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INTRODUCTION

Le verre est un matériau trés ancien. Depuis litie& de la technique du soufflage du verre
au premier siecle avant J.C., le verre s’est bs@@lour devenir un materiau largement utilisé.
Au début du XIVV"siécle, le premier verre plat est né dans un Yeurier, puis les vitrages
ont commencé a apparaitre dans les ouvrages dewdit. Le verre est un matériau fragile
et une faible déformation suffit a le fracturere&’ pourquoi son emploi dans le domaine de la
construction est resté limité pendant longtempsecAle temps, de nouvelles techniques ont
été inventées pour améliorer sa résistance etraptoedans la construction devient courant.

Avec le développement de I'industrie nucléaireptebleme du stockage a long terme des
déchets nucléaires, dont certains se caractérgmnune période radioactive de plusieurs
millions d’années, s’est posé. Pour résoudre cklgme, le verre a été choisi comme matrice
de confinement en raison a sa bonne résistancaqenet mécanique a long terme et de sa
capacité a incorporer de fortes concentrationsédbets radioactifs.

Au cours du stockage, la matrice de confinement hster stable sous l'effet du milieu
environnant ainsi que sous celui des auto-irraatiati La résistance a la fracturation est une
propriété importante car elle va définir la surfate fissuration. Cette derniere affecte la
capacité d’échange entre le milieu environnant eetvérre, ce qui influence sa vitesse
d’altération par I'eau.

Pour comprendre la résistance a la fracturatiom derre, la connaissance de la structure
atomique est un facteur important car c’est elle apntréle la fissuration. En particulier,
I'existence de zones de faibles résistances pdfambrcage de micro-fissures, premier pas
vers le développement du réseau fissuré. Danseless/nucléaires, une amélioration notable
de la résistance a la fracturation apres irradiadoété observée, mais l'origine de cette
évolution n’est pas encore totalement comprise.

Donc, I'objectif de ma thése est de comparer, poeux les comprendre, les mécanismes de
fracturation dans les verres sains et irradiés.r Rela, nous nous proposons d’utiliser la

simulation par la méthode de Dynamique Moléculelassique pour identifier les corrélations

entre les processus atomiques de fracturationcatngortement macroscopique.

Ce manuscrit se compose de deux parties : la phiiibographique couvrant les deux
premiers chapitres et la partie de nos études @mogmt dites dans les quatre chapitres
suivants.

Dans le premier chapitre, nous présenterons ldatconnaissances sur le verre nucléaire et
son comportement sous irradiation. Sous irradialenerre nucléaire présente une évolution
des propriétés mécaniques ainsi que de sa struatomeistique. Sur la base des techniques
expérimentales et de la simulation, nous avonseptésd’abord I'évolution des propriétés
macroscopiques puis celle des propriétés atomesigDes hypothéses sont proposées pour
corréler ces deux échelles.

Dans le deuxieme chapitre, les connaissances aedeata mécanique de la rupture fragile
ainsi que les modeéles de 'endommagement des mateporeux seront présentés. D’autre
part, afin de comprendre les mécanismes de frdminredes verres a I'échelle nanométrique,
une partie importante du chapitre est consacréereadtats récents sur la fracturation des
verres. Les résultats expérimentaux montrent ldildéocdu verre a I'échelle nanométrique,

alors qu'au contraire, un comportement fragile eshstaté a I'échelle macroscopique.



INTRODUCTION

Certaines simulations a I'échelle de la structuoenggue ont apporté des explications a cette
ductilité nanométrique. Il en ressort qu’il est @egxaire de comprendre I'évolution atomistique
durant la fracturation d’'un verre pour comprendre somportement macroscopique.

La Dynamique Moléculaire est une technique adéquate simuler la fracturation des verres
et comprendre les corrélations entre les proprigtésroscopiques et la structure atomique.
Des verres ternaires sodo-borosilicatés ont étésishoomme modéles des verres nucléaires
complexes pour la réalisation des simulations. Preamiere étape du travail a consisté a
développer de nouveaux potentiels empiriques poundéiiser plus précisément
I'environnement des especes boratées. Les proprftécturales et mécaniques d’'une large
gamme de verres a base de SBO; et NaO ont ainsi été reproduites. Le développement et
la validation des potentiels fait I'objet du tr@isie chapitre.

En utilisant les potentiels ajustés, nous avonssipwler la fracturation des verres sodo-
borosilicatés sains et irradiés par la Dynamiqudékldaire. La démarche de simulation, les
méthodes et les résultats de l'analyse phénoméigoleglu processus de fracturation sont
abordés au quatrieme chapitre.

Dans le cinquieme chapitre, nous discuterons déuénce de l'effet de lirradiation sur la
fracturation. En analysant I'évolution du réseammatiue de trois verres ternaires a base de
Si0-B,03-Na&O, nous avons éclairci les relations entre les udiais atomistiques et les
propriétés mécaniques. Afin de valider les réssil@e la simulation, des expériences de
fracturation de verres identiques a ceux modébsé®£té réalisées au SPCSI (CEA Saclay) et
sur le site d’Atalante (CEA Marcoule). A l'aide des expériences, les rugosités de la surface
de rupture et la ténacité des verres ont été détées. La comparaison entre simulation et
expérience nous a permis d’estimer la validitérdesltats simulés.

Le dernier chapitre concerne les premiers résutibtenus par une méthode de simulation
multi-échelles des verres. Tout d’abord, nous aaalapté la « Bridging Method », qui couple
les méthodes des Eléments Finis et la Dynamiqueédditdire, & des matériaux amorphes.
Apres les tests de performance de la méthode,inhegasions de fracturation ont été faites et
comparées a la méthode de Dynamique Moléculaire pur
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CHAPITRE | - LE VERRE NUCLEAIRE ET SON COMPORTEMENSOUS IRRADIATION

1 Les déchets nucléaires et le confinement dans lene
nucléaire

L’énergie nucléaire est une source énergétique litapte dans le monde, spécialement en
France ou la quantité d’électricité d’origine nwité représente 78% du total. Cette énergie
produit extrémement peu de dioxyde de carbonegjuiregaz a effet de serre, c’est pourquoi
elle est incontournable dans l'optique d'une lattetre le réchauffement climatique. Mais le

traitement et la gestion des déchets nucléairesadd@emt des précautions particuliéres. Ces
déchets sont classés en trois catégories :

¢ Catégorie A: déchets de faible et moyenne activite. Ces décletstiennent
essentiellement des radionucléides a vie courtéofeinférieure a trente ans). L'intensité de
la radioactivité 8, y) au cours du stockage diminue rapidement et dewgfe apres 300 ans.
Depuis l'origine des centrales nucléaires, les dtctle cette catégorie représente plus de 90%
du volume total des déchets pour une radioactinféieure a 0.1% de la radioactivité totale.
Ces déchets sont conditionnés sur les sites detugBurs ou sur les sites d’entrepbt en
surface construits par ’TANDRA (Agence Nationalaipta Gestion des Déchets Radioactifs).

¢ Catégorie B :déchets de faible et moyenne activité, contenastrddionucléides a vie
longue (de trente ans a plusieurs dizaines deemslld’années). Ce sont des déchets qui
proviennent des installations de fabrication eteteitement du combustible. lls représentent
environ 4% du volume total des déchets. La radigiéEt de ces déchets est issue
essentiellement des désintégratiansc'est-a-dire la décroissance d’'un noyau péreren u
noyau de recul et un noyau d’héliufiX — ;73Y+,He (on appelle;He la particulea). Ces

déchets sont conditionnés provisoirement dans rialliations d’entreposage agréées avant
un éventuel stockage en profondeur.

¢ Catégorie C :déchets de haute activité, a forte puissance thaemnrésiduelle et a vie
longue. Ce sont des actinides mineurs et des peodei fissions (PF) issus des réactions
nucléaires. lls représentent environ 2% du voluatal tmais concentrent plus de 97% de la
radioactivité totale. Au cours du stockage, il fautendre en compte I'émission des
rayonnementg, y dans les premiéres années et du rayonnemeans les années suivantes.
En France, il est prévu de stocker ces déchetsdimsites en profondeur sous forme de colis
vitrifiés [1, 2].

Des trois catégories, les déchets de la catégorissofit les plus dangereux pour
I'environnement. Leur durée de vie est trés longudeur radioactivité perdurera plusieurs
millions d’années. C’est pourquoi ces déchets sttkés dans une matrice de confinement
qui a été déterminée a partir des critéres suivants

* Facilité de mise en ceuvre
* Bonne tenue mécanique pour le transport a coumteter

» Comportement a long terme garantissant un faibjgonhsur le milieu environnant :
auto-irradiations, contraintes externes, altérgpianl’eau, corrosion.

» Capacité de confinement des radionucléides [1]



CHAPITRE | - LE VERRE NUCLEAIRE ET SON COMPORTEMENSOUS IRRADIATION

Dans certains pays (France, Allemagne, Japon, -Btats..), on utilise couramment les
verres nucléaires comme matrice de confinementé&bbels. En France, ces déchets sont
confinés dans des colis de verre, appellé verrerR@dnt la composition complexe contient
une trentaine d’oxydes.

Les avantages de la matrice de verre sont nombigie.peut incorporer les produits de
fissions et les actinides mineurs dans des corat@ris importantes. Le conteneur en verre
reste homogéne au niveau de sa structure. D’awtre i présente une bonne durabilité
chimique, une faible porosité (peu sensible auesgions externes) et sa compacité facilite
son transport. Le verre est adaptable aux difféeenbmpositions de déchets provenant des
différents types de combustible usé. En comparalsagseau cristallin des céramiques limite
I'incorporation des éléments de produits de fisgR). Certaines phases secondaires peuvent
cependant apparaitre au cours de la fabrication.

Pour la vitrification, les déchets de catégorieoBtséchés et calcinés dans un calcinateur a la
température de 880Aprés calcination, la fritte de verre est ajoutfes oxydes des PF,
d’actinides et la fritte de verre sont mélangéssdampot de fusion a la température de 2100
Ce procédé permet de fabriquer une matrice vitrdase laquelle les PF et les actinides sont
confinés. Le verre liquide est alors coulé, sakdiét refroidi dans un conteneur en acier
inoxydable. Chaque conteneur de volume 80L con&auiron 400 kg de verre [1].

2 La structure du verre nucléaire

2.1 Structure du verre

Le verre est un matériau désordonné ; aucun amaggeatomique périodigue n’est observé a
longue distance. La structure du verre garde la om&nau désordre du liquide initial dans un
état métastable «vitreux».

A T'origine, un modéle de la structure atomiquewaure a été proposé par Goldsmith [3]. I

pensait qu'un verre pouvait se former si le rapm@$ rayons ioniques entre le cation et
I'oxygéne valait entre 0.2 a 0.4. Ce rapport cqroesl aux sites tétraédriques, c’'est-a-dire un
cation entouré par quatre atomes d’oxygene. Gottisipensait que des cations tétra-
coordonnés pouvaient former un verre. La justifaratie cette idée est venue plus tard.

En développant I'idée de Goldsmith, Zachariasemopgsé un premier modele pour le verre
appellé Random Network Theornf4]. Ce modeéle décrit les caractéres du réseau
tridimensionnel du verre. Dans le cas du verreild®sle réseau contient des tétraédres;SiO
comme ceux présents dans le cristal de silice (wWigiure 1.1b), mais sans périodicité ou
symeétrie (voirFigure 1.1a). Au niveau structural, Zachariasen pensait qu&el oxygene ne
se lie qu’avec 2 cations au maximum. Si la coomieeoxygene-cation est plus grande, elle
empéche la flexibilité des angles cation-oxygern@na ce qui est une condition a la
formation d’'un réseau non-périodique. Si un oxygest lié a deux cations, on I'appelle
oxygene pontant. Autour des cations, on peut obsedes triangles ou des tétraédres
d’atomes d’oxygene. La coordinence des cations éiwé faible (3 ou 4). Les polyédres
formés par les oxygenes autour d’'un cation peuagntr des sommets communs avec les
autres, mais ils ne doivent pas comporter d’'arétel® face commune. Au moins trois des
sommets des polyédres formés par les atomes d’orggdoivent étre partagés avec des
polyédres voisins pour former un réseau tridimemsah
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(a) Structure amorphe du verre de silice (b) Structure ordonnée de cristobalite

Figure I.1 : Les structures 2D du verre de silice et du crigiakilice (cristobalite) [5]

Selon la nature de leur liaison avec I'oxygenechasons sont classés en trois catégories:
¢ Formateurs de réseau:

Le formateur de réseau est un type de cation doxyde peut former un matériau vitreux
sans l'ajout d’autres éléments. Les formateurs guiesst une grande électronégativité, la
liaison entre les formateurs et 'oxygene est dagae et essentiellement covalente. lls
forment des polyédres liés par leurs sommets. Damgseau vitreux, la coordinence des
formateurs est faible (3 ou 4). Les oxydes formateutilisés dans I'industrie sont Si(B,03
pour les plus courants (on rencontre égalemenbigdes Ge@ As,O; et ROs). Le réseau
des formateurs est caractérisé par les anneaukogueéfinit comme des boucles fermés par
les liens F-O (F sont les formateurs).

¢ Eléments intermédiaires :

Ces éléments possedent une électronégativité ngoamgle que celle des formateurs, c’est
pourquoi leur liaison avec I'oxygene est plus iamglls ne peuvent former un verre a eux
seuls, mais ils peuvent remplacer partiellementféesiateurs dans le réseau vitreux. Les
éléments intermédiaires associés aux verres gficint Al, Fe, Ti, Ni, Zr.

+ Modificateurs du réseau :

L’électronégativité des modificateurs est petite f@goport de celle de I'oxygéne. La liaison
devient donc fortement ionique. A eux seuls lesificadeurs ne peuvent former un verre ; ils
ne remplacent pas les formateurs dans le réseaauyitomme les éléments intermédiaires.
Parmi les modificateurs de réseau, on trouve aleslins, les alcalino-terreux et les terres
rares. Dans le verre, ils forment des polyedregrdade coordinence. Un modificateur peut
jouer un rdéle de compensateur de charge a proxahité polyedre formateur de réseau dont il
compense la charge négative. Dans d’autres caspadificateur de réseau provoque une
dépolymérisation, c’est-a-dire une liaison entrexdpolyédres du réseau est cassée par un
modificateur et il se crée un oxygéne non pontdiét § un seul formateur). Afin de
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caractériser le degré de polymérisation d’'un velaenotion d’environnement®, a été
introduite pour les formateurs dans un environndn@&rnaédrique, I'indican représentant le
nombre d’oxygene pontant du tétraedre.

En 1985, le modele du réseau aléatoire modilédifying Random Netwoyla été proposé
par Greaves [6]. Selon ce modele, le verre se cempe deux types de zones atomiques: les
zones riches en formateurs et les zones richesoéifioateurs. Pour une composition binaire
SiO-N&O dont le pourcentage molaire en sodium est supéael6%, les zones riches en
sodium se regroupent pour former des chainesrredsionnelles. En raison de I'existence de
ces chaines, la diffusion des ions sodium dan®ideevdevient plus facile. Certains résultats
expérimentaux ont semblé confirmer le regrouperdestalcalins ou des alcalino-terreux dans
les verres silicatés. Ainsi, en utilisant la diffus des neutrons, Gaskell a trouvé dans des
verres CaSi@des zones riches en calcium dans lesquelles seupEmnt les octaedres CaO
[7]. L'existence des zones octaédriques g£aC®té également observée dans les simulations
de Dynamique Moléculaire [8]. Les simulations atstigues ont ainsi mis en évidence des
zones de ségrégation des alcalins dans les vdiceses [9, 10, 11].

i
ALaa
o

annums

i)
PO Ty

!
1
Hil

100
i Wi
11

YN
I

TLIs
i

\\
'?) -2
it}
il
W
\y’
’ I
IR

Figure 1.2 : Modele de Greaves (les zones hachurées sont richBsmateurs, les atomes
noirs représentent les modificateurs a I'intérielas chaines)

2.2 Le verre nucléaire

Afin de solidifier les déchets nucléaires de haagévité obtenus aprés le retraitement du
combustible irradié, un procédé de vitrification eslisé. La composition du verre nucléaire
dépend de plusieurs facteurs: la nature du confibeiset de la gaine, le procédé de
retraitement, la composition de la fritte de verre
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Oxyde % massique
Fritte de verre SiO, 45,12

B2Os 13.92

Al ;03 4.92

NaO 10.06

CaO 4.01

Zr0, 1.01

Li,O 1.96

Zn0O 2.49
Produits .d’addition et FeOs 2.98
de corrosion NiO 0.42

Cr0s 0.52

P,0s 0.29
Platinoides Ru@, Pd ; RhO; 1.59
Oxydes de Produits deAlcalins et alcalino-terreux : R®; Cs0O; SrO; 10.34
Fissions BaO;

Métaux de transition : Mo£)ZrO,; TcOy;
Yttrium et lanthanides : X03; LaxOs; Ce0s;
ProOs; Nd:Os; PmpOs; SmpOs; EwO3; GdOs;
Divers : AgO; CdO; Sn@, SeQ; TeO;

Oxydes d’actinides UD NpO;; PuQ; AmO,+CmG, 0.37

Tableau 1.1 :Composition massique du verre R7T7

La composition du verre R7T7 est donnée dankalgeau I.1. Sur ce tableau, on observe 4
grandes catégories d’oxydes :

+ Fritte de verre:

Les oxydes formateurs participant a la compositieria fritte de verre sont la silice, I'oxyde
de bore et d’aluminium. Afin d’assurer une bonneadiiité chimique et d’éviter la formation
des zones cristallisées (néphélingh¥d ,Si;O16), la Ssomme des pourcentages massiques des
oxydes de silicium et d’aluminium doit étre supére a 47% et le rapport Si@l,03
supérieur a 4 [12]. L'ajout du bore, comme un fifiéeht, aide a diminuer la viscosité. Mais il
provoque une baisse de la durabilité chimique éadésistance mécanique (les trianglegBO
sont moins rigides que les tétraedres,pi0a teneur optimale de I'oxyde de bore a étédiaé
14% pour le verre R7T7 [12].
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Les oxydes alcalins et alcalino-terreux (sodiurtihidim, calcium et zinc) sont ajoutés pour
fluidifier le verre et favoriser 'lhomogénéité de dtructure. Leur ajout permet de diminuer la
température de fusion du verre (cette températardépasse pas 1170). Cette valeur de
température limite les risques de dévitrificatioansl les zones les plus visqueuses. La
présence de CaO et ZnO aide le verre a augmentiurahilité chimique. D’autre part, dans
les déchets nucléaires il existe des éléments apéaomme le molybdéne difficiles a
incorporer. L’'oxyde de zinc permet de faciliter ieacorporation dans la matrice de verre

[13]. Grace a sa faible solubilité dans l'eau, lecanium aide a améliorer la durabilité
chimique du verre.

+ Produits d’addition et de corrosion:

Le nickel, le fer et le chrome sont des produitcdeosion qui proviennent des installations
du retraitement. D’autre part, aprés I'extractiam lthranium et du plutonium recyclés en
utilisant le tri-butyl phosphate, du phosphate @it systématiguement aux déchets
nucléaires.

¢ Produits de fission et platinoides:

Ce sont les produits générés par la fragmentagsnndyaux d’uranium et de plutonium. La
présence des platinoides entraine lI'augmentatiomadéscosité du verre du fait de leur
difficulté a s’incorporer a la matrice vitreuse.

+ Actinides:

Dans les réacteurs nucléaires, les noyaux fisgilesnium, plutonium, actinides majeurs)
peuvent capturer des neutrons. Dans ce cas, disdastmineurs sont produits. On dit
« mineur » parce que la masse de ces actinideseprésente que 0.1% de la masse du
combustible usé. Les actinides mineurs sont ceprrelsa éléments les plus actifs des déchets
a vie longue.

Les pourcentages massiques du verre nucléairet®mtééerminés pour répondre a plusieurs
contraintes :

» température d'élaboration et température de thiansivitreuse respectivement de
1100°C et 515C. La viscosité a 110CQ est d’environ 87 poises.

» bonne résistance face a la lixiviation, meilleuoenlogénéité possible

2.3 Les verres simplifiés sodo-borosilicatés

Au niveau structural, il est difficile d’étudier werre nucléaire contenant d’une trentaine
d’oxydes. On a ainsi choisi des verres simplifi€3, @ ou 5 oxydes comme verres modeéles
pour compléter les études sur le verre réel. Odi€tigi le cas des verres ternaires a base de
Si0O,-B,03-N&O. Dans ce paragraphe, nous allons décrire latsteuae ce verre sodo-
borosilicaté.
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Figure 1.3 : Diagramme ternaire du verre a base de SB)Os-Na,O

Le verre sodo borosilicaté est utilisé largementsdBindustrie, du domaine nucléaire au
domaine verrier (verres commerciaux Vycor et Pyr&ir la figure ci-dessus, on observe que
la famille du verre Pyrex est riche en siliciumcetle du verre Vycor est riche en bore et
sodium. Avec un pourcentage de,Naentre 20% et 50%, le verre est homogéne. Mais au-
dela d’'une certaine teneur enRavoir laFigure 1.3), une phase cristallisée se forme.

Dans ces verres, I'environnement autour du silicesh toujours tétraédrique. L'arrivée des
sodiums autour de ces tétraedres aide a former cdggenes non pontants. Mais
I'environnement autour du bore dépend de la temsusodium. Le bore peut former un
triangle ou un tétraédre avec 3 ou 4 atomes d'axggieDans le cas tétraédrique, I'atome de
sodium joue le role d'un compensateur de la chaxggative de I'entité B L’étude de
Krogh-Moe sur le verre alkali borate a permis dfnitéles unités principales autour du bore
(polyborate) [14].

D’autre part, la structure du verre sodo-borodiécavolue de facon non linéaire avec le
rapport [NaO]/[B,Os]. Ces non linéarités, connues sous le nom d’anend bore, se
traduisent, au fur et a mesure de l'augmentatiorcedeapport, par une premiére phase de
croissance d’un certain nombre de propriétés (teatpe de transition vitreuse, viscosité ...)
liée a la croissance de la coordinence du boreesdiune phase de décroissance.

Yun, Bray et Dell [15, 16] ont proposé un modelerd@ant I'évolution de la structure des
verres selon les deux rappofRs[Na,O]/[B.03] et K=[SiO,]/[B.0O3]. Ce modele explique
pourquoi, la coordinence des atomes de bore passgnpmaximum avant de décroitre sur la
base des interactions relatives entre les atomasdiam et de bore. Ce modele a été validé
par des expériences de résonance magnétique mac{BAIN) menées sur une gamme de
verres présentant différents rappdtstK. Le modele de Yun et Bray est présenté ci-dessous.

Tout d’abord, on distingue deux types de verrerelee pauvre en bor&$8) et le verre riche
en bore K<8). Avec le verre pauvre en bore, le nombre deaddres BQ augmente
linéairement avec le rappdRt(R<1). LorsqueR=1, tous les bores sont tétra-coordonnés.

En utilisant des résultats de la résonance magreetigicléaire, Yun et Bray ont proposé un
modele pour les verres sodo-borosilicatés richebaea K<8). Selon ce modele, les verres
sont classés en différents groupes selon le rappden fonction de ce rapport, différentes
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unités structurales autour du Bore apparaissemes Eont résumées dans le tableau ci-

dessous.
Groupe Formule chimique Description
Diborate NaO - 2 BOs deux'B et deux®'B symétriques, sans ONP
Metaborate Y% (N® - BOs3) unB symétrique avec une ONP
Loose BQ % (NgO - BO5) unB
Pyroborate Y% (2 N® - BO3) un /B asymétrique avec deux ONPs
Orthoborate Y% (3 N® - BO3) un'B symétrique avec trois ONPs
1 . .
Reedmergnerite 72 (NaO - B0 8 unB lié & quatre tétraédres de silice

SiOy)

Tableau 1.2 :Les unités structurales autour du bore dans lesegborosilicatés

— Ty (_::I
[- _/:. i ,:I
PH. e

[:_ ) i.; G, '1_,.\- ::z,__...;'_‘.

R \

~
(-}
NP
B

a)

Figure 1.4 : Les unités borates (a) diborate (b) metaboratd_(mse BQ (d) pyroborate

¢ R<0S5

Dans les verres pauvres en sodium, les ions sodamhessentiellement associés au réseau
boraté, par conséquent il n’y a pas d’oxygéene nomgnt dans le réseau silicaté. Tous les
bores forment des triangles symeétriques ou desedtes. L'ajout du sodium aide a

10
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transformer le®'B en ¥B. Dans ce cas, la fraction du bore tétra-coordemhéest une
fonction linéaire du rappoR :

Ns =R
Au niveau structural, il 'y a aucun mélange etggestructures borates de sodium et silicates.
Au seuilR = 0.5 les diborates sont les unités principales duat¢berate.
¢ 0.5<R<R;;R1=0.5+K/16

Comme pour le groupe précédent, le pourcentage ahe kétra-coordonné augmente
linéairement ave® (N4 = R). Cette linéarité est perdue lorsgialépasse la valelRs; qui
dépend du rappoK.

Au niveau structural, lorsque augmente, le réseau des diborates est détruitgasigement
par les sodiums. Quatre unités B&ont libérés (on les appelldeose B») pour former une
nouvelle entité dite reedmergnerite>. Cette entité qui se compose d’un jBéhtouré par
quatre tétraédres Si@ été découverte originellement dans le cristd®eedmergnerite.

LorsqueR = Ry, le réseau borate se compose d’'unités reedmetgeediborate.
¢ Ri<R<Ry;R2=05+K/4

Dans ce groupe, la fraction de bore tétra-coordaesé constante malgré I'évolution du
rapportR:

K
N, =R, =05+—
2 =Ry 16
L’ajout d’'atomes de sodium provoque la dépolyméiosadu réseau silicaté autour des unités
reedmergnerite, par conséquent des oxygenes neanieisont formés.

LorsqueR = Ry, le réseau borate se compose a part égale d’'waeddsergnerite et diborate.
¢ Ro<R<R3;R3=2+K

L’addition des sodiums provoque la destruction de#és diborate pour former des unités
métaborate puis des unités pyroborate. D’autre panité reedmergnerite est transformée en
pyroborate et quatre tétraedres de silicium se dotmavec deux oxygenes non pontants
associés a chacun. La fraction'iB diminue fortement suite a la formation des métates

et pyroborates et peut théoriqguement devenir nulle.

Dans ce groupe, la fractidw, est égale :

N, =05+ K _m_2m,
16 3 15
R-R, 8-K
= ; C=——; m, =C
2 C+1 3K > =M

Dans les dernieres études sur la structure du Vemesilicaté, une nouvelle unité appelée
« danburite » (2 BQet 3 SiQ) a été identifiée en utilisant la spectroscopienRa [17]. Ce
type d’unité existe a partir d@=0.33 ce qui signifie que les réseaux silicatés et tégraont
mélangés avanR=0.5 LorsqueR varie, le modéle de Yun et Bray a pris en compte
uniquement la formation de l'unité reedmergnernitest pourquoi D. Manara et al [18] ont

11
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proposé une modification du se&; pour tenir compte en méme temps de la formatien de
especes de reedmergnerite et danburite. On remiplaeiilRs; = 0.5 +K/16 dans le modéle
de Yun et Bray paRs; = 0.5 +K/2N avec N la concentration moyenne des unités 8ads
les groupes borosilicatés (reedmergnerite et déebud I'aide des résultats expérimentaux,
une valeur d&\ a été déterminée comprise entre 5 et 6.

D’autre part, en utilisant des résultats de la gpscopie de résonance magnétique nucléaire
[19, 20], Du et Stebbins [21] ont proposé un modigerun et Bray ‘modifi€’ pour les verres
alkali aluminoborosilicatés. lls définissent 2 neaux rapportR®’ et K’ dans le verre a base
de A0O-Al>,03-B,03-Si0, (ou A = Na ou K):

we [AOl  _ R
[A,O,] +[B,0,] ~ 1+[AL,O;]/[B,0,]
o ISQ]  _ K

[A,O,]+[B,0;]  1+[Al,0,]/[B,0;]
lls prédisent ainsi la fraction des tétraedtds et Al ;

N,'= 0/0([4] B+ Al) = N, +[Al,C;]/[B,0;]

1+[Al,0,] /[B,O;]
_ 1 siop |— _ 1 siop |
SiO, BO, SiO, BO, BO, SiO,
—{ Ssio, — _ 1 siop |
(a) (b)

Figure 1.5 : Les unités (a) reedmergnerite (b) danburite

3 Evolution des propriétés mécaniques des verres
nucléaires sous irradiation

Au cours du stockage, les verres nucléaires sosiete d’émissiong, 3 ety. Les particules
3" sont des électrons issus des produits de fisglsnque le césium et le strontium. Cette
désintégration s’accompagne d’émissions d’énergilsst d’'une centaine keV a quelques
MeV sous forme d’émission de rayopngle photons de haute énergie et de partigules

Lirradiation a est générée par les actinides mineurs. Ces dgsitiths produisent chacune
un noyau d’hélium (particule alpha) et un noyaa éivec des énergies respectives d’environ
5MeV et 0,1 MeV. L'irradiation du matériau s’effeet selon deux types d’interactions :

¢ Les interactions électroniques induites principedat par les particules de fortes énergies
(particule o) qui conduisent a une modification de la structé@lectronique de la matrice

12
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vitreuse. Ces interactions inélastiques créenairexrtdéfauts dont la nature a été identifiée par
la technique de résonnance paramagnétique éleqir{RPE) [22]. Ces particules trés
légeres et énergétiques provoquent un processosisiition. Leur décroissance énergétique
est due principalement a l'interaction électroni@@.7%).

¢ Les interactions nucléaires induites par les palds plus massives et de plus faibles
énergies qui correspondent a des chocs élastiques les noyaux de recul et les ions du

verre. Les pertes d’énergie des noyaux de recut poar 63% dues aux interactions

nucléaires et pour 37% dues aux interactions éleicues. A noter que le nombre des

déplacements atomiques associés aux noyaux de tersuldes processus de cascades de
déplacements, est trés grand par rapport a ceuxtsngar les autres particules (voir le

Tableau 1.3).

