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Introduction

La plasticité des matériaux cristallins est principalement régie par les dis-
locations. L’émergence de dislocations en surface de matériaux se traduit par
l’apparition de marches en surface, appelées trace de glissement. Une trace de
glissement, induite par une seule dislocation, a une hauteur égale à la compo-
sante du vecteur de Burgers normale à la surface et son tracé est lié aux plans de
glissement empruntés par la dislocation. Les traces de glissement contiennent
donc l’historique des plans de glissement des dislocations et le nombre des
dislocations émergentes. De plus, si le nombre de dislocations émergentes est
suffisant, leur observation est possible dès l’échelle macroscopique (à l’œil ou
par microscopie optique). Pour ces raisons, les traces de glissement ont été très
largement utilisées pour appréhender les mécanismes de déformation plastique.

Dans les matériaux cubiques à corps centré –ou Body Centered Cubic–
(BCC), des traces de glissement ”ondulées” ont régulièrement été observées [1]
par microscopie optique , Microscope Electronique à Balayage (MEB) et mi-
croscopie à force atomique –ou Atomic Force Microscope– (AFM) qui ne per-
mettent pas d’avoir une résolution à l’échelle atomique. Les ”faibles”résolutions
spatiales rendent difficile (voire impossible) l’identification des plans de glisse-
ment associés aux traces de glissement. Il en ressort toutefois que les traces de
glissement sont associées à des plans de type {110} et {112}, ou sont associées
à un plan moyen qui correspond au plan de contrainte résolue maximale –ou
Maximum Resolved Shear Stress Plane– (MRSSP) ce que Taylor et Elam [2]
avait appelé ”pencil glide”.

La plasticité des matériaux BCC est étudiée depuis plus de soixante ans. En
dessous d’une température Ta, la plasticité est régie par les dislocations vis de
vecteur de Burgers a/2 < 111 > qui subissent un fort frottement de réseau [3].
Celui-ci est principalement attribué à une structure de cœur non-plane des
dislocations vis. Suivant les simulations atomistiques [1], il est suggéré que les
dislocations vis ont une structure de cœur compacte ou dégénérée. Cependant,
suivant la configuration de cœur de la dislocation vis, c.-à-d. compacte ou dé-
générée, le passage d’une rangée dense à une autre se fait sur le même plan de
type {110} ou alternativement sur deux plans {110} en zone, respectivement.
De plus, en dessous d’une température Tc, les matériaux BCC présentent une
asymétrie en tension et en compression, ainsi qu’une déviation à la loi de
Schmid [1,2].
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INTRODUCTION

Dans ce contexte, nous avons étudié des monocristaux de niobium sous
contrainte. Le niobium est un matériaux réfractaire principalement utilisé pour
ces propriétés supraconductrice [4,5] et qui est de structure cristallographique
BCC. Nous avons utilisé le dispositif expérimental original Nanoplast [6] qui
permet, sous environnement Ultra-Haut Vide (UHV), d’observer la surface
d’un échantillon par microscopie à effet tunnel –ou Scanning Tunneling Micro-
scope– (STM) tout en le déformant en compression et en température. L’ori-
ginalité de nos travaux réside dans la possibilité d’étudier in situ, à l’échelle
atomique, la surface sous contrainte et donc les traces de glissement.

Le chapitre I présente la procédure expérimentale de préparation de surface
et les résultats sur l’état de surface qui en résulte par observation STM et
analyse spectroscopie des électrons Auger –ou Auger Electron Spectroscopy–
(AES). Cette étude porte sur les surfaces {100} et {111} de monocristaux
de niobium. Elle apporte notamment la connaissance de la surface Nb(111)
nécessaire pour les études des chapitres II et III.

Le chapitre II est consacré à l’étude à de la plasticité de monocristaux de
niobium déformés plastiquement en compression à 90 K, 200 K et 293 K. La
surface Nb(111) est observée in situ sous contrainte par STM. Les observations
de la surface à l’échelle atomique permettent :

— la détermination des vecteurs de Burgers des dislocations émergentes,

— l’analyse des traces de glissement à cette résolution, afin de déterminer
les plans de glissement associés et leurs proportions,

— l’étude des configurations de dipôles observés.

Les résultats permettent de discuter de la plasticité des matériaux BCC, no-
tamment de la structure de cœur (compact/dégénéré) des dislocations vis qui
régissent la plasticité.

Enfin, le chapitre III est aborde la réorganisation, voire la disparition, de
terrasses atomiques observées sur la surface Nb(111) à 200 K et 293 K sous
contrainte. Une approche en élasticité isotrope des interactions entre marches
vicinales, dislocations émergentes et traces de glissement est développée. Les
forces sur les marches et les potentiels chimiques calculés permettent de pro-
poser des scénarios de la disparition des terrasses.
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Chapitre 1

Reconstruction de surface du
niobium
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CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

1.1 Etat de l’art

A l’équilibre thermodynamique, la structure cristalline d’un matériau est
définie par la configuration de plus basse énergie, en volume comme en sur-
face. Cependant, la structure de surface ne prolonge pas nécessairement celle
du volume. En effet, la création d’une surface engendre des liaisons pendantes
qui changent les positions stables des atomes. Cela donne lieu à une relaxation
élastique de la surface et possiblement à une reconstruction de surface, i.e. à
un changement de sa structure cristallographique. Les propriétés de la surface
peuvent aussi différer de celles du volume. C’est le cas, par exemple, des pro-
priétés supraconductrices du niobium, sensibles aux impuretés en surface qui
affectent la température de transition supraconductrice [7], et utilisé dans les
cavités à radiofréquence des accélérateurs de particules [4, 7–9]. Ce constat a
justifié par le passé l’étude des surfaces du niobium et notamment les proces-
sus d’oxydation de surface. Les surfaces {100} et {110} ont particulièrement
été étudiées [10–16], puisqu’elles correspondent aux directions de texturation
induites par le laminage, procédé utilisé pour leur mise en forme. Pour éliminer
ces impuretés, des cycles de bombardement ionique et de recuit sont générale-
ment réalisés sous UHV. Le bombardement ionique permet ainsi d’éliminer les
impuretés en carbone et azote. Pour l’oxygène, il est nécessaire d’effectuer des
recuits à haute température (2500 K) [11], proches de la température de fusion
(2750 K). A des températures inférieures, la surface est constituée d’oxydes
de niobium qui s’organisent en diffèrentes structures. Sur les surfaces de type
{110}, des châınes linéaires d’oxyde de niobium se forment avec une rotation
de 5° par rapport aux directions de type < 111 > [12, 16, 17]. Cette structure
est observée même après des recuits à 1930 ◦C et semble se former sur plusieurs
couches atomiques. Sur les surfaces de type {100}, plusieurs structures ont été
observées. A des températures de recuit de 1000 ◦C, des cristaux de NbO se
forment en surface [13]. An et al. [14] ont étudié de façon systématique l’état
d’une surface de type {100} d’un monocristal de niobium après des recuits
sur une gamme de température de 1970 K à 2500 K. Les images de STM de la
surface qu’ils ont obtenues sont représentées en Fig. 1.1, ainsi que les clichés de
LEED associés. Les positions atomiques des structures y sont indiquées par des
points blancs et les mailles cristallographiques par des tracés noirs. Aux plus
basses températures, trois structures d’oxyde de niobium ont été identifiées,
en fonction des conditions de recuit (température croissante de (a) à (h)). Sur
les images de STM (a), (b), (c) et (d), on observe en contraste plus clair des
structures en serpentin suivant les directions [001] et [010]. Elles sont dues à la
formation des structures (3×1)-O et (4×1)-O dont seuls les atomes de niobium
sont visibles. Ces structures en serpentin sont composées de bandes possédant
une structure c(1 × 1)-O de 0,31 nm× 0,31 nm. Les structures (3 × 1)-O et
(4 × 1)-O diffèrent par l’espacement entre les bandes qui est de deux fois la
distance interatomique pour l’une et de trois fois pour l’autre. Sur les images
(e), (f) et (g), on observe la structure c(2×2)-O formant soit des bandes (image

6



CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

Figure 1.1 – Reconstruction de la surface (100) pour différentes conditions de recuit.
Après recuit à 1970 K, (a) 40 nm× 33 nm, (b) 8,5 nm× 7 nm. Après recuit à 2270 K,
(c) 40 nm× 33 nm, (d) 8,5 nm× 7 nm. Après un recuit à 2370 K, (e) 8,5 nm× 7 nm.
Après plusieurs recuits à 2370 K, (f) 40 nm× 33 nm. Après un recuit à 2500 K, (g)
8,5 nm× 7 nm. Après plusieurs recuits à 2500 K, (h) 8,5 nm× 7 nm. (Observation
STM et clichés diffraction d’électrons lents –ou Low Electron Energy Diffraction–
(LEED) correspondants) [14]

7



CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

(e)) suivant les directions [001] et [010], soit une couche homogène (image (f))
ou partielle sur la structure (1 × 1) du niobium (image (g)). Chacune des
structures est obtenue pour des températures de recuit différentes. La struc-
ture (3 × 1)-O est observée après des recuits à 1970 K et conjointement à la
structure (4×1)-O après des recuits à 2270 K. La structure c(2×2)-O est quant
à elle observée après des recuits de 2370 K et 2500 K. D’après les analyses par
AES, chaque structure se forme à différentes concentrations en oxygène, ce qui
est révélé par les ratios d’intensités entre le pic de l’oxygène IO = à 510 eV et
le pic du niobium INb = à 167 eV. Les ratios IO/INb des structures (3× 1)-O,
(4× 1)-O et c(2× 2)-O sont respectivement de 0,36, 0,26 et 0,16 (ces ratios ne
reflètent évidemment pas directement la concentration des éléments). Enfin, la
structure (1 × 1) est attribuée à la surface du niobium sans impureté (image
(h)) avec un ratio de IO/INb = 0, 06, obtenue après plusieurs recuits à 2500 K.

En conclusion, les travaux effectués par le passé sur les surfaces {100} et
{110} indiquent qu’il est nécessaire d’effectuer des recuits à haute tempéra-
ture, pouvant aller jusqu’à 0,93 fois la température de fusion, pour éliminer les
oxydes de surface. Pour des températures inférieures, la formation d’oxyde a
été observée et conduit à différentes structures caractéristiques. Étonnamment,
la surface {111} du niobium n’a fait, à notre connaissance, l’objet que de peu
d’études.

1.2 Protocoles expérimentaux

Nous cherchons à étudier la plasticité de matériaux BCC par l’analyse de
traces de glissement à la résolution atomique. Pour ce faire, des spécifications
de surface sont nécessaires :

— Pour distinguer les traces de glissement, il est préférable d’avoir des ter-
rasses les plus grandes possibles (> 50 nm de large).

— On a vu dans la partie précédente la complexité des structures d’oxyde
de niobium. Par conséquent, nous ne souhaitons pas avoir d’oxyde en
surface pour ne pas altérer l’analyse des traces de glissement.

— Pour analyser ces traces à une nouvelle échelle, nous souhaitons avoir la
résolution atomique, notamment le long de la trace.

Les surfaces Nb{111} et Nb{100} que nous avons étudiées ont été préparées
sous UHV et observées par UHV-STM sur le banc expérimental Nanoplast [6].
Les échantillons ont été disposés dans un porte-échantillon conçu pour des
tests mécaniques, qui laisse libre les déplacements de l’échantillon suivant l’axe
de compression, sous réserve des forces de friction. Il permet la mise sous
contrainte des échantillons dont les résultats seront présentés aux Chap. 2 et
3. Les dimensions nominales des échantillons sont de 2 × 2 mm2 de section
et de 6 mm de longueur. La surface d’observation accessible par la pointe du

8



CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

STM est d’un peu moins de 2× 4 mm2, celle-ci étant restreinte par la géomé-
trie du porte-échantillon. Les préparations de surface sont effectuées dans une
chambre sous un vide initial d’environ 5× 10−10 mbar. Le stockage des échan-
tillons et les observations STM se font dans une deuxième chambre connexe
sous un vide d’environ 5× 10−11 mbar. Les échantillons utilisés ont été orientés
et polis par la société Surface Prepartion Laboratory (SPL). Les monocristaux
de niobium sont garantis de haute pureté, avec moins de 0,01%at. d’impuretés,
les principales étant le tantale, le carbone, le silicium et l’oxygène (Tab. 1.1). Si
l’on prend l’exemple du tantale qui est l’impureté la plus présente, une surface

{111} de niobium de 100×100 nm2 présente environ
1002
√

3× a2
≈ 53017 atomes

de niobium, pour un peu moins de dix atomes de tantale. Ces faibles concen-
trations permettent de négliger les effets des impuretés sur les dislocations et
notamment sur leur mouvement visible en surface. Les échantillons sont orien-
tés à partir de deux clichés Laue et découpés aux orientations souhaitées. Par
la suite, ils sont polis mécaniquement jusqu’à avoir un cliché Laue sans asté-
risme et bien orienté. La face qui sera observée par STM est finalement polie
mécaniquement jusqu’à une rugosité inférieure à 50 nm et une orientation de
la surface avec une erreur inférieure à 0,5°, limitant le nombre de terrasses
vicinales.

Tableau 1.1 – Composition des monocristaux de niobium de haute pureté (99,99%)
fournis par SPL (les éléments avec une concentration < 1 ppm sont omis).

Éléments Ta C Si O N Al Fe Cr
Concentration (ppm) 180 25 17 15 5 3, 6 3, 4 1, 8

Après réception des échantillons, ceux-ci sont introduits dans la chambre
de préparation et subissent des cycles de préparation, afin d’éliminer la conta-
mination de surface opérée sous air. L’environnement UHV permet d’ailleurs
de réduire significativement le temps de contamination, permettant quelques
jours d’observation d’une surface initialement ”propre”. Chaque cycle de prépa-
ration est composé d’un bombardement ionique d’argon Ar+ suivi d’un recuit,
à l’exception du premier qui ne comprend qu’un recuit servant à dégazer l’en-
semble porte-échantillon/échantillon. Il est généralement nécessaire d’effectuer
la montée en température de ce recuit sur plus d’une journée, afin d’éviter
d’atteindre un vide supérieur à 5× 10−7 mbar dans l’enceinte de préparation.
Les bombardements ioniques d’argon Ar+ permettent un décapage de la sur-
face grâce aux chocs générés par les ions incidents, sous incidence normale [6].
Ils sont caractérisés par la tension d’accélération et le courant d’émission uti-
lisés, ainsi que par le temps de bombardement ionique. Pour la préparation
des échantillons de niobium, nous avons utilisé une tension de 1 kV, un cou-
rant de 6 µA et des temps de bombardement ionique allant de 5 à 20 min.
Par la suite, les recuits suivant chaque bombardement ionique permettent de
recristalliser la surface éventuellement amorphisée et de désorber les impuretés

9



CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

restantes. Ils sont réalisés dans un four radiatif entouré d’écran thermique en
molybdène, permettant d’atteindre des températures d’environ 1000 ◦C pour
un courant de près de 11 A. Le courant peut être augmenté jusqu’à 12 A pour
accéder à des températures supérieures mais, dans ce cas, la pression dans la
chambre dépasse les 10−7 mbar. Les recuits des échantillons ont donc été réali-
sés à des températures nominales de 1000 ◦C avec des temps de maintien allant
de 5 min à 3 h. Le refroidissement s’effectue four éteint, principalement par
radiation 1. L’état de surface (structure atomique et largeur des terrasses) est
contrôlé par STM après environ cinq cycles de préparation. On réalise par la
suite de nouveaux cycles en changeant, si nécessaire, les paramètres jusqu’à
obtenir une surface cristalline en accord avec nos spécifications. Une analyse
AES de la surface est finalement réalisée afin de connâıtre l’évolution de la
contamination de surface après préparation.

1.3 Résultats expérimentaux

1.3.1 Surface {100}
Dans notre recherche de paramètres de préparation pour obtenir une surface

composée de larges terrasses et exemptes d’impuretés, nous avons gardé une
tension d’accélération de 1 kV et un flux de 6 µA pour le bombardement ionique.
Les recuits ont été faits à la température maximale accessible par le four et
une montée en pression inférieure à 5× 10−8 mbar, soit environ 1000 ◦C. Nous
avons fait varier les temps de préparation, en commençant par des temps de
bombardement ionique de 10 min et des temps de recuit de 5 min, jusqu’à des
temps respectifs de 20 min et 3h. Après les premiers cycles de préparation, la
surface a été observée par STM. La Fig. 1.2a montre une image caractéristique
de la surface (100) du Nb. La surface est principalement composée d’̂ılots
de plusieurs plans atomiques en épaisseur, sans présenter de réelles terrasses.
On reconnâıt sur le zoom en Fig. 1.2b la structure (3 × 1)-O en serpentin
(traits noirs) décrite dans la littérature (cf. Fig. 1.1). Cette structure forme
des pyramides dues à la formation d’oxyde sur plusieurs plans atomiques.

L’analyse de la surface par AES est reportée en bleu en Fig. 1.3. L’ensemble
des pics visibles en dessous de 200 eV sont caractéristique 2 du niobium [18],
notamment le pic le plus intense à 167 eV. L’intensité relative des autres pics
sera determinée par rapport à ce pic. Les pics correspondant au carbone et à
l’oxygène ont été indexés à 272 eV et à 510 eV, respectivement [18]. L’intensité
relative du pic de l’oxygène IO/INb = 0, 08 est inférieure à la valeur de 0,36 [14]
attendue pour la structure (3× 1)-O.

1. D’après la loi de Stefan-Boltzmann, le flux d’énergie émis par radiation est propor-
tionnel à T 4.

2. Pour toute l’étude, les indexations des pics sont faites à leurs minimums afin de pouvoir
être comparées aux indexations de la littérature.
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CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

20 nm

1.2a

[013]

[03̄1]

(a)

5 nm

[013]

[03̄1]

(b)

Figure 1.2 – Surface Nb(100) après des cycles de 10 min de bombardement ionique
et 5 min de recuit. (a) Zone de 80 nm× 80 nm. (b) Zoom de l’encadré bleu de (a) de
20 nm× 20 nm (observations STM en mode topographique à température ambiante).
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CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

Des cycles de préparation avec des temps de recuit de 2h et des temps
de bombardement ionique de 20 min ont également été effectués. L’image ca-
ractéristique des zones observées (Fig. 1.4) montre des terrasses de plusieurs
dizaines de nanomètres en largeur. On observe toujours la structure (3× 1)-O
en serpentin (traits noirs) principalement en bord de terrasses. Dans les zones
exemptes de cette structure (cadre noir), nous n’avons pas pu imager la struc-
ture atomique. On peut supposer que ces zones sont soit la structure (1× 1),
soit composées d’un oxyde de structure c(2 × 2)-O. La faible intensité du pic
AES d’oxygène (courbe rouge de la Fig. 1.3) IO/INb = 0, 06 [14] suggère plutôt
la structure (1 × 1) du niobium. Ce temps de recuit plus long a, par ailleurs,
permis de diminuer le carbone présent en surface, son pic ayant disparu (courbe
rouge de la Fig. 1.3). Enfin, nous avons aussi testé des temps de recuit encore
plus longs (jusqu’à 3h), sans obtenir de changement significatif de l’état de
surface.

100 150 200 250 300 350 400 450 500

Nb C O

Energie (eV)

d
N
/d
E

(u
.a
.)

Figure 1.3 – Spectroscopie Auger de la surface Nb(100), en bleu après des bombar-
dements ioniques de 10 min et des recuits de 5 min en rouge (resp. 20 min et 2h, en
rouge).

1.3.2 Surface {111}
Les premières préparations de cette surface ont été faites avec des bom-

bardements ioniques de 5 min, à 1 kV et 6 µA. Les recuits ont été effectués à
environ 960 ◦C. La surface alors observée par STM (Fig. 1.5) présente des ter-
rasses relativement petites, comme on peut le voir sur l’image en mode signal
d’erreur. Ce mode est assimilable à la dérivée de l’image topographique ; les
bords des terrasses correspondent ainsi à des lignes au contraste blanc ou noir.
Les terrasses font au plus 20 nm× 20 nm de côté, comme celle encadrée en gris
en Fig. 1.5. Sur le zoom présenté en Fig. 1.6a, les points en contraste plus
clair correspondent aux atomes qui composent la surface. Les trois derniers

12
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20 nm

[013]

[03̄1]

Figure 1.4 – Surface Nb(100) après des cycles de 20 min de bombardement io-
nique et 2h de recuit. (Observations STM en mode topographique à température
ambiante).

20 nm

1.6a

[1̄12]

[1̄1̄0]

Figure 1.5 – Surface Nb(11̄1) après des cycles de 10 min de bombardement ionique
et 5 min de recuit (observations STM en mode signal d’erreur à température am-
biante).
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5 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(a) (b)

0 2 4 6 8
(nm)

I
(A

)

[1̄12]
[1̄01]

1, 73× 4

0, 99× 5

(c)

Figure 1.6 – (a) Zoom de l’encadré bleu en Fig. 1.5 de 25 nm× 25 nm. (Observation
STM en mode signal d’erreur à température ambiante).(b) Schéma de la reconstruc-
tion de surface, h indique le niveau des atomes. (c) Profils réalisés en Fig. 1.6a. En
vert la coupe est suivant la direction [1̄12] et en bleu suivant la direction [1̄01].
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CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

plans atomiques de la surface sont schématisés en Fig. 1.6b. Le plan le plus en
volume, h = 1, est présenté suivant une structure hexagonale avec une distance
interatomique de a

√
2 ≈0,47 nm (structure (1× 1)). Cette structure n’est pas

visible sur l’image STM, mais nous sert de référence pour l’identification des
reconstructions des plans supérieurs h = 2 et h = 3. Le niveau supérieur h = 2
est quant à lui visible sur nos images STM. Il est composé d’une reconstruc-
tion hexagonale qui suit les directions denses de type < 110 > de la surface. Le
motif élémentaire en losange de cette reconstruction est représenté en bleu sur
le schéma et sur l’image STM. Le profil hors-plan, suivant une direction dense
de type < 110 >, de cette reconstruction est reporté sur la Fig. 1.6c (courbe
en bleu). La distance interatomique mesurée est d’environ 1 nm, soit deux fois
la distance interatomique de la structure (1× 1). Cette reconstruction (2× 2)
avait déjà été détectée par le passé par diffraction des rayons X [10], mais
jamais visualisée directement à notre connaissance. Le dernier niveau h = 3
est une reconstruction partielle présente sur l’image STM. Elle tend aussi vers
une structure hexagonale (représentée par les atomes en noir sur le schéma en
Fig. 1.6b). Le motif élémentaire en losange est représenté en vert sur l’image
et le schéma, les directions denses de cette deuxième reconstruction sont cette
fois tournées de 30° par rapport aux directions denses et se trouvent suivant
les directions < 112 > de la surface. Cette seconde reconstruction est de type
(2
√

3×2
√

3)R30°. Son profil hors-plan, suivant une direction de type < 112 >,
est reporté sur la Fig. 1.6c (courbe en vert). On y voit les pics correspondants
aux positions atomiques de cette reconstruction, ainsi que des épaulements qui
sont dus à la structure (2×2) du niveau inférieur (h = 2). La distance interato-
mique mesurée est d’environ 1,7 nm, soit 2

√
3a fois la distance interatomique

(1 × 1). Le spectre AES réalisé sur cette surface est reporté en Fig. 1.7. On
retrouve les pics du niobium, du carbone et de l’oxygène qui est très faible [14]
avec une intensité de IO/INb < 0, 07.

De même que pour la surface (100), nous avons testé d’autres paramètres
de préparation, en jouant principalement sur le temps de recuit. L’analyse
AES (courbe en rouge en Fig. 1.7) montre une diminution du pic du carbone
suite à des recuits longs de 2h. L’image en mode signal d’erreur présentée
en Fig. 1.8 montre l’état de surface correspondant. Les images précédentes
étaient de 512 points par 512 points, en Fig. 1.8 la résolution est de 1128
points par 1128 points. Cela engendre un temps d’imagerie plus long, d’environ
30 min (5 min pour la résolution plus faible), mais permet d’avoir la résolution
atomique sur une zone plus grande (ici 150 nm× 150 nm). Les lignes blanches
qui ”traversent” l’image sont des marches de plusieurs hauteurs atomiques qui
bordent les terrasses (marches vicinales). Les terrasses sont beaucoup plus
larges, supérieures à la cinquantaine de nanomètres.

La reconstruction (2 × 2) est cette fois beaucoup plus visible, de par l’ab-
sence de la reconstruction (2

√
3× 2

√
3)R30°. Deux défauts cristallographiques

sont principalement observés. Ils sont mieux visibles en Fig. 1.9a, où ils sont
repérés par des flèches. Le premier défaut (flèches noires) cristallographique est
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Figure 1.7 – Spectroscopie Auger de la surface Nb(111), en bleu après des bom-
bardements ioniques de 10 min et des recuits de 5 min et en rouge pour des temps
respectifs de 10 min et 120 min.

associé à trois atomes possédant un contraste plus clair sur l’image topogra-
phique (Fig. 1.9a). Ce contraste peut être dû à la présence d’un atome sur la
couche supérieure qui modifie localement la densité électronique. Le deuxième
défaut cristallographique est composé de quatre atomes (points rouges et bleu
en Fig. 1.9a). Un arrangement atomique est proposé sur le schéma en Fig. 1.9c
pour expliquer ce contraste. Il représente les deux derniers plans atomiques de
la surface, avec la couche de volume (h = 1) et la couche supérieure (h = 2)
reconstruite en (2 × 2). Les quatre atomes qui composent le défaut cristallo-
graphique sont en rouge et bleu comme en Fig. 1.9a. L’arrangement proposé
revient à déplacer trois atomes (en rouge) de la reconstruction initiale (2× 2)
sur d’autres sites atomiques et à y insérer un atome supplémentaire (en bleu).
Dans cette configuration, la distance entre les atomes en rouge et l’atome en
bleu est de a

√
6 ≈0,8 nm, soit approximativement la valeur trouvée expérimen-

talement.
Nous ne l’avons pas évoqué avant, mais la reconstruction (2 × 2) peut se

disposer dans trois configurations différentes sur la structure du volume (1×1).
Ces trois configurations sont équivalentes par translation suivant les directions
de type < 110 > de la surface. Deux configurations de la reconstruction sont
observées en Fig. 1.9b. Elles sont équivalentes par une translation dans le plan
suivant la direction [1̄01]. Les points blancs sur la Fig. 1.9b permettent de
mieux visualiser cette translation. Ils reportent la structure atomique du haut
de l’image sur la structure du bas de l’image, où les points blancs se trouvent
décalés par rapport au réseau atomique. A la jonction des deux configurations,
le motif atomique n’est plus respecté et on observe une paroi de domaine (tirets
blancs) en contraste plus clair.

