énergie de faute d'empilement

atteint lorsque aucun déplacement atomique n'est autorisé (cas "Non relaxée" de la Figure 3-11).

(010){100] Nonrelaxse
RelaxationC

P=0GPa Relaxation B«
Relaxation A

v {Uim?

N W s > O ~F 0
Y

Py

i

0 1 2 3 4 5
déplacement f (3)

FIGURE 3-11

Barriéres d'énergie de faute d'empilement calculées avec les différentes relaxations présentées sur la Figure
3-10. La barriére d'énergie dans le cas ot aucune relaxation n'est autorisée est également présentée pour
comparaison.

C'est la condition de relaxation C (la plus stricte), pour laquelle les atomes en contact avec le vide sont fixés, qui
a été retenue avec pour toute la suite de 'étude. On pourra considérer que cette procédure de relaxation donnera

les limites supérieures des énergies de faute d'empilement.

3.3.2 Résultats

3.3.2.1A pression nulle

Dans un premier temps, nous avons calculé les énergies de faute d'empilement sans autoriser de relaxation des
positions atomiques, suivant les directions et les plans correspondant aux systémes de glissement les plus
communément observés expérimentalement dans la forsterite (cf. chapitre 1): (010)[100], (001)[100],
{021}[100], (010)[001], (100)[001] et {110}[001] et & ceux plus rares: (100)[010] et (001)[010]. Les résultats de
ces calculs ont fait I'objet d'une publication (Durinck et al. (2005)) et nous ne présenterons qu'en partie
I'ensemble des résultats obtenus. Les forces qui agissent sur les atomes ne sont pas relaxées et ce type de calcul
semble ainsi relativement éloigné de la réalité. Néanmoins il permet de faire un premier classement des
différents systémes en fonction de leur résistance a un cisaillement plastique sans dislocation. On montre surtout

que le cisaillement suivant [010] est le plus difficile (Figure 3-12).
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FIGURE 3-12

Comparaison des barriéres d'énergie non relaxées associées au cisaillement suivant [010] dans les plans
(100) et (001) avec les barrieres d'énergie non relaxées associées au cisaillement suivant [100] dans les plans
(010), (001) et {021).

Ce premier résultat est en accord avec les résultats expérimentaux qui proposent un glissement de dislocations de
vecteur de Burgers [010] rare ou trés difficile et un glissement de dislocation de vecteur de Burgers [001] plus
actif a basse température que celui de vecteur de Burgers [100].

Pour calculer des énergies de faute d'empilement plus réalistes, il est nécessaire de prendre en compte la
relaxation des positions atomiques selon la procédure définie dans le précédent paragraphe. Les résultats pour les

cisaillements [100] et [001] sont présentés sur la Figure 3-13.

a) b)
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déplacement 7 (A} déplacement f (A)
FIGURE 3-13

Barriéres d'énergie de faute d’'empilement associées au cisaillement suivant [100] (a) et suivant [001] (b).

Dans les trois plans (001), (010) et {021}, les barriéres d'énergie associées & un cisaillement [100] sont
comparables. Dans le chapitre 1, nous avions montré que les expériences de déformation ne donnaient accés qu'a
la contrainte projetée dans le systéme de glissement (010)[100] grice a I'utilisation d'un axe de sollicitation
[110]c et, sans information supplémentaire, nous avions supposé que les contraintes projetées dans les systémes

de vecteur de Burgers [100] étaient identiques quel que soit le plan de glissement. Cette hypothése se justifie
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maintenant grice aux barriéres d'énergie calculées qui proposent un cisaillement rigide du cristal identique
suivant [100] dans les plans (001), (010) et {021}.

Les barrieres d'énergie associées a (100)[001] et {110}[001] sont intéressantes car elles présentent un minimum
local suggérant une faute d'empilement plus stable. Nous verrons plus tard qu'il est possible d'en tirer certaines
conclusions sur les dislocations. Sauf pour le systtme (010)[001], les barriéres d'énergie associées au
cisaillement suivant [001] semblent étre plus basses que celles associées au cisaillement suivant [100].

Cependant il est difficile de comparer des barriéres d'énergie de direction de cisaillement différentes car elles

s'étendent sur des distances qui sont différentes. Il est plus aisé¢ de comparer leur dérivée —# dont la valeur

maximale, que l'on appelle communément ISS (pour "Ideal Shear Strength"), représente en fait la résistance
maximale qu'oppose le cristal au cisaillement plastique (Paxton ef al. (1991)). Le calcul a été réalisé dans tous

les systémes de glissement considérés et les résultats sont consignés dans le Tableau 3-3.

Sé'issfxeﬂf (010)[100]  (001)[100]  (021)[100]  (010)[001]  (100)[001]  (110)[001]

Module de

cisaillement 773 78,3 77,9 65,8 78,3 67,7
Pnkiymw) @ 0 GPa

ISS en GPa

aP=0 GPa

1SS,
A(hkl)[uvw] 0,18 0,23 0,18 0,17 0,08 0,17

14 18 14 11 6 11,5

TABLEAU 3-3

Modules de cisaillement projetés Ugpuw), Ideal Shear Strength ISS = max(——(;%) et Ideal Shear Strength

normalisées I‘Sy dans les différents systémes de glissement (hkl)[uvw] a 0 GPa.
M (mid)ovw]

A la vue des valeurs des ISS, on peut affirmer que le cisaillement suivant [001] est intrinséquement plus facile
que celui suivant [100] en accord avec les expériences de déformation a basse température (Phakey et al. (1972),
Gaboriaud et al. (1981), Gaboriaud (1986)). Une maniére de comparer ces résultats avec d'autres matériaux est
d'utiliser des nombres sans dimensions. Dans ce but, nous avons normalisé les valeurs des ISS avec les modules

de cisaillement p .. Projetés dans les différents systemes de glissement (hkl)[wvw] 4 partir des constantes

élastiques déterminées dans le paragraphe 3.2.2. Il est intéressant de remarquer que toutes les valeurs
normalisées des ISS sont comprises entre 0,08 et 0,23 u . Ce comportement est trés comparable a la plupart des
métaux pour lesquels ces valeurs sont de l'ordre de 0,09-0,17 u (Paxton er al. (1991), Soderlind et Moriarty
(1998), Krenn et al. (2001), Roundy et al. (1999)).

Le systéme de glissement le plus facile 3 activer semble &tre (100)[001], qui correspond au glissement basal dans
la structure pseudo-hexagonale compacte de forstérite. Ceci confirme en partie les systtmes de glissement
proposés par Poirier (1975) mais l'avantage du calcul des énergies de faute d'empilement généralisée est de
permettre d'avoir des informations plus quantitatives sur la facilité de cisaillement du cristal dans les différents

systemes de glissement.
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3322 A 10 GPa

Un des intéréts de ce type d'étude est qu'il permet de calculer les mémes barriéres d'énergie sous pression.

Lors du calcul des énergies de faute d'empilement, des atomes peuvent étre trés proches pour certaines valeurs et
directions du vecteur de faute. Sous pression, l'effet peut étre encore plus prononcé et longueurs des liaisons
peuvent étre plus courtes que lorsque les conditions sont normales. Nous avons alors vérifié que les
pseudopotentiels ultra-doux qui ne tiennent compte que des électrons de valence étaient encore valables. Dans ce
but nous avons réalisé des calculs d'énergie de faute d'empilement avec la méthode PAW? (Kresse et Joubert
(1999), Alfe et al. (2000)) dans le cas d'une configuration défavorable (3 10 GPa et une faute d'empilement qui
approchent fortement certains atomes). Les résultats sont identiques a ceux obtenus avec les pseudopotentiels
ultra-doux & 3% prés. Les énergies de faute d'empilement obtenues 4 10GPa sont présentées sur la Figure 3-14 et

comparées a celles calculées a 0GPa.

2 Pour Projector-Augmented Wave. Cette méthode est proche d'un calcul qui prendrait en compte tous les électrons et a été
appliqué avec succes a I'étude du comportement du Fe pur jusqu'a 300 GPa (Alfe et al., 2000)
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Barriéres d'énergie de faute d'empilement associées aux différents systémes de glissement a 10 GPa comparées a
celles obtenues a 0 GPa.

On peut remarquer que les énergies de faute d'empilement évoluent de différentes maniéres avec la pression.

Pour quantifier I'effet de la pression sur la résistance a un cisaillement rigide sans dislocation, on peut déterminer

les ISS et s'intéresser a leur évolution avec la pression (Tableau 3-4)
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Systéme de glissement ___ (010)[100] (001)[100] (02D[100] (010)[001] (100)[001] (110)[001]

Module de cisaillement

. 4.1 4 2 1 84
Bhryow) @ 10 GPa 97,6 94, 94,3 82,9 94, 7
ISS en GPa
1
aP=10GPa 21 22 8 ’ ’ 15
ISS,
A(hkl)[uvw] 0,21 0,23 0,19 0,11 0,10 0,16
(ISS ) _(ISS )
u [
10GPa 0GPa 19% 2% 6% -35% 25% -6%
(ISS )
K Jocra
TABLEAU 3-4

0
Modules de cisaillement projetés W upuw, 1deal Shear Strength ISS = max(—%) , Ideal Shear Strength

normalisées 1% a 10 GPa et évolution relative des 1SS normalisées avec la pression dans les
(B[]

différents systémes de glissement (hkl)[uvw].

Le classement des différents systémes de glissement en fonction de la résistance a un cisaillement rigide n'est pas
fondamentalement bouleversé par I'augmentation de pression. Le cisaillement suivant la direction [001] demeure
plus facile que celui suivant [100]. Cependant la pression n'a pas la méme influence sur tous les types de
cisaillement. Ceci se constate facilement si I'on regarde la variation relative des ISS normalisées qui permet de
s'affranchir de la part non négligeable de l'augmentation des modules de cisaillement avec la pression et de se
consacrer uniquement a l'expression de la cristallochimie complexe de la forsterite. Certains cisaillements
(comme (010)[100] et (100)[001]), "durcissent" significativement et d'autres peu (comme (001)[100]et
(021)[100]). Certains s'adoucissent légérement (comme (110)[001]). Quant au cisaillement suivant [001] dans le
plan (010), il s'adoucit nettement avec la pression.

Ce résultat donne ainsi une information complexe quant a l'effet de la pression sur la résistance au cisaillement
dans les différents systémes de glissement correspondant. Ainsi il est plus judicieux de le considérer en détail
pour chaque systéme de glissement. Pour l'illustrer, nous nous sommes intéressés a l'effet plus spectaculaire que
peut avoir la pression dans le plan de cisaillement (010). Dans ce plan, le cisaillement [100] présente un fort
durcissement lorsqu'on éléve la pression alors que le cisaillement [001] présente un important adoucissement. Un
examen détaillé des déplacements atomiques au cours du cisaillement 4 0GPa montre que, suivant [100], les
atomes proches de la faute ont tendance a s'en écarter (Figure 3-15-a) entrainant une compression des tétraédres
SiO4 (Figure 3-15-b). A l'inverse, dans le cas du cisaillement suivant [001], on voit que les tétraddres se
rapprochent de la faute et se dilatent au cours du cisaillement (Figure 3-15-a et b). Nous avons déja fait mention
du caractére fort des liaisons covalentes Si-O qui constituent les tétra¢dres. C'est la raison pour laquelle il est
énergétiquement défavorable de comprimer ou dilater les tétracdres. On peut alors imaginer que lorsque la
pression augmente, la compression des tétradédres lors d'un cisaillement suivant [100] est d'autant plus
défavorable, ce qui explique 1'augmentation de la barriére d'énergie et de la valeur de I' ISS associée. A l'inverse,
la dilatation des tétraédres constatée a O0GPa pour un cisaillement suivant [001] est réduite lorsque la pression

augmente. Cela explique alors que I' ISS' soit diminuée.
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a) b)
1048 L L3 T 0,04 Ll L] ¥ 1
[100](010) ~a (010)[100] ~—w—
= - 001](010} e 4 010)[001] -~
@ 107 [001](010) 0,02 - (010)[001]
& 106
<
g 105 0 \<.
- =)
- 2
w104 S -002¢f -
o <
o
10,3
= : 004 | _
2 102
a —
& 11t} . S
10 I i i 1 “0,08 Il 1 i i
0 0.2 0,4 0,6 0.8 1 0 0,2 0.4 0,6 0.8 1
déplacement normalisé flag déplacement normalisé f/ag
FIGURE 3-15

Position suivant Ozg (a) et variation relative du volume (b) des tétraédres les plus proches de la faute en

fonction de la norme f du vecteur de faute pour les cisaillements associés aux systémes de glissement
(010)[100] (carrés) et (010)[001] (cercles).

Dans le calcul des barriéres d'énergie associées a un cisaillement suivant une direction dans un plan donné, il n'y
a aucune dislocation. Ainsi bien que la détermination des ISS constitue une approche extrémement simple de la
plasticité de la forsterite, nous avons vu qu'elle représente un outil intéressant pour faire un classement des
différents systémes de glissement et étudier l'influence de la pression dans un matériau a cristallochimie
complexe tel que la forsterite.

Pour pousser plus loin l'exploitation des énergies de faute d'empilement, on peut réintroduire la notion de

dislocation en utilisant le modéle de Peierls-Nabarro.

3.4 Vers une description du cceur des dislocations: le modéle de
Peierls-Nabarro

Les valeurs des ISS peuvent étre assimilées a la contrainte nécessaire pour cisailler rigidement le cristal plan sur
plan. En pratique ces contraintes ne sont jamais atteintes lors de la déformation d'un cristal car des dislocations
sont créées et se déplacent bien avant. La notion de dislocation doit étre introduite si 'on veut décrire la plasticité
de maniére plus réaliste.

La théorie de I'élasticité linéaire permet de décrire les interactions a longue distance entre les dislocations, mais
elle ne s'applique plus a des distances proches du centre des dislocations, dans la zone que I'on nomme le cceur. 11
est trés important de pouvoir modéliser le cceur des dislocations car, entre autres, il contréle la mobilité des
dislocations.

11 existe deux approches théoriques pour modéliser un cceur de dislocation. La premiére est une méthode directe
qui consiste & utiliser les potentiels empiriques ou les calculs ab initio pour déterminer la configuration du cceur.

C'est une méthode trés coiteuse en ressources numériques ou difficile a mettre en ceuvre. Dans la forstérite, une
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premiére tentative de ce type d'approche a été entreprise et a abouti & des résultats plus ou moins satisfaisants
(Walker (2004)). L'alternative a cette premiére méthode est d'utiliser le modéle de Peierls-Nabarro. Nous avons
adopté cette deuxiéme approche pour modéliser de fagon indirecte, a partir des énergies de faute d'empilement

généralisée, les étalements de ceeur des dislocations et les contraintes de Peierls nécessaires pour les déplacer.
3.4.1 Généralités

Considérons une dislocation glissant dans un plan repéré par xOz dans un repére cartésien xyz.(Figure 3-16). La

contrainte 0, produite par la dislocation dans son plan de glissement peut étre calculée dans le cadre de

I’élasticité isotrope (Hirth et Lothe (1982), p.218). Avec la notation adoptée dans la figure 1, nous avons :

. . 1
Pour une coin dont le vecteur de Burgers est suivant x: Op =0, = L— y
2n(l-v) x
. . ub 1
Pour une vis dont le vecteur de Burgers est suivant z: 0y, =0, =——,
27 x

Pour une mixte dont le vecteur de Burgers fait un angle 6 avec la ligne de dislocation:

. ub [sin? 6 2 a1
0, =0, sind +0,,cosf = — +cos” @ |— (3-5)
b T i 2t | =v) x
i y
=
D
B
2
Z
"0
E
o FIGURE 3-16
9
2 Repere cartésien dans lequel la
E dislocation est repérée. Sa ligne
2 est suivant Oz, la normale au
plan de glissement suivant Oy et
direction de mouvement la. direction de mouvement
—— - suivant Ox. Le vecteur de
o - bsin® X Burgers b fait un angle 8 avec la
o b ligne de la dislocation.
beos® L. Lo 4 Oxy
QS
{.}0
4 ,\Odb zy Gby
&
a®
&
z S5

Considérons maintenant deux parties de cristal sans dislocation dont le paramétre suivant la direction x vaut b.

Un désaccord initial entre les plans de la partie inférieure et ceux de la partie supérieure existe (Figure 3-17-a) et
vaut & 5 - Les atomes, de part et d'autre de l'interface (plan de glissement), se déplacent d'une quantité u(x) pour

raccorder les deux parties de cristal et pour former une dislocation coin (Figure 3-17-b). Le modé¢le de Peierls-

Nabarro (P-N) suppose implicitement que le cceur de la dislocation est étalé dans le plan de glissement. Ce cceur

BU

LILLET
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correspond & des déplacements atomiques au travers du plan de glissement qui dépassent le cadre des
approximations de 1’élasticité linéaire. Les forces de désaccord qui résultent de ces déplacements ne peuvent
donc étre calculées en élasticité linéaire, elles doivent cependant (par continuité) s’équilibrer au niveau du plan

de glissement avec la contrainte calculée en élasticité linéaire.

QLT 141

2) b) y'

D)

T
fa%
-~
v
4
4
2

FIGURE 3-17

Schéma représentant deux parties de cristal déplacées l'une sur l'autre (a) et rejointes pour former une
dislocation coin (b). (c) et (d) représentent le champ de déplacement et le désaccord du réseau prés d'une
dislocation.

Dans le mode¢le de P-N, on caractérise le coeur d'une dislocation a l'aide des quantités suivantes (Figure 3-17-c et

d): f(x) estle désaccord entre un plan de la partie inférieure et le plan suivant de la partie supérieure selon la
direction x, ¢(x) est le désaccord entre deux plans liés a I'interface (il vaut — f(x) pour x <0 et f(x)-b pour

x > 0). Leurs évolutions en fonction de la distance au centre de la dislocation sont représentées sur la Figure

3-18.
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FIGURE 3-18

Schéma représentant l'évolution les désaccords f(x) et ¢(x) ainsi que les champs de déplacement u,(x) de

la partie inférieure et u,(x) de la partie supérieure en fonction de la distance x au centre de la dislocation.

On peut représenter le désaccord f de la partie supérieure du cristal par rapport a la partie inférieure comme

étant le résultat d’une distribution continue de dislocations infinitésimales p(x‘) de vecteurs de Burgers :
\J ] d./‘ ? L : ’ . . . . .. . ” .y
p(x )lx ol dx' localisées en chaque point x’. La contrainte induite par cette distribution équilibre la force

F, (f (x)) qui résulte du désaccord des plans atomiques au travers du plan de glissement :
04, ()= F, (/&)

Cette condition d’équilibre se traduit, dans le modéle de P-N par 1’équation intégro-différentielle :

g df(x) ] 3-6
2nf Fb(f(x)) (3-6)

x-x'

fab’(x) s

avec la condition de normalisation f p(x)dx' =

sin’ @

a-v)

Notons que dans le cas d’un cristal isotrope le facteur K = u

+cos? 0] permet d’étendre le résultat &

une dislocation mixte définie par son caractére 0 .
Dans le modéle initial proposé par Peierls et Nabarro, la force de désaccord est supposée sinusoidale. Son
amplitude est ajustée de maniére a retrouver les résultats de 1’¢lasticité linéaire pour les petits déplacements.

Pour une dislocation coin dans un cristal isotrope, cette approche correspond a:

Oy (x,0)= —‘u—é—sin—zﬂzcl =7 sinm (3-7)
2md b

max b
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(d étant la distance entre plans dans la direction perpendiculaire a I’interface et la contrainte maximale

max ?
qui peut étre générée a 1’interface).

La résolution de I’équation ( 3-6) conduit a la solution classique :

b b dj b
f@ =T 24 2 ou p(x) = f"‘)=”€2ix2) (3-8)

dx

avec = Kb = d
T

(3-9)

qui peut étre considérée comme la demi largeur du cceur de la dislocation. Pour chaque dislocation dont la force
de désaccord est sinusoidale, une solution de ce type peut étre déterminée. Cependant, dans le cas général, cette
force de désaccord n’est pas sinusoidale, mais il est possible, comme 1’ont montré Christian et Vitek (1970) de la

déterminer a partir des énergies de faute d’empilement généralisée :

Fy(f)=-—~ (3-10)

Dans le cas ou la force de désaccord n'est plus sinusoidale, la solution & I'équation de P-N ( 3-6) n'est plus celle

définie par ( 3-8). Néanmoins elle peut servir de base pour proposer une solution approchée:

N
f<x>=—+—2at 275 o py - L ﬁza,-“—f (3-11)

dx T < ci2+(x_xi)2

La forme de cette solution n'a pas réellement de sens physique mais on peut la voir comme étant la somme d'une

N
distribution de dislocations partielles i. Dans ce cas, la condition, 2 a; =1 doit étre satisfaite et les coefficients

i=

a; doivent &tre positifs. L'équation de P-N devient alors:

Kb x=-X;
20 — . (3-12)
o 2 ) F,(f()

j=

En mécanique des milieux continus, la matic¢re est distribuée de facon homogeéne a 'interface. Si f(x) est
solution du champ de déplacement, alors f(x —u), correspondant au champ de déplacement d’une dislocation
translatée de u, I’est aussi. Pour calculer une énergie de désaccord, il faut réintroduire la discrétisation due au
réseau cristallin. Ceci est réalisé naturellement en posant que, lorsqu’une dislocation est introduite a la position
u, les plans de la partie supérieure du cristal aux positions ma' sont déplacés de f(ma'-u) suivant b par
rapport a la partie inférieure du cristal (a' ¢tant la distance entre deux plans successifs en I’absence de

dislocation suivant la direction de mouvement de la ligne). On obtient alors 1’énergie de désaccord de la

dislocation en ne sommant les énergies de désaccord qu’aux positions des plans atomiques espacés de a' :
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m=+00

W(u) = Ey(f(ma'-u))a' (3-13)

m=-00

La contrainte de Peierls est alors la contrainte maximale requise pour passer la barriére d’énergie périodique

W) :

Op = max {li’K} (3-14)

On peut noter également que ces relations ne sont valables que dans le cas du cristal isotrope. Néanmoins il est
possible de les étendre au cas de cristaux anisotropes en utilisant des valeurs de K appropriées au systéme de
glissement considéré et calculées en élasticité anisotrope. Ces valeurs ont été déterminées a 1’aide du logiciel

Disdi (J. Douin, ONERA).

3.4.2 Application aux dislocations dans la forsterite

Les énergies de faute d'empilement présentées dans le paragraphe 3.3 ont ét¢ modélisées par une série de

cosinus:

y(f)= 2 4 COS(-Q"—?Z) (3-15)

Pour des énergies de faute d'empilement y en J/m?, f et b sont respectivement le vecteur de faute et le vecteur
de Burgers en A et 4;, des coefficients ajustables en J/m’. L'ajustement de y(f ) est réalisé avec une bonne
précision (l'erreur moyenne est toujours inférieure 4 6%) pour n=4. La force de désaccord F, est obtenue en

dérivant y par rapporta f .