) Nombre de Energie
\rradiation Energie Portée déplacements) déposée Effet
(MeV) approximative | atomiques par, (Gy) a 16 | prépondérant
evenement ans
a 4-6 20um 100 & 200 2.6 10 inélastique
B 0.1-35 1 mm ~1 2.7 %0 | inélastique
y 0.01-3 qgs cm << 1 <2940 | inélastique
Noyau fils 0.1 30 nm 1000 a 2000 5.110 élastique

Tableau 1.3: Caractéristiques des types d'irradiation danstdis de verre

Deux approches expérimentales ont été utilisées @aaiuer I'influence de I'accumulation
des désintégrations alpha sur la structure du véerdopage des verres par des actinides a vie
courte et I'irradiation externe de verres représtfistdu verre nucléaire.

Le grand avantage de la premiére approche estigjgelrapproche des conditions réelles de
I'irradiation mais I'étude des verres dopés estitbm par les techniques de caractérisation
utilisables dans des chaines blindées. D’autre jgadebit de dose de I'auto-irradiation sur le

verre dopé est supérieur a celui du verre au ahwetockage. Une étude de I'effet du débit de
dose serait donc nécessaire.

Dans la deuxiéme approche, le verre inactif esdié par des ions, des électrons ou des
rayonsy ce qui permet de séparer plus facilement lesseffieistiques et les effets inélastiques.

Afin d’examiner l'effet des interactions inélastap) on utilise des particules chargées de
faible masse et de forte énergie. L’évolution swrediation des propriétés macroscopiques

(la densité, la dureté, le module d’Young et laat#ig) des verres nucléaires complexes a été
étudiée par plusieurs auteurs et nous proposonsyntieese de leurs résultats.

3.1 Evolution de la densité
Plusieurs études ont confirmé la variation de lasité de différents types de verre sous

irradiation. Cette variation dépend de la compositthimique des verres. Avec le verre de
silice [23, 24], le verre lithium-borate [25], leerres commerciaux de type alkali-alumino-

13
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borosilicate [26, 27], une densification sous iraddn par des neutrons ou par rayonnements
y a été observée.

Dans le domaine de composition du verre nucléaie,variation de densité @€1.2-1.25)%

a éete trouvée sur différents types de verre nue@méricain [28, 29]. La valeur maximale est
atteinte pour une dose de 336/g. D’autre part, lors de I'étude du comportemess derres
nucléaires sous irradiation par des particulesesale la réaction’8(n,a)’Li, Sato et al.
ont observé une diminution de la densité de 0.6% poe dose de 6.10réactions/m [30].

Le gonflement sous I'effet des désintégrationa été décrit dans les ouvrages sur les verres
nucléaires de type R7T7 et GP 98/12 [31, 32] (Faure 1.6).

Cumul de désintégrations alpha (a/g)

1,0E+15 1,0E+18 2,0E+18 3,0E+18 4,0E+18 5,0E+18

L 4 |
T T T — t

Variation de densité (%)

A 0.04wt% 244Cm0O2 ® 1.2wt% 244Cm0O2
0 3.25wit% 244CmQ2 — fit Marples model

Figure 1.6 : Gonflement des verres R7T7 dopés au curium

Dans les verres R7T7 dopésZAtCmO,, le gonflement ne dépend pas de la quantité desyd

CmO, qu’on introduit dans le verre. Il n'apparait dopas d'effet du débit de dose sur
I’évolution de densité. Un modéle exponentiel deppk par Marples [33] a été utilisé pour
modéliser le gonflement. D’aprés ce modele, laatam de volume de I'échantillon est

proportionnelle a la fraction du volume irradié mhatériau. Marples a fait I'hypothése qu'il

suffit d’irradier une seule fois chaque volume éaire pour atteindre la nouvelle structure
d’équilibre a saturation et que la structure n’éeoplus sous l'effet d’'un nouveau projectile.
Moyennant cette hypothése, le développement du lmadaduit au résultat suivant :

Modele de Marples : % = A(l_e-poVD)
0

Ou po est la densité du verré, est la variation maximale de densité ()est le cumul de
désintégrations alphai(g) etV est le volume irradié par une désintégration alpha

L’'origine du gonflement est encore discutée et apest soutiennent qu’une partie du
gonflement du verre nucléaire dopé pourrait étee &ia formation de bulles d’hélium, I'autre
partie provenant des modifications structuralesefiet, des bulles d’hélium ont été observées
par Sato et al [30]. Ensuite, Inagaki a égaleméservé des bulles d’hélium dans des verres
dopés au curium ou au plutonium pour une dose deot@ [34]. Mais ces conclusions sont
contestées car les études a I'échelle du micronddres les verres frangais ne montrent
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aucune microfissure ou bulle dans la structureveess dopés au curium jusqu’a des cumuls
de désintégrations alpha de I'ordre dé’1dg [32, 35].

Par ailleurs, l'influence de linteraction électique et nucléaire sur le gonflement a été
étudiée. Avec le verre de type R7T7 irradié pardiestrons, aucune variation de la densité
n'a été observée jusqu’a la dose maximale d'énegietronique d'environ 2,3.1ba/g [36].
Afin d’observer I'impact de l'interaction nucléajrée verre R7T7 et des verres nucléaires
simplifiés dits CJ1, CJ3, CJ7 qui présentent dppods molaires identiques a ceux du verre
R7T7 (voir leTableau 1.4) ont été irradiés par des ions Au [37]. Six fluendifférentes ont
été utilisées. Chaque fluence correspond a la papiion de trois flux d’'ions Au avec trois
énergies différentes, ce qui permet de modulepéets d’énergie nucléaire et électronique
déposées. Le&ableau 1.5 représente pour chaque fluence la part d’énengitéaire déposée
et celle d’énergie électronique déposée.

SIiO B.O3 Na,O Al,O3 CaO Zrg
CJ1 67,73 18,04 14,23
CJ3 61,16 16,29 12,85 3,89 5,81
CJ7 63,77 16,98 13,39 4,05 1,81

Tableau 1.4: Compositions des verres simplifiés par rappartverre R7T7 (% molaire

d’oxydes)

Fluences Dose E Enucl Eelec
(ions/cnf) (MeV) (keV/cnT) (keV/cnT)

F1 1.9 x 16" 1
5.8 x 161 35 1.6 x 16° 5.5 x 10°
5.4 x 132 7

F2 6.1 x 16 1
1.8 x 162 3.5 5.0 x 13° 1.7 x 16°
4.2 x 162 7

F3 1.1 x 16° 1
3.3x10% 3.5 9.0 x 14° 3.1x16°
7.6 x 132 7

F4 2.4 x 16¢° 1
7.3x 162 3.5 2.0x 16° 6.8 x 13°
1.7 x 163 7

F5 6.1 x 16° 1
1.8x 163 35 5.0 x 16° 1.7 x 16*
4.2 x 13 7

F6 4.6 x 1&° 1
1.4 x 16* 3.5 3.8x 16* 1.3 x 162
3.2x16* 7

Tableau I.5: Fluences de l'irradiation par des ions Au [37]
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Sur laFigure 1.7, on peut observer que I'amplitude du gonflememteté de la composition
du verre (CJ1 > CJ3 > CJ7).

En conclusion, dans les verres complexes, aucunativa de densité n'a été trouvée sous
I'effet d’une irradiation purement électronique.uPdes verres simplifiés, un gonflement
apparait sous lirradiation par des ions lourds gombine des effets électroniques et
nucléaires. Ces résultats tendent a montrer quelliton de la densité sous irradiation
provient de facon prépondérante des interactionkaies.

70

Gonflement (nm)

1E11 1E12 1E13 1E14 1E15

Fluence (at.cm'z)

Figure 1.7 : Gonflement des verres CJ1, CJ3, CJ7 et R7T7 s@aBdtions par des ions Au
[37]

3.2 Evolution de la dureté

Concernant ['évolution de la dureté sous irradiatides verres dopés et irradiés
extérieurement ont été étudiés. Sur les verressjgpésieurs ouvrages [31, 32, 34, 38] ont
confirmé la diminution de la dureté en fonction@umul des désintégrations alpha. A partir
de la dose de 2.1ba/g, il apparait un palier de stabilisation qui espond & une
décroissance de 30%. On observe ce palier jusguo$e maximale de *0a/g. Sur la
Figure 1.8, on ne constate aucun effet du débit de dose.
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Figure 1.8 : Variation de la dureté des verres dopés au culfiBih

Afin d’étudier I'impact des interactions électronas et nucléaires, différents types de verres
irradiés ont été utilisés : (1) des verres R7Tadiés par des ions hélium, (2) des verres R7T7
irradiés par des ions krypton et or [39]. Les imfidns aux ions hélium induisent
essentiellement des excitations électroniquesjsane les irradiations par les ions krypton et
or induisent un mélange d’excitations électroniqe¢sd’interactions nucléaires (voir le
Tableau 1.5).

Afin de comparer la variation de dureté des vedepés et irradiés, différentes fluences
permettant de varier les énergies électroniquasuettaires déposées ont été utilisées. La
dureté a été déterminée sur les zones irradiéeggmexpériences de nano-indentation ou
micro-indentation Vickers.

Jusqu’a la dose électronique équivalente a'3dMy, une faible diminution de la dureté a été
observée sur les verres irradiés aux ions hélitan.cBntre, la dureté des verres irradiés par
des ions de krypton ou d’or baisse sensiblememtad@ se stabiliser a une perte de -30%.
Cette stabilisation correspond & un palier pour dose nucléaire équivalente a 2°16/g.
Ainsi on trouve une corrélation entre I'évolutioa l& dureté et les interactions nucléaires.

La Figure 1.9a représente la variation de la dureté en foncteii@hergie nucléaire déposée
dans des verres dopés et irradiés par des ionsgslolkes évolutions de la dureté sont
cohérentes entre elles quand on les trace en éond8 la dose d’énergie nucléaire déposée.
En revanche, les évolutions de dureté ne sontqabsérentes quand on les trace en fonction
de I'énergie électronique déposégglre 1.9b).
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Variation de dureté en fonction de I'énergie nucléiae
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Figure 1.9 : Evolution de la dureté (a) en fonction de I'énergicléaire (b) en fonction de
I'énergie électronique

La micro-indentation Vickers a été utilisée sur Vesres simplifiés CJ1, CJ3 et CJ7 irradiés
par des ions d’or [40]. La dureté en fonction delése d’irradiation change de facon quasi
identique et se stabilise a la valeur d’environ3306 (igure 1.10). Cela montre que la
variation de dureté sous irradiation dépend pelad®mposition du verre, contrairement au
gonflement.
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Figure 1.10 : Evolution de la dureté des verres irradiés awsidior [37]

3.3 Evolution du module d’Young

Une diminution du module d’Young a été observéelesiverres dopés a I'lTU, au JAERI et
au CEA. La variation est d’environ -30% & partiumk dose de 1Ba/g (voir Figure 1.11a)
[32, 34] et -15% entre 6.30et 6.13" a/g (voir Figure 1.11b) [31]. Mais cette derniére figure
concerne le module d'Young réduit et integre I'étmn du coefficient de Poisson.

Sous irradiation aux électrons jusqu’a une doseatlie électronique déposée équivalente a
2,3.10% a/g, aucun changement du module d’Young n'est olés¢B6]. L'évolution du
module d’Young est donc engendrée par les intemastnucléaires. Cette conclusion a éte
confirmée dans I'étude des verres irradiés aux @ms[41]. Un bon accord a été trouvé entre
les résultats des verres irradiés extérieuremelgseterres du JAERI dopés au curium [34]
(voir Figure 1.11a). Le module d’Young diminue d’environ 30% a padeé la dose d’énergie
nucléaire déposée équivalente & g et se stabilise & plus fortes doses. A noterlgue
module d’Young des verres dopés au JAERI et desewdrradiés extérieurement a été
déterminé par une méme méthode d’'indentation Kribaure 1.14). Il est donc possible que
la différence entre les résultats obtenus sur éeses dopés au CEA, au JAERI et a I''TU
provienne de la technique expérimentale utilisée.
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Figure I.11 : Evolution du module d’Young des verres dopégadiigs

3.4 Evolution de la ténacité

Des expériences de micro-indentation Vickers ssiv@res dopés au curium (0,4 et 1,2 wt%)
permettent d’apprécier la variation de la ténaeitéonction de la dose de désintégratians
Ces expériences ont montré une diminution de ldbaghitité de fissuration aux coins de
'empreinte d’indentation lorsque la dose augmehgeprobabilité de fissuration est estimée
pour un grand nombre d’empreintes, en comptabilieanombre de coins fissurés divisé par
le nombre total de coins. Avec une charge de 3@0grobabilité diminue de 80% a 40% pour
des doses respectivement de 580 6.10" a/g, et devient nulle & 1®a/g [41].

L’évolution de la ténacité des verres irradiés ges ions d’hélium, de krypton et d’'or a été
également mesurédigure 1.12). L'irradiation par des ions lourds (Kr, Au) engee une
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diminution de la probabilité de fissuration. Au taire, aucun changement de la ténacité des
verres irradiés par des ions d’hélium n’est obse@éla confirme la prédominance des
interactions nucléaires pour expliquer I'évolutiuncomportement a la fracturation des verres
pour les doses actuellement étudiées.

100 -

80 1

60

40

Probabilité de fissuration (%)

20 1

——sain < He ——Kr =—Au

O T T T T 1
0 100 200 300 400 500

Charge appliquée (g)
Figure 1.12 : Evolution de la ténacité des verres irradiés pas dons hélium, krypton et or
[41]

. s s , K . .
Ici, la ténacité a été calculée par la forméle= A ng [42] ouP; est la charge critique pour

laquelle la probabilité de fissuration est de 50%est une constante (8,5°10etH est la
dureté du verre. L'augmentation de la ténacité elwevirradié a I'or est d’environ 25%.

D’autre part, Matzke [32] a également étudié I'édmn sous irradiations de la ténacité du
verre R7T7, du verre ameéricain MCC 76-88 et duevattemand GP 98/12. Ces verres sont
dopés au curium (0,5 et 1,5 wt%) et stockés pentldrans. La ténacité a été déterminée a
l'aide de l'indentation Vickers sur une surface\d@re. Sous l'indentation, il apparait une
empreinte et ensuite les fissures. La fissuratsirs@parée en deux types: Palmqgvist et médian
(half-penny crack) (voir laFigure 1.13). En mesurant la diagonale de I'empreinte et la
longueur des fissures lors du retrait de I'indent&vans et Marshall [43] ont montré que la
ténacité vaut :

E 2/5 -3/2
Kic=0.057H./a (ﬁj [ij
a

Oul a est la demie longueur de la diagonale (voifigure 1.13) etc la longueur de fissure. A
noter que la formule ci-dessus est valable danadale fissures de type médian.
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Figure 1.13 : Fissures sous indentation Vickers (a) de type amé(h) de type Palmqvist [44]

Figure 1.14 : Géométrie de 'empreinte sous I'indentation Knoop

Le rapportE/H est déterminé en utilisant la technique de lindBan Knoop (voirFigure
[.14) développée par Marshall et al [45]. Le rap@fb de cette indentation est égal a 7,11.
Aprés la décharge, le retrait élastique engendee diminution de la petite dimension de
'empreinte (deb ab’) alors que la grande dimensianreste presque inchangée. Le rapport
E/H est calculé a I'aide de la formul®’/a,’ = bl/a, - a(H/E) dans laquell& est un parametre
dépendant du matériau (pour le veaes 0.45). W.J. Weber et al. [46] ont comparé lemap
E/H estimé par I'indentation Knoop avec sa valeur eérpentale H mesuré par I'indentation
Knoop etE mesuré par la transmission de I'onde acoustiquephisieurs types de verres
nucléaires. L’écart reste donc faible (< 15%).

Une augmentation d’environ 100% de la ténacitééaobiservée par Matzke sur les verres
dopés. Une relation linéaire entre la charge appkd et la longueur de la fissure a été
eégalement observée. Lorsque la dose augmente,nfpudar moyenne des fissures et la
probabilité de fissuration diminuent. Par exempleecP = 19,6N, la longueur de fissure
diminue de 14%m (dose = @/m°®) & 120pm (dose = 1€ a/m°) et la probabilité de 100% a
10+5% respectivement. L'origine de l'augmentationldeénacité dans les verres irradiés
n’est pas encore trés bien comprise.

En utilisant la méme méthode que Matzke, Inagakd] [& également observé une
augmentation de la ténacité d’environ 45% pour dwee de 2.18 o/g puis une stabilisation

22



CHAPITRE | - LE VERRE NUCLEAIRE ET SON COMPORTEMENSOUS IRRADIATION

au-dela. Il utilise des verres japonais de typ®siicate dopés au plutonium (0,96 wt%) et au
curium (3,04 wt%) et stockés pendant 8 ans.

Les verres ont ensuite été recuits a difféerentegpéeatures comprises entre 573 K a 723 K
pendant 48 heures. Aprés 10 heures et a 673 Kiréaédet le module d’Young reviennent aux
valeurs initiales du verre sain mais la ténacitéawent pas a la valeur initiale. La relaxation
de la ténacité est rapide pendant les cinq premi@eeres du recuit mais évolue lentement
ensuite sans atteindre sa valeur initiale.

Inagaki a utilisé le modele de Marples [33] pourdeélser I'évolution des propriétés
mécaniques des verres nucléaires :

dF

E =R F) = Kyge F
OuF est la fraction de volume irradié a un instantragr est le volume irradié du verrg,le
débit de dose des désintégrations alph&,gk une constante de relaxation a température
ambiante [=298K).

En intégrant cette équation avec la conditionafetF=0 au temp$=0 (I'irradiation démarre
au tempg=0), on obtient

- I/R+VI:298K (1_ exp{— (VR+ Kooak )t}) -5 =aF = aL(l— eXp{_ (VR+ Kaoc )t})

Le rapportdP/P, représente I'une des propriétés mécaniques sewadiH/H,, AE/E, ou

AK c/Kico correspondant a la dureté, au module d’Young attéracité. L'ajustement sur les
valeurs expérimentales permet de déterminer lemmtres du modéle. Inagaki a trouvé que
les parameétres correspondant a la dureté et au lenaiMoung sont du méme ordre de
grandeur. En revanche, des paramétres différentsggoessaires pour reproduire la courbe de
la ténacité.

Un méme travail d’ajustement a été fait pour magélie recuit des propriétés mécaniques.
. . VR
Au début du recuit,ona F=———.

+ k298K

dF R
— =R@A-F)-kF - F=——exf-(RR+k
o T WRO-F) kg Rk exp- R+ T)t}+vR+kT

(1-exp- (R+k; )i

Le paramétrdr traduit I'efficacité du recuit a une températiire

Ici, la constante de recui est prise comme une fonction exponentielle derdapérature de
recuitT :

kt = Ko €Xp(-EcrksT)
ou k, estune constantd;,c; une énergie d’activation kg la constante de Boltzmann.

Le changement de la constakieavec la température permet de modéliser la vanatie

I'efficacité des processus de recuit de la ténade® la dureté et du module d’Young.
L’ajustement sur les courbes expérimentales pedaedéterminer les énergies d’activation
des différents processus. L'énergie d’activatiomrespondant a la dureté (0,284 eV) est
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proche de celle correspondant au module d’Young8@,eV) mais est loin de I'énergie
d’activation de la ténacité (0,206 eV).

La ténacité présente donc un comportement pasicebmparé a ceux de la dureté et du
module d’Young, a la fois sous irradiation, et Ides processus de recuit a haute température.

Afin de comprendre I'évolution du comportement @ure sous irradiation, un critére proposé
par Lawn et Marshall a été utilisé [47]. Le rappentre la dureté et la ténacité représente la
fragilité du verreB:

H

B=——
KIC

Sous irradiation, la dureté diminue tandis queetatité augmente. Cela signifie que le verre
devient moins fragile. Il est possible que la pidst soit a 'origine de I'évolution de la
ténacité sous irradiation.

Ito [48] a montré une relation entre la zone deod®é&tionR au front de la fissure et la
fragilité de Lawn :
m(a)
35
8\ B

Ceci explique qu’une déformation plus grande pesadissure apparait dans un verre moins
fragile, ce qui facilite la relaxation de la comtta.

Inagaki a expliqué le mécanisme de I'évolutional&ehacité par I'existence de bulles de taille
autour de 0,2-0,dm générées par lirradiation [49, 30]. Au coursrdauit, la taille de bulles
diminue rapidement au début et plus lentement e;msGie changement est en phase avec
I’évolution de la ténacité. Pour appuyer ce pomtvde, Bertolotti [50] a trouvé que des bulles
de taille inférieures a 1m aident & augmenter la résistance du verre atdufiation. Dans

ce cas, la concentration de contrainte au fronadissure est réduite. Mais cette explication
n'est pas cohérente avec les résultats obtends sarre R7T7, notamment 'augmentation de
la ténacité sous l'effet d'irradiation externe @ars lourds qui ne générent pas de bulles. A
noter que les défauts ponctuels peuvent jouer lenimiportant pour faciliter la déformation
plastique du verre.

3.5 Formation des bulles

Sous irradiation, des bulles de gaz peuvent sediodans le verre. Les bulles jouent un réle
important car elles peuvent modifier le comportetrdanverre a long terme. L'existence de
bulles et leur coalescence pourraient contribukspparition de fissures internes, modifiant
ainsi la durabilité chimique. L'existence de bullest encore un sujet de discussion car les
résultats a ce sujet sont contradictoires.

Le nombre, la taille et la distribution des bulldépend de la température et du type
d'irradiation [51]. La dose pour laquelle des bsilEpparaissent est entre® 5 10 Gy pour
lirradiation y, entre 10 et 13° Gy pour l'irradiation par des ions et entré%éx 13° Gy pour
I'irradiation par des électrons. Sous irradiatypnles bulles sont réparties de facon homogéne
dans le verre et leur taille est uniforme, maisssauadiation aux €lectrons, les bulles
présentent différentes tailles et leur répartiticast plus homogene.
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Concernant les bulles d’hélium, au cours du stoekdg quantité d’hélium issue de
lirradiation a est d’environ 150 mifg de verre & 10 000 ans. La question de I'apparities
bulles d’hélium dans le verre nucléaire se pos&don

En 1994, Evron et al. [52] ont observé des bulssde verre implanté par des ions lourds
comme le krypton ou le xenon par Microscopie Etmtgue en Transmission (MET) ou
diffusion des rayons X aux petits angles. La talks bulles est d’environ 18 nm. En utilisant
la réaction'®B(n, a)’Li pour générer I'hélium dans le verre, certainseats ont confirmé
I'existence des bulles. Des pores sont détectés ams verres borosilicatés, a haute
température (>75) par Microscopie Electronique a Balayage (MEB)][5& & plus basse
température (239 par MET [30]. Il semble que ces pores corresponhde des bulles
d’hélium. L’existence de bulles d’'une taille d’émn 0.2um de diameétre a été confirmée par
Inagaki [49] dans un verre dopé au curium et atopium.

Contrairement aux résultats ci-dessus, Evron nimlesaucune bulle dans le verre nucléaire
allemand irradié par des ions hélium [52]. De médas le verre R7T7 dopé au curium,
aucune bulle n’est observée a I'échelle microme#ifs]. L'existence des bulles d’hélium

reste donc matiere a discussion.

De Natale et al. [54] ont montré la formation ddldsid’oxygene dans les verres irradiés. Des
pores sont détectés par MET dans I'échantillon eleevapres irradiation. lls ont proposé un
modele pour décrire le processus de formation ddesb[55]. Dans un premier temps, les
espéeces mobiles sont ionisées. Des zones richesyg@ne et pauvres en cations se forment
suite a la migration des cations. Des moléculesydiéne peuvent alors se former dans les
zones enrichies en oxygene. D’autre part, les $ullexygene peuvent étre générées a l'aide
des défauts ponctuels [56]. Il est possible questgoupement des défauts dans des zones
appauvries en alcalins et enrichies en oxygéeneiboeta la formation de molécules.O

Récemment, T. Fares, au cours de sa thése [5Wjdet é@au MEB la microstructure de verres
dopés au curium (dose de 1.4'%6/g) et de verres ayant subi des réactidi®{n,«)’Li
(concentration d’hélium formé égale a 7*1Ble/g) sans détecter de bulles. Ces expériences
permettent de conclure a 'absence de bulles dle wipérieure a 100nm. D’autre part, des
expériences de relachement d’hélium dans les méeress a différentes températures ont pu
étre modélisées en supposant I'existence d’'une ggpulation d’hélium, ce qui renforce la
conclusion de I'absence de bulles.

La possibilité de la formation des bulles d’oxygéldpend donc de la diffusion des alcalins.
Sous irradiation, la diffusion des alcalins peutdifier la structure du verre. En effet, les
alcalins stabilisent le réseau boraté et leur nimmapeut modifier I'environnement des
atomes de bore. Concernant le sodium, sa diffupient étre davantage accélérée sous
irradiation par rapport a celle des autres élémaitdalins. Sous l'effet d’'une irradiation
externe par des particules chargées, les atomssdilum migrent en raison de la modification
du champ électriqgue dans lequel ils baignent [®8, bes sodiums peuvent migrer vers la
surface ou se déplacer vers le volume selon lagehdes particules irradiantes. En utilisant la
spectroscopie RBS pour mesurer I'évolution de llaceatration des atomes de sodium dans
des verres modeles francais sous I'effet de l'igtoin par des ions hélium, A. Abbas [60] a
trouvé une concentration plus élevée en sodiumgeésa surface irradiée.

D’autre part, sous l'effet d’'une contrainte, I'apiian de pores dans les zones enrichies en
alcalins sera facilitée du fait de la faiblessd'éeergie de cohésion des alcalins avec le reste
du réseau. Ces pores subsistent méme apres laitiispde la contrainte. Cet effet affecte
systématiquement la résistance du verre irradié.
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4 Evolution structurale du verre sous irradiation

4.1 Modification de la structure atomique

Afin de prédire la résistance chimique et mécanidueverre nucléaire a long terme, il est
nécessaire de connaitre I'évolution structuralééahklle atomique sous irradiation. J. de
Bonfils [37] a étudié les verres nucléaires singdifCJ1, CJ3, CJ7 irradiés extérieurement. En
utilisant la spectroscopie Raman, il a pu esting@rolution de l'ordre local et a moyenne
distance a partir de la mesure de I'angle Si-O-®yen, de la forme de la bande @sautour

du silicium, de la concentration en B@Gbres (B-O), et de celle des espéces danburite et
métaborate du bore. LEgure 1.15 représente les spectres Raman correspondant reuGat
non irradié.
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Figure 1.15 : Spectres Raman du verre CJ1 sain [37]

On observe un changement dans la bande @es(entre 800cil et 1200crt) de
'environnement autour des atomes de silicium. &urverre irradié aux ions Au, une
augmentation des témoigne de la création d’oxygénes non-pontariest-a-dire de la
dépolymeérisation du réseau silicaté. D’autre partdécalage progressif de la bande a 400cm
! caractéristique de I'angle Si-O-Si est observ@sjradiation Eigure 1.16). Ce décalage
qui s’observe aussi dans la silice et certainsegenucléaires simplifiés a 4 ou 6 oxydes apres
irradiation [61, 60] témoigne d’'une diminution darigle Si-O-Si entre les tétraédres de
silice. L'amplitude de la diminution de I'angle SiSi aprés irradiation a été estimée®a 1
dans la silice [62], a 1°5dans le verre CJ3 et a 2.@ans le verre CJ1 [37]. B. Boizot a
expliqué la diminution de I'angle Si-O-Si par uradse de la taille des anneaux contenant les
atomes de silicium. Dans son cas, il s’agissaitratliation de verres borosilicatés par des
électrons [63]. D’autre part, J. de Bonfils a ménfgu’'a la fois I'interaction électronique et
nucléaire avait une influence sur I'angle Si-Of%ins les verres irradiés par des ions He dont
I'interaction électronique est prédominante, untpidcalage a été observédure 1.16). Ce
décalage devient plus important dans le cas d'tmadiation par des ions Au dont les parts
d’énergie électronique et nucléaire sont du ménaeeode grandeur (voir |€ableau 1.5).
L’effet nucléaire reste prépondérant pour expligaenodification du pic Si-O-Si.
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Figure 1.16 : Evolution de la position de la bande Raman corogsiant aux vibrations Si-O-
Si dans le verre CJ1 irradié par des ions Au eteddonction de la dose [37]

G. Bureau, pendant sa thése [64], a utilisé égalefaespectroscopie Raman en vue d’étudier
I’évolution structurale d’'une série de verres @BN (a base de SiG- B,O; — NgO) sous
irradiation. Dans les verres SBN irradiés par d&ss iSi multi-énergie, il est observé un
décalage de la bande de vibration de I'angle SikQE& décalage est d’autant plus net que le
verre est polymérisé, c'est-a-dire contient moiriexyggenes non-pontants (ONP). La
diminution de I'angle Si-O-Si sous irradiation degeainsi de la concentration initiale en
ONP dans le verre sain. L'augmentation de la canagon ONP engendre une diminution de
la concentration initiale en entités, @mplacés par des entités. Qe degré initial de
polymérisation joue un réle important vis-a-visl'@eadiation.

Concernant le comportement du réseau boraté soadiation, un abaissement de la
coordinence a été observé par plusieurs auteunsarfir des spectres Raman, G. Bureau
montre une évolution des unités diborate et deg|B@es [64]. Afin de quantifier I'évolution
structurale autour du bore, la résonance magnétigoktaire (RMN) a été utilisée [41]. La
réponse des noyad’B dans le verre CJ3 avant et aprés irradiatiordparions d’or a montré
une modification des concentrations ens;B BQ,. La conversion de bore tétra-coordonnés
en bore tri-coordonnés est estimée a environ 17foutiisant la spectroscopie XANES
(Figure 1.17), G. Bureau a estimé I'évolution de la concentratdes entités BOsous
irradiation dans les verres SBN.
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Figure 1.17 : Evolution du spectre XANES au seuil K du bore danverre CJ1 (verre sain :
rouge, verre irradié : noir) [64]

La diminution de la concentration initiale des &#iBQ dépend du pourcentage initial en
ONPs et de la coordinence initiale du bore. Si emescontient moins de ONP et davantage
de B, une plus forte décroissance de la coordinencgenmme du bore est observée (CJ1,
SBN63, SBN67, voir |&fableau 1.6). Au contraire, I'irradiation influence plus faéhent le
réseau boraté dans les verres pour lesquels lalineace initiale du bore est déja faible
(SBN12, SBN15). Les verres SBN25, SBN30, et SBNbBagactérisent par une coordinence
du bore intermédiaire. Dans ces verres, I'effetidadiation sur la densité est a mi chemin
des deux premiers groupes.