16



CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

50 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

Figure 1.8 – Surface Nb(11̄1) après des cycles de 10 min de bombardement ionique
et 2h de recuit (observation STM en mode signal d’erreur à température ambiante).
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4 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(a)

4 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(b)

(c)

Figure 1.9 – Défauts cristallographiques de la reconstruction (2 × 2) de la surface
Nb(11̄1). En (a) et (b), observations STM de la surface, les défauts cristallogra-
phiques sont indiqués par des flèches et des points de couleurs sur l’image topogra-
phique (a). Sur l’image en mode signal d’erreur (b) les points blancs indiquent les
positions atomiques de la structure au-dessus des traitillés blancs qui indiquent une
paroi de reconstruction. (Observation STM à température ambiante). (c) Schéma du
défaut cristallographique indiqué par les points bleu et rouge en (a), avec la structure
de volume (1× 1) au niveau h = 1 et au-dessus la reconstruction (2× 2) au niveau
h = 2.

18



CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

1.4 Modélisation de la reconstruction en {111}
Afin de mieux comprendre les reconstructions (2× 2) et (2

√
3× 2

√
3)R30°

observées expérimentalement sur la surface Nb{111} (Fig. 1.6), les énergies
de surface associées ont été calculées par simulation atomistique, en utilisant
la théorie de la fonctionnelle de la densité –ou Density Functional Theory–
(DFT). Ces simulations ab initio ont été réalisées par Julien Durinck (enseignant-
chercheur à l’institut Pprime) à l’aide du programme Vienna Ab initio Simu-
lation Package (VASP) [19]. Les énergies de surface, ES, de quatre surfaces
ont été calculées :

a) Surface non-reconstruite (1× 1) (Fig. 1.10a).

b) Surface reconstruite (2× 2) (Fig. 1.10b).

c) Surface reconstruite (2× 2)∗ (Fig. 1.10c).

d) Surface reconstruite (2
√

3× 2
√

3)R30° (Fig. 1.10d).

Ces surfaces sont rappelées en Fig. 1.10. Les niveaux de gris des atomes
indiquent la couche h à laquelle ils appartiennent. Le plan atomique non-
reconstruit (1 × 1) est à chaque fois pris comme le niveau h = 1. La surface
(2× 2)∗ correspond à une surface ”́epaisse” (2× 2) reconstruite sur deux plans
atomiques. Cette reconstruction a été étudiée car l’on ne dispose pas d’infor-
mations sur le plan atomique en dessous de la reconstruction (2× 2) observée
expérimentalement (Fig. 1.8).

(a) (b)

(c) (d)

Figure 1.10 – Surfaces simulées en DFT (Tab. 1.2), h indique le niveau des atomes.
(a) Surface (1× 1). (b) Surface (2× 2) reconstruite. (c) Surface (2× 2)* reconstruite
sur deux niveaux de structure (2 × 2). (d) Surface (2

√
3 × 2

√
3)R30° reconstruite

selon (2× 2) au niveau h = 2 et selon (2
√

3× 2
√

3)R30° au niveau h = 3.

Les énergies de surface ont été calculées (T = 0K) à partir d’une bôıte de
simulation triclinique orientée et périodique suivant les axes donnés en Tab. 1.2,
et de surfaces libres (111). Pour déduire l’énergie de surface Es correspondante
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à chaque système, l’énergie totale E(n) a été calculée par minimisation de
l’énergie. E(n) dépend de l’énergie des atomes en volume et de ceux en surface
par (Eq. 1.1) :

E(n) = n.Ev + 2.S.Es (1.1)

avec n le nombre d’atomes en volume constituant la bôıte de simulation, Ev
et Es respectivement, l’énergie d’un atome en volume et l’énergie d’un atome
en surface par unité d’aire, et S l’aire de la surface considérée. On remarque
que, si n tend vers zéro E(n) = 2 × Es. Cela reviendrait à avoir une bôıte
de simulation constituée uniquement de deux surfaces, soit d’une épaisseur
de deux couches atomiques. Dans de telles conditions, il y aurait une forte
interaction entre les surfaces, biaisant les résultats. Afin de déterminer Es, les
énergies totales des quatre systèmes ont donc été calculées pour différentes
épaisseurs de système, soit différentes valeurs de n. L’énergie de surface, Es,
est alors obtenue par extrapolation de la valeur à l’ordonnée à l’origine. Les
courbes de la Fig. 1.11 donnent un exemple, pour les surfaces (1×1) et (2×2),
des énergies obtenues en fonction du nombre d’atome n, ainsi que les deux
ajustements linéaires permettant de déterminer les ordonnées à l’origine.

0 10 20 30 40 50 60 70

−600

−400

−200

0

n

E
(e

V
)

(2× 2)
ajustement

(1× 1)
ajustement

Figure 1.11 – Énergie totale du monocristal de niobium, orientée (111), en fonction
du nombre d’atomes n. En bleu, pour une surface (1 × 1) et en rouge pour une
surface (2× 2).

Les énergies de surface obtenues sont reportées en Tab. 1.2 et sont en accord
avec celles obtenues par des études précédentes [20] pour la surface (1× 1).

La configuration la plus stable, au regard des énergies de surface obtenues,
correspond ainsi à la surface non reconstruite (1× 1), vient ensuite la recons-
truction (2×2), puis (2

√
3×2
√

3)R30° et finalement la reconstruction (2×2)*.
La reconstruction épaisse (2× 2)* est donc la moins favorable, ce qui confirme
la couche supposée non-reconstruite (h = 1) de nos schémas en Fig. 1.10.
La structure (1 × 1) qui apparâıt en DFT comme la plus stable n’est ainsi
pas celle observée expérimentalement. L’hypothèse que nous avons formulée
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Tableau 1.2 – Résultats de simulations DFT présentant les surfaces simulées, les
axes périodiques de la simulation et l’énergie de surface obtenue.

Surface axes Es (J.m−2)

(1× 1) [1̄01]
2,40±0,02[11̄0]

(2× 2) [1̄01]
2,42±0,01[11̄0]

(2× 2)∗ [2̄11]
2,96±0,01[12̄1]

(2
√

3× 2
√

3)R30
[2̄11]

2,58±0,01[12̄1]

est que la dimension des terrasses peut jouer un rôle significatif sur les énergies
de surface.

Supposons une zone de côté l (Fig. 1.12), possédant ns atomes de surface
en excès sur la structure (1×1) du volume. Nous avons fait comme hypothèses
que :

— l’énergie de ligne d’une marche est calculable à partir de l’énergie de
surface (multipliée par la hauteur de la marche) de même orientation,
indépendamment de l’orientation de la marche,

— les zones St et Si ont une forme en losange respectant la cristallographie
de surface,

— les marches en bord de la zone St peuvent être négligées.

Considérons deux configurations, l’une où les ns atomes d’une zone forment la
structure (2 × 2) sur une épaisseur d mono-atomique (Fig. 1.12a), et l’autre
où les ns atomes forment un ı̂lot de structure (1 × 1) sur une épaisseur d
mono-atomique (Fig. 1.12b), découvrant les atomes de la couche inférieure
eux-mêmes dans la structure de volume (1 × 1). L’énergie de surface de la
première configuration est de St × E(2×2) et l’autre de St × E(1×1) + Em × p,
avec Em l’énergie par unité de longueur d’une marche, p le périmètre de l’̂ılot
et St la surface considérée. Pour que la reconstruction (2 × 2) soit favorable,
on doit alors avoir :

St × E(2×2) < St × E(1×1) + Em × p (1.2)

La reconstruction (2× 2) est quatre fois moins dense que la structure (1× 1).
Pour avoir le même nombre d’atomes ns dans les deux configurations, l’̂ılot doit
avoir une surface Si quatre fois plus petite que St. De part notre hypothèse
d’une zone en losange (suivant les directions denses de type < 110 > de la

surface), on a St =
√

3
2 l

2 et p = 2l. On en déduit que la reconstruction (2× 2)
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d

(2× 2)

St

l

(a)

d

(1× 1)

(1× 1)

Si

l

2

(b)

Figure 1.12 – Schéma d’une zone en losange de côté l et de surface St, (a) recons-
truite en (2 × 2) sur une épaisseur d, (b) reconstruite en (1 × 1) avec un ı̂lot en
losange de côté l/2 et d’épaisseur d.

est favorisée pour une valeur de l inférieure à une valeur l∗, définie par :

l∗ = 4√
3

Em
E(1×1) − E(2×2)

(1.3)

D’après nos hypothèses, on a : Em ≈ E(1×1) × d, avec d = a
2
√

3 la hauteur
d’une marche mono-atomique. En considérant les énergies calculées par DFT
(Tab. 1.2), on en déduit une dimension critique l∗ ≈ 27 nm. Dans le cas des
observations expérimentales après des recuits courts, on trouve bien une re-
construction (2× 2) associée à des terrasses de dimensions inférieures à 27 nm
(Fig. 1.6). En revanche, pour des préparations avec des temps de recuit long,
on a des terrasses de dimensions supérieures à l* présentant une reconstruc-
tion (2 × 2). Les hypothèses prises pour notre modélisation apparaissent à ce
stade trop limitantes pour rendre compte de l’ensemble des observations faites
(approximation sur l’énergie de marche Em, marches qui bordent la terrasse
St non-prises en compte).

1.5 Conclusion

Cette étude sous UHV des surfaces {100} et {111} du niobium nous a per-
mis de conclure qu’une augmentation du temps de recuit, des cycles de prépa-
ration, entrâıne une diminution des impuretés de surface et une augmentation

22



CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM

de la taille des terrasses visibles par STM. Pour la surface {100}, nous avons
retrouvé des structures d’oxyde de niobium déjà observées par le passé [13,14].
Des recuits à 2500 K pourront peut-être être réalisés sur cette surface dans la
future chambre UHV haute température, afin d’obtenir la structure (1 × 1).
La surface {111} n’avait jamais été observée directement. Les résultats que
nous avons obtenussur cette surface ont fait l’objet d’une publication dans
Surface Science [21]. Le papier présente les deux reconstructions (2 × 2) et
(2
√

3 × 2
√

3)R30° observées expérimentalement, les calculs DFT des énergies
de surface (effectués par Julien Durinck) et le modèle analytique proposé qui
met en évidence la compétition entre la taille des terrasses et la reconstruction
de surface (2× 2). Enfin, les bombardements ioniques à 1 kV et 6 µA pendant
10 min associés aux recuits de 2 h à 1000 ◦C de la surface {111} du niobium,
ont permis d’obtenir une surface avec les spécifications recherchées : de grandes
terrasses (> 50 nm de large), pas d’oxydes en surface, la résolution atomique
des atomes de niobium. Cet état a permis l’étude des traces de glissement
induites en surface par l’émergence de dislocations, étude qui fait l’objet du
chapitre suivant.
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CHAPITRE 2. PLASTICITÉ DANS LES BCC À L’ÉCHELLE
ATOMIQUE

2.1 Etat de l’art

2.1.1 Bref historique

L’étude de la déformation des métaux est très ancienne. Leibniz reporta, dès
1690, un comportement non linéaire (plastique) lors d’essais de déformation.
Les dislocations qui allaient permettre de rendre compte de ce comportement
furent d’abord introduites dans le cadre de l’élasticité linéaire sous une forme
mathématique. C’est Volterra [22] qui définit, par ses modélisations dans un
milieu élastique isotrope homogène, six types de ”distorsions” dont trois cor-
respondaient à ce qui fut appelé en 1920 des dislocations [23]. Il montra ainsi
qu’il pouvait exister à l’intérieur d’un solide des discontinuités de déplacement,
correspondant à des contraintes internes, sans qu’il y ait pour autant nécessité
de contraintes extérieures. Quelques années plus tard, en 1934, Orowan [24],
Polanyi [25] et Taylor [26] ont transposé ces discontinuités de champ de dé-
placement, i.e. les dislocations, dans un réseau cristallin. Lors d’observations
de croissance de cristaux [27–29] et d’attaques chimiques d’échantillons préa-
lablement déformés [30], les défauts révélés étaient cohérents avec le concept
de dislocations. Cependant, ce n’est que plus tard, avec l’invention du Micro-
scope Electronique à Transmission (MET), que l’existence des dislocations sera
directement confirmée [31,32].

2.1.2 Force de frottement de réseau et structures de
cœur des dislocations vis

Dans les matériaux Cubiques à Faces Centrées –ou Face Centered Cubic
(FCC), les dislocations ont pour vecteur de Burgers 1/2 < 110 > (plus petit
vecteur de translation qui respecte la périodicité du réseau de Bravais de la
structure cristalline FCC) et glissent dans les plans denses de type {111}. Le
frottement de réseau qui s’oppose au mouvement des dislocations est faible
et le système de glissement (plan de glissement et vecteur de Burgers) princi-
palement activé, appelé système primaire, suit la loi de Schmid [33]. Dans les
matériaux BCC, le vecteur de Burgers des dislocations est de type a/2 < 111 >.
La limite d’élasticité de ces matériaux est aux basses températures fortement
dépendante de celles-ci [34]. A titre d’exemple, en Fig. 2.1 est présentée la
limite d’élasticité de différents métaux polycristallins, en fonction de T/Tm, où
Tm est la température de fusion du matériau considéré (T et Tm sont expri-
mées en K). On constate clairement que la limite d’élasticité des matériaux
BCC (vanadium, tantale, tungstène et molybdène) augmente fortement vers
les basses températures, contrairement aux matériaux FCC (argent et cuivre)
et hexagonale compacte (zirconium).

Les observations en MET sur des matériaux BCC montrent de longs seg-
ments de dislocations vis rectilignes [3,35], comme on peut le voir sur la Fig. 2.2
d’un monocristal de niobium déformé à basse température. Des faibles valeurs
de volumes d’activation (nombre d’atomes mis en jeu dans le mécanisme de
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Figure 2.1 – Limite d’élasticité, en milliers de psi, de métaux polycristallins en
fonction de T/Tm, avec T la température (en Kelvin) et Tm la température de fusion
du matériau (en Kelvin) [34]. (1000 psi≈6,9 MPa).
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Figure 2.2 – Image MET de dislocations vis dans un monocristal de niobium dé-
formé à basse température (Image de F. Louchet extraite de [43]).

déformation plastique lorsque celui-ci est exprimé en unité de b3), de l’ordre
de 10b3, ont été déterminées par des essais de relaxation de contrainte [36–39].
Des valeurs d’énergie d’activation (énergie nécessaire au mécanisme thermique-
ment activé contrôlant le mouvement des dislocations), de l’ordre de 0,3 eV, ont
également été extraites d’essais de traction [36–39] et d’expériences de méca-
nique spectroscopique [40,41]. Ces paramètres d’activation ont été interprétés
comme pouvant correspondre à un mécanisme de nucléation et de propagation
de paires de décrochements sur les segments vis des dislocations [1, 42], les
dislocations coins étant considérées comme très mobiles. Les décrochements,
de caractère mixte, se propagent par glissement le long des segments vis, les
faisant ainsi passer d’une rangée atomique dense {111} à la suivante. Ce mé-
canisme contrôle le mouvement des dislocations en dessous d’une température
Ta ≈ 340 K pour le niobium [39] (appelée température athermique), à partir
de laquelle les segments vis subissent un fort frottement de réseau [3], appelé
‘pseudo-Peierls’, principalement attribué à la structure de cœur de ces dislo-
cations.

Historiquement, de nombreuses structures de cœur ont été proposées. Bien
que les énergies de défauts d’empilement étaient considérées comme étant très
certainement élevées, les configurations de cœur des dislocations vis étaient
supposées, comme pour les métaux FCC, dissociées en dislocations partielles
bordant des défauts d’empilement. A titre d’exemple, la Fig. 2.3 montre deux
structures de cœur (et leurs structures symétriques), extraites de [44] obtenues
par dissociation dans les plans denses de type {110} (en bleu en Fig. 2.3a) ou
{112} (en vert en Fig. 2.3b). En Fig. 2.3a, la dislocation de vecteur de Burgers
−→
b est composée de quatre dislocations partielles : trois partielles a/8{110} et
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(a)

(b)

Figure 2.3 – Structures de cœur de dislocations vis de vecteur de Burgers a/2[111]
dans les cristaux BCC proposées dans [44]. Le cœur est dissocié suivant des plans
(a) de type {110} et (b) de type {112}.

une partielle a/4{111}, i.e. (
−→
b/2), au centre. En Fig. 2.3b, la dislocation est

composée de trois partielles a/6{111} , i.e. (
−→
b/3). Il a été montré par suite,

avec le développement des simulations atomistiques utilisant des potentiels
pseudo-empiriques, que le concept de dissociation et de dislocations partielles,
tel que transposé des métaux FCC, n’était pas approprié à la description de
la configuration du cœur des dislocations vis dans les matériaux BCC et qu’il
convenait plutôt de décrire celui-ci par des ’extensions’ de cœur dans les plans
de type {110}. Il a également été montré pour le molybdène que, en fonction
du potentiel utilisé, ces extensions peuvent être symétriques ou asymétriques
conduisant à deux structures possibles de cœur [1,45,46]. Ces deux structures
de cœur possibles pour une dislocation vis dans le molybdène [46] sont repré-
sentées en Fig. 2.4. Il est possible, d’après [45], de donner un critère énergétique
permettant de différencier l’existence de l’une ou l’autre de ces configurations.
En effet, si l’énergie de défaut d’empilement dans un plan de type {110} ci-
saillé de b/3 est inférieure à deux fois l’énergie de défaut d’empilement pour
un cisaillement de b/6, alors la configuration asymétrique est la plus stable et
inversement pour la configuration de cœur symétrique. De plus, il a été dé-
montré que les déplacements hors-plan (suivant [111]) des structures de cœur
sont équivalents d’un matériau BCC à un autre.

Il existe une nomenclature spécifique correspondant aux différentes possi-
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[12̄1]

[1̄01]

(a)

[12̄1]

[1̄01]

(b)

Figure 2.4 – Structures de cœur de dislocations vis suivant [111] obtenues par simu-
lations atomistiques utilisant des potentiels pseudo-empiriques, dans un monocristal
de molybdène [46]. En (a) cœur dégénéré et en (b) cœur compact. Les cercles blancs,
gris et noirs correspondent aux atomes respectifs de trois plans (111) successifs dans
le cristal parfait. Les triangles indiquent la position du cœur de la dislocation vis de
vecteur Burgers a/2 < 111 >. Les plans de type {110} contenant en zone avec le vec-
teur de Burgers sont donnés par les traitillés. Les flèches donnent les déplacements
relatifs hors-plan suivant la direction [111]. Un déplacement hors-plan (suivant [111])
d’un atome relativement à l’un de ces voisins est indiqué par les différentes flèches
entre atomes. Le déplacement relatif de a/6[111] correspond à une flèche de longueur
égale à la distance entre deux atomes voisins, projeté dans le plan (111).

bilités de configuration de cœur des dislocations vis dans les métaux BCC.
Lorsque les déplacements sont principalement localisés dans les plans de type
{110} de façon asymétrique (traitillés en bleu en Fig. 2.4a), le cœur est dit ’dé-
généré’. La configuration symétrique, plan miroir {12̄1}, où les déplacements
relatifs sont également localisés suivant des plans de type {110} en traitillés
rouge, correspond aussi à un cœur dégénéré. On remarquera que l’on retrouve
ici la configuration de cœur déjà proposée en Fig. 2.3a, bien que maintenant il
ne s’agisse plus de défauts d’empilement bordés par des dislocations partielles
mais seulement d’extensions du cœur sur quelques distances inter-atomiques.
Lorsque les déplacements sont principalement localisés sur les six atomes pre-
miers voisins du cœur de la dislocation (Fig. 2.4b), sans asymétrie suivant les
différents plans de type {110} (traitillés en bleu), le cœur est dit ’compact’.
Cette structure de cœur compact correspond à celle qui a été plus récemment
obtenue par simulations atomistiques ab initio utilisant la DFT [47,48]. Il est
important de noter que les deux structures de cœur, dégénérée et compacte,
donnent lieu à des plans de glissement différents. En effet, le cœur dégénéré
impose une succession alternée de paires de décrochements dans des plans de
type {110} différents donnant lieu à un glissement moyen dans les plans de
type {112}, tandis que le cœur compact autorise la nucléation de paires de
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décrochements successives dans un même plan de type {110}.
Enfin, les extensions de cœur sur les différents plans de type {110} peuvent

également être modifiées sous l’effet d’une contrainte appliquée. Le cœur est
alors dit ’polarisé’ et, dans ce cas, le mouvement des dislocations est alors plus
particulièrement confiné dans un plan de type {110} [46, 49–52]. En Fig. 2.5
sont présentées des structures de cœur polarisé dans un monocristal de molyb-

[12̄1]

[1̄01]

(a)

[12̄1]

[1̄01]

(b)
[12̄1]

[1̄01]

(c)

Figure 2.5 – Structures de cœur compact, sous contrainte (cœur polarisé), de dis-
locations vis suivant la direction [111], dans un monocristal de molybdène [51]. En
(a) sous une contrainte de cisaillement appliquée dans le plan (1̄01), en (b) sous une
sollicitation en compression (flèches) perpendiculaire au plan (1̄01) et en (c) tension.
Les cercles blancs, gris et noirs correspondent aux atomes respectifs de trois plans
(111) successifs dans le cristal parfait. Les triangles indiquent la position du cœur de
la dislocation vis de vecteur Burgers a/2[111]. Les plans de type {110} contenant le
vecteur de Burgers sont donnés par les traitillés. Les flèches donnent les déplacements
relatifs hors-plan suivant la direction [111].
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dène [51]. Les ombrages sont utilisés pour mettre en évidence la polarisation
des cœurs. Dans le cas d’une contrainte de cisaillement appliquée dans le plan
(1̄01) (Fig. 2.5a), les déplacements sont alors plus particulièrement localisés
dans ce plan et la position du cœur de la dislocation est alors excentrée par
rapport à celle de la dislocation non contrainte. Lorsque la contrainte (flèches)
est perpendiculaire au plan (1̄01), la position du cœur de la dislocation n’est
pas altérée par rapport à celle de la dislocation non contrainte et les dépla-
cements atomiques sont alors plus particulièrement localisés, soit dans le plan
(1̄01) pour une sollicitation en compression (Fig. 2.5b), soit dans les plans
(1̄10) et (01̄1) pour une sollicitation en tension (Fig. 2.5c).

2.1.3 Plans de glissement et écart à la loi de Schmid

Les traces de glissement laissées par le mouvement des dislocations à la
surface d’échantillons déformés plastiquement ont été et sont encore beaucoup
étudiées afin de déduire les éventuels plans impliqués dans le déplacement de
celles-ci. Il a été observé dans le cas des métaux BCC que les traces de glis-
sement dépendaient de la température, de l’axe de déformation et du sens de
la direction de déformation (tension/compression). Des traces de glissement
”ondulées” ont été régulièrement observées, rendant difficile (voire impossible)
l’identification des plans de glissement associés. Il en ressort toutefois que très
majoritairement les traces de glissement correspondent à des plans de type
{110} et {112} [1, 53]. A titre d’exemple, en Fig. 2.6 est présentée la surface
d’un échantillon de niobium déformé in situ en compression à température
ambiante [54] suivant une direction de type {001}. Sur cette image obtenue
par AFM, les traces de glissement apparaissent sous formes de lignes noires et
blanches correspondant à des vecteurs de Burgers différents et à des marches
d’inclinaisons opposées. On remarque que certaines des traces ont une forme
dite en ”boomerang”. Ces traces de glissement ont été interprétées comme ré-
sultant de changements de plans de glissement, entre plans de type {110},
les autres traces de glissement étant elles associées à des plans de glissement
uniques de type {110}. Les traces de glissement ”ondulées”, historiquement ob-
servées à faible résolution en microscopie optique, correspondent en moyenne
généralement au MRSSP. Le MRSSP est le plan pour lequel le facteur de
Schmid est maximal, pour un vecteur de Burgers et un axe de déformation
donnés. On peut le déterminer aisément à partir d’une projection stéréogra-
phique (Fig. 2.7). Pour un vecteur de Burgers a/2[111], le MRSSP a pour
normale la direction à l’intersection du plan (111) et du plan contenant la
direction [111] et l’axe de déformation ([1̄12] dans l’exemple de la projection
stéréographique en Fig. 2.7). On définit ainsi deux angles, χ l’angle entre la
direction [1̄01] et la direction normale au MRSSP (Fig. 2.7), et l’angle ψ entre
la direction [1̄01] et la normale du plan de glissement observé expérimentale-
ment. En Fig. 2.8a et Fig. 2.8b, les valeurs expérimentales de ψ en fonction
de χ (i.e. de différentes directions de déformation) sont tracées pour des mo-
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5 µm

[001]

[1̄10]

Figure 2.6 – Surface Nb(110) aprés déformation in situ en compression. Les lignes
noires et blanches correspondent aux traces de glissement [54] (observation AFM à
température ambiante).

[001] [011]

[1̄11]

[1̄1̄2]

[111]

[1̄01]
MRSSP

[2̄11]

[1̄12]

χ

Figure 2.7 – Projection stéréographique montrant le MRSSP et l’angle χ associés
au vecteur de Burgers [111] et à un axe de compression suivant [1̄12].
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(a) (b)

Figure 2.8 – Valeurs de ψ en fonction de χ, pour un monocristal de Fe–3% Si
déformé à 293 K en tension (a) et en compression (b) [55].

nocristaux de Fe-3%Si déformées à 293 K en tension (a) et en compression
(b) [55]. L’ensemble des points montre bien que les plans de glissement moyens
sont associés au MRSSP (ψ ≈ χ).