3.4.2.1 Profils de dislocation

Le but ici est de déterminer la fonction f de désaccord entre les plans de la partie supérieure du cristal et ceux

de la partie inférieure en fonction de la distance x par rapport au centre de la dislocation. En fait il s'agit de
déterminer I'étalement de ceeur des dislocations. On cherche une solution du type de celle définie dans la relation

( 3-11) en résolvant I'équation de P-N ( 3-12). Cette résolution a été réalisée numériquement de fagon itérative

pour déterminer les paramétres o, x; et c;, en minimisant la relation: IFb (x A;yX;,C; ) Fy (f (x,a;,x;,c; )1

(avec F, o —————). En général, N =3 et a; >0 sont suffisants pour obtenir un ajustement
b (x x) +c2 !

satisfaisant, mais dans les cas ou y(f ) posséde un minimum local (pour les systémes de glissement (100)[001]
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et {110}[001]) il est préférable de choisir N =6 et de laisser ; prendre des valeurs négatives. La Figure 3-19
montre la distribution f(x) de vecteurs de Burgers en fonction de la distance avec le centre de la dislocation

dans deux cas différents avec ou sans minimum local sur y(f) (respectivement pour (100)[001] ou (010)[100]).

a) c)
1 T T : 15 T r— r 1
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FIGURE 3-19

a) et b) Energies de faute d'empilement y et forces de désaccord F, pour les dislocations vis dans les

systemes de glissement (010)[100] et (100){001] a 0 GPa.

¢) et d) Répartition de vecteurs de Burgers f (x) et densité de vecteurs de Burgers p(x) en fonction de la
distance x au centre de la dislocation. Dans le cas de la dislocation vis du systéme de glissement (010)[100],
N=3. Dans le cas de la dislocation vis du systéme de glissement (100)[001] pour lequel y(f) présente un
minimum local, N=6 (voir texte).

Pour localiser le centre du cceur de la dislocation, il est plus facile de s'intéresser au maximum de la densité de
vecteur de Burgers p(x). On peut remarquer ainsi, sur la Figure 3-19, que la présence d'un minimum local sur
y(f) révéle la présence d'une dissociation en deux dislocations partielles. La largeur de la dissociation équivaut

alors 4 la distance entre les deux pics de densité de vecteur de Burgers. 11 est possible de déterminer 1'étalement

du cceur de la dislocation (parfaite ou partielle) en prenant la largeur & mi-hauteur du pic de la densité p(x).

La Figure 3-20 récapitule les différents étalements de cceur des dislocations des différents systémes de

glissement considérés et le Tableau 3-5 présente entres autres les valeurs des étalements de cceur 2¢ .
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FIGURE 3-20

Densités de vecteurs de Burgers p(x) pour les dislocations vis dans les systémes de vecteurs de Burgers
[100] (a) et [001] (b} a 0 GPa. Méme chose pour les dislocations coins (c et d).

Plusieurs informations se dégagent de la Figure 3-20 et du Tableau 3-5. Tout d'abord, le cceur est généralement
plus étalé pour les dislocations coins parce que le facteur K est plus important pour les dislocations coins que
pour les dislocations vis. Ensuite le ceeur des dislocations de vecteur de Burgers [100] est de méme largeur et
non dissocié quelque soit leur plan de glissement. Par contre les dislocations de vecteur de Burgers [001] ont des

cceurs différents selon leur plan de glissement. En effet, dans les plans (100) et {110}, le cceur des dislocations

est dissocié. Sur la barriére d'énergie de faute d'empilement y(f), le minimum se situe en f = % signifiant

ue la réaction de la dissociation est: b — 8/ + 8/ . La largeur d'une telle dissociation est comprise entre 30 A et
q »* /2 g

50 A sclon le plan de glissement et le caractére de la dislocation. Vander Sande et Kohlstedt (1976) ont mis en
évidence, par microscopie électronique en transmission avec la technique du faisceau faible, une telle
dissociation des dislocations de vecteur de Burgers [001] et ont déterminé une largeur de dissociation de 40 A,

comparable a celle que l'on a pu obtenir grice au modele de P-N.
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K T Largeur de
Dislocation or s e b (A) _ g 2% (&)
(10°J/m” ou GPa) (10°J/m3 ou GPa) dissociation (A)
(010)[100]  Vis 77,8 13,5 4,79 5,1
Coin 120,1 8,1
(001)[100]  Vis 77,8 16 4,79 6,3
Coin 1222 9,8
{0213[100] Vis 77,8 12,5 4,79 59
Coin 120,6 92
(010)[001]  Vis 71,8 10,7 6,04 2,1
Coin 94,9 2,7
(100){001]  Vis 718 55 3,02 39 8,7
Coin 105,5 50,4 12,7
{1103[001] Vis 71,8 10 3,02 334 3,6
Coin 103,3 38,8 53

TABLEAU 3-5

Principales données d'entrée du modéle de Peierls-Nabarro (K ,b) et les résultats obtenus (largeur de
dissociation et étalement de ceeur 25 ) a 0 GPa.

Il faut rappeler que la densité de vecteur de Burgers p(x) a été déterminée dans les différents plans de

glissement en considérant que le coeur de dislocation est uniquement étalé dans ce plan. C'est une hypothése tres
sévére car, dans ce cas, la possibilité d'avoir un cceur tridimensionnel est complétement écartée. Cette remarque
est d'autant plus vraie que le caractére de la dislocation est vis. En effet, les dislocations vis n'ont pas
d'appartenance stricte & un plan de glissement et leur coeur peut potenticllement étre étalé dans les différents
plans de glissement.

A partir des étalements de cceur coplanaires obtenus et en l'absence de l'utilisation d'un modele de P-N a trois
dimensions, il est tout de méme possible d'avoir une idée de ce a quoi peut ressembler le cceur des dislocations
vis. Dans le cas des dislocations de vecteur de Burgers [100], les étalements de ceeur sont identiques dans les
différents plans de glissement. Ceci laisse a penser que le cceur tridimensionnel de telles dislocations n'a pas une
tendance a I'étalement dans un plan plus que dans un autre. Dans le cas des dislocations de vecteur de Burgers
[001], 1e cceur de la dislocation vis a tendance a étre dissocié dans les plans (100) et {110}. A trois dimensions,
plutdt que de parler de dissociation, il est plus juste de parler de tendance plus forte a I'étalement dans les plans

(100) et {110} par rapport a I'étalement dans (010). Le cceur tridimensionnel serait alors plutdt anisotrope.

11 est intéressant de regarder comment évoluent ces cceurs de dislocation lorsque l'on augmente la pression. Pour
cela, nous avons comparé les densités de vecteurs de Burgers calculées a partir des énergies de faute
d'empilement obtenues & une pression de 10 GPa avec celles obtenues 4 0 GPa (Figure 3-21). Les largeurs de

cceurs et de dissociation & 10GPa sont consignées dans le Tableau 3-6.
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FIGURE 3-21

Densités de vecteurs de Burgers p(x) pour les dislocations vis dans les systémes de vecteurs de Burgers [100] (a)
et [001] (b) a 10 GPa.

Les observations sont identiques a celles faites a 0 GPa: les cceurs de dislocation de vecteur de Burgers [100] ne

sont pas dissociés et ont tous une largeur identique quel que soit le plan de glissement alors que les cceurs de

dislocation de vecteur de Burgers [001] sont dissociés dans les plans {110} et (100) et non dissociés dans (010).
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Néanmoins si on les compare 3 celles obtenues a 0 GPa, on peut noter qu'en général les cceurs de dislocations
sont sensiblement plus étroits. Deux autres effets, tous deux concernant les dislocations de vecteur de Burgers

[001], doivent étre soulignés. Tout d'abord, on constate que la largeur de dissociation des deux partielles de
vecteur de Burgers %[001] dans (100) est plus faible (33,5 A au lieu de 39 A pour une dislocation vis) alors

qu'elle demeure identique dans le plan {110} (33,4 A au lieu de 31,4 A pour une dislocation vis). Ensuite, on
voit que la largeur de cceur de la dislocation de vecteur de Burgers [001] dans (010) est plus importante a 10
GPa qu'a 0 GPa (Tableau 3-6). On peut alors imaginer que la structure de cceur & trois dimensions d'une
dislocation de vecteur de Burgers [001] va étre modifiée lorsque la pression est augmentée. Elle aura
certainement tendance a s'étaler dans le plan (010) davantage a 10 GPa qu'a 0 GPa, au détriment des plans (100)
ou {110}.

K T Largeur de
Dislocation . e b (A & 25 (A)
(10°J/m3 ou GPa)  (10°J/m3 ou GPa) dissociation (A)
(010)[100]  Vis 95,8 20,9 4,71 4,2
Coin 1479 6,3
(001)[100]  Vis 95,8 21,2 4,71 50
Coin 149,0 7,9
{0213[100] ~ Vis 95,8 17,6 4,71 5,9
Coin 148,7 99
(010)[001]  Vis 88,3 9,0 5,88 7,6
Coin 115,3 9,3
(100)[001]  Vis 88,3 93 2,99 33,5 53
Coin 128,1 483 7,6
{1103[001] Vis 88,3 12,0 2,99 31,4 3,8
Coin 125,7 40,9 53

TABLEAU 3-6

Principales données d'entrée du modéle de Peierls-Nabarro (K ,b) et les résultats obtenus (largeur de
dissociation et étalement de ceeur 2¢ a 10 GPa.

3.4.2.2 Contraintes de Peierls

Le mode¢le de P-N permet également de déterminer les contraintes de Peierls a partir des énergies de faute
d'empilement, de l'étalement du ceeur et des équations ( 3-13) et ( 3-14). Pour calculer 1'énergie de désaccord de

la dislocation il est nécessaire de sommer les énergies de désaccord (ou de faute d'empilement) y 13 ou il existe

un plan atomique. On réintroduit ainsi la discrétisation du réseau en considérant l'espacement a' entre deux
plans atomiques successifs et de méme nature. L'énergie de désaccord due a la présence de la dislocation dans le
cristal est alors périodique de a' et on peut également voir cette valeur comme la distance qui sépare deux
vallées de Peierls suivant la direction de déplacement de la dislocation. Cette méthode a déja permis de fournir
les contraintes de Peierls dans différentes structures: Si (Joos ez al. (1994)), MgO (Miranda et Scandolo (2005)),
Pd et Al (Hartford et al. (1998)) par exemple.
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Le paramétre a' est défini comme la plus petite projection selon la direction de déplacement de la dislocation
d'un vecteur translation du réseau. Le Tableau 3-7 présente les différentes valeurs de a' ainsi que la contrainte

de Peierls calculée pour chaque type de dislocation.

Dislocation Henliow) Tmax Direction de a (A) % o, (GPa)
(GPa) (GPa) mouvement a
(010)[100] Vis 77,3 13,5 [001] 6,04 (5,88) 0,4 (0,4) 5,7 (10,9)
Coin  (97,6) (20,9) [100] 4,79 (4,71) 0,8 (0,7) 0,7 (2)
(001)[100] Vis 78,3 16 [010] 10,28 (9,98) 0,3 (0,3) 13,7 (20,7)
Coin  (94,1) (21,2) [100] 4,79 (4,71) 1(0,8) 0,3 (2,8)
(0213[100] Vis 77,9 12,5 <012> 15,86 (15,42) 0,2 (0,2) 15,8 (24,4)
Coin  (94,3) (17.6) [100] 4,79 (4,71) 1(1,1) 0,3(2,3)
o017 VS 658 10,7 [100] 4,79 (4,71) 0,2 (0.,8) 54 (1,7)
Coin  (82,9) (%5,0) [001] 6,04 (5,88) 0,2 (0,8) 5,1(1,5)
(100)[001] Vis 78,3 5,5 [010] 10,28 (9,98) 0,4 (0,3) 14 (3,4)
Coin  (94,1) ,3) [001] 6,04 (5,88) 1,1 (0,6) 0,01 (0,9)
(110}[001] 67,7 10 <110> 11,34 (11,04) 0,2 (0,2) 4,4 (6,4)
(34,7) (12,0) [001] 6,04 (5,38) 0,4 (0,5) 0,9 (2,9)
TABLEAU 3-7

Contraintes de Peierls 0, calculées pour les dislocations vis et coin des différents systémes de glissement

considérés a 0GPa et a 10GPa (entre parenthéses).

Dans le cas des systemes de glissement (100)[001] et {110}[001] pour lesquels il existe une dissociation, on
considére idéalement que les deux partielles sont fortement couplées: quelle que soit la position de la partielle de
téte dans le cristal, le calcul de 1'énergie et de la contrainte de Peierls est réalisé en supposant invariante la
distance entre les deux partielles. Ainsi il est possible de se retrouver par exemple dans la situation ol une des
deux partielles est en train de grimper la barriére d'énergie pendant que l'autre la descend, ce qui a pour effet de
diminuer la barriére d'énergie totale (donc la contrainte de Peierls). Les deux partielles peuvent aussi étre en train
de gravir en méme temps la barri¢re d'énergie, ce qui augmente la barriére d'énergie totale (donc la contrainte de
Peierls). Le type de situation rencontré dépend alors de la distance de séparation des deux partielles (Hartford et
al. (1998)).

Le calcul des contraintes de Peierls dépend de I'étalement de coeur mais aussi beaucoup de la valeur de a'. 0,

est d'autant plus importante que le rapport % est petit. Ainsi les contraintes de Peierls sont en général plus

faibles pour les dislocations coins que pour les dislocations vis car % est plus grand.
Bulatov et Kaxiras (1997) se sont d'ailleurs posé la question de savoir si l'utilisation de la théorie de P-N
demeurait valide lorsque le cceur des dislocations est étroit (% << 1) et suggérent que les contraintes de Peierls

sont d'autant plus surestimées que le coeur des dislocations est étroit. Ils proposent alors une nouvelle théorie qui
tient compte du déplacement vertical et latéral des rangées atomiques autour du cceur de dislocation et montre

que l'on peut ainsi obtenir des contraintes de Peierls plus réalistes pour certaines dislocations dans le Si pour

lesquelles % vaut environ 0,05 (Joos et al. (1994)). Dans notre cas, 5/0, est inférieur 4 1 mais pas autant que
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dans le Si et la surestimation des contraintes de Peierls est certainement moins catastrophique. On accordera
néanmoins plus de confiance dans les contraintes de Peierls déterminées lorsque le cceur est plus large.

De plus, pour les dislocations vis, le cceur est certainement étalé dans plusieurs plans en zone avec la direction de
ligne et la contrainte nécessaire pour déplacer réellement une dislocation vis dépend fortement de la géométrie
tridimensionnelle de son cceur. La contrainte de Peierls que I'on a calculée donne alors la contrainte nécessaire
pour que la dislocation vis passe dune vallée de Peierls 3 l'autre une fois que son cceur est entierement
recombiné (plus aucune composante hors du plan de glissement). On peut ainsi la voir comme une limite

inférieure de la contrainte réelle. o, est plus importante pour les dislocations vis de vecteur de Burgers [100]

b4
que pour celles de vecteur de Burgers [001].
Pour les dislocations coins, le calcul de la contrainte de Peierls se justifie si l'on considére qu'il n'existe pas

d'étalement du cceur hors du plan de glissement (en montée). o, pour les dislocations coins du systéme de

glissement (100)[001] est la plus basse (0, = 2.10™ u ), résultat du fort étalement du cceur des deux partielles

[}
dans le plan (100) (2¢ =12,72 A). Mais en général ce sont plutdt les dislocations coins de vecteur de Burgers

[100] qui ont la contrainte de Peierls la plus faible.
A cause des différentes approximations inhérentes au modéle de P-N, le calcul des contraintes de Peierls fournit

des informations relativement complexes qu'il est difficile de discuter. Pour les dislocations vis, d'un c6té les
valeurs de 0, peuvent €tre surestimées a cause de valeurs de % faibles, de 'autre elles sont sous-estimées a

cause de la non prise en compte du caractére tridimensionnel des cceurs de dislocation vis. Pour les dislocations
coins, méme si on sait que les valeurs de contrainte de Peierls peuvent étre surestimées, on peut tenter de les

discuter en considérant que le cceur d'une dislocation coin a tendance a étre moins étalé hors du plan de

glissement que celui d'une dislocation vis. Les contraintes de Peierls des dislocations coins de vecteur de Burgers

[100] sont comprises entre 0,3.107 u et 0,9.1072 u alors que celles des dislocations de vecteur de Burgers
[001] sont comprises entre 7,7.102 u et 0,02.1072 y . Ces valeurs se situent entre celles obtenues dans le cas
des matériaux covalents ( 8,8.107 u-37.10"2 y déterminée par Joos et al. (1994) pour le silicium) et celles

obtenues pour certains matériaux de structure cubique a faces centrées (0,009.10'2 ©-0,13.107% u déterminée

par Hartford et al. (1998) pour Pd et Al). Les contraintes de Peierls qui s'opposent au mouvement des
dislocations coins dans la forstérite sont ainsi presque aussi basses que celles que 1'on rencontre dans Al ou Pd.
Pour rapprocher les résultats obtenus grice au modele de P-N des contraintes critiques projetées expérimentales
(voir chapitre 1), on ne peut pas raisonner que sur les dislocations coins. Ceci est d'autant plus vrai que les
dislocations qui participent majoritairement a la déformation plastique du cristal de forstérite & basse température
sont des dislocations vis de vecteur de Burgers [001] (voir chapitre 1). Il est donc important d'en savoir
davantage sur la structure a trois dimensions du ceeur des dislocations vis.

Les contraintes de Peierls pour la majorité des dislocations augmentent avec la pression. Au contraire, on
constate que la pression a l'effet inverse sur les dislocations du systéme de glissement (010)[001]. A 0GPa, la
contrainte de Peierls des dislocations coins dans ce systéme était la plus importante mais devient une des plus
faibles a 10GPa. On peut imaginer que l'activité du systéme de glissement (010)[001] devient de plus en plus

actif lorsque la pression augmente.



Chapitre 4

Modélisation de la plasticité du
monocristal de forstérite par
dynamique des dislocations

La géométrie du glissement est trés anisotrope dans la forstérite. En effet, nous avons vu, dans le chapitre 1, que
seules deux directions de glissement contribuaient a la déformation plastique : [100] et [001]. De plus,
plusieurs études ont montré que la forstérite se déforme exclusivement par glissement de dislocations de vecteur
de Burgers [001] a basse température et majoritairement par glissement de dislocations de vecteur de Burgers
[100] a haute température. L'utilisation de la simulation de la dynamique des dislocations est l'occasion
d'éclaircir ce point en tentant de proposer des lois de vitesse pour de telles dislocations. C'est ce que nous ferons
aprés avoir montré comment la géométrie de glissement de la forstérite a été implémentée dans le code de
simulation.

La plasticité du monocristal de forstérite a souvent été étudiée grice a des essais de déformation (fluage, vitesse
de déformation imposée) réalisés suivant des axes de sollicitation particuliers, a 45° des axes
cristallographiques: [110]c, [011]c et [101]c. L'axe le plus intéressant est peut-étre [101]c qui, contrairement
aux deux autres, sollicite de la méme maniére les glissements [100] et [001]. C'est la raison pour laquelle des
essais numériques de déformation a vitesse constante n'ont été réalisés que suivant l'axe [101]c. Cette
orientation particuliére permettra d'étudier notamment l'interaction entre les dislocations de ces deux vecteurs
de Burgers différents. Nous ferons peu de cas du glissement de vecteur de Burgers [100] ou [001] dans le plan
(010) puisqu'il n'est pas activé suivant [101]c. La gamme des températures pour laquelle la plasticité du
monocristal sera modélisée sera également plus restreinte que pour les expériences. En effet, dans le chapitre 1,
il a été montré que la montée semblait avoir de l'importance lors de la déformation de la forstérite dés 1300°C.
Aujourd'hui, la simulation de la dynamique des dislocations discréte ne permet pas de tenir compte de ce
mécanisme de déformation supplémentaire des dislocations. Cette température constituera alors une limite
supérieure au-dela de laquelle le simple glissement des dislocations ne sera pas considéré comme permettant de

modéliser correctement le comportement plastiqgue du monocristal.
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4.1 Géométrie de glissement dans le monocristal de forstérite

4.1.1 Pertinence des différents systemes de glissement et choix de la géométrie de

glissement pour la simulation

Les systemes de glissement communément observés sont (100)[001], (010)[001], {110}[001], (001)[100],
(010)[100] et {Ok1}[100]. Nous ne rappellerons pas les conditions de déformation (vitesse de déformation,
température, direction de 1’axe de sollicitation, ...) dans lesquelles tel ou tel systéme de glissement est le plus
activé. Pour cela, on pourra se reporter au chapitre 1 qui présente une synthése de la question. Tous ces systémes
de glissement sont pris en compte dans la simulation avec une seule restriction pour les systémes {0k1}[100].
Parmi les plans de glissement {0kl}, les études expérimentales ont montré qu’ils pouvaient étre {011}, {021} ou
{031}. Dans la simulation, le fait d’ajouter un systéme de glissement rend la base de vecteurs plus complexe.
Pour ces raisons techniques, nous avons choisi d’implémenter uniquement le systéme {011}[100] qui est plus

facile a prendre en compte que les deux autres (Tableau 4-1).

C1 C2 C3 C4 Al A2 A3 Ad
b [001] [001] [001] [001] [100] [100] [100] [100]
plan (100) (010) 110) (110) (001) (010) (011) 011

TABLEAU4-1

Systémes de glissement considérés (vecteurs de Burgers b et plans de glissement) dans la simulation et la
notation adoptee.

4.1.2 Construction de la base de vecteurs

Le choix de la base de vecteurs ligne est conditionné par la géométrie de glissement que nous avons choisi pour
modéliser la plasticité du monocristal. Chaque systéme de glissement est discrétisé par un jeu de 8 segments (2
segments vis, 2 segments coins et 2 paires de segments mixtes) qui viennent se positionner sur le réseau cubique
{0, X, y,z} de la simulation de paramétre app. Lors de la construction de la base de vecteurs, il faut veiller a ce
qu’elle donne accés aux directions qui correspondent aux intersections entre les plans de glissement (Tableau
4-2). Ces directions sont en effet primordiales pour 1’établissement potentiel des réactions entre dislocations

appartenant a des systémes de glissement sécants (jonctions et/ou annihilations).
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C1 C2 C3 C4 Al A2 A3 A4
R [001] [001] [001] [010] [001] [0T11] [011] C1

770{033] ﬁ [001] [001] [100] [100] [100] C2
770[033] 1\7\7\>>\>\§] m [001] [110] [001] [111] [111] C3
770[033]  770[033] 770[033] m [110] [001] [111] [111] Cc4
770{633] 770[222] 770[455] 770[811] m [100] [100] [100] Al
77000331 | 7700033) 77000331 7701222] NN [100] [100] A2
7700606) 770222] 770(428] 77008241 7I0222] 770(222] NN  [100] A3

770[033] 770[222] 770[482] 770[842] 770[222] 770[222] 770[222]

TABLEAU 4-2

Directions cristallographiques correspondant aux intersections entre les différents plans de glissement (dans le
repére orthorhombique dans la partie supérieure et pour la simulation dans la partie inférieure). Avec la
notation pour les systémes de glissement : C1 pour (100)[001], C2 pour (010)[001], C3 pour (110)[001], C4

pour (110)[001], A1 pour (00D[100], 42 pour (010)[100], 43 pour (011)[100] et A4 pour (0T 1)[100].