Verre Composition du verre %ONP % B A% Pl
(% molaire) (Yuné&Bray) | (verre sain) (sous
Si0, B,Os N&O irradiation)
SBN12 59.66 28.14 12.20 0 63 3
SBN15 57.63 27.13 15.24 0 52 4
SBN25 50.76 23.89 25.35 10 40 8
SBN30 47.33 22.28 30.39 19 43 8
CJ1 67.73 18.04 14.23 1 26 16
SBNG67 67,10 17.90 15 2 29 15
SBNG63 63.20 16.80 20 8 28 17
SBN55 55.30 14.71 29.99 23 41 7

Tableau 1.6: Evolution des bores tri-coordonnés aprés irradiatdans les verres SBN [64]
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G. Bureau a également étudié l'influence de I'émergicléaire et de I'énergie électronique
déposées sur I'évolution de la coordinence du bbDems les verres irradiés par des ions
lourds (Si, Au, Kr), une augmentation suivie d'wssuration de la teneur &B en fonction

de I'énergie nucléaire déposée sont observéasure 1.18). Ce seuil de saturation aux
alentours de 2.9 a/g coincide avec le seuil de saturation mis enehdd pour les propriétés
meécaniques (dureté, module d’Young). En revanchagientation de la concentration en
bore tri-coordonnés n’est pas cohérente avec lae dd®nergie électronique. La
dépolymérisation du réseau boraté est donc coréélagartie nucléaire de I'énergie déposée
par lirradiation.
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Figure 1.18 : Evolution de pourcentage &&B en fonction de I'énergie nucléaire déposée
[64]

La dépolymérisation du réseau boraté a été condirpg RMN des noyauXNa dans le
verre CJ3. Une diminution de la distance Na-O agipaassociée a la conversion de sodium
compensateur de charge en modificateur de résedu Q¢ette modification du role des
sodiums joue un rdle important pour le gonflemeatwérre irradié car les sodiums sont
libérés apres irradiation. J. de Bonfils a expliqué I'effet de composition sur le gonflement
des verres CJ1, CJ3 et CJ7 irradié (CJ1 > CJ3 3 E&sl7corrélée a la concentration en
modificateurs [37]. Plus la concentration en madifeurs augmente plus le verre gonfle.
Cette explication a été confirmée par les résuétapgrimentaux de G. Bureau [64]. Une forte
dépolymérisation du réseau boraté, associée a wroisgement des conversions
compensateur-modificateur, induit un gonflementésigur (voir leTableau 1.7).
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Verre %lB A%CEB Gonflement sous
- . - irradiation
(verre sain) (sous irradiation)
CJ1 26 16 = 4%
CJ3 47 12 =2.8%
CJ7 49 5 =1.2%

Tableau 1.7: Corrélation entre la dépolymérisation et le genfient

4.2 Simulation des effets d’irradiation par simulationsde Dynamique
Moléculaire

4.2.1 Simulation de cascades de déplacement

La simulation de cascades de déplacements est éthmde efficace pour étudier I'influence
des chocs balistiques sur un matériau. Cette meéthqdi s’appuie sur la Dynamique
Moléculaire classique, est bien adaptée aux éshédidemps et de distance de la décroissance
éenergétique d’'un noyau fils. C’est pourquoi ellét@ utilisée largement pour différents types
de matériaux, métaux [65, 66, 67], verres [68] owes [69, 70].

Lorsqu’une particule irradiante pénétre au cceurnthtériau, une partie de son énergie
cinétique est transférée aux atomes qu’elle reneosur sa trajectoire. La simulation des
cascades de déplacements par dynamique molécuglassique consiste a reproduire ces
phénomenes de décroissance énergétique en act@aranun premier temps une particule
incidente a une vitesse et dans une direction @®ifette particule incidente est appelée

Primary Knock-on Aton(PKA).

Parallelement a la simulation de la décroissaneggétique du PKA, une légére translation
des atomes de la boite de simulation se produituftanoment cinétique non nul est introduit
au départ) et la boite de simulation voit sa tertpée augmentée. Afin de corriger le premier
effet, des corrections sont apportées aux vitedeesatomes pour annuler les moyennes de
toutes les vitesses. Pour éliminer 'onde thermigasociée a l'accélération du projectile,
certaines techniques ont été développées, commedd#ication des forces sur les atomes au
bord de la boite de simulation [71], ou la priseccempte d’'une couche atomique autour de la
boite de simulation ou la vitesse des atomes esigée pour assurer une baisse de
température [72].

4.2.2 Modification structurale du verre sous l'effet demscades de déplacement

L’effet de I'accumulation de cascades de déplacesreegté simulé dans des verres nucléaires
simplifiés par J.-M. Delaye, G. Bureau et al. [73). En raison de la complexité du verre
nucléaire réel, des verres simplifiés a trois osy(leJ1 : Si@-B,03-NaO) ou cing oxydes
(SiO-B203-NaxO-Al,03-Zr0O,) ont été utilisés. Des simulations ont égaleméntfates dans
des verres de silice.

Les verres ont été fabriqués par la méthode clasgig trempe d’un liquide équilibré a haute
température, suivie d’une étape de relaxation gpéeature ambiante et a pression nulle. Les
potentiels Born-Mayer-Huggins complétés par demésra trois corps [75] sont utilisés pour
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les verres de trois et cinq oxydes et le potedkes [76] est utilisé pour le verre de silice.
Dans le cadre de la dynamique moléculaire, lesté@msadu mouvement sont résolues par
I'algorithme de Verlet [77].

Certains atomes d’uranium, ajoutés dans la stredhitiale, ont été accélérés pour simuler
I'effet balistique. Au cours de la simulation, l#esse dans la couche atomique au bord de la
boite est corrigée pour maintenir la températurbiante.

L’effet des cascades de déplacement dépend deripasition du verre. Dans la silice, des
entités Si@ ou SiQ se forment et la silice se densifie. Dans lesegemulticomposants, on
constate que la probabilité de collision est paiblé dans les zones riches en alcalins, et que
la majorité des collisions se produit dans les g@résentant un fort degré de polymérisation
[78]. Au final, le degré de polymérisation du vemulticomposants diminue et son degré de
désordre augmente.

Un indice de dépolymérisation a été défini afinqilentifier le nombre de liaisons brisées
entre les formateurs et les atomes oxygéne au deuessimulation :

NPOLY(t) = > NC (0)- NC, ¢)

FL1.Fn

NCi(0) et NG(t) sont respectivement les coordinences d’'un atimmmeateur i aux instants 0 et
t. Cet indice est positif lorsque le nombre desbais chimiques diminue.
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Figure 1.19 : Variation de I'indice de dépolymérisation au codfane cascade de
déplacements [79]

Au cours d’'une cascade de déplacements, la steup@sse par un pic de dépolymérisation.
Ensuite le réseau vitreux se restructure, et Kiadide dépolymérisation diminue puis se
stabilise dans un nouvel état d’équilibFégure 1.19).

Afin de simuler des doses plus importantes, unie skr cascade de déplacements de faibles
énergies a été appliguée dans des verres multicani® Toutes les cascades de
déplacements sont accumulées dans un premier tétops.la structure finale et plusieurs
structures intermédiaires sont relaxées dans IlebheNPT pour déterminer le gonflement en
fonction de la dose.
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Dans un verre a base de $iByO3-Na,O-Al,03-ZrO, sous l'effet d’'une série de cascades de
déplacements, une décroissance des coordinencegnnesy des atomes de bore et
d’aluminium est observée. Certains atomes de sqdaompensateurs de charge dans les
groupements Bg) sont libérés ce qui conduit a créer des oxygénes nontapts

Parallellement, la concentration en oxygenes torgonnés diminue [73] (il est & noter que la

structure de départ contient une faible proportimxygéne tri-coordonnés).

Dans un verre ternaire de type CJ1 soumis a une de&icascades de 600 eV, J.-M. Delaye et
al. [80] ont observé une dépolymérisation aveclsedusqu’a un palier de saturation a 4°10
keV/cnt (équivalente a 2.1Ha/g). Cette dépolymérisation tire son origine dedaversion
des bores tétra-coordonnés en bores tri-coordo(ffigare 1.20). Des atomes de sodium
modificateurs de réseau et des atomes d’oxygengyantants sont créés. La distance Na-O
diminue de 3%, car les atomes de sodium modificatsont plus proches des atomes
d’oxygene que les atomes de sodium compensate wfsadge.
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Figure 1.20 : Evolution de la coordinence du bore et du sodiurfoestion de I'énergie
déposée [80](la coordinence des Na a été décalée gis raisons de visibilité)

La diminution du degré de polymérisation est céeéla I'évolution des propriétés
macroscopiques (densité, dureté, module d’YoungApjes une série de cascades de 600 eV,
un gonflement de 3.3-4% a été observé dans le GxtegFigure 1.21). La forme de la courbe
est en cohérence avec I'expérience (augmentatio geabilisation a partir d’'une dose de
2.10°® a/g). La dépolymérisation et la mise en désordreveiue est clairement corrélée &
I’évolution des propriétés macroscopiques.
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Figure 1.21 : Le gonflement du verre CJ1 en fonction de I'énedgiposée [80]

o

Sous irradiation, le réseau du verre devient pksodlonné. Ce désordre supplémentaire se
caractérise par I'élargissement et la diminutiomthximum des distributions angulaires ainsi
que I'élargissement de la distribution de taills daneaux.

Une diminution des angles moyens Si-O-Si et Si-@9B observée dans le verre CJ1 sous
I'effet d’'une série de cascades jusqu’a une doséOdekeV/cnt. L'angle Si-O-Si diminue
d’environ & (Figure 1.22).
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Figure 1.22 : Diminution de I'angle Si-O-Si du verre CJ1 en fooctde I'énergie déposée
[80]

Apres la restructuration du réseau de verre, lailligion des tailles d’anneaux évolue. Ce
phénomene a été observé dans la silice, le vertd&0DJ et le verre de cinq oxydes [73]. Le

nombre des anneaux de petite et grande taille antgmendis que la hauteur centrale de la
distribution diminue Figure 1.23). Globalement la taille moyenne des anneaux dieinu
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Figure 1.23 : Redistribution de taille des anneaux du verre Cdfea une série de cascades
[80]

4.2.3 Analogie entre I'effet d’irradiation et I'effet dérempe

L’effet balistique est un phénoméne analogue aftet de trempe. Lors d’'une cascade de
déplacements, la température augmente localemdandede la trajectoire du projectile (la
pseudo température mesurant I'agitation localécesdgéfinie a partir des vitesses des atomes).
Apres ce pic thermique, les atomes sont refroidis giffusion thermique avec le reste de
I'échantillon. Ce phénomene s’apparente a un affettrempe locale. Pour comprendre
'analogie entre I'effet de trempe et l'effet dadiation, G. Bureau [64] a été comparé la
structure du verre CJ1 et CJ7 simulée par des peierBorn-Mayer-Huggins lorsque la
vitesse de trempe varie entre 22R/s jusqu’a la trempe instantanée. Lorsque lassiéede
trempe augmente, la densité du verre diminue cergduit un gonflement. Sur leigure
.24, on observe la stabilisation du pourcentage dedlemment entre 18 K/s & la trempe
instantanée (placée arbitrairement & 10s).

% gonflement
*
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Figure 1.24 : Gonflement du verre CJ1 (rouge) et du verre CJit e fonction de la vitesse
de trempe [64]
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Au niveau structural, on a observé également ugenaatation du pourcentage de bore tri-
coordonnésHigure 1.25) et d'oxygene non-pontant en fonction de la vitkeds trempe. La
coordinence du Bore baisse dans le verre trempé&ement. Cela signifie que la
concentration des sodiums modificateurs augmenmtdprec que la distance Na-O diminue.
L’évolution de I'environnement des atomes de bdrelee sodium est donc qualitativement
similaire a ce qui est observé par accumulatiocadeades de déplacements.

Concernant les angles, une diminution des angl€3-Si et Si-O-B confirme I'analogie entre
les effets balistiques et I'effet de trempe. D’aypart, une modification de la distribution des
tailles des anneaux a été observée sur les vedfest@CJ7.

Le Tableau 1.8 présente un bilan de I'analogie entre I'effet r@ddiation et I'effet de trempe
dans les verres CJ1 et CJ7. Cette analogie rest@atiye car des écarts quantitatifs non
négligeables sont observeés.
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Figure 1.25 : Evolution du pourcentad® B et de I'angle Si-O-Si du verre CJ1 (rouge), CJ7

(vert) en fonction de la vitesse de trempe [64]
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Effet de trempe (Vempe Effet d’irradiation Verre irradié par des
=2.10%K/s — trempe | (simulé par des séries ions Au
instantanée) de cascades de
déplacements)
Verre CJ1
Gonflement 0,6 % 3,31 % 2,3%
Augmentation 8% 18 % 17 %
de %"°'B
Augmentation 2% 4,4 %
de % ONP
Diminution 0,03 A 0,07 A
de la distance
Na-O
Diminution 0,6’ 6,1° 2,2
de I'angle Si-
O-Si
Diminution 0,5 5,8
de I'angle Si-
O-B
Verre CJ7
Gonflement 1% 2,39 % 0,7 %
Augmentation 10 % 16 % 5%
de %"°'B
Augmentation 15% 3,7%
de % ONP
Diminution 0,035 A 0,07 A
de la distance
Na-O
Diminution 0,5 6,3
de I'angle Si-
O-Si
Diminution 0,5 6,2
de I'angle Si-
0O-B

Tableau 1.8: Analogie entre effet de trempe et effet d’iredatin dans les verres CJ1 et CJ7
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5 Introduction du sujet de these

Dans les paragraphes précédents, nous avons k&etitdes connaissances actuelles sur le
verre nucléaire et son comportement sous irradiat®ous irradiation, le verre nucléaire
présente une évolution de la densité et des ptépri@écaniques (dureté, module d’Young,
ténacité). En comparant l'influence des interadiamucléaires et électroniques sur ces
propriétés, il apparait que I'effet balistigue @sédominant pour expliquer I'évolution des
propriétés macroscopiques sous l'irradiation.

D’autre part, une dépolymérisation du réseau viirest observée dans la structure du verre
irradié. Concernant le réseau borosilicaté, unemamgation du pourcentage de bores tri-
coordonnés ainsi que de la concentration en oxygengoontant permet de transformer des
sodiums compensateurs en modificateurs. La stricturverre devient plus désordonnée en
raison de I'élargissement des distributions dedesngi-O-Si, Si-O-B et de celle de la taille
des anneaux.

Au cours du stockage, les colis des verres doiraster stables a la fois sous I'effet du milieu
environnant ainsi que sous l'effet des auto-irradies. La ténacité, c'est-a-dire la résistance a
la fracturation, est une propriété importante castcelle qui va définir pour les fissures
débouchantes, la surface d’interaction et donch@digge entre le milieu environnant et le colis
de verre. A I'échelle microscopique, le verre n’pas vraiment un matériau homogeéne et il
contient une alternance de régions de faible ébde résistance. Par conséquent, la formation
de fissures dans le corps du verre sera modulédeparrocessus atomistiques eux-mémes
dépendant de la structure locale. Comme [lirradiatprovoque un réarrangement des
environnements locaux des atomes, un effet swr®ortement a la fracturation est attendu.

Donc, I'objectif de ma thése est de comparer, poeux les comprendre, les mécanismes de
fracturation dans les verres sains et irradiés. ldimortance particuliére sera apportée aux
mécanismes de germination et de croissance defesagui sont comme nous le verrons au
chapitre suivant, a la base des processus de ra#iotu dans les verres. Pour cela, nous nous
proposons d’utiliser la simulation par la méthodeRynamique Moléculaire classique pour

identifier les corrélations entre les processusnajoes de fracturation et le comportement

macroscopique.

Récemment, I'Autorité de Sureté Nucléaire a auéoridans le cadre de la spécification
300AQ60, des teneurs en radioéléments pouvantsemier jusqu’a 18 désintégrations/g.
Pour porter cette limite a des teneurs supérieulesst nécessaire de s’assurer du bon
comportement tant mécanique que structural deseveate confinement sous I'effet d’'une
augmentation des flux irradiants, ce qui nécessiemeilleure compréhension des effets aux
échelles a la fois macroscopiques et microscopidDedravail participe a cette démarche de
validation du comportement du colis de verre aditeses supérieures.

Dans le deuxieme chapitre de ce manuscrit, le bidlas connaissances de base de la
mécanique de la rupture et de 'endommagement giresides résultats d’études récentes sur
la fracturation du verre a I'échelle microscopigsera présenté. Le troisieme chapitre
concerne le travail d’ajustement des potentiels ajéité fait pour reproduire au mieux les
propriétés structurales et mécaniques des vermsaires simplifiés a base de $i®,0; et
NaO. En utilisant ces potentiels, la simulation dédaturation des verres sodo-borosilicatés
sains et irradiés par la Dynamique Moléculaireéacéinduite. Le quatrieme chapitre abordera
la démarche de simulation, les méthodes et ledtaésul’analyse phénoménologique d’un
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processus de fracturation, c'est-a-dire ce qui pee caractériser la fracturation dans un
verre. L'influence de l'effet d’irradiation sur laacturation sera le sujet de discussion du
cinquieme chapitre. Enfin nous présenterons dargetaier chapitre les premiers résultats
d’'une démarche de mise en place d’'une méthode-gulitlles (couplage entre la méthode
des Eléments Finis et la Dynamique Moléculaire)rpesi matériaux amorphes.

Afin de valider les résultats de la simulation, degériences de fracturation de verres
identiques a ceux modelisés ont été réalisees @SBZEA Saclay) et sur le site d’Atalante
(CEA Marcoule). L'objectif de ces expériences est daractériser les propriétés de
fracturation des verres en termes de coefficientugsité et de ténacité. Ces expériences
seront présentées dans les annexes de ce manlacdbmparaison entre la simulation et
I'expérience nous permettra d’estimer la validigs désultats obtenus et de proposer une
approche globale de la fracturation des verresdairels simplifiés.
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CHAPITRE Il - LA RUPTURE DU VERRE

Depuis plusieurs années, on considéere que le gstnen matériau fragile, c'est-a-dire gu'il se
fracture sans déformation plastique préalable.eGasion est réductrice, et de récentes études
ont montré localement I'existence d'une zone plasi notable de quelques dizaines de
nanometres autour de la fissure dans un verreLH fissure se propage par la nucléation,
I'élargissement et la coalescence des nanocaviéées par les déformations plastiques [2].

Dans ce chapitre, nous résumerons tout d’abordh@arie de la mécanique linéaire de la
rupture puis les modéles de coalescence dans kEsiax plastiques poreux. Finalement, les
résultats d’expériences et de simulations surdetdiration du verre a I'échelle nanométrique
seront présentés.

1 Mécanique linéaire de la rupture

La mécanique de la rupture est une théorie fondédé&ude du comportement mécanique
d’'un matériau fissuré macroscopiquement. En utitifapproche locale (le facteur d’intensité
des contraintes) ou globale (énergétique), cetterib permet de quantifier les critéres de
propagation d’une macro-fissure.

1.1 Concentration des contraintes autour de la fissure

Inglis [3] a étudié une plaque infinie dont le campment est élastique linéaire isotrope
percée par un défaut elliptique. La surface duutédat libre de contrainte. L’équation d’'une
ellipse esté/c? + y?/b? = 1 (voir Figure 11.1) ou (c, b) désignent les grands axes de I'ellipse.
Sous une contrainte uniforme de tractiona linfini dans la direction Y, le champ de
contrainte solution des équations de ['élasticit@dire n’est plus uniforme. La valeur
maximale de la contrainte se situe au point C spgadant au rayon de courbie= b%c :

o,€0) =0, [l+ Ej =0, [1+ ZFJ
b Pc
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Y X
\ 4

Figure II.1 : Plaque contenant un défaut elliptique, semi-axessous une contrainte de
traction uniformeg;.

Si le défaut est de forme circulairk € ¢), la contrainte locale de traction est 3 fois plus
grande que la contrainte appliquée a l'infini.

Dans le cas ob <<, cette équation devient :

Jyy(cio)zézzi
o b o

On appelle ce ratio le facteur de concentrationaigrainte. A noter que, dans cette approche,
la concentration des contraintes dépend seulengelat wrme géomeétrique du défaut mais ne
dépend pas de sa taille. C’est une des limiteette théorie. Elle ne peut donc pas expliquer
pourquoi la propagation des fissures autour d’wandrdéfaut est plus facile qu’autour d’'un
petit défaut. Le développement de la théorie déitBra permis de corriger ces problemes.

1.2 Approche énergétique de Griffith

L'idée de Griffith [4] est de considérer le bilamegégétique d'un solide en cours de
fracturation. Considérons un corps élastique safsutl soumis a une contrainteet a une
déformatiore. L’énergie élastique par unité de volume s’écrit :

U* = Io.ds

Pour un corps homogéne, une contrainte et unerdéfmn homogeénes, et si le comportement
du matériau est élastique linéaike=Ec), on obtient pour I'ordre de grandeur de I'énergie
élastique :
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Ee* _o”
2 2E

*—

En présence d’'un défaut allongé, comme cela a étérénpar Inglis, la contrainte n’est plus
homogene, et se relache autour du défaut pour seentrer a sa pointe. Si le défaut se
caractérise par une longuea (Figure 11.2), Griffith a fait I'nypothése que le volume dans
lequel la contrainte se relache est proportionnalsurface #a? [5]. Cette surface correspond
a un ellipsoide de demi ax& dans la direction de la fissure ea 2ans la direction
perpendiculaire a la fissure. L’hypothése de Ghftionsiste a dire que lors de la propagation
de la fissure, I'énergie élastique stockée dansoleme 278°.B avecB I'épaisseur de la

plaque, est relachée. Cette énergie est utilisée lpoformation des nouvelles surfaces de
fracture.

Figure 1.2 Plaque fissurée de I'approche de Griffith
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Figure 1.3 Evolution des énergies en fonction de la longwkune fissure dans un verre
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L’énergie élastique stockée, dans le cas d'un naatdsotrope linéaire caractérisé par un
module d’YoungE, et soumis a une contrainte extesneaut :

10

2 2
UE _——X2T[azB :w
2 E

L’énergie élastique stockée est dépendante de¢mbur de la fissure.

Si une force externe est appliquée au systemeertyn potentielle du systeni® devient la
somme de I'énergie élastiqle et de I'énergie associée au travail des forcemreasUq:

Up = Ug + Uext

avec Uy = I fudS ouf est la force externe sur la surf&etu le déplacement.
S

D’autre part, la présence d’'une fissure entraiapparition de surfaces supplémentaires qui
stockent une certaine énergie. L'énergie surfacidgest calculée a partir de I'énergie par
unité de surfacget de la longueur de la fissura. Elle est proportionnelle a:

Us=4ayB
Les deux surfaces de la fissure sont prises enteopqur le calcul de I'énergie de surface.

Lorsque la fissure s’agrandit, les deux termesg#imues évoluent difféeremment en fonction

de sa longueur comme le montreHigure 11.3. L’énergie de surface constitue un frein a la
propagation de la fissure, alors que le relachemetigénergie élastique stockée est un moteur
de propagation de la fissure.

Pour un matériau contenant une fissure de longagliénergie totaleU est la somme de
I'énergie surfaciqué&ls (positive) et de I'énergie potentiells (négative) U = Us + Up

La fissure devient instable dés que la propagairaine une diminution de I'énergie totale,
c'est-a-dire quandU/da < 0. Il existe donc une longueur critique de kstire au-dela de
laquelle la propagation devient instable sousétetfe la contrainte appliquée (voirRaure
[1.3). La longueur de la fissure correspondant a ceilibtg est appelée la longueur critiqgue
ac. En dessous de cette valeur il n'y a pas propawg&ti le matériau fissuré reste stable.

Par ces considérations énergétiques, Griffith @odhtit une dépendance entre la stabilité du
matériau, la contrainte appliquée et la taille fiesures, ce qui reproduit ce qui est observé
expérimentalement.

1.3 Taux de restitution d’énergie

Le critere de Griffith peut aussi s'exprimer a dlai d’'un taux critique de restitution de
I'énergie. Le taux de restitution d’énergie estimiééomme la variation d’énergie potentielle
lorsque la fissure s’allonge d’'une longueéaicorrespondant a la surfadé (dA=2Bda).

__au,
0A

Des que ce taux de restitution de I'énergie esésegr a I'énergie nécessaire pour créer des
surfaces, la fissure peut se propager de maniéistagphique. Selon le paragraphe précédent,
le parameétrés vaut :
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2

G =TPa
E
: _ 0U, _odUg _ . o
D’autre part,G = A oA 2y . Il y a donc une relation entre la contrainteiquié o

pour laquelle la fracture se propage de facon taf@sque dans un matériau fragile et la
longueur de la fissure :

Dans le cas d’'un matériau ductile, la formule ggles n’est plus valable car il faut prendre en
compte I'énergie plastique dissipée au front digskure durant sa propagation. La formule de
calcul de la contrainte critique devient :

/2E.iy+y )
o, = TP

Ouyp est I'énergie plastigue consommeée par unité daceir

Proposé par Irwin [6], le taux de restitution d’agie est utilisé a la fois comme un critéere de
la rupture fragile ou ductile. Le taux critique distitution de I'énergi€sc est un parametre
important pour quantifier la résistance a la ruptdu matériau. Afin de calculer le taux de
restitution de I'énergie, on trace I'évolution dénkergie potentielle lorsque la fissure se
propage. Le taux de restitution de I'énergie statitien quantifiant le rappaitJp/Aa.

1.3.1 Méthode d’intégrale de contour

La méthode d’intégrale de contour (la méthode oeélgraled) qui a été développée entre
autres par Rice [7] permet de calculer le taux estitution d’énergie au cours de la
fracturation. L'intégrale de contodrest définie sous la forme ci-dessous :

ou,
J=||Un —0o;n —'jds
! ( b o
Afin de calculer I'intégrale), on choisit un contodr qui entoure la pointe de la fissure ddt

€
la densité d’énergie de déformation élastiques ljoij de; , u est le vecteur déplacement sur
0

un point du contour, etest le vecteur normal au contour.
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Figure 1.4 Intégrale de contour

Pour un matériau élastique (linéaire ou non), omit p@ontrer que lintégrale] est
indépendante du contour choisi a la condition qeelévres de la fissure soient libres de
contraintes Figure 11.4). D’autre part, elle est équivalente au taux déchtement de
I'énergie de déformation, donc :

U,
oda

Dans les calculs numériques par la méthode des dalismFinis, on définit le contour
d’intégration comme un ensemble de nceuds du mailRgur un contour donné, on calcule la
valeur de l'intégrale) sur les éléments intérieurs et extérieurs au contees deux valeurs
doivent étre proches de la valeur calculée sur desuds du contour d’intégration.
Contrairement a la théorie, la précision du cafouhérique dépend du choix du contour en
raison de la discrétisation des grandeurs sur uitiage 1l est nécessaire de choisir un
contour éloigné de la pointe de fissure pour obtani meilleur résultat [8]. De Lorenzi a
utilisé I'intégrale de contour afin d’obtenir uneeiteure précision et un résultat indépendant
du maillage [9].

J=G=-

La théorie n'est valide qu'a la condition que lestraintes soient nulles sur les surfaces de
I'encoche. A cette condition, l'intégrale est indédante du contour choisi [7].

1.3.2 Méthode @

Le principe de la méthodg0 repose sur la dérivation de I'énergie potentiiiepar rapport

a un domaine sur lequel a été projetée I'avancéka dissure [10]. Supposons une avancee
virtuelle de la fissure. Afin de représenter laétigue virtuelle du mouvement, un champ de
déplacemend est introduit. Les propriétés de ce champ sorguesntes:

- la direction de est paralléle au plan de la fissure et est noranalieont de la fissure
- B est constant dans la zone entourant la pointa figsure c'est-a-di@
- B devient nul & grande distance

Pour satisfaire les conditions ci-dessus, on déterr@ zone<iy, Cca et Cex limitées par 2
contoursl; et (voir la Figure 11.5). 6 est égale a 1 dans la zone intériehre a 0 dans la
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zone extérieur€qy; et 0 varie contindment de 1 a 0 dans la couroBgg[8]. La couronne
entre les deux contours; et ', correspond a la zone de calcul du taux de rastitut
d’énergie. La variation de I'énergie associée adiaée de la fissure est en effet concentrée
dans cette zone.

Figure I1.5 Définition des différentes zones de la métho@e G

L’énergie potentielle sur le domaiges’écrit sous la formep = %J'tr (ou)dQ —J' f.udQ
Q Q

Le second terme représente la composante des foxt@eures appliquées au domaihe

A laide du théoréme des travaux virtuels, et enivaét cette énergie par rapport a un
déplacement infinitésimal, on peut montrer quealextde restitution de I'énergie vérifie la
formule :

G= —% [tr(otu).diva.da + [ tr (G0uDB)d0
Q Q

Dans cette équation, le terrdeésigne un vecteur qui passe d’'une norme de [esumtour
intérieur a une norme nulle sur le contour extériea figure ci-dessous illustre la facon de
déterminer le vecteWd pour le point M. Les deux composantes du vediezglon les 2 axes
s’écrivent:

0, = [1—Mj cost ; 6, = (1—Mjsin6
13 1J
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X2

Figure 11.6 Détermination du vecteur de déplacement

1.4 Introduction de la ténacité

Dans le cas général, la rupture d’un matériau peyiroduire selon trois modes d’ouverture:
les modes |, Il et Il (voirfFigure 11.7). Nous nous intéresserons ici au cas le plus obura
c'est-a-dire le mode 1.