Les matériaux BCC sont aussi bien connus pour présenter des déviations
par rapport à la loi de Schmid et une asymétrie maclage/antimaclage en-
dessous d’une température Tc (appelé température critique) ; pour le niobium,
Tc ≈ 175 K [1]. En-dessous de Tc, la limite d’élasticité dépend de l’orienta-
tion et du sens de la contrainte appliquée. En tension, la limite d’élasticité est
plus faible quand le MRSSP est dans le sens maclage (χ > 0), alors qu’elle
est plus élevée quand le MRSSP est dans le sens antimaclage (χ < 0). Les
résultats sont inverses en compression, les sens maclage et antimaclage étant
inversés. Les plans de glissement déduits des traces de glissement ne corres-
pondent ainsi plus forcément au MRSSP. A basse température (< Tc) pour
des déformations en compression et pour χ < 0 (sens antimaclage), ψ = 0°
correspondant à du glissement sur le plan de glissement {110} ayant le plus
fort facteur de Schmid. Pour χ > 0 (sens maclage), on retrouve le même com-
portement que précédemment, les traces de glissement ayant tendance à suivre
un plan moyen correspondant au MRSSP. En tension, rappelons-le, les sens
de maclage et d’antimaclage sont inversés. Ceci est illustré Fig. 2.9 pour des
monocristaux de Fe-3%Si déformé à 77 K en compression 2.9b et en tension
Fig. 2.9a [55]. Il est constaté que la courbe ψ(χ) n’est plus une droite de pente
1, comme dans la cas de la Fig. 2.8, mais présente un plateau pour χ < 0
en compression et pour −10° < χ < 10° en tension. Les récents travaux de
Dezerald et al. [56] ont montré que ces différences de comportement pouvaient
éventuellement s’expliquer par la trajectoire prise par le cœur des dislocations
vis pour passer d’une rangée dense à une autre.

Dans ce contexte, le banc d’essais Nanoplast [6] qui permet d’observer et
d’analyser sur une gamme en température [90-600 K] à l’échelle atomique les
surfaces d’échantillons sous contrainte [0-500 MPa], s’avère un outil de choix
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(a) (b)

Figure 2.9 – Valeurs de ψ en fonction de χ, pour un monocristal de Fe–3% Si
déformé à 77 K en tension (a) et en compression (b) [55].

pour l’étude des traces de glissement associées à la plasticité des matériaux.
Des monocristaux de niobium ont été déformés à des températures comprises
entre Tc et Ta et à une température inférieure à Tc, afin de déterminer à l’échelle
atomique les plans pouvant être associés aux traces de glissement résultant du
mouvement des dislocations dans le volume et de leur émergence à la surface. Le
but est de confronter ces résultats expérimentaux et les nouvelles informations
qu’ils nous apportent, aux toutes dernières simulations atomistiques ab initio
utilisant la DFT [47,48] et en simulations atomistiques Bond-Order Potentials
(BOP) [51, 57, 58], expériences et simulations présentent le fort intérêt d’être
aux mêmes échelles spatiales.

2.2 Protocoles expérimentaux

Les essais de déformation ont été réalisés sur le banc expérimental Nano-
plast [6] qui permet de déformer sous ultra vide (≈5× 10−11 mbar) des échan-
tillons en compression à différentes températures, tout en observant in situ la
surface par microscopie champ proche (AFM, STM). La surface d’observation
des monocristaux de niobium est de type {111}. Des cycles de préparation
optimum de surface (bombardement ionique de 10 min et recuit à 1000°C pen-
dant 2h), permettant d’atteindre la résolution atomique en surface, ont été mis
au point et rappelés au Chap. 1. Ces cycles de préparation permettent d’ob-
tenir une surface non oxydée, présentant de larges terrasses (>50 nm) avec la
résolution atomique de la cristallographie de surface.

La géométrie de nos échantillons est présentée en Fig. 2.10. Les dimen-
sions nominales des échantillons sont de 2 × 2 mm2 de section et de 6 mm
de longueur. La contrainte de compression σ est appliquée suivant la direction
[1̄12]. En Fig. 2.10 est également schématisée une trace de glissement créée par
le mouvement d’une dislocation vis dans un plan de glissement représenté en
rouge. La trace de glissement fait avec l’axe de compression [1̄12] un angle θ,
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Figure 2.10 – Géométrie des échantillons, dislocation vis de vecteur de Burgers
−→
b

et sa trace de glissement (le plan de glissement est en rouge). La contrainte σ est
appliquée suivant la direction [1̄12]. L’angle θ est défini par la trace de glissement et
l’axe de compression [1̄12]. La surface est orientée suivant la direction [11̄1].

angle qui sera utilisé par la suite dans la procédure expérimentale d’analyse
des traces de glissement (décrite dans la partie 2.4.1).

Les plans de glissement les plus fréquemment mentionnés dans la littéra-
ture associés au vecteur de Burgers a/2[111] sont donnés en Tab. 2.1, ainsi
que les facteurs de Schmid correspondants. Les systèmes de glissement ayant
pour vecteur de Burgers a/2[111̄] sont équivalents à ceux de vecteur de Bur-
gers a/2[111] et n’ont donc pas été reportés. A noter que, pour ces conditions
d’orientations, les systèmes a/2[111](1̄01) et a/2[111](2̄11) ont des facteurs de
Schmid très proches, qui ne diffèrent pas de plus de 5%, et que le MRSSP
cöıncide avec le plan (5̄14) (χ =11°).

Vecteur de Burgers Plan de glissement Facteur de Schmid

a

2[111]

(1̄01) 0.41
(2̄11) 0.39
(112̄) 0.31
(1̄10) 0.27
(01̄1) 0.14

Tableau 2.1 – Facteur de Schmid des systèmes de glissement de vecteur de Burgers
a/2[111], pour un axe de compression suivant [1̄12].

Les échantillons ont été déformés à trois températures : 293 K, 200 K et
90 K, inférieures à la température athermique du niobium (Ta ≈ 380 K), la
dernière température étant en dessous de Tc ≈ 175 K). Les échantillons sont
refroidis par l’intermédiaire d’un cryostat contenant de l’azote liquide pour
atteindre 200 K et de l’hélium liquide pour atteindre 90 K. A noter qu’en rai-
son des pertes thermiques, principalement liées au cryostat et au système de
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compression, la température de 90 K est la température la plus basse que l’on
puisse, pour l’instant, atteindre avec le dispositif actuel. La déformation est as-
surée, dans un premier temps, par deux moteurs externes en configuration sy-
métrique par rapport à l’échantillon. La platine du microscope est, au cours de
cette première étape, reliée mécaniquement au bâti ce qui, dû aux diverses vi-
brations parasites, n’autorise pas l’observation par microscopie champ proche.
Lorsque la zone de contrainte/déformation d’intérêt est atteinte, les moteurs
externes sont désengagés, tout en maintenant la contrainte sur l’échantillon.
La platine supportant le microscope champ proche et l’ensemble du disposi-
tif de compression est alors désolidarisée du bâti et tenue en suspension par
un système assurant l’amortissement des vibrations. Des actionneurs piézo-
électriques sont ensuite utilisés pour poursuivre la déformation in situ. Ils sont
disposés symétriquement par rapport à l’échantillon afin de limiter la dérive
mécanique lors de l’imagerie de la surface par AFM/STM 1. Les échantillons
sont déformés à une vitesse de déformation nominale d’environ 10−5s−1.

2.3 Détermination expérimentale du vecteur

de Burgers

Une dislocation est définie par son vecteur de Burgers
−→
b et son vecteur

de ligne
−→
l . L’angle entre

−→
b et

−→
l détermine son caractère : celle-ci est dite

vis, lorsque son vecteur de Burgers
−→
b est parallèle à son vecteur de ligne

−→
l ,

coin, lorsque son vecteur de Burgers
−→
b est perpendiculaire à son vecteur de

ligne
−→
l et mixte, dans tous les autres cas. Lorsqu’une dislocation émerge à

la surface d’un échantillon, elle cisaille celle-ci d’une translation correspondant

à son vecteur de Burgers
−→
b . Cette translation peut se décomposer en une

composante hors-plan (marche en surface) correspondant à la projection de

son vecteur de Burgers
−→
b suivant la normale au plan de la surface et en

une composante de cisaillement dans le plan de la surface correspondant à la

projection de son vecteur de Burgers
−→
b dans celle-ci.

Expérimentalement, la microscopie STM permet d’obtenir une résolution
hors-plan inférieure à 15 pm. Les Fig. 2.11a et 2.11b présentent des images en
mode topographique et en mode signal d’erreur d’une trace de glissement obte-
nue par déformation à la température ambiante sous une contrainte de résolue
τ = 35 MPa. On retrouve ici en surface la structure atomique reconstruite
(2× 2) décrite au Chap. 1 La trace de glissement va du coin supérieur gauche
jusqu’au milieu de l’image et est associée au plan (1̄01), les autres traces de
surface (plus particulièrement visibles en Fig. 2.11b) étant des marches vici-
nales de la surface du Nb(11̄1). A l’extrémité de cette trace de glissement se
trouve la dislocation qui l’a créée (c.f. Fig. 2.11a et 2.11b). On remarque sur

1. Le système de compression et de mise en température sont détaillés dans [6] et dans
[59]
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la Fig. 2.11a une évolution du contraste (clair → sombre) qui traduit la mon-
tée en hélice liée à la composante hors-plan du vecteur de Burgers de cette
dislocation. Un profil hors-plan de la surface réalisé perpendiculairement à la
trace de glissement (traitillés blancs Fig. 2.11a) est présenté en Fig. 2.11c. La
hauteur de la trace de glissement, correspondant à la composante hors-plan du

vecteur de Burgers de la dislocation, est de 97 pm, soit 0, 294a [11̄1]√
3 .

10 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(a)

10 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(b)
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z
(n

m
)

97 pm

(c)

Figure 2.11 – Surface Nb(11̄1), après déformation, présentant une trace de glisse-
ment arrêtée au milieu des images STM : (a) mode topographique, (b) mode signal
d’erreur (observation à 293 K, τ = 35 MPa). En (c), profil hors-plan réalisé selon les
traitillés sur l’image topographique en (a).

Afin d’accéder à une détermination complète du vecteur de Burgers
−→
b ,

il est nécessaire de connâıtre la composante de cisaillement dans le plan de
la surface. Ce cisaillement dans le plan de la surface peut être déterminé di-
rectement à partir de l’image STM en mesurant le déplacement des rangées
atomiques de part et d’autre de la trace de glissement. Cette méthode s’avère
toutefois très peu précise. Afin d’obtenir une meilleure résolution, nous avons
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opté 2 pour une technique utilisée en imagerie haute résolution MET. Cette
méthode est basée sur la détermination des champs de déplacement à partir de
la transformée de Fourier (Fig. 2.12a) de l’image de la surface en mode signal
d’erreur (Fig. 2.11b). Le champ de déplacement, calculé avec le module Geo-
metric Phase Analysis (GPA) du programme DigitalMicrograph, suivant une
direction cristallographique particulière est obtenue à partir de son spot (’vec-
teur de diffraction’) correspondant de la transformée de Fourier (Fig. 2.12a).
La variation du champ de déplacement dû à la trace de glissement sur la sur-
face expérimentale est alors déterminée en chaque point par comparaison avec
le champ de déplacement obtenu à partir d’une image simulée d’une surface
parfaite. A noter que la transformée de Fourier inverse utilisant le même spot
donne une image des rangées atomiques correspondantes.

En Fig.2.12b et 2.12c sont reportés une visualisation des champs de dé-
placement obtenus suivant les directions [121] et [101̄], respectivement. Celle
suivant [121] (Fig.2.12b) a été obtenue à partir du spot [121] encadré en Fig.
2.12a et celle suivant [101̄] (Fig.2.12c) à partir du spot [101̄] (encadré en Fig.
2.12a). Sur la cartographie du champ de déplacement suivant [121] (Fig. 2.12b),
on observe clairement une variation abrupte du contraste de part et d’autre
de la trace de glissement, tandis que le contraste associé au champ de dé-
placement suivant [101̄] (Fig. 2.12c) reste le même. Les profils du champ de
déplacement suivant les traitillés verts (Fig. 2.12b) et bleus (Fig. 2.12c) sont
présentés en Fig. 2.12d. La variation du champ de déplacement au franchis-
sement de la trace de glissement suivant [121] (courbe verte) est de 0,26 nm,
soit 0, 79a[121]/

√
6, tandis que, suivant [101̄], cette variation peut être raisonna-

blement considérée comme nulle (courbe en bleu). Les vecteurs [121] et [101̄]
formant une base du plan vectoriel de la surface (11̄1), on détermine ainsi aisé-
ment que la projection dans le plan de la surface (11̄1) du vecteur de Burgers
de la dislocation située à l’extrémité de la trace de glissement est de 0,26 nm
suivant [121]. A partir des composantes vectorielles hors-plan et dans le plan
mesurées expérimentalement, on obtient comme cisaillement global du cristal,
i.e. comme vecteur de Burgers de la dislocation :

−→
b = 0, 294× a√

3

1
1̄
1

+ 0, 79× a√
6

1
2
1

+ 0× a√
2

1
0
1̄

 (2.1)

≈ a

2

0, 98
0, 95
0, 98

 (2.2)

∼ a

2

1
1
1

 (2.3)

On retrouve donc ici, sans grande surprise pour un métal BCC, un vecteur

2. En collaboration avec Frédéric Pailloux (Institut Pprime).
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de Burgers de type a/2 < 111 >, déterminé expérimentalement depuis bien
longtemps en MET [60]. Ce que nous venons simplement de montrer ici est
qu’il est dorénavant possible dans le cas de matériaux cristallins pouvant être
’difficilement observés’ en MET et lorsque la cristallographie atomique de sur-
face peut être obtenue, de déterminer à partir d’observations STM les vecteurs
de Burgers des dislocations à la fois en norme et en direction. Notons égale-
ment que les observations en MET autorisant une détermination des vecteurs
de Burgers à la fois en norme et en direction sont généralement complexes à
mettre en œuvre et requièrent des techniques de caractérisation sophistiquées
comme le LACBED [61] ou de simulations d’images ’en faisceau faible’ dans le
cas de dislocations dissociées [62]. Enfin, cela permet dans le cas où des échan-
tillons monocristallins sont déformés en orientation symétrique avec plusieurs
vecteurs de Burgers actifs, de connâıtre précisément le vecteur de Burgers as-
socié de chaque trace de glissement.

Pour conclure, il a été montré, dans le chapitre précédent, que la structure
atomique de la surface Nb{111} était accessible par STM pour des conditions
de préparation de surface spécifiques. Grâce au dispositif unique de compres-
sion développé au laboratoire (banc d’essais Nanoplast), cette résolution n’est
pas altérée lorsque l’échantillon est mis sous contrainte et/ou en température,
autorisant ainsi des observations de dislocations émergentes et de leurs traces
de glissement éventuelles sous diverses conditions expérimentales. La résolu-
tion atomique de la structure de surface a permis, en utilisant une procédure
d’extraction des champs de déplacement développée dans le cadre de la ME-
THR, de déterminer les vecteurs de Burgers de ces dislocations émergentes.
Il apparâıt donc que, dans le cadre de la présente étude, la configuration de
cœur des dislocations vis dans le Nb n’est pas directement accessible expéri-
mentalement. Nous allons cependant montrer, dans ce qui suit, qu’une analyse
indirecte à partir des traces de glissement à l’échelle atomique peut néanmoins
apporter des informations décisives relatives aux cœurs des dislocations dans
le Nb.
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Figure 2.12 – Champ de déplacement dans le plan obtenu à partir de l’image en
Fig. 2.11. En (a), la transformée de Fourier de l’image en Fig. 2.11b (les encadrés
indiquent les spots utilisés pour les images (b) et (c)). (b) Champ de déplacement
suivant [121] et (c) suivant [101̄]. (Calcul réalisé avec le module GPA du programme
DigitalMicrograph). En (d), profils des champs de déplacement réalisés selon les
traitillés sur les images (a) et (b).
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2.4 Analyse des traces de glissement

D’une manière générale, nous verrons par la suite que les images STM
montrent que les traces de glissement, même à l’échelle atomique, ont un aspect
sinueux ne pouvant être associé à un plan unique (voir pour exemple la Fig.
2.16). Il convient donc de définir en premier lieu une méthode d’analyse qui
permette d’identifier sans ambigüıté à l’échelle atomique les différents plans
associés aux mouvements des dislocations. Nous présentons donc, ci-dessous,
avant les résultats expérimentaux, le protocole d’analyse adopté.

2.4.1 Protocole d’analyse

Les plans d’intérêt associés à un axe de compression [1̄12] sont (1̄01), (2̄11),
(112̄), (1̄10) et (01̄1), qui sont ceux de facteur de Schmid les plus élevés pour
des dislocations de vecteur de Burgers a/2[111] (Tab. 2.1). A toute échelle d’ob-
servation supérieure à l’échelle atomique, lorsque le mouvement d’une dislo-
cation est confiné dans un seul plan, l’intersection de son plan de glissement
avec la surface d’observation, correspondant à une trace de glissement, appa-
râıt comme une droite que l’on peut caractériser par l’angle macroscopique θ
qu’elle fait avec l’axe de compression (Tab. 2.2). Cependant, à l’échelle ato-
mique, cette même trace de glissement doit nécessairement respecter la cris-
tallographie de surface (Fig. 2.13) et n’apparâıt plus nécessairement comme
une droite (Fig. 2.14). Sur cette figure sont représentées à l’échelle atomique

Vecteur de Burgers Plan de glissement θ

a

2[111]

(1̄01) 60°
(2̄11) 71°
(112̄) 49°
(1̄10) 90°
(01̄1) 30°

Tableau 2.2 – Angle θ des traces de glissement avec l’axe de compression [1̄12],
pour chaque système de glissement possible.

les traces de glissement des différents plans considérés, ainsi que l’angle macro-
scopique θ associé. Chacun des plans donne lieu à un motif atomique différent,
celui-ci pouvant aussi être une combinaison de motifs d’autres plans.

L’analyse d’une trace de glissement consistant à suivre les atomes en bord
de celle-ci, il serait possible de faire une analyse statistique de l’apparition de
chacun de ces motifs le long de la trace de glissement. Cette analyse apparâıt
toutefois très subjective à cause de l’imbrication des motifs. Nous avons donc
choisi une méthode plus globale qui s’appuie, comme pour les traces macrosco-
piques, sur l’angle mesuré entre la trace de glissement à l’échelle atomique et
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Figure 2.13 – Surface Nb(11̄1) présentant une reconstruction (2×2). Les directions
denses de la surface sont rappelées. (Observation STM en mode signal d’erreur).

Figure 2.14 – Schéma à l’échelle atomique de traces, avec p la période du motif ato-
mique, pour différents plans pouvant être associés aux traces de glissement. L’angle
macroscopique θ de chaque trace de glissement est rappelé.
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l’axe de compression (voir les angles θ en Fig. 2.14). Il est facile de voir sur la
Fig. 2.14 que les traces de glissement à 30° (direction [01̄1̄]) et à 90° (direction
[1̄1̄0], correspondant aux plans (01̄1) et (1̄10) sont obtenus dès un seul pas ato-
mique, tandis qu’une trace de glissement à 60° (plan [1̄1̄0]) nécessite au moins
la combinaison de deux pas atomiques suivant les directions [1̄1̄0] et [01̄1̄]. Pour
les traces à 49° et 71°, correspondant aux plans (112̄) et (2̄11), il est alors néces-
saire de faire intervenir trois pas atomiques associant un pas atomique suivant
[1̄1̄0] et deux pas atomiques suivant [01̄1̄] ou un pas atomique suivant [01̄1̄] et
deux pas atomiques suivant [1̄1̄0]. Cela implique donc pour cette méthode que
le nombre de pas atomiques consécutifs minimum permettant d’obtenir sur une
trace de glissement les cinq motifs correspondant aux différents plans, doit être
un multiple commun (PPCM : plus petit commun multiple) de 1, 2, 3, soit 6.
Cela implique, réciproquement l’unicité du motif associé à cet angle c’est à dire
du plan, pour toute séquence de six pas atomiques correspondant exactement
à un des angles précédemment cités (voir Fig. 2.14 et 2.15). Une séquence de 6
pas atomiques correspond à une longueur maximale de 6

√
2a = 5, 6nm le long

d’une trace de glissement. Une démonstration plus complète peut être trouvée
dans l’Annexe A.
L’analyse des plans associés à une trace de glissement se fait alors tout sim-
plement en la divisant, à partir d’une origine aléatoire, en segments successifs
de six pas atomiques. L’angle que fait chacun de ces segments avec l’axe de
compression est mesuré et à chaque segment est associé le plan correspondant
à cet angle.

Figure 2.15 – Exemple idéalisé de l’analyse d’une trace de glissement à l’échelle
atomique avec un pas i = 6.
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2.4.2 Résultats à 200 K et 293 K

Les images STM présentées en Fig. 2.16 sont caractéristiques des traces de
glissement observées à 200 K et 293 K. A noter que ces deux figures ne sont
pas à la même échelle. Ces images ont été obtenues à des contraintes projetées
de τ = 68 MPa et τ = 35 MPa. En Fig. 2.16a, les lignes fines en diagonale

20 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(a)

10 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(b)
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Figure 2.16 – Surface Nb(11̄1) après déformation, présentant plusieurs traces de
glissement. (a) observation STM à 200 K, τ = 68 MPa et (b) observation STM à
293 K, τ = 35 MPa). En (c) les profils hors-plan réalisés suivant les traitillés.

sont des traces de glissement, tandis que la ligne épaisse (en bas à droite)
est une marche vicinale composée de plusieurs marches atomiques. On remar-
quera, bien que l’image ait été réalisée à basse température (cryostat) et sous
contrainte (système de compression), l’extrême ’finesse’ de la structure ato-
mique de surface permettant de suivre atome par atome le bord des traces de
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glissement. De plus, la presque parfaite cristallographie de surface révèle non
seulement une très faible pollution de surface, mais également la grande pureté
chimique de nos échantillons. Les résultats obtenus aux deux températures sont
très similaires et nous ne présenterons donc par la suite que ceux obtenus à
200 K, ceux-ci étant plus complets. D’une manière générale, la déformation est
relativement hétérogène et les traces de glissement analysées sont souvent lo-
calisées dans une même zone, de l’ordre d’une centaine de nanomètres de large.

Comme nous l’avions indiqué au début de la partie 2.4, les traces de glis-
sement apparaissent sinueuses révélant ainsi qu’elles appartiennent nécessai-
rement à plusieurs plans cristallographiques. Certaines traces de glissement
traversent toute l’image, tandis que d’autres s’arrêtent à l’intérieur de celle-ci.
Il est clair que, dans ce cas, la trace de glissement se termine sur une dislocation
qui vient émergée en surface et dont la présence sous celle-ci pourrait être à
l’origine du léger renforcement du contraste des atomes situés un peu au delà de
la trace de glissement, ceci étant plus particulièrement visible sur la Fig. 2.16b.
Les systèmes symétriques de vecteurs de Burgers a/2[111] et a/2[111̄] ont été ob-
servés. Cependant, dans un souci de simplification et surtout de clarté, nous
ne reporterons que les résultats relatifs aux systèmes ayant comme vecteur de
Burgers a/2[111]. Afin de vérifier qu’il n’y a pas de diffusion des atomes le long
des traces de glissement, comme cela a pu être observé sur l’or par exemple [63],
la même zone a été imagée successivement pour différents temps. Aucun chan-
gement notable n’étant a priori détecté sur plusieurs heures, on peut affirmer
que le caractère sinueux des traces de glissement ne résulte pas d’une éventuelle
diffusion atomique le long des traces de glissement 3. La Fig. 2.16c montre les
profils hors plan du relief des surfaces des Fig. 2.16a (ligne verte) et 2.16b (en
bleue), réalisés de la droite vers la gauche le long des lignes traitillées. Les
petites oscillations, notamment visibles à 200 K, proviennent de la structure
atomique des surfaces, tandis que les marches d’environ 0,1 nm de hauteur sont
produites à chaque passage d’une trace de glissement. Ainsi chaque trace de
glissement résulte du passage d’une seule dislocation. L’angle moyen de chaque
trace de glissement va de 56, 3° à 69, 2°, avec une moyenne autour de 61, 3°. A
noter que l’utilisation de la cristallographie de surface permet de déterminer
très précisément la direction de l’axe de compression, ainsi que l’orientation
moyenne des traces de glissement. Ces angles indiquent, encore une fois, que les
traces de glissement résultent nécessairement d’une combinaison de plusieurs
plans, puisqu’ils ne correspondent à aucun plan cristallographique. Ils ne cor-
respondent pas non plus au MRSSP (63, 7°). Cependant, comme l’angle moyen
(61, 3°) est supérieur à 60°, il apparâıt que la direction de glissement dans le
sens maclage est plus abondante et, par conséquent, plus favorable pour nos

3. Nous verrons dans le Chap. 3 que l’interaction entre une trace de glissement arrêtée et
une terrasse vicinale peu entrainer la disparition de la terrasse, certainement par diffusion.
Cependant cela n’affecte pas la trace de glissement, ne remettant pas en cause l’absence de
diffusion le long des traces de glissement.
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conditions expérimentales. Il n’en reste pas moins qu’avec un angle inférieur
à 60°, certaines traces de glissement indiquent que du glissement dans le sens
antimaclage se produit également.

En Fig. 2.17 sont présentés les résultats de l’analyse (décrite dans la partie
2.4.1) des traces de glissement observées à la résolution atomique. La longueur
totale de traces de glissement analysée est d’environ 352 nm et celles-ci ont une
longueur moyenne d’environ 44 nm. Ces longueurs peuvent certes apparâıtre
comme relativement faibles, mais à l’échelle atomique et afin de bien suivre
le contour des traces de glissement, elles correspondent en fait à l’analyse de
plusieurs centaines d’images STM. Nous avons vérifié sur quelques traces de
glissement que le choix de l’origine du découpage en segments de six pas ato-
miques n’avait pas d’influence notable sur les résultats.