Les segments qui servent a discrétiser les dislocations se déplacent par translations discrétes sur un sous-réseau
qui posséde généralement les mémes éléments de symétrie que le cristal. La forstérite est de structure
orthorhombique et sa maille élémentaire a pour dimensions: a = 4,76 A; b = 10,2 A; ¢ = 5,99 A. Nous
construisons alors, sur le réseau cubique de la simulation, une base de vecteurs constituée de nombres entiers les
plus petits possibles de telle sorte que le sous-résecau de la simulation soit homothétique de la structure

orthorhombique du cristal. Pour passer du réseau cubique de la simulation au réseau orthorhombique du sous-

6 0
réseau, on applique la matrice de changement de repére : M = 770, 3 3|. Cette matrice correspond & deux
3 3

NI o ol

rotations successives (de 125,3° environ autour de Oz et de 135° autour de Ox) puis & une homothétie dont la

W3 0 o

matrice est 770 0 3\/3 0 |. La rotation conservant les angles et les distances, c'est I'opération
0 0 32
d'homothétie qui constituera la source des différentes erreurs. Les directions [100], [010] et [001] dans le

repére orthorhombique {E,E,E} du cristal sont exprimées respectivement, dans le réseau cubique {0, X, ¥, z} de

la simulation, 770[222], 770[633] et 770[033] (on notera le repére de la simulation : {&’S,ES,Es} ). Les erreurs

: s b, a b ; A o
commises sur les rapports b_ et — par rapport aux rapports Z et — sont respectivement d’environ 1% et
c
s s
1,7%. Les angles entre chaque direction de la base de vecteurs et les vecteurs de base d,, b, et ¢, sont égaux 4

Squivalents dans le réseau du cristal réel a une erreur maximale de o pres.
leurs équivalents dans d tal réel le de 0,9% prés
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770[033]  770[660]
&

_[770[633] c
ml m2
Y -V
-m2 -ml
-C

FIGURE 4-1

Exemple du systéeme (100)[001]: les dislocations sont discrétisées a l'aide de 8 segments de directions
prédéfinies (« v » pour « Vis », « ¢ » pour « coin » et « m » pour « mixte »).

La Figure 4-1 représente la boucle élémentaire constituée des segments élémentaires avec lesquels une
dislocation du systéme de glissement (100)[001] est discrétisée dans la simulation. La totalité de la base de
vecteurs ligne est consignée en annexe 1 et la Figure 4-2 donne l'orientation des plans de glissement dans le
volume simulé ainsi que le vecteur de Burgers du systéme de glissement correspondant. Les normales des plans
de glissement font des angles quelconques avec les arétes du volume simulé et nous verrons, dans le prochain

paragraphe, qu'il est possible d'en tirer certains avantages.
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a) C1: (100)[001] b) C3: (110)[001] ¢) C4: (110)[001]

Nz Nz Nz

Ny

Nx . Nx : Nx
d) Al: (001)[100] ¢) A3: (011)[100] f) A4: (0T1)[100]

Nz Nz Nz

Ny

g) C2: (010)[001] et A2: (010)[100]

Nz

FIGURE 4-2

Orientation des plans de glissement et des vecteurs de Burgers dans
le volume simulé pour chaque systéme de glissement (Cl en a, C3 en
b C4denc, Al end A3 ene A4 enfet C2et A2 en g).

Ny

Nx

Le passage de l'espace de la simulation & l'espace physique du cristal se fait grice au paramétre de réseau app.
Aucune distance critique d'annihilation des dip6les coins ou aucune autre distance caractéristique permettant de

donner a la simulation la limite pour laquelle la théorie de I'élasticité ne s'applique plus n'est disponible pour la
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forstérite. Néanmoins on peut se fixer la régle suivante: deux dislocations n'interagissent plus élastiquement et
leurs ceeurs se recombinent lorsqu'elles sont a une distance inférieure a la norme du vecteur de Burgers. Ainsi

pour que cette régle soit respectée dans tous les cas, le vecteur déplacement élémentaire le plus petit (sa norme

0
vaut environ 2000) a été choisi comme correspondant & 5,99 A (norme du vecteur de Burgers d'une dislocation

13 . Cette distance n'a aucun sens physique dans le

[001]). Le paramétre de réseau app est alors égale 4 3.10
cadre de I’étude de la plasticité du monocristal puisqu'elle est méme inféricure aux vecteurs de Burgers des
dislocations considérées. Néanmoins, elle n'est pas atteinte par la simulation car les dislocations se déplacent sur

un réseau défini par la base de vecteurs présentée précédemment.

4.1.3 Conditions aux limites périodiques et libres parcours moyens des segments de
dislocation

Le fait d’utiliser des conditions aux limites périodiques pour gérer le passage des dislocations a travers les
surfaces du volume simulé engendre des problémes d’auto-réaction entre des portions de dislocation et ses
images. Ce probléme est bien connu et les distances avant auto-réaction peuvent étre calculées (Madec et al.
(2003a)). Ces distances sont des fonctions non triviales qui dépendent de la géométrie de glissement, des
dimensions du volume simulé et de la forme des boucles de dislocation considérées (isotrope ou anisotrope).

I1 est nécessaire ici de devancer le paragraphe dédié & la mobilité des dislocations et de présenter briévement la
configuration des boucles de dislocations que nous adopterons dans la simulation. Généralement, les dislocations
vis dans tous les systémes de glissement considérés sont soumises a une forte friction de réseau alors que les
dislocations coins ne le sont pas (sauf pour le systéme (010)[100] pour lequel la situation est inversée). Ainsi les
boucles de dislocation sont de forme anisotrope, allongée suivant la direction vis ou coin et il existe pour chaque
systeme de glissement une direction rapide de glissement et une autre plus lente.

Comme I’ont montré Monnet ef al. (2004), le libre parcours moyen A avant auto-annihilation des parties trés
mobiles d’une boucle de dislocation est un paramétre important qui influence fortement le domaine de
prédéformation causé par le seul déplacement des caractéres les plus rapides et qu’il faut pouvoir contrdler.

La base de vecteurs associée 4 la géométrie de glissement adoptée dans la simulation pour la forstérite est telle
que les directions de glissement des segments font des angles non triviaux avec les normales des faces du
volume simulé. Ainsi lorsqu’une partie de la boucle de dislocation quitte le volume de simulation, son image
apparait et glisse dans un autre plan de glissement (Figure 4-3). Eventuellement, cette image va finir par s’auto-
annihiler avec la boucle de dislocation aprés avoir traversé les limites du volume simulé un certain nombre de

fois et avoir parcouru une distance A.
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a) plan « o » b) plan « g » ¢) plan «n »

FIGURE 4-3

Une dislocation source de caractére coin du systéme de glissement (100)[001] s'étend et balaie, a cause des
conditions aux limites périodiques, une succession de plans (0,q,n,p,m) avant de revenir dans son plan de
départ (o) et de s'auto-annihiler.

Pour pouvoir visualiser plus facilement les distances parcourues par la dislocation coin, il est possible de

« mettre 4 plat » ’ensemble des plans balayés (Figure 4-4).

SEAD

2113
[011}

FIGURE 4-4

1l est possible de déplier l'ensemble des plans balayés par la dislocation coin (Figure 4-3). Sur la figure, sont
représentés le point de départ de la source et le point d'auto-annihilation. dans le plan « o ». Exemple du
systeme (100)[001]
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Dans le cas de boucles anisotropes, connaissant les dimensions de la bofte de simulation, il est possible de
calculer le libre parcours moyen A avant auto-annihilation d’une dislocation se déplagant suivant une direction
donnée (Madec et al. (2003a)). En reprenant la notation adoptée par Monnet et al. (2004), on considére :

-(L,,L,,L,), les dimensions de la boite de simulation qui sont des multiples entiers du parameétre de réseau
app : Ly =N,app, Ly =]vyaDD’ L, =N,app,
-d= le,d yrd; ), la direction de glissement normalisée de la dislocation et /, la norme de son déplacement au

moment de la premiére auto-annihilation (on a alors : A =lap, ),

- (u,v, w) le nombre de fois que la dislocation traverse les limites du volume de simulation.elasticité

Aprés un certain nombre de passages des limites de la boite, la dislocation (ou plutdt une de ses images) revient

dans son plan de glissement initial et la condition d’auto-annihilation s’écrit :

d, u\(N, 0 ,
ld, [-|v|N,|=]|0 (4-1)
d, wiN, 0

En éliminant /, on obtient les relations suivantes :

N,d,
U= N d 14
%y
N.d, (4-2)
V= w
N,d,

Il existe une infinité de solutions entiéres (u,v, w) et seule, la premiére auto-annihilation nous intéresse. Elle
correspond a I’ensemble de trois nombres entiers les plus petits (uo, Vo, Wy )

Le libre parcours moyen avant auto-annihilation vaut alors :

A= L) + (L)) + (woL,)? (4-3)

Il est nécessaire de pouvoir contréler le libre parcours moyen des segments les plus mobiles. Dans le cas de la

forstérite, il existe deux directions suivant lesquelles les segments de dislocation peuvent se déplacer

rapidement : [100] ([111] pour la simulation) et [001] ([011] pour la simulation). En choisissant une boite
de simulation de dimensions N, =N, =—§—N ., on obtient alors respectivement pour les directions [100] et
[001], les solutions {uy =3;vy =3w, =2} et {uy=0;vy=3;wy=2} et les libres parcours moyens

Afiooy = 41um et A[om] =34pm (selon (4-3)) environavec L, =L, =§Lz =8um.
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Avant de s'auto-annihiler, la dislocation coin (ou plus précisément la dislocation de caractére le plus mobile)
laisse derriére elle deux longs segments vis de mobilité plus faible qui ont la longueur du libre parcours moyen
des dislocations coins. Lorsque celles-ci sont mobiles, elles se déplacent jusqu'a ce que des portions de 1'une
s'annihilent avec des portions de 'autre, en se rencontrant dans des plans communs (Figure 4-5). Dans le cas du

systtme de glissement (001)[001], le libre parcours moyen d'une dislocation vis vaut 9,9um (avec

X

2
L, =L, =5L, =8um).

2111

[o11]

FIGURE 4-5

Une dislocation vis s'annihile avec des parties d'une méme boucle lorsque des portions de cette dislocation
balaient de nouveau des plans déja explorés. Exemple du systéeme (100)[001].

Il n'existe que deux directions rapides pour tous les systémes de glissement considérés, mais les directions lentes
ne sont jamais les mémes. Avec la méme approche que pour (100)[001], le libre parcours moyen des dislocations
lentes a été déterminé pour les autres systémes de glissement (Figure 4-6). Les valeurs ainsi obtenues sont

consignées dans le Tableau 4-3.
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FIGURE 4-6

Identique a la Figure 4-5. Sont considérés les systémes de glissement Al en (a), C2 et A2 en (b), A3 en (c), C3 en (d),
A4 en (e) et C4 en (f).

Le Iibre parcours moyen d'une dislocation de mobilité faible est bien moins grand que celui de la dislocation
rapide du méme systéme de glissement. Néanmoins, avant auto-annihilation des deux types de dislocation, l'aire
qu’a balayée les dislocations "lentes" et trés longues est toujours largement supérieure a celle des dislocations

"rapides” plus courtes.
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C1 C2 C3 Cc4 Al A2 A3 A4
dieection | |01T| |7 1] |1 [TT) 1] [1T] [11]
rapide caractére coin coin coin coin coin vis coin coin
A 34um 34um 34um 34um 41um 34um 41um 41um
direction | [211] 1] s, Bu] 11 ] 01| fiTo
lente caractére vis vis vis vis vis coin vis vis
A 9.9um 14um 16,1um 16,1um 6,8um 14um 11,2um 5,6 um

TABLEAU 4-3

Libre parcours moyen A pour les dislocations rapides et lentes de chaque systéme de glissement. La direction
de glissement et le caractére de la dislocation sont également précisés.

4.1.4 L'élasticité dans la simulation

La simulation de la dynamique des dislocations ne gére pas I'élasticité anisotrope. Le module de cisaillement,
que nous considérerons alors, sera le module de cisaillement moyen d'un solide polycristallin isotrope déterminé

a partir des constantes élastiques obtenues par Isaak et al. (1989). Sa valeur et sa dépendance avec la température
sont: u=pu®-0,0135T (,uo =811 GPa a OK). Le coefficient de Poisson, pour les mémes raisons, sera celui

déterminé par Kumazawa et Anderson (1969) pour un polycristal de comportement élastique isotrope. Il vaut
0,25.

4.2 Glissement simple et calibration des lois de vitesse des

dislocations

4.2.1 Rappel des microstructures observées

Que ce soit & des basses températures inférieures a 800°C (Gaboriaud et al. (1981), Gaboriaud (1986)) et a des
températures intermédiaires de I’ordre de 800°C a 1300°C (Phakey et al. (1972), Evans et Goetze (1979), Wang
et al. (1988), Durham et al. (1977)) dans des monocristaux d’olivine ou a de hautes températures supérieures 3
1400°C (Darot et Gueguen (1981), Gueguen et Darot (1982)) dans des monocristaux de forstérite, les boucles de
glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001] se caractérisent par des parties vis longues et droites et
des parties coins courbes et courtes dans les plans de glissement {110}, (010) et (100). Dés 1000°C, le
glissement dévié intervient (Phakey et al. (1972)) faisant perdre aux dislocations vis leur caractére parfaitement
rectiligne et la montée opére a partir de 1300°C (Evans et Goetze (1979)).

Contrairement au glissement de vecteur de Burgers [001], aucune observation de ce type de glissement n’est
disponible & des températures inférieures & 800°C. Aux moyennes et hautes températures (T>800°C), nous

disposons d’observations réalisées en microscopie optique (décoration des dislocations) et quelques autres en
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microscopie €lectronique en transmission. Les boucles de dislocation n’ont pas le méme aspect selon qu’elles

glissent dans tel ou tel plan.

Plan de glissement (010)

Des observations en microscopie optique (Darot et Gueguen (1981), Durham et al. (1977)) ont montré que les
boucles de glissement de vecteur de Burgers [100] dans le plan (010) étaient composées de parties coins longues
et droites et de parties vis plus courtes et courbes, a des températures élevées supérieures a 1400°C . Méme si le
caractére rectiligne n’est pas si marqué a ces températures (montée), la microscopie électronique en transmission
confirme cet aspect des boucles de glissement (Kashima et al. (1983), Gueguen et Darot (1982)).

A des températures plus basses (1000°C — 1150°C), des observations en microscopie optique (Evans, 1976 dans
Durham et al. (1977)) et en microscopie électronique en transmission (Phakey et al. (1972)) semblent indiquer

que les vis sont plus droites qu’a haute température et soumises a la friction de réseau.

Plan de glissement (001)

Selon Durham ef al. (1977), les boucles de dislocation du systéme de glissement (001)[100] se caractérisent en
général par des parties vis longues et droites. Ils ont également constaté qu’a trés haute température (1600°C),
les parties coins étaient plus courbes et courtes alors qu’a des températures intermédiaires (1150°C), les parties

coins disparaissent au profit de parties mixtes droites et marquées suivant la direction cristallographique <110>,

Plans de glissement {0k} : {011}, {021} et {031}

Les seules informations dont on dispose sur les dislocations de vecteur de Burgers [100] dans ces plans de

glissement sont issues d’observations de microstructures de températures élevées (T>1400°C) réalisées en
microscopie optique grice a la technique de décoration des dislocations. A ces températures, Darot et Gueguen
(1981) ont constaté que les dislocations étaient essentiellement de caractére mixte suivant les directions
cristallographiques <111>, <112> et <113> respectivement dans les plans {011}, {021} et {031}. Néanmoins
nous n’avons aucune idée de ce a quoi peut ressembler une dislocation glissant dans ces plans a des températures

plus basses.

4.2.2 Des lois de vitesse thermiquement activées

Le glissement des dislocations dans la forstérite est ainsi contr6lé par le mouvement de dislocations de caractéres
marqués cristallographiquement. Hirsch (1960) a montré que la structure de ceeur des dislocations (dissociations
dans des plans autres que le plan de glissement) peut expliquer le fait que certains caractéres d'une boucle de
dislocation soient soumis a une forte friction de réseau a basse température. C'est le cas notamment des
dislocations vis dans les structures cubiques centrées et des dislocations vis dans les plans de glissement
prismatiques des structures hexagonales compactes. A basse température, un seul double décrochement est
généré sur la dislocation vis. Les deux décrochements de caractére coin sont nettement plus mobiles que la
dislocation de caractére vis et ils vont glisser quasi-instantanément jusqu'a ce qu'ils rencontrent un obstacle
(Figure 4-7-a). En réalité les obstacles sont les extrémités de la dislocation vis et le libre parcours moyen du

double décrochement correspond a la longueur L de la dislocation vis. Ceci revient a dire que les dislocations vis
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se déplacent par bloc de longueur L. La mobilité des dislocations vis est alors gouvernée par la génération de
doubles décrochements sur la ligne de dislocation vis. La loi de vitesse posséde alors un caractére thermiquement
activé en faisant intervenir une statistique de Boltzman (laquelle permet de rendre compte d'une probabilité de
formation de doubles décrochements sur la ligne de dislocation). Elle dépend de la longueur L de la dislocation
vis car le taux de génération est proportionnel au nombre de sites probables ou il peut y avoir formation d'un

double décrochement.

v=bl£vD—b-exp(——é;—{1—gL))=v0 liexp(—AlZ—T(r)) (4-4)

c

2

ol vy =vpD I b est le vecteur de Burgers, v est la fréquence de Debye, L est la longueur de la
c

dislocation, [, est la longueur critique pour la nucléation d’un double décrochement, k est la constante de

Boltzmann, T est la température en Kelvin et AH (r) est I’enthalpie d’activation pour la nucléation d’un double

décrochement sous une contrainte projetéet . v % est la fréquence de vibration de la dislocation pendant
[+

Pactivation et % est le nombre de sites d’activation le long de la ligne de dislocation L . Cette loi dépend
[4

linéairement de la longueur L de la dislocation et fortement de la température et de la contrainte dans le terme
exponentiel.

A plus haute température, le rapport des vitesses entre les dislocations vis et les doubles décrochements diminue.
Dans ce cas, plusieurs doubles décrochements peuvent se former en méme temps sur la dislocation vis et la

dislocation devient plus courbe (Figure 4-7-b).

a) 4

FIGURE 4-7

Glissement d'une dislocation vis par un mécanisme de doubles décrochements. A basse température (a), un seul
double décrochement qui va laisser deux segments de dislocation coin trés mobiles est généré sur la ligne de
dislocation. A haute température (b), la mobilité de la dislocation vis est plus importante et comparable a celle
des dislocations coin. Plusieurs double décrochements sont générés en méme temps et la ligne se courbe.

Dans la forstérite, nous connaissons peu de choses quant a la structure de cceur des dislocations (dissociations de
glissement dans différents plans, dissociations de montée, liaisons Si-O coupées ?). Néanmoins, on constate que
certains caractéres sont plus mobiles que d'autres soumis a une forte friction de réseau. Ainsi, nous adopterons la
loi de vitesse gouvernée par le mécanisme de formation de doubles décrochements pour les dislocations vis des

systémes de glissement de vecteur de Burgers [001] dans les plans (100), (010) et {110}, les dislocations coins
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du systéme (010)[100] et les dislocations vis des systémes (001)[100] et {011}[100] (en faisant 1’hypothése que
les boucles de glissement de vecteur de Burgers [100] ont le méme aspect dans les plans (001) et {011}).

Les parties les plus rapides des dislocations (de caractére coin en général, sauf pour le systeme (010)[100]) ne
semblent pas étre soumises & la friction de réseau et une loi de vitesse du type de celles adoptées dans les
structures CFC devraient étre adoptées. Néanmoins, d'un point de vue technique, il n'est pas possible de trouver
un pas de temps qui soit compatible avec les mobilités différentes des parties d'une méme boucle de dislocation.
En effet les deux types de loi de vitesse dépendent linéairement de la contrainte dans un cas (type "CFC") et
exponentiellement dans I'autre (doubles décrochements). Pour contourner le probléme, une loi de vitesse ayant la
méme dépendance en contrainte que celle des parties les plus lentes de la boucle de dislocation sera choisie pour
les parties les plus rapides. Un rapport K suffisant entre les deux vitesses sera ajusté pour reproduire

correctement la forme des boucles.

4.2.3 Calibration des lois de vitesse

4.2.3.1 Ajustements de I'enthalpie d'activation sur les CRSS

Selon Kocks et al. (1975), la dépendance en contrainte de 1’énergie d’activation du mécanisme de doubles

décrochements peut étre exprimée par 1’expression suivante :

()

ou AH_ est I’enthalpie d’activation du mécanisme de double décrochement non assistée par la contrainte, 7, la

q

AH()=AH, (43

contrainte de Peierls 4 0K, p et g des parameétres libres.

A partir de I'équation d'Orowan et de celle de la mobilité des dislocations ( 4-4), on peut écrire que la vitesse de

déformation est:

. AH
£ =£q exp __(‘r) (4-6)
kT
Pour une valeur de ¢ donnée, ln(s—,o) = k—(r) = C est une constante comprise environ entre 20 et 30 (Tang et
£

al. (1998)).

p q
1_(L) ] (4-7)
To
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ou T, est la température & partir de laquelle la dépendance de T en température devient moins importante (T
atteint la valeur du palier athermique 7, ). A cette température, I'enthalpie d'activation du mécanisme de double

décrochement non assisté par la contrainte vaut:

AH, = CKkT, (4-8)

Pour déterminer les paramétres inconnus de la relation ( 4-7), nous avons réalisé des ajustements sur les
contraintes critiques projetées en fonction de la température. Le chapitre 1 a entre autre montré que le fait de
considérer une loi identique pour tous les systémes de glissement de vecteur de Burgers [001] se justifiait par le
fait que la contrainte calculée pour le polycristal était proche des contraintes déterminées expérimentalement.
Pour les systémes de vecteur de Burgers [100], le manque de données ne permet pas de différencier leurs
différentes contraintes critiques projetées (& supposer que cela soit nécessaire) et une méme loi pour les
dislocations appartenant & de tels systémes sera également considérée. Ces ajustements ont été obtenus par la
méthode de minimisation de la somme des carrés des résidus. Puisque la relation ( 4-7) n’est pas linéaire, la

procédure de minimisation consiste en une méthode itérative qui débute avec des estimations des paramétres a

ajuster.
a) b)
1400 r r : r 3000
1200 1 2500 }
1000 1
2000 +
T 800 1 o
< S 1500}
T 600 1 =
1000 }
400 1
0 _ - 0
1600 400 800 1200 1600
T¢C)
FIGURE 4-8

Contraintes critiques projetées dans les systémes de glissement de vecteurs de Burgers [001] (a) et [100] (b).

Les données expérimentales utilisées pour déterminer les paramétres de 1’équation ( 4-7) sont rappelées sur la

Figure 4-8 ainsi que la courbe correspondant a 1’ajustement. Notons que, avant de réaliser I'ajustement, nous

avons 6té la contrainte 7, du palier athermique 2 la contrainte critique projetée 7 (Figure 4-9).
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FIGURE 4-9

Zoom de la Figure 4-8-a pour montrer la contrainte T, du palier athermique.