Figure I11.7 Les modes de rupture I, 1l et llI

On considere une plaque infinie contenant unerésda longueur&selon I'axex et sollicitée

en traction uniforme selon l'axg (voir Figure 11.8). Son comportement mécanique est
élastique linéaire avec un module d’YouBget un coefficient de Poissan Ce modéle est
applicable des lors que les dimensions de la #ssant de 10 a 20 fois plus faibles que celles
de la plaque.
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A :(0,a)

EEREEERE A’ :(0.-a)

Figure 11.8 : Plaque infinie en mode |

On peut montrer qu’il existe une solution analy@icquour déterminer en élasticité linéaire la
valeur des contraintes au voisinage de la pointéadessure. Un point au voisinage de la
pointe de la fissure se caractérise par les dewandres r e c'est-a-dire la distance par
rapport a la pointe, et 'angle formé avec I'axs de

Pour une fracture de mode |, Westergaard [11] era@hé les équations des contraintes (on
se place ici dans le cas de contraintes planes) :

_ K 9( .8 . 30)
011 = coS—|1-sin—sin— | +...
2 2 2

Jom

_ K 9( .8 . 30}
O = coS—| 1+sin—sin— | +...
2 2 2

Jom

Jom

Les points de suspension font référence a des semsnpplémentaires qui deviennent
négligeables pour les petites distances par rapdarpointe de la fissure [5].

.6 30
O12= cos—sm—cos; +...

Pour des angles nuls, c'est-a-dire sur I'axe des»quations deviennent :
o =0 - K
116=0) — ~ 22(6=0) —
16=0) ©=0 " o

K, est le facteur d’intensité de contrainte corresiaoim au mode 1. On peut montrer que :
K=0,vm&

Ce facteur dépend de la contrainte appliquée, & tegueur de la fissure. Il permet donc de
faire le lien entre I'état macroscopique de la cainte (la contrainte exterra®,) et le tenseur
des contraintes locales autour de la fissure. Umgukarité apparait quand la distance tend
asymptotiquement vers 0. Dans ce cas, les corgsaiahdent théoriquement vers l'infini.
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Pour une contrainte locale critique suffisammemtefoune rupture des liaisons atomiques
locales se produit, provoquant ainsi une croissalecda fissure. Le facteur d’intensité de
contrainte critique pour lequel une fissure comneeaicse propager est appelé ténacité et est
notéK,c. La ténacité est reliée a la contrainte critigxemme par la formule :

KIC

avm

Le paramétre est ici introduit pour prendre en compte la géoimééelle de la plaque.

D’autres systemes d’équations ont été développaasigs modes Il et lll.

Cette approche conduit a introduire, par une vigies mécanismes a I'échelle locale, la
contrainte critique pour laquelle la fracture sepage de facon catastrophique. Elle est
complémentaire de l'approche précédente qui corastdée systeme sous une forme
macroscopique.

Dans les deux cas les contraintes critigues obtersomt les mémes, puisque c’est la
contrainte qui permet la fracturation du matéridoe relation existe donc entre la ténacité et
le taux critique de restitution de I'énergie scaigdrme :

KZ = EG. (en contrainte plane)

KZ = (@-Vv*)EG. (en déformation plane)

1.5 Deéfinition de la « process zone » (zone d’élaborati)

Pour résoudre le paradoxe de la divergence dentaaiote locale a proximité de la pointe de
la fissure, Irwin et Orowan [12, 13] ont proposdépendamment de distinguer deux zones a
proximité de la pointe de la fissure : une zonesdaquelle le comportement du matériau reste
élastique linéaire et une process zone eorrespondant a un comportement anélastique. Les
déplacements atomiques dans la zone d’élaboraéongitent d’accommoder les contraintes
pour empécher leurs divergences.

La taille de laprocess zonalépend du type de matériau et des modes de déionma
plastiques. Pour un matériau fragile, la taillelaleone plastique reste faible, alors que pour
un matériau ductile, les déformations plastiquedogic la taille de la « process zone » sont
plus importantes.

Cette zone apparait & proximité de la fissure loedq contrainte atteint la limite élastique (ou
le seuil de plasticitér). En utilisant les équations ci-dessus, on pelirnes la taille de cette
zone :

K |

2m,

2107,

- T

O526-0) = Oy p

Au fur et a mesure de l'augmentation du facteuntdisité de contrainte, les contraintes
appliguées pres du front de la fissure s’intensifiet la zone de plasticité s’agrandit pour
accommoder les contraintes. Mais ['écoulement gast qui correspond a des
réarrangements microstructuraux, ne peut étre ijnéh au-dela d’'une contrainte locale
critique, la fracture commence a se propager. Getedt atteint lorsque le facteur d'intensité
de contrainte atteint localement la ténakiig
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2 Endommagement des matériaux poreux

Proposée par Kachanov, la mécanique de 'endommageest une approche qui décrit tous
les processus microscopiques avant la rupture diérima [14]. Le matériau ductile est
dégradé par les processus d’apparition, de craissdes micro-cavités (ou micro-fissures) et
ensuite de coalescence. Les premiers modéeles @mréposés par Mc Clintock ou Rice et
Tracey. Ces modéles ont décrit la déformation fjast autour d’'une cavité isolée sans
interaction avec les autres cavités du matériamsa@s modeles, la croissance de la cavité
dépend de la déformation plastique et du tauxideiatité des contraintes (la définition de la
triaxialité est donnée plus loin). Le modéle ukéria pris en compte l'interaction des cavités
et l'influence de la présence des cavités suriladocomportement du matériau. Ce modele,
proposé par Gurson et amélioré ensuite par TvekmgfaNeedleman, est devenu un modéle
largement utilisé aujourd’hui. Dans ce paragraptms allons décrire le modéle de Rice-
Tracey, puis de Gurson-Tveergard-Needleman et desgedier.

2.1 Modéle de Rice-Tracey

Rice et Tracey [15] ont proposé un modeéle pour tiii@nla croissance d’'une cavité isolée
sphérique dans un matériau plastique. Suivant ceéelaple comportement mécanique du
matériau n’est pas affecté par 'endommagement.

La variation du rayon de la cavité R est détermeada formule :

de
AdR1 _ 1o83exg 3 9m |%ea
dt R 20, ) dt

avec onp la contrainte moyenne = tro/3),
Oeq la contrainte eéquivalente de Von Mises,
€eqla déformation équivalente.
o o : . A
Le rapport—™ que I'on appelle le taux de triaxialité des cointies joue un rbéle important
o

eq
dans un matériau plastique. Sa valeur peut ateiBdrprés de la pointe de la fissure.

En intégrant I'équation ci-dessus dans un matéGanuéssable, on obtient :

R % 30, |, p
Ioga = J' OZSBexr{E—jdeeq

0 O-eq

Lorsque les cavités s’agrandissent, les zones @mnad@tion plastique autour des cavités
peuvent se rejoindre. Quand cette déformationrdittei seuil critique, les cavités coalescent
pour conduire a la rupture [16]. La rupture se pibduand le rappoiR/R, atteint une valeur
critique. Le critére de rupture s’écrit donc:

R (R Jo
En trois dimensions, I'équation de Rice-Tracey daeiEn]:
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de
AV 1 _ hogzexd 3%m | %ea
dt 3V 20, ) dt

AvecV le volume des cavités.

2.2 Modéle de Gurson-Tvergaard-Needleman

En réalité le comportement mécanique dépend dd¢ B&adommagement du matériau, c’est
pourquoi Gurson [18] a ajouté un paramétre d’endagement dans la condition régissant
I’écoulement plastique. Ce parameétre est la fractmumique des cavitds

Gurson a consideré la déformation plastique autaure cavité sphérique dans un matériau
ductile. A partir de différents tests, il a dérile condition d’écoulement plastique sous la
forme :

o 30
Y(o)=—"+2f cr{——mj—(ﬂ f?)=0
o, 20,
Avec o, le seuil d’écoulement plastique du matériau pl@o la limite élastique). Si la
fraction volumique est nulle, I'équation ci-desses réduit au critere de Von Mises. Cette
condition exprime I'équilibre qui se crée entreffaction de cavités et les conditions de
contrainte du matériau. Néanmoins, le modele des@ume prend pas en compte la
coalescence entre les cavités qui apparait avanptare totale.

Tveergard et Needleman [19, 20] ont modifié le medkd Gurson pour prendre en compte la
coalescence des cavités avant la rupture :
o; . 3 o,
Y(o) = qu +2f q C’_{quo_j - @+(q,f%?) =0

(o] (o]

Les modifications de Tvergaard ont consisté a rajoune fonction f* de la fraction de
cavités, et a distinguer les parametyest d».

Le parametre); a été ajouté par Tvergaard lorsqu’il étudiait nuquament le comportement
d’'un matériau contenant périodiquement des cawyfiadriques ou sphériques a l'aide du
critere de Gurson. La valeur optimag=1.5 a été proposée pour modéliser correctement la
localisation de la déformation plastique et le pssus de fracturation dans un matériau
poreux. La valeun, a été fixée a 1 dans le modéle proposé par TvetgstaNeedleman.
Corigliano [21] a étudié l'influence des valeursaleet g, sur le comportement du matériau
ductile. Une grande valeur dg provoque une diminution de la résistance du neaiéiie
seuil plastique s’abaisse lorsggeaugmente. D’autre part, des valeurs importantes éég,
n'aménent pas de différences majeures sur I'évmiudie la fraction des cavités au cours de la
déformation [22].

La fonction def (f) est introduite pour prendre en compte les prosedsucoalescence avant
la rupture totale du matériau. Elle est définie:par

f N -
f*=
fo +K(f="1.) ,f>f1;
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*

. f,— f , . iy . .
Le parametr&K = —2—C avecfc la fraction volumique poreuse critique a partirlaguelle
F~ 'c
la coalescence entre cavités commence a appaddie le matériaufr est la fraction
volumique poreuse au moment de la rupture totgteest la valeur d& quand la fractiorf
de cavités est égald@a

L’équation de la condition de plasticité du matérieplique quef*(fg) = fu* = 1/q; au
moment de la rupture, c'est-a-dire quand la cantealevient nulle [19].

D’autre part, on utilise le taux d’évolution deflaction volumique poreuse comme critere
pour décrire I'état d’endommagement du matériawqyiss la rupture [23]. Ce taux est
décomposé en deux parties : une partie provenanpreessus de nucléation des cavités et
une partie provenant de la croissance des cavités.

ﬂ = (ﬂj + (ﬂj
dt dt nucleation dt croissance

Suivant le modéle de Gurson, I'évolution de la tiat volumique poreuse dépend de la
déformation plastique’.
de”
ﬂ: l.IJ f,_
dt dt

Avec les matériaux métalliques, on utilise couraminhes équations ci-dessous [24].

df = Adel, df = (1- f)d(tre”)

nucleation croissance

2.3 Modeéle de Rousselier

Fondée sur la thermodynamique des processus isibles, I'approche de Rousselier [25, 26]
est un autre modéle de 'endommagement d’'un matéplastique poreux. Le potentiel
d’écoulement s’écrit :

— Ueq ﬂ Um 1=
Y(o) ——(1_ o, + o kf exp{—(l_ f)O’lj 1=0

Avec 03 la résistance de la matrice a la déchirure dudbtle20,/3), k une constante
d’intégration (entre 1.5 et 2) indépendante du meiédans I'hypothése d’une faible porosité
[27].

3 Fracturation du verre a I'’échelle nanométrique

3.1 Rupture du verre

A I'échelle macroscopique, on considére le verrmme un matériau fragile et homogeéne.

Sous l'effet de la traction, la rupture du verre lmsitale si la valeur de la contrainte dépasse
une valeur critique. Dans ce cas, la mécaniqueilieé&le la rupture est une bonne approche
pour décrire la rupture fragile du verre. Maiséchelle atomistique, la structure du verre n’est
pas homogéne. Dans le verre de silice, la distdhutles anneaux dans le réseau silicaté
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conduit a l'existence de régions plus ou moins denfette hétérogénéité devient plus

importante dans les verres complexes. Le mélange &s environnements des différents

formateurs de réseau (silicium, bore, aluminium..nsiaque la présence des atomes

modificateurs (sodium, calcium...) conduisent a crdes sites variés qui se déforment de
facon non homogene sous l'effet d’'une contraintairRaractériser ’lhétérogénéité du verre a
I'échelle nanométrique, la fractographie, que ndésrirons dans le paragraphe 3.2, est une
bonne approche.

L’humidité a une grande influence sur le mécanisiadracturation du verre. Ce phénomene
qui provient de I'interaction des molécules d’eaeales liaisons atomiques a la pointe de la
fissure est appel&rrosion sous contrainte

Considérons un échantillon pré-fissuré dans uneogthere humide. Il est soumis a une
contrainte dont le facteur d’intensité de contmirgste inférieur a la valeur critigfg-. Dans
cette condition de chargement, la propagation dfigseire peut se produire. Ce phénomeéne,
appelé aussi "fatigue statique”, s’explique par prapagation de la fissure sous l'effet des
interactions chimiques entre l'atmosphére ambiaftypiquement les molécules d'eau
présentes dans I'atmosphere) et les microfissungsrcielles du matériau mis en contrainte.

La réaction d’hydrolyse entre 8 et HO est la suivante:
Si-0-Si + H-O-H- -Si—-OH + OH-Si

Cette réaction entraine I'ouverture des liaisonsaques du verre. En I'absence de contrainte,
la vitesse de réaction est tres lente, mais lowsgu'contrainte est appliquée, cette vitesse
augmente rapidemerfigure 11.9).

»

N

Vitesse de propagation de la fissure, v

-
>

Facteur d'intensité des contraintes, K
Figure 11.9 : Diagramme typique de fissuration sous-critique

La Figure 11.9 montre la vitesse de fissuratidrda/dt en fonction du facteur d’intensité des
contraintes K dans une atmosphere humide. On distigénéralement trois stades, I, Il et Il,
avant d’atteindre une vitesse correspondant a fdure brutale. Dans la région |, la
propagation de la fissure est pilotée par la réaathimique des molécules avec le fond de la
fissure. La vitesse de croissance est contrblédgpaitesse des réactions chimiques et la
contrainte appliquée. Dans ce régime, la vitessetralesport des molécules du milieu
environnant vers le fond de la fissure est supggi€ula vitesse a laquelle le réactif est
consomme. Le début de cette région est caracigaisées vitesses de propagation tres lentes.
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Dans de nombreux cas, on observe I'existence déuil de non-propagation en dessous d’un
facteur d'intensité des contraintes critique. Cailsest de 0.25 MPa.lf pour les verres
sodocalciques et de 0.38 MP&Tpour les verres borosilicatés [28]. Une loi déenivla
vitesse de fissuration pendant le stade | a éfgogk®e par Evans et Wiederhorn [29]:

V=AK"
A, n: constantes dépendant du matériau.

Dans la région lIl, la vitesse de propagation dépegad peu du facteur d’intensité des
contraintes. En effet, le réactif est consommé phapidement que sa vitesse

d’approvisionnement. Le facteur limitant est altexcessibilité du réactif au fond de la

fissure. Le taux d’humidité de I'environnement @ darte influence dans cette zone. Plus la
pression partielle relative de I'eau est importamtiels la valeur plateau de la vitesse de
propagation sera élevée.

Dans la région lll, il n'y a plus dinfluence deelivironnement et c’est le chargement
mécanique qui conduit a la rupture. Au voisinageaetdessus de la ténacité, la vitesse
augmente tres rapidement avec le facteur d’intlendds contraintes jusqu’a une vitesse
caractéristique.

La corrosion sous contrainte du verre a été étudids une série d’ouvrages de Wiederhorn
[30, 31]. Ce phénomeéne chimio-mécanique dépend derhposition du verre. La résistance a
la corrosion sous contrainte du verre de silicephss grande que celle des verres alkali-
alumino-silicatés et borosilicatés.

3.2 La fractographie

La fractographie est couramment utilisée pour amlyfles surfaces des matériaux apres
fracturation et remonter ainsi aux mécanismes atéares. Avec I'apparition du microscope
a force atomique (AFM), une grande précision dammalyse des surfaces de fracturation a pu
étre atteinte. Une surface de fracturation estct@iaée par son coefficient de rugosité qui est
relié aux déflexions successives qu’un matériau gultours de la propagation de la fissure.
Une corrélation entre la ténacité du matériau etokefficient de rugosité a été trouvé par J.
Melcholsky et al. [32] avant qu'E. Bouchaud n’éraetthypothése de l'universalité des
exposants de rugosité [33].

Deux résultats remarquables concernant les surtecé&acturation méritent d’étre soulignés.

D’une part, les surfaces de fracture sont invagisiirs d’une transformation auto affine. Une
transformation auto affine peut s’exprimer sou®tane suivante :

(X, yl Z) - (bX, by! bZZ)

C'est-a-dire que la surface de fracture est inmtiasous l'effet d’'un facteur d’échelle
appliqgué aux axesety (le plan de la fracture), ét appliqué a I'axe (I'axe de la hauteur de

la surface)l correspond au coefficient de rugosité encore demdraxposant de Hurst. Plus
ce coefficient est faible, et plus la surface agueuse. Au contraire, plus il est proche de 1 et
plus la surface est réguliere.

Pratiguement, il existe plusieurs méthodes pouerdéher I'exposant de rugosité. Une
méthode souvent utilisée consiste a détermineoiglation entre les hauteurs de la surface
de fracture pour des points séparés d’'une distance
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h(r) = [z, + D) =20)). O rf

Les signes < et > signifient qu’'une moyenne edefaour déterminer la corrélation des
hauteurs. Pour des surfaces invariantes par tnanafmn auto affine, la corrélation sur les
hauteurs est proportionnelle%ce qui permet de déterminer I'exposant de rugd38g Cette
méthode est d’autant plus précise que le coeffidenrugosité est faible.

Le second résultat remarquable concerne la valesirestposants de rugosité. Tout d’abord,
pour de nombreux matériaux trés différents les des autres, les surfaces de fracture se
caractérisent par un coefficient de rugosité pradd.8 indépendant du matériau, du mode
de rupture ou de la ténacité. Initialement, B. Mdhtbt et al. ont trouvé une valeur de
rugosité entre 0.7 et 0.85 pour une surface d’d@4}. Une valeur proche de 0.87 pour
plusieurs matériaux [35] a confirmé I'hypothésd’driversalité de cet exposant [36].

L’anisotropie de la rugosité suivant la directioné® discutée par D. Bonamy [37]. En
étudiant plusieurs types de matériaux et plusiemodes de rupture [38, 39, 40], un exposant
de rugosité de 0.6 a été mesuré suivant la diregtawallele a la propagation de la fissure et
un exposant de rugosité de 0.8 a été mesuré sulgadirection perpendiculaire a la
propagation de la fissure (parallele au front defisgure). Ces deux valeurs semblent
universelles a petite échelle. A plus grande éeheles valeurs universelles de 0.5 et 0.4
respectivement dans les directions paralléle gigueticulaire a la propagation de la fissure
ont été proposées [37]. La longueur de coupure laauelle il y a changement de régime de
rugosité est une des caractéristiques du maténiaiégquelques nanometres dans les quasi-
cristaux, une dizaine de nanometres dans les varrescentaine de micrométres dans les
alliages métalliques) et dépend également de ésset a laquelle la fracture se propage. Cette
longueur de coupure pourrait correspondre a leetdd la « process zone ».

D’autre part, on peut observer un exposant de it@gpsoche de 0.5 a I'’échelle plus petite. En
utilisant le Microscope & Force Atomique et le MErope Electronique a Balayage sur la
surface de rupture d'un alliage a base d@ITiP. Daiguier et ses collaborateurs ont trouvé
que la valeur 0.5 correspond a la zone de ruptuasiestatique (la vitesse de propagation de
la fissure est proche de zéro) et 0.8 correspaladzane de rupture dynamique (la fissure se
propage d’'une maniére catastrophique a une vitésegrande) [41]. La valeur 0.5 a été
observée sur le verre sodo-calcique dans la thede dighiem [42]. Entre les deux régimes
de 0.5 et 0.8, seul un facteur d’échelle différenie cas du verre de celui de l'alliage
métallique (voir laFigure 11.10). Le régime de rugosité avec un exposant de Olisstve sur
une portée environ 1000 fois plus petite dans leeyecomparé a l'alliage métallique.
L’existence de cette valeur de 0.5 est encore sgudsion car elle n’a pas été retrouvée par
des mesures AFM avec des vitesses de fracturatiauelques I8 m/s dans plusieurs types
de verres (sodo-calcique, silice, borosilicatemahosilicate) [39, 43]. Cette valeur pourrait
étre associée a de la rupture ductile [37].
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Figure 11.10 : Transition entre les 2 régimes auto-affines denmétal (alliage a base de
TizAl) et le verre sodo-calcique [42]

Récemment, E. Bouchbinder et ses collaborateuijsoftddiscuté sur la valeur universelle de
rugosité a plus longue distance et sur le rayocod@ure entre les régimes de rugosité a partir
d’'un modéle a deux dimensions. Dans leur modélgrdpagation d’une fissure est simulée en
représentant la formation aléatoire d’'une cavitésdane région déformée plastiguement puis
la coalescence de la fissure avec cette cavitpra@essus est réitéré de nombreuses fois pour
simuler la progression de la fissure. Avec ce mmdeh exposant de rugosité de 0.64 est
obtenu caractéristiqgue de la région inter-cavigekpliquent ainsi I'origine de I'exposant de
rugosité le plus important par le profil formé jpes différentes cavités par lesquelles la fissure
progresse. La distance de coupure entre les réglmasgosité est liée a la distance moyenne
entre la pointe de la fissure et la cavité suivantigoermettra sa progression.

3.3 Meécanisme de fracturation a I'échelle nanométrique

Depuis les années 90, la fracturation du verre éghklle nanométrique a été étudiée
essentiellement par deux outils: la simulation astique et le Microscope a Force Atomique
(AFM). Ci-dessous les résultats principaux sons@néés.

Dans toutes les simulations atomistiques préseni#es ce chapitre, les verres sont fabriqués
par la méthode de trempe d'un liquide a haute teatpee suivie d’'une relaxation de la
structure a la température ambiante et a pressithe. ICes structures relaxées ont servi a la
simulation de la fracturation. D’autre part, po@sdaisons de temps de calcul, la vitesse de
déformation dans les simulations atomistiques és$ grande que celle mise en ceuvre
expérimentalement.

3.3.1 Verre de silice

En 1995, T. Swiler et al. [45] ont simulé la fraetiion d’'un verre de silice par Dynamique
Moléculaire en utilisant les potentiels de Souk8] jou de Feuston-Garofalini [47]. Sur une
boite atomique 40A 20A x 20A sans fissure en condition périodique selois taxes, la
déformation uniaxiale (vitesse de déformation QL") est imposée sur tous les atomes de
la boite. lls ont montré que la courbe de conteadt@formation est séparée en quatre zones :
(1) zone élastique ou la contrainte augmente lieg@@nt suivant la déformation, (2) zone

59



CHAPITRE Il - LA RUPTURE DU VERRE

plastique ou la contrainte évolue lentement avecdéformation, (3) zone de rapide
décroissance de la contrainte, (4) zone de déamhési la contrainte est proche de zéro. La
résistance du verre de silice dépend de la vitdsgseaction ainsi que de I'agitation thermique
des atomes. Pour une fracturation plus lente, ugenantation de I'angle Si-O-Si est induite
par la rotation des tétraédres ${@8]. Les cavités de taille d’environ 4.5A ont étéuvées
dans le verre de silice. Le mécanisme de coalesads cavités conduit a la rupture du verre.
Au contraire, la cristobalite se fracture par léslprogressif des liaisons. Les auteurs ont
expligué que la fluctuation de la densité entre régions du verre était a l'origine du
phénomeéene de coalescence. Simultanément, ce phéa@rété observé par d’autres auteurs
[49].

Figure 11.10 : Fracturation d’'un verre de silice par Dynamique Moulaire [50]

L. Van Brutzel, pendant sa thése [51], a simuldedgent la rupture d’'un verre de silice de
taille 250A x 42A x 70A en utilisant les potentiels de type Born-Malfeiggins complétés
par des termes a trois corps. Un champ de défaymatiiaxiale (vitesse de traction 40 m/s)
est imposé sur deux couches atomiques en haut basme I'échantillon pré-fissuré (une
encoche est initiée a un bord de I'échantillon)s tenditions périodiques sont utilisées pour
les surfaces latérales. Un méme mécanisme de angsst coalescence des cavités entraine
la propagation des fissures. Durant la propagatiera fissure dans un verre de silice, la
déformation de la structure locale reste faibletitmllongement des liaisons Si-O, et faible
augmentation de lI'angle Si-O-Si. Au contraire, demeas de la rupture de la cristobalite, des
modifications plus importantes ont été observées f@s distributions angulaires Si-O-Si, O-
Si-O et Si-Si-Si. La modification des anneaux dange taille joue un rble important dans la
fracturation du verre de silice. A I'état relaxé, lerre de silice présente une hétérogénéité
sous la forme de la fluctuation de densité desamnd_es zones de faible densité d’anneaux
possedent une résistance moins grande que celliestealensité d’anneaux. Par conséquent
la fluctuation de densité des anneaux conduit @dofdocalement des zones de concentration
des contraintes. Au-dela, L. Van Brutzel a obsemde les cavités s’agrandissent
progressivement dans les zones de faible densiténdaux.

Le mécanisme de coalescence dans le verre de @&iBt& confirmé expérimentalement par S.
Prades [1]. Tout d’abord, un échantillon de vereetype DCDC (Double Cleavage Drilled

Compression) de taille 5mm 5mm x 25mm avec un trou cylindrique central de diametre
1mm est mis sous compression (la contrainte augmeatplus en plus) pour initier une

fissure. Lors de I'apparition d’'une fissure, la tamte est maintenue constante pour imposer
un facteur d’intensité de contrainte inférieur atdaacité. A partir de ce moment, on peut
observer une propagation de la fissure selon leemi corrosion sous contrainte (dans
I'environnement humide). Dans ce mode, la vitess@rdpagation de la fissure est estimée a
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4.10" m/s. La croissance et la coalescence des cavité€té observéem situ avec un
Microscope a Force Atomique (AFM).

t=0min. 35min. 85min. 120min. 155 min. 200 min. 255 min. 290 min. 310 min 1.5 nm

| a) (b) h (l) -1.5 nm

Figure 11.11 : Croissance et coalescence des cavités dans undersgice (matériau en
bleu, fissure et dépression en vert) [1]

100

mm Direction de propagation mmm

La Figure 11.11 représente I'image obtenue par AFM en amont gwilate de fissure dans un
verre alumino-silicaté. La formation des cavitéssague I'avancée de la fissure apparaissent
clairement Figure 11.11d et €). Ensuite la fissure se propage jusqu’a la ruplorggque les
cavités se rejoignent par coalesceriigyre I1.11h et i). Il semble que dans le verre de silice,
les cavités apparaissent progressivement au freria dissure. La taille des cavités est de
I'ordre de la centaine de nanometres.
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Figure 11.12 : Schéma de la propagation d’une fissure a I'échedieométrique [1]

Au cours de l'expérience, S. Prades a mesuré égaleta vitesse de propagation d'une

fissure dans un verre de silice. Il a trouvé unféédince entre la vitesse macroscopique
mesurée sur le déplacement de I'image AFM et kessi¢ d’avancée de la fissure réelle. Tout
d’abord, la fissure se propage lentement et avaaudain d’'une centaine de nanometres par
la coalescence des cavités alentours. La vitesseostpique est la valeur moyenne de deux
vitesses: la vitesse de propagation de la fissuasiestatique (avant coalescence) et la vitesse
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de propagation dynamique par coalescence. Un sché@té proposé pour décrire 'avancée
par a-coups de la fissure a I'échelle nanométr{gae la Figure 11.12).

Contrairement aux résultats ci-dessus, pour deguptade silice et d'un verre sodosilicaté
calcique de taille 75mm 25mmx 1mm pré-fissurées sur un bord, Wiederhorn et (agn
53] n'ont pas observé de formation de cavités eprarde la pointe de fissure lors d'une
propagation sous-critique (V=1Cet 10° m/s) en utilisant la technique de «double cargitev
beam » (DCB) sous environnement humide. Le fadéntensité de contrainte est également
maintenue constant au cours de I'expériengeKig). Il est possible que la taille des cavités
soit trop petites (< 3 nm) ou qu’aucune cavité is8x Ills ont proposé que la vitesse de
propagation plus lente dans I'étude de F. Céla@(m/s) puisse former de grandes cavités
observables par AFM, contrairement a leur étude.

Concernant le comportement des cavités, K. Muratalh et al. [54] ont considéré la taille des
pores au cours de la fracturation. Des cubes néfigsurés de taille (37A)e verre de silice
ont été fracturés par dynamique moléculaire classan utilisant les potentiels BKS [55]. La
démarche de simulation de Swiler et al. [45] autilisée : conditions périodiques selon les
trois axes, champ de déformation uniaxial sur tessttomes (V=0.005-0.1 s La cavité est
définie comme un volume sphérique vide dont le magst supérieur a la distance Si-O. Pour
déterminer les pores, la boite de simulation estiéeapar une grille trés fine (<1.6A). Pour
chaque point de la grille, on calcule la distanaecdes atomes voisins. Si la distance est plus
petite que le rayon de coupure (1.6A - distanc®)Sice point est considéré comme « rempli »
de matiére. Finalement les points restants permtette déterminer le rayon des pores. A
I'aide de cette méthode, le rayon critique des p@neant la coalescence est estimé a 4.5 A.
Indépendamment, une valeur d’environ 5A pour l®nagritique a été mesurée dans une boite
de simulation de taille (54 Apar A. Pedone et al. [56]. Il semble que cettewasoit limitée

par la taille de la boite. D’autre part, on ne prgas en compte la forme non sphérique des
pores, ce qui est une source de minimisation dwrayoncernant la structure locale,
Muralidharan a observé la diminution de la distaBc® et la diminution des angles Si-O-Si
apres la coalescence.

C. Rountree et al. ont calculé la taille des pal@snt la fracturation d'un verre de silice par
dynamique moléculaire classique [57] en utilisa% potentiels de Vashishta et al. [58]. Sur
une boite pré-fissurée de taille (120.6nm¢ champ de déformation est imposé sur deux
couches d’atomes en haut et en bas de I'échan{\feri0, 300, 1300 m/s). En utilisant la
théorie de la percolation pour déterminer les dsiltles pores, la boite de simulation est
divisée par des cellules dont la taille est de 4.SAla cellule est vide, elle est considérée
comme faisant partie du volume poreux. Le regrowgendes cellules vides voisines permet
d’estimer I'évolution de la taille des pores et lde porosité du verre au cours de la
fracturation. C. Rountree a observé une forte auinggon de pores formés prés de la pointe
de la fissure dans le verre de silice [59]. Cesepgermettent de délimiter la process zone
autour de la fissure. La porosité accumulée damsdeess zone augmente avant d'atteindre
une valeur maximale, et ensuite décroit linéairedndans la zone élastique [57]. La fissure se
propage lorsque ces pores coalescent. D’autre pagt,valeur de la rugosité de 0.5 a été
mesurée dans deux systemes de 15 et 113 milliatendés. || semble qu’on ne puisse pas
atteindre la valeur de 0.8 dans le verre de spiae simulation de Dynamique Moléculaire
classique du fait de tailles de boite trop pe{f&s.