Figure 2.17 – Proportion des traces de glissement (à 200 K) en fonction des plans
associés, les traitillés donnent les proportions moyennes de chaque plan et L la
longueur des traces.

La proportion de plans pouvant être associée à une trace de glissement
est très hétérogène d’une trace de glissement à une autre. Par exemple, pour
la trace de glissement de 17 nm (en rouge), environ 30% de sa longueur est
associée au plan (112̄) et tout le reste de la trace de glissement, soit 70% de
sa longueur, est associée au plan (1̄01). A contrario, la longueur de la trace de
glissement de 33 nm (en vert) est associée à hauteur de 20% au plan (1̄01) et de
80% au plan (2̄11). A chacune de ces deux traces de glissement n’est associée
que deux plans, tandis que pour d’autres au moins trois plans sont identifiés.
Nous avons vérifié que cette forte hétérogénéité n’était pas liée à la longueur des
traces de glissement. Pour cela, sont reportés Fig. 2.18 les proportions des plans
(112̄), (1̄01) et (2̄11) en fonction de la longueur des traces de glissement L. Les
courbes de tendance, tracées en pointillés, montrent qu’à cette température la
longueur des traces de glissement L n’a a priori pas d’influence significative
sur les proportions des plans associés aux traces de glissement.

Il est important de remarquer que toutes les traces de glissement ont au
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Figure 2.18 – Proportion des traces de glissement (à 200 K) en fonction de L pour
les plans (112̄), (1̄01) et (2̄11). Les pointillés correspondent aux courbes de tendance
des plans (1̄01) et (2̄11) (en bleu et en rouge), et les traitillés en rouge correspondent
à la courbe de tendance du plan (112̄).

moins une portion de longueur correspondant au plan (1̄01). Les proportions
moyennes de longueur pouvant être attribuées à chacun des plans sur l’en-
semble des traces de glissement sont données en traitillés sur la Fig. 2.17. On
voit que la proportion moyenne de longueur associée au plan (1̄01) est prédo-
minante avec 52%. Celles-ci sont respectivement de 18% et 30% pour les plans
(112̄) et (2̄11). Ce dernier point confirme, comme nous l’avions déjà précédem-
ment déduit de l’angle moyen des traces de glissement, que la direction (2̄11)
dite de ’maclage’ est plus favorable que celle (112̄) dite ’d’antimaclage’. En-
fin, nos résultats ne détectent aucune portion de trace de glissement pouvant
être associée aux plans (01̄1) et (1̄10), qui correspondrait à du glissement dit
”anomal” sur des plans à petit facteur de Schmid.

2.4.3 Résultats à 90 K

En Fig. 2.19 est présentée la courbe contrainte-déformation projetées d’un
essai réalisé à la température de 90 K < Tc. L’échantillon a tout d’abord été
déformé avec les moteurs externes jusqu’au point vert où les moteurs ont été ar-
rêtés. Après relaxation dans cette configuration de chargement, les moteurs ont
été désengagés, visible à une petite chute brutale de contrainte sur la courbe,
et une nouvelle relaxation de l’ensemble du système de compression embarqué
est observée. La déformation de l’échantillon est ensuite reprise avec les action-
neurs piézo-électriques, jusqu’à environ 2,0% de déformation plastique projetée
et 278 MPa de contrainte projetée, où les actionneurs piézo-électriques ont été
arrêtés et l’échantillon mis à nouveau sous condition de déformation en relaxa-
tion. Après cette déformation et relaxation de l’échantillon, les images STM ont
été réalisées au niveau du point rouge pour une déformation plastique projetée
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de l’ordre de 2,7% et une contrainte projetée d’environ 235 MPa. La vitesse
de déformation plastique y devient en effet suffisamment petite (γ̇ ∼ 10−7s−1)
pour que la variation de contrainte soit négligeable pendant les observations
STM. On remarque sur la Fig. 2.19 :
- le pied de courbe assez important dû à l’alignement des différentes pièces du
système de compression, mais dont le niveau de contrainte de l’ordre de 75
MPa n’influe pas sur les observations réalisées à plus de 200 MPa,
- la petite chute de contrainte enregistrée lors du passage moteurs-piézoélectriques
qui garantit la stabilité de la microstructure de dislocations sous contrainte,
- l’importance de la contrainte relaxée pendant la relaxation précédant les ob-
servations STM, qui traduit le caractère thermiquement activé du mécanisme
de déformation contrôlant la plasticité du Nb.
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Figure 2.19 – Courbe de contrainte projetée et déformation projetée de l’essai à
90 K.

En Fig. 2.20 sont présentées des traces de glissement obtenues à une contrainte
projetée τ = 235 MPa, caractéristiques des traces de glissement observées à
90 K. Encore une fois, il convient de signaler que, malgré les conditions
de forte contrainte (montage de compression) et de basse température (cryo-
stat), la résolution atomique de surface est obtenue, ce qui autorise la même
analyse que précédemment des différents plans associés aux traces de glisse-
ment. Les traces de glissement sont ici visibles sous forme de lignes fines en
contraste clair, les traces plus épaisses correspondant à nouveau à des marches
vicinales. Ces traces de glissement correspondent au système de vecteur de
Burgers a/2[111], les systèmes symétriques de vecteur de Burgers a/2[111̄] sont
aussi observés. Cependant, comme précédemment, nous ne nous intéresserons
par la suite qu’aux systèmes de vecteur de Burgers a/2[111]. Un profil hors-plan
de la surface réalisé suivant les pointillés en Fig. 2.20 est présenté en Fig. 2.21.
Ce profil ne permet plus de distinguer, comme aux températures précédentes
de 200 K et 293 K, le profil atomique de la surface qui apparâıt maintenant
comme un fond ’bruité’, mais permet de déterminer sans ambigüıté que la hau-
teur des marches associées à chaque trace de glissement est d’environ 100 pm,
c’est à dire due à l’émergence d’une seule dislocation. Les traces de glissement
présentent toujours un caractère très sinueux. On peut observer sur l’image en
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Figure 2.20 – Surface Nb(11̄1) après déformation en compression, présentant plu-
sieurs traces de glissement (observation STM à 90 K, τ = 235 MPa).
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Figure 2.21 – Profil hors-plan réalisé selon les traitillés en Fig. 2.20.

Fig. 2.20 (entouré en gris) un changement drastique d’orientation qui pourrait
éventuellement correspondre à la jonction de deux traces de glissement, par
l’annihilation des deux dislocations à leur extrémité formant un dipôle.

L’angle moyen des traces de glissement avec l’axe de compression est de
65, 8°. Il ne correspond donc pas au MRSSP (63, 7°), mais est au-delà de celui-
ci indiquant des changements de plans très préférentiels dans le sens maclage.
L’analyse à l’échelle atomique (en Fig. 2.22) des traces de glissement permet
de voir que maintenant seuls les plans (1̄01) et (2̄11) sont identifiés. L’absence
des plans (112̄) confirme clairement qu’à cette température, le glissement des
dislocations dans le sens antimaclage est désormais complètement inhibé. La
longueur totale de traces de glissement analysée est d’environ 566 nm et celles-ci
ont une longueur moyenne d’environ 45 nm. Toutes les traces de glissement ont
une portion correspondant au plan (1̄01). La proportion moyenne de longueur
de traces de glissement, traitillés sur la Fig. 2.22, dans ce plan est de 47%
et de 53% pour le plan (2̄11). En Fig. 2.23 sont reportées les proportions
des plans (1̄01) et (2̄11) en fonction des longueurs L des traces de glissement
analysées. Les courbes de tendance, tracées en pointillés, montrent cette fois
que les proportions des plans (1̄01) et (2̄11) semble dépendre de celles-ci, la
proportion des plans (1̄01) diminuant avec l’augmentation de L au profit de
celle des plans (2̄11), ceci de manière à peu près linéaire.
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Figure 2.22 – Proportions des traces de glissement après déformation à 90 K, en
fonction des plans associés. Les traitillés donnent les proportions moyennes de chaque
plan et L la longueur de chaque trace.

Figure 2.23 – Proportion des traces de glissement après déformation à 90 K, en
fonction de L pour les plans (1̄01) et (2̄11). Les pointillés correspondent aux courbes
de tendance.
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2.4.4 Discussion

A l’issue de déformations plastique à 90 K, 200 K et 293 K, des traces de
glissement ont pu être étudiées à l’échelle atomique. Il est important de no-
ter que les traces de glissement que nous avons observées révèlent le passage
d’une seule dislocation de vecteur de Burgers a/2[111] ou a/2[111̄]. Elles sont
ondulées indiquant de nombreux changements de plans de glissement. Leur
plan de glissement moyen n’est pas de type {110} ou {112}, ce que Taylor et
Elam [2] avait appelé ”pencil glide”. Aucune périodicité dans ces ondulations
n’est présente, montrant le caractère aléatoire d’une activation thermique des
changements de plans. Notre analyse à l’échelle atomique révèle que toutes les
traces de glissement ont des portions associées au glissement dans le plan (1̄01)
sur plusieurs nanomètres.
A haute température (293 K et 200 K>Tc), la proportion moyenne correspon-
dant au plan (1̄01) (52% de la longueur des traces de glissement) est supérieure
à celle du plan (2̄11) (30% de la longueur des traces de glissement), alors même
que les facteurs de Schmid des systèmes de glissement associés sont égaux à
moins de 5% près. Le plan d’antimaclage (112̄) a avec une proportion moyenne
de 18%.
A basse température (< Tc)), le plan d’antimaclage (112̄) n’est plus activé,
en accord avec les observations faites dans la littérature [1]. La proportion
moyenne du plan de maclage (2̄11) (53%) devient plus élevée que celle du plan
(1̄01) (47%).

Tout d’abord, les traces de glissement ne révélant le passage que d’une
seule dislocation pose la question des sources de dislocation en volume. En
Fig. 2.24 sont schématisées des dislocations issues d’une source de Frank-Read
proche d’une surface (la Fig. est extraite de [64]). A chaque fois que la source
”cycle”, une dislocation est générée dans le même plan de glissement. Les par-
ties mixtes et coins sont confinés dans leur plan de glissement mais les parties
vis des dislocations peuvent en dévier, ce qui est schématisé par des flèches
en Fig. 2.24. On s’attend alors à avoir en surface une structure de traces de
glissement en ”bow tie” (Fig. 2.24), avec un empilement en surface des traces
de glissement des parties mixtes des dislocations et une dispersion de traces
de glissement ondulées induites par les parties vis des dislocations. Cela a été
observé [64] par AFM à la surface de monocristaux de Fe80Al20 déformés en
compression à température ambiante. Un autre type de source de dislocation
est celui observé par Caillard et al. [65] dans des monocristaux de Fe déformés
à température ambiante et observés en MET (schématisée en Fig. 2.25 extraite
de cette publication). Les lignes des dislocations sont en couleur et numéro-
tées en fonction des étapes du clyclage de la source. Le point au centre est un
point d’épinglage de la dislocation. Sous l’effet de la contrainte, la dislocation
se déplace suivant les flèches laissant des traces de glissement aux surfaces de
l’échantillon. La trace de glissement est associée à un seul plan de glissement
(en Fig. 2.25 le plan de glissement (1̄10)) quand la dislocation est mixte et à
plusieurs plans de glissement (en Fig. 2.25 des plans de types {112}, composés
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Figure 2.24 – Structure de traces de glissement en ”bow tie”induit par les boucles de
dislocations issues d’une source de Frank-Read. Les flèches indiquent le mouvement
des dislocations.

de plans de glissement de type {110}) quand la dislocation est vis. Ce type
de source génère des traces de glissement proches les unes des autres et possi-
blement ondulées. Cependant, elle nécessite que la dislocation traverse tout le
cristal pour cycler.

Nos observations STM, ne révèlent pas de ”bow tie” et principalement des
petites traces de glissement (environ 45 nm en moyenne). On ne peut donc pas
les associer à des sources de Frank-Read ou aux sources observées par Caillard
et al.. La question des sources de dislocations reste ouverte, au vu de nos ob-
servations à l’échelle atomique.

Figure 2.25 – Source de dislocations observée par Caillard et al. [65] dans une lame
mince de Fe déformées à température ambiante. Les lignes des dislocations sont en
couleur et numérotées en fonction des étapes du clyclage de la source. Le point au
centre est un point d’épinglage de la dislocation. Les flèches indiquent le mouvement
des dislocations.
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L’analyse à l’échelle atomique des traces de glissement a permis de dé-
terminer les proportions des plans associés à celles-ci. Or, dans la partie 2.1,
nous avions précisé que le cœur des dislocations vis influençait leur glissement.
En Fig. 2.26 sont présentés les glissements associés à un cœur compact (en
(a)) et à un cœur dégénéré (en (b)) d’une dislocation vis. Les extensions des
structures de cœur dans les plans {110} sont schématisées par des traits. Le
passage d’une rangée dense < 111 > à la suivante ne peut se faire que suivant
ces extensions. Les numéros en Fig. 2.26 indiquent les étapes du passage de
trois rangées atomiques denses. En Fig. 2.26a, le cœur compact peut glisser
dans tous les plans de glissement {110} en zone. Ainsi, à l’étape (2), il peut
rester dans le même plan de glissement qu’en (1). A contrario, en Fig. 2.26b, le
cœur dégénéré ne peut glisser que dans trois des plans de glissement {110} en
zone. Après l’étape (1), le cœur de la dislocation ne peut maintenant glisser, à
l’étape (2), que dans les trois autres plans de glissement {110} en zone.

(a)

(b)

Figure 2.26 – Glissement d’une dislocation vis avec un cœur compact (en (a)) et un
cœur dégénéré (en (b)). Les extensions des structures de cœur dans les plans {110}
sont schématisées par des traits.

Toutes les traces de glissement observées ont des portions associées au glis-
sement dans le plan (1̄01). Cela nous donne une indication sur la structure
de cœur des dislocations vis, confirmant la structure de cœur compact (qui
permet le glissement dans un même plan de glissement {110}) obtenue par les
simulations atomistiques ab initio en DFT, hors contrainte.

En Fig. 2.27 sont présentées les zones explorées par les dislocations. Une
dislocation vis vue de dessus est schématisée par un triangle. Les atomes en
blanc, gris et noir correspondent à trois plans (111) successifs. Les traits de
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couleur indiquent les plans de type {110} et {112} en zone, et les flèches noires
indiquent la compression dans ce plan. Il ressort qu’aux températures étudiées
(90 K, 200 K et 293 K), les dislocations n’explorent pas les mêmes zones :

— A 200 K et 293 K, les dislocations explorent une zone (en gris en Fig.
2.27) comprise entre les plans (112̄) et (2̄11) (en rouge en Fig. 2.27).

— A 90 K, les dislocations explorent une zone (en hachurée en Fig. 2.27)
comprise entre les plans (1̄01) et (2̄11) (en rouge en Fig. 2.27).

En considérant que les glissements élémentaires se font dans les plans de
type {110}, les plans de type {112} considérés doivent être décomposés en
plans de glissement : (1̄01) et (1̄10) pour le plan (2̄11), et (1̄01) et (01̄1) pour
le plan (112̄). Le glissement ”anomal” a donc lieu mais sur des distances élé-
mentaires qui ne permettent pas d’identifier ces plans. A 200 K et 293 K, on
peut estimer qu’il y a 76% des événements élémentaires qui ont eu lieu sur le
plan de glissement (1̄01), 15% sur le plan de glissement (1̄10) et 9% sur le plan
de glissement (01̄1). Et à 90 K, on peut estimer qu’il y a 73,5% dans le plan
de glissement (1̄01), 26,5% dans le plan de glissement (1̄10) et 0% dans le plan
de glissement (01̄1). Les facteurs de Schmid associés aux plans de glissement
(1̄01), (1̄10) et (01̄1) sont 0,41, 0,27 et 0,14, respectivement. On retrouve alors
l’ordre des facteurs de Schmid associés aux systèmes de glissement de ces plans
de glissement. Aux deux plages de température (90 K< Tc et 200 K, 293 K
> Tc), les proportions de glissement dans le plan (1̄01) sont les mêmes. En re-
vanche, on ne trouve pas, à 90 K, de proportion associée au plan de glissement
(01̄1) et la proportion associée au plan de glissement (1̄10) est plus importante.
Ces différences peuvent provenir de la trajectoire prise par la dislocation vis
pour passer d’une rangée dense < 111 > à la suivante. Au dessus de Tc, celle-ci
serait proche d’une ligne droite contenue dans le plan de glissement de type
{110}. La loi de Schmid revenant à projeter la contrainte appliquée sur le plan
de glissement, celle-ci serait valide pour ces températures. En dessous de Tc, la
trajectoire prise par la dislocation vis ne serait pas une ligne droite, expliquant
la déviation à la loi de Schmid à basse température.

Dezerald et al. [56] ont déterminé par simulations atomistiques ab initio en
DFT que la trajectoire prise par la dislocation vis pour passer d’une rangée
dense < 111 > à la suivante était courbe et non une ligne droite contenue
dans le plan de glissement de type {110}. En Fig. 2.28 sont schématisées les
trajectoires (traits bleus) prises par une dislocation vis (triangles bleus) de
vecteur de Burgers a/2[111] pour glisser dans les plans {110} en zone. Les
atomes en blanc, gris et noir correspondent à trois plans (111) successifs. La
trajectoire est caractérisée par un angle α, angle entre le plan de glissement de
type {110} et la première section de la trajectoire. L’allure de la trajectoire ne
dépend pas du matériau, seule l’amplitude, caractérisée par l’angle α, varie de
−1, 7° pour le Fe à −21, 7° pour le Nb.

Dezerald et al. proposent de modifier la loi de Schmid en projetant la
contrainte appliquée sur la première section de la trajectoire des dislocations
vis plutôt que sur le plan de glissement. On peut déterminer les facteurs m′ de
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Figure 2.27 – Dislocation vis, de vecteur de Burgers a/2[111], vue de dessus. Les
atomes de trois plans (111) successifs sont en blanc, gris et noir. Les flèches noires
indiquent la compression dans ce plan induit par une compression suivant l’axe [1̄12].

Figure 2.28 – Trajectoires (traits bleus) d’une dislocation vis (triangles bleus) de
vecteur de Burgers a/2[111] pour glisser dans les plans {110} en zone. Les atomes de
trois plans (111) successifs sont en blanc, gris et noir.

la loi de Schmid modifiée, comme :

m′ = cos(φ). cos(β) (2.4)

avec φ l’angle entre l’axe de compression et le vecteur de Burgers, et β l’angle
entre l’axe de compression et la trajectoire des dislocations vis. Le coefficient
projecteur cos(β) de la contrainte appliquée sur la première section de la tra-
jectoire des dislocations vis peut être décomposé, donnant :

m′ = cos(φ). cos(γ). cos(ξ + α) (2.5)
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avec γ l’angle entre l’axe de compression et la direction du MRSSP, et ξ l’angle
entre la direction du MRSSP et le plan de glissement. Les valeurs des facteurs
m′ de la loi de Schmid modifiée (pour l’axe de compression utilisé dans nos
expériences, [1̄12], et le vecteur de Burgers a/2[111]) sont donnés en Tab. 2.3.

Vecteur de Burgers Plan de glissement m′

a

2[111]
(1̄01) 0.41
(1̄10) 0.37
(01̄1) -0.02

Tableau 2.3 – Facteur de Schmid des systèmes de glissement de vecteur de Burgers
a/2[111], pour un axe de compression suivant [1̄12].

On remarque que pour le plan de glissement (01̄1) m′ est presque nul, ce
qui expliquerait que nos expériences ne révèlent pas de glissement dans ce plan
de glissement à basse température. Dezerald et al. n’ont pas pris en compte la
contrainte appliquée perpendiculaire au plan de glissement et donc son effet
de polarisation du cœur des dislocations vis. Pour notre axe de compression,
les extensions de cœur des dislocations vis seraient principalement dans le plan
de glissement (1̄01) favorisant le glissement dans celui-ci. La polarisation du
cœur des dislocations vis pourrait donc être à l’origine des fortes proportions
de glissement élémentaire déduites pour le plan de glissement (1̄01).
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2.5 Etude de dipôles

Nous avons mentionné au chapitre précédent que sur certaines images en
STM on observait des traces de glissement qui se terminaient dans ces images
et qu’en analysant ces traces de glissement on pouvait déterminer le vecteur
de Burgers (composantes de cisaillement dans le plan et hors plan) de la dis-
location qui bordait leur extrémité. Ceci nous a permis d’identifier à plusieurs
reprises des traces de glissement de vecteurs de Burgers de signes opposés et
dont les extrémités étaient très proches l’une de l’autre (voir Fig. 2.29). Dans
ce cas, les deux dislocations bordant chacune des traces de glissement sont suf-
fisamment proches pour que leur interaction soit significative et qu’elles consti-
tuent un dipôle. Nous avons donc étudié ces dipôles à partir d’observations en
STM de surface de Nb{111} sous contrainte afin de connâıtre si les positions
des dislocations composant ces dipôles correspondaient aux positions d’équi-
libre que l’on peut déterminer dans le cadre de l’élasticité linéaire anisotrope.
Dans un premier temps, nous présenterons ces observations et les paramètres
géométriques expérimentaux nécessaires à une caractérisation complète de ces
dipôles. Cependant, comme il est bien connu que les surfaces peuvent avoir
une influence notable sur la forme des dislocations proches celles-ci et ainsi
influer sur la position des points d’émergences des dislocations, les paramètres
géométriques expérimentaux pertinents mesurés en surface ont été définis à
partir de simulations atomistiques des configurations des dislocations en des-
sous la surface. Ces simulations atomistiques réalisées en collaboration avec
R. Gröger de l’Institut CEITEC (Brno, République Tchèque) seront ensuite
présentées. Enfin, à partir de ces résultats, nous proposerons une estimation
de la contrainte de frottement de réseau dans le Nb.

2.5.1 Observations expérimentales

Parmi les traces de glissement imagées par STM, nous avons pu observer à
plusieurs occasions des configurations de traces de de glissement composées de
deux traces de glissement dont les extrémités étaient à des distances de l’ordre
de quelques nanomètres l’une de l’autre. Deux exemples sont présentés en Fig.
2.29. Ces images STM en mode topographique, de surface Nb{111}, ont été
obtenues à 293 K pour une contrainte projetée de 35 MPa (Fig. 2.29a) et à
200 K pour une contrainte projetée de 68 MPa (Fig. 2.29b) ; l’axe de com-
pression est suivant la direction [1̄12]. La cristallographie de surface présente
toutes les caractéristiques déjà évoquées précédemment. Chacune des images
montre deux traces de glissement s’arrêtant proches l’une de l’autre, les extré-
mités de celles-ci étant bordées par des dislocations émergeant en surface. Le
contraste topographique met en évidence une variation de celui-ci (sombre ->
clair) à l’extrémité de chacune des traces de glissement autour de ces disloca-
tions (flèches circulaires bleues) dues à la composante hors-plan de leur vecteur
de Burgers. Cette variation de contraste est cependant inversée pour chacune
des dislocations, puisqu’elle est dans le sens trigonométrique pour la trace (1),
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tandis qu’elle est dans le sens anti-trigonométrique pour la trace (2). Ceci tra-
duit le caractère opposé des composantes hors-plan des vecteurs Burgers de
ces deux dislocations, que l’on assimilera à des vecteurs de Burgers opposés,

c’est à dire respectivement
−→
b = a

2 [111] pour la trace (1) et
−→
b = a

2 [1̄1̄1̄] pour
la trace (2). En Fig. 2.29a, il y a en plus deux autres traces de glissement qui
traversent entièrement la zone d’observation STM, tandis que la ligne verticale
Fig. 2.29b est une marche vicinale composée de plusieurs marches atomiques.

Au total, dix dipôles ont été observés pour l’ensemble des trois tempéra-
tures : 293 K, 200 K et 90 K, un seul l’a été sous contrainte nulle (voir Table
3.3) . Pour caractériser les dipôles observés, nous avons choisi sur la surface

d’observation (11̄1) un repère Rs(
−→
is ,
−→
js ,
−→
ks) ayant pour origine l’extrémité de

l’une des traces de glissement (voir Fig. 2.30). L’axe
−→
ks est défini suivant la

normale à la surface (11̄1), l’axe
−→
is dans le long de la trace de glissement et

l’axe
−→
js perpendiculaire à la trace de glissement (Fig. 2.30). La majorité des

traces de glissement observées pour les dipôles étant associée aux plans (1̄01),
correspondant à une orientation de celles-ci suivant la direction [121], le vec-

teur
−→
is a été choisi suivant cette direction. Enfin, l’axe

−→
js a été pris suivant

la direction [1̄01], afin de former une base orthonormée directe. Les distances

entre les extrémités des traces de glissement sont notées xs suivant l’axe
−→
is et

ys suivant l’axe
−→
js .

Les distances caractéristiques (xs,ys) de surface des dix dipôles observés
sont présentées en Tab. 2.4. Les dipôles sont numérotés de 1 à 10, les dipôles
n°2 et n°4 correspondant à ceux présentés en Fig. 2.29a et Fig. 2.29b, res-
pectivement. Les deux dernières colonnes du tableau indiquent la contrainte

Dipôle xs ys σa T

n°1 -3,4 nm 7,2 nm 0 MPa 293 K
n°2 -4,0 nm 5,5 nm 85 MPa 293 K
n°3 -3,7 nm 5,2 nm 85 MPa 293 K
n°4 -5,4 nm 5,9 nm 166 MPa 200 K
n°5 -5,1 nm 4,7 nm 166 MPa 200 K
n°6 -3,2 nm 4,5 nm 166 MPa 200 K
n°7 -2,5 nm 3,5 nm 166 MPa 200 K
n°8 -3,2 nm 4,4 nm 166 MPa 200 K
n°9 -8,9 nm 7,8 nm 576 MPa 90 K
n°10 -4,1 nm 3,8 nm 576 MPa 90 K

Tableau 2.4 – Caractéristiques des dipôles (n°1 à 10) observés par STM, avec xs
et ys les coordonnées représentées en Fig. 2.30, σa la contrainte appliquée et T la
température d’observation.

appliquée σa sur l’échantillon et la température T durant l’imagerie STM. L’in-

60
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10 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(a)

10 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(b)

Figure 2.29 – Surface (11̄1) d’un monocristal de niobium (a) déformée et observée
in situ par STM à 293 K et τ = 35 MPa (b) déformée et observée in situ par STM
à 200 K et τ = 68 MPa.
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Figure 2.30 – Représentation schématique des traces de glissement d’un dipôle
constitué de deux dislocations émergentes (en rouge), de vecteurs de Burgers opposés
±a

2 [111].

certitude de mesure sur xs et ys est estimée à ±0, 5 nm. Seul le dipôle n°1 a
été observé après décharge de la contrainte appliquée (σa = 0 MPa).