Les meilleurs ajustements de 1’équation ( 4-7) pour les dislocations de vecteur de Burgers [100] et les

dislocations de vecteur de Burgers [001] sont consignés dans le Tableau 4-4.

b = [100] b =[001]
Ty 7170 = 894 MPa 1730 £ 41 MPa
T, 1870 + 59K 181040 K
P 0,2936 0,5988
q 0,8475 1,1506
TABLEAU 4-4

Parameétres des ajustements de la relation ( 4-7), pour les deux types de dislocation. Les erreurs indiquées
pour Tty et T, ont été obtenues a partir de la matrice de variance/covariance, en considérant les valeurs de p

et q avec une précision importante.

Sans surprise, la détermination de 7, (contrainte critique projetée 3 OK ou contrainte de Peierls) pour les
dislocations de vecteur de Burgers [100] souffre d’une incertitude importante. En effet, cela s’explique par le fait
qu’il n’y a aucune donnée sur la contrainte critique projetée a des températures inférieures a 800°C qui
permettrait de mieux contraindre sa valeur. Quoi qu'il en soit, en l'absence de données supplémentaires
permettant de fournir davantage de précision sur la dépendance en contrainte de l'enthalpie d'activation du
phénomeéne de doubles décrochements, ces ajustements sont les seuls 4 notre disposition pour pouvoir donner
une forme aux lois de vitesse des dislocations dans la forstérite. Néanmoins le fait d'avoir déterminé une
contrainte de Peierls plus importante pour les dislocations de vecteur de Burgers [100] que pour les dislocations
de vecteur de Burgers [001] est en accord avec les résultats obtenus a I'échelle atomique (cf. chapitre 3).

La longueur critique /, pour la nucléation d’un double décrochement, contenue dans le terme pré-exponentiel de
la loi de vitesse, peut étre déterminée a partir du volume d'activation ¥ en posant [, = %2 . Ce volume

d'activation est défini comme étant la dérivée partielle de 1'énergie libre par rapport a la contrainte a température

constante. Sans entropie, 'énergie libre est égale a I'enthalpie libre et il vient que:
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_ _( aAH(T)) -1 (4-9)
ot T

Le volume d'activation et, de fait, /, dépendent normalement de la contrainte, mais nous choisirons de les

considérer comme des constantes en premiére approximation selon l'approche développée par Tang et al. (1998).
Dans le chapitre 1, il a ét€¢ montré que l'enthalpie d'activation dépendait de la contrainte. Le modéle du
glissement par le mécanisme de doubles décrochements rend compte de cette dépendance et peut étre déterminée

grice aux données issues d'essais mécaniques. Malheureusement la valeur de l'enthalpie d'activation AH, non

assistée par la contrainte n'est pas connue mais la Figure 1-8 montre qu'elle doit étre comprise entre 5 et 7 eV.
Elle peut néanmoins étre approchée grice a la relation ( 4-8), en estimant la constante C' dont la valeur sera

affinée plus tard avec la simulation pour reproduire les limites d'élasticit€ prévues par les expérimentations.
4.2.3.2 Calibrations pour la simulation

Des simulations en glissement simple,  vitesse de déformation constante de 105!, ont été réalisées pour
calibrer les lois de vitesse des dislocations de vecteur de Burgers [001] et celles de vecteur de Burgers [100]. En
général, les dislocations "lentes" sont de caractére vis et les dislocations "rapides" sont mixtes ou coins, sauf
pour le systéme de glissement (010)[100] pour lequel ce sont les dislocations coins les plus lentes. Dans la suite,
pour faciliter la lecture, nous nous placerons toujours dans le cas des vis "lentes" en gardant a I'esprit que les
raisonnements sont transposables au cas du systeme (010)[100] en inversant les termes "vis" et "coin".

La population de départ consiste essentiellement en des segments de dislocations de caractére coin épinglés a

leurs extrémités (Figure 4-10-a). La densité¢ de départ est d'environ 10 m2, qui représente la densité de

dislocations typique de départ dans une forstérite synthétique (Phakey ef al. (1972)). La longueur L des sources
est déterminée de telle sorte que leur contrainte de Frank-Read tpp = % soit inférieure 4 la limite d'élasticité

prévue par l'expérience. Cette précaution est nécessaire pour que ce ne soit pas la contrainte de Frank-Read des
sources coins qui contrdlent la limite d'élasticité mais la mobilité des dislocations vis. Lors d'un essai de
déformation a vitesse constante par exemple, les dislocations de caractére non-vis sont mobiles (2 des niveaux de
contrainte plus faibles) avant les dislocations de caractére vis. Elles peuvent méme parcourir de grandes
distances et traverser tout le monocristal ou le grain, donnant lieu & un domaine de microdéformation. Ces
dislocations laissent derriére elles de longs segments vis qui ne sont pas encore mobiles a la contrainte a laquelle
les premiéres peuvent se déplacer (Figure 4-10-b). Pour qu'il y ait multiplication il faut que les longs segments

vis soient rendus mobiles, ce qui est réalisé a la limite d'élasticité (Adda ef al. (1991)).
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2)

FIGURE 4-10

Différentes étapes d'une simulation en glissement simple, a 1027°C. Le systéme de glissement activé est
(100)[001] et I'axe de sollicitation est selon [101]c. La microstructure finale (en d) consiste en de trés longues et
droites dislocations vis.

Les courbes de la contrainte, de 1'évolution de la densité et de l'aire balayée par les dislocations en fonction de la
déformation sont représentées sur la Figure 4-11. Différents stades qui correspondent aux instantanés de la
microstructure simulée de la Figure 4-10 y sont repérés. Les sources coins activées a la déformation "O"
produisent, & la déformation "1", des dislocations vis peu mobiles a une contrainte inférieure a la contrainte
d'écoulement. Ces derniéres, parce que leur mobilité et leur densité ne sont pas encore suffisantes, balaient une
aire inférieure a celle des coins. A la déformation "2", les dislocations coins ont commencé a s'auto-annihiler
apres avoir parcouru la distance définie au paragraphe 4.1.3. La production de dislocations vis est moins rapide
et il faut augmenter la contrainte pour rendre les dislocations vis plus mobiles et pour activer de nouveau les
sources coins. L'aire balayée par les vis est maintenant supérieure 3 celle des coins. A la déformation "3",a la

contrainte d'écoulement, la mobilité est suffisante pour que la vitesse de déformation imposée soit atteinte.
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4.2.3.2.1 Influence du rapport K entre mobilité des vis et mobilité des non-vis

On affecte aux caractéres non-vis une loi de vitesse dont la dépendance en contrainte est identique & celle des

caractéres vis. Pour reproduire la forme allongée suivant la direction vis des boucles de dislocation, on applique

un facteur multiplicatif X 4 la mobilité des dislocations non-vis de telle sorte que leur mobilité soit K fois plus

importante que celle qu'aurait une dislocation vis de longueur 10 pm. Une valeur de K inférieure a 100 est

insuffisante pour obtenir de longs segments vis droits et de courts segments courbes de caractére non-vis (Figure

4-12).
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FIGURE4-12

Influence de la valeur du rapport K entre la vitesse des dislocations coins et des dislocations vis. En (a) et (b),
une source initiale de caractére coin du systeme de glissement (100)[001] pour une valeur de K de 10 et 100
respectivement.

Comme l'ont déja montré Monnet et al. (2004), la valeur de K influence fortement le domaine de
microdéformation plastique comparé a son influence sur la contrainte d'écoulement. La Figure 4-13 montre les
courbes contrainte-déformation simulées obtenues avec plusieurs valeurs de X différentes comprises entre 500 et
10000. Méme si des valeurs de K de 500 et 1000 permettent de donner de longues et droites dislocations de
caractére vis, elles surestiment la valeur de la contrainte d'écoulement. Le domaine de microdéformation causé
par le déplacement des dislocations coins est inexistant pour de telles valeurs. A partir de K=5000, le domaine de
microdéformation est présent et augmenter la valeur de K n'influence plus le niveau de la contrainte
d'écoulement lorsque la vitesse de déformation imposée est atteinte. Néanmoins le domaine de microdéformation
est d'autant plus étendu que K est important. La valeur de X ne doit pas étre trop élevée pour que le pas de temps
ne soit pas trop petit & cause de l'augmentation de la vitesse des dislocations de caractére non-vis. Un autre
paramétre que nous n'avons pas testé et qui a des conséquences sur I'étendue du domaine de microdéformation
est le libre parcours moyen A des dislocations non-vis. De trop grandes valeurs de A entralnent des domaines
de microdéformation trop importants et de trop faibles valeurs ne permettent pas d'obtenir de longs et droits

segments vis (Monnet et al. (2004)). Les libres parcours moyens de 34um ou 4lum calculés dans le

paragraphe 4.2.3 et une valeur de K de 5000 permettent d'obtenir un domaine de microdéformation d'étendue

raisonnable et un pas de temps qui n'est pas trop petit.
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FIGURE 4-13

Influence du rapport K sur le domaine de microdéformation et la contrainte d'écoulement. Simulations
réalisées a partir d'une population de sources coin du systéme (100)[001] de densité 10"°m?, a 1027°C et a
une vitesse de déformation de 10°s”, avec un axe de sollicitation [101 ]c.

4.2.3.2.2 Détermination de la constante C et du préfacteur des lois de vitesse

Des simulations en glissement simple suivant [101]c ont été réalisées entre 600°C et 1250°C en activant
artificiellement soit le systeme de glissement (100)[001] soit le systeme de glissement (001)[100] pour ajuster la
valeur de la constante C respectivement pour les glissements de vecteurs de Burgers [001] et [100]. Nous avons
vu dans le chapitre 1 qu'un axe de sollicitation [101]c sollicite de la méme maniére (avec un facteur de Schmid
maximal) ces deux systemes de glissement. A basse température (T<1000°C), le glissement de vecteur de
Burgers [001] est majoritaire et son activit¢ diminue a plus haute température (T>1000°C) au profit du
glissement de vecteur de Burgers [100]. Les deux systemes de glissement peuvent étre activés ensemble mais,
pour ajuster la constante C d'un type de glissement indépendamment de l'autre, nous avons artificiellement activé

le premier sans le deuxiéme (et inversement).
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FIGURE 4-14

Comparaisons entre la contrainte critique projetée obtenue par la simulation et celle prédite par l'ajustement
sur les données mécaniques pour les systéemes de glissement (100)[001] et (001)[100].
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On trouve alors qu'une valeur de C d'environ 35 correspondant respectivement d des enthalpies d'activation de
5,4eV et 5,7¢V pour les glissements de vecteur de Burgers [001] et [100] permettent de reproduire les contraintes
d'écoulement prédites par 'ajustement sur les données expérimentales (Figure 4-14).

AH | étant connue, nous avons déterminé les valeurs de [, a partir du volume d'activation, considérées comme

des constantes, en utilisant la relation ( 4-9). Puisqu'elle dépend normalement de la contrainte, nous avons choisi
de les évaluer a une valeur de contrainte moyenne pour la forstérite de l'ordre de 150 MPa et nous trouvons

1, =195nm pour le glissement de vecteur de Burgers [001] (soit I, =3b) et I, =1,22nm pour le glissement de
vecteur de Burgers [100] (soit /, =2b). Les valeurs de v, qui correspondent & ces longueurs critiques sont de

l'ordre de 2750 et 1650 m/s respectivement pour les glissements de vecteurs de Burgers [001] et [100].

4.2.3.2.3 Discussion sur les lois de vitesse des dislocations de vecteurs de Burgers
[100] et [001]

La vitesse des dislocations dépend fortement de la contrainte. La Figure 4-15-a montre que la mobilité des
dislocations vis de vecteurs de Burgers [001] et [100] ont des dépendances différentes en fonction de ce
paramétre. Les dislocations vis de vecteur de Burgers [100] sont plus mobiles a basse contrainte, alors que les
dislocations vis de vecteur de Burgers [001] le sont davantage a contrainte plus importante. Avoir déterminé de
telles lois de vitesse est cohérent avec les observations expérimentales qui proposent un régime de basses
contraintes et faibles vitesses de déformation dominé par le glissement de dislocations de vecteur de Burgers
[100] et un régime de fortes contraintes et hautes vitesses de déformation régi par le glissement de dislocations
de vecteur de Burgers [001]. D'ailleurs il est plus vrai de justifier la transition du glissement [100] au glissement
[001] en termes de contrainte phutét qu'en termes de température car, comme le montre la Figure 4-15-b, la

valeur de la contrainte a la transition est indépendante de la température.
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Vitesse en fonction de la contrainte projetée des dislocations vis de vecteurs de Burgers [100] et [001], de
longueur 10um, & 1000°C (a). Le graphique en (b) permet de montrer que la contrainte de transition entre le
glissement de vecteur de Burgers [100] et [001] est insensible a la température.

Pour calibrer les lois de vitesse, nous avons réalisé des simulations en glissement simple. Mais pour la plupart

des orientations, le monocristal se déforme par activation de plusieurs systtmes de glissement. Parmi les
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différents axes de sollicitation utilisés expérimentalement, l'orientation [101]c est celle qui sollicite le plus de
systtmes de glissement différents: (100)[001], (001)[100], {110}[001]et {011}[100]. L'axe [111]c permet
d'activer davantage de systémes de glissement encore, mais, expérimentalement, il n'a été utilisé qu'a des
températures élevées (> 1400°C) qui se situent hors du champ d'utilisation de la simulation. C'est la raison pour

laquelle les simulations que nous avons entreprises ont été réalisées suivant [101]c.

4.3 Glissement multiple pour une sollicitation suivant [101]c

4.3.1 Influence de la température

Trois simulations ont été réalisées, suivant [101]c, entre 927°C et 1127°C pour étudier l'effet de la température
sur la déformation du monocristal. Plus précisément, 1'axe [101]c, sollicitant de la méme maniére le glissement
des dislocations de vecteur de Burgers [100] et celui des dislocations de vecteur de Burgers [001], permet de
regarder comment ces deux types de glissement s'activent avec la température.

Tous les systémes de glissement sont peuplés d'une méme densité initiale de dislocations coins (environ
0,5.10"m™?) et la vitesse de déformation est fixée a 10°s”. Les courbes de contrainte et de I'évolution des
densités de dislocations en fonction de la déformation sont présentées respectivement sur les Figure 4-16 et

Figure 4-17.

600 S— S——

500 F ] 9zr°c . .
I o 1027°C |
s S
g 300 ://f" -
o - 1127°C

200 F 3

100 b .

0 [ 2 - 3 1 i L

0 001 002 003 004 005 006 007
€ (%)

FIGURE4-16

Courbes contrainte-déformation obtenues a partir de simulations a vitesse de déformation constante de
1075571, 4 927°C et 1127°C, suivant [101]c.

Tout d'abord, la contrainte d'écoulement atteinte est d'autant plus importante que la température est basse (Figure
4-16). Ensuite, si l'on s'intéresse a I'évolution des densités de dislocations dans les différents systémes de
glissement (Figure 4-17), on constate qu'a 1127°C, le glissement de dislocations de vecteur de Burgers [001]
n'est pas activé alors qu'ad 927°C il participe 4 la déformation du monocristal. A 1027°C, les systémes de
glissement de vecteurs de Burgers [100] et [001] se densifient tous, avec des degrés différents selon leur facteur

de Schmid suivant I'axe de sollicitation [101]c (les plus sollicités étant (100)[001] et (001)[100]). Ce résultat est
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la conséquence de la forme des lois de vitesse des dislocations que nous avons adoptées et calibrées dans le

paragraphe précédent.
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Evolution des densités de dislocations dans les
différents systémes de glissement au cours de la
déformation globale du monocristal pour les
simulations a T=927°C (a), 1027°C (b) et 1127°C (c).
Avec la notation habituelle pour les systémes de
glissement : CI pour (100)[001], C3 pour (110)[001],

C4 pour (lTO)[OOl], Al pour (00D[100], A3 pour
(011)[100] ef 44 pour (01 1)[100].

A 1127°C, aprés que la limite d'élasticité a été atteinte, les dislocations coins trés mobiles ont laissé derriére elles

de longues dislocations vis qui sont mobiles elles aussi & cette température. La vitesse de déformation est

dépassée et la contrainte doit diminuer pour ralentir les dislocations.

A 927°C, les dislocations vis de vecteur de Burgers [100] sont moins mobiles & la contrainte d'écoulement que

les dislocations de vecteur de Burgers [001] qui participent majoritairement a la déformation du monocristal. En

réalité au cours de la simulation & cette température, les dislocations coins de vecteur de Burgers [100] sont

mobiles avant les dislocations coins de vecteur de Burgers [001], & des contraintes inférieures & la contrainte

d'écoulement, et contribuent & l'apparition d'un domaine de déformation préplastique. Une fois que les

dislocations coins ont parcouru leur libre parcours moyen de 41um, elles s'auto-annihilent et laissent derriére

elles de longs dip6les de dislocations vis peu mobiles. La multiplication des dislocations de vecteur de Burgers

[100] ne peut s'opérer que si les dislocations vis deviennent mobiles. Ce n'est pas le cas et la densité de ces

dislocations stagne ou augmente peu. Le systtme de glissement (001)[100] se densifie alors avant (100)[001]

mais il se peuple de dislocations vis peu mobiles participant peu a la déformation. Pour atteindre la vitesse de

déformation de 107s™, il faut alors multiplier les dislocations vis de vecteur de Burgers [001] qui sont plus

mobiles a cette température.
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Ces résultats sont cohérents avec les résultats expérimentaux qui montraient que la forstérite se déformait par
activation des systémes de vecteur de Burgers [001] & basse température (T<1000°C) et par activation des

systémes de vecteur de Burgers [100] & plus haute température (T>1000°C).

A 1027°C, les deux types de dislocation ont des mobilités proches et sont activés en méme temps. Cette
température est intéressante car elle permet d'avoir en présence des systémes de glissement de vecteurs de
Burgers différents avec des densités de dislocations comparables et d'étudier ainsi les interactions qui existent

entre eux. Nous ne décrirons pas en détail cette simulation car elle fait en partie I'objet du paragraphe suivant.

4.3.2 Influence de la vitesse de déformation

L'influence de la vitesse de déformation a été testée a 1027°C suivant l'orientation [101]c. Au départ de la
simulation, tous les systémes de glissement sont peuplés de maniére équivalente de dislocations de caractére coin
(environ 0,5.10"°’m™ dans chaque systéme). Les vitesses de déformation appliquées sont 10757 et 10757 et
les simulations ont été arrétées peu aprés que la vitesse de déformation imposée a été atteinte. Les courbes

contrainte-déformation correspondantes sont représentées sur la Figure 4-18.
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FIGURE4-18

Courbes contrainte-déformation obtenues a partir de simulations a vitesses de déformation constantes de
10757 er 1057, 4 1027°C, suivant [101]c.

Comme attendu, la contrainte d'écoulement est d'autant plus importante que la vitesse de déformation imposée
est grande. D'ailleurs cette augmentation est le résultat de la dépendance des lois de vitesse avec la contrainte.
On peut d'ailleurs vérifier que le volume d'activation, déterminé a partir de ces simulation a deux vitesses de
déformation différentes, est le méme que celui prévu par la dépendance de l'enthalpie d'activation avec la

Alny
T

contrainte. A partir de la relation V = kT ( ) , on trouve que le volume d'activation vaut 825A° en accord
T

avec les paramétres d'entrée de la simulation pour le glissement de vecteur de Burgers [001] (Figure 4-19). Ceci
montre que c'est le glissement de dislocations vis de vecteur de Burgers [001] qui contrdle la déformation du

monocristal a cette température.
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Volumes d'activation pour les dislocations de vecteurs de Burgers [100] et [001] déterminés avec
- _( IAH (T

a—) a partir des formes des enthalpies d'activation. Le cercle plein est le volume d'activation
T Jr

qui a été obtenu a partir de deux simulations a deux vitesses de déformation différentes, a 1027°C.

La Figure 4-20 propose de suivre I'évolution de la densité des dislocations dans les différents systémes de
glissement. Tous les systémes de glissement sollicités par 'axe de sollicitation [101]c se densifient au cours de la
déformation avec une vitesse plus ou moins importante selon la dépendance en contrainte des lois de vitesse, la
vitesse de déformation, le libre parcours moyen des dislocations coins et le facteur de Schmid.
Quelle que soit la valeur de la vitesse de déformation, ce sont les systémes de glissement les plus sollicités qui se
densifient le plus: Al parmi les systémes de glissement de vecteur de Burgers [100] et C1 parmi ceux de vecteur
de Burgers [001]. Un premier stade de déformation (microdéformation) se caractérise par une augmentation
rapide de la densité dans les systémes A et une augmentation plus lente dans les systémes C. Ceci s'explique par
le fait que la mobilité des dislocations [100] est supérieure a celle des dislocations [001] aux basses contraintes
(T <120MPa). Ainsi, avant que la contrainte d'écoulement soit atteinte, les dislocations coins [100] sont
mobiles avant les dislocations coins [001], en laissant derriére elles de plus longues dislocations vis (41um) que

les dislocations [001] (34um) avant de s'auto-annihiler et contribuent alors a une augmentation de la densité de
vis plus rapide.

A une vitesse de déformation de 107 57", la densité de dislocations dans les systémes C est inférieure  celle

dans les systtmes A. Néanmoins lorsque la contrainte d'écoulement est atteinte, les dislocations de vecteur de
Burgers [001] sont plus mobiles que les [100] et, méme a densité plus faible, elles contribuent davantage 4 la
déformation (y = f(&) sur la Figure 4-20). A 107571, les dislocations [001] sont encore plus mobiles que les
dislocations [100] car la contrainte nécessaire pour déformer a la vitesse imposée est encore plus importante et la

mobilité des dislocations vis de vecteur de Burgers [001] augmente plus rapidement avec la contrainte que celles

des dislocations vis de vecteur de Burgers [100]. Les systemes C se densifient plus rapidement et les dislocations
[001] participent majoritairement 3 la déformation.
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FIGURE 4-20

Evolution des densités de dislocations et du cisaillement plastiqgue dans les différents systémes de glissement au
cours de la déformation globale du monocristal pour les simulations & € = 107%s7! (@ et € = 107457, (b). Avec
la notation habituelle pour les systemes de glissement : C1 pour (100)[001], C3 pour (110)[001], C4 pour

(1T0)[001], AI pour (001)[100], 43 pour (011)[100] et 44 pour (0T 1)[100].