Afin d’étudier I'interaction entre les cavités, Komura et ses collaborateurs [60] ont simulé
la coalescence d’'une paire de cavités sphériquelsadeetre 3 nm. En utilisant les potentiels
de Vashishta, la boite de simulation de taille 819.296.7 x 179.7 nm en condition
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périodique est dilatée d’'une maniere uniforme s#lois axes. La rupture des liaisons Si-O
pour former des atomes d’oxygene non-pontants getiaegmenter la taille des anneaux -Si-
0O-Si-O-Si-. Ce mécanisme facilite la croissanck epalescence des cavités. La coalescence
des cavités entre deux modeles a été comparées: ldgomremier modéle, les cavités sont
réparties d’'une maniéere ordonnée, dans le deuxmouele, la répartition est aléatoire. Pour
un méme nombre de cavités, la coalescence darsulgéethe modeéle apparait plus tét que
dans le premier. L’hétérogénéité du verre jouei aingoéle clef sur la coalescence.

Sur la courbe contrainte-déformation au cours dedetion d’'un verre de silice, plusieurs
auteurs ont observé une saturation de la contrapries la limite élastique par simulation de
Dynamique Moléculaire (voir I&igure 11.13) [51, 54]. On peut conclure que cette saturation
correspond a la déformation plastique du verreéahklle nanométrique. En comparant
I'énergie de surface, C. Rountree a trouvé quelewr dans le verre de silice (5 J)rfracturé
par Dynamique Moléculaire (estimée par la théogeGiiffith) est grande par rapport a la
valeur expérimentale (0.3 F)nLa différence entre ces deux valeurs provient'éeergie
dissipée par les déformations plastiques danoleeps zone [57].

25
strain rate = 0.10/ps

Region Il strain rate = 0.05/ps — — -
4 strain rate = 0.02/ps -
20 20’ N0\ strain rate = 0.01/ps

A | strain rate = 0.005/ps —--—-—

15

10 +

Stress (GPa)

. Region IV

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7

Strain
Figure 11.13 : Courbe contrainte-déformation lors d’'une tractiolml verre de silice (Région
1 : élasticité, Région 2 : plasticité) [54]

Afin de déterminer la taille de la process zondpf@graphie de la surface de rupture pres de
la pointe de la fissure a été examinée. Sur ceftegraphie, le déplacement hors plan a été
mesuré et comparé avec la théorie de la mécanigéaire. S. Prades [1] a observé
expérimentalement que ce champ de déplacemenégatésen deux parties : la partie de la
process zone (non élastique linéaire) et la zomstique linéaire (le déplacement est
proportionnel & °° suivant la mécanique linéaire de la rupture). diflet de la process zone
dans les directions x et y est d’environ 100-300, ®n20 nm dans les expériences de
corrosion sous contrainte; et de 10-25 nm, et fhlen dynamique moléculaire (voir la
Figure 11.14). Théoriquement, D. Bonamy a estimé la taille al@rocess zone a environ 10-
40 nm dans le cas d’'une fracturation dynamique Ei-400 nm en corrosion sous contrainte
[61].

63



CHAPITRE Il - LA RUPTURE DU VERRE

0.76 nm o,
=
' “ " 10 0 I O Qo 1.»:-'.-)..':-_-._
crack tip
. € Rc
r L™ £ ,
‘> k N & N
i
& y
»
X
—— L» 1| (b
0 1 2 3
-1.56 nm 10 10 r(nm) 10 10

Figure 11.14 : Mesure de la process zone par la variation de dépteent wen fonction de la
distance r a partir du front de fissure (les échslsont logarithmiques) [61]

De la plasticité a été également observée lorsedeompression ou d’un cisaillement du
verre. A. Periott et al. [62] ont comparé les sperRaman du verre de silice avant et apres
indentation. L'évolution des spectres a montré dassification dans la structure du verre
dont une partie correspond a une déformation irsfivie. La plasticité du verre provient de la
restructuration locale d'un groupe d’atomes apfeeké transformation zone » (TZ) [63]. Lors
du réarrangement de la TZ, la déformation est émdble. En utilisant la
Dynamique Moléculaire, le comportement du verraitiee sous compression a été étudié par
A. Takada [64]. Une boite atomique en conditioriquéque (taille (44A5, potentiels TTAM
[65]) est soumise des pressions jusqu’a 20 GPaeBbré 6 GPa, le volume de la boite revient
a la valeur initiale apres la décharge. Mais aipadet 7 GPa, une densification apparait dans la
structure du verre. Cette densification provientl'dehange de liaisons Si-O grace a la
formation d’atomes de silicium de coordinence 5.g0eest une origine du flux plastique du
verre de silice sous compression.

Dans un verre de silice (taille de 12hmconditions périodiques, potentiels de Vashishta)
soumis a un cisaillement uniaxial par Dynamique édalaire, C. Rountree a observé
également la déformation irréversible apres la deggh [66]. De méme, de la plasticité a été
détectée autour des cavités sous l'effet du oesadht. La formation de silicium tri-
coordonnés et d’'oxygéne non-pontants dans les arn&iO-Si- facilite la germination des
nanocavités [67].

3.3.2 Verre complexe

Au cours de la traction d’'un verre complexe SK),O3-MgO-CaO-NaO (potentiels de
Matsui [68], échantillon non pré-fissuré, chargemaniaxial), Taniguchi et Ito [69] ont
observé une expansion de I'angle Si-O-(Al, Si)'@tdlution de la distribution des anneaux
(diminution des anneaux de taille 5 et 6). D’ayieet, la formation des cavités se produit
essentiellement dans les zones proches des oxygengmntants.

Dans le cas de la traction d’'un verre alcalinaczatlé (15% d’alcalins), L. Van Brutzel a
observé également un mécanisme de rupture parscealee des cavités (la taille de
I’échantillon et la démarche de simulation sonhitpies a celles utilisées par L. Van Brutzel
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pour un verre de silice). Mais de grandes difféesnentre les 2 types du verre (silice et verre
alcalino-silicaté) apparaissent sur la distributitas cavités et la déformation maximale. Les
cavités formées au cours de la fracturation seartnent au centre de la boite dans le verre de
silice, alors qu’elles sont réparties de fagon pliffsise dans le verre alcalino-silicaté. D’autre
part, la formation de cavités dans les chainesalials aident a relaxer la contrainte locale,
c’est pourquoi la déformation maximale avant ruptdiu verre alcalino-silicaté est plus
grande que pour celle du verre de silice.

En utilisant la Dynamique Moléculaire, A. Takadd]®’a trouvé aucune densification sur la

structure d’un verre sodo-silicaté de taille (3§ 89us une compression jusqu'a 20 GPa (voir
la démarche de simulation de Takada dans le pafagsur la silice). Son volume revient a la
valeur initiale aprés la décharge, contrairementere de silice. Il est possible que dans le
verre sodo-silicaté, la mobilité des atomes dewsodaide a relaxer les contraintes locales.
D’autre part, sous une contrainte de cisaillemienterre sodo-silicaté est plus plastique que
le verre de silice. Au dessus de la limite élagtjda contrainte diminue progressivement dans
le verre de silice, mais un plateau de saturatiag¥téaobservé dans le verre sodo-silicaté.
Tandis que la densification s’Taccompagne d’un éroeht plastique dans le verre de silice, il

semble que la diffusion des atomes alcalins sbdrigine de I'écoulement plastique dans le

réseau alcalino-silicaté.

En 2003, le mécanisme de fracturation dans un wemgplexe a été étudié par F. Célarié et
al. [2, 70]. La démarche expérimentale est singld@rcelle de S. Prades. Tout d'abord, la
compression d’'un échantillon d’'un verre de lithislaminosilicate (type DCDC, taille 4mm
4mmx 40mm, trou cylindrique de diamétre 1mm) est faisgu’a l'initiation d’une fissure et
ensuite la contrainte est maintenue constante @ioggrver optiguement la propagation de la
fissure. En utilisant 'AFM, la croissance et laatescence des cavités ont été observées. Sur
la Figure 11.15, on observe la formation des nombreuses cavigsiie 11.15a etb). Ensuite

la rupture du verre est induite par le processusoddescenceHgure I1.15c). La différence
entre le verre de silice et d’aluminosilicate résithns la taille et la distribution des cavités. II
semble que dans le verre de silice, les cavitésragsent progressivement au front de la
fissure. Mais la nucléation des cavités en amonkadéssure s’étend dans un volume plus
important dans le verre complexe. D’autre partdie de grandeur de la taille des cavités est
la dizaine de nanomeétres dans le verre aluminag#jcet la centaine de nanométres dans le
verre de silice. S. Prades a expligué que cetférdifce vient de I'hétérogénéité du verre.
Dans un verre complexe, la structure hétérogenktdéda germination des cavités.

t=30mn

1:=IZI

75 nm

0 om

Figure 11.15 : (a) Croissance et (b) coalescence des cavités giangrre lithium-alumino-
silicaté (matériau en bleu, fissure et dépressiowvert) [2]
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Le comportement des atomes de sodium au cours @erfasion sous contrainte ou de
l'indentation a été étudié expérimentalement patages auteurs [71, 72, 73]. En utilisant la
technique de I'AFM, ils ont trouvé une diffusiorgsificative des atomes de sodium dans le
verre sous l'effet d’'une contrainte. La mobilitésd#omes de sodium aide ainsi a générer les
flux plastiques dans le verre [73]. D’autre paatdiffusion des atomes de sodium sous I'effet
de I'eau permet de former des nodules de Na dac@rjes du verre et de changer la forme du
front de fissure [72]. La croissance des nodulggedd de 'humidité de I'environnement. Ces
nodules sont observables par les contrastes soadé AFM dans un verre sodo-calcique
(SiO,-NaO-Ca0-MgO-AbO3-K,0) mais aucun phénomeéne similaire n'est mis eneéwe
dans un verre de lithium-alumino-silicaté. La d#ifun des atomes de sodium joue ainsi un
réle important pour expliquer le comportement dessas complexes.
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CHAPITRE IIl — AJUSTEMENT DES POTENTIELS

1 Potentiels actuels pour la modélisation des systeme
borosilicatés

La composition des verres nucléaires est tres aoepet il est impossible de simuler a
I'échelle atomistique un verre composé d’une trieetal’oxydes. Néanmoins de nombreuses
expériences montrent que les propriétés mécanudpigsrres nucléaires simplifies (CJ1, CJ3,
CJ7) évoluent sous irradiation de fagon similaicelies des verres nucléaires réels. Ainsi des
verres simplifiées ont été utilisés pour représemar la simulation atomistique le verre
nucléaire [1, 2].

Le cas du bore pose un probleme particulier, cdrateme peut adopter deux types
d’environnement local, en coordinence 3 ou en doertte 4. Développer des potentiels qui
permettent de représenter ces deux types d’enwroants dans les bonnes proportions n’est
pas une tache facile. Quelques auteurs ont néasrpoapose des modeles de potentiels pour
les atomes de bore.

Un des objectifs de la these est de disposer dmpels performants (c'est-a-dire a méme de
représenter correctement la structure et les pt@Hzimécaniques des verres) sur une large
gamme de compositions, et capables en particuienddéliser correctement I'anomalie du
bore.

Nous décrirons dans ce chapitre I'état de I'artrdaumodélisation des environnements des
atomes de bore et le travail fait pour disposemdaveaux potentiels adaptés aux verres
nucléaires simplifiés.

1.1 Potentiels pour les systémes boratés

En 1995, Takada, Catlow et Price [3, 4] ont déveéopn modéle pour simuler la structure des
cristaux et du verre borate. lls ont utilisé leseptiels de type Buckingham pour les liaisons

B-B et O-O:
) r. C.
@r; ) = qrqj B ex’{_ij_r_g
j pij i

ou rj est la distance entre 2 atomes ;
g, g sont les charges effectives des atomes ;
Bij, pj etC; sont les paramétres des potentiels.

Le potentiel de Morse a été utilisé pour la liai0 :

qq;
(Krij )= r_J + Dij (1_ exd_ Bij (rij - ro))2
j
ou I est la distance d’équilibre;

Dy, Gj sont les parameétres ajustables des potentiels.

71



CHAPITRE IIl — AJUSTEMENT DES POTENTIELS

D’autre part, des termes a trois corps de type baigue ont été ajouteés :
1
(P(eijk )= E Kg (eijk - 90)2

ou Bi est I'angle entre les atomg$ etk ;
0, est I'angle correspondant a I'’énergie minimale ;
Kg est un coefficient qui exprime la force de flexabala liaison.

En utilisant des paramétres différents pourd, !0, PIB et !B, ces potentiels simulent
correctement la structure des cristawORBI (tous les bores sont tri-coordonnés) eOBl|
(tous les bores sont tétra-coordonnés). Ainsi diffés potentiels ont été définis selon la
coordinence locale des atomes.

Pour la structure du verre,B;, une fonction permettant de passer de facon aomtdiun
potentiel a un autre a été ajoutée pour éviteotedtion de bore tétra-coordonnés (dans le
verre BOj3 réel, tous les bores sont tri-coordonnés). Latfoncs’écrit sous forme :

1 r <(R-D)
Fp = 1—sin¥ (R-D)<r<(R+D)
0 r>(R+D)

Lorsque la distance entre 2 atonresst inférieure &R-D, l'interaction complete entre les
atomes est considérée maisrsdépasseR+D, l'interaction est annulée. Dans la plage
intermédiaire, l'interaction est considérée de fapartielle.

Une coordinence « étendue » est deéfinie par IalﬂHrE F, - Quand toutes les interactions

sont complétes, cette valeur équivaut a la coongimeQuand une interaction est en train de se
former (c'est-a-dire si sa distance est comprisikeeR-D et R+D), la coordinence est
considérée de facon partielle.

Le potentiel d’une paire B-O est défini en fonctide la coordinence étendue de I'atome de
bore. Voici ci-dessous le cas d’'une coordinencepma® entre 2 et 3 :

(p(rij )= (1_a)(p2(rij ) +a(p3(rij) ' a=F.-2= ZFbi -2

ou @,(r; )est le potentiel pour un bore de coordinenced®(ef le pptentiel pour un bore de
coordinence 3. Le parametigpasse de 0 a 1 quand la coordinence passe dec@ qus regle
le basculement d’'un potentiel a un autre.

Le potentiel de Takada-Catlow-Price (TCP) prenccempte la formation et la rupture des
liaisons au cours de la simulation. C’est un avgatanais la durée des calculs est allongée car
il faut comptabiliser la coordinence des atomebkaque pas de simulation.

Cormack et Park ont ajusté des potentiels pouiligusn et I'alcalin pour modéliser un
systeme alcalino-borosilicaté. La boite de simakagst limitée a 500 atomes [5].

Un autre modéle avec des charges variables, demptres variables pour le champ de force
B-O, et des termes a 3 corps B-O-B et O-B-O a é#eldppé et validé sur cing cristauxQ#
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B,O; par Maslyuk et ses collaborateurs [6]. Tout d'aboia coordinence du bore est
déterminée sur le réseau cristallin et des paramedifférents sont appliqués pour les
interactions autour dédB et des”’B. Ce modele est utilisable pour des cristaux mast
pas applicable pour les verres car la coordinencbade évolue avec la composition et avec
I'historique de fabrication d’'un verre, en partieulla vitesse de trempe.

En 2006, Huang et Kieffer [7, 8] ont également ps¥un modeéle de potentiel pour simuler
le verre de borate B3;. Ce potentiel utilise un terme a trois corps destparametres sont
fonction de la coordinence du bore et donc évolueaars de la simulation. Dans ce modele,
les charges des atomes peuvent changer avec ldirm@ae en utilisant une fonction de
transfert de charge. Mais ce modéle reste égalecopmplexe et difficilement utilisable dans
le cadre d’une composition vitreuse ternaire etrpi®s systémes de grande taille.

1.2 Potentiels pour les systemes borosilicatés

Aujourd’hui, les potentiels qui sont utilisés camraent pour modéliser le systéme
borosilicaté sont de type Born-Mayer-Huggins (BMigmplétés par des termes a trois corps
de type Stillinger-Weber (SW) :

. . . ri,
Potentiel de paires (BMH)q(r;) :ﬁ+ B; ex;{——J
f Pj
avec @, g;: charges entiéres des atomes
Bij, pjj : parameétres correspondant a la force répulsive @xitomes
rj - distance entre 2 atomiest;j

Potentiel a trois corps (SW):

f M ~ N

ij ic

®r ) =\, exp{ \f + Y ](Coseijk—COSéijk)z

avec ;,vi: parameéetres dépendant de la nature chimiqueatarei
ric . rayon de coupure
Z?ijk : angle du tripletj(i,k) correspondant a I'énergie minimale

Avec ces potentiels BMH, les verres simulés repismht bien les caractéristiques structurales
[9, 2]. Lors de la simulation de 3 verres sodo-Boicatés, Gou et al. ont montré que la
différence maximale pour le pourcentage de boma-gdmordonnés entre la simulation et le
modéle de Yun et Bray était d’environ 10%ableau 111.1).
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Composition des verres (% molaire) % /B % 4B Différence
N&O-SiO, B,0s (BMH) (Y&B) (%)
B30 70 30 70 70 0
B50 50 50 50 60 10
B70 30 70 40 30 10

Tableau IIl.1: Comparaison du pourcentage de bore entre la sitianlgpar des potentiels
BMH et le modéle de Yun et Bray [9]

D’autre part, l'utilisation de charges entieressllamodele de Born-Mayer-Huggins conduit
a des modules d’élasticité surestimés par rappbexpérience. N. Deladerriere et al. [10]
avaient simulé la propagation des ondes acoustiqaas le verre CJ1 pour calculer ses
propriétés mécaniques. Les valeurs des modulesstigté ont montré des écarts avec
I'expérience (29-43% pour les vitesses de propagaiies ondes acoustiques, 70% pour le
module d’Young, 100% pour le module de compressil

2 Ajustement des potentiels sur la structure et les
propriétés élastiques

2.1 Nécessité de développer de nouveaux potentiels

Pour améliorer la représentation des verres sim@plitine premiere étape du travail a consisté
en I'ajustement de nouveaux parametres pour obte@meilleure description des propriétés
élastiques et structurales. Trois compositions &leeg ont été choisies pour les ajustements
(voir Tableau I1l.2). Afin de valider les paramétres des potentieles dnesures
expérimentales des modules d’élasticité ont étédaiu Laboratoire d’Analyse des Interfaces
et de Nanophysique (LAIN) de I'Université de Morltige II. D’autre part, des expériences de
diffraction de neutrons ont permis d’obtenir lestéars de structure du verre CJ1.

Composition des verres

Masse Module Module de
(% molaire) volumique | d’Young | compressibilité
Sio, 8,0, N&O p(g/cm® | E(GPa) |K,(GPa)
CJl 67.73 18.04 14.23 2.45 82 45
SBN 12 | 59.66 28.14 12.20 2.37 71.8 42
SBN 55 | 55.30 14.71 29.99 2.54 69.4 48.6

Tableau I11.2 : Compositions et propriétés élastiques des vautidisés pour ajuster les
potentiels
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Il est également nécessaire que les potentielsdapent correctement I'effet de trempe. Ito
et al [11] ont réalisé des calculs sur des vemrespés a différentes vitesses. Lorsque la
vitesse de trempe augmente, la densité et le madiYleung du verre diminuent et la
coordinence autour des atomes de bore décroit.ppella ce phénomene l'effet de trempe
thermique.

2.2 Choix des paramétres de départ

Nous avons tout d’abord utilisé les parametresriisudans la littérature pour des verres
alcalino silicatés. Plusieurs potentiels ont etéves : le potentiel de Vessal utilisé pour les
verres alcalino silicaté [12, 13] et les verregatts complexes de 3-5 oxydes [14, 15, 16], le
potentiel de Matsui utilisé pour les cristaux, ligaides silicatés de 5 oxydes [17, 18, 19] et le
verre sodo-calcique silicaté [20], et le potenti&lillot-Sator utilisé pour les matériaux
silicatés complexes [21]. Mais dans aucun desledsore n'apparait dans les compositions
vitreuses.

A cause des charges entieres, on ne peut pasuldipotentiel de Vessal. Les deux potentiels
de Matsui et Guillot-Sator utilisent les mémes uedede charge partielle, ils nous ont servi

comme parametres de départ. Nous avons choisalasngtres de Guillot-Sator en raison de

la forme classique du potentiel. Guillot et Sat&S] ont ajusté des parameétres pour les
liaisons Si-O, Na-O et O-O. Ces valeurs ont été&@ak sur les propriétés thermodynamiques
de plusieurs matériaux silicatés géologiques néecamt pas d’oxydes de bore. Nous sommes
partis de cette base de potentiels, en cherchapatamétrage adéquat pour la représentation
des liaisons B-O.

Pour les interactions B-O, nous avons cherché tengiel de paires de type Buckingham plus

un terme coulombien :
) r. C.
or;) = L B, ex[{‘LJ e
rij pij rij
A partir des anciens paramétres des potentiels eedx développés par Guillot et Sator, une

premiere version du champ de force B-O a été defiroir Tableau 111.3) puis modifiée pour
reproduire au mieux les propriétés des trois verres

Liaison B (eV) o (A) C(eV. A% | Atome q(e)

O-0 9027.03 0.265 85.0321 Si 1.89
B-O 80001.76 0.1443 30.6484 B 1.4175
Si-O 50329.69 0.161 46.1395 @) -0.945
Na-O 120360.22 0.17 0 Na 0.4725

Tableau I11.3: Les parametres initiaux des potentiels
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4 Température (K)
5000— T,
P=0
300f - ----------- ; . NPT | NVE:
Temps (ps)
0 100 1040 1060 1065

Figure Ill.1 : Schéma de simulation des verres

A l'aide du code de dynamique moléculaire classi@uePOLY [22], les trois verres du
tableau 1ll.2 ont été fabriqués. D’abord, une baitbique de 1000 atomes dans laquelle les
atomes Si, B, O, Na sont placés d’'une maniereatéagst équilibrée pendant 100 ps a 5000
K. Ensuite, la structure est trempée par paliesgyia la température ambiante (300 K). La
différence de température entre deux paliers saidsesst de 100K. La vitesse de trempe est
égale a 510" K/s. Aprés la trempe, le verre obtenu a été reldagds I'ensemble NPT
(nombre d’atomes, pression et température contantenposant une pression nulle pendant
20 ps. LaFigure 1ll.1 schématise les différentes étapes de fabricatiovede. Au cours des
simulations, des conditions périodiques sont syat@&mement appliquées. Pour le calcul des
interactions coulombiennes, la sommation d’Ewalahgi@éte est considérée [23].

La détermination du potentiel B-O final a été dfifiée en deux étapes. Dans un premier
temps, un potentiel & charges non entieres maistaxes a été développé. Mais devant la
difficulté a reproduire précisément toutes les peips des verres, une forme plus complexe
du potentiel a été utilisée en faisant varier le@rges avec la composition. Le premier modele
sera dénommé « potentiel simple » et le second Imaa#a dénommé « potentiel affiné ».

Les deux étapes du développement du potentiel famalt maintenant successivement
présentees.

2.3 Modéle simple : Résultats et discussions

Une série de calculs par essais et erreurs avémisyverres CJ1, SBN12, SBN55 a permis de
reproduire correctement les environnements du ébda silicium ¢s.o = 1.37 — 1.47 A Cg

= 3.73 (CJ1), 3.43 (SBN12), 3.62 (SBN5%k;0 = 1.61 — 1.62 A :Csi = 4). C; représente ici

la coordinence de I'atome i di; la distance de premier voisin entre les espea#s]] Les
parameétres du potentiel simple sont listés dafsbdeau I11.4. A noter qu'une modification
des parametres initiaux des interactions Si-Oj-&i 8 été apportée.

Nous allons maintenant comparer les résultats abtamec les résultats expérimentaux.
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Liaison B (eV) o (A) C (eV. A% Atome q(e)

0-0 9027.03 0.265 85.0321 Si 1.89
B-O 221123.36 0.124 35.0019 B 1.4175
Si-O 45296.72 0.161 46.1395 @) -0.945
Na-O 120360.22 0.17 0 Na 0.4725
Si-Si 834.40 0.29 0

Si-B 337.70 0.29 0

B-B 121.10 0.29 0

Tableau 1.4 : Les parametres du modele de potentiel simple
2.3.1 Les propriétés structurales

2.3.1.1 L’environnement local du silicium

La fonction de distribution radiale entre deux tygéatomesx et3 est calculée sous la forme

suivante :
vV
r =—% ; o(r —r,
ga[}() 4 ZNGNBi =4 [3} ( |])

ou Ng, Ng sont les nombres d’atomes de typet 3, V le volume de la boite de simulation.
Grace a la fonction de distribution radiale, ontgeauver la répartition des atomes de tfjpe
autour des atomes de type

Sur les fonctions de distribution radiale des 6ats Si-O pour les trois verres, le pic montré
sur laFigure IlIl.2 correspond a la distance de premier voisin Si-étteCdistance a une
valeur identique pour les trois verres (d=1.61 A)celle-ci reproduit bien la valeur
expérimentale (o = 1.61A [24], 1.60A [25], 1.62A [26]). La coordinee du silicium est
toujours égale a 4 pour les trois verres. Cela reamie tous les atomes de silicium forment
des tétraédres SiO

L’environnement tétraédrique des Si se retrouves des distributions angulaires O-Si-O. Sur
la Figure 111.3, on observe que les trois distributions O-Si-Ot sprasi identiques avec un
maximum aux alentours de 109.4° en accord avedrkoiintra tétraédriqgue déterminé
expérimentalement (expérimentalement cet angleerstue 109.5 et 109.727, 24]).

La distribution de I'angle Si-O-Si présente un étaént plus important={gure 111.3). Cet
étalement a été confirmé par des expériences ftadibn. La position du maximum est en
accord avec les résultats expérimentaux (144°-1f277) 28, 29]. La valeur moyenne de
I'angle Si-O-Si des verres simulés est indiquéesdamableau I11.5.
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Figure I11.2 : Les fonctions de distribution radiale Si-O degeres (les valeurs des verres
SBN12 et CJ1 sont décalées verticalement de 2B)et 5
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Figure I11.3 : Les distributions angulaires Si-O-Si et O-Si-€sdrois verres (les valeurs des
verres SBN12 et CJ1 sont décalées verticalemeatedd)
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2.3.1.2 L’environnement local du bore et du sodium

Dans les verres borosilicatés, I'environnementllocabore est complexe. Quelques atomes
de bore prennent un environnement tétraédrique @®i@, avec un ion qui joue le réle de
compensateur de charge (le sodium dans le verre IG3H autres sont des bores tricoordonnés
sans compensateur de charge dans un environnemangutaire. Sur la fonction de
distribution radiale de la liaison B-O du verre Cddus observons une subdivision du premier
pic en deux sous pics (vokigure I11.4). Le premier sous pic correspond aux bores tri
coordonnés (d=1.42 A) et le deuxiéme sous pic anesbtétracoordonnés (d=1.47 A). La
valeur expérimentale de la distance B-O varie @& & (pour led®'B) a 1.47 A (pour les
[“IB) [30]. Expérimentalement, la distance moyenne B4@ verre borosilicaté dépend de la
coordinence du bore. Ici, nous avons estimé lanitst expérimentale a I'aide de la formule :
ds.o = 1.37(%°'B) + 1.47(%4"B).

Dans le verre CJ1 simulé, la coordinence du botedes3.65. Cela expliqgue pourquoi le
deuxieme sous pic est plus haut que le premier. d@atre, avec le verre SBN12 la
coordinence simulée du bore vaut 3.55, d’ou un @esous pic plus intense que le second.
Dans le cas du verre SBN55, le sous pic correspuradex bores tri coordonnés a disparu car
leur quantité est plus faible (12%B). Dans tous les cas, on observe que la distanGe B-
augmente avec la coordinence du bore. Cela a éternggnt confirmé dans des études
expérimentales et de simulation avec des poterB@is-Mayer-Huggins.