L’étude de ces dipôles nécessite de connâıtre le caractère des dislocations
qui le composent, afin de pouvoir calculer leur interaction. On peut raisonna-
blement supposer que, dans le massif, les dislocations sont vis les échantillons
ayant été déformés au delà du stade de microsplasticité (voir Fig. 1.2), dans la
mesure où les dislocations vis sont également supposées contrôler la plasticité
du niobium [3]. Proche de la surface, le caractère des lignes de dislocation est
plus difficile à appréhender. Il a été établi théoriquement et vérifié expérimen-
talement [60, 66] que proche d’une surface les dislocations ont généralement
tendance à s’orienter perpendiculairement à celle-ci. Afin de pouvoir utiliser
nos données surfaciques il est donc nécessaire de connâıtre (1) la profondeur
sous la surface sur laquelle le caractère vis des dislocations est perturbé et (2)
quel est le point réel d’émergence des dislocations par rapport à celui de dis-
locations qui garderaient un caractère vis jusqu’à la surface. Nous avons pour
cela entrepris en collaboration avec R. Grôger (Institut CEITEC, République
Tchèque) des simulations atomistiques utilisant la méthode de modélisation à
l’échelle atomique BOP (Bond-order potential). Les résultats de cette étude
sont présentés dans ce qui suit.
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2.5.2 Simulations atomistiques

a. Influence d’une surface Nb(11̄1) sur le caractère d’une ligne d’une

dislocation vis
−→
b = a

2 [111]

Les simulations atomistiques statiques à partir d’un potentiel BOP spécifi-
quement développé le niobium [67] ont été réalisées sur un monocristal initiale-
ment parfait, orienté suivant le repère Rs présenté en Fig. 2.31. Il est considéré
dans cette modélisation que chaque atome interagit avec les atomes proches
voisins contenus dans une sphère de rayon rcut = 5 Å, défini par le potentiel
utilisé [67] (voir Fig. 2.32). De plus, à l’exception de ceux de la surface d’ob-
servation (11̄1), les positions des atomes proches des surfaces du monocristal
(zones grisées) sont maintenues fixes. Aucune relaxation de surface n’est donc
autorisée pour ces cinq surfaces du monocristal. L’épaisseur des zones où les
positions des atomes sont figées est deux fois plus grande que rcut, ce qui im-
plique que les atomes libres de se mouvoir n’interagissent pas avec les atomes
figés de la surface du monocristal. Ceci est illustré en Fig. 2.32 où les atomes
proches de la surface (en gris) ont des positions fixes, tandis que les autres
atomes (en blanc) sont libres de bouger. Les positions fixes des atomes sur les
cinq surfaces de la bôıte de simulation permettent en fait de simuler un mo-
nocristal semi-infini. Telle que construite, cette bôıte de simulation est ensuite
’relaxée’ par minimisation de son énergie potentielle, ce qui entrâıne dû aux
déplacements des atomes ’libres’ une légère contraction suivant la normale à
la surface d’observation.

(a) (b)

Figure 2.31 – Monocristal avant minimisation de l’énergie du système. En gris, la
zones des atomes aux positions fixes et en rouge la position de la dislocation vis. (a)
Vue en coupe du monocristal. (b) Vue du dessus du monocristal.

Afin de déterminer l’influence de la surface libre Nb(11̄1) sur une disloca-
tion vis de vecteur de Burgers a

2 [111], on introduit celle-ci dans la bôıte de
simulations précédente en appliquant le champ de déplacement élastique ani-
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sotrope qui lui est associé [60, 68] et on minimise à nouveau l’énergie totale
du système. A noter que cette fois tous les atomes de la bôıte de simulations
sont concernés, suivant leurs positions dans celle-ci, par le champ de déplace-
ment de la dislocation. Ceci est illustré en Fig. 2.31a où l’on peut observer,
comme il se doit, le cisaillement de la surface inférieure de la bôıte de simu-
lations. A signaler également qu’avec cette bôıte de simulations l’extrémité de
la dislocation émergeant sur la surface d’observation est libre de se mouvoir,
tandis que celle sur la surface opposée est fixe de part les conditions de bord
imposées. Nous avons donc testé la forte contrainte imposée à la dislocation
d’avoir une extrémité fixe sur une des surfaces en utilisant deux hauteurs de
bôıte de simulations (environ 8 nm et 11 nm) suivant la direction [11̄1]. Pour
la plus faible épaisseur, le caractère vis de la ligne de dislocation semble altéré
sur à peu près toute sa longueur indiquant que l’influence de la surface libre
(11̄1) pourrait se faire ressentir jusqu’à la surface opposée, où les positions
des atomes ont été fixées. Cela n’est plus le cas pour la deuxième épaisseur
testée où l’on voit clairement (Fig. 2.33a) que le caractère vis de la dislocation
est préservé sur une distance non négligeable de la surface où elle est ancrée.
Par précaution, toutes les simulations ont donc été réalisées en utilisant cette
dernière épaisseur de bôıte de simulations.

Figure 2.32 – Conditions aux bords. En gris, les atomes aux positions fixées et en
rouge l’atome dont le rayon d’interaction est représenté par un cercle.

En Fig. 2.33a est présenté le résultat d’une simulation obtenue, après mi-
nimisation de l’énergie, d’une dislocation de vecteur de Burgers a

2 [111] en in-
teraction avec la surface libre du Nb(11̄1). Seuls les atomes (en bleu) n’étant
localement pas associés à la structure cristallographique BCC parfaite 4 et les
atomes aux positions fixées (en gris) sont représentés. Les atomes en bleu
constituent ainsi le cœur de la dislocation vis. On remarque sur la Fig. 2.33a
que les atomes de la surface sont aussi en bleu puisqu’ils répondent au cri-
tère défini précédemment. L’interaction de la dislocation avec la surface libre

4. La structure cristallographique locale de chaque atome est déterminée en utilisant
l’algorithme CNA (Common Neighbor Analysis) [69] du logiciel OVITO [70]. L’analyse se
base sur les liaisons entre atomes, deux atomes sont considérés comme liés s’ils sont à moins
de 0,4 nm l’un de l’autre, pour le niobium.
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(a)

(b)

Figure 2.33 – Courbure de dislocations vis proche d’une surface (11̄1) obtenue en si-
mulation atomistique statique (collaboration avec R.Gröger). (a) Visualisation pour
une dislocation vis, seuls les atomes de la surface libre et du cœur de la dislocation
sont présentés.(b) Lignes de dislocations formant un dipôle (en rouge) émergeant à
la surface (11̄1), la ligne grise est la projection de la dislocation de vecteur de Bur-
gers a

2 [1̄1̄1̄] dans le plan (1̄01) qui contient l’autre dislocation de vecteur de Burgers
a
2 [111].
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provoque une courbure de celle-ci, qui l’amène à émerger presque perpendicu-
lairement. Dû à la discrétisation atomique et la faible extension de cœur, la
ligne de dislocation apparâıt fragmentée en portions vis reliées entre elles par
de petits segments dont la faible longueur ne permet pas de distinguer un ca-
ractère particulier. La ligne de la dislocation vis sans influence de la surface est
représentée par un traitillet rouge. A noter que bien que le point d’émergence
de la ligne de dislocation ait clairement évolué entre la configuration initiale
et finale (Fig. 2.33a), les simulations ne permettent pas de définir précisément
suivant quelle trajectoire (trace de glissement) cette migration s’est faite.
L’influence de la surface sur la ligne de la dislocation apparâıt négligeable au-
delà d’une profondeur d’environ 5 nm, cette profondeur étant un peu inférieure
à notre bôıte de simulations de plus petite dimension. La ligne de dislocation
passe alors du caractère vis à un caractère mixte juste en dessous de la surface.
La courbure de la dislocation a pour conséquence de décaler son point d’émer-
gence en surface (point d’arrêt de la trace de glissement) d’une distance notée
t = AB ' 7 nm pour les conditions de simulations utilisées. Nous allons consi-
dérer par la suite que les points d’émergence des dislocations reflètent, d’une
part, l’interaction des dislocations avec la surface libre et, d’autre part, celle
entre les portions vis des deux dislocations dans le volume, en négligeant celle
pouvant provenir des petits segments mixtes proches de la surface. Avec ces
hypothèses, la translation t des points d’émergences, induite par l’interaction
des dislocations avec la surface libre, étant la même pour les deux dislocations,
les positions relatives des points d’émergence ne sont pas modifiées et on peut
ainsi facilement remonter aux caractéristiques géométriques du dipôle en vo-
lume.

En Fig. 2.33b sont schématisées (en rouge) deux dislocations émergentes
d’un dipôle, de vecteurs de Burgers respectifs a

2 [111] et a
2 [1̄1̄1̄]. Sont représentées

sur cette figure (en rouge) en trait plein les lignes des dislocations qui tiennent
compte de l’influence de la surface, en traitillé celles qu’auraient les dislocations
si elles restaient vis jusqu’à la surface, c’est à dire sans influence de la surface,
et (en gris) la projection de la ligne de dislocation de vecteur de Burgers a

2 [1̄1̄1̄]
dans le plan P (1̄01) de l’autre dislocation. On définit par :

— xv la distance entre les deux dislocations dans le plan de projection P,

— yv la distance entre la ligne de dislocation de vecteur de Burgers a
2 [1̄1̄1̄]

et sa projection dans le plan P,

— Rv(
−→
iv ,
−→
jv ,
−→
kv) un repère en volume, avec l’axe

−→
iv suivant [12̄1], l’axe

−→
jv ≡−→

js suivant [1̄01] et l’axe
−→
kv suivant [1̄1̄1̄].

On a ainsi comme distance en volume entre les deux dislocations vis constituant
le dipôle :

r = 2
√
x2
v + y2

v = 2
√

(−xs sin(19, 5°))2 + y2
s (2.6)

Une autre représentation (plus utile) du dipôle est donnée Fig. 2.34 où
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les deux dislocations vis de vecteurs de Burgers
a

2[111] (en rouge) et
a

2[1̄1̄1̄]
(en vert) sont vues ’de bout’, c’est à dire parallèlement à leurs vecteurs de
Burgers. Les traitillés représentent les plans de glissement (1̄01), (1̄10) et (01̄1)
possibles des dislocations. Les caractéristiques géométriques xv et yv, ainsi que
leurs équivalences en coordonnées polaires 5 (r, θ = arctan(ys/xs)) déduites des
coordonnées cartésiennes sont représentées et données Tab. 2.5. L’incertitude
de mesure est estimée à ±0.2 nm pour xv et de ±0.5 nm pour yv.

Figure 2.34 – Repère Rv des dislocations vis de vecteurs de Burgers
a

2 [111] (en

rouge) et
a

2 [1̄1̄1̄] (en vert).

Dipôle r θ σa T

n°1 7,3 nm 81° 0 MPa 293 K
n°2 5,7 nm 76° 85 MPa 293 K
n°3 5,3 nm 77° 85 MPa 293 K
n°4 6,2 nm 73° 166 MPa 200 K
n°5 5,0 nm 70° 166 MPa 200 K
n°6 4,6 nm 77° 166 MPa 200 K
n°7 3,1 nm 77° 166 MPa 200 K
n°8 3,5 nm 70° 166 MPa 200 K
n°9 8,3 nm 69° 576 MPa 90 K
n°10 3,1 nm 70° 576 MPa 90 K

Tableau 2.5 – Caractéristiques en volume des dipôles (n°1 à 10) observés par STM,
r et θ les coordonnées polaires en Fig. 2.34, σa la contrainte appliquée et T la
température.

5. Celles-ci seront préférées aux coordonnées cartésiennes pour les expressions analytiques
de la partie suivante.

67
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b. Energie d’interaction entre deux dislocations vis parallèles

Compte tenu des résultats précédents, nous avons dans ce qui suit négligé
les effets de la surface libre sur les lignes de dislocation qui induisent de petites
portions de dislocations de caractère mixte, les contributions de ces dernières
pouvant être raisonnablement considérées comme négligeables comparative-
ment aux longs segments vis en volume. Nous avons utilisé un monocristal
avec deux dislocations vis parallèles, de vecteurs de Burgers opposés a

2 [111] et
a
2 [1̄1̄1̄]. La bôıte de simulation est orientée suivant les directions du repère Rv

et des conditions périodiques sont appliquées suivant ces directions. L’énergie
potentielle du système a été calculée pour différentes configurations (distances
xv et yv entre les dislocations), par simulations atomistiques statiques avec
le potentiel BOP du niobium [67]. A noter que toutes les simulations ont été
réalisées pour une contrainte appliquée nulle.
La méthode Nudged Elastic Band (NEB) a été utilisée et plus particulièrement
la version NEB+r [71]. La méthode NEB consiste à déterminer le ”chemin”
énergétique le plus favorable entre une configuration initiale (ici i = 0) et une
configuration finale données (ici i = 56). Le choix de La version NEB+r utilise
ce principe, mais au lieu de considérer l’ensemble des atomes de la bôıte de
simulation seules les positions des atomes proches des dislocations sont mo-
difiées pour minimiser l’énergie du système, ce qui permet un gain de temps
de simulation appréciable. Dans le cas présenté en Fig. 2.35, la configuration
initiale a été fixée à une distance xv = 3,4 nm, donc supérieure à toutes les
valeurs expérimentales mesurées, et yv = 6,1 nm, soit un angle de 60° inférieur
à tous ceux expérimentalement déterminés, et la configuration finale à xv = 0
nm et yv = 6,1 nm, c’est à dire que les deux dislocations seront dans le repère
Rv à l’aplomb l’une de l’autre. On peut considérer que, d’une certaine manière,
ces conditions englobent l’ensemble des résultats expérimentaux. Le passage
de la configuration initiale à celle finale est obtenu en minimisant l’énergie des
configurations intermédiaires i = 1 à 55, le choix de 57 configurations intermé-
diaires est arbitraire et a été utilisé comme étant a priori un bon compromis
entre le temps de calcul (environ une semaine) et une optimisation pour la
détermination du ’chemin’ d’énergie minimum. La Fig. 2.35 montre les confi-
gurations dipolaires obtenues pour i =0, 47, 54 et 56. Les atomes de trois plans
atomiques (1̄1̄1̄) successifs sont représentés en bleu, les atomes qui constituent
le cœur des dislocations sont en blanc. La position du cœur des dislocations vis
est indiquée par des triangles, rouges pour la dislocation de vecteur de Burgers
a
2 [1̄1̄1̄] et verts pour celle de vecteur de Burgers a

2 [111].
La Fig. 2.36 montre l’évolution énergétique en unité de b du dipôle en fonc-

tion des énergies calculées pour chacune des configurations obtenues en faisant
varier i de 0 à 56. A noter que (1) Fig. 2.36 l’énergie par unité de b du dipôle
dans sa configuration initiale (i = 0) a été choisie comme référence et soustraite
à celles de toutes les autres configurations et (2) que les distances indiquées
pour les minima d’énergie ne sont que des estimations pour xv, la détermina-
tion précise de la position des dislocations étant difficile à déterminer [71]. Il est
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 2.35 – Configurations des dislocations formant un dipôle pour (a) i = 0, (b)
i = 11, (c) i = 54 et (d) i = 56. Les points bleus représentent les atomes de trois
plans atomiques (111) successifs, les atomes en blanc correspondent aux cœurs des
dislocations. La position des dislocations vis est indiquée par des triangles, en rouge
la dislocation de vecteur de Burgers a

2 [1̄1̄1̄] et en vert celle de vecteur de Burgers
a
2 [111]. Pour la configuration initiale i = 0 en (a), xv = 3, 4 nm et yv = 6, 1 nm.
Pour la configuration finale i = 56 en (d), xv = 0 nm et yv = 6, 1 nm.
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Figure 2.36 – Energie relative des dislocations d’un dipôle en fonction de i. (Les
images i = 0 et i = 56 correspondent respectivement aux configurations initiale et
finale).

remarquable également que la valeur de yv est la même pour toutes les confi-
gurations (environ 6,1 nm) indiquant que chacune des dislocations formant le
dipôle restent dans le même plan (1̄01). On remarque Fig. 2.36 que l’énergie du
dipôle ne décrôıt pas de manière monotone vers la position la plus stable obte-
nue pour i = 54, mais présente une succession de minima et maxima. Ceux-ci
correspondent à des structures de cœur différentes des dislocations pendant
leur mouvement. Chaque minima correspond à une configuration métastable
où les deux dislocations ont des cœurs compacts, comme pour i = 54 en Fig.
2.35c. Les maxima correspondent à des configurations instables où l’une des
deux dislocations a un cœur polarisé, comme pour i = 11 en Fig. 2.35b. La bar-
rière énergétique entre deux configurations métastables est d’environ 20 meV/b
(en bon accord avec les valeurs obtenues en simulations atomistiques ab ini-
tio [56]). La configuration la plus stable est obtenue pour i = 54 (présentée en
Fig. 2.35c). Pour cette configuration, les dislocations ont des cœurs compacts
et sont presque en vis-à-vis (xv ≈ 0, 1nm). Expérimentalement, les disloca-
tions des dipôles ne sont pas observées en vis-à-vis (xv 6= 0, Tab. 2.5) et ne
correspondent donc pas à la position d’équilibre la plus stable prévue par nos
simulations. On peut supposer qu’elles soient dans une des configurations mé-
tastables équivalentes à celles obtenues en simulation atomistique et que leurs
positions ’hors d’équilibre’ reflètent l’existence d’une force qui, s’opposant à
leur mouvement, ne leur permettent pas d’arriver à l’état d’équilibre le plus
stable. Cette force peut être assimilée à la force de frottement de réseau dû à
la structure particulière du cœur des dislocations vis dans la structure BCC.
Celle-ci a été calculée par simulations atomistiques mais est très systématique-
ment surestimée [71], bien que, comme précisé dans cette dernière référence, les
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raisons soient encore mal connues [72, 73]. Il convient cependant de souligner
qu’à un facteur correctif près ces simulations atomistiques sont, par exemple,
en très bon accord avec la variation de la limite d’élasticité du tungstène avec
la température.
Afin d’essayer d’estimer à partir de nos mesures expérimentales (Tab. 2.5) une
valeur de la contrainte de ’frottement de réseau’ dans le niobium, nous avons
opté pour une approche mieux adaptée dans le cadre de l’élasticité linéaire
anisotrope, pour laquelle il existe, pour les configurations dipolaires considé-
rées, des solutions analytiques [J. Douin (CEMES, Toulouse), communication
privée].

2.5.3 Interaction de dislocations vis parallèles dans un
milieu élastique anisotrope infini

Dans le cas d’un dipôle de dislocations vis, le calcul des forces d’interaction
en élasticité linéaire anisotrope est primordial puisque le niobium est élasti-
quement fortement anisotrope (A = 0,5) et que l’élasticité linéaire isotrope ne
rend compte que du terme radial d’interaction, le terme de couple étant nul.
La force d’interaction par unité de longueur entre deux dislocations, notées (1)
et (2), est donnée par la relation de Peach-Koehler :

−→
F = −(−→b1σ2) ∧ −→l1 , (2.7)

où
−→
b1 est le vecteur de Burgers de la dislocation (1),

−→
l1 son vecteur de ligne et

σ2 le tenseur des contraintes de la dislocation (2) agissant sur la dislocation (1).
La dislocation (2) est prise comme origine et la dislocation (1) est positionnée
en (xv, yv). Par commodité, nous utiliserons les coordonnées polaires (r, θ) pour
les calculs analytiques.
La dislocation (2), en vert en Fig. 2.34, est fixe tandis que la dislocation (1),
en rouge en Fig. 2.34, peut glisser dans les différents plans de glissement de
type {110}.
Le calcul du tenseur des contraintes d’une dislocation vis, dans le repère Rv,
est reporté en Annexe B. On obtient ainsi avec la relation en Eq. 2.7 :

−→
F =


Fx

Fy

Fz

 =

−b σ23
b σ13

0

 (2.8)

avec δ, paramètre dépendant des complaisances S11, S15 et S44, complaisances
dans le repère Rv défini précédemment (Annexe B), δ = 0,078 pour le niobium.
Fx, Fy et Fz sont les forces par unité de longueur agissant respectivement sui-
vant les directions [12̄1], [101̄] et [111]. Les traces de glissement associées aux
dislocations formant les dipôles correspondent très majoritairement au plan de
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glissement (1̄01), en accord avec les simulations atomistiques précédentes, i.e.
yv est constant, et il est par conséquent nécessaire de considérer que la com-
posante Fx de la force dans le plan (1̄01) pour obtenir les positions d’équilibre
possibles des dislocations du dipôle. Une analyse plus complète des différentes
forces dans les plans d’intérêt {011} est donnée en annexe. Nous avons donc à
résoudre comme équation :

Fx = −b σ23 = − b
2 (cos(θ)− δ cos(2θ) cos(3θ))

2πS44
√

1− δ (1− δ cos2(3θ)) r
= 0 (2.9)

Une des solutions évidente est la position d’équilibre lorsque r −→ ∞, qui ne
présente cependant que peu d’intérêt pour notre étude. Il faut donc trouver
comme solutions les valeurs de θ qui annulent le numérateur de l’Eq. 2.9, tout
en gardant le dénominateur différent de zéro. En utilisant les relations :

cos(2θ) = 2 cos2(θ)− 1 (2.10)

et

cos(3θ) = 4 cos3(θ)− 3 cos(θ), (2.11)

on obtient

Fx = −b
2 cos(θ)(8δcos4(θ)− 10δcos2(θ) + 3δ − 1)

2πS44
√

1− δ (1− δ cos2(3θ))r
= 0 (2.12)

qui donne comme positions d’équilibres possibles 6 :

cos(θ) = 0 (2.14)

et

cos2(θ) =
5±

√
1 + 8

δ

8 . (2.15)

L’Eq. 2.15 n’admet pas de solution pour δ < 1/3 puisque l’on a respectivement
pour les signes + et - : cos2(θ) > 1 et cos2(θ) < 0. Le nombre de solutions θ
de ce système d’équations, Eq. 2.14 et 2.15, en fonction de la valeur de δ est
discuté plus en détail dans l’annexe. Pour le niobium, le coefficient δ vaut
environ 0,078 [74] et la seule position d’équilibre est donc donnée par l’Eq.
2.15, c’est à dire pour θ = 90°. Ce résultat est celui déjà obtenu avec les
simulations atomistiques. La Fig. 2.37 donne par ailleurs la variation de Fx en

6. Le cas δ = 0 correspond aux matériaux isotropes pour lesquels nous retrouvons S44 =
µ−1, µ le module de cisaillement, et la force d’interaction par unité de longueur définies par :

F isotrope

(1̄01) = −b
2µ cos(θ)

2πr (2.13)
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fonction de θ. Les valeurs de xv reportées sur l’axe supérieur correspondent
au cas particulier étudié lors des simulations atomistiques précédentes, c’est
à dire pour un yv de 6,1nm. Nous avons également fait figurer, en Fig. 2.37,
l’ensemble des angles mesuré dans cette étude (zone grisée). On peut constater
que toutes les configurations observées sont bien au delà de la force maximale
d’interaction entre les deux dislocations obtenue pour un angle d’environ 45°
(respectivement 135°).

0° 15° 30° 45° 60° 75° 90° 105° 120° 135° 150° 165° 180°
θ

F
x

(u
.a
.)

-20-10-5-4-3-2-10123451020

xv (nm)

Figure 2.37 – Force d’interaction, dans le plan de glissement (1̄01), entre deux
dislocations vis de vecteur de Burgers opposés. (δ = 0, 07, les valeurs de xv sont
données pour yv = 6,1 nm).

Les dislocations des dipôles expérimentalement observées étant immobiles,
celles-ci sont donc a priori à l’équilibre par rapport au système de forces qu’elles
ressentent. Les forces d’interaction seules entre les dislocations ne permettent
pas de rendre compte des configurations dipolaires observées, ceci étant d’au-
tant plus vrai ici que dans le cas d’une force appliquée celle-ci contribue positi-
vement à l’interaction des dislocations jusqu’à un angle θ = 90°. Cela suggère
qu’il existe dans le plan de glissement des dislocations une force qui s’oppose
à leur mouvement, celle-ci pouvant résulter de plusieurs contributions (frotte-
ment de réseau, contrainte interne,etc.). Nous allons dans ce qui suit estimer
à partir des relations analytiques précédentes déduites de l’élasticité linéaire
anisotrope la force nécessaire s’opposant aux forces d’interaction et appliquée
pour que les configurations observées expérimentalement correspondent à des
configurations à l’équilibre. Ce type d’approche a déjà été utilisée en dyna-
mique moléculaire pour déterminer la contrainte de Peierls du Ta [75].
Dans ce qui suit toutes les forces sont considérées comme étant par unité de
longueur. La force sur les dislocations s’opposant à leur mouvement dans leur
plan de glissement (1̄01) respectif est notée FR

(1̄01), à laquelle est associée une
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contrainte σR(1̄01). La force FR
(1̄01) s’oppose à la force due à la fois à la force F a

(1̄01)
appliquée sur les échantillons et à la force d’interaction Fx entre les disloca-
tions. A partir de Eq. 2.8, on obtient comme expression de la force totale F T

(1̄01)
agissant sur la dislocation mobile (1) dans son plan de glissement :

−→
F T

(1̄01) = (Fx − bσam+ bσR(1̄01))
−→
i v

=
(
− b

2 (cos(θ)− δ cos(2θ) cos(3θ))
2πS44

√
1− δ (1− δ cos2(3θ))r

− b(σam− σR(1̄01))
)
−→
i v(2.16)

où m est le facteur de Schmid associé au plan de glissement (1̄01). L’équilibre
des forces imposant F T

(1̄01) = 0, on en déduit pour l’expression de la contrainte

σR(1̄01) :

σR(1̄01) = σam+ b (cos(θ)− δ cos(2θ) cos(3θ))
2πS44

√
1− δ (1− δ cos2(3θ))r

. (2.17)

A partir des données expérimentales de la Tab. 2.5, on obtient les contraintes
σR(1̄01) présentées en Fig. 2.38 en fonction du numéro de dipôle, la présentation
étant faite de droite à gauche pour les dipôles allant de 1 à 10. Les incertitudes
sur σR(1̄01) ont été calculées à partir des incertitudes de mesure des valeurs

du Tab. 2.4. Les valeurs de σR(1̄01) étant celles juste nécessaires pour que les
dislocations soient immobilisées correspondent de fait à des valeurs minimales.
Sur la Fig. 2.38 sont également indiquées les contraintes appliquées projetées
dans les plans (1̄01) pour chaque température. Celles-ci sont représentées par
des lignes vertes, rouges et bleues pour 90 K, 200 K et 293 K, respectivement,
à l’exception du dipôle 1 pour lequel σa = 0. On constate que la principale
contribution des contraintes aux positions d’équilibre observées évoluent avec
la température. Celle de la contrainte appliquée est prépondérante à basse
température (90 K) et diminue au profit de la contrainte d’interaction lorsque
la température augmente, la contrainte appliquée et d’interaction agissant à
parts égales à 200 K, tandis qu’à 293 K la contrainte d’interaction supplante
la contrainte appliquée.