A cette température, des systémes de glissement sécants sont activés simultanément et les dislocations qui y
glissent se croisent et peuvent interagir. Par analogie avec les structures CFC, de 1'écrouissage sur la courbe
contrainte-déformation est attendu. Au lieu de cela, un phénoméne d'adoucissement sur la courbe a 1075571,
correspondant i une multiplication continue des dislocations vis et une absence de stockage, est observé. Les
microstructures obtenues lors de ces simulations (Figure 4-21) montrent qu'il n'existe pas ou peu d'interaction
entre les différents systémes de glissement. Ces derniéres consistent en des dislocations de caractére vis de
vecteurs de Burgers [100] et [001]. Sur la lame mince de la Figure 4-21-b, aucune dislocation coin (plus
précisément non-vis) n'est observée, laissant supposer une absence d'interaction forte qui entraverait leur
déplacement. Les dislocations vis demeurent trés droites, avec par endroit de petits décrochements sur la ligne
correspondant 3 une interaction répulsive ou attractive mais pas a la formation de jonction. Ces décrochements
"cassent" la longueur des dislocations vis et, puisque la mobilité en dépend, cela pourrait avoir un effet
durcissant. Néanmoins ces derniéres se libérent facilement a la contrainte d'écoulement qui permet de déformer

le monocristal 3 la vitesse de déformation imposée & 1027°C et l'effet est trés temporaire. Ainsi la forét de
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dislocations de vecteur de Burgers [100] ne constitue un obstacle ni a la production de dislocations vis de vecteur

de Burgers [001] (due au glissement des dislocations non-vis), ni 4 leur mobilité.

a) b)

A

FIGURE4-21

a) Microstructure simulée lors d'un essai de déformation numérique suivant [101]c, a 1027°C, a € = 107557
et pour ¢ =0.07%. Les systemes sollicités sont (100)[001] (C1), (001)[100] (A1), {110}[001] (C3 et C4) et

{011}[100] (A3et A4).
b) Lame mince de 1 um d'épaisseur extraite de la boite de simulation. Le plan de la lame est le plan (100). Les

points correspondent aux dislocations vis de vecteur de Burgers [100] vues de bout. Les lignes de dislocations
droites sont les dislocations vis de vecteur de Burgers [001]. Les fleches désignent des décrochements sur les
lignes de dislocations vis [001] dus aux interactions avec les dislocations vis [100] de la forét.

On remarque également que des systémes de méme vecteur de Burgers (Al, A3 et A4 ou Cl, C3 et C4) se
densifient et que les dislocations qui y glissent peuvent interagir et s'annihiler suivant leur direction vis. Ces
interactions dites "colinéaires” que nous étudierons plus en détail dans le paragraphe suivant semblent participer
fortement au durcissement de la forét dans les structures cubiques a faces centrées (Madec et al. (2003b)).
Néanmoins elles sont trés rares dans les simulations en glissement multiple que nous avons réalisées.

Pour en comprendre davantage sur les interactions entre les différents systémes de glissement, le paragraphe 4.4

propose de les étudier spécifiquement.
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4.4 Intersections entre systémes de glissement

4.4.1 Les différents types d'intersection entre dislocations dans la forstérite

Lorsque deux dislocations [100] et [001] glissant dans des plans sécants se rencontrent, elles peuvent former une
jonction de vecteur de Burgers {101} dont la direction de ligne est l'intersection des deux plans de glissement
(Figure 4-22-a). 1l est difficile de discuter du caractére glissile ou sessile des jonctions qui peuvent se former.
Néanmoins on peut aborder le probléme d'un point de vue géométrique en proposant un plan de glissement
potentiel qui contient la ligne et le vecteur de Burgers de la jonction. Si le plan de glissement correspond & un
plan dense (soit un plan d'un des systémes de glissement considérés) la jonction sera glissile, sinon elle sera
sessile.

Deux dislocations de méme vecteur de Burgers ([100] ou [001]) appartenant a des plans de glissement différents
s'annihilent lorsque la configuration est attractive. L'axe d'annihilation est l'intersection des deux plans de
glissement qui est aussi la direction vis des deux dislocations qui réagissent. On parle d'annihilation colinéaire
(Figure 4-22-b). Ce type de réaction est tout a fait comparable a la formation d'une jonction de vecteur de
Burgers nul qui laisserait deux paires de bras de dislocation interconnectés par un nceud double ne pouvant se

déplacer que suivant l'intersection des deux plans de glissement.

a) b)

FIGURE 4-22

Deux dislocations qui se croisent peuvent potentiellement former une jonction a l'intersection des deux plans
de glissement si les deux vecteurs de Burgers sont différents (a) ou s'annihiler et laisser deux paires de bras
interconnectés en un neeud qui ne peut se déplacer que sur l'intersection des deux plans lorsque les deux
vecteurs de Burgers sont identiques et la configuration attractive (b).

Le Tableau 4-5 récapitule les différentes réactions qui peuvent exister entre les dislocations des différents

systémes de glissement. Le caractére sessile ou glissile des jonctions ainsi que leur direction de ligne l; y est

reporté. Les deux systémes A2 et C2 sont coplanaires et deux dislocations de ces deux systémes peuvent former

une jonction qui sera forcément glissile. Les interactions entre un systéme de glissement C avec A2 et entre un
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systtme de glissement A avec C2 donnent toutes des configurations de jonction qui sont glissiles. Toutes les
autres combinaisons entre systémes de glissement de vecteurs de Burgers différents entrainent potentiellement la

formation d'une jonction qui sera sessile.

c1 C2 C3 _C4 Al A2 A3 A4
(100)[001] (010)[001] (110)[001] (1TO)[001]| (OO1[100]} (010)[100]} (011)[100] ! (0T 1)[100]

\% J/sessile | J/glissile | J/sessile | J/sessile | 1
AC AC AC 17 —1o10] | 7, =[001] {7, =[01T] | 7, =[011] | 100)[001]

N 3/ glissile = J/glissile | J/glissile | (g
AC AC 17 ~r00] | =[100] | 7, =[100] | (©010)[001]

___J__“____ J J

\w J/sessile | J/glissile | J/sessile | J/sessile C3

AC |7 _nTop! 7 =[001] {7, =011 {7, =[T11] | @10)[001]
J J J J

\\\% J /sessile | J/glissile | J/sessile | J/sessile C4
I, =[110] { 7, =[001] { I, =[111] { I, =[111] | A T0)[001]

o Al
AC AC AC | 00D[100]

W A2
AC AC | 010)100]

N AC A3
(011)[100]

Ny A4
(01 1[100]

TABLEAU 4-5

Types de réaction entre dislocations des différents systémes: AC pour annihilation colinéaire et J pour jonction.

4.4.2 Simulation des intersections entre dislocations

4.4.2.1 Calcul élastique des interactions entre dislocations

Un traitement simplifié, permettant d'étudier les conditions de formation d'une jonction, a été proposé par
Wickham ef al. (1999) et appliqué a plusieurs structures différentes (Madec et al. (2002a); Kubin ez al. (2003);
Monnet et al. (2004); Carrez et al. (2005)).

Pour qu'une jonction se forme, deux conditions doivent étre satisfaites. Tout d’abord, la configuration formée par
les deux dislocations qui se rencontrent (Figure 4-23-a) doit étre attractive. Dans le cas contraire, les deux
dislocations se repousseront et pourront se rapprocher, écartant toute chance de formation de jonction. Cette
premicre condition étant remplie, la jonction se formera si I'énergie est minimisée par la nouvelle configuration
(Figure 4-23-b). Un bilan d'énergie élastique peut alors étre appliqué pour étudier la formation des jonctions.

C'est ce qu'exprime de maniére trés simplifiée le critére de Franck en proposant que la formation de la jonction
est favorable lorsque l'inégalité bf < blz +b22 est vérifiée: (E; x bi2 en élasticité isotrope). Ce critére ne permet

néanmoins pas de tenir compte de l'orientation des lignes de dislocation et de la dépendance de leur énergie

élastique avec le caractere. Mieux vaut alors adopter la forme suivante pour I'énergie de ligne:
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_whl )
B = amfi—) o/ (8) (4-10)
avec
f(ﬁi)=(1—vcos2/3,~) (4-11)

ou u et v sont respectivement le module de cisaillement et le module de Poisson en élasticité isotrope, f; le

caractére et b; le vecteur de Burgers de la dislocation i (pour i=1,2 ouj).
Une approche parfaitement équivalente consiste 4 considérer 1'équilibre des tensions de ligne aux nceuds triples
plutdt qu'un bilan d'énergie (Madec et al. (2002a)). En réalité, on n'étudie uniquement cet équilibre pour un des

deux nceuds car la configuration est inchangée par rotation conjointe des lignes de (¢, = +7,¢, = =7 ) (Figure

4-23-b).

FIGURE 4-23

Un neeud quadruple (a) formé par lintersection de deux lignes de dislocation peut évoluer en deux naeuds
triples (b) lorsque la jonction se forme.

Puisque le nceud triple ne peut se déplacer que suivant la direction de la ligne de jonction, il suffit de projeter les

tensions de ligne suivant cette direction pour obtenir la condition d'équilibre:

T, =T, cos@f)c—Tz cos@;J (4-12)
avec
T, =dl_€;i_ 4n 1 v [f tan(rpf)f'(ﬂi)] avec i=12
(4-13)
dE

L'équation ( 4-13) (et donc I'équation ( 4-12)) peut étre exprimée uniquement en fonction de ¢; et de ¢; en

posant: f3; =¢i* +0; avec i =12 (Figure 4-24).
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FIGURE 4-24

Repérages des différents angles intervenant dans le calcul de la formation des lobes de jonction.

La condition d'équilibre devient alors:

2 o7[ £(6.+47)cos(#;) - 7 (6:+9; )sinlsi )] -#3£(6, +47) =0 (4-14)
=12
Elle définit la frontiére délimitant le domaine des couples ( ¢;,¢, ) out la formation d'une jonction est favorable
de celui ou elle ne 'est pas. Cette frontiere représente toujours un lobe sur un graphique (¢;,¢, ). Pour que ce
modeéle élastique de la formation des jonctions soit complet, il faut savoir localiser, en fonction de ¢, et ¢,, les

régions ou la configuration est répulsive et celles ou elle est attractive. Un calcul proposé par Kroupa (1961)

permet de connaitre la force d'interaction entre deux dislocations supposées rigides et infinies, de directions de

ligne 51 et §2:

e B Rn{@ £ J 0B )6, P ExE [(Ex&)R

2=
|§1 x 2| Ry,

6, <5, 2 z” (4-15)

ou I_élz est le plus court vecteur séparant les deux lignes de dislocation.
Les frontiéres entre domaines répulsifs (en niveaux de gris selon la force de répulsion) et domaines attractifs (en

blanc) définies par IFIZI =0 peuvent étre tracées sur le méme graphique (¢,,$, ) que les lobes de jonction et

donner de ce fait un modéle relativement précis de la formation des jonctions. La Figure 4-25 montre que
I’intersection entre une dislocation du systéme (110)[001] (C3) et du systéme de glissement (011)[100] (A3) peut

étre a 1’origine de la formation d’une jonction lorsque les deux lignes de dislocation font des angles ¢, et ¢,
avec la direction de jonction [lTl] inférieurs a 30° (pour des couples (¢;,¢, ) contenus dans le lobe et dans les
domaines attractifs). Ces cartographies sont périodiques de périodes (¢, =+, ¢, = +x) pour les raisons de

symétrie invoquées précédemment.
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FIGURE 4-25

Exemple d'une cartographie de jonction pour la réaction entre les systémes (110)[001] (C3) et (011)[100]
(A3). Les forces de répulsion sont d'autant plus fortes que les domaines sont foncés. Dans les domaines
blancs, les forces sont attractives. L'intérieur du lobe (trait gras), dont les limites sont définies gréce a la
relation d'équilibre aux nceuds triples( 4-14), correspond aux couples (¢,,9,) pour lesquels la formation

d'une jonction est possible.

On peut, de la méme fagon, construire les cartographies d’annihilation. Deux dislocations de méme vecteur de
Burgers s’annihilent a I’intersection des deux plans de glissement si la configuration est attractive. Cela constitue
I'unique condition et les frontiéres entre domaines répulsifs et domaines attractifs sont déterminées grice a
I’équation ( 4-15). Les fronti¢res construites a partir de la condition d'équilibre des tensions de ligne aux nceuds
triples peuvent étre ajoutdes a ces cartographies. Dans le cas particulier de 'annihilation colinéaire, il s'agit plutot
d'un équilibre des tensions de lignes & un nceud double (puisqu'il n'y a pas formation d'une jonction a
l'intersection des deux plans de glissement mais annihilation donc une absence de dislocation). Le long de ces
lignes, les projections des tensions de ligne des deux dislocations avant réaction s'équilibrent parfaitement le
long de la direction d'annihilation et les conditions d'annihilation y sont alors extrémement ténues. La Figure

4-26 représente la cartographie d'annihilation obtenue pour deux dislocations appartenant aux systémes
(011)100] (A3) et ©T1)100] (A4). La direction d'annihilation est [100] et pour des angles @ et ¢, égaux 4 0°
avec cette direction, les deux dislocations ont des sens de ligne identiques et se repoussent (domaine gris au

centre de la cartographie). Dans les domaines blancs, la configuration est attractive et les deux dislocations

peuvent s'annihiler.
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FIGURE 4-26

Exemple d'une cartographie d'annihilation colinéaire pour la réaction entre les systémes (0111:100] (A3) et

()_I—IIIOO] (44). Les forces de répulsion sont d'autant plus fortes que les domaines sont foncés. Dans les

domaines blancs, les forces sont attractives. Les traits gras correspondent aux limites définies grdce a la
relation d'équilibre aux nceuds triples( 4-14).

4.4.2.2 Simulation des interactions entre dislocations

Il est possible d'étudier les interactions entre dislocations dans la forstérite grice a la simulation & trois
dimensions de la dynamique des dislocations. Contrairement au modele élastique simplifié précédent, la
simulation de la dynamique des dislocations permet de prendre en compte la courbure des dislocations et de
décrire de fagon plus réaliste les interactions entre dislocations.

Une configuration de départ est générée. Elle consiste en deux dislocations, de 10um de long, appartenant aux

deux systémes de glissement, épinglées a leurs extrémités. Les deux dislocations étant en configuration pour
réagir l'une avec l'autre (proches l'une de l'autre), on laisse relaxer la configuration jusqu'a ce que les forces de
Peach-Kochler s'appliquant sur les segments soient nulles. Si la distance entre les deux dislocations augmente au
cours de la simulation, la configuration est répulsive (Figure 4-27-a). Inversement, si elle diminue, la
configuration est attractive. Dans ce cas, il faut alors distinguer deux éventualités:

- les dislocations se courbent suivant la direction d'intersection des deux plans de glissement et se
superposent (formation d'une jonction) lorsque les vecteurs de Burgers sont différents (Figure 4-27-b)
ou s'annihilent (annihilation colinéaire) quand les vecteurs de Burgers sont égaux et opposés (Figure
4-27-a),

- les deux dislocations ne réagissent pas (sans se repousser): il s'agit d'un état croisé.

La loi de vitesse qui est utilisée pour de telles simulations de réactions entre dislocations est celle employée pour
les structures CFC (cf. chapitre 2). Il s'agit ici de modéliser les réactions entre dislocations dans un cas général
ou il n'y a pas de friction de réseau et ou aucun caractére n'est plus mobile qu'un autre. Néanmoins nous
connaissons avec un bon degré de confiance la configuration de glissement des boucles de dislocation de vecteur

de Burgers [001]. Elle consiste essentiellement en des vis longues et droites peu mobiles et des coins courts et
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courbes rapides. Nous tenterons de déterminer I'influence de l'importance de ces deux directions de ligne de

dislocation de vecteur de Burgers [001] sur les interactions avec les dislocations de vecteur de Burgers [100].

a) Configuration répulsive  b) Configuration attractive: c) Configuration attractive: annihilation
formation d'une jonction colinéaire
; ;
\ / : ., /
\\ /!/ \/ \\7/

1 %
| 7\ :
i [\ A

I

FIGURE 4-27

Interaction entre des dislocations de deux systémes de glissement différents. En (a), les deux dislocations se
repoussent. En (b), elles s'attirent et forment une jonction lorsque les deux vecteurs de Burgers sont différents.
En (c), les deux dislocations s'attirent et s’annihilent lorsque les vecteurs de Burgers sont colinéaires.

Les types de jonction peuvent étre regroupés suivant le caractére de la jonction, l'angle entre les plans de

glissement et le caractére des dislocations 1 et 2 lorsque leur ligne est suivant l; (Tableau 4-6).

Systémes de Angle entre les

Caractére de

Notation glissement en . . plans de Remarques
. . la jonction .
interaction glissement
Les deux dislocations sont coins
J1 Al-C1 Coin 90° : 7
suivant /;
Une dislocation est coin, l'autre est
b =) [+] -
J2 C1-A2, A1-C2 Mixte (<60°) 90 vis suivant 7,
. . Une dislocation est coin, l'autre est
J3 CLI-A3 (CL1-AD) oo (560°) 90°

Al1-C3 (A1-C4)
C2-A3 (C2-A4) Une dislocation est coin, l'autre est

mixte suivant / ;

J4 A2-C3 (A2-C4) Mixte (<60°) Proche de 60 vis suivant ij
Les deux dislocations sont mixtes
C3-A3, C4-A4 . o o X
1 C3-A4,C4-a3  Mixte (<60 78 suivant 7,
TABLEAU 4-6

Les différentes réactions entre les différents systémes de glissement peuvent étre regroupées selon le caractére
des jonctions qui peuvent se former, l'angle entre les plans de glissement et l'angle entre la direction de la

ligne de jonction ij et le vecteur de Burgers des deux dislocations qui interagissent.

Les cartographies sont identiques au sein d'un méme groupe "Ji": la forme des domaines de répulsion et
d'attraction ou celle des lobes de jonction, ainsi que les niveaux des forces sont semblables. Ainsi une seule
cartographie de jonction, représentative de chaque groupe, est présentée sur la Figure 4-28. Des courbes de
niveau sont représentées dans les domaines répulsifs gris. Ceci permet de visualiser comment varie la force de

répulsion entre les deux dislocations en fonction des angles ¢, et ¢, (elle est d'autant plus importante que la
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teinte est foncée). Les domaines attractifs blancs sont laissés vierges de courbes de niveau, ce qui ne signifie pas

que la force d'attraction entre les deux dislocations ne varie pas.

a) Interaction A1-Cl1 (groupe J1)
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d) Interaction A2-C4 (groupe J4)
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FIGURE 4-28
(Cette page et la précédente) Cartographies de jonction pour chacun des 6 groupes constitués dans le
Tableau 4-6. ¢y et ¢, sont les angles que font respectivement les directions de ligne de dislocation des

systémes A et C avec la direction de la ligne de jonction. Les domaines répulsifs sont en gris, les domaines
attractifs en blanc et les lobes de jonction en trait gras. Le long des traits horizontaux le caractére des
dislocations de vecteur de Burgers [001] est coin (en trait plein) ou vis (en traits pointillés). Le long de ces
lignes, la force d'interaction entre les dislocations de vecteur de Burgers [100] et les dislocations vis ou coin
de vecteur de Burgers [001] a également été représentée. Les résultats obtenus par la simulation sont
représentés par:

- O pour les jonctions,

- O pour les états répulsifs,

-+ pour les états croisés.

Les résultats issus de la simulation et ceux correspondant au modéle €lastique simplifié sont en bon accord: les
domaines répulsifs et attractifs coincident relativement bien. Ainsi les petites approximations générées lors de la
construction de la base de vecteurs n'ont pas d'incidence sur la modélisation des interactions entre les systémes

de glissement. La simulation donne parfois des jonctions 13 ou elles ne sont pas attendues par le modele élastique
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L . I,
simplifié (hors des lobes de jonction). Néanmoins sauf pour le groupe J5 ou le rapport / ] des longueurs de

N N e . l; .
jonctions sur la longueur des segments sources peut &tre supérieur a 0,1 (soit plus de 1um), 7 7 est toujours

inférieur a 0,005 (soit inférieur & 50nm). L'application d'une contrainte aura pour effet de détruire ces jonctions
"fragiles".

Un premier constat se dessine a cette étape de I'étude. Selon le modele élastique, aucune intersection entre
dislocations n'entraine la formation de jonction, & I'exception du groupe J5. Un tel résultat pouvait étre suspecté
puisque, selon le critére de Franck, I'énergie de ligne d'une jonction de vecteur de Burgers {101} est toujours
supérieure a la somme des énergies de ligne des dislocations de vecteurs de Burgers [100] et [001]. Ainsi pour
qu'une jonction se forme, certaines conditions "strictes” doivent étre remplies. Tout d'abord les configurations
qui peuvent entrainer la formation d'une jonction de caractére coin (ou méme supérieure a 60°) sont défavorables
car I'énergie de ligne d'une telle jonction est toujours supérieure a celle d'une jonction de caractére vis ou

inférieure a4 60° (J1 et J3). Ensuite il est souvent préférable, lorsque ¢; est nul (i étant une des deux dislocations

du bindme 1-2), que la dislocation i ne soit pas de caractére vis. Pour qu'une configuration de deux dislocations
qui se croisent évolue en jonction, la somme des projections des tensions de ligne des deux dislocations sur

l'intersection des deux plans de glissement doit étre supérieure & la tension de ligne de la jonction. Or la

projection de la tension de ligne d'une dislocation de caractére vis suivant ] ; est toujours inférieure a celle d'une

dislocation de caractére mixte ou coin. Ceci explique le fait que les interactions des groupes J2 et J4 ne

conduisent pas a la formation d'une jonction. Ces deux conditions sont satisfaites pour les interactions du groupe

J5 (deux dislocations de caractére mixte suivant l; peuvent conduire 4 la formation d'une jonction de caractére

inférieur & 60°), mais le lobe de jonction reste relativement petit (¢, et ¢, sont inférieurs 4 30° environ). De

plus, puisque les directions vis des systémes C ne coupent pas ce lobe et que les directions coins 1'effleurent a
peine, on peut supposer qu'avec la configuration particuliére des boucles de glissement de vecteur de Burgers
{001], la formation de jonction est extrémement improbable. Ce résultat est conforté par le fait qu'aucune
observation en microscopie électronique n'a mentionné la présence de jonction dans les microstructures. Méme
si les interactions entre dislocations de vecteur de Burgers [001] et [001] ne conduisent pas a la formation de
jonctions, elles peuvent toujours étre de nature répulsives ou attractives et constituer une entrave au glissement.
Ainsi selon la Figure 4-28, les dislocations vis des systtmes de glissement C peuvent étre repoussées ou attirées
par les dislocations des systémes de glissement A. Par contre, dans certains cas (J1, J2, J3), les dislocations coins
ne sont soumises a aucune force d'interaction a courte distance avec les dislocations de vecteur de Burgers [100].
Dans le cas de l'interaction J1, par exemple, entre (100)[001] et (001)[100] (les deux systémes les plus sollicités
pour un axe de sollicitation [101]c), les dislocations coins de vecteur de Burgers [001] ne sont pas génées dans
leur déplacement au travers d'une forét de dislocations de vecteur de Burgers [100] et produiront sans entrave
des dislocations vis. Dans d'autres cas, elles interagissent soit de fagon relativement faible (J4) ou plus

importante (J5).

De méme que nous avons regroupé les différentes jonctions selon leur caractére et celui des deux dislocations du
bindme, les interactions colinéaires peuvent étre "classées” selon l'angle que font les normales aux deux plans de

glissement (Tableau 4-7).
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Notation System(?s de ghfsement en Angle en.tre les plans de
interaction glissement

AC1 C1-C2, A1-A2 90°
C1-C3, C1-C4 250

AC2 Al-A3, Al1-A4 30°
C2-C3, C2-C4 65°

AC3 A2-A3, A2-A4 60°
A3-A4 60°

AC4 C3-C4 50°

TABLEAU 4-7

Les différentes annihilations colinéaires entre les différents systémes de glissement peuvent étre regroupées
selon, l'angle entre es plans de glissement..