13 14 15 16 17

r(A)

Figure I11.4 : Les fonctions de distribution radiale B-O degesres (les valeurs des verres
SBN12 et CJ1 sont décalées verticalement de 2B)et 5

Concernant les distributions angulaires autour ol bla distribution des angles O-B-O des
trois verres (voifigure 111.5b ) se caractérise par un pic intense dont la posdié&pend de la
coordinence du bore. Cela s’explique par le mélaihgda forme triangulaire BO(Angle
moyen OFIB-O = 118.6 dans le cristal -1 [31], tous les bores sont tricoordonnés) et de
la forme tétraédrique BAngle moyen O-B-O = 111%lans le cristal BDs-1l [32], tous les
bores sont tétracoordonnés). Comme pour Si-O-&igle B-O-B présente un étalement plus
important (voirFigure 111.5a) . La valeur expérimentale de I'angle B-O-B est padse entre
129.4 dans le cristal BD3[31] et 143 dans les verres borates [33]. Les valeurs moyetess
angles sont listées dansTableau III.5. Sur laFigure IIl.5, on observe quelques valeurs
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d’angle B-O-B inférieures a 180Ces angles proviennent de structures exotiquesiades
atomes de bore. Ce sont les anneaux de taille 2emam deux atomes d’oxygene
tricoordonnés et deux atomes de bore tétra-coostonn

B-O-B ——cCa

75 85 95 105 115 125 135 145 155 165 175
Angle (9

(a) Distributions angulaires B-O-B

10

|10-B-0O ——CJ1

f (angle)

80 90 100 110 120 130 140 150
Angle (9

(b) Distributions angulaires O-B-O
Figure II1.5 : Distributions angulaires B-O-B et O-B-O des #raerres (les valeurs des
verres SBN12 et CJ1 sont décalées verticalemeatedd)

Les propriétés structurales simulées reproduisient llexpérience (écagt 5%, voir Tableau
[11.5) exceptée la coordinence du bore du verre SBN8&ri(é& 7%). Les coordinences du
bore sont déterminées par le modéle de Yun et B35, 36]. Suivant ce modéle, au fur et
a mesure que R augmente, il y a disparition desshiétra-coordonnés au profit des bores tri-
coordonnés dans des groupements de type métatmirgtgroborate. Ceci expliquerait la
coordinence expeérimentale plus faible du bore dansrre SBN55 que dans le verre CJ1.
Avec ce modele de potentiel nous n'avons donc fEsapables de reproduire précisément la
structure du verre SBN55.
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Concernant la distance Na-O, sa valeur expérimentidpend du rbéle du sodium
(compensateur ou modificateur). Elle varie de 22@6le de modificateur) & 2.62 A (r6le de
compensateur) [26, 37].

d decs | d Angle | Angle | Angle | Angle
Cs |Cs |,B0 S0 | MNa0 | 5i.0-Si | 0-Si-O | B-O-B | O-B-O
A A " T e 1o

Verre CJ1

1.6- | 2.29- 144-147 109.5- | 129.4- | 111.6-

Expérience| 3.734.00| 1.45 162 | 2.62 109.7 143 118.6

Simulation | 3.65 4.00/1.45 | 1.61| 2.50 146.7 109.4 124.9 111.5%

Verre SBN12

1.6- | 2.29- 144-151 109.5- | 129.4- | 111.6-

Expérience| 3.434.00| 1.42 162 | 2.62 109.7 143 118.6

Simulation | 3.55 4.00/1.44 | 1.61| 2.52 144.8 109.4 126.8 112.3

Verre SBN55

- 1.6- | 2.29- 109.5- | 129.4- | 111.6-
D -
Expérience| 3.624.00| 1.44 162 | 262 144-151 109.7 143 118.6

Simulation | 3.88 4.00| 1.47 1.61| 2.47 147.9 109.4 134.3 110.1

Tableau II1.5 : Propriétés structurales simulées et expérimasales verres ternaires
2.3.2 Ladensité et les modules élastiques

Tous les verres reproduisent bien les propriétésam@ues avec des écarts classiques pour ce
type de potentiel empirique (<20%) (vdiableau 111.6). Les modules d’élasticité des verres
ont été calculés a l'aide de GULP [38] par la md&éhade minimisation de I'énergie. Pour
tester cette fonction, nous avons fabriqué un veersilice avec les potentiels BKS [39]. Le
module de compressibilit€, et le module d’YoundE calculés sont respectivement de 37.87
GPa et de 64.98 GPa avec de faibles écarts panrtappexpérience (36.9 GPa et 72.3 GPa
[40]).

Ensuite I'effet de trempe a été testé. Lors degifaentation de la vitesse de trempe d&®?

K/s & 16* K/s, les densités et les modules d'élasticitévéeres diminuent exceptée la densité
du verre SBN12. Ce phénomene a été observé expdalament sur les fibres de verre d’'un
alumino boro silicate de calcium [41]. La diminutide la coordinence du bore dans les verres
est soulignée dans I&ableau I1.6. A noter que la densification des verres lors du
ralentissement de la vitesse de trempe reste neodestme cela a été montré par Ito et al
[11].
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Vitesse de trempe | p (glcm® | K, (GPa) | E (GPa)
Verre | Expérience 3,73 2,45 45 82
cJ1 )
, , Viempe= 5102 K/s | 3,65 2,47 40,21 71,63
Simulation
Viempe= 10" K/s 3,55 2,45 36,8 65,49
Verre | Expérience 3,43 2,37 42 71,8
SBN12 )
_ _ Viempe= %10 K/s | 3,55 2,35 34,4 61,38
Simulation
Viempe= 101 K/s 3,51 2,39 29,22 52,86
Verre | Expérience 3,62 2,54 48,6 69,4
SBN55 )
, , Virempe= 5¥10% K/s | 3,88 2,54 40,5 63,69
Simulation
Viempe= 10" K/s 3,78 2,53 36,36 61,44

Tableau I11.6 : Propriétés mécaniques des verres ternaires
2.3.3 Conclusions sur le modeéle simple de potentiel B-O

Cette premiére version du potentiel modélise ctereent les propriétés mécaniques des
verres et des cristaux. C’est un point positif démstique de la simulation de la fracturation
des verres. D’autre part, les structures des veawas correctement modélisées, mise a part
I'existence de certaines configurations exotiquasnéaux de taille deux et oxygenes
tricoordonnés). La quantité de ces anneaux dépenth aonfiguration initiale du liquide.
Environ 20 a 30% des atomes du bore et 3 a 5% wesea d’'oxygene participent a la
formation de ces anneaux.

Nous avons fabriqué un verre de 200 atomes avgoiemtiel mais aucun anneau de taille
deux n’a été trouvé. Donc il semble que l'appanitiies anneaux de taille deux soit liee aux
interactions a moyenne distance. Expérimentalemiénty’existe pas actuellement de
confirmation de l'existence d'un tel type d’anneau®oncernant les atomes d’oxygene
tricoordonnés, leur existence dans les verresiatcdlorosilicatés a été supposée par Zhao,
Stebbins et al [42, 43]. Nous discuterons de &t entre la quantité des atomes d’oxygénes
tricoordonnés et la composition des verres plus loi

Un inconvénient du modéle simple est son applioaéiaine gamme de composition limitée.
Concretement, on a essayé de simuler un verre T8@BP6B,0;. Expérimentalement tous
les bores sont tricoordonnés mais dans la strustarelée, une grande quantité des atomes de
bore se retrouvent dans un environnement tétradoooe ([B0%). D’autre part, la
coordinence du bore dans le verre SBN55 reste @lepée et la décroissance de la
coordinence du bore pour les valeurs les plus étevd rapporR n’est pas correctement
modélisée. Malgré cela, ce potentiel reste utilsatans le domaine des verres nucléaires
(SBN12, CJ1).

Néanmoins, nous avons développé une nouvelle dpprpour pallier les inconvénients
précédents sous la forme d’'un potentiel affiné.
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2.4 Développement du modele affiné

La conversion du bore tricoordonné en bore tétnatmmé est un processus qui regroupe
plusieurs événements : allongement de la liaisen1(@7 A a 1.47 A), changement de la
forme triangulaire a la forme tétraédrique, modifion de la structure électronique et donc de
la charge localeggs # ggs), arrivée d’un atome mobile en position de comptng de charge.
Cette particularité de I'environnement local duéoend I'ajustement du potentiel sur une
large gamme de compositions difficile.

Nous avons donc cherché un modéle adéquat pouero@ ternaire et dont I'application reste
raisonnable du point de vue du temps de calculjueest important dans I'optique de la
modélisation de la fracturation, la boite contenalosieurs dizaines a centaines de milliers
d’atomes.

Pour l'ajustement de cette version affinée du paknnous avons utilisé des verres
supplémentaires pour considérer une gamme de cdtiopsspour laquelle la variation de
coordinence du bore est importante (vbatbleau I11.7). Leurs propriétés élastiques ont été
étudiées par Maynell et al [44, 45]. Leurs coordoes ont été calculées par le modéle de Yun
et Bray. Ces verres nous serviront de base poigterdé modéle de potentiel affine.

Compositions de verres

(% molaire) E’g Jem?) E (GPa) Kk (GPa) (Cj:gct))rc;jrigence

SiO, B20Os NaO
SB 69.5 30.5 0 2.042 34.31 23.74 3.00
SBN 3 48 48.7 3.3 2.069 35.65 23.47 3.07
SBN 10 44.4 46.1 9.6 2.181 45.63 28.17 3.21

Tableau I11.7 : Compositions et propriétés élastiques des vestgplémentaires
2.4.1 Modification des parametres des potentiels

Avec le modele de potentiel simple, la coordinedaebore dans le verre SBN55 simulé est
trop élevée et la non linéarité de I'évolution decbordinence des atomes de bore avec les
rapportsk etK n’est pas correctement reproduite.

Pour corriger ces écarts, une forme plus complexgatentiel a été mise en ceuvre, qui
consiste a faire varier les paramétres d’ajustermest la composition chimique du verre.

Cette forme nouvelle de potentiels tire son origileela réalité physico-chimique des verres
borosilicatés. Il a été montré d’'une part, notaminpam des calculs ab initio, que la structure
électronique autour d’'un atome de bore varie agatosrdinence. Une analyse par la méthode
de Mulliken a donné des valeurs différentes desrgeisadu®B et du B dans les
groupements BgMHs et (BQyH4) [6]. L'utilisation de charges fonction de la comehce du
bore est une technique qui a déja été expérimelaee des modeles de potentiels antérieurs
[5, 7] mais ces potentiels sont trop complexes poodéliser de grands systemes.
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D’autre part, la coordinence moyenne des atomdsoe dépend de la composition du verre.

Il devient alors naturel d’'introduire une dépendamntre le champ de force autour d'un

atome de bore et la composition du verre. C’estrqumi nous avons considéré des charges
variables dépendantes de la composition.

Dans notre modéle, la charge de I'atome de borajastée selon la valeur du rappBrtLe
choix de la forme analytique de la dépendance &adtéselon la procédure suivante. La
coordinence moyenne des atomes de bore dans phismmpositions vitreuses a d’abord été
calculée selon les regles déterminées par Yun, &diiray. Les concentrations relatives en
bore de coordinence 3 et 4 dans ces verres septddsfs; etfzs. Nous avons également fait
I'hnypothése que le rapport des charges des atombsré en coordinence respectivement 3 et
4 reste égals4/gs3= 1.14 [6, 7], avec des rappodss /do = -1.5, elggs /0o = -1.71.

Nous avons ensuite fait 'nypothése que le rapgertt charge moyenne de I'atome du bore et
de la charge de l'oxygéne dans un verre,;SiB,0; - N&,O de composition quelconque est
fonction des rapportgss/go €t gs4/do pondeérés par les concentrations relatives en dere
coordinence 3 et 4.

e
do

= f |QB3| f |qB4|
YB 83‘ q0‘+ B4‘q0‘

q's est ici la charge effective de I'atome de borestea-dire celle qui sera prise en compte
pour le calcul des interactions coulombiennes.

Grace au modele de Yun, Dell et Bray, les valew$ggl et fzg4 sont connues pour chaque
verre. Comme les rappor@ Qs
Oo %o
rapportq’s/q’o en fonction du rappoR. Les courbes obtenuesigure 111.6 ) ont été ajustées
par une relation non-linéaire de la forme :
5 .
qlaz_qlo(Qus"'ZCiRI +C0j (1)

i=1

et sont fixés, il devient possible de tracer I'évauatdu

Le résultat de I'ajustement donne :

Co = 1.49643; Cy = 0.29504; C, = —0.2565; C; = 0.08721; C, = —0.01323; Cs = 0.00073;
Cs = 0.00315 (si R > 0.55),C 0 (si R< 0.55).

Dans laFigure 111.6, les valeurs de notre modele reproduisent bieleselalculées sur le
modéle de Yun et Bray. Les écarts sont systématigoeinférieurs a 3 %.
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Figure I11.6 : Modélisation de la dépendance des charges sulgazamposition (---) :
valeurs calculées sur le modele de Yun et Bray ;): valeurs ajustées par I'équation) (1

La charge des autres atomes sera calculée de lamnanivante :

Considérons une configuration qui conti®kt atomes de SiNo atomes de O\g atomes de
B, Nna atomes de Na. La neutralité du systéme impose :

OsiNsi+ 0o No + gg Ng + Ona Nna = 0

Dans le cas du modele de potentiel de Guillot-S#dsrvaleurs suivantes sont utiliséeg; =
1.89 ;00 =-0.945 0z = 1.4175 gna = 0.4725.

Les valeurs des charges qui seront utilisées datns modele sont différentes mais continuent
de respecter la neutralité globale du systeme. é3nappelleq’si , d'o , 9’'na- Elles sont
déterminées a l'aide des équations :
o ds—9
qi =0 —Ng o——F
NSi + NO + NNa

;1=Si, O, Na (2)

Ces équations permettent de faire évoluer les ekadg chacun des ions compte tenu de
I’évolution de la charge de I'atome de bore tougarantissant la neutralité globale.

L’ensemble des équations (1) et (2) ne possedengisalution (en faisant I’hypothése que la
charge des atomes d’oxygene est négative) et petendéterminer sans ambiguité la charge
de chacun des ions pour une composition donnée.

Une fois les charges des ions déterminées, regjiester les autres parametres des potentiels
de paires pour reproduire au mieux les structutelese propriétés mécaniques des verres
alcalino-borosilicatés. Il est apparu nécessaite,caurs de cette étape, d’introduire une
flexibilité supplémentaire dans le champ de fore® EBn faisant varier les parametres du
terme répulsif avec la composition pour garantie onne reproduction de la distance B-O.
Nous avons donc supposé que le paranfeiredu potentiel B-O qui exprime lintensité de la
force répulsive entre le bore et 'oxygéne évoluecde rapporR* selon :

As.o = f (R
Le rapportR* est défini par les formules :
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min R,£+0.5 , R<5+0.5
R = 16 4
B K
0, RD[Z+O'5’K+ZJ

R* dépend donc des rappofset K. Par une méthode essais - erreurs, la relatiae éat
parametrédg o et le rapporR* a été progressivement affinée. Finalement, noaesawbtenu
un modele définitif représenté par I'équation sotea

5 )
Aso zzai (R*) *ta,
=]
Avec ay =180390.53;a; = 47166.67;a, = —43827.65;23=210268.55;a, = -52520.42;a5 =
-139041.69
Le

Tableau Il1.8 contient les valeurs des parametres ajustableautess paires atomiques. Des
termes répulsifs Si-Si, Si-B et B-B ont été ajoupdmir éviter la formation de structures
exotiques de taille 2 (8'B et 2'0). Nous allons maintenant comparer les résultatsnois
avec I'expérience.

Liaison A (eV) o (A) Ci (eV. A%
Si-O 45296.72 0.161 46.1395
Na-O 120360.22 0.17 0
0O-0 9027.03 0.265 85.0321
Si-Si 834.40 0.29 0
Si-B 337.70 0.29 0
B-B 121.10 0.35 0

Tableau 111.8 : Parametres des potentiels Si-O, Na-O, O-O, SEEB, et B-B
2.4.2 Propriétés structurales

Pour la validation des potentiels empiriques, llgsverres du tableau 2 sont utilisés. Les
fonctions de distributions radiales et les distiifns angulaires de ces 6 verres sont
présentées sur Iéigures I11.7, 111.8 etlll.9.

Concernant I'environnement local des atomes deiwili, comme pour le modele simple, la
distance de premier voisin Si-O, mesurée commesipn du premier pic sur la fonction de
distribution radiale (voirFigure Ill.7a), conserve une valeur identique pour les six erre
(dsi.o = 1.61A) en accord avec la valeur expérimentalg & 1.60 -1.62 A. La coordinence
des atomes de silicium reste toujours égale a 4 lpswsix verres. Les valeurs simulées de la
distance Si-Si Tableau 111.9) varient légérement mais restent proches de lauval
expérimentale (€s; = 3.08 A [24]).
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Sur laFigure Ill.9a, on observe que les six distributions O-Si-O doates quasi identiques.
Le maximum est aux alentours de 109.4° (expéried€8.5 et 109%. Le désordre du réseau
amorphe est plus visible sur I'étalement de larithigtion des angles Si-O-Srigure 111.9b ).

La position du maximum de l'angle Si-O-Si est esond avec les résultats expérimentaux
(144°-147°). La valeur moyenne de I'angle Si-O-85drerres simulés varie de 1434
147.7 (Tableau 111.9).

Sur la fonction de distribution radiale de la pd&r®©, nous observons également pour les trois
verres CJ1, SBN55, SBN12 une subdivision du prepieen deux sous pickigure 111.7b ).

Le premier et le deuxieme sous pic correspondesgetivement aux atomes de bore tri-
coordonnés et de bore tétra-coordonnés. A noter mpues avons estimé la distance
expérimentale & I'aide de la formuleg.sl= 1.37(%°'B) + 1.47(%"B). Les coordinences du
bore quant a elles sont estimées a I'aide du matEehun et Bray.

Dans le verre CJ1 simulé, la coordinence du bar@es.72. Il contient donc une majorité
d’atomes de bore en coordinence 4 et cela exppiquequoi le second sous pic de la fonction
de distribution radiale B-O est plus haut que kenger. En revanche, dans le verre SBN12, la
coordinence simulée du bore vaut 3.41, d’ou un @esous pic plus intense que le second.
Dans le verre SBN55 ¢C= 3.58), l'intensité des deux sous pics est du enéndre, ce qui
traduit le peu d’écart entre la concentration desnas de bore tri-coordonnés et celle des
atomes de bore tétra-coordonnés. Pour les verrésemant des faibles coordinences
moyennes autour des atomes de bore (SBN15:323 et SBN3 : £= 3.09), le second sous
pic décroit jusqu’a disparaitre dans le cas dueveB (G = 3.01).

Dans tous les cas, on observe que la distance Bghente avec la coordinence du bore
(Tableau 111.9), ce qui est logique puisque les atomes d’oxygemd plus éloignés d’'un
atome de bore de coordinence 4 que d’'un atome edsocoordinence 3. L'augmentation de
la coordinence moyenne des atomes de bore settpatuiin décalage du premier pic sur les
fonctions de distributions radiales B-B et SifHdure 1l1.8a etb). La distance B-B change
de 2.69 A (verre SB) a 2.80 A (verre CJ1) et Si®2180 A a 2.91 A respectivement.
L’allongement de la distance B-O localement seuitapar un éloignement supérieur entre
cations en position de seconds voisins.

Concernant les distributions angulaires autour ahe ble pic maximum de la distribution des
angles O-B-O des six verregigure 111.9c) dépend de la coordinence du bore. Ceci
s'explique logiqguement par le mélange de la formangulaire BQ et de la forme
tétraedrique BQ Les valeurs moyennes des angles sont listéesTddnsau 111.9.

L’environnement autour des atomes de sodium esiatiere différente car cet ion est moins
lié au réseau polymérisé et peut adopter soit Um dé compensateur de charge(s
2.62R), soit un réle de modificateurndo= 2.29A). Takahashi et al. en étudiant les verres
alcalino-borosilicatés de typ&\,0 - B,Os;- rSi0, (0.01 <x< 2.0,r =1 et 2, A = Na et K)
[46] ont trouvé que les atomes de sodium sont @sflement compensateurs autour des
groupements B@dans la gammg<0.55-0.6. Lorsqu& dépasse ce seuil, le nombre d’atomes
de sodium modificateurs augmente de plus en ptuslaldépendance du role des atomes de
sodium avec la composition est retrouvée. Dansréés verres SBN3, SBN10, SBN1R £
0.07; 0.21 ; 0.43), les atomes de sodium sontipaement compensateurs et la distance Na-
O est égale & 2.53 A. Lorsgue= 0.78 (verre CJ1), certains atomes de sodiumedeeint
modificateurs et la distance Na-O diminue |égérdnfei.o = 2.51 A). Les modificateurs
deviennent majoritaires dans le cas du verre SBX552.04), ce qui contribue a diminuer
encore plus fortement la distance Na-Qa(l= 2.46 A). Cette évolution de I'ordre local
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autour des atomes de sodium se retrouve dansresdies de distributions radiales Si-Na et
B-Na (Figure 111.8c etd). La distance B-Na dépend systématiquement duddlsodium.
Quand il est compensateur, le sodium se positipnée d’'un groupe Bfet la distance B-Na
est égale a 3.0 A. En revanche, le sodium s’éloilgnbore quand il est modificateur g (¢ =
3.4-3.6 A). D’autre part, lorsqu’'un atome de sodijme un réle de compensateur sur le
réseau boraté (verres SBN3, SBN10, SBN12), la mistaSi-Na qui dépend de
I'environnement borate voisin est d’environ 3.2-A4Mais si certains atomes de sodium
deviennent modificateurs sur le réseau silicatérége CJ1, SBN55), il apparait un pic
correspondant a la distance 3.8 A. Cette distamiacicle avec la valeur expérimentale
obtenue sur le verre sodo-silicaté dont tous ldgusws sont modificateurs [47].

Les fonctions de distributions radiales Ofdg(re 111.7d ) présentent deux sous pics du fait
de la présence d'entités locales de natures diffése tétraédres (SiOBO,) et triangles
(BO3). Le premier pic correspond aux distances O-O timentités B@et B, et le second
aux distances O-O dans les entités;SiO

Pour conclure, au point de vue des propriétéstsirales, le modéle de potentiels mis en place
présente de bonnes performances par rapport a icesticouramment observé dans la
littérature avec des écarts systématiquement efésia 5%.
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Figure 1l.7 : Fonctions de distributions radiales (a) Si-O, &), (c¢) Na-O, (d) O-O (chaque
courbe est décalée verticalement)
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(chaque courbe est décalée verticalement)

89



CHAPITRE Il — AJUSTEMENT DES POTENTIELS

; ooy, . .
A% 0-Si-0 12 ] g e, SI:0-S
20 X o
X oo S o,
X 000 c’00% [T — %o""oo o%°¢°°¢o°ooo¢oo°°oow<>o% o
x CJ1 0, R
15 MM o O°M ° SBNS5 oo""o ® oo’ %‘”’%
o X o) Claed 8 pasa A b
o | °SBNSS & ¢ X & LR e
%’D W X AAAAAAA X %%wmmmm Q % SBN12 o Oy st
S ><>g( “a g 2 6 £ w’e«&xwm “a
8 10 4 X SBN12 W A 35§ < T 2 Y o
— W&W = X
L % AA s SBN1O o s %M
a SBN].O A o % a 4 —hoco00000000RX Lad %0 0,0%° © 0o 0
basaAAAsAAMSS ©  ean, ° AAAMAAAMAMAAMAMAMAAMAA 00%° 0g® ® %%
5 ] 24 i TS 0 " 00,
° o 8 % o SBN3 o’ T ©oc0,
ooooooooooooo SBNS °°o o " o OOMMWWM 2 -bo000000000000000°%°° U + t'*ﬂ. 0%%
o nu",u :,44—# +#«+M#H
o
0 i~ o — 1unhu:"“' S 0 . S?»W“*%Mm m""*w
80 100 120 140 100 120 140 160
(a) Angle (9 (b) Angle (9
x X 0-B-O0
201 X % s
00o X %99% 009%&?0%

x <, o SBN55
x ° i
W ’ OMMMW 151

15 3 PRI s R 28,
— % I x SBN12 e
o > SBN55 o° XX)eo« X»(XX& % % RSB PR R0
C:D 0000000000000 00000 x AAAAMXA& %20600000000000000000000 %
S 10 {xSBNI2 & b el T 107, SBNIO et
h POOOOOOIOINNKNKNRX AAAAA ° 08, XRO0000060000000000K R %
A ¢ g% o
2 SBN10 £ AN ot 900,
MAAAAAMAAMAAMAMAA oo ;“ S AAMAAAAAMAAMAAMAAA 5]° SBN3 c‘”‘»
54 ° ? e W«WMW
> SBN3 o " °, %,
o G e = SB ,pn‘n’q
O“SB _ﬂu“‘n l"‘n“,_‘ (I e e R T B S e e
o ‘ ‘ ‘ 90 110 130 150 170
80 100 120 140
Angle (9

(C) Angle (9 (d)

Figure 111.9 : Distributions angulaires (a) O-Si-O, (b) Si-O-&) O-B-0O, (d) B-O-B (chaque
courbe est décalée verticalement)
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ds.o (A) Cs q de.. | Angle | Angle | Angle | Angle
Verres cal | E call E (/§§'° (i')'s' Si-O- | O-Si- | B-O-B | O-B-
al. XP. al. XpP Si (0) e} (o) (o) 0O (o)
SB 1.37/1.37| 3.01/ 3.0 | - 3.06| 143.1| 109.35143.4 | 1194
SBN3 1.38/ 1.38 | 3.09 3.07| 253 | 3.16] 144.74109.38| 139.49| 115.94

SBN10 1.391.39 | 3.23]3.21| 2.53 | 3.08] 144.5/109.37| 140.24| 115.63
SBN12 141141 | 3.41]3.43| 253 | 3.13] 145.16109.4 | 141.99 113.73

CJ1 145 1.44 | 3.72| 3.73| 2.51 | 3.15 145.73109.39|138.41| 111.14
SBN55 144/ 1.43 | 3.58/ 3.62| 2.46 | 3.16] 147.69109.38| 151.70| 112.17
Expérience 2.29-|3.08 | 144- |109.5-|129.4-|111.6-

2.62 147 109.7 | 143 118.6

Tableau I11.9 : Propriétés structurales des verres simulés

2.4.3 Comportement des oxygenes non pontants et tricoores

Le Tableau 111.10 compare la concentration des oxygénes non pont@iP) estimée par le
modeéle de Yun et Bray avec celles des verres ssnAldéoter que le modéle de Yun et Bray
est un modéle théorique fondé sur les résultatérarpntaux de RMN. Il y a toujours des
différences entre la coordinence du bore estimédepmodele de Yun et Bray et la valeur
expérimentale. Concretement, selon Yun et Braysdarverre SBN12 tous les atomes de
sodium sont compensateurs de charge. Mais la coorde expérimentale des atomes de bore
dans le verre SBN12 déterminée par RMN et XANESemée un écart avec celle issue du
modele de Yun et Bray (Y&B : 3.43 ; RMN : 3.34 ; KK&S : 3.37) [48]. Donc dans le verre
SBN12 réel, certains atomes de sodium se compogrenmhodificateurs de réseau, ce qui
explique la coordinence expérimentale plus faibl@ar des atomes de bore. La concentration
en ONP dans le verre SBN12 n’est donc pas nullgueaeproduit correctement le modeéle de
potentiel propose ici.

De méme, le nombre d’atomes d’oxygenes non pontantgerre CJ1 simulé est égal a 2,8%.
Selon le modéle de Yun et Bray, le nombre d’oxygéoe pontant dans le verre CJ1 serait
d’environ 1%. Il y a également une différence ente valeurs mais I'écart est faible. D’autre
part, la différence dans le cas du verre SBN5%&restfaible.

Zhao et al. [49] ont étudié des verres a base @g-i0O3;-BaO par résonnance magnétique
nucléaire MAS et 3QMAS (magic-angle spinning anplérquantum) pour analyser les sites
des oxygenes non pontants et tricoordonnés. llsvémt que la concentration en oxygenes
tricoordonnés dépend de la composition des vefirabl¢au 111.11) et des rapportR et K.
Les potentiels développés ici simulent des strestuqui contiennent également une faible
proportion d’atomes d’oxygénes en coordinence 3aetord avec l'expérienceldbleau
[11.11). Cet accord reste qualitatif car nous n'avons [ess moyens expérimentaux de
quantifier la concentration en atomes d’'oxygenesatedinence 3 dans les verres.
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Verre R K % NBO % Blo
Simulé Y&B

SBN3 0.07 0.99 0.97 0.64

SBN10 0.21 0.96 1.99 2.48

SBN12 0.43 2.12 2.64 0 1.81

CJ1 0.79 3.75 2.8 1 1.98

SBN55 2.04 3.76 23.17 23 0.18

Tableau 111.10 : Concentration d’atomes d’'oxygene non pontanfsRpet tricoordonnés
BlO dans les verres simulés

Verres R=[BaO]/[BOs] | K=[SiO.)/[B,04] %NOB %0

BBS252 0,46 0,46 26-30,1% 5,6%
BBS352 0,58 0,5 5,1-6,8% 4,0%
BBS433 1,33 1,00 4,1-4,8% 1,3%

Tableau 11111 : Concentration d’atomes d’oxygéne non pontantsRpet dé O dans les
verres Si@-B,03-Ba0 [49]

2.4.4 Facteur de structure

Afin d’estimer la validité de la structure globale verre simulé, une expérience de diffraction
des neutrons a été réalisée sur le verre CJ1 anrdtaire Léon Brillouin (CEA, France). Le
facteur de structure a ainsi été obtenu. D’autrg pafacteur de structure du verre simulé a
été déterminé a l'aide de la formule de Faber -azif50]:

S,s(a)=1+ 47;00 ]o rla,,5(r) - 1sin(qr)ar

0

ou Sy () est le facteur de structure partiel correspondaatpairen - 3, po est la densiteg
est le vecteur de diffusioggg(r) est la fonction de distribution radiale de larpai - 3.

La courbe expérimentale correspond a :
S(q) = Z ch (“BBGBBSGB (q)
ap

avec cg = No/N, Ny est la concentration atomique de I'espéceN est le nombre total
d’atomes,b, et b, sont les longueurs de diffusion des neutrons fesigléments. etp. Les
valeurs des longueurs de diffusion sont issueddsss de données [51].
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On peut observer sur Eigure 111.10 que le facteur de structure du verre simulé reptod
bien I'expérience, avec un écart un peu plus ingmbrsur le premier pic. Ce décalage dans la
région des petits vecteurs de diffusion a déjaobservé par d’autres auteurs. Il est possible
gue ce pic corresponde a des arrangements a pigsdalistance difficiles a reproduire par
les méthodes de simulation moléculaire pour des®nai de taille ou de temps.

Pour corriger les écarts entre les facteurs detsiiel expérimental et simulé, un ajustement
par la méthode « Reverse Monte Carlo » a été &il.pCormier (IMPMC, Université Paris
VI). La Figure [11.210 montre qu'’il est possible de corriger le modetavague pour éliminer
les écarts sur le facteur de structure. Il deviaginisi possible de comparer la structure
« affinée » avec la structure atomique initiale pmettre en évidence les modifications des
fonctions de distribution radiales. Les fonctions distribution radiales avant et apres
affinement ne montrent pas de différences majeui®sautre part, I'écart des coordinences
des atomes (bore, silicium), des angles et de dtildlition des anneaux entre la structure
atomique initiale et affinée sont faibles.