La Fig. 2.39 montre les contraintes σR(1̄01) moyennes dans le plan de glis-

sement (1̄01) en fonction des températures. Les barres d’erreur correspondent
aux dispersions des valeurs. Les valeurs obtenues décroissent rapidement avec la
température, suggérant que la contrainte σR(1̄01) s’opposant aux mouvements des
dislocations est fortement thermiquement activée. Les trois températures étu-
diées n’appartiennent pas au même domaine de température (90 K< Tc <200 K
et 293 K), nous avons raisonnablement pas cherché à étudier l’expression de la
dépendance avec la température.
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Figure 2.38 – Contraintes σR(1̄01), déduites des dipôles n°10 à 1 (de gauche à droite)

en fonction de la température. Les lignes vertes, rouges et bleues indiquent les
contraintes projetées dans chacun des plans de glissement et pour chaque tempé-
rature.

Figure 2.39 – Contraintes σR(1̄01) moyennes dans le plan de glissement (1̄01) en

fonction de la température.

2.5.4 Bilan

Expérimentalement, des dipôles ont été observés à la surface Nb{111} de
nos échantillons sous contrainte. Contrairement aux observations réalisées dans
le fer par MET [76], aucun processus d’annihilation de dislocation n’a été ob-
servée. Il est possible que nos temps d’imagerie sont trop importants pour
imager les étapes qui aboutissent à une annihilation. Nous observons donc,
soit des traces de glissement uniques qui proviennent du glissement de deux
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dislocations qui se sont annihilées, soit des dipôles qui ne sont pas dans une
configuration entrâınant l’annihilation des dislocations. Nous avons étudié le
deuxième cas de figure qui correspond à nos observations de dipôles. Nos ob-
servations ne donnant accès qu’à des informations de surface, nous avons initié
une collaboration avec R. Gröger de l’Institut CEITEC (Brno, République
Tchèque) afin de mieux appréhender les configurations des dislocations en vo-
lume. Les simulations atomistiques statiques, d’une dislocation vis émergente,
ont mis en évidence que la ligne d’une dislocation tend à être perpendiculaire
à la surface en se courbant sous celle-ci. Cet effet étant uniquement sur 5 nm
en dessous de la surface, il est négligeable devant le reste de la dislocation en
volume. Nous avons donc par la suite considéré des dislocations vis, formant
un dipôle dans un monocristal infini.

Des simulations atomistiques NEB ont été réalisées, montrant que la po-
sition stable des dislocations correspond à la configuration où les dislocations
sont presque en vis-à-vis (θ ' 90°). Cela est en contradiction avec nos observa-
tions expérimentales où les dislocations forment un angle allant de 70° à 81° .
Cela suggère que les dislocations sont bloquées dans des positions métastables.
L’interaction élastique entre les dislocations a été calculée, pour un milieu
anisotrope, en collaboration avec J. Douin (CEMES Toulouse). A partir de
ces calculs et des configurations des dipôles observés par STM, des valeurs de
contraintes (notées σR(1̄01), σ

R
(1̄10) et σR(01̄1)) s’opposant au mouvement des dislo-

cations (dans les plans de glissement (1̄01), (1̄10) et (01̄1), respectivement) ont
été déduites, en considérant les contraintes appliquées et l’interaction élastique
entre les dislocations. Si on ne considère pas ces contraintes (σR(1̄01), σ

R
(1̄10) et

σR(01̄1)), les positions d’équilibre sont les solutions de Fx − bσa = 0. Soit, pour

les configurations observées expérimentalement (c.f. Tab. 2.5), on obtient des
valeurs de θ autours de 100° pour les dipôles à 200 K et à 300 K. A 90 K, le
dipôle n°10 à une position d’équilibre à θ = 122° et le dipôle 9 n’admet pas de
solution.
On peut envisager que, sous l’effet de la contrainte appliquée à l’échantillon, les
dislocations glissaient comme vue dans la partie 2.4, les contraintes projetées
dans les plans de glissement étant suffisantes pour passer outre les frottements
de réseau. Lorsque les dislocations viennent à interagir, les forces d’interactions
altèrent les structures de cœur des dislocations [51] de sorte que les frottements
de réseau augmentent. La contrainte appliquée n’est alors plus suffisante pour
permettre le glissement des dislocations. Les contraintes σR(1̄01), σ

R
(1̄10) et σR(01̄1)

serraient donc à interpréter comme les frottements de réseau minimum ressen-
ties par des dislocations vis dont la structure de cœur est polarisée.

La polarisation des cœurs de dislocation implique des frottements de ré-
seau différents pour les trois plans de glissement, comme c’est le cas pour nos
résultats. Le plans (1̄01) possèdent la contrainte de frottement de réseau la
plus faible, excepté à 90 K où c’est le plan de glissement (01̄1). Pour ce point
particulier, le frottement de réseau est peut être sous-estimée (pour rappel, les
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contraintes déterminées sont des valeurs minimales pour que la dislocation ne
glisse plus) ou biaisée, le plan de glissement (01̄1) n’étant pas actif à 90 K.

2.6 Conclusions et perspectives

Le banc d’essais Nanoplast nous a permis d’effectuer des essais de com-
pression sur des monocristaux de niobium et dans le même temps d’observer
la surface (11̄1) à la résolution atomique (dont la cristallographie a été étudiée
au Chap. 1). A l’issue de déformation plastique à 90 K, 200 K et 293 K, des
traces de glissement ont pu être observées à résolution atomique.

— Un premier protocole d’analyse a permis de déterminer les vecteurs de
Burgers à partir des champs de déplacement déduits des images STM de
la surface sous contrainte. Cette procédure d’extraction des champs de
déplacement pourrait également être utilisée afin d’étudier directement
les configurations de cœur des dislocations. Dans ce cas, les champs de
déplacement (perpendiculaire et parallèle au vecteur de Burgers) autour
d’une dislocation vis, imagée par STM, pourraient être comparés à ceux
obtenus en simulation atomistique. Malheureusement, les déplacements
atomiques significatifs sont restreints à quelques atomes seulement au
voisinage du cœur des dislocations (c.f. Fig. 2.4) et la reconstruction
(2 × 2) (Chap. 2) de la surface Nb{111}, limitant le nombre d’atomes
présents en surface (seulement un atome sur deux), ne permet pas une
comparaison déterminante. Il n’est donc pas possible de conclure, en uti-
lisant les champs de déplacement sur une surface Nb{111}, quelle est la
configuration de cœur des dislocations. Il serait peut être envisageable
d’effectuer des observations STM des surfaces de bas indices cristallo-
graphiques sans reconstruction, par exemple les surfaces Nb{100} [14]
et Nb{011} [16], nécessitant cependant de hautes températures de recuit
qui ne sont pas accessibles actuellement sur le banc d’essais Nanoplast.
De plus, il n’est pas évident que, dans ce cas, les dislocations restent vis
jusqu’à la surface, à cause de l’influence de celle-ci (voir pour exemple la
partie 2.5 dipôles). Il conviendrait de plus de prendre en compte dans le
calcul des champs de déplacement celui dû l’effet Eshelby [68].

— Un second protocole d’analyse des traces de glissement a permis d’identi-
fier les plans de glissement et leur proportion d’occurrence, en considérant
la signature des plans de glissement en surface. La précision de mesure
obtenue est liée au pas d’analyse qui est de six pas atomiques pour cette
étude, soit au maximum 6

√
2a =5,6 nm. Des études AFM ou MET (hors

haute résolution) ne permettent pas de telle résolution. Les études de Ma-
richal et al. [77] d’analyse in situ par diffraction de Laue de micro-piliers
de tungstène se sont intéressées aux plans de glissement des matériaux
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BCC. Les plans de glissement sont déduits des déviations des pics de
Laue. Cette technique permet une analyse simultanée de plusieurs dislo-
cations (taille du faisceau d’environ 1 µm de coté) sur des micro-piliers.
Comparativement, notre étude permet de déduire les plans de glissement
associés à chaque trace de glissement, avec cependant une statistique
moins grande et une analyse uniquement des dislocations émergentes.

Il ressort de cette étude que les traces de glissement ne révélant le passage
que d’une seule dislocation et de nombreux changement de plan. Cependant,
toutes les traces de glissement ont des portions associées au glissement dans le
plan (1̄01) confirmant la structure de cœur compact (qui permet le glissement
dans un même plan de glissement {110}) obtenue par les simulations atomis-
tiques ab initio en DFT. Les proportions de glissement indiquent, qu’a basse
température (< Tc), il est nécessaire de considérer la trajectoire courbe prise
par le cœur des dislocations vis pour passer d’une rangée dense à une autre,
comme obtenue par Dezerald et al. [56].

De plus, la présence de dipôles a été mis en évidence par des traces de
glissement. Deux collaboration, d’une part avec R. Gröger de l’Institut CEI-
TEC (Brno, République Tchèque) et d’autre part avec J. Douin du CEMES
(Toulouse) ont permis d’étudier les configurations des dislocations formant les
dipôle. Il ressort que l’interaction entre les dislocations engendre une modifi-
cation de leur structure de cœur qui induit des frottements de réseau qui ont
été estimés.

Par la suite, il serait intéressant de réaliser ces études d’analyse de trace
de glissement à l’échelle atomique sur des monocristaux de matériaux BCC
non pure, tel que le tungstène. En effet, avec du rhénium, la concentration
en alliage entraine un changement de la structure de cœur des dislocations
vis de compacte à dégénérée [78] et avec des impuretées de carbone, celle-ci
contrôle la migration des dislocations [79]. Les proportions de glissement s’en
trouveraient donc changé puisque le glissement successif dans un même plan
de glissement {110} ne serait plus possible.
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CHAPITRE 3. INTERACTIONS ENTRE TRACES DE GLISSEMENT
ET MARCHES VICINALES

Précédemment, nous nous sommes principalement intéressés aux structures
atomiques de surface du niobium (Chap. 1) et aux mécanismes élémentaires
de plasticité de ce matériau (Chap. 2). Dans ce chapitre, nous nous intéressons
à des phénomènes de modifications spontanées de la surface sous contrainte
aux abords de traces de glissement. Des observations STM de modifications de
marches vicinales sont présentées ci-après, elles semblent être liées aux mou-
vements des dislocations présentes dans leur environnement proche. En consi-
dérant les interactions élastiques entre les marches vicinales, les dislocations
en volume et les traces de glissement, nous proposons une étude en élasticité
linéaire isotrope des phénomènes observés.

3.1 Observations UHV-STM

En Fig. 3.1 sont présentées deux images topographiques, observées à 293 K,
d’une même zone de la surface Nb(11̄1). La contrainte est appliquée suivant la
direction [1̄12], l’image en (a) est obtenue sous 85 MPa et en (b) sous 87 MPa.
La différence de contrainte entre les deux images provient d’un incrément de
déformation supplémentaire. Sur ces images, la structure atomique de surface
n’est pas visible ; la taille de la zone observée et la vitesse d’imagerie ont en effet
été favorisées au détriment de la résolution latérale. Les points d’émergence de
deux dislocations sont marqués en rouge (Fig. 3.1). On remarque le mouvement
des dislocations qui est indiqué par des flèches blanches. En Fig. 3.1a, on
nomme α, β, γ1, γ2 et δ cinq des terrasses vicinales. Les profils topographiques
suivant les traitillés bleu en Fig. 3.1a et noir en Fig. 3.1b sont présentés en
Fig. 3.2. Le niveau de la terrasse δ est raisonnablement pris comme niveau de
référence. Les hauteurs des terrasses β et δ sont les mêmes sur les deux images,
contrairement aux terrasses α, γ1 et γ2. On notera alors α′ et γ′ les terrasses
qui ont changé (Fig. 3.1b). La terrasse α diminue d’une couche monoatomique
(∼0,1 nm) et devient α′, ce changement est peut-être lié à l’évolution du train
de marches entouré en gris en Fig. 3.1. Les terrasses γ1 et γ2 laissent la place
à une seule terrasse γ′ inférieure d’une couche monoatomique (∼0,1 nm).
Pour résumer, nous observons la modification d’un certain nombre de terrasses
(α, γ1 et γ2) et la signature du mouvement de dislocations en volume (trace
de glissement en évolution). Bien que l’on n’ait pas d’indication expérimentale
sur le phénomène physique à l’origine de l’évolution de ces grandes terrasses
(γ2 fait prés de 2900 nm2), on peut supposer que le moteur de celui-ci est de
la diffusion. En revanche, il est difficile à ce stade de proposer un scénario des
évolutions observées, celles-ci étant trop nombreuses. On préfèrera se focaliser
sur les observations effectuées à 200 K, présentés ci-après, où les évolutions de
surface n’impliquent qu’une seule terrasse.

Lors des essais de déformation à 200 K, nous avons observé des évolutions
de la surface analogues à celles observées à 293 K. Quelques images caractéris-
tiques sont présentées en Fig. 3.3. Les contrastes sont optimisés pour mettre
en évidence les évolutions des marches vicinales. La contrainte est appliquée
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[1̄1̄0]

(a)

40 nm

[1̄12]

[1̄1̄0]

(b)

Figure 3.1 – Surface Nb(11̄1), après déformation, en (a) sous une contrainte de
85 MPa et en (b) une contrainte de 87 MPa (Observation STM à 293 K).

Figure 3.2 – Profils topographiques associés à la Fig. 3.1. En bleu, le profil obtenu
à partir des traitillés bleu en Fig. 3.1a et en noir, profil obtenu à partir des traitillés
noir en Fig. 3.1b.
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suivant la direction [1̄12]. L’image en (a) a été obtenue à une contrainte ap-
pliquée de 164 MPa et en (b) à une contrainte appliquée de 167 MPa. Les
traitillés verts, en Fig. 3.3a, marquent la position d’une marche vicinale M1
qui borde en partie supérieure une terrasse β de plusieurs nanomètres carrés
(environ 400 nm2). On nomme 1 α et γ les terrasses qui encadrent la terrasse
β. Après incrément de la déformation appliquée, la terrasse β a disparu, son
ancienne position étant rappelée par les traitillés verts en Fig. 3.3b. En Fig.
3.4 sont présentés les profils hors-plan suivant les traitillés en bleu et en noir
en Fig. 3.3a et 3.3b, respectivement. Le profil en bleu montre deux dénivella-
tions, l’une d’environ 0,3 nm correspondant à la marche vicinale M1 et l’autre
d’environ 1,2 nm correspondant à la marche notée M2 en Fig. 3.3. Le profil en
noir montre que les hauteurs des terrasses α et γ sont inchangées, seule la dé-
nivellation correspondant à la marche vicinale M2 passe à environ 1,5 nm avec
la disparition de la terrasse β. En Fig. 3.3, les marqueurs en rouge indiquent
la position de dislocations individuelles émergeant en surface. On rappelle ici
que la hauteur d’une trace de glissement vaut environ 0,95 nm. On retrouve
à l’arrière de ces positions les traces de glissement (T1, T2, T3 et T4) géné-
rées par le mouvement des dislocations en volume. Les flèches blanches, en
Fig. 3.3b, mettent en évidence le mouvement de trois de ces dislocations sous
l’incrément de déformation imposée. Nous retrouvons donc en Fig. 3.3 des ob-
servations analogues à celles en Fig. 3.1 avec la modification de terrasses et la
signature du mouvement de dislocations en volume (trace de glissement). Ce
phénomène de modification de terrasses a été observé sur une zone à 293 K
(Fig. 3.1), sur trois zones à 200 K (dont la zone en Fig. 3.3) et sur aucune zone
à 90 K. A 293 K et 200 K, plusieurs images de mêmes zones ont été faites (à
contrainte constante) pour s’assurer que les changements topographiques iden-
tifiés ci-dessus ne sont pas dus à une interaction de la pointe du STM avec la
surface. Il est à chaque fois observé des points d’émergence de dislocation aux
abords des terrasses subissant des modifications. On peut donc supposer que
ces modifications topographiques sont liées aux interactions élastiques entre
les marches vicinales, les dislocations en volume et les traces de glissement
associées. Nous avons étudié dans le cadre de l’élasticité linéaire isotrope les
effets d’interaction élastique entre marches vicinales, traces de glissement et
dislocations. Deux approches sont présentées, une première consistant à cal-
culer les forces sur la marche sur M1 et une deuxième consistant à calculer le
potentiel chimique en surface.

1. L’utilisation de mêmes notations que précédemment est simplement faite pour limiter
le nombre de notations mais n’implique pas d’équivalence entre elles
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Figure 3.3 – Surface Nb(11̄1) après déformation sous une contrainte de 164 MPa
(a) et 167 MPa (b) (Observation STM en mode topographique à 200 K).

Figure 3.4 – Profils topographiques associés à la Fig. 3.3. En bleu, le profil obtenu
à partir des traitillés bleu en Fig. 3.3a et en noir, profil obtenu à partir des traitillés
noir en Fig. 3.3b.

83



CHAPITRE 3. INTERACTIONS ENTRE TRACES DE GLISSEMENT
ET MARCHES VICINALES

3.2 Modélisation

3.2.1 Rappel d’élasticité

Soit un milieu semi-infini élastique isotrope, on note σ le tenseur des contraintes
dans le milieu et ε le tenseur des déformations. Ils sont liés par la loi de Hook :

σ = E

1 + ν

(
ε+ ν

1− 2ν Tr(ε)I
)
, (3.1)

avec E le module d’Young, ν le coefficient de Poisson, Tr(ε) la trace de ε et
I la matrice identité. Le tenseur des déformations ε se détermine à partir des
champs de déplacement, comme :

ε = 1
2
(
∇(−→u ) +∇(−→u T )

)
, (3.2)

avec −→u le champ de déplacement et −→u T sa transposée.
A l’équilibre statique, le tenseur des contraintes doit compenser les forces de

volume
−→
f , cela se traduit (en notation indicielle) par :

σij,i + fiv = 0 (3.3)

De plus, le tenseur des contraintes en surface doit compenser les forces exté-

rieures en surface
−→
f s :

σ.
−→
k = −→f s, (3.4)

avec
−→
k le vecteur normal à la surface.

A partir des Eq. 3.1, 3.2 et 3.3, on obtient l’équation de Navier que doit
vérifier un champ de déplacement dans un milieu élastique isotrope.

E

2(1 + ν)(1− 2ν)∇(div(−→u )) + E

2(1 + ν)∆(−→u ) +−→f v = 0 (3.5)

3.2.2 Elasticité de surface : cas de marches

Pour modéliser nos observations expérimentales, nous avons besoin de connâıtre
les tenseurs des déformations et des contraintes associés à une marche sur une
surface libre dans le cas d’un milieu élastique isotrope 2 semi-infini. Dans ce qui
suit, nous verrons qu’une marche peut être modélisée en utilisant le concept de
forces ponctuelles. Il est donc important de pouvoir calculer le champ de dépla-
cement qui permet de déduire les tenseurs des déformations et des contraintes
(voir Eq. 3.1 et 3.2) que ces forces ponctuelles induisent.
Dans un premier temps, on considère donc une distribution de forces ponc-

2. Dans ce chapitre, nous nous sommes limités au cas isotrope, les calculs n’aboutissant
pas en élasticité anisotrope.

84



CHAPITRE 3. INTERACTIONS ENTRE TRACES DE GLISSEMENT
ET MARCHES VICINALES

tuelles sur une surface d’un milieu élastique isotrope semi-infini. Le champ
de déplacement induit ui, qui vérifie les Eq. 3.5 et 3.4, s’obtient en résolvant
l’intégrale [80] :

ui =
∫∫∫

Gik(x− x′, y − y′, z − z′)fk(x′, y′)dx′dy′dz′, (3.6)

avec Gik le tenseur de Green (Eq. 3.7) , qui est le champ de déplacement
associé à une force ponctuelle d’amplitude unité et fk la distribution de forces
considérée. L’expression générale complète, calculée en premier par Mindlin
[81], s’écrit :

G11 = (1 + ν)
8πE(1− ν)

(
3− 4ν
R1

+ 1
R2

+ (x− x′)2

R3
2

+ (3− 4ν)(x− x′)
R3

2

)
+

(1 + ν)
8πE(1− ν)

(
2zz′

R3
2

(
1− 3(x− x′)2

R2
2

)
+ 4(1− ν)(1− 2ν)

R2 + z + z′

(
1− (x− x′)2

R2(R2 + z + z′)

))
,

G21 = G12 = (1 + ν)(x− x′)(y − y′)
8πE(1− ν)

(
1
R3

1
+ 3− 4ν

R3
2
− 6zz′

R5
2
− 4(1− ν)(1− 2ν)
R2(R2 + z + z′)2

)
, (3.7)

G31 = G32 = (1 + ν)(x− x′)
8πE(1− ν)

(
z − z′

R3
1

+ (3− 4ν)(z − z′)
R3

2
− 6zz′(z + z′)

R5
2

+ 4(1− ν)(1− 2ν)
R2(R2 + z + z′)

)
,

G13 = (1 + ν)(x− x′)
16πE(1− ν)

(
z − z′

R3
1

+ (3− 4ν)(z − z′)
R3

2
+ 6zz′(z + z′)

R5
2

− 4(1− ν)(1− 2ν)
R2(R2 + z + z′)

)
,

G11 = (1 + ν)
8πE(1− ν)

(
3− 4ν
R1

+ 8(1− ν)2 − (3− 4ν)
R2

+ (z − z′)2

R3
1

)
+

(1 + ν)
8πE(1− ν)

(
(3− 4ν)(z + z′)2 − 2zz′

R3
2

+ 6zz′(z + z′)2

R5
2

)
,

avec

R1 =
(
(x− x′)2 + (y − y′)2 + (z − z′)2

) 1
2 (3.8)

R2 =
(
(x− x′)2 + (y − y′)2 + (z + z′)2

) 1
2 (3.9)

et E le module d’Young, ν le coefficient de Poisson. G22 est équivalent à G11
et G23 est équivalent à G13 en substituant (x− x′) par (y − y).

On s’intéresse à présent au cas d’une marche sur une surface. En Fig. 3.5a
est présenté un milieu élastique isotrope semi-infini sous contrainte σ (doubles
flèches bleues) avec une marche positionnée en O. On définit une base de

vecteurs (
−→
i ,
−→
j ,
−→
k ), le milieu est alors infini suivant les axes

−→
i ,
−→
j et la

surface a pour normal
−→
k . Au niveau de la marche, le milieu est comprimé

sur la partie gauche et non sur la partie droite. Il y a donc une distribution
linéaire de force ponctuelle vers la droite (en rouge) le long de la marche [82]
qui relaxe 3 la contrainte σ. La distribution linéaire de force (appelée monopole)

3. Une tension de surface engendre aussi des distributions linéaires de forces ponctuelles
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(a)

(b)

Figure 3.5 – Marche à la surface d’un milieu semi-infini sous une contrainte (flèches
en bleu) avec en rouge les distributions linéaires de forces présentes en bord de
marche. En (a) la marche à la surface et en (b) sa simplification en surface plane.

s’écrit (par unité de longueur de marche) :

fm = σhδ(x). (3.10)

Si on ne s’intéresse pas au bord de la marche (face de normal suivant l’axe
−→
i ) et que la hauteur de la marche h est négligeable devant les autres grandeurs,

la marche peut alors être réduite à ces distributions de force (Fig. 3.5b). Cela
permet de pouvoir appliquer l’Eq. 3.6 qui n’est valable que pour une surface
plane.
A partir des Eq. 3.6 et 3.10, il est alors possible de déterminer les champs de
déplacement d’une marche. Les tenseurs des contraintes et des déformations
pourront ensuite être déduits à l’aide des Eq. 3.1 et 3.2. Nous allons maintenant
définir le système qui nous servira à mieux appréhender nos observations STM.

3.2.3 Système modèle

Le système à considérer est complexe ; il est nécessaire de se placer dans un
système à trois dimensions composé de marches vicinales, de traces de glisse-
ment et de dislocations. Pour simplifier les calculs, nous réduisons le système
à (c.f. Fig. 3.6) :

— une contrainte compressive uniaxiale σ0,

au niveau d’une marche [82], égales et opposées avec des moments non nuls. Marchenko
et Parshin [83] ont établi que cette distribution linéaire de force sont d’un ordre de gran-
deur inférieure à fm. Afin de simplifier les calculs, nous négligerons raisonnablement ces
distributions linéaires de forces.
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— deux marches vicinales M1 et M2, parallèles et infinies, de hauteurs h1
et h2 respectivement,

— une trace de glissement T semi-infinie, inclinée par rapport aux marches
vicinales,

— une dislocation vis émergeant perpendiculairement à la surface, de vec-
teur de Burgers a/2[11̄1].