Quatre groupes au sein desquels les interactions conduisent 3 des cartographies d'annihilation identiques ont été
constitués. Ils correspondent a des angles entre plans de glissement de 25° ou 30°, 50°, 60° ou 65° et 90°. Les

cartographies représentatives de chaque groupe sont visibles sur la Figure 4-29. La force d'interaction normalisée

Fl%b b obtenue a partir de la relation ( 4-15) entre les deux dislocations y est également représentée pour des
102

orientations particuliéres de la ligne qui correspondent aux caractéres coin et vis de la dislocation d'un des deux

systémes.
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b) interaction Al1-A4 (groupe AC2)
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FIGURE 4-29

(Cette page et la précédente) Cartographies pour les annihilations colinéaires. Les résultats obtenus avec la

simulation sont représentés par des O pour les annihilations, des O pour les états répulsifs et des + pour les

élats croisés. Les forces d'interaction normalisées ~12 b (attractives ou répulsives) entre les deux
b, by

dislocations en fonction de ¢, pour ¢,=90°0u0° (correspondant aux directions vis et coin respectivement)

sont également représentées pour chaque cartographie.
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On constate une nouvelle fois un bon accord entre le modéle élastique simplifié et la simulation. Les
annihilations constatées grace a la simulation correspondent aux domaines attractifs (ou faiblement répulsifs)
prévus par le modeéle élastique simplifié. Dans les domaines attractifs ou répulsifs, on constate parfois que la
simulation donne un état croisé plutdt qu'une annihilation ou une répulsion. Ceci peut s'expliquer par le fait que
la force d'attraction est trés faible. C'est le cas de l'interaction Al-A2 (Figure 4-29-a) ou, pour des couples

(¢,,9, ) proches de (£90°, +90°), les forces de répulsion ou d'attraction sont si faibles que la simulation conduit

a une région relativement étendue d'états croisé€s. Ces régions sont plus localisées dans le cas des interactions
AC2 et AC3 et correspondent au moment oul la force d'interaction entre les deux dislocations s'annule (Figure
4-29-b et c). Les états croisés peuvent s'aligner suivant la ligne du lobe de jonction, 13 ou les conditions
d'annihilation sont plus ténues (interaction AC4sur la Figure 4-29-d).

Contrairement a la formation des jonctions, les annihilations entre dislocations de méme vecteur de Burgers et
appartenant & deux plans de glissement sécants sont faciles. Néanmoins nous avons mentionné, dans le
paragraphe 4.3.2, que, pour un axe de sollicitation suivant [101]c, de telles annihilations étaient plut6t rares.
Deux explications peuvent étre invoquées dans ce cas. D'abord lorsqu'il y a de la friction de réseau sur les
dislocations vis, la densité de dislocations non-vis reste faible et la probabilité que deux segments de dislocations
non-vis se rencontrent est basse. Ensuite les dislocations vis sont trés droites et elles ont également peu de

chances de se croiser car leurs lignes sont toutes de méme direction.

4.4.2.3 Effet de I'anisotropie élastique et de la pression sur la formation des jonctions

La démarche précédente pour aboutir a la relation finale ( 4-12) a été réalisée en élasticité isotrope. Or nous
avons vu que la forstérite est élastiquement anisotrope (cf. 1.2) et les énergies de ligne des dislocations ne sont
pas identiques quel que soit le systéme de glissement. Le logiciel DisDi, développé par J. Douin (LEM/CNRS-
ONERA), permet de calculer des propriétés élastiques des dislocations (énergies de ligne, forme d'équilibre
d'une boucle de dislocation dissociée ou pas, avec ou sans contrainte appliquée) dans le cas anisotrope, a partir
du tenseur des constantes élastiques. Les énergies de ligne en fonction du caractére des dislocations issues de ce
calcul sont représentées sur la Figure 4-30. Les dislocations vis n'étant pas confinées & un unique plan de
glissement, leur énergie de ligne est la méme quel que soit le systéme de glissement. Les énergies de ligne des
dislocations de vecteur de Burgers [100] sont identiques mais différentes de celles des dislocations de vecteurs
de Burgers [001]. Ces différences ne sont d'ailleurs pas les mémes selon les plans de glissement des dislocations
de vecteur de Burgers [001]. Ainsi le calcul de la formation des jonctions en élasticité isotrope peut sembler
inexact. Pour évaluer la pertinence de l'approximation de I'élasticité isotrope, on se propose d'étudier la
formation des jonctions dans la forstérite a partir des énergies de ligne calculées par DisDi en élasticité

anisotrope.
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FIGURE 4-30
Energies de ligne des dislocations de vecteurs de Burgers [100] (a) et [001] (b), calculées avec DisDi en
élasticité anisotrope, a partir des constantes élastiques déterminées par Graham et Barsch (1969).

Dans le cas anisotrope, ’équation ( 4-12) est toujours valable mais on ne peut pas utiliser les relations ( 4-13)
pour exprimer les tensions de ligne. Elles sont alors déterminées a partir des énergies de ligne de la Figure 4-30

ajustées par une série périodique:

2
£ S a(cosh) = 5(6) 416

i=0

La tension de ligne est égale a la dérivée totale de 1’énergie de ligne par rapporta / :

dE, OE, JE, d¢
aty _ ok o8 a9 4-17
di g 9¢ dl

Puisque /= lsin¢ estune constante et E; = l.g(ﬂ ), alors :

T ==L - g(B)- tan(p")e'(B) 4-18
On aboutit & une condition d’équilibre identique a la relation ( 4-12):

D[6(6:+67)cos(97 ) - 2'(6: + 9 )sin{g; )] - g(6, +47) =0 419

=12

Cette condition d’équilibre est également valable lorsqu’il s’agit d’étudier la formation des jonctions lorsque la

pression est non nulle. Il suffit alors de calculer avec Disdi les énergies de ligne des différentes dislocations a
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partir du tenseur des constantes €lastiques sous pression (nous avons choisi les données de Zha et al. (1998) a
10GPa).

La relation ( 4-19) définit la frontiére délimitant le domaine des couples (¢;,¢, ) ol la formation d'une jonction
est favorable de celui ou elle ne l'est pas, en élasticité anisotrope

Nous avons représenté sur la Figure 4-31 les lobes de jonction correspondant aux différents types de jonction qui
peuvent se former et qui ont été définis dans le Tableau 4-5, en superposant ceux obtenus en élasticité anisotrope
a pression nulle et 2 10GPa a ceux obtenus précédemment en élasticité isotrope.

En élasticité isotrope, il n’y a formation de jonction que pour le cas de I'interaction entre (011)[100] et
(110)[001] (A3-C3) ou (011)[100] et (110)[001] (A4-C4). Dans le cas anisotrope a 0GPa, il y a aussi un lobe
pour ces deux mémes types d’interaction mais on constate également, contrairement au cas isotrope, que la

formation de jonction peut se faire pour d’autres interactions. Il faut nuancer ce résultat en précisant que ces

lobes restent petits et que la formation de jonction en anisotrope n’est possible que pour des valeurs de ¢; et de

¢; proches de 0°. Ces lobes disparaissent complétement lorsqu'une pression de 10GPa est appliquée.
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Lobes de jonction obtenus en élasticité isotrope (trait épais) et en élasticité anisotrope a 0 GPa (en trait fin).
Dans le cas de I’élasticité anisotrope a 10 GPa, aucun lobe de jonction ne se forme.
Les figures correspondent aux interactions entre Al et C2 (a), Al et C4 (b), A3 et C2 (c), C3 et A3 (d).






Chapitre 5
Discussion

Nous avons montré dans les chapitres précédents que l'on pouvait obtenir des informations aux échelles
nanoscopique et mésoscopique sur la plasticité de la forstérite.

Dans ce chapitre, nous nous sommes posés la question de savoir comment ces résultats pouvaient s'inscrire dans
un schéma plus global de la plasticité de ce minéral. Pour ce faire, nous avons repris certaines observations
expérimentales que nous avons discutées a la lumiére de notre travail.

Ainsi c'est notamment [l'occasion de revenir sur l'anisotropie plastique de la forstérite, connue mais peut-étre
mal comprise.

Récemment, des essais de déformation ont mis en évidence un effet de pression et nous tenterons d'y apporter
des éléments d'explication supplémentaires grdce a nos résultats a l'échelle atomique.

L'utilisation de la simulation de la dynamique des dislocations nous a permis d'en comprendre davantage sur le
comportement collectif des dislocations, leur mobilité et leurs interactions. Néanmoins plusieurs questions
laissées en suspens, a cause d'un manque de données expérimentales, demeurent et nous profiterons de ce

chapitre pour proposer plusieurs pistes a explorer a l'avenir.

157



158



CHAPITRE 5 DISCUSSION 159

5.1 Les systémes de glissement de la forstérite

5.1.1 Influence respective du glissement b= [100] et du glissement b=[001]

Dans le chapitre 1, nous avons présenté des résultats expérimentaux qui concourent tous a affirmer que le
glissement de dislocations de vecteur de Burgers [001] est majoritaire aux basses températures (T<1000°C) et
que le glissement des dislocations de vecteur de Burgers [100] domine aux hautes températures (T>1000°C).
Nos résultats permettent-ils d'apporter des éléments de réponse supplémentaires a la compréhension de ce

phénomeéne ?

Le calcul des ISS (Ideal Shear Strength), homogenes a une contrainte, obtenues en dérivant y par rapport au
vecteur de faute f, a montré qu'il était intrinséquement plus facile de cisailler le cristal suivant [001] que

suivant [100], ce qui est en accord avec les résultats expérimentaux. De telles valeurs ne représentent pas la
contrainte nécessaire pour faire bouger les dislocations mais donnent plutét une indication sur la résistance
qu'oppose le cristal & son cisaillement rigide dans un plan suivant une direction donnée. De telles contraintes ne
sont jamais atteintes dans la réalité car les dislocations sont créées et deviennent mobiles bien avant. Ainsi méme
si les ISS n'ont aucune valeur directe pour l'expérimentateur, elles constituent cependant un outil théorique
intéressant d'appréciation de l'influence de la cristallochimie sur la facilité relative des différents systémes de
glissement.

En réalité, la notion de dislocation n'est réellement introduite qu'a partir du moment ou le modéle de P-N est
utilisé. Ce dernier donne une information relativement complexe sur les contraintes de Peierls des dislocations
des différents systémes de glissement. Les contraintes de Peierls calculées pour les dislocations coins ne
permettent pas d'affirmer que le glissement des dislocations de vecteur de Burgers [100] est plus difficile que
celui des dislocations de vecteur de Burgers [001] a basse température. Mais les contraintes des dislocations
coins sont de peu d'importance aux basses températures, domaine dans lequel la déformation de la forstérite est
contrdlée essentiellement par des dislocations vis de vecteur de Burgers [001]. Les contraintes de Peierls des
dislocations vis semblent quant 2 elles indiquer qu'il faille exercer des contraintes plus importantes pour déplacer
les dislocations de vecteur de Burgers [100] que pour déplacer celles de vecteur de Burgers [001].
Malheureusement on sait que les dislocations vis ont certainement un cceur a trois dimensions que ne prend pas
en compte le modele de P-N. 11 est ainsi difficile de conclure sans équivoque, d'un point de vue théorique, sur la
différence de facilité de glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001] par rapport a celle de
dislocations de vecteur de Burgers [100].

Expérimentalement, la transition du glissement de dislocations de vecteur de Burgers [001] vers le glissement de
dislocations de vecteur de Burgers [100] a généralement été interprétée comme un effet de la température.
L'utilisation de lois de vitesse, déterminées de fagon phénoménologique & partir des données mécaniques et
basées sur le mod¢le de formation et propagation de doubles décrochements, a permis de suggérer qu'elle résulte
essentiellement d'un effet de contrainte. Ce phénoméne avait déja été suggéré pour expliquer l'activation du

glissement de vecteur de Burgers [001] a des températures supérieures & 1000°C par Zeuch et Green (1979).
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5.1.2 Le glissement [001]

A Tissue du chapitre 1, aucune anisotropie plastique entre les systémes de glissement de vecteur de Burgers
[001] n'a été envisagée. En effet, par manque de données mécaniques discriminantes, nous avions proposé que
les contraintes critiques projetées étaient identiques dans les trois systémes de glissement (010)[001], (100)[001]
et {110}[001]. Ceci nous avait conduit & modéliser la mobilité des dislocations vis par des lois dont I'enthalpie
d'activation dépendait de la méme fagon de la contrainte et de la température. Pourtant plusieurs études
microstructurales a basse température (T<1000°C) n'abondent pas dans ce sens.

Les essais de micro-indentation, réalisés par Gaboriaud ef al. (1981) suivant une orientation analogue a [101]c &
basse température, montrent que le systéme de glissement (100)[001] est le seul activé depuis la température
ambiante jusqu'a 900°C. A partir de 600°C, le systeme de glissement {110}[001] est lui aussi activé. Evans et
Goetze (1979) ont également utilisé des essais de micro-indentation pour des orientations quelconques et ont
constaté majoritairement l'activation du systéme de glissement {110}[001] a des températures inférieures a
1300°C. Dans ces deux études, le systeme de glissement (010)[001] n'avait jamais ét€ activé. Phakey et al.
(1972) ont déformé a vitesse constante un monocristal d'olivine suivant l'orientation [011]c qui sollicite le
systéme (010)[001] avec un facteur de Schmid maximal. A 800°C, ils ne constatent que l'activation des systémes
de glissement (100)[001] et {1103}[001] qui sont peu (voire pas du tout) sollicités. I est également intéressant de
remarquer que déformer le monocristal suivant [011]c est plus difficile que de le déformer suivant [101]c, a

1000°C (Figure 5-1).
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FIGURE 5-1

Courbes contrainte déformation & 1000°C, une vitesse de déformation d'environ 107s™, et suivant [011]c et
[101]c (Phakey et al. (1972)).

Dans tous les cas, les microstructures montrent que les dislocations de vecteur de Burgers [001] sont longues et
droites et qu'elles participent majoritairement a la déformation du monocristal.

Les énergies de faute d'empilement généralisées ont été calculées dans les plans (010), (100) et {110} pour des
vecteurs de faute paralléles a [001]. L'analyse basée sur le modéle de P-N a suggéré qu'une dislocation de

vecteur de Burgers [001] avait tendance & se dissocier dans les plans (100) et {110} en deux dislocations

partielles de vecteur de Burgers %[001] .
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Vander Sande et Kohlstedt (1976) ont déja mis en évidence une dissociation dont la réaction serait
1
[001] e%[001]+5[001]. Ils ont approximativement mesuré la largeur du ruban de faute séparant les deux

partielles et trouvé une valeur d'environ 40 A, en accord avec I'énergie de faute d'empilement que nous avons
calculée. Cependant, & notre connaissance, il n'existe aucune autre vérification expérimentale a 'hypothése d'un
ceeur dissocié. Depuis peu, la modélisation de cceurs de dislocation dans la forstérite a été entreprise en utilisant
des potentiels empiriques (Walker (2004)). Dans le cas du cceur d'une dislocation vis de vecteur de Burgers
[001], il existe des différences notables entre ce modéle et le modéle de P-N. En effet alors que 'on prédit des
dissociations en deux partielles dans les plans (100) et {110}, une telle tendance ne semble pas étre prévue par
les potentiels empiriques. Walker (2004) émet toutefois certaines réserves quant a la validité de son modéle du
cceur de la dislocation vis de vecteur de Burgers [001]. En effet il trouve que les déplacements des atomes sont
trés importants et il suggére que la simulation ne soit pas de taille suffisante pour décrire le ceeur de cette
dislocation.

Le calcul des contraintes de Peierls donne des valeurs plus importantes lorsque la dislocation vis est parfaite et
glisse dans (010) (5,4 GPa) que lorsqu'elle est dissociée et se déplace dans (100) et {110} (respectivement 1,4 et
4,4 GPa). De telles contraintes ont été calculées en considérant que le cceur des dislocations vis était planaire.
Cependant le fait que les dislocations vis soient trés droites suggére qu'elles sont dans une configuration sessile
et qu'elles ont un ceeur dissocié (ou étalé) dans plusieurs plans en zone avec la direction de ligne (Vitek (1974)).
Dans ce cas, les valeurs des contraintes de Peierls sont sous-estimées car pour qu'une dislocation vis puisse

glisser dans un plan de glissement, son ceeur doit étre recombiné.
La réaction de dissociation [001] —>%[001]+-;—[001] dans les plans (100) ou {110} n'est pas suffisante pour

expliquer que les dislocations vis soient sessiles lorsqu'elles glissent dans ces plans de glissement. 11 faut alors
considérer que les partielles se dissocient (ou s'étalent) a leur tour dans un autre plan que le plan initial de
dissociation de la dislocation parfaite. Pour glisser dans (010), le cceur doit recombiner un ruban de faute dans
(100) ou {110} qui correspond 3 une énergie de faute d'empilement stable. Ceci nécessite des contraintes plus
importantes que celles nécessaires a la recombinaison d'un ceeur moins étalé dans (010), (100) ou {110}.

A des températures de 800°C, Phakey et al. (1972) constatent que le glissement dévié des dislocations vis
apparait en méme temps que l'activation du systéme de glissement {110}[001]. Ces deux phénoménes sont
certainement liés et il est intéressant de remarquer que le passage d'une configuration d’un cceur étalé (ou
dissocié) essentiellement dans (100) & celle d’un ceeur étalé (ou dissocié) dans {110} permet de rendre compte
de 1'apparition du glissement dévié dans le plan {110}.

Les barri¢res d'énergie de faute d'empilement n'ont été calculées que pour un vecteur de faute paralléle 3 la
direction du vecteur de Burgers de la dislocation parfaite. C'est la raison pour laquelle seules des dissociations en
dislocations partielles de caractére vis n'ont été envisagées. On peut toutefois concevoir qu'elles puissent

posséder également des composantes coins. Pour le déterminer, le calcul des y -surfaces est nécessaire.

Pour des températures plus importantes supérieures & 1300°C, Bai et Kohlstedt (1992b) ont constaté l'activation
du systéme de glissement (010)[001] pour un axe de sollicitation orienté suivant la direction [011}c. A 0K, la

recombinaison du cceur de dislocation doit se faire le long de toute la ligne de dislocation en méme temps
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(Escaig (1968)). A température non nulle, les dislocations se déplacent par l'activation du mécanisme de double
décrochement et il devient alors de plus en plus facile de faire passer un double décrochement dans le plan (010).
L'effet d'orientation de la contrainte appliquée, important & basse température, peut progressivement diminuer

par activation thermique.

5.1.3 Le glissement [100]

Le glissement de dislocations de vecteur de Burgers [100] est celui qui participe majoritairement a la
déformation de l'olivine a haute température (T>1000°C). Il est généralement complétement absent & basse
température au profit du glissement de dislocations de vecteur de Burgers [001]. Mais l'utilisation d'un axe de
sollicitation orienté suivant la direction [110]c permet de désactiver ce dernier et de solliciter au maximum le
systéme de glissement (010)[100]. Pourtant, 2 800°C, il demeure peu activé et des dislocations de vecteur de
Burgers [010] ont été caractérisées par microscopie électronique en transmission (Phakey et al. (1972)). C'est
une des rares fois ou ces dislocations ont été rencontrées car elles sont énergétiquement trés défavorables. Nous
avons d'ailleurs montré que cisailler de fagon rigide le cristal suivant cette direction était bien plus difficile que
suivant les directions [001] et [100].

Nous ne disposons donc pas de données valables & basse température et, dans le chapitre 1, nous avons fait le
choix de considérer une méme contrainte critique projetée dans les différents systémes de glissement de vecteur
de Burgers [100], ce qui nous a permis de déterminer une contrainte d'écoulement du polycristal proche de celle
déterminée expérimentalement. Néanmoins il s'agit d'une hypothése forte. En effet les observations
microstructurales montrent que les boucles de dislocations ont des formes différentes selon le plan de glissement
dans lequel elles glissent. Dans (010), la présence, a 800°C, de boucles carrées suggerent que les dislocations vis
et coins sont soumises a4 de la friction de réseau (Phakey er al. (1972)) alors qu'a plus haute température
(1300°C) seules les dislocations coins tendent 4 étre longues et plutdt droites (Durham et al. (1977), Kashima et
al. (1983)). Dans (100), les dislocations vis sont plutdt droites (Durham et al. (1977)) et les dislocations coins
sont courbes a trés haute température (1600°C) mais disparaissent au profit de directions mixtes <110> vers
1150°C. A trés haute température, d'autres systémes {Okl}[100] sont activés et se caractérisent par des
dislocations mixtes droites de directions de ligne dépendant de la nature du plan de glissement. A partir de ces
observations, il semble que le cceur des dislocations de vecteur de Burgers [100] soit complexe et dépende
fortement du plan de glissement. Ceci laisse présager une anisotropie plastique parmi les systémes de glissement
de vecteur de Burgers [100].

Pourtant notre étude suggére que le coeur des dislocations de vecteur de Burgers [100] est peu étalé et que la
largeur du cceur est identique quel que soit le plan de glissement ou le ceeur réside. Les simulations d'un ceeur de
dislocation vis par potentiels empiriques ne présentent pas non plus de déplacements atomiques importants selon
la direction du vecteur de Burgers (Walker (2004)). Dans ce type de simulation, la dislocation est créée en
déplacant les atomes selon le champ de déplacement prédit par 1'élasticité linéaire. Les positions des atomes sont
ensuite relaxées pour déterminer la configuration du cceur de la dislocation. Les déplacements calculés en
fonction de la distance au centre de la dislocation représentent alors la différence entre les positions "élastiques"
et les positions relaxées (Figure 5-2). De tels déplacements d'atomes ne sont pas accessibles par le modéle de

Peierls-Nabarro mais, qualitativement, on peut dire que les deux modéles montrent que les déplacements
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atomiques intervenant dans le ceeur de la dislocation vis de vecteur de Burgers [100] sont moins importants que

dans celui de la dislocation vis de vecteur de Burgers [001].
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FIGURE 5-2

La simulation par potentiels empiriques donne les déplacements des atomes suivant la direction du vecteur de
Burgers, autour d'un cceur de dislocation vis de vecteur de Burgers [100]. "r" représente la distance au
centre de la dislocation. Reproduit a partir de Walker (2004).

Néanmoins ces deux modéles ne montrent pas que le ceeur des dislocations vis de vecteur de Burgers [100]
puisse étre sessile et étalé dans certains plans plutdt que d'autres. La simulation par potentiels empiriques donne
accés aux déplacements atomiques dans le cceur relaxé. Plutét que de représenter le déplacement de chaque
atome en fonction de la distance au centre de la dislocation en oubliant sa position autour du coeur, il serait peut-
étre plus productif d'analyser le cceur de la dislocation en utilisant la notation de Vitek e al. (1970). Cette
derniére consiste a représenter, sur une projection du cceur de la dislocation vis suivant la direction de ligne, les
déplacements relatifs de chaque atome avec ses voisins par des vecteurs de norme proportionnelle a la valeur du
déplacement. Ce type de représentation a déja été utilisé pour étudier les configurations de ceeur dans des
structures cristallographiques compactes (Vitek (1974), Duesbery (1998), Duesbery et Vitek (1998)) et désigne
facilement les plans dans lesquels les déplacements atomiques sont plus importants. Cette fagon d'appréhender la
structure de ceceur & trois dimensions doit certainement étre modifiée pour étre appliquée a une structure plus
complexe comme la forstérite mais semble concevable et utile pour exploiter au maximum les résultats des

simulations de Walker (2004).