1.5}
£\ —— MD
'\: Exp
~ \ B ey —
SO A A\ ST
'/ Wed
0.5 ]
1.5¢ n
[ —— RMC
[ —=-= Hxp
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Figure 111.10 : Facteur de structure du verre CJ1 expérimenEadf), simulé par Dynamique
Moléculaire (MD), puis corrigé par la méthode «ReseeMonte Carlo » (RMC)
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Configuration

Affinement par

initiale RMC
Coordinence de Si 4.0 3.99
Coordinence de B 3.7 3.61
Distance Si-O (A) 1.61 1.62
Distance B-O (A) 1.45 1.44
Distance Na-O (A) 2.53 2.56
Angles ()
Si-O-Si 145.42 147.96
O-Si-O 109.39 108.89
B-O-B 127.46 123.24
0O-B-O 111.18 110.85
Si-O-B 139.83 139.44
Pourcentage d’anneaux (%)
Taille 2 2.76 2.48
Taille 3 6.04 5.50
Taille 4 27.12 27.48
Taille 5 47.15 45.21
Taille 6 13.30 15.07
Taille 7 3.11 2.66
Taille 8 0.35 1.24
Taille 9 0.17 0.35

POTENTIELS

Tableau 111.12 : Comparaison des propriétés structurales du verié itial et affiné par

2.4.5 Densité et modules élastiques

Pour tous les verres, les propriétés meécaniquasgamreproduites avec des écarts classiques

RMC

(<20%) pour ce type de potentiel empirique (Viaableau 111.13).
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Verres p (g/cnT) Kp (GPa) E (GPa)

Cal. Exp. Cal. Exp. Cal. EXxp.
SB 1.98 2.04 19.0 23.7 30.0 34.3
SBN3 2.10 2.07 20.2 23.5 35.9 35.7
SBN10 2.24 2.18 24.9 28.2 45.6 45.6
SBN12 2.373 2.37 33.9 42 65.4 71.8
CJ1 2.457 2.45 40.6 45 76.0 82
SBN55 2.57 2.54 40.5 48.6 S7.1 69.4

Tableau I11.13 : Propriétés mécaniques des verres simulés

2.4.6 Validation du modele sur un cristal de Reedmergreri

Avec le potentiel mis au point, nous avons calde&propriétés macroscopiques du réseau
cristallin de la Reedmergnerite (composition NaBgiavec tous les atomes de bore en
coordinence 4). Les propriétés expérimentales deatg sont listées dans le tableau 111.14 et

comparées avec les valeurs simulées. Toutes lgwigtés structurales reproduisent bien
I'expérience [52].

Le module de compressibilité vaut 64.34 GPa, ceeguinférieur d’environ 8-10% a la valeur
expérimentale (68.7 GPa [53]). Pour le module dvqpucomme ce cristal est un matériau
anisotrope, il se déforme différemment selon lessakorsqu’une pression uniforme est
appliguée au matériau, la déformation selon I'fxeprésente 62% de la déformation totale
(€1/(e1te2+€3)=0,62) [54]. Connaissant les valeurs des défoonatide la Reedmergnerite
lorsqu’une pression est appliquée [54], nous sonmenesiesure d’estimer la valeur moyenne
du module d’Young & environ 110.4 GPa. Celle-cipgsthe de la valeur calculée. A noter
que les résultats de la simulation reproduisenteégant I'anisotropie du cristal avec un

module d’Young plus petit suivant I'axe X (44.5)pdtis important pour les deux autres axes
(146.4-165.1).

La densité du cristal a été calculée a l'aide dlume d’équilibre estimée par GULP. Le
décalage entre la masse volumique simulée et empétale est de 0.05 g/chsoit un écart de
2%. Le potentiel proposé ici donne donc de bongtads pour le cristal de Reedmergnerite.
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Propriétés Expérience Simulation
Longueurs du réseau

a(A)xbA)xc ) 7.84x12.37x6.81 | 7.41x12.66 x 6.80
Angles du réseau

a();B"):v( 93.32;116.37 ;92.04 93.0;115.7;91.9
dsi-o (A) 1.61 1.60

dg.o (A) 1.47 1.47
dna-o(A) 2.54 2.60

Angle O-B-O {) 109.41 109.46
Angle O-Si-O f) 109.41 109.41
Angle Si-O-Si {) 142.24 145.51
Angle Si-O-B ) 135.57 135.88
Densité (g/cm) 2.78 2.83

Ky (GPa) 68.7 64.34

E (GPa) 110.4 119.4

Tableau 111.14 : Propriétés structurales et mécaniques du crisiaReedmergnerite

2.5 Impact de la modification des charges

Afin d’analyser I'impact de la dépendance des cbsrgvec la composition, deux verres,
SBN12 et CJ1, dont les charges sont modifiées ¢snappelle SBN12' et CJ1’) ont été
compares avec deux verres SBN12 et CJ1 simuléslisant les charges initiales (les valeurs
du modéle de Guillot-Sator). Les propriétés stnatas des 4 verres sont rassemblées dans le
Tableau I11.15. Hormis la modification des charges, la simulatilanla fabrication des deux
verres a été effectuée avec les mémes potentiginstles mémes conditions.

Concernant I'environnement autour des atomes deiusil, une différence apparait sur
l'intensité du premier pic de la fonction de distiion radiale Si-O. La coordinence, la
distance ainsi que les distributions angulairesgmtent des valeurs quasi identiquegre
[11.11 et Figure 111.12). Par contre, I'environnement autour des atomedate est plus
fortement modifié. L’élargissement des deux soas de la fonction de distribution radiale B-
O des verres SBN12’ et CJ1’ amplifie la différercere les atomes de bore tricoordonnés et
tétracoordonnés. Le bore tétracoordonné est digganit47 A (CJ1’) et 1.46 A (SBN12') de
I'oxygéne tandis que la distance d8-O est égale & 1.40 A (CJ1') et 1.39 A (SBN12% L
distance moyenne est plus proche de la valeur exegtale dans le cas de la modification
des charges. D’autre part, l'utilisation de chardégendant de la composition permet d’éviter
la formation de certaines structures locales exesden particulier des anneaux de taille deux
avec deuX''B et deux®0).
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Le pic plus intense sur la distribution angulaif®©BE montre un accroissement de l'ordre en
second voisin autour du bore.

Sur laFigure 111.11b etd, on observe une augmentation de la distance N&eCali nombre

supérieur d’atomes de sodium en compensateur dgeclians les verres dont les charges
dépendent de la composition.

d e d Angle | Angle | Angle | Angle
Verre G Cs;i B8-0 SH0 NaO | gj-0- | O-Si- | B-O-B | O-B-O
A) A) A) siO) | 00 S O

16- | 23- | 144- | 100.5-| 120- | 111.6-
Exp | 3431 4001 1410 165 | 262 | 151 | 1097 | 143 | 1203

SBN12 | 3.38 4.00 1.42 1.61 2.50 145/3809.36| 138.60| 113.93
SBN12'| 3.41 4.00 141 1.61 2.53 145.16109.4 | 141.99 113.73

d e d Angle | Angle | Angle | Angle

Verre | Cg Csi B-O S0 Na-O | §j-O- | O-Si- | B-O-B | O-B-O
A) A) A) -

Si€) | 00 ) ©)

16- | 23- | 144- | 1095-| 120- | 111.6-
Exp | 3.73 | 400 144} 1o | 562 | 151 | 100.7| 143 | 1203

CJ1 3.62 4.00 1.46 1.61 248 146,3009.39| 134.11| 111.76
cJr 3.72 4.00 1.45 1.61 2.5]1 145,7309.39| 138.41| 111.14

Tableau 111.15 : Propriétés structurales des verres SBN12, Chaiges d’origine) et
SBN12’, CJ1’ (charges dépendant de la compaosition)
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Figure III.11 : Fonctions de distributions radiales (a) Si-O, Bd@s verres SBN12, SBN12’,
(b) Na-O des verres SBN12 et SBN12’, (c) Si-O, d®©verres CJ1, CJ1’, (d) Na-O des

verres CJ1 et CJ1’
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Figure 111.12 : Distributions angulaires (a) Si-O-Si et O-Si-@sdverres CJ1 et CJ1’, (b) B-
O-B et O-B-O des verres CJ1 et CJ1’, (a) Si-Ot®)-&i-O des verres CJ1 et CJ1’, (b) B-O-
B et O-B-O des verres CJ1 et CJ1’

Les propriétés mécaniques des verres SBN12', Cdmt ggalement Iégérement mieux
reproduites. Une baisse de la densité et une augtitean des modules d’élasticité sont
observées lorsque le potentiel dépendant de la asitign est utilisé Tableau 111.16).

L’écart entre les valeurs simulées et expérimesitsdereduit.

SBN12 | SBN12' | SBN12 exp CJ1 cJv CJ1_exp

p(g/cm®) | 2.378 2.373 2.37 2.473 2.457 2.45
Ko (GPa) |  33.39 33.9 42 40.48 40.56 45
E (GPa) 58.8 65.4 71.8 73.75 75.96 82

Tableau I11.16 : Propriétés mécaniques des verres SBN12, CJITdebkal’origine) et
SBN12’, CJ1’ (charges dépendant de la composition)

99



CHAPITRE IIl — AJUSTEMENT DES POTENTIELS

3 Conclusion sur I'ajustement des potentiels

Nous avons présenté les performances de poteatigiiriques dépendant de la composition
pour des verres a base de SE)O;-N&O. L'introduction d’'une dépendance des potentiels
avec la composition s’est avérée nécessaire ppuodeire correctement I'anomalie du bore,
c'est-a-dire I'évolution non linéaire de la coostice des atomes de bore avec la composition.
A la fois les charges et la partie répulsive dueptiel B-O sont rendues dépendantes de la
composition ce qui nous a permis de reproduire awex bonne précision les propriétés
structurales et mécaniques d'un ensemble de velaes une large gamme de rapports
[Na,0]/[B,O]. Pour I'un des verres, la structure globale acéréectement reproduite c'est-a-
dire avec un facteur de structure simulé prochadieur de structure expérimental.

D’une fagon plus générale, la technique consistantroduire une dépendance entre la charge
des ions et la composition est une voie qui pouparmettre d’améliorer la simulation
d’autres compositions vitreuses contenant des fimunga de réseau susceptibles, a I'image des
atomes de bore, d’adopter plusieurs types d’enmgorents locaux. D’autre part, la simplicité
des potentiels permet de simuler des systemesatieeg tailles.

4 Simulation de grands systemes

Dans la simulation de la fracturation du verre,aolbesoin d’'un systéme suffisamment grand
pour reproduire correctement tous les processuststaux ainsi que I'évolution mécanique.

Nous avons donc testé I'effet de taille sur leédiintes boites de simulation. Si la structure
du verre est confirmée pour de plus grandes taillesis pourrons procéder a I'étape de
fracturation.

Trois systemes du verre CJ1 contenant respectiveb®8®, 10 000, et 100 000 atomes ont
été fabriqués en utilisant le schéma dEitaure I11.1 . La vitesse de trempe est égalexa®?
K/s. Nous allons analyser leur structure a coumi@yenne et longue distances.

Dans ce paragraphe, sont compareées les fonctiodisti®ution radiale instantanées entre les
systémes de taille différentes.

A courte et moyenne distances, nous considérondisegbutions radiales et angulaires. Sur
les distributions radiales Si-O, B-O et O-Bdure 111.13), nous observons une différence sur
le premier pic entre 1000 et 10 000 atomes. Ceppssede une intensité plus grande et une
forme plus étroite dans le cas du verre de 1000edo Sur les seconds pics @9 Si-O et
B-O, une fluctuation plus importante est obsenam®sde cas du systeme de 1000 atomes. Elle
provient d’'un effet statistique. Les seconds va@girygene autour du silicium ou du bore sont
moins nombreux dans le cas du systeme de 1000 stdmdalistribution radiale Na-O fluctue
eégalement davantage dans le verre de 1000 atdrigesd 111.13). L'effet de taille est donc
notable dans le cas du verre de 1000 atomes. B’patt, on ne constate pas d’'effet de taille
entre 10 000 et 100 000 atomes sur les distribsit@8+0, B-O, Na-O et O-O.
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Figure 111.13 : Distributions radiales (a)-(b) ®l et Z™pic de Si-O, (c)-(d)® et Z™pic de

La Figure Ill. 14 compare les autres distributions radiales entsy$teme de 10 000 et 100
000 atomes. Le systéme de 10 000 atomes présamtéepa(r) Si-Si, B-B, et Si-B une petite
fluctuation qui devient plus importante pour les) &i-Na, B-Na et Na-Na. Il est possible que
le nombre de sodium trop petit soit responsableceteeffet statistique. D’autre part, on
observe un étalement sur le premier pic des g(Nle&Set B-Na. Cet étalement est issu des

B-0O, (e)Na-O et (f) O-O

environnements complexes des polyedres autouraiurao
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Figure 111.15 : Les distributions angulaires (a) O-Si-O, (b) SiSQ{c) O-B-0O, (d) B-O-B des
systemes du verre CJ1

Sur les distributions angulaireBigure 11l. 15), aucun effet de taille n’a été trouvé pour les
angles O-Si-O et O-B-O. Pour les angles Si-O-8-€t-B, nous observons la stabilisation du
résultat & partir de 10 000 atomes. La structureette n’évolue plus au-dela de cette taille.

A longue distance, nous avons analysé la distobutie taille des anneaux. SurHaure
[11.16 et leTableau Il.17, nous ne trouvons pas de différence majeure égrsystémes de
10 000 et 100 000 atomes.

D’autre part, on peut observer des petites difiégendes valeurs des coordinences, des
distances, et des angles entre les systemes deetQDIOO0 atomes. Les écarts entre ces
valeurs deviennent presque nuls lorsque le nomhaterdes varie de 10000 a 100000 atomes.
En conclusion, la structure du verre reste statieeet0 000 et 100 000 atomes.
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Systeme de 1000 Systéme de Systeme de
atomes 10000 atomes | 100000 atomes
Coordinence de Si 4 4 4
Coordinence de B 3.72 3.69 3.7
Distance Si-O (A) 1.61 1.61 1.61
Distance B-O (A) 1.455 1.446 1.447
Distance Na-O (A) 2.51 2.5 2.5
Angle Si-O-Si {) 145.72 145.4 145.08
Angle O-Si-O f) 109.39 109.38 109.38
Angle B-O-B {) 138.41 138.91 140.51
Angle O-B-O {) 111.14 111.27 111.2
Angle Si-O-B ) 142.44 142.72 142.72
Distribution des anneaux

Taille 2 (%) 0.34 0.48 0.66
Taille 3 (%) 3.56 5.07 4.44
Taille 4 (%) 37.12 28.31 30.30
Taille 5 (%) 40.00 44.13 44.12
Taille 6 (%) 17.29 18.27 17.55
Taille 7 (%) 1.69 3.33 2.67
Taille 8 (%) 0.00 0.38 0.25
Taille 9 (%) 0.00 0.02 0.02

100000 atomes

Tableau I11.17 : Les propriétés structurales du verre CJ1 pour siestémes de 1000, 10000 et
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Figure 111.16 : Les distributions de la taille d’'anneaux desteyses du verre CJ1
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CHAPITRE IV - SIMULATION DE LA FRACTURATION DES VERES

1 Simulation de la fracturation des verres par Dynamigue
Moléculaire

Pour simuler la fracturation des verres nucléanemlifiés, nous avons commenceé par utiliser
la Dynamique Moléculaire classique. La faisabilidé la fracturation d'un verre par
Dynamique Moléculaire a été démontrée dans des®tadtérieures [1, 2]. L'utilisation de
cette méthode nous permettra d’analyser le comperie du matériau a I'échelle atomique
lors de la fracturation. Il est possible de simuwergrands systemes de plusieurs milliers a
millions d’atomes en utilisant DLPOLY 3, un codea#cul libre dont les performances sont
optimisées pour des calculs en paralléle.

Déplacement
Couche gelée

Couche gelée

4

Y
Déplacement &

X
Figure IV.1 : L’échantillon du verre pour la fracturation enND

L’échantillon a une forme de parallélépipede reglanLes dimensions de I'échantillon sont
Lx x Ly X Lz. Une encoche initiale est créée en enlevant uainenombre d’atomes sur 'un
des bords de I'échantillon. La profondeur et lateaude I'encoche valentzRet He. Dans le
Tableau V.1, N représente le nombre total d’atomes. Les canatijues des échantillons
utilisés pour la fracturation sont listées danmhdeau ci-dessous.
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N° du Type de | Vitesse dg Nombre Dimensions (A) Encoche
verre verre traction | d’atomes
( A/fS) N Lx Ly Lz Pe (A) He (A)
1 CJ1 419 ; 98000 | 248.7| 49.7 99.5 30 20
12.10°
2 SBN12 417 98000 | 247.9| 49.6 99.2 30 20
3 SBN55 417 98000 | 247.1| 494 98.8 30 20

Tableau IV.1: Parameétres des échantillons des verres sains

Les potentiels utilisés sont ceux décrits au chapitécédent. Les conditions aux limites sont
périodiques selon les axes X et Y. Nous avons smgples conditions périodiques le long de
'axe Z pour permettre I'application d’'une contr@nextérieure. Supprimer les conditions
périodiques le long de cet axe engendre des eftetsurface. Afin d’éviter ces effets, nous
avons gelé deux couches atomiques sur les surfaasse et haute de [I'échantillon.
L’épaisseur de chaque couche gelée doit étre supérau rayon de coupure des potentiels et
nous avons choisi une épaisseur de 11,5 A. Chameshe contient environ 11 000 atomes.

Pour appliquer la traction a I'échantillon, on inspodes déplacements progressifs sur les
atomes des couches gelées selon la direction Aépkacement a été appliqgué a chaque pas
selon la vitesse de traction choisie. La démarcagptication de la déformation est similaire
avec celle utilisé par L. Van Brutzel [1] et C. Rénee [3]. Pour éviter de rajouter des effets
thermiques au processus de fracturation, nous airopssé une température de 5 K a
I'ensemble de la boite de simulation.

2 Meéthode d’analyse de la fracturation des verres

2.1 Calcul des contraintes et de la taille de la proceszone
2.1.1 La contrainte globale

Afin d’analyser le comportement mécanique de I'étitlan au cours de la fracturation, il est
utile de déterminer la contrainte a I'échelle atstique. En 1950, Irving et Kirkwood [4] ont
proposé une formule de calcul de la contrainte densur le théoréme de viriel de Clausius
[5]. Ensuite, certains auteurs [6,7] ont utiliséteaéfinition pour calculer la contrainte dans
un systeme simulé par Dynamique Moléculaire. Wigement, cette définition a été utilisée
couramment en simulation atomistique pour comprerdrcomportement mécanique des
matériaux [8, 9, 10].

La contrainte de virielMirial stres9 dans un volum& se compose de deux parties : la partie
potentielle contenant les termes de forces etri@epanétique contenant les termes de vitesse:

_Z{ ZXm”fm"+m A% }
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oui,j sont les directionsx(y ouz) ; N le nombre des atomes voisins de I'atome fifi} la

force (suivant la directiof) engendrée par I'atomesur I'atomem, x™ la iéme coordonnée

du vecteur reliant les atomasetn, V le volume totalm™ la masse et la vitesse de I'atome
m.

Certains auteurs ont étudié I'équivalence entredatrainte de viriel et la contrainte de
Cauchy. En 2003, M. Zhou [11] a conclu que la spaldie potentielle était équivalente a la
contrainte de Cauchy, mais, ultérieurement, d’'ausneteurs ont infirmé cette conclusion en
montrant qu’il était nécessaire de prendre en certgs termes potentiels et cinétiques de la
contrainte pour retrouver la contrainte de Caudiysdun fluide [12] ou un solide en thermo-
élasticité [13]. Dans nos simulations, la tempérmagst fixée a une valeur tres basse (5K), par
conséguent le terme cinétique n'affecte pas beguleovaleur de la contrainte.

2.1.2 Détermination de la process zone a I'aide du chadgdéplacement

Considérons la traction d’un échantillon de verecaune entaille aigué en V (voir Figure
V.2).

y/ i ? T -
X

Y
Figure IV.2 : Schéma d’une entaille en V aigué

En pointe de l'entaille, il existe une zone de siagté des contraintes. A cause de la
concentration des contraintes, le comportement di¢niau peut dépasser le seuil d’élasticité
dans cette zone et il se forme une zone de pl#stidu dela de cette zone, le matériau
présente toujours un comportement élastique liaéair

Dans la premiere approche, I'évolution du champlé@acement suivant le rayon r est utilisé
pour déterminer la zone de plasticité qui se crigepdinte de la fissure. Suivant la mécanique
linéaire de la rupture en mode |, le champ de d&pheent autour du front de la fissure vérifie
la formule :

u (r,e):gwagi(G) aved = x ouy
MV 21

Cette formule ci-dessus n’est valable que dansolee zd’élasticité, zone dans laquelle le
champ de déplacement est proportionn&Palre champ de déplacement au front de la fissure
a été estimé par la valeur moyenne du déplacemnesnatdmes contenus dans un volume fini
autour de la pointe de la fissure. Et nous pouvtmre déterminer a la fois la position de la
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process zone et vérifier la validité de la théatee la mécanique linéaire de la rupture a
I'échelle atomistique.

Afin de déterminer la taille de la process zonejsnavons considéré un échantillon entaillé de
verre CJ1 a I'état déformé<8%). Jusqu’a cette déformation, la fissure nerepgge pas et il
existe systématiquement une zone plastique audieftd fissure.

La taille de la process zone a été déterminéegaaleur moyenne des tailles suivant cinq
directions comme I'explique la figure ci-dessous.

/
1 3
(0]
45 5
45°
5 4

Figure IV.3 : Calcul de la taille de la process zone

La Figure IV.4 représente I'évolution du déplacement U suivaret dinection en fonction de
r> En comparant avec la fonction g=.ou C est ajusté sur la pente de U & grande distanc
nous avons déterminé la taille de la process zovars cette direction. La taille de la process
zon’g est la valeur moyenne de celle déterminée ldarts directions. Son rayon moyen vaut
17 A.

0.5

Figure IV.4 : Estimation de la taille de la process zone a palti champ de déplacement
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2.1.3 Détermination de la process zone a I'aide du chadgla contrainte locale

Dans la seconde approche, nous avons utilisé térede plasticité classiquement utilisé en
meécanique des milieux continus pour définir la zplestique au front de la fissure. Notre
objectif est de développer une méthode de détetimmade I'état élastique ou plastique du
volume fini dans le corps du matériau suivant lanshp local de la contrainte.

Pour cela, nous avons calculé les contraintesdsad&ns un volum¥. localisé pres de la
zone de la fissure. A lintérieur d’'un volume donfecontrainte équivalente de Von Mises a
été utilisée pour différencier les comportementsalement plastique et élastique. La
contrainte équivalente de Von Mises est définie mensuit :

Ty =430,

ou } est le deuxieme invariant du déviateur du tendearcontraintes;s

t .
3“_ = Jij —@5“
‘]2 :% % Sji Z% (Jxx - ayy)z + (Jyy - Jzz)z + (Jxx - Jzz)z]+ ny + a)zlz + afz

Le critere de plasticité s’écrito,,, 2R, ou R.estla limite d’élasticité du matériau. Puisque

cette approche est fondée sur la mécanique desumibtiontinus, la limite élastique a été
déterminée par la courbe contrainte-déformatiohéd@antillon.

Dans le paragraphe suivant, nous présenterons thode choisie pour le calcul de la
contrainte locale et son application dans la détaation de la taille de la process zone.

Notre but est ici de disposer d'un critere fondé lsucontrainte locale et permettant de

mesurer la taille de la process zone au front disdare. Il a été nécessaire de développer un
nouveau critere car, comme nous allons le mongsrpiveaux de contraintes calculés avec
les méthodes existantes n'ont pas permis d’estioeefacon cohérente la taille de la zone

plastique.

Tout d’abord, nous avons utilisé la définition de dontrainte de viriel pour calculer la
contrainte locale dans un volume fini contenantdires:

loc_Viriel _— 1 l - mnfmn m, ,m, ,Mm
O -—V—Z EZ_;)Q p TMEVY;

loc m

Le calcul de la contrainte a I'échelle locale eilisant la formule de viriel présente une
grande fluctuation dans la simulation atomistiql4][ ce qui a été vérifié dans notre calcul.
L’origine de cette derniére provient des déplacamg@ermanents des atomes qui peuvent
traverser dans un sens ou dans un autre réguliatdegefrontieres d’'un volume fini V au
cours de la simulation. En 1982, R.J. Hardy [15)raposé une formule de calcul de la
contrainte locale en ajoutant une fonction de lsatibn pour réduire la fluctuation. La
contrainte en un point X au centre d’'un volume ¥irs'écrit dans cette approche :

l - mn £ mMNnpmMn m, ,loc, ,loCc m
o}j’(x):—Z{EZ;xi fmB™(X) + MMV V (X —x)}

m
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ol $(x™-x) est la fonction de localisation/® = V" — v, v est la vitesse moyenne de

1
I'ensemble des atomes dans le volume de cal®&I"¢k) = J'q)()\xm“ +x" = X)dA.
0

Les vitesses des atomes sont corrigées pour élingse&ventuels mouvements de dérives qui
ne correspondraient pas a de I'agitation thermique.

(a) 0.02 — (b) 0.03
< z
3 0 s 002"
& Hardy  Virial 3
B Boeseess
-0.02 A A L v - 0.01
2 4 6 8 10 12 14
Re(A) Rc(A)

Figure IV.5 : Comparaison de la contrainte locale de Hardyletviriel (a) a pression nulle
et (b) a 2% de déformation (A, B des points spajifld]

La Figure IV.5 représente la comparaison entre la contrainteddoda viriel et de Hardy
calculée dans un volume fini d'un cristal de cuidmnt la forme est sphérique avec un rayon
Re. Un petit écartement a été observé sur le sysi@rpeession nulle. Avec un systeme
présentant 2% de déformation, la contrainte de yHaothverge plus vite que la contrainte de
viriel. La convergence de la contrainte de Hardly reste a partir de 6 A, mais pour la
contrainte de viriel, il faut attendre 8 A. La défion de la contrainte locale de Hardy est
complexe a implanter dans un code [16], c’est paairtp contrainte de viriel est utilisée dans
plusieurs ouvrages pour le calcul des contrainges din volume local. Dans la littérature, la
validité de la définition de Hardy a été testéequement sur un réseau ordonné de cuivre [14]
ou de graphéne [17]. Nous n’avons trouvé aucun plemsur un matériau plus complexe
(multi-composants, amorphe...).

Afin de pallier les probléemes de la fluctuation dedeurs de la contrainte, nous avons
développé une nouvelle définition de la contrailsieale en introduisant une fonction de

localisation sur la contrainte correspondant a chatome. La contrainte correspondant a un
atomem dans ce volume s’écrit d’'une facon générale :

1 N
Oj =-[§Z>g f]- +mVV; j
n=1
La contrainte locale sur le volume V est détermiaa€aide de la formule :
13 1N
o; :_2q?w(r):__z _z)(imnfjmn+mm\/imv?q w(r)
V m=1 V m=: 2 n=1

Ou y(r) est une fonction de localisation, r %R (voir la Figure 1V.6), ' est la distance

entre 'atome m et le centre du volume,d3t une distance de coupure au-dela de laquslle le
atomes ne sont plus pris en compte, V est le vokupeort de la fonction de localisation.
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Figure IV.6 : Schéma de calcul de la contrainte locale

La formule ci-dessus est plus simple que la dédimitde Hardy. Nous allons maintenant
comparer les résultats obtenus par notre apprdgber éa contrainte de viriel. Pour cela, deux
structures du verre seront utilisées : 'une éréke a pression nulle et I'autre déformée de 3%
de facon uniaxiale. Dans le corps de la structdeex points sont choisis aléatoirement au
centre de volumes sphériques de ralgarNous avons calculé les contraintes locales pesr d
valeurs deR; variant de 5 & 13 A.

Afin de développer une nouvelle définition de latainte locale, une famille de fonctions de
localisation a été choisie :

WY(r)=1-Ar? +Br?

Ces fonctions nous aident a réduire I'impact du veowent des atomes au travers de la
frontiere du volume fini. Nous avons choisi les xldonctions ci-dessous pour tester notre
nouvelle approche de calcul de la contrainte locale

W, (r)=1-r*+05r°
W,(r)y=1-3r?+2r°

Fonction 1

— — Fonction 2

_5 0.8 -
S
5
“= 0.6
()
o
: 0.4 \\
S N\
N
0.2 - \
\\
0 : : : : =~
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

Figure IV.7 : Fonctions de localisation
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La comparaison de la contrainte de viriel avecesetlalculées par notre nouvelle méthode est
représentée sur les figures ci-dessous. Nous aviilis® la contrainte équivalente de Von
Mises pour avoir un critere qui tient compte dedsues composantes de la contrainte locale.

5 18
4.5 ——a—Fonction 1 16 A —sa—Fonction 1
0 N IR Fonction 2 w!l N | Fonction 2
= Viriel = Viriel
T 35 & 121
o e
% % 10 A
g ]
P 2 8
= =
g s 6
= 1S
o o
o o 4
054 0 TTTrreeeaiillL. 2 e
0 0
5 7 9 11 13 5 7 9 11 13
Rayon (A) Rayon (A)

(@) (b)

Figure IV.8 : Contraintes locales sur une structure a pressiatie (a) Point 1 (b) Point 2

5 18

- —s—Fonction 1
4.5 1 —s—Fonction 1 16 -

------- Fonction 2
Viriel

rrrrrr Fonction 2
Viriel

14

N
wn

Contrainte locale (GPa)
=
[N

Contrainte locale (GPa)

Rayon (A)

() (b)

Figure 1V.9 : Contraintes locales sur une structure déformé&# de fagon uniaxiale (a)
Point 1 (b) Point 2

On observe que dans les deux cas (relaxé ou défdtemploi d’'une fonction de localisation
permet de diminuer la fluctuation de la contrailteale. D’autre part, dans I'état relaxé, la
contrainte locale, pour les deux points choisisshpas nulle. Ce phénomene provient de la
fluctuation des densités locales associée a l'bgéméité de la structure a I'échelle
nanometrique. Cette hétérogénéité de la structuwlena une influence importante sur les
propriétés mécaniques locales du verre.

Il est nécessaire de bien choisir les parameétrd® de la fonction de localisation. Dans le cas
de la deuxiéme fonction (A=3, B=2), nous avons wbteles valeurs trop faibles de la
contrainte qui ne permettaient pas de mettre eteéee les zones plastiques au cours de la
fracturation (en effet, la contrainte reste tougomnférieure a la limite élastique quelque soit la
déformation). Au contraire, si les valeurs A et dhistrop petites, la valeur de la contrainte
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locale est de plus en plus proche de celle obtawaee la formule de viriel (ce qui se
comprend car la fonction de localisation tend VBrsEt I'analyse des valeurs montre qu'il
existe plusieurs sites ayant atteint un état pjastidans le verre relaxé, ce qui n'est pas
logique.