Figure 3.6 – Système des deux marches vicinales M1 et M2 (en vert), de la trace
de glissement T (en bleu) et du point d’émergence de la dislocation (en rouge).

Cette dernière hypothèse est forte puisque, pour rappel, expérimentalement
les dislocations étudiées sont inclinées par rapport à la surface d’observation et
ont un vecteur de Burgers de a/2[11̄1]. Cependant pour une première approche,
cette hypothèse permet de réduire considérablement la complexité des calculs
analytiques.

On définit la base orthonormée de vecteurs (−→i ,−→j ) associés aux coordonnées x
et y, respectivement. Les lignes vertes en Fig. 3.6 représentent les deux marches
vicinales. En rouge est schématisé le point d’émergence de la dislocation vis

perpendiculaire à la surface. La distance suivant l’axe
−→
i entre M1 et la dis-

location (représentée en rouge) est notée d, et celle entre M2 et la dislocation
est notée D. En bleu est représentée une trace de glissement T de hauteur h.

La trace fait un angle θ avec l’axe
−→
i . Les marches M1 et M2 sont supposées

infinies suivant l’axe
−→
j et la trace de glissement T est supposée infinie à l’ex-

trémité opposée à la dislocation (y < 0). Les vecteurs en bleu représentent les
distributions de forces ponctuelles réparties le long des marches sous contrainte.
Comme nous l’avons vu au paragraphe précédent, ces distributions de forces
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modélisent la relaxation élastique des marches sous contrainte.
C’est à partir de ce système, que nous avons calculé les forces d’interaction
élastique agissant sur M1 et la densité de potentiel chimique en surface.

3.2.4 Etude des positions d’équilibres : calcul des forces
d’interaction élastique

Nous allons calculer la force élastique
−→
F agissant sur la marche vicinale M1,

en supposant la dislocation immobile. Cette force est donnée par la dérivée de
l’énergie élastique du système W en fonction de d et est orientée suivant l’axe−→
i . On considère un milieu élastique isotrope de volume V . L’énergie élastique

du système W est donné par [84] :

W = 1
2

∫∫∫
V
tr(σ.ε) dV, (3.11)

avec ε le tenseur des déformations, σ le tenseur des contraintes dans le milieu
et tr l’opérateur qui donne la trace de la matrice. σ est la somme de σM1 , σM2 ,
σT , σdislo et σ0 ; tenseurs des contraintes de la marche M1, M2, de la trace de
glissement T , de la dislocation et de la contrainte appliquée, respectivement.
La trace étant un opérateur linéaire, on peut mettre l’Eq. 3.11 sous la forme :

W = U0 + 1
2(
∫∫∫

V
tr(σM1 .εT + σT .εM1) dV +

∫∫∫
V
tr(σM1 .εdislo + σdislo.εM1) dV

+
∫∫∫

V
tr(σM1 .εM2 + σM2 .εM1) dV +

∫∫∫
V
tr(σM1 .ε0 + σ0.εM1) dV ) (3.12)

Les tenseurs des contraintes étant dépendants des tenseurs des déformations,
on peut écrire :

W = U0 +
∫∫∫

V
tr(σM1 .εT ) dV +

∫∫∫
V
tr(σM1 .εdislo) dV

+
∫∫∫

V
tr(σM1 .εM2) dV +

∫∫∫
V
tr(σM1 .ε0) dV (3.13)

Les termes impliquant la dislocation sont impairs suivant y. Il en résulte que
ces termes sont nuls après intégration sur le volume et sur la surface.

Considérons dans un premier temps le système sans la marche vicinale M2.
L’énergie élastique du système s’écrit alors :

WM1T = U0 +
∫∫∫

V
tr(σM1 .εT ) dV

+
∫∫∫

V
tr(σM1 .ε0) dV ) (3.14)

Le problème se réduit alors à la simple interaction entre deux marches (M1 et
T ), soit à des distributions de forces en surface. L’équation de W se simplifie
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à une intégrale de surface [85] :

WM1T = U0 + 1
2

∫∫
S

−→
f M1 .

−→u T dS (3.15)

= U0+1
2

∫∫ 1− ν2

πE

−→
fT .
−→
fM1

|
−→
r′ −−→r |

+ ν(1 + ν)
πE

(−→fT .(
−→
r′ −−→r ))(−→fM1 .(

−→
r′ −−→r ))

|
−→
r′ −−→r |3

 d−→r′ d−→r ,
avec

−→r =
(

0
y

)
et
−→
r′ =

(
d+ L. sin(θ)− y. tan(θ)

y

)
,

avec
−→
fM1 = h1σ0

−→
i (Eq. 3.10),

−→
fT = h2σ0. sin2(θ)

(
sin(θ)−→i + cos(θ)−→j

)
et −→r et

−→
r′ les vecteurs position de M1 et T , respectivement. La variable L est la taille

du système suivant
−→
j . Par un passage à la limite (L→∞), elle disparâıt du

calcul.
La force agissant sur M1 est alors définie par :

−→
F M1T = −d(W )

d(d)
−→
i = h.h1σ

2
0(1− ν2) sin4(θ)

πEd

−→
i (3.16)

Il est intéressant de noter que
−→
F M1T est proportionnel à la force d’interaction

de deux monopoles de même signe [85] :

−→
F || =

h.h1σ
2
0(1− ν2)

2πEd
−→
i (3.17)

La force d’interaction d’une marche infinie avec une marche semi-infinie inclinée
est donc équivalente à celle avec une autre marche parallèle, à un facteur
multiplicateur près : sin4(θ)/2. En Fig. 3.7 est schématisée cette équivalence avec :
les marches en noir, les forces induites par la contrainte appliquée σ0 en bleu.

Figure 3.7 – Configurations équivalentes de marches sous contrainte en interaction,
avec en bleu la distribution de monopole associé.
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On considère à présent l’ensemble du système défini en Fig. 3.6, soit avec
la marche vicinale M2 en plus par rapport à précédemment. La force par unité

de longueur agissant sur M1, notée maintenant
−→
F , se déduit simplement de

Eq. 3.16 en soustrayant 4 la force par unité de longueur
−→
F M1M2 de l’interaction

de M1 et M2 (force d’interaction de deux monopoles de même signe).

−→
F = −→

F M1T −
−→
F M1M2 (3.18)

−→
F = h1h (1− ν2)σ2

0 sin4(θ)
πdE

−→
i − h1h2 (1− ν2)σ2

0
2πE(D − d)

−→
i (3.19)

−→
F = h1 (1− ν2)σ2

0 (2h(D − d) sin4(θ)− dh2)
2πdE(D − d)

−→
i (3.20)

En Fig. 3.8 est tracée la norme de la force par unité de longueur |
−→
F |.D en

fonction de d/D et pour plusieurs valeurs de θ. En (a) sont présentés les profils
pour d/D allant de 0 à 1 et en (b) pour de faibles valeurs de d/D. Les valeurs
de h, h1, h2 et σ0 sont celles du cas expérimental décrit précédemment (Fig.
3.3), soit h =0,1 nm (projection hors plan du vecteur de Burgers), h1 =0,3 nm,
h2 =1,5 nm et σ0 = 164 MPa.

On remarque que la force diverge en deux points (Fig. 3.8a), quand M1 est
au contact de T ( d

D
= 0) et quand M1 est confondu avec M2 ( d

D
= 1). Ces

divergences sont certainement des artefacts des calculs, puisqu’il conviendrait
de considérer en ces points, soit une seule marche formée de M1 et T ( d

D
= 0),

soit une marche rectiligne pour remplacer M1 et M2 ( d
D

= 1). Pour les faibles

valeurs de d/D (M1 proche de T ), l’angle θ influe significativement sur |
−→
F |.D.

Plus la trace de glissement T est parallèle aux marches vicinales M1 et M2 (θ
croissant) plus la force d’interaction est importante.
Pour des marches perpendiculaires (θ = 0°), il n’y a pas d’interaction entre la
marche vicinale M1 et la trace de glissement T , la force par unité de longueur−→
F est alors réduite à −

−→
F M1M2 (profil en noir). La force d’interaction élastique

entre M1 et M2 reste négative sur toute la plage de valeur de d/D, elle tend
donc à rapprocher M1 de M2.
Pour θ 6= 0̊, la force d’interaction élastique est positive sur une portion et
négative sur l’autre. Les valeurs de d pour lesquelles la force s’annule, notées
d0, sont :

d0 = D

(
1 + h2

2h sin4(θ)

)−1

(3.21)

Pour d > d0, l’interaction attractive entre M1 et M2 tend à éloigner M1 de

4. Les marches M1 et M2 étant de même signe la force entre les marches est attractive.

Cela revient dans notre base (−→i ,−→j ) à soustraire la force.
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(a)

(b)

Figure 3.8 – Force par unité de longueur agissant sur la marche vicinale M1 en
fonction du rapport d

D et pour plusieurs valeurs de θ (0° , 30°, 45°, 60°, 90°). En (b)
un zoom de (a) pour les faibles valeurs de d/D. (σ0 =164 MPa, h =0,1 nm, h1 =0,3 nm
et h2 =1,5 nm)
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la trace de glissement T et a contrario pour d < d0, l’interaction attractive
entre M1 et T tend à l’en rapprocher. Il y a donc un point d’équilibre instable
en d0, puisque, même si la force sur M1 y est nulle, la moindre variation fait
s’en écarte M1. On remarque que d0 dépend uniquement de θ, D, h et h2. La
position d’équilibre instable de la marche M1 n’est donc pas influencée par sa
hauteur h1. En Fig. 3.8b, l’influence de θ sur la valeur de d0 est mieux visible.
Plus la trace de glissement T est parallèle aux marches vicinales M1 et M2
(θ croissant), plus la position d’équilibre instable de M1 est proche de M2,
l’interaction entre T et M1 étant moins importante. d0 sera maximum pour
θ = 90° et nul pour θ = 0°.
Pour des valeurs de h2 = h, d0 dépend alors uniquement de l’angle θ :

d0 = D

(
1 + 1

2 sin4(θ)

)−1

(3.22)

6 D
(

1 + 1
2

)−1
(3.23)

6 D
2
3 (3.24)

(3.25)

Pour des valeurs de h2 grandes devant h, on a :

d0 = D

(
1 + h2

2h sin4(θ)

)−1

(3.26)

6 D

(
1 + h2

2h

)−1

(3.27)

6
2.D.h
h2

(3.28)

Le cas de valeurs de h2 petites devant h n’a pas de sens physique. En effet, la
hauteur h de la trace de glissement T correspond à la hauteur d’une marche
monoatomique (projection hors-plan du vecteur de Burgers), h2 ne peut donc
pas être envisagé comme inférieur à cette hauteur élémentaire.
Expérimentalement, nos observations (Fig. 3.3) donnent h2 � h avec plus d’un
ordre de grandeur de différence (h2

h
' 15), soit d0/D < 0, 1333 (Eq. 3.28). Les

interactions élastiques tendent à avoir la marche M1 proche du point d’émer-
gence de la dislocation. Ce résultat est en accord avec l’observation en Fig. 3.3a
où les dislocations sont presque au contact de la marche vicinale M1. Dans sa
thèse, [59] Jonathan Michel a lui aussi observé par STM, lors d’essais de dé-
formation de Ni3Al, que les dislocations émergentes étaient fréquemment au
contact de marches vicinales. Ses observations s’expliquent certainement par
des interactions élastiques équivalentes entre marches vicinales et traces de
glissement.
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Cependant, nos calculs n’expliquent pas nos observations expérimentales de
disparition de terrasses. Dans la partie suivante, nous nous sommes intéressés
au potentiel chimique en surface, comme vecteur de la diffusion en surface.

3.2.5 Etude du potentiel chimique en surface : vers une
étude cinétique de l’évolution de la surface.

Le potentiel chimique µ est la dérivée de l’énergie libre, notée Φ, par rapport
au nombre de particules N dans le système (Eq. 3.29). Le nombre de particules
dans le système peut s’écrire comme le volume V du système divisé par le
volume d’un atome, noté va. En remplaçant N , on obtient l’Eq. 3.30.

µ = dΦ

dN
(3.29)

= va
dΦ

dV
(3.30)

En l’absence de forces extérieures Φ = W l’énergie élastique du système définit
Eq. 3.11, on obtient alors :

µ = va
d

dV
(W ) (3.31)

= va
1
2tr(σ.ε) (3.32)

Dans le cas de notre système, décrit en Fig. 3.6, le tenseur des contraintes σ
(resp. des déformations ε) est la somme des tenseurs des contraintes (resp. des
déformations) induits par les marches (M1 et M2), par la trace (T ), par la
contrainte σ0 et par la dislocation 5.

En Fig. 3.9 et 3.10 sont présentés les potentiels chimiques de surface µ(x, y).
Les valeurs des paramètres (σ0, θ, d, D, h, h1 et h2) utilisés pour générer les
cartographies sont données dans les légendes. Les valeurs de d et D sont plus
élevées que celles issues des observations afin de faciliter la visualisation des
variations locales, cela n’affecte pas l’interprétation, puisque l’aspect général
reste le même. En Fig. 3.9, uniquement les marches vicinales (M1 et M2) et
la trace (T ) sont prises en compte dans le calcul. En Fig. 3.10, l’ensemble
du système est pris en compte, y compris par conséquent la dislocation. Les
marches vicinales M1 et M2 sont représentées en vert, la trace T en bleu et le
point d’émergence de la dislocation en rouge. Le contraste blanc correspond
à des valeurs en dehors des échelles présentes sur la droite des cartographies.
Ces zones blanches se trouvent au niveau des marches vicinales, de la trace de
glissement et de la dislocation ; en ces points le potentiel chimique diverge. Ces
cartographies permettent d’imaginer l’évolution en surface puisque les atomes

5. Contrairement au calcul de la force d’interaction sur M1, l’intégration n’est pas effec-
tuée sur le volume, les termes de la dislocation ne s’annulent donc pas dans le calcul.
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Figure 3.9 – Potentiel chimique de surface µ(x, y) en ne tenant compte que des
marches vicinales (M1 et M2) et de la trace (T ). Les marches vicinales M1 et M2
sont en vert et la trace T est en bleu (cartographie réalisée pour σ0 =164 MPa, θ =
60̊, d =10 nm, D =50 nm, h =0,1 nm, h1 =0,3 nm et h2 =1,5 nm).

vont, a priori des zones de potentiel chimique élevé vers les zones de poten-
tiel chimique plus faible, sous couvert que la mobilité atomique soit permise
par un moteur tel que la diffusion. Afin de mieux visualiser les variations du
potentiel chimique en surface, des profils ont été réalisés à partir des Fig. 3.9
(resp. 3.10) et sont présentés en Fig. 3.11 (resp. 3.12). Ces profils sont réalisés
perpendiculairement (en (a)) et parallèlement (en (b)) aux marches vicinales

afin de discuter de la diffusion atomique de surface suivant l’axe
−→
i et

−→
j ,

respectivement.

En Fig. 3.11a, on remarque les variations du potentiel chimique de surface
aux niveaux des marches vicinales M1 et M2 (la trace de glissement n’est pas
coupée par ce profil), en x = −5 nm et x = −20 nm, respectivement. Le bord
inférieur de la marche vicinale M2 est un puits de potentiel alors que bord
supérieur de M1 a un potentiel chimique maximal. Les atomes en surface qui

diffuseraient suivant l’axe
−→
i iraient donc du bord supérieur de M1 au pied

de la marche vicinale M2. Au regard des amplitudes de variation du potentiel

chimique suivant l’axe
−→
j (Fig. 3.11b), qui sont très faibles, on peut supposer

qu’il n’y aurait pas de diffusion suivant cet axe.
Dans le cas où l’on considère la dislocation (Fig. 3.10), celle-ci engendre un
potentiel chimique maximum autour d’elle. En Fig. 3.12 sont présentés les
profils obtenus à partir de la Fig. 3.10, aux mêmes positions que les profils vus
précédemment. On remarque qu’il y a environ un facteur dix entre les échelles
des Fig. 3.11 et 3.12. En Fig. 3.12a, on retrouve des divergences aux niveaux
des marches vicinales M1 (en x = −5nm) et M2 (en x = −20nm). Le profil est
similaire à celui en Fig. 3.11a, mis à part le maxima induit par la dislocation

à environ x = 2nm. Suivant l’axe
−→
j , les variations ne sont maintenant plus
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Figure 3.10 – Densité de potentiel chimique de surface µ(x, y). Les marches vicinales
M1 et M2 sont en vert, la trace T est en bleu et la dislocation en rouge (cartographie
réalisée pour σ0 =164 MPa, θ = 60̊, d =5 nm, D =20 nm, h =0,1 nm, h1 =0,3 nm et
h2 =1,5 nm).

(a)

(b)

Figure 3.11 – Profil du potentiel chimique en surface en Fig. 3.9 (sans la disloca-
tion). En (a) le profil est pris perpendiculairement à M1 et M2 pour y = 5nm. En
(b) le profil est pris parallèlement à M1 et M2 pour x = −6nm.
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(a)

(b)

Figure 3.12 – Profil du potentiel chimique en surface en Fig. 3.10. En (a) le profil
est pris perpendiculairement à M1 et M2 pour y = 5nm. En (b) le profil est pris
parallèlement à M1 et M2 pour x = −6nm.

négligeables. Il y a un maxima induit par la dislocation à environ y = −2nm,
qui suppose que les atomes en surface auraient tendance à partir de cette zone
vers les bords extérieurs.

En fig. 3.13 est présenté le scénario envisagé à partir de cette étude en
élasticité isotrope. Les marches vicinales M1 et M2 sont représentées en vert,
la trace de glissement T est représentée en bleu et le point d’émergence de la
dislocation est représenté en rouge. En traitillés sont indiquées les évolutions
successives envisagées. Sous l’effet de l’augmentation de la contrainte appliquée
la dislocation se déplace dans son plan de glissement, prolongeant ainsi la trace
de glissement. Localement, les atomes quittent la zone de potentiel chimique
élevé. La marche M2 se ”creuse”, principalement à cause du potentiel induit
par la dislocation. Le paramètre d devient supérieur au d0 vu précédemment
(Eq. 3.21). La force sur M1 est alors négative et entrâıne la disparition de la
marche M1.
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Figure 3.13 – Scénario proposé pour l’évolution du système composé de M1, M2,
T et de la dislocation. Les marches vicinales M1 et M2 sont en vert, la trace T en
bleu et la dislocation en rouge. Les traitillés indiquent les évolutions successives de
M1 envisagées.

3.3 Bilan et perspectives

Nous avons observé la réorganisation de terrasses, voire leur disparition,
sur la surface Nb(11̄1) de nos échantillons contraints. Il apparâıt, d’après notre
étude, que les configurations observées résultent de l’interaction élastique entre
les marches vicinales, les traces et les dislocations proches des terrasses. L’élas-
ticité comme moteur de modifications spontanées de surface a déjà été étudié,
mais principalement pour la croissance d’̂ılots [86–89]. Nos calculs des interac-
tions élastiques indiquent que les dislocations ont peu d’influence sur la position
d’équilibre obtenue. En revanche, le potentiel chimique qu’elles engendrent in-
tervient certainement dans l’établissement de la structure finale.
Les modifications spontanées de la surface supposent que la diffusion de sur-
face est possible. Et cela, malgré des observations effectuées à des températures
basses (200 K et 300 K) pour un métal réfractaire tel que le niobium. On pour-
rait supposer que la diffusion de surface n’est pas activée à 200 K et 300 K.
Deux pistes peuvent expliquer cette diffusion active en surface. D’une part,
la reconstruction (2 × 2) favorise peut être la diffusion. D’autre part, Yang
et al ont montré à partir de simulation atomistique en dynamique molécu-
laire [90] qu’il y avait une pré-fusion de la surface pour des températures plus
faibles (1200 K) que la température de fusion du niobium (2750 K). A 200 K et
300 K, nous sommes encore quatre à six fois inférieurs à cette température de
pré-fusion, mais cela est peut être suffisant pour activer la diffusion de surface.

Il serait intéressant de poursuivre cette étude par des calculs de la cinétique
des atomes en surface. Une collaboration avec l’université de Milano-Bicocca
(Italie) a été initiée dans ce sens. Les premiers résultats se basent sur les poten-
tiels chimiques de surface que nous avons obtenus, tout en incluant la cinétique
des atomes en surface dans un programme Mathlab. Ils confirment le scénario
que nous proposons (c.f. Fig. 3.13). Par la suite, il sera cependant nécessaire de
laisser la forme des marches libre, ce qui complexifie extrêmement les calculs.
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D’autres approches seraient alors plus appropriées telles que le Monte-Carlo
Cinétique. Cela permettra de ne pas se limiter à une marche rectiligne et de
connâıtre les configurations au cours de l’évolution du système.

Enfin, une étude des forces d’interaction élastique et de potentiel chimique
de surface pourrait être appliquée aux observations réalisées par Coupeau et
al. [63]. Il a en effet été observé la réorganisation de marche vicinale suite au
passage d’une dislocation sur une surface d’or, présenté en Fig. 3.14a et 3.14b.
La surface est orientée suivant la direction [111] et est sous une contrainte
d’environ 4 MPa, à 180 K en (a) et à 293 K en (b). Les marches coupant ver-
ticalement les images sont des traces de glissement et les autres des marches
vicinales. Une des réorganisations spontanées est encadrée, le croisement de la
trace de glissement et de la marche vicinale est marqué d’un X (Fig. 3.14a).
En Fig. 3.14b, avec l’augmentation de la température, le croisement X n’existe
plus suite à la réorganisation spontanée des marches. Les étapes de cette réor-
ganisation spontanée sont présentées en Fig. 3.14d, 3.14e et 3.14f, les terrasses
sont numérotées en fonction de leurs niveaux (comme en Fig. 3.14a et 3.14b).
Le scénario est :

1. Une surface possédant une marche vicinale (Fig. 3.14d).

2. Cette marche vicinale est cisaillée, suite au glissement d’une dislocation
émergente, donnant quatre terrasses de niveaux 0, 1 et 2 (Fig. 3.14e).

3. Avec l’augmentation de la température, et certainement l’activation de
la diffusion de surface, les terrasses de niveaux 0 et 2 se ”rétractent”
permettant la connexion des terrasses de niveau 1.

Coupeau et al. [63] ont montré de manière analytique que cette réorganisa-
tion avait lieu pour minimiser l’énergie de surface, dépendante de la géométrie
des terrasses en surface (les paramètres influençant sont ceux représenté en
Fig. 3.14e et 3.14f).

Les forces d’interaction élastique et de potentiel chimique de surface pour-
rait être calculés pour ce système. La dislocation étant dans ce cas d’étude
loin lors de la réorganisation des marches (traces de glissement et marches vi-
cinales), il ne serait pas nécessaire de la prendre en compte dans les calculs
d’interaction élastique. Le problème serait alors simplement à deux dimensions,
ce qui autoriserait certainement de ne pas limiter les calculs à des marches rec-
tilignes (contrairement à notre étude sur le niobium). Il serait alors possible de
considérer une petite perturbation le long des marches, pour modéliser le mou-
vement d’un atome de la marche et de considérer la cinétique de l’évolution
des terrasses.
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Figure 3.14 – Réorganisations spontanées d’une surface d’or orientée suivant la di-
rection [111]. En (a) et (b) observations STM sous une contrainte appliquée d’environ
4 MPa, (a) à 180 K et (b) à 293 K. En (d), (e) et (f) la décomposition des étapes
de la réorganisation spontanée. Une des réorganisations spontanées est encadrée, le
croisement d’une trace de glissement (coupe verticale l’image) et d’une marche vici-
nale (coupe de biais l’image) est marqué d’un X. Les terrasses sont numérotées en
fonction de leurs niveaux.
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CONCLUSION

En utilisant le banc d’essais original Nanoplast, nous avons effectuer des
observations in situ à la résolution atomique de la surface de monocristaux de
niobium déformé en compression et en température. La plasticité du niobium
a pu être étudié à 90 K, 200 K et 293 K à partir d’observations de trace de
glissement par STM, ainsi que des interactions élastiques entre marches vici-
nales, traces de glissement et dislocations.

Dans un premier temps, l’étude des surfaces {100} et {111} du niobium
nous a permis de déterminer les conditions de préparation de ces surfaces et
d’en identifier les reconstructions. Nous avons obtenu, pour les surfaces {111}
du niobium, les spécifications recherchées (terrasses > 50 nm de large, pas
d’oxydes en surface, la résolution des atomes), afin de permettre l’étude des
traces de glissement.

Par la suite, à l’issue de déformations plastiques à 90 K, 200 K et 293 K, des
traces de glissement ont pu être étudiées à l’échelle atomique. Deux procédures
d’analyse ont été mises en place, permettant la détermination du vecteur de
Burgers et des plans associés à chaque trace de glissement.
Il ressort que chaque trace de glissement révèle le passage d’une seule dislo-
cation de vecteur de Burgers a/2[111] ou a/2[111̄]. De plus, elles indiquent de
nombreux changements de plans de glissement dont les proportions de chaque
plan ont été établies. Toutes les traces de glissement présentent des portions
associées au glissement dans le plan (1̄01), nous permettant de confirmer la
structure de cœur compact des dislocations vis. A basse température (< Tc),
les proportions de glissement obtenues attestent de la déviation à la loi de
Schmid et confirme la trajectoire prise par le cœur des dislocations vis pour
passer d’une rangée dense à une autre proposé par Dezerald et al. [56].
Enfin, des configurations de traces de glissement ont révélées la présence de
dipôles. Des simulations atomistiques BOP ont permis de déterminer, d’une
part, que l’effet de la surface sur les dislocations vis en volume est négligeable
pour l’étude des dipôles et d’autre part, qu’il est nécessaire de considérer les
frottements de réseau subis par les dislocations vis. Suite à ces résultats, le
calcul en élasticité anisotrope des forces d’interaction entre deux dislocations
vis a permis d’effectuer des estimations des frottements de réseau subis par les
dislocations vis en interaction. Nous avons conclu que ces frottements de réseau
étaient induit par une polarisation des cœurs des dislocations en interaction.