5.1.4 Effet de la pression

Les barrieres d'énergie de faute d'empilement (et donc les ISS) sont plus ou moins sensibles a la pression. En
général les valeurs des ISS augmentent avec la pression, sauf dans le cas du cisaillement rigide correspondant au
systéme de glissement (010)[001] pour lequel la pression a un effet adoucissant. Nous avions alors remarqué
que, lorsque I'on augmentait la pression, le cisaillement suivant [100] devenait plus difficile dans le plan (010) et
le cisaillement suivant [001] plus facile dans le méme plan. Nous avions expliqué cet effet par une composante
de dilatation importante au voisinage de la faute d'empilement (010)[100] contrairement au cas du cisaillement

suivant [001] dans (010).
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Récemment, des monocristaux orientés de forstérite ont été¢ déformé par Paul Raterron (Raterron er al. (2005))
dans une machine de déformation D-DIA. Deux monocristaux sont déformés ensemble, dans le méme
assemblage, 4 la méme contrainte, & 1400°C, pour des pressions comprises entre 3 GPa et 7 GPa
approximativement. L'un est orienté suivant I'axe [110]c pour solliciter majoritairement le systéme de glissement
(010)[100] alors que l'autre est orienté suivant [011]c pour solliciter majoritairement le systéme de glissement
(010)[001]. L'intérét de la machine de déformation D-DIA est qu'elle est placée sur une ligne synchrotron et que
l'utilisation des rayons X permet de suivre in-situ I'évolution de la contrainte et de la déformation (par
radiographie) de chacun des deux échantillons (Wang et al. (2003)). Lorsque la pression augmente, les résultats
montrent que la vitesse de déformation du monocristal orienté pour activer le systéme de glissement (010)[001]
croit jusqu'a dépasser celle de I'autre monocristal orienté pour favoriser (010)[100]. Il est alors intéressant de
constater que c'est ce qui était pressenti par le calcul des ISS a partir des énergies de faute d'empilement. En
effet, on avait constaté que I'ISS du systeme de glissement (010)[001] diminuait lorsque la pression était plus
importante alors qu'elle augmentait pour tous les autres systémes de glissement. Méme si apparemment les ISS
permettent d'expliquer un effet de pression, ce dernier doit trouver son explication physique dans un changement
de la structure de cceur des dislocations de vecteur de Burgers [001] (ou de celle des dislocation de vecteur de
Burgers [100]).

Sous pression de l'ordre de 10 GPa, on constate que les dislocations vis de vecteur de Burgers [001] sont toujours
trés droites et qu'elles participent majoritairement a la déformation (Couvy et al. (2004)). Pour que celles-ci
glissent plus facilement dans le plan (010), on peut imaginer que leur cceur s'étale (ou se dissocie) davantage
dans ce plan au détriment des deux autres plans (100) et {110}. On a constaté d'ailleurs, a l'aide du modele de P-
N, que lorsque le cceur de la dislocation vis était uniquement étalé dans le plan (010), il avait tendance a étre plus
étendu sous pression. Pour les dislocations de vecteur de Burgers [100], le modéle de P-N montre que leur cceur
planaire a tendance a étre plus étroit lorsque la pression augmente, ce qui a pour effet d'élever la contrainte de
Peierls. Ces deux résultats permettent d'expliquer l'effet de pression sur l'activité relative des dislocations de

vecteur de Burgers [001] par rapport a celles de vecteur de Burgers [100].

Ainsi plusieurs paramétres jouent sur l'anisotropie plastique de la forstérite:

- la température: le glissement des dislocations de vecteur de Burgers [100] est favorisé et la loi de
Schmid est mieux vérifiée pour les dislocations de vecteur de Burgers [001] lorsque I'on augmente la
température.

- la vitesse de déformation: le glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001] est favorisé
lorsque l'on augmente la vitesse de déformation.

- La pression: le glissement des dislocations de vecteur de Burgers [001] est favorisé lorsque I'on
augmente la pression.

Les météorites choquées réunissent deux conditions extrémes en méme temps. Au moment de leur impact avec
la surface de la Terre, elles sont soumises a des vitesses de déformation et des pressions trés importantes. Malgré
les températures élevées qui doivent étre mises en jeu lors du choc, on constate quelles se sont déformées
essentiellement par glissement de dislocations de vecteur de Burgers [001].

Dans la partie profonde du manteau supérieur, les vitesses de déformation sont trés lentes (de l'ordre de 107s™),

les contraintes trés faibles et les pressions élevées (13 GPa). Les deux premiéres conditions favorisent le
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glissement des dislocations de vecteur de Burgers [100] alors que la troisi¢éme favorise le glissement des
dislocations de vecteur de Burgers [001] et il est difficile de savoir quelle est I'activité relative des deux types de
glissement dans de telles conditions de déformation. Pour sonder I'intérieur de la Terre, l'utilisation des ondes
sismiques est le seul outil disponible. L'anisotropie des vitesses de ces ondes est liée & la texture des roches
qu'elles traversent dans le manteau. Cette anisotropie est d'autant plus faible que la profondeur atteinte dans le
manteau est importante. Ceci a été jusqu'd récemment toujours interprété par le fait que les minéraux (dont
l'olivine est le composant majoritaire) n'étaient pas texturés et qu'ils se déformaient par diffusion en volume et
pas par glissement de dislocations. Il y a peu de temps cependant, une étude a montré que le fait de considérer
que l'olivine se déforme essentiellement par glissement de dislocations de vecteur de Burgers [001] pouvait
expliquer la faible anisotropie des vitesses des ondes sismiques (Mainprice e? al. (2005)). 11 est donc concevable
que, dans les conditions du manteau supérieur profond, I'olivine se déforme surtout par glissement de vecteur de
Burgers [001]. Dans ce cas, la pression favoriserait plus le glissement des dislocations de vecteur de Burgers
[001] que les faibles vitesses de déformation et les hautes températures ne favorise le glissement de vecteur de

Burgers [100].
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5.2 Pertinence de la relation de Taylor dans la forstérite

Les microstructures sont une source d'informations précieuse pour décrypter I'histoire de roches. Les dislocations
sont supposées témoigner de l'histoire thermomécanique et, en particulier, de la contrainte, paramétre
particuliérement mal connu. On utilise parfois la distance moyenne entre sous-joints, mais le plus souvent, c'est a

partir de la densité de dislocations que cette estimation est faite.

La relation de Taylor (1934) relie la contrainte appliquée a la densité de dislocations et s'écrit: T oo p . Elle
u

ub

——— entre dislocations (Haasen (1968)). Plus la densité
2r(1-v)r

est fondée sur les interactions a longue distance

de dislocations est importante, plus les distances qui les séparent sont petites et plus les forces d'interaction sont

importantes. Dans ce cas, la valeur de a est de l'ordre de %ﬂ(l —v)" Elle s'applique également au modele de

la forét dans lequel les dislocations d'un systéme de glissement actif s'ancrent aux arbres de la forét espacés

statistiquement d'une distance X/— et se courbent sous l'effet de la contrainte. p est alors la densité de la
o

forét constituée de dislocations du systéme de glissement sécant et a est un paramétre sans dimensions, valant
0,35+0,15, qui traduit la force d'interaction avec la forét. La formation de jonctions conditionne fortement la
valeur du coefficient & dans les structures cubiques a faces centrées (Madec ef al. (2002c)) ou dans les cubiques
centrés dans le régime athermique (Piischl (1985), Piischl (2000)). Plus récemment, Madec et al. (2003b) ont

montré que I'annihilation colinéaire pouvait participer de fagon significative a la valeur de o .

Kohlstedt et Goetze (1974) ont montré, a partir d'essais de fluage sur des monocristaux d'olivine de composition
Fogy, que la contrainte d'écoulement était proportionnelle a ,/; (ou p est la densité totale de dislocations).
Cette relation qui est indépendante de la température a été confirmée par d'autres études sur monocristaux
déformés suivant les orientations [011]c, [110]c et [101]c (Durham ef al. (1977); Bai et Kohlstedt (1992b);
Kashima et al. (1983)) et sur polycristaux (Zeuch et Green (1979)).

Afin de comprendre quels sont les mécanismes qui permettent d'expliquer la relation entre la contrainte et la

densité de dislocations dans la forstérite, nous proposons ici de compiler différents résultats obtenus par certains

auteurs. Nous avons représenté, sur la Figure 5-3, la contrainte normalisée — en fonction de la densité de
u

dislocations totale p . Pour les monocristaux orientés, T est choisie comme étant la contrainte résolue dans le

systéme le plus activé. Pour les polycristaux, T est considérée comme une moyenne en divisant la contrainte

appliquée par le facteur de Taylor tel qu'il a ét€ défini au chapitre 1 (cf 1.4.2).
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FIGURE 5-3

Contrainte résolue 7 en fonction de la densité totale de dislocations p . Les données expérimentales sont

issues de Zeuch et Green (1979) pour le polycristal, de Phakey et al. (1972), Kashima et al. (1983), Bai et
Kohlistedt (1992b) et Durham et al. (1977) pour les monocristaux orienté suivant {110})c, et de Kohlsted: et
Goetze (1974) pour le monocristal d'orientation inconnue. Ces données ont été ajustées et encadrées par des

lois de la forme . ab‘/; (voir texte).
u

. . s A . T . .
Le meilleur ajustement est réalisé grace a la relation: — =184b4/p . Alors qu'elles sont issues d'essais de
u

déformation réalisés dans des conditions trés différentes (glissement multiple ou simple, avec de la montée a
haute température ou du glissement dévi€), les données semblent s'aligner assez bien suivant cette relation sur un

graphique "log/log". Mais 'utilisation d'une échelle logarithmique a tendance a réduire les écarts et, en général,

. . . . S T
les données sont comprises entre les deux droites (en trait gras) dont les équations sont — =11b4p et
“

T
= =238bp.
p [

On peut faire quelques remarques quant aux valeurs de a et a la validité de la relation de Taylor:

- les valeurs de o déterminées a partir de données expérimentales sont étonamment élevées. Pourtant
nous avons montré qu'il n'y avait pas de formation de jonctions et qu'en présence de friction de réseau,
les interactions colinéaires €taient rares. Les interactions a longue distance ne permettent pas non plus
d'expliquer de telles valeurs (o =~ 0,2).

- En présence de friction de réseau, la forme classique de la relation de Taylor n'est plus valable. En effet,

lorsque les dislocations vis sont droites par exemple, la longueur des segments ancrés entre les arbres de

la forét n'est plus %/— (Kubin, communication personnelle). Il existe alors des formes plus
o

compliquées qui permettent d'expliquer le durcissement de la forét (Tang er al. (1999), Kubin et
Devincre (1999)). Dans la forstérite, les dislocations sont soumises 3 la friction de réseau méme a

relativement haute température et la relation de Taylor ne s'applique plus dans ce domaine.
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Comment expliquer la forte dépendance de la contrainte appliquée avec la densité de dislocation ? Si l'on trace la
température des essais dont sont issues les données expérimentales en fonction de la densité de dislocations, on
s'apercoit que les plus fortes densités correspondent toujours aux plus basses températures et, inversement, les
plus faibles densités aux plus hautes températures (Figure 5-4). La densité de dislocations semble avant tout
fortement corrélée a la température de 1'essai et la courbe contrainte-densité de la Figure 5-3 montre en réalité la
dépendance de la contrainte de friction de réseau avec la température. Il peut s'agir d'un artefact et les valeurs de

a , telles qu'elles ont été déterminées, n'auraient pas le sens communément admis.
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FIGURE 5-4

Température de l'essai de déformation en fonction de la densité de dislocations mesurée. On constate qu'il y a
une corrélation entre les deux paramétres.

En fait, on écrit souvent que la contrainte projetée T appliquée équilibre les forces de friction de réseau 7,

dépendantes de la température et les forces athermiques d'interaction avec la forét de dislocation:

T=1T, +a,ub‘[; (5-1)

Mais cela n'a un sens que si 7, < ayb‘/; , C'est a dire quand la friction de réseau n'est pas trop importante. On

peut alors séparer le domaine des basses températures (T<1000°C) du domaine des hautes températures pour
étudier la validité d'une telle relation. On discutera des essais de déformation a vitesse constante réalisés par
Phakey et al. (1972) pour les basses températures et de ceux de Kashima et al. (1983) pour les hautes

températures.

e T<1000°C: le glissement de dislocations de vecteur de Burgers [001] (Phakey et al. (1972)):
A 600°C, il existe une forte friction de réseau sur les dislocations vis et la relation ( 5-1) ne s'applique pas. A
partir de 800°C, les dislocations vis sont toujours aussi droites mais de petits accidents commencent a étre
visibles le long de la ligne. Cette température correspond a l'apparition du glissement dévié et on constate

également la présence de petits débris (boucles prismatiques) et des entremélements de dislocations. Ceci est le
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témoin d'interactions entre dislocations faisant intervenir le glissement dévié. Les dislocations vis sont capables
de se courber localement et d'interagir et la relation ( 5-1) peut s'appliquer lorsque T>800°C.

Dans ce domaine de température, les courbes contrainte-déformation présentent deux stades distincts. Pendant le
stade 0, la contrainte augmente rapidement et les dislocations de caractére coin sont les seules mobiles laissant
derriére elles de long dip6les vis sessiles. A la limite élastique, les dislocations vis commencent a étre mobiles et

les dislocations peuvent commencer a se multiplier. A cette contrainte, on peut donc considérer que la densité de

dislocations est faible et proposer que 7, >> aubJ; . On peut alors déterminer la contrainte de friction 7,

‘ r 5 o s . . . T-Ty
comme étant égale 3 la limite élastique 7, et calculer le coefficient o comme valant ——=.
ubyfp
Malheureusement la limite d'élasticité est trés mal définie & ces températures et le calcul de a devient trés

approximatif (Figure 5-5).
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FIGURE 5-5

Courbes de compression a vitesse de déformation constante (Phakey) suivant l'orientation [011]c (a), [101]c
(b). Les iraits pleins correspondent a des essais réalisés a une température de 800°C, les traits en gros pointillés
a une température de 1000°C et les traits en fins pointillés a une température de 600°C. On remarquera la
difficulté de localiser la limite élastique

e T>1000°C: le glissement de dislocations de vecteur de Burgers [100] (Kashima ef al. (1983)):

Les températures auxquelles ont été réalisés les essais de déformation & vitesse constante sont comprises entre

1350°C et 1500°C. Certains caractéres de dislocations sont encore un peu soumis a de la friction de réseau (coins
dans le systéme de glissement (010)[100] et vis dans le systéme de glissement (001)[100]) mais ils ne sont pas si
droits que les dislocations vis de vecteur de Burgers [001] & basse tempeérature. Les courbes contrainte-
déformation présentent presque toutes un crochet de compression et I'analyse microstructurale montre qu'au
sommet du crochet, il n’existe aucune organisation de dislocations. Aprés le crochet de compression les
dislocations coins du systéme de glissement (010)[100] s'organisent en sous-joints de flexion et les dislocations
vis du systéme (001)[100] en sous-joints de torsion. On constate également qu'aprés la limite d'élasticité
inférieure, les courbes contrainte-déformation présentent une légére consolidation, témoin d'éventuelles

interactions entre dislocations (Figure 5-6).



170 5.2 PERTINENCE DE LA RELATION DE TAYLOR DANS LA FORSTERITE

e 1381 °C ]
= ’ 5 1

. o
2 ' H :
[+3 i [ |
20 | [T 00 o 4
10 K - 4

0 1 13 e
0 5 10 15 20 60
a) £ {%) b)
FIGURE 5-6

Courbes « contrainte-déformation » obtenues pour des monocristaux de forstérite synthétique déformés en
compression suivant [110]c (a) et suivant [101]c (b).

Dans ce cas, on peut également définir la contrainte de friction comme étant égale a la limite d'élasticité

c g -T . . . . .
inférieure et calculer @ = ——<. . Kashima ef al. (1983) n'ont mesuré les densités de dislocations que dans les

T
ubyp
échantillons déformés suivant [110]c. On trouve dans ce cas des valeurs de a comprises entre 0,095 et 0,14,

beaucoup plus basses que celles annoncées a partir des données brutes. Il est intéressant de remarquer que
maintenant a est petit et du méme ordre de grandeur que }éﬂ Ceci est cohérent avec le fait que, suivant

[110]c, le systéme de glissement (010)[100] est le seul activé et que le faible durcissement calculé est issu des

interactions dipolaires.

Certains points méritent d'étre soulignés:

- L'emploi de la relation de Taylor, méme si elle s'ajuste aux données expérimentales, ne se justifie pas a basse

température et n'a aucun sens physique dans ce cas.

- Parmi toutes les données de la Figure 5-3, un nombre trés restreint est exploitable et permet de déterminer un

coefficient a . Une étude du durcissement plus poussée nécessiterait une campagne d'expérience dédiée au
probléme.

- Il semble qu'a basse température le glissement dévié des dislocations vis de vecteur de Burgers [001] joue un
role important dans l'interaction entre dislocations et la formation d'entremélements. Ce mécanisme n'a pas été
introduit dans les simulations de la dynamique des dislocations dans la forstérite et semble, a terme,
incontournable.

- La montée de dislocations dans la forstérite a souvent été observée et, & 1500°C (0,75 fois la température de

fusion de la forstérite), elle doit certainement jouer un role important dans la restauration de la contrainte interne

et dans la formation de microstructures organisées.
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5.3 Du monocristal au polycristal

La déformation plastique du monocristal est trés anisotrope. Nous avons d'ailleurs montré que cette anisotropie
évoluait en fonction de certains paramétres tels que la température, la pression ou la contrainte. D'autres
parametres, tels que la teneur en eau, la pression partielle d'oxygeéne ou la teneur en fer de 1'olivine, peuvent
également influencer l'activité relative des différents systémes de glissement.

Nous avons constaté que la pression pouvait rendre le systeme de glissement (010)[001] plus facile et les autres
plus difficiles, en accord avec les résultats expérimentaux de Paul Raterron sur monocristaux orientés. Comment
cet effet de pression se traduit-il sur la déformation plastique du polycristal ? Est-ce que sous pression le systéme
de glissement (010)[001] est favorisé par rapport aux autres ?

Le polycristal est un agrégat de grains d'orientations différentes. Lorsqu'il est soumis & une sollicitation
mécanique, dans des conditions de température et de pression données, les grains vont se déformer par
glissement de dislocations. Le monocristal de forstérite est plastiquement trés anisotrope et les dislocations
peuvent glisser sur quelques plans de glissement seulement. Ceci peut entrainer la formation d'orientations
préférentielles au cours de la déformation.

Des calculs de ces orientations préférenticlles ont été réalisés par Andrea Tommasi et David Mainprice
(Laboratoire de Tectonophysique, Université de Montpellier) en utilisant un modéle auto-cohérent viscoplastique
développé par Molinari ef al. (1987) et par Lebensohn et Tomé (1993). La configuration de départ de ces
simulations est une distribution de grains distribués au hasard sans orientation préférenticlle. Les données
d'entrée de la simulation sont les contraintes critiques d'activation dans les différents systémes de glissement
considérés. On peut alors suivre l'activité relative des différents systémes de glissement au cours de la
déformation.

Ceci peut nous permettre de savoir comment le systéme de glissement (010)[001] participe a la déformation du
polycristal. A haute température (1400°C) et pression nulle, les systemes (010)[001], (010)[100] et (001)[100]

sont activés pour des contraintes critiques différentes (Tableau 5-1).

Systémes de glissement Contraintes critiques d'activation
(010)[100]
(001)[100]
(010)[001]
(100)[001]
{011}[100]
{110}[001]

AN AW ==

TABLEAU 5-1

Contraintes critiques d'activation relatives dans les différents systémes de
glissement utilisées dans le modeéle VPSC.
(crédit: Andrea Tommasi)

La Figure 5-7 montre l'influence du mode de sollicitation sur l'activation des différents systémes de glissement.
On constate que, dans certains cas (compression axiale ou transpression), le systéme de glissement (010)[001]
devient plus actif que les autres systémes de glissement au cours de la déformation. L'effet inverse peut

également étre constaté dans le cas de la transtension. Ceci montre que, bien que le systéme de glissement
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(010)[001] ait une contrainte critique d'activation plus faible que celles de (010)[100] et (001)[100], il peut

néanmoins participer de fagon significative a la déformation du polycristal.
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FIGURE 5-7

Evolution de l'activité des différents systémes de glissement dans la forstérite en fonction du cisaillement dans
la simulation VPSC.

Les symboles noirs correspondent a des systémes de glissement de vecteur de Burgers [100] et les symboles
vides pour ceux de vecteur de Burgers [001].

(a) Cisaillement simple, (b) Compression axiale, (c) Transpression, (d) T ranstension’

(crédit: Andrea Tommasi)

Le systéme de glissement (010)[001] devient d'autant plus facile que la pression est élevée et on congoit bien
maintenant qu'il participe encore davantage & la déformation du polycristal sous pression.

Couvy et al. (2004) ont constaté qu'a une température de 1400°C, domaine du glissement de dislocations de
vecteur de Burgers [100] & pression ambiante, la forstérite se déformait par glissement de dislocations de vecteur
de Burgers [001] a 13GPa. Les échantillons qui ont été utilisées dans ces essais de déformations contenaient des
traces d'eau. Jung et Karato (2001b) ont suggéré que la présence d'eau pouvait induire une transition du

glissement de vecteur de Burgers [100] vers celui de vecteur de Burgers [001] dans leurs échantillons. Jusqu'a

"La transpression et la transtension sont deux mots appartenant au vocabulaire des tectoniciens. Ils permettent de définir
comment une plaque continentale est sollicitée. La transpression consiste en un cisaillement plus une compression et la
transtension en un cisaillement plus une tension.
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maintenant il était alors difficile de trancher entre un effet de pression et un effet de I'eau sur I'émergence
inattendue du glissement de vecteur de Burgers [001] a partir des résultats de Couvy et al. (2004). Cependant le
calcul des énergies de faute d'empilement ne fait intervenir ni d'activation thermique, ni d'activation par la
contrainte, ni d'impuretés chimiques supplémentaires et a permis de mettre en valeur un effet intrinséque de la
pression sur la facilité du systéme de glissement (010)[001]. De plus les simulations de la plasticité du

polycristal montrent que ce systéme est trés impliqué dans la déformation de l'agrégat.

5.4 Perspectives

Dans cette étude, la modélisation multi-échelle de la plasticité de la forstérite en est & ses débuts et il existe un
manque certain de compréhension autant 3 1'échelle nanoscopique qu'a I'échelle mésoscopique. Néanmoins
certains points qui semblent étre importants ont été soulevés et il est possible d'envisager dans le futur la
construction de ponts entre les différentes échelles qui permettraient de comprendre certains mécanismes de la

plasticité de la forstérite.

A basse température (T<1000°C), le monocristal se déforme uniquement par glissement de dislocations de

vecteur de Burgers [001] dont les parties vis sont fortement soumises a la friction de réseau. Le glissement seul
de ces dislocations confinées dans leur plan de glissement ne permet pas d'expliquer la formation de débris
(boucles prismatiques) et d'enchevétrements. Le glissement dévié peut étre responsable de la formation d'une
telle microstructure.