Enfin, nous avons observé la réorganisation de terrasses, voire leur dispari-
tion, à la surface Nb(11̄1) de nos échantillons contraints à 200 K et 293 K. Les
configurations observées résultent de l’interaction élastique entre les marches
vicinales, les traces et les dislocations proches des terrasses. Nos calculs des
interactions élastiques indiquent que les dislocations ont peu d’influence sur
la position d’équilibre obtenue ; en revanche, le potentiel chimique qu’elles en-
gendrent intervient dans l’établissement de la structure finale.
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CONCLUSION

Pour conclure, ce travail s’inscrit dans la continuité du projet du dispo-
sitif expérimental Nanoplast. En plus d’avoir permis d’apporter de nouveaux
éléments à la plasticité des BCC, par l’étude du niobium, il fournit plus géné-
ralement des outils pour les études futures, tel que : la procédure pour déter-
miner un vecteur de Burgers par STM, la procédure pour analyser une trace à
l’échelle atomique ou les équations nécessaires au calcul des interactions entre
des marches et une dislocation.
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Annexe A

Protocole d’analyse des traces
de glissement

Le motif atomique d’une trace de glissement a une périodicité p (en unité
de pas atomiques) et est nécessairement une combinaison des directions [1̄1̄0]
et [01̄1̄] (Fig. 2.13).
Considérons pour l’instant uniquement des traces de glissement dues à un seul
plan de glissement. On peut caractériser les traces de glissement associées à
chaque plan de la façon suivante :

— (01̄1) donne une trace de glissement suivant [01̄1̄], avec p = 1
— (112̄) donne une trace de glissement de période p = 3 avec un motif

composé d’un pas suivant [1̄1̄0] et deux pas suivant [01̄1̄]
— (1̄01) donne une trace de glissement de période p = 2 avec un motif

composé d’un pas suivant [1̄1̄0] et un pas suivant [01̄1̄]
— (2̄11) donne une trace de glissement de période p = 3 avec un motif

composé d’un pas suivant [01̄1̄] et deux pas suivant [1̄1̄0]
— (1̄10) donne une trace de glissement suivant [1̄1̄0], avec p = 1
...

L’analyse d’une trace de glissement consiste à suivre les atomes en bord de la
trace de glissement. La trace de glissement est ”découpée” en segments de i
pas atomiques. On nomme θi, l’angle local que définit alors chaque segment de
i pas atomiques avec l’axe de compression [1̄12]. L’utilisation de la cristallo-
graphie de surface permet de déterminer très précisément la direction de l’axe
de compression, ainsi que les angles θi. Les proportions des angles θi, pour un
pas d’analyse i allant 1 de 1 à 6, sont présentées en Fig. A.1 pour les traces de
glissement associées aux plans (112̄) en (a), (1̄01) en (b) et (2̄11) en (c). On
remarque que si le pas d’analyse i n’est pas un multiple de p, alors il existe
deux angles différents θi 6=p avec des proportions de trace de glissement non
nulles. A titre d’exemple, pour une trace de glissement du plan (1̄01), les pro-
portions de traces de glissement associées aux angles θi 6=(p=2) sont de 50% de

1. Nous verrons qu’il n’est pas nécessaire de prendre des valeurs de i > 6.

105
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la longueur de la trace de glissement (Fig. A.1b), pour les plans (112̄) et (2̄11)
les proportions de traces de glissement associées aux angles θi 6=(p=3) sont de
2/3 et 1/3 de la longueur de la trace de glissement (Fig. A.1a et A.1c). Lorsque
i = p, 100% de la longueur de la trace de glissement est associée à un angle
unique θi=p = θ (angle macroscopique de la trace de glissement). Par exemple,
pour i = 2, i = 4 et i = 6 une trace de glissement du plan (1̄01) correspond
uniquement à un angle de 60° (son angle macroscopique, voir Tab. 2.2), pour
les plans (112̄) et (2̄11), avec i = 3 et i = 6, on obtient les angles macrosco-
piques des traces de glissement, respectivement de 49° et 71°. Les angles et
leurs proportions constituent une signature de chaque trace de glissement.

L’objectif est d’être capable d’identifier les plans de glissement à l’origine
de traces de glissement potentiellement associées à plusieurs plans. Pour cela, il
est nécessaire de choisir un pas d’analyse i qui permette d’obtenir une signature
univoque de chaque plan, permettant ainsi une identification sans ambigüıté.
Le plus petit i pour lequel cette condition est remplie est i = 6 qui est le
plus petit commun multiple (P.P.C.M.) des périodes (p = 1, 2, 3) des traces de
glissement considérées, soit des segments d’une longueur maximale de 6

√
2a =

5, 6nm. A partir de cette analyse, la procédure de caractérisation d’une trace
de glissement, maintenant quelconque pouvant être associée à plusieurs plans,
a été faite en utilisant des segments de six pas atomiques. Un exemple de cette
procédure est schématisé en Fig. 2.15, les segments de i = 6 pas atomiques sont
représentés par des doubles flèches. La procédure de caractérisation consiste
donc à :

— Décomposer la trace de glissement en segments de i = 6 pas atomique,

— Mesurer l’angle θi=6 de chacun des segments avec la direction de l’axe de
compression,

— En déduire les proportions de traces de glissement associées à chaque
plan.

Pour l’exemple en Fig. 2.15, 50% de la longueur de la trace de glissement
est associée au plan (1̄01) (60°) et 50% de la longueur de la trace de glissement
est associée au plan (2̄11) (71°).
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(a)

(b)

(c)

Figure A.1 – Proportions des angles θi, pour i = 1 à 6, pour les traces de glissement
des plans (112̄) en (a), (1̄01) en (b) et (2̄11) en (c).
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Annexe B

Tenseur des contraintes d’une
dislocation vis dans un milieu
anisotrope

La plupart des calculs et relations reportés dans cette annexe ont été réalisés
en collaboration avec J. Douin (CEMES Toukouse), qui a notamment établi
les composantes du tenseur des contraintes relatives à une dislocation vis dans
un milieu anisotrope infini.
Dans le repère Rv de vecteurs [12̄1], [1̄01] et [1̄1̄1̄] le tenseur des contraintes
d’une dislocation vis a

2 [111] dans un milieu anisotrope est [60] :

σ =

 0 σ12 σ13
σ21 0 σ23
σ31 σ32 0

 (B.1)

avec

σ12 = σ21 = δ b sin(2θ) sin(3θ)
4πS11

√
1− δ (1− δ cos2(3θ)) r

, (B.2)

σ13 = σ31 = −b sin(θ) (1 + 2δ cos(θ) cos(3θ))
2πS44

√
1− δ (1− δ cos2(3θ)) r

, (B.3)

σ23 = σ32 = b (cos(θ)− δ cos(2θ) cos(3θ))
2πS44

√
1− δ (1− δ cos2(3θ)) r

. (B.4)
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Les complaisances Sij dans le repère Rv sont :

S15 = A− 1
3
√

2C44
, (B.5)

S11 = 1
12

(
2 + A

C44
+ 9A

3AC12 + C44(2 + A)

)
, (B.6)

S44 = 1 + 2A
3C44

. (B.7)

Avec Cij les coefficients d’élasticité dans le repère [100], [010] et [001] et A =
2C44

C11 − C12
le facteur d’anisotropie. La variable δ est donnée par :

δ = S2
15

S11 S44
(B.8)

Soit en fonction des Cij :

δ = 2(A− 1)2 (3AC12 + C44(2 + A))
(1 + 2A)(3AC12(2 + A) + C44 (4 + A(13 + A)) (B.9)

Dans le cas isotrope le facteur d’anisotropie A = 2C44

C11 − C12
= 1, la variable δ

est alors nulle et les composantes du tenseur des contraintes sont :

σ12 = σ21 = 0, (B.10)

σ13 = σ31 = −b sin(θ)
2πS44r

, (B.11)

σ23 = σ32 = b cos(θ)
2πS44r

. (B.12)

les complaisances Sij sont :

S44 = 3
3C44

= 1
C44

, (B.13)

S15 = 0, (B.14)

S11 = 1
12

( 3
C44

+ 9
3C12 + 3C44

)
= 1

4

( 1
C44

+ 1
C12 + C44

)
. (B.15)
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Annexe C

Contraintes σR(1̄10) et σR(01̄1)

Les forces par unité de longueur dans les plans de glissement (1̄10) et (01̄1)
sont respectivement notées F(1̄10) et F(01̄1). Elles sont obtenues par projection 1

de Fx et Fy dans les plans de glissement :

−→
F (1̄10) = (Fx cos(60°)− Fy sin(60°))−→u

= −b
2(−
√

3((δ − 2) sin(θ)− δ sin(5θ)) + (δ − 2) cos(θ) + δ cos(5θ))
4πrS44

√
1− δ(δ cos(6θ) + δ − 2)

−→u , (C.1)

−→
F (01̄1) = (Fxcos(−60°)− Fysin(−60°))−→v

= b2(
√

3((δ − 2)sin(θ)− δsin(5θ)) + (δ − 2)cos(θ) + δcos(5θ))
4πrS44

√
1− δ(δcos(6θ) + δ − 2)

−→v . (C.2)

avec −→u suivant la direction [1̄1̄2] et −→v suivant la direction [21̄1̄].
La dislocation (1) ne glissera plus dans les plans (1̄10) et (01̄1) quand les

forces sur ceux-ci seront nulles. Pour déterminer les différentes positions d’équi-
libre, il faut alors chercher les conditions pour lesquelles les forces s’annulent
F(1̄10) = 0 et F(01̄1) = 0. Une des solutions est la position d’équilibre loin à l’in-
fini (r −→∞). Les autres solutions ont été déterminées à l’aide du programme
de calculs analytiques Mathematica [91]. Elles sont θ = −30° et θ = 30° pour
F(1̄10) = 0 et F(01̄1) = 0, respectivement.

Comme dans la partie 2.5.3, nous allons estimer les contraintes nécessaires
pour que les configurations observées expérimentalement correspondent à des
configurations à l’équilibre. Ces contraintes dans les plans de glissement (1̄10)
et (01̄1) sont notées σR(1̄10) et σR(01̄1) respectivement. Afin de déterminer ces
contraintes, il est nécessaire de prendre en compte les forces par unité de lon-
gueur qu’elles induisent sur une dislocation et la force par unité de longueur
induite par la contrainte σa appliquée sur nos échantillons. Aux forces d’inter-
action F(1̄10) et F(01̄1) entre les dislocations s’ajoutent alors respectivement les
forces par unité de longueur bσR(1̄10) et bσR(01̄1) qui s’opposent au mouvement des
dislocations, et la force par unité de longueur −mbσa induite par la contrainte

1. L’angle entre deux plans de type {110} en zone est de 60°.
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ANNEXE C. CONTRAINTES σR(1̄10) ET σR(01̄1)

appliquée, avec m le facteur de Schmid 2 associé à chaque plan de glissement. A
partir des Eq. C.1 et C.2, on déduit de nouvelles expressions des forces agissant
sur la dislocation mobile (1), notées F T

(1̄10) et F T
(01̄1).

−→
F T

(1̄10) = −→
F (1̄10) − (bσam− bσR(1̄10))

−→u

= −b
2(−
√

3((δ − 2) sin(θ)− δ sin(5θ)) + (δ − 2) cos(θ) + δ cos(5θ))
4πrS44

√
1− δ(δ cos(6θ) + δ − 2)

)−→u

−b(σam− σR(1̄10)))
−→u , (C.3)

−→
F T

(01̄1) = −→
F (01̄1) − (bσam− bσR(01̄1)))

−→v

= b2(
√

3((δ − 2) sin(θ)− δ sin(5θ)) + (δ − 2) cos(θ) + δ cos(5θ))
4πrS44

√
1− δ(δ cos(6θ) + δ − 2)

)−→v

−b(σam− σR(01̄1)))
−→v . (C.4)

A noter que pour le plan de glissement (01̄1) la somme du terme d’interaction
des dislocations F(01̄1) et de celui de la contrainte appliquée −m bσa peuvent
tendre à rapprocher ou à éloigner les dislocations. σR(01̄1) pourra donc être positif

ou négatif simplement parsqu’elle est considerée suivant −→v . Pour FR
(1̄10) = 0 et

FR
(01̄1) = 0, on en déduit l’expression des contraintes de frottement de réseau :

σR(1̄10) = σas+ b(−
√

3((δ − 2)sin(θ)− δsin(5θ)) + (δ − 2)cos(θ) + δcos(5θ))
4πrS44

√
1− δ(δcos(6θ) + δ − 2)

,

(C.5)

σR(01̄1) = σas−
b(
√

3((δ − 2)sin(θ)− δsin(5θ)) + (δ − 2)cos(θ) + δcos(5θ))
4πrS44

√
1− δ(δcos(6θ) + δ − 2)

.

(C.6)

A partir des données expérimentales du Tab. 2.5, on obtient les σR(1̄10) et

σR(01̄1) présentées en Fig. C.1 (de gauche à droite les dipôles n°10 à 1) pour les

plans de glissement (1̄10) et (01̄1). Ces valeurs sont celles nécessaires pour que
les dislocations ne glissent plus, elles constituent donc des valeurs minimales
des contraintes σR(1̄10) et σR(01̄1). A titre de comparaison, les contraintes projetées
dans chacun des plans de glissement et pour chaque température sont indiquées
par des lignes vertes, rouges et bleus (90 K, 200 K et 293 K, respectivement).
Elles sont, a fortiori, inférieures aux σR(1̄10) et σR(01̄1) puisque les dislocations sont

2. A 90 K, on prendra les facteurs de Schmid modifiés (Tab. 2.3).
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Figure C.1 – Contraintes σR(1̄10) et σR(01̄1), déduites des dipôles n°10 à 1 (de gauche

à droite) en fonction de la température. Les lignes vertes, rouges et bleues indiquent
les contraintes projetées dans chacun des plans de glissement et pour chaque tem-
pérature.

immobiles. Les incertitudes sur les contraintes de frottement du réseau ont été
calculées à partir des incertitudes de mesure des valeurs du Tab. 2.4.

En Fig. C.2 sont présentées les σR(1̄10) et σR(01̄1) moyennes dans les plans de

glissement (1̄10) et (01̄1) en fonction des températures. Les barres d’erreur
correspondent aux dispersions des valeurs.
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Figure C.2 – Contraintes σR(1̄10) et σR(01̄1) moyennes dans le plan de glissement (1̄10)
et (01̄1) en fonction de la température.
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Annexe D

Tenseurs dus à une marche
infinie et semi-infinie

D.1 Tenseurs dus à une marche infinie

Nous cherchons à calculer les tenseurs des déformations et des contraintes
d’une marche qui est suivant un axe

−→
j et sous une contrainte σ0 suivant

−→
j ,

dans la base (−→i ,−→j ,−→k ). Il s’exerce sur cette marche une distribution de force

de relaxation
−→
f qui lui est perpendiculaire est égale à h1σ0, avec h1 la hauteur

de la marche. On commence par calculer le champ de déplacement
−→
U f en

surface dû à une force ponctuelle située en (0, y′, 0) [92].

−→
U f = A


−2(ν − 1)R4 + (2ν − 3)R3z +R2(2νx2 + z2)− 2Rx2z + x2z2

xy(2νR2 − 2Rz + z2)

−x(R− z)
(
(2ν − 1)R2 +Rz − z2)

 (D.1)

avec A = h1σ0(ν + 1)
2πR3E(R− z)2

R2 = x2 +∆2
y + z2

∆y = y − y′
On en déduit le tenseur des déformations associé :

dε11f
= A2x

(
2νR2 − 2Rz + z2)

dε22f
= Ax

(
2νR2 − 2Rz + z2)

dε33f
= −Ax

(
2νR2 − 2Rz + z2)

dε12f
= dε21f

= A

2 ∆y

(
2νR2 − 2Rz + z2) (D.2)

dε13f
= dε31f

= A
(2− 4ν)R4 + 2(3ν − 2)R3z +R2 ((4ν − 2)x2 − 2(ν − 2)z2)− 3Rz3 + z4

2(R− z)

dε23f
= dε32f

= A
∆y(2ν − 1)R2x

R− z
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SEMI-INFINIE

Afin d’obtenir le tenseur des déformations εM1 dut la marche on intègre suivant
y′ de −∞ à ∞. Puis on utilise la loi de Hook pour déterminer le tenseur des
contraintes σM1 .

εM1 = A′
(1− ν2)

E


x3 − z2νx

1−ν 0 r2z

0 0 0
r2z 0 −x(z2−r2ν)

1−ν

 (D.3)

σM1 = A′


x3−2xr2(1−ν)ν

1−2ν 0 r2z(1− ν)
0 x(x2−z2)ν

1−2ν 0
r2z(1− ν) 0 2(1−ν)νxr2−xz2

1−2ν

 (D.4)

avec A′ = −2h1σ0

πr4 et r2 = x2 + z2.

D.2 Tenseurs dus à une marche semi-infinie

Dans ce cas la marche semi-infinie est inclinée, comme T sur le schéma Fig.

3.6. On part de Equ : D.2 mais avec une force ponctuel
−→
f = hσ0. sin2(θ)

(
sin(θ)−→i + cos(θ)−→j

)
et en remplaçant x par ∆′x = x+ y′

tan(θ) . Après intégration de y′ de −∞ à 0 et

avec la loi de Hook, on obtient les tenseurs εT et tensorσT des déformations et
des contraintes, respectivement. En surface (z = 0), on obtient :

εT 1,1(z = 0) = 4A′′ (ν + 1)2

4Y

(
(1− ν) sin2(θ)−

y
(
sin(θ)

(
x2 + (1− ν)y2)+ νxy cos(θ)

)
r′3

)

εT 2,2(z = 0) = 4A′′ (ν + 1)2

4Y

(
x
(
cos(θ)

(
y2 + (1− ν)x2)+ νxy sin(θ)

)
r′3

+ (1− ν) cos2(θ)
)

εT 3,3(z = 0) = 0 (D.5)

εT 1,2(z = 0) = εT 2,1(z = 0) = 2A′′ (ν + 1)2

4Y
x sin(θ)

(
x2 + (1− 2ν)y2)− y cos(θ)

(
(1− 2ν)x2 + y2)

r′3

+ A′′
(ν + 1)2

4Y (1− ν) sin(2θ)

εT 1,3(z = 0) = εT 3,1(z = 0) = −A′′ (ν + 1)2

4Y
(1− 2ν)∆xy sin(θ)

r′2

εT 2,3(z = 0) = εT 3,2(z = 0) = 0
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σT 1,1(z = 0) = A′′
ν
(
1− ν2) (r′ + x cos(θ)− y sin(θ))

(1− 2ν)r′

− A′′
(ν + 1)

(
sin(θ)

(
−(1− ν)r′3 sin(θ) + y

(
r′2 − νy2))+ νxy2 cos(θ)

)
r′3

σT 2,2(z = 0) = A′′(ν + 1)
(
x
(
cos(θ)

(
y2 + (1− ν)x2)+ νxy sin(θ)

)
r′3

+ (1− ν) cos2(θ)
)

+ A′′
ν
(
1− ν2) (r′ + x cos(θ)− y sin(θ))

(1− 2ν)r′

σT 3,3(z = 0) = A′′
ν
(
1− ν2) (r′ + x cos(θ)− y sin(θ))

(1− 2ν)r′ (D.6)

σT 1,2(z = 0) = σT 2,1(z = 0) = A′′
(ν + 1)

(
x sin(θ)

(
x2 + (1− 2ν)y2))

2r′3

+ A′′
(ν + 1)

(
cos(θ)

(
2(1− ν)r′3 sin(θ) + y

(
(1− 2ν)x2 + y2)))

2r′3

σT 1,3(z = 0) = σT 3,1(z = 0) = −A′′ (ν + 1)(1− 2ν)∆xy sin(θ)
4r′2

σT 2,3(z = 0) = σT 3,2(z = 0) = 0

avec A′′ = hσ0 sin(θ)
π(ν+1)∆x

, r′2 = x2 + y2 et ∆x = x+ y
tan(θ) .
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Annexe E

Tenseurs des contraintes et des
déformations d’une dislocation
vis dans un milieu isotrope
semi-infinie

Le tenseur des déformations d’une dislocation infinie εv suivant
−→
k dans la

base (−→i ,−→j ,−→k ) est donné par [84] :

εv = b

4πr2

 0 0 −y
0 0 x
−y x 0

 (E.1)

En utilisant la loi de Hook, on détermine le tenseur des contraintes σv :

σv = E

1 + ν
.εv (E.2)

Dans le cas d’une dislocation vis émergeant perpendiculairement à une

surface, de normal
−→
k , d’un milieu semi-infinie, il est nécessaire de rajouter un

champ image
−→
U i pour avoir une surface libre de contrainte [93].

−→
U i = b

2π(z +R)

−yx
0

 (E.3)

avec R2 = x2 + y2 + z2 On en déduit les tenseurs des déformations et des
contraintes images associés εi (Eq. E.4) et tensorσi (Eq. E.5), respectivement.
Les tenseurs d’une dislocation vis émergeant perpendiculairement à une surface
sont alors la somme des tenseurs d’une dislocation infinie (εv et tensorσv) et
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DÉFORMATIONS D’UNE DISLOCATION VIS DANS UN MILIEU

ISOTROPE SEMI-INFINIE
des tenseurs des déformations et des contraintes images (εi et σi).

εi = − b

4πR(z +R)2

 2xy y2 − x2 y(z +R)
y2 − x2 −2xy −x(z +R)
y(z +R) −x(z +R) 0

 (E.4)

σi = − bE

4π(1 + ν)R(z +R)2

 2xy y2 − x2 y(z +R)
y2 − x2 −2xy −x(z +R)
y(z +R) −x(z +R) 0

 (E.5)
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Glossaire

AES spectroscopie des électrons Auger –ou Auger Electron Spectroscopy–.

AFM microscopie à force atomique –ou Atomic Force Microscope–.

BCC cubiques à corps centré –ou Body Centered Cubic–.

BOP Bond-Order Potentials .

DFT théorie de la fonctionnelle de la densité –ou Density Functional Theory–.

FCC Cubiques à Faces Centrées –ou Face Centered Cubic.

GPA Geometric Phase Analysis .

LEED diffraction d’électrons lents –ou Low Electron Energy Diffraction–.

MEB Microscope Electronique à Balayage.

MET Microscope Electronique à Transmission.

MRSSP plan de contrainte résolue maximale –ou Maximum Resolved Shear
Stress Plane–.

SPL Surface Prepartion Laboratory (www.spl.eu/index.php).

STM microscopie à effet tunnel –ou Scanning Tunneling Microscope–.

UHV Ultra-Haut Vide.

VASP Vienna Ab initio Simulation Package.
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traction et sur son évolution au recuit entre 200 et 600°c.,” Acta Metal-
lurgica, vol. 2, no. 6, pp. 752 – 769, 1954. (citée en page 26.)

[31] W. Bollmann, “Interference effects in the electron microscopy of thin crys-
tal foils,”Phys. Rev., vol. 103, pp. 1588–1589, Sep 1956. (citée en page 26.)

[32] P. Hirsch, A. Howie, R. Nicholson, D. Pashley, and M. Whelan, Electron
Microscopy of Thin Crystals. ., 1965. (citée en page 26.)

[33] E. Schmid, “Neuere untersuchungen an metallkristallen,” In Proceedings
of the First International Congress in Applied Mechanics, pp. 342—-353,
1924. (citée en page 26.)

[34] Y. Adda, J. Dupouy, J. Philibert, and Y. Quéré, Éléments de métallur-
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2014. (citée en pages 37 et 92.)

[60] J. Hirth and J. Lothe, Theory of Dislocations. Krieger Publishing Com-
pany, 1982. (citée en pages 40, 62, 64 et 109.)

[61] D. Cherns and A. R. Preston, “Convergent beam diffraction studies of in-
terfaces, defects, and multilayers,” Journal of Electron Microscopy Tech-
nique, vol. 13, no. 2, pp. 111–122, 1989. (citée en page 40.)

127



BIBLIOGRAPHIE

[62] B. Viguier, K. J. Hemker, and G. Vanderschaeve, “Factors affecting sta-
cking fault contrast in transmission electron microscopy comparisons with
image simulations,” Philosophical Magazine A, vol. 69, no. 1, pp. 19–32,
1994. (citée en page 40.)

[63] C. Coupeau, O. Camara, M. Drouet, J. Durinck, J. Bonneville, J. Colin,
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(citée en page 78.)

[80] A. Maradudin and R. Wallis, “Elastic interactions of point defects in a
semi-infinite medium,” Surface Science, vol. 91, no. 2, pp. 423 – 439, 1980.
(citée en page 85.)

[81] R. D. Mindlin, “Force at a point in the interior of a semi-infinite solid,”
Physics, vol. 7, no. 5, pp. 195–202, 1936. (citée en page 85.)

[82] J. Tersoff, “Surface stress and self-organization of steps,” Phys. Rev. Lett.,
vol. 80, pp. 2018–2018, Mar 1998. (citée en pages 85 et 86.)

[83] V. I. Marchenko and A. Y. Parshin,“Elastic properties of crystal surfaces,”
Soviet Journal of Experimental and Theoretical Physics, vol. 52, p. 129,
July 1980. (citée en page 86.)

[84] L. L. D. and L. E. M., Theory of elasticity. Pergamon Press, 1970. (citée
en pages 88 et 119.)

[85] F. Liu, Modeling and Simulation of Strain-mediated Nanostructure For-
mation on Surface. Handbook of Theoretical and Computational Nano-
technology, 2006. (citée en page 89.)

[86] K. Kern, H. Niehus, A. Schatz, P. Zeppenfeld, J. Goerge, and G. Comsa,
“Long-range spatial self-organization in the adsorbate-induced restructu-
ring of surfaces : Cu100-(2×1)o,” Phys. Rev. Lett., vol. 67, pp. 855–858,
Aug 1991. (citée en page 97.)

[87] S. Rousset, V. Repain, G. Baudot, H. Ellmer, Y. Garreau, V. Etgens,
J. Berroir, B. Croset, M. Sotto, P. Zeppenfeld, J. FerrÃ©, J. Jamet,
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