Son apparition & 800°C et celle du systéme de glissement {110}[001] ont d'ailleurs été constatées par Phakey et
al. (1972) suivant une orientation [101]c. Lorsque les dislocations vis qui sont initialement mobiles dans leur
plan de glissement (100) commencent 3 dévier dans un plan en zone {110}, elles laissent des segments dans le
plan dévié qui peuvent interagir avec les dislocations du systéme primaire (dans notre cas: (100)[001]) et
contribuer 3 entraver leur mouvement et a produire du durcissement. Ce type d'interaction a d'ailleurs été étudié
statiquement dans le chapitre 4. La cartographie correspondant aux interactions colinéaires entre les dislocations
du systéme primaire (100)[001] et d'un systéme dévié (110)[001] est rappelée sur la Figure 5-8. On remarque par
exemple qu'une dislocation vis du systéme primaire s'annihile avec les dislocations mixtes du systéme dévié

(dans les domaines blancs), lesquelles peuvent étre produites par le glissement dévié.
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FIGURE 5-8

Cartographie des interactions colinéaires entre les systémes de glissement primaire (100)[001] et dévié
(110)[001]. La direction de ligne vis du systéme primaire est représentée par la ligne verticale. Les domaines
blancs sont les domaines attractifs et les domaines gris les domaines répulsifs (d'autant plus foncés que la force
de répulsion entre les deux dislocations est forte). Les symboles correspondent aux résultats de la simulation:
cercles pour une annihilation, carré pour une répulsion et croix pour un état croisé.

L'intégration du glissement dévié dans la simulation de la dynamique des dislocations est une étape
supplémentaire dans I'étude du durcissement a basse température. D'un point de vue technique, la possibilité
qu'ont les dislocations vis a changer de plan de glissement est déja intégrée dans la simulation et,
géométriquement, les plans déviés {110} sont déja pris en compte. Mais d'un point de vue théorique, on connait
peu de choses sur le glissement dévié des dislocations vis de vecteur de Burgers [001]. A quelle contrainte
apparait-il ? A quelle température ? Quel est I'effet de l'orientation sur la fréquence du phénomeéne ?
Qualitativement nous avons proposé que son apparition pouvait résulter du passage d'une configuration de cceur
dissocié (ou étalé) dans le plan (100) a un coeur dissocié (ou étalé) dans le plan {110}. Que ce phénoméne
n'apparaisse qu'a partir de températures comprises entre 600°C et 800°C n'est pas élucidé dans I'état actuel des
choses. Quantitativement, il est possible d'étudier le glissement dévié de plusieurs fagons:

- La modélisation du ceeur d'une dislocation vis [001] grice a des simulations utilisant des potenticls
empiriques interatomiques doit permettre d'éclairer la configuration du cceur & trois dimensions. Walker
(2004) a déja développé un premier modéle qui est certes encore insuffisant pour étudier le cceur d'une
dislocation vis [001] mais qui est prometteur. A 'avenir, il serait intéressant d'envisager I'étude de ce
cceur sous contrainte avec de telles simulations, a I'image du travail réalisé par Duesbery (1998) sur les
structures cubiques a faces centrées.

- Lu et al. (2003) ont développé un modéle de P-N non-planaire en intégrant la connaissance des y-
surfaces dans les différents plans de glissement possibles. Ils ont alors étudié comment s'étalait le cceur
de la dislocation sous contrainte pour étudier sa constriction et le glissement dévié d'une ligne de
dislocation infinie. L'application de ce modéle a la forstérite est déja envisageable car nous connaissons
les énergies de faute d'empilement dans les différents plans de glissement d'une dislocation de vecteur
de Burgers [001]. Néanmoins a terme, pour que ce modéle soit plus juste, il sera nécessaire de calculer

les y-surfaces pour savoir si le cceur de la dislocation ne possede pas de composantes coins.
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- Expérimentalement, des essais mécaniques, couplés a des observations microstructurales au microscope
électronique en transmission, sur monocristaux suivant des orientations qui solliciteraient différemment
le coeur des dislocations pourraient donner des renseignements sur les conditions d'apparition du
glissement dévié. Notamment sur l'effet de la température que ne prennent pas en compte les deux

modeles théoriques a I'échelle atomique.

A haute température (T>1000°C), le glissement de vecteur de Burgers [100] prend le pas sur le glissement de
vecteur de Burgers [001], jusqu'a étre le seul actif  trés haute température (T>1300°C). 11 faut distinguer deux
orientations différentes qui ne conduisent pas aux mémes situations.

L'orientation [110]c sollicite surtout le systéme de glissement (010)[100] qui est le seul activé la plupart du
temps (Durham et al. (1977), Kashima ef al. (1983), Gueguen et Darot (1982), Bai et Kohlstedt (1992b)). Nous
avons montré que le durcissement était alors certainement dii a des interactions dipolaires entre dislocations du
méme systéme de glissement.

Il est plus intéressant de considérer l'orientation [101]Jc qui sollicite surtout les systémes de glissement
(100)[001] et (001)[100]. Lorsque la température est proche de 1000°C, ces deux systémes peuvent étre activés
ensemble. Les dislocations des deux systémes de glissement se croisent, mais nous avons montré qu'il ne se
formait aucune jonction et que les dislocations n'interagissaient que par I'intermédiaire des forces de répulsion ou
d'attraction, trop faibles pour les ancrer. De plus dans la simulation de la dynamique des dislocations, 4 une
température proche de 1000°C, les dislocations vis des deux systémes sont soumises 3 une forte friction de
réseau supérieure aux forces de répulsion ou d'annihilation, ce qui ne conduit pas & la moindre élévation de
contrainte sur les courbes contrainte-déformation. Néanmoins, en se croisant, les deux types de dislocation

peuvent former des crans sessiles le long de la ligne de dislocation.

[001] A [001]

[100]

' [100]
/

FIGURE 5-9

Formation de crans apres intersection entre deux dislocations vis de vecteurs de Burgers [100] et [001]. Ces
crans ne sont pas dans le plan de glissement des deux dislocations vis et ne peuvent donc pas disparaitre par
glissement.

La formation d'un cran le long d'une dislocation vis droite a pour effet de diminuer sa longueur libre. En

présence de friction de réseau, la loi de vitesse des dislocations est basée sur un mécanisme de formation et
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propagation de doubles décrochements et elle dépend linéairement de la longueur de la dislocation. Les crans
auront donc pour effet de baisser la vitesse des dislocations vis.

La possibilité de former des crans dans la simulation de la dynamique des dislocations n'est pas prise en compte
géométriquement mais on peut en tenir compte de fagon indirecte. En moyenne, le nombre de crans formés sur
les dislocations d'un systéme de glissement correspond au nombre d'intersections qui se produisent entre celles-
ci et celles de la forét. Dans la simulation de la dynamique des dislocations, ce nombre est facilement accessible.
Dans la situation ou deux dislocations vis appartenant aux systémes de glissement (100)[001] et (001)[100] se
rencontrent, un cran qui ne se trouve plus dans le plan de glissement se forme sur chacune des deux dislocations
vis. De tels crans ne sont pas capables de glisser et pour disparaitre ils doivent se déplacer par montée. On peut
alors introduire une durée de vie de ces crans, d'autant plus courte que la montée est active (donc que la
température est importante). En pratique, on définit un pourcentage d'efficacité qui représente en fait la
proportion de crans que l'on conserve d'un pas de temps de la simulation au suivant (100% signifie que 'on garde
tous les crans et 0% que l'on ne prend pas en compte la formation des crans). Une simulation de la dynamique
Sl

des dislocations a été réalisée a 1027°C, 107s™, suivant l'orientation [101]c, avec une efficacité de crans de 20%.

Ly

La courbe contrainte-déformation est présenté sur la Figure 5-10 et comparée & une simulation identique mais

avec une efficacité des crans de 0%.
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FIGURE 5-10

-1

Courbes contrainte-déformation issues de deux simulations réalisées a 1027°C, 10°s”, suivant l'orientation

[101]c, avec une efficacité de crans de 20% et de (%.

Les deux systémes de glissement (100)[001] et (001)[100] sont activés en méme temps. Les dislocations vis sont
soumises 2 de la friction de réseau et les dislocations coins sont les seules mobiles avant la limite d'élasticité. Le
stade 0 des deux courbes est identique puisque aucune interaction entre les deux populations de dislocations vis
n'est encore intervenu. Puis les dislocations vis des deux systémes deviennent mobiles, se croisent et forment des
crans. On remarque alors que, dans le cas ou 'efficacité des crans n'est pas nulle, la contrainte d'écoulement est
plus importante. Ceci montre que la formation de crans peut contribuer de fagon significative au durcissement,
méme en présence de friction de réseau.

L'efficacité des crans est un paramétre qu'il faut ajuster. Il dépend surtout de la capacité des crans a s'éliminer, ce

qui ne peut se faire que par montée. Il n'existe, 4 notre connaissance, aucune observation microstructurale ni
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d'essai de déformation dans cette gamme de température (T=1000°C) qui confirmerait la présence de

durcissement et permettrait de calibrer la simulation.

Kashima ez al. (1983) ont montré qu'a plus haute température (1300°C-1500°C) et taux de déformation
important, les dislocations de vecteur de Burgers [001] pouvaient étre activées en plus de celles de vecteur de
Burgers [100], entrainant un durcissement sur les courbes contrainte-déformation (cf §1.3.2.2) plus important
que suivant [110]c. A de telles températures, la montée doit étre active et les crans ne constituent peut-étre plus
un mécanisme de durcissement efficace. Les dislocations ne sont plus autant soumises a de la friction de réseau
et le durcissement apparent est peut-étre le résultat des interactions élastiques de répulsion ou d'attraction entre

dislocations de vecteurs de Burgers [100] et [001].






Conclusion

Ce travail présente la premiére tentative de modélisation numérique de la plasticité de la forstérite. Deux échelles

spatiales pertinentes pour I'étude des mécanismes physiques ont été considérées. La structure de cceur des

dislocations n’a pas été¢ abordée directement & I’échelle atomique. Cette approche est encore trop lourde

numériquement dans les minéraux. Nous avons choisi d’aborder le cisaillement plastique au travers du calcul des

énergies de fautes d'empilements généralisées par calcul ab initio. L’application du modele de Peierls a permis

de déterminer les étalements de ceeur planaire et les contraintes de Peierls des différents systémes de glissement

de 'olivine. La simulation de la dynamique des dislocations, quant a elle, a pu donner des informations sur

I'activation respective des deux types de dislocation et sur leurs interactions.

Les résultats obtenus aux différentes échelles ont permis de dégager les points suivants:

Le fait que le glissement de dislocations de vecteur de Burgers [001] soit favorisé aux hautes
contraintes est difficilement vérifiable par le calcul des contraintes de Peierls a partir des énergies de
faute d'empilement. Néanmoins le choix de lois de vitesse basées sur un mécanisme de formation et
propagation de doubles décrochements et calibrées a partir des données mécaniques existantes
permettent de rendre compte d'un effet de la contrainte et de la vitesse de déformation sur le type de
dislocations activées. Ainsi, les dislocations de vecteurs de Burgers [001] participent d'autant plus a la
déformation du monocristal que la contrainte est importante. Cet effet peut étre obtenu par exemple en
augmentant la vitesse de déformation.

L'effet de la pression sur la plasticité des minéraux est un des enjeux majeurs en géophysique. Des
résultats expérimentaux récents ont montré que le glissement de dislocations de vecteur de Burgers
[001] prédomine aux pressions de la base du manteau supérieur. Cependant, la réalisation d’expériences
de hautes pressions reste trés délicate et tous les paramétres (eau, contrainte) ne sont pas encore
parfaitement contr6lés. L’approche numérique s’est avérée ici trés fructueuse. Le calcul des énergies de
fautes d'empilements généralisées a montré, dans un premier temps, que le cisaillement rigide (quantifié
par les valeurs des ISS) dans le plan (010) suivant la direction [001] devenait plus facile & haute
pression (10 GPa). Puis nous avons mis en évidence que, contrairement aux dislocations de vecteur de
Burgers [100], le cceur des dislocations de vecteur de Burgers [001] avait tendance a s'étaler davantage
dans le plan (010) 3 haute pression. Ce résultat étaye, en fournissant une interprétation physique,
I’hypothése d’un effet intrinséque de la pression sur les propriétés des dislocations. C’est un résultat
important. Au niveau fondamental tout d’abord puisque les effets de la pression sur la plasticité sont
encore trés peu documentés. Au niveau des implications géophysiques ensuite car cet effet de la
pression permet de rendre compte de I’évolution de 1’anisotropie sismique avec la profondeur dans le
manteau supérieur. Ces implications sont discutées dans un article récent paru dans Nature (Mainprice
et al., 2005).

Les résultats expérimentaux concernant la déformation de monocristaux d'olivine orientés a des

températures inférieures & 1000°C semblent montrer que l'orientation [011]c est plus dure que
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l'orientation [101]c. Nous avons expliqué ce fait en proposant que le cceur des dislocations vis de
vecteur de Burgers [001] était dissocié ou préférentiellement étalé dans les plans (100) ou/et {110}. La
loi de Schmid ne serait pas vérifiée pour ces dislocations vis. Quant aux dislocations de vecteur de
Burgers [100], ni la détermination des étalements de cceur ni les résultats expérimentaux ne permettent
de conclure 4 un effet de l'orientation sur leur activation.

L'étude des interactions entre les dislocations de vecteurs de Burgers [100] et [001] a montré que la
formation des jonctions n'est pas favorable, que la pression ne la favorise pas davantage et qu'elle ne
doit donc pas contribuer au durcissement dans la forstérite (autant & pression ambiante qu'a haute

pression).

La modélisation numérique de la plasticité de l'olivine aux deux échelles comporte bien sir des lacunes que ce

travail a permis de déceler et qu'il serait souhaitable de combler dans une étude future:

Nous pensons que les dislocations [001] vis poss¢dent un ceeur a trois dimensions qui peut étre étalé
dans plusieurs plans de glissement. Le développement futur d'un modele de P-N généralisé a trois
dimensions dans la forstérite sera certainement utile pour affiner notre compréhension de la structure de
cceur avant d’entamer une modélisation compléte a I’échelle atomique. De plus, la détermination du
ceeur ne prend en compte que des composantes vis. Rien ne dit que le cceur ne posséde pas de
composantes coins. Pour le savoir, il est nécessaire de calculer les y-surfaces.

La prise en compte du glissement dévié¢ des dislocations vis de vecteur de Burgers [001] dans la
simulation de la dynamique des dislocations semble incontournable pour pouvoir modéliser le
durcissement a basse température. Les mécanismes physiques qui le contrdlent sont pour l'instant
inaccessibles et de nouvelles études expérimentales couplées & un modele de ceeur & trois dimensions
sont nécessaires pour progresser dans ce domaine.

Un mécanisme de durcissement par les crans a également été envisagé lorsque les dislocations de
vecteurs de Burgers [100] et [001] sont activées en méme temps 3 des températures proches de 1000°C
et pour une orientation [101]c du monocristal par rapport & l'axe de sollicitation. Un moyen de vérifier
si ce mécanisme a lieu est de vérifier si les courbes contrainte-déformation présentent une consolidation
lors d'essais de déformation a vitesse constante. Ceci nécessite de réaliser une nouvelle campagne
d'essais car entre 1000°C et 1300°C il n'existe pas de telles informations.

La calibration des lois de vitesse des dislocations de vecteur de Burgers [100] dans la simulation de la
dynamique des dislocations est mal contrainte et la forme des équations de vitesse utilisée n'est pas
certaine. Malgré une abondante littérature, les mécanismes élémentaires de la plasticité de 1’olivine
apparaissent insuffisamment documentés. A basse température (T<800°C), les dislocations de vecteur
de Burgers [100] ne sont pas ou peu activées et il semble difficile de mieux contraindre leur mobilité a
partir de données mécaniques. Néanmoins il apparait utile d'avoir une idée plus précise de la
configuration de glissement de ces dislocations a des températures plus importantes. L'utilisation de la
microscopie électronique en transmission apparait incontournable & ce stade, car il nous semble que
l'utilisation généralisée d’observations en microscopie optique d’échantillons décorés a représenté un
frein & 1’obtention d’informations fiables sur les microstructures de dislocations. Cela permettra

notamment de savoir avec plus de certitude si les dislocations vis sont réellement beaucoup moins
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mobiles que les dislocations coins dans le plan (001) et, inversement, si les dislocations coins sont
réellement moins mobiles que les dislocations vis dans (010).

- A haute température (T>1300°C), les courbes contrainte-déformation peuvent présenter une
consolidation. Lorsque I'on déforme la forstérite suivant [110]c, cette consolidation est suivie d'une
stagnation ou d'une diminution de la contrainte qui peut étre le résultat d'une restauration de la
contrainte interne par montée ou glissement dévié. La détermination de l'évolution de la densité de
dislocations en fonction de la déformation et en fonction d'un temps de recuit & une certaine température
pourrait permettre de faire la part entre multiplication de dislocations et annihilation par montée ou
glissement dévié. Lorsque 1'on déforme la forstérite suivant [101]c, la consolidation est plus importante.
Il semblerait qu'elle corresponde a l'activation du systéme (100)[001] et qu'elle soit le résultat de
I'interaction des dislocations de ce systéme avec celles du systeme primaire (001)[100]. De la méme
fagon, la détermination de 1'évolution de la densité de dislocations de ces deux systémes en fonction de

la déformation pourrait fournir des informations intéressantes sur la compréhension de ce phénomene.
Enfin, nous avons fait peu de cas de la montée des dislocations. Ce mécanisme contribue-t-il 3 la déformation du

cristal ou juste & une restauration de la contrainte interne ? A terme, il semble nécessaire d'introduire ce

mécanisme dans la simulation de la dynamique des dislocations pour aborder le fluage des minéraux du manteau.
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Annexe

Base de vecteurs de la simulation pour la forsterite

(100)[001]
plan :(-1 -1 -1

vecteurs ligne

vecteurs deplacement

1:( 0 2310 -2310 ] [ 4620 -2310 -2310 ]
2:[-4620 4620 0 ] [ 1155 1155 -2310 ]
3:[-4620 2310 2310 ] [ 0 2310 -2310 ]
4:[-4620 0 4620 ] [-1155 2310 -1155 ]
5:] 0 -2310 2310 ] [-4620 2310 2310 ]
6:[ 4620 -4620 0 ] [-1155 -1155 2310 ]
7:[ 4620 -2310 -2310 ] [ 0 -2310 2310 ]
8:[ 4620 0 -4620 ] [ 1155 -2310 1155 ]
(001)[100]

plan : ( O 1 -1)

vecteurs ligne

vecteurs deplacement

9:[-1540 -1540 -1540 ] [-4620 2310 2310 ]
10:[ 3080 -3850 -3850 ] [-2100 -840 -840 ]
11:[ 4620 -2310 -2310 ] [-1540 -1540 -1540 ]
12:[ 6160 -770 -770 1 [ -420 -1680 -1680 ]
13:[ 1540 1540 1540 ] [ 4620 -2310 -2310 ]
14:[-3080 3850 3850 ] [ 2100 840 840 ]
15:[-4620 2310 2310 ] [ 1540 1540 1540 ]
16:[-6160 770 770 1 [ 420 1680 1680 )
(010)[001]
plan : (-2 1 1)

vecteurs ligne vecteurs deplacement
17:( 0 2310 -2310 ] [-1540 -1540 -1540 ]
18:[ 1540 3850 -770 ] [ -924 0 -1848 ]
19:[ 1540 1540 1540 ] [ 0 2310 -2310 ]
20:[ 1540 -770 3850 ] [ 924 1848 0]
21:[ 0 -2310 2310 ] [ 1540 1540 1540 ]
22:[-1540 -3850 770 1 [ 924 0 1848 ]
23:[-1540 -1540 -1540 ] [ 0 -2310 2310 ]
24:[-1540 770 -3850 ] [ -924 -1848 0]
(010)[001]
plan : (-2 1 1)

vecteurs ligne

vecteurs deplacement

25:[-1540 -1540 -1540 ]

26:[-1540 770 -3850 ]
271 0 2310 -2310 |
28:[ 1540 3850 -770 ]
29:[ 1540 1540 1540 ]
30:[ 1540 -770 3850 ]
31z 0 -2310 2310 ]

32:[-1540 -3850 770 1]

{ 0 -2310 2310 ]
[ -924 -1848 01
[-1540 -1540 -1540 ]

[ -924 0 -1848 ]
[ 0 2310 -2310 ]
[ 924 1848 0]
[ 1540 1540 1540 ]
[ 924 0 1848 ]

(011)[100]
plan : (-1 2 -1)

vecteurs ligne vecteurs deplacement
33:[-1540 -1540 -1540 ] [-4620 0 4620 ]
34:[ 3080 -1540 -6160 ] [-1980 ~1320 -660 ]
35:[ 4620 0 -4620 ] [-1540 -1540 -1540 ]
36:[ 6160 1540 -3080 ] [ -660 -1320 -1980 ]
37:[ 1540 1540 1540 ] [ 4620 0 -4620 ]
38:[-3080 1540 6160 ] [ 1980 1320 660 ]
39:[-4620 0 4620 ] [ 1540 1540 1540 ]
40:[-6160 ~1540 3080 ] [ 660 1320 1980 ]
(0-11)[100]
plan : (1 1 =2 )

vecteurs ligne vecteurs deplacement
41:[-1540 -1540 -1540 ] [-4620 4620 0]
42:[ 3080 -6160 -1540 1 [-1980 -660 -1320 1}
43:[ 4620 -4620 0 ] [-1540 -1540 -1540 ]
44:[ 6160 -3080 1540 ] [ -660 -1980 -1320 ]
45:[ 1540 1540 1540 ] [ 4620 -4620 0]
46:[-3080 6160 1540 ] [ 1980 660 1320 ]
47:[-4620 4620 0] [ 1540 1540 1540 ]
48:[-6160 3080 -1540 ] [ 660 1980 1320 ]
(110)[001]
plan : (-5 -2 =2 )

vecteurs ligne vecteurs deplacement

49:1 0 2310 -2310 ] [ 3080 -3850 -3850 ]
50:[-3080 6160 1540 ] [ 660 990 -2640 ]
51:[-3080 3850 3850 ] [ 0 2310 -2310 ]
52:[-3080 1540 6160 ] [ -660 2640 -990 ]
53:[ 0 -2310 2310 ] [-3080 3850 3850 ]
54:[ 3080 -6160 -1540 ] [ -660 -990 2640 ]
55:[ 3080 -3850 -3850 ] [ 0 -2310 2310 ]
56:[ 3080 -1540 -6160 ] [ 660 -2640 990 ]
(1-10)[001]

plan : (-1 -4 -4 )

vecteurs ligne vecteurs deplacement

57:[ 0 2310 -2310 } [ 6160 =770 -770 1]
58:[-6160 3080 -1540 ] [ 1320 1650 -1980 ]
59:[-6160 770 770 1 I 0 2310 -2310 ]
60:[-6160 -1540 3080 ] [-1320 1980 -1650 ]
61:[ 0 -2310 2310 ] [-6160 770 770 1]
62:[ 6160 -3080 1540 ] [-1320 -1650 1980 ]
63:[ 6160 -770 =770 1 [ 0 -2310 2310 ]
64:[ 6160 1540 -3080 ] [ 1320 -1980 1650 ]
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