La Figure 1V.10 représente la distribution des valeurs de la egntx de Von Mises locale
dans une structure du verre a I'état relaxé ourdéfolLa structure du verre est divisée par un
maillage selon 3 axes Ox, Oy et Oz. La distancee¢hhceuds du maillage vaut 10 A et toutes
les valeurs de contrainte aux nceuds ont été cakuBur cette figure, on observe qu’avec les
parametres A=3, B=2, la contrainte locale ne pitéspas de grandes variations, et le pic
maximum se décale de fagon surprenante vers lehgaamres déformation. D’autre part, les
contraintes locales calculées avec les parametrds B=0.5 présentent une fluctuation plus
faible que celle de la contrainte de viriel. Le a@lédge du maximum reproduit correctement
I’évolution de la contrainte sous la déformation.

0.5
0.45 4 — Contrainte de viriel
0.4 1 —— Contrainte locale (A=1, B=0.5)
0.35 1 Contrainte locale (A=3, B=2)
g 03
©
= 0.25 A
8
2 0.2 -
o
& 015 1
0.1 4
0.05 -
0 | | : ; ;
0 5 10 15 20 25 30
Contrainte (GPa)
()
0.5
0.45 1 —— Contrainte de viriel
0.4 1 Contrainte locale (A=1, B=0.5)
0.35 1 — Contrainte locale (A=3, B=2)
g 031
2 0.5 -
3
o 0.2
o2
% 0.15 -
0.1
0.05 -
0 f f : ; ;
0 5 10 15 20 25 30
Contrainte (GPa)
(b)

Figure IV.10 : Distribution des contraintes locales (a) sur wsteucture relaxée (b) sur une
structure déformée de 3% de facon uniaxiale
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Pour ajuster les parameétres A et B, nous avon<loéex retrouver une taille pour la zone
plastique (process zone) identique a celle obtenué base du champ des déplacements pour
une déformation de 8%. Cette approche utilise i&rer de plasticité de Von Mises pour
identifier les sites plastiques.

Le Tableau IV.2 fournit les valeurs de la taille de la processezlomsque les parametres A et
B varient. Des valeurs correctes pour A et B sttémues respectivement pour 1 et 0.5.

Approche Parametre A Parametre B Taille de la p®C
zone
Déplacement local 17 A
Contrainte locale 1.5 0.75 6 A
1.2 0.6 14 A
1.1 0.55 15 A
1.0 0.5 17 A

Tableau IV.2 :Taille de la process zone suivant les deux apm@®ech

Sur la base du calcul de la taille de la procesg,zoous avons déterminé les parameétres de la
fonction de localisation utilisée pour le calcul ldecontrainte locale. Cette approche a été
rendue nécessaire car l'utilisation de la définitdu ‘virial stress’ sur un volume fini est
difficile a mettre en ceuvre en raison des grantlesulations des contraintes locales sur un
réseau désordonné comme celui du verre. Cette hewdinition est facilement applicable

et nous a permis d’obtenir de bons résultats.

2.2 Détermination du front de la fissure

Afin de comprendre la propagation de la fissure,est nécessaire de déterminer le
déplacement du front de la fissure au cours deatadration. Pour déterminer la position de la
pointe de la fissure, I'échantillon a été coupéphrsieurs couches orthogonales a I'axe Oy.
Pour chaque couche, on analyse au cours du terapsésautour de la pointe de fissure sur la
base des positions atomiques. Ensuite cette zana esuveau divisée en plusieurs sous
couches d'épaisseur 1.5 A (voir Figure 1V.11) et on peut déterminer le bord de la fissure
pour chaque sous couche en utilisant les distapnog® les atomes et un plan P choisi
('atome le plus proche représente le bord deslsufie). La position atomique la plus éloignée
du plan P est définie comme la pointe de la fisdahes précisément, le déplacement du front
de la fissure est défini par 2 méthodes : (1) patdplacement du point le plus éloigné du plan
P, (2) par la valeur moyenne du déplacement desr3sples plus éloignés (les points rouges
de laFigure 1V.11). A noter que cette méthode est convenable poerfarme simple de la
fissure. Si la forme de la fissure devient compléxeliné...), une barre d’erreur apparait
systématiquement dans la détermination du bora disdure. Dans ce cas, il faut déterminer
au préalable le sens de propagation de la fissareghoisir un plan P convenable.
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Figure V.11 : Détermination du front de la fissure

2.3 Calcul de la ténacité

La ténacité est une propriété importante pour déter la résistance contre la rupture d’'un
matériau. Certains auteurs ont développé des me&shpdur calculer la ténacité a I'échelle
atomistique pour les matériaux fragiles en 2D: gafil8], graphéne [19]. L'estimation de
cette propriété a I'échelle atomistique est un lenole abordé depuis peu pour les matériaux
complexes (hétérogenes ou plastiques). Le vercersgorte comme un matériau désordonné
et plastique a I'échelle nanométrique, c’est poardgjuest difficile d’estimer sa ténacité. Ici,
nous présentons la méthode que nous avons ufil@aéecalculer la ténacité des verres.

A I'échelle nanométrique, le verre se fracture lpacroissance et la coalescence des cavités.
Au cours de leur nucléation et croissance, lestéavpermettent de relaxer localement la
structure du verre, ce qui réduit la concentratiera contrainte au front de la fissure et limite
ainsi sa propagation. Si nous calculons directer@eténacité en utilisant le déplacement du
front de la fissure, la valeur obtenue est toujaunestimée. C’est pourquoi, il est nécessaire
de choisir une méthode qui ne nécessite pas deittonle déplacement exact de la pointe de
la fissure. Nous avons donc choisi la méthodeid&trale ®.

L’intégrale @ est mesurée sur une couronne d’épaisseur non entibeirant la pointe de la
fissure. LaFigure IV.12 représente le schéma de calcul de l'intégralep& la méthode des
Eléments Finis.
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Figure 1V.12 : Contour épais typique utilisé pour le calculldetégrale GO [20]
L'intégrale @ est calculée a l'aide de la formule :
G = [Tr(o0u08)dQ —% [Tr(oDu)div(e)d
Q Q

Avec le vecteub (6,4, 6,) :

0, = (1—Mj COSO ; 0, = (1—Mjsine
1J 1J

La méthode mise en place consiste a définir plusieontours d’épaisseur non nulle et
parallélépipédiques de taille croissante autoutadpointe de la fissure. Les contours sont
suffisamment étendus pour éviter la prise en comgsedéformations plastiques. D’autre part,
puisque I'épaisseur de I'échantillon est relativatrmurte par rapport aux autres dimensions,
nous pouvons calculer l'intégralefGlans un schéma 2D. Cela permet de simplifier la

démarche de calcul.

Chaque contour est divisé en un ensemble d’éléncantés tous identiques comme le montre

la Figure IV.13. L’épaisseur de chaque élément est égale a aeliéahantillon. Pour chaque
élément, 'ensemble des atomes qu’il contient siéteérminés.
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Figure IV.13 : Contour épais utilisé pour la détermination datégrale &J (la fissure est
représentée par un trait horizontal et le point&€présente la pointe de la fissure)

Afin de calculer @, il est nécessaire de déterminer le tenseur desrabotes et des
déformations sur chaque élément. Au cours de uiration, les déplacements de chaque
atome entre I'état initial et I'instant t sont carsn En se fondant sur ces déplacements, Gullett
et al [21] et ensuite Zimmermann et al. [22] oéveloppé une méthode pour déterminer la
déformation autour de chaque atome. Ci-dessous matlaes présenter la méthode de
Zimmermann.

Le calcul du tenseur des déformations sur chagumetest fondé sur la modification des
distances entre atomes premiers voisins.

Si x={x.,x,,x,}correspond aux positions finales &t ={X,,X,,X,} correspond aux
positions initiales, le gradient de déformatiornuanpoint se définit comme :

Pour une paire d’atomes voising3, la modification des différences entre les coorbms
s’écrit :

x? =F, X[
Mais un méme tenselir ne peut pas étre appliqué a toutes les paire®idas autour d’'un
atome en raison des déplacements inhomogenesdertble des atomes.

La méthode consiste a rechercher le ten§€ugui minimise I'expression précédente pour
tous les atomes premiers voisins autour de I'atcomsidéré :

n

B = Z(Xiaﬁ - Fnaxfw)2
51

La somme est faite sur les n premiers voisins audeu’atome considéré. On peut montrer
que le tenseur” vaut dans ces conditions :
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-1

F = (ﬂa)vvn

n n
avec afy, =Y XPX\ et nm =D XPEXYE
p=1 B=1

Le désordre du verre provoque également une fltiotuzi la déformation des atomes est
moyennée dans un volume fini. Afin d’éviter cettecfuation, chaque volume élémentaire du
contour utilisé pour le calcul de I'intégraled @st divisé en 9 sous — éléments (calcul en 2D)
pour lesquels des atomes fictifs sont définis. Qkagtome fictif est placé au centre d’'un
sous-élément. La position de chaque atome fictiléeerminée en fonction du temps comme
la moyenne des positions des atomes du sous-éléheetegnseur Fa été calculé a partir des
positions des atomes fictifs au cours de la fratiom. Cette méthode permet de définir le
tenseur de déformation pour chaque volume élénrerdai contour.

Sous-élément . . . - Atome fictif
( AN BN I
® 0 e

Figure IV.14 : Détermination des atomes fictifs sur les so@sn&ints

On peut calculer la contrainte locale sur chaqéenéht par la méthode que nous avons
développée ci-dessus. Cette méthode a donné ueer\d@ contrainte équivalente a celle de
Cauchy a I'échelle locale. Mais au cours de la whéétion, il est difficile d’estimer
précisément le volume déformé de chaque élémertigydeerement dans le cas d’'un matériau
désordonné comme le verre. Une surestimation dumwldéformé peut conduire a une erreur
sur la valeur de la ténacité. C’est pourquoi, nausns utilisé une méthode de calcul des
contraintes qui ne nécessite pas de connaitrddandu volume déformé des éléments.

Suivant I'approximation de Cauchy-Born, I'énergmgntielled® d’'un ensemble d’atomes est
une fonction du gradient de déformatien

® = f(F)

Si tous les atomes dans chaque élément se déptioaatmaniere uniforme selon le gradient
de déformationF, on peut calculer le tenseur des contraifteassocié & a l'aide de la
formule [23]:

100

Q oF

On appelleP le premier tenseur des contraintes de Piola-Kif¢ch@f est le volume de
I'ensemble des atomes dans la configuration deeeéé (I'instant initial).
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) . . . 1 . ..
L’énergie potentielle de I'ensemble des atomesrg’'éd = EZ(p(r ) dontr™ désigne la

distance d’'une paire d’atomes.

En dérivant I'énergie potentielle suivant

p:iaﬁ:i 109 o™ arm:rmmrm

QOF Q<2ar™ oF

1 ﬂrmDrmF_T

204 orm \rm\

Afin de réduire la fluctuation des valeurs des oaintes, on utilise une fonction de
localisationdqc :
1 L) rmOr™

2o o e

En utilisant la loi de conservation de la puissahe® efforts intérieurs (associée aux
contraintes internes et a la déformation) de laaniggie des milieux continus:

P: FdQ =0: gradvdw

avec v=du/dt,w le volume de I'ensemble des atomes a linstanta=¢Q.detF). Les
contraintes de Cauchy en sont déduites :

1 PF’
detF

Grace a l'utilisation des contraintes de Piola-Koff, il n’est pas nécessaire de calculer le
volume déformé de chaque élément au cours de dtufedion. D’autre part, les valeurs des

contraintes de Cauchy calculées par la méthodeessts sont accessibles grace a la
connaissance du tenseur du gradient de déformiatetrdu tenseur de Piola-Kirchhoff.

Le taux de restitution d’énergie calculé par lamée @ est indépendant du contour si les
déformations prises en compte sont purement élestige qui est le cas si le contour est
suffisamment étendu pour contenir I'ensemble désraétions plastiques. Ainsi pour chaque
élément, sont connus le tenseur des contraintestetseur des déformations. Il devient alors
possible de calculer I'intégralefG

Pratiguement, le centre de chaque élément condtitiea contour épais est utilisé pour
déterminer le vecteWr intervenant dans I'expression de I'intégralé. Ges contraintes et les
déformations moyennées sur I'ensemble des atomsrags dans un élément déterminent la
contrainte et la déformation locale de cet élémiemtdétermination de I'intégralefGe réduit

a la sommation de la contribution de chaque élément

Cette méthode a été mise en place pour déterneniuk de restitution de I'énergie et par
extension le facteur d’intensité des contrainteésleScalcul est fait pour la configuration

correspondant au moment ou la fissure commencepaopager, il est possible d’estimer la
ténacité du matériau.
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2.4 Comportement des cavités
2.4.1 Analyse des cavités

Afin d’analyser la croissance des cavités, nousiawpantifié deux parameétres différents : la
taille des cavités et la fraction volumique destésv

Pour définir une cavité dans une boite atomiquexiste plusieurs méthodes dont la théorie
de la percolation [24, 25] qui a été utilisée résmmt pour un verre de silice [26]. Cette
méthode consiste a diviser la cellule de simulagiornvolumes élémentaires cubiques d’'arete
L suffisamment grande pour ne pas comptabilisersites interstitiels en plus des volumes
poreux. La taille des sites interstitiels étannusins de 3 A, nous avons donc choisi L = 4 A.
Ensuite les volumes élémentaires vides et voisssuins des autres sont regroupés pour
identifier les pores en cours de croissance. liadainsi possible de déterminer le nombre de
pores et leurs tailles.

2.4.2 Modélisation de la croissance des cavités

La croissance des cavités est un phénoméne impatacours de 'endommagement du
verre. Afin de modéliser ce comportement, nous awtilisé le modéle d’endommagement
que Gurson, Tvergaard et Needleman (GTN) ont dépélopour un matériau plastique
poreux.

Dans une premiére étape, nous avons essayé d'agplieg modéle original GTN sur nos
verres mais ce dernier ne peut que modéliser gtimétnent la nucléation et la croissance des
cavités. Nous avons donc modifié le modéle pourodybre correctement tous les processus
concernant les cavités (nucléation plastique, samise, coalescence et décohésion).
L’adaptation du modele de Gurson sera présentéeldaiapitre 5.

2.5 Larugosité

Apres la rupture totale de I'échantillon en deuxtips, le verre continue a s’équilibrer jusqu’a
ce que tous les atomes atteignent leur site diégeilLa surface de rupture a été analysée
pour calculer la rugosité apres relaxation.

Pour cela, la surface de rupture est quadrilléeupamaillage comme le montre Rgure
IV.15. Sur chaque maille d’aréte 4.5 A, nous avonsléadtatistique des atomes en surface.
Pour mieux se rapprocher de ce qui est mesuré plr & limiter les fluctuations issues de la
discontinuité du systéme atomistique, I'atome lesgloigné de la surface supérieure (pour la
partie haute de I'échantillon) ou de la surfacerniigure (pour la partie basse) a été choisi
comme atome représentatif de la maille. Le caleslmbsitions des atomes représentatifs nous
permet d’obtenir une image de la surface de ruptureprofil de cette surface suivant une
direction est donné sur Fgure IV.16.

Entre les points de chaque profil, on détermineliféérence des hauteurs en fonction de
I'écartement. La méthode de corrélation des hastéDrest appliquée sur chaque profil de la
surface de fracture. Pour des points séparés dligtance r, le calcul de la corrélation des
hauteurs est calculé a I'aide de la formule suwant

h(r) = <[2rotr)-2(o)]?>? O
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< f > désigne la valeur demoyennée le long du profil, définit'exposant de rugosité. La
statistique est faite sur tous les profils de ldage pour déterminer la valeur de la rugosité.

Propagation de fissure

Figure IV.15 : Schéma de calcul de la rugosité

Hauteur (R)
N w N ()] ()]
o o o o o
L L L L

[any
o
|

Figure IV.16 : Un profil de la surface de la fracture du veseivant la direction de
propagation de la fissure (les cercles noirs sestdtomes représentatifs)

3 Analyse phénomeénologique de la fracturation des vess

Afin de comprendre le mécanisme de la fracturatdanverre a I'échelle atomistique, nous
allons analyser ce qui se passe dans un échamil@eantaillé entre I'état initial non déformé

et I'état correspondant a la rupture totale. Nowmna choisi un échantillon de verre CJ1 sain
contenant 98 000 atomes pour étudier la phénomgieotte la fracturation d’'un verre sodo-

borosilicaté.
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3.1 Mécanismes de fracturation

La Figure 1V.18 représente des instantanés pris au cours dectarfaion d’'un échantillon de
verre CJ1 de 98000 atomes soumis & une tractignl@ A/fs. La fracturation se passe en 2
étapes : quasi-statique et dynamique.

De 0 picoseconde a 22 picosecondes 8.8 %), les liaisons entre les atomes s’allohgen
certaines se brisent ce qui engendre la format®metits pores dans le corps du verre.
L’influence de ces pores sur les propriétés mécesigest donc faible en raison de leur petite
taille et de leur faible nombre. A partir de 24qsecondess(= 9.6 %), le front de fissure
commence a avancer d’'une maniére stable (I'étammtala coalescence appelé quasi-
statique). La nucléation des pores devient un phéne important. Nous avons analysé
I'origine de ces pores.

On constate qu’un pore est généré a partir desaarnge grande taille. A I'état initial, il
existe déja de grands anneaux. Sur la figure @ales Figure 1V.17a), on observe la
déformation d'un anneau de taille 6. Ce type d'aomn@ssocié a un atome de sodium
modificateur s’élargit systématiquement plus fanigat que les anneaux qui ne présentent pas
d’atome de sodium a proximité. Sous I'effet de édodmation, 'atome d’oxygene est de plus
en plus éloigné de I'atome de sodium. La faibledsda liaison Na-O permet d’élargir le

volume vide au cceur de I'anneau pour former urt pete.

Un autre mécanisme est observé. Dans la struatitialeé, certains atomes de sodium sont
rassemblés pour former des clusters. Cette paatitdide la structure est conforme au modele
proposé par Greaves [27] supposant I'existencehdénes de sodium dans le verre. Sous
I'effet de la déformation, le cluster s’élargit ahconstitue une zone de faible résistance. Une
cavité est ainsi formée facilement dans cette aingour de faibles seuils de déformation.
Apres 32 picosecondes € 12.8 %), de grandes cavités sont observéeslaint dans le
verre Figure IV.17). Les clusters de sodium jouent donc un role ingsortant dans la
formation des cavités qui accompagnent la fradamat'un verre sodo-borosilicaté.

A partir de 34 picosecondes E 13.6 %), la fracturation se déroule d’une mamiér
catastrophique par la croissance et la coalesageseavités (on appelle ce mode, le mode
dynamique). Il apparait des cavités plus grandesedu du verre suite a la coalescence de
certaines nanocavités. La coalescence est systgreatent observée aprés 34 picosecondes.
A cet instant, de nombreuses liaisons ont été ésis&prés 40 picosecondes= 16 %), de
larges cavités se forment suite a I'accélératioradatesse de coalescence. Cette coalescence
permet d’altérer rapidement la partie du matériaués entre les cavités et le front de fissure.
La nucléation des cavités et la coalescence anstrnit (40-42 picosecondess 16-16.8%)
entrainent une brusque avancée du front de figddreicosecondes, = 17.6 %) jusqu’a la
rupture complete de I'échantillon et la séparagardeux parties de la structure.

Le mécanisme de formation des cavités puis de soathee a déja eté observé dans plusieurs
types de verres par la simulation ou I'expérien@mns le verre sodo-borosilicaté,
I'hétérogénéité joue un rdle important sur le mérae de fracturation. La premieére
coalescence apparait entre des cavités geénérgesddoia fissure autour des clusters de
sodium. Aux premiers moments de la coalescensenible que la fissure ne se propage plus.
Ensuite la propagation se passe brusquement. cardisuité de la propagation du front de
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fissure confirme le schéma de rupture nanométnmaposé par D. Bonamy et S. Prades [28,
29].

3'cf).d|utm \ Allongement de la
modiTicateur a liaison Na™?0
I'état initial

(t=26ps,e = 10.4%)

(a) Elargissement du anneau de taille 6

Cluster de Déformation du
sodium (t=0ps) cluster (t=26ps, cavité (t=32ps
€=10.4 %) €=12.8 %)

(b) Formation d’'une cavité autour d’un cluster dmlgim

Figure IV.17 : Mécanismes de formation des pores dans un ¥&ite(sodium : vert,
silicium : brun, bore : rose, oxygene : rouge)
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i VAT 3
t = 22 picosecondes € 8.8 %)

t = 42 picosecondes ¢ 16.8 %) t = 44 picosecondes € 17.6 %)

Figure IV.18 : Instantanés de la fracturation du verre CJ1 auee boite contenant
98000 atomes
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3.2 Comportement mécanique du verre au cours de la fraaration

La courbe exprimant I'évolution de la contraintecaurs de la fracturation est représentée sur
la Figure 1V.19. Sur cette courbe, on observe le comportementedie \de l'instant initial
jusqu’a la rupture. D’abord, le verre présente ampgortement élastique linéaire. La limite
d’élasticité est atteinte aprés 24 picosecondesuiEnle matériau adopte un comportement
plastique. Dans la région du comportement plastidaecroissance de la déformation
s’accompagne d’un faible changement de la contral@test dans cette région plastique que
commence a apparaitre les nanocavités. Au dela dartain seuil de déformation (34
picosecondese = 13.6 %), les premiéres coalescences se produiseriice a ces
coalescences, et aux relaxations qui les accompggdaestructure locale autour des cavités
est moins déformée et la contrainte locale estit®diEn conséquence, on observe un petit
changement de la vitesse de décroissance de leicatentre 36 et 38 picosecondes. Au-
dela de 38 picosecondes, la deuxieme phase desceat® intervient. La rupture se traduit
par une brusque diminution de la contrainte posirdiéformations les plus importantes. Dans
cette zone, la coalescence des cavités s’accéldeefissure se propage jusqu’a la rupture
totale.

Sur laFigure 1V.20, nous avons calculé le module d’Young du verre. @&l valeur du
module d’Young est donnée par la pente de la cotwb&ainte — déformation dans la partie
élastique. Puisque la contrainte est calculée diuariére instantanée, la courbe est presque
linéaire dans la phase élastique et la valeur geetde varie entre 61 et 81 GPa. Ainsi nous
proposons de calculer le module Young comme lauvaieoyenne des pentes au cours du
temps. La valeur obtenue vaut 74.05 GPa. Cetteivakd proche de celle calculée par GULP
(76 GPa) avec une boite de 1000 atomes ainsi glzevdéeur expérimentale (82 GPa).

La limite d’élasticité correspond au point final ldepartie linéaire de la courbe de contrainte
déformation (24 picosecondes). Cette limite eskeéga,87 GPa. Afin de vérifier cette valeur,
nous avons compareé la courbe contrainte-déformabicague la vitesse de traction varie de
4.10* & 12.10" A/fs. Sur laFigure 1V.20, on observe coincidence entre les deux courbes
jusqu’a 24 picosecondes. Cet instant correspoadia He la partie élastique dans le cas d’'une
vitesse de traction de 47108/fs. Une faible augmentation de la limite d'éleisé a été
trouvée suivant la vitesse de traction (V=12 %0fs, R. = 8.27 GPa). Il est possible que cette
augmentation provienne de I'existence d’'un tempaataristique nécessaire pour enclencher
les processus de rupture. Les calculs sont dé&taidés une annexe.
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Juny
o

Contrainte (GPa)
o ol N w BN (6] [} ~ (o] o

0 10 20 30 40 50
Temps (ps)

Figure IV.19 : Evolution de la contrainte en fonction du tendpss le verre CJ1 au cours de
la fracturation

Contrainte (GPa)

0 0.03 0.06 0.09 0.12 0.15 0.18 0.21 0.24 0.27 0.3

Déformation

Figure 1V.20 : Courbe contrainte-déformation du verre CJ1 pauoe vitesse de traction de
4.10% et 12.10" Asfs
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3.3 Evolution de la structure
3.3.1 Les distributions radiales

Afin d’analyser le mécanisme de la rupture, nousnawbservé I'évolution des fonctions de
distribution radiale au cours de la fracturationisQue la connectivité du réseau atomique est
assurée par les liaisons Si-O, B-O et Na-O, leorgtfons de distribution radiale sont
représentées ci-dessous.

Sur les fonctions de distribution radiale Si-O eDBIl existe un intervalle entre le premier pic
et les suivants dans lequel les fonctions s’annulgette caractéristique topologique permet
de délimiter autour d’'un Si ou d'un B donné, lesp@miers voisins des autreBigure
IV.21). Une liaison F-O (F = Si, B) sera considérée cenimsée si 'atome d’oxygene quitte
la couronne des premiers voisins. Un critere de des liaisons peut ainsi étre défini de fagon
géomeétrique. Les rayons de coupure choisis pountift les premiers voisins autour des Si
et des B valent respectivement 2.1 A et 1.9 A. imairtition du nombre des liaisons Si-O et
B-O au cours du temps permet de comptabiliser labme de liaisons brisées pendant la
fracturation. D’autre part, la distance critiquerpet de calculer la coordinence du silicium et
du bore.

4.5 1 Si-O —t:Ops
— t=40ps

16 21 26 31 3.6 41
r(A)

45 B-O =0ps

— t=40ps

5 3.45 3.95

145 195 245 29
r(A)

Figure IV.21 : Région de I'intensité nulle sur les fonctionsdisribution radiale
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Figure IV.22 : Evolution de la distribution radiale Si-O au aswe la fracturation
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Sur laFigure IV.22a, on observe que le premier pic de la fonctionid&iution radiale Si-O

a une forme trés symeétrique a l'instant initialpjdoseconde). Apres 8 picosecondes, ce pic
devient de plus en plus dissymétrique et le maxinsendlécale, ce qui traduit I'allongement
de certaines liaisons. Cette dissymétrie s’acapies 16 picosecondes sous la forme d’un
étalement du pic vers les plus grandes distance®4Ca 32 picoseconddsidure 1V.22b), la
distribution radiale Si-O évolue peu et la positidn maximum reste inchangée. Cela
correspond a I'état plastigue du matériau. La mcatibn de lintensité entre 24 et 28
picosecondes peut étre induite par quelques brisidens Si-O.

Apres 32 picosecondes, un grand nombre de liaisonisbrisées. Ce seuil de bris de liaisons
(32 picosecondes) correspond a la contrainte mdgisa la courbe contrainte-déformation.
A partir de ce moment, la croissance des caviscélére a cause de la rupture des liaisons.
Ces cavités permettent de relaxer le réseau atemniguqui explique le raccourcissement des
lisisons comme le montre le recul de la distributiadiale Si-O apres 32 picosecondes. Apres
36 picosecondes, la coalescence des cavités prevagu fort endommagement de
I’échantillon et le pic redevient peu a peu tresiérique avec une distance Si-O proche de sa
valeur initiale (40 picosecondes). Concernant laxaene pic de la distribution de Si-O,
I'allongement de la distance durant la phase @jastifFigure 1V.22c) et le recul Figure
IV.22d) suivant ont été observés. Aprés la coalescengei@bsecondes), on observe une
augmentation de l'intensité du deuxiéme pic de SF@Qure IV.22d). Donc, apres le bris
d’une liaison, I'atome d’oxygene libéré migre paacuper une position de second voisin du
silicium.

Concernant la distribution entre les atomes deigit et les atomes d’oxygéene non pontants
(ONP), on observe un allongement de la liaison aursc de la phase élastiquEigure
IV.22€). Mais contrairement a la fonction de distributiadliale Si-O totale, I'intensité du pic
de Si-ONP augmente sous la déformation. Il estiplesgue quelques liaisons Si-O soient
brisées avant la phase plastique pour former dggemes non pontants. D’autre part, apres la
coalescence, l'intensité du pic diminuggure 1V.22f). Il est possible que certaines liaisons
soient reformées, c’est-a-dire I'oxygéne non-pontst transformé en oxygéne pontant par
migration d'un sodium. Le bris et la reformationsdéisons Si-O ont été confirmés par
I'observation de I'évolution du nombre des liais@i<O et de la coordinence du silicium (voir
la Figure 1V.25 etFigure IV.26) que nous allons analyser dans les paragraphenssii
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Figure IV.23 : Evolution de la distribution radiale B-O au caude la fracturation
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Concernant la liaison B-GFigure 1V.23), la distribution radiale correspondarf8-O (pic &
1.47A) évolue d’une maniére similaire a celle deSiallongement durant la phase élastique
(Figure 1V.23a), stabilisation durant la phase plastique et requés la coalescencEiqure
IV.23b). Ce seuil de bris des liaiso#$-O et Si-O coincide avec le moment ol la conteaint
est maximale. Au dela de ce seuil, le matériau prEafjressivement de sa résistance au
moment de la croissance des cavités et de la ceales conduisant a la rupture finale. Apres
le bris des liaisons B-O, I'oxygéne passe en secoigin du bore, ce que I'on peut observer
sur 'augmentation du second pic vers 3.6f@re 1V.23d).

Contrairement & la distribution radidféB-0, la distribution correspondantB-O évolue
peu au cours de la phase élastigugure 1V.23a). Il semble que le bris de liaisons associe
principalement I'environnement dé8B. Les entités B@et SiQ jouent un réle important
pour absorber la contrainte.

Sur les distributions radiales B-ONP, une augmantatle l'intensité traduit la formation
d’oxygénes non pontants au cours de la phasegtlasfigure 1V.23€). Cette augmentation
est corrélée au bris des liaisons autour des s, ce qui a été observe sur la décroissance
de la coordinence du bore au cours de la fracamafFigure 1V.26). D’autre part,
I'allongement des liaisons B-ONP n’apparait pasjticrement au cas de la liaison Si-ONP
(allongement avant la rupture). Le groupement -BPaWa- dont le sodium est modificateur
est associé a la phase de déformation plastiqueesAfa coalescence, on observe la
diminution de lintensité du pi€'B-ONP Figure 1V.23f), ce qui traduit la conversion de
ONP en OP (reformation des liaisons). Paralleleradatreformation des liaisons, on observe
une croissance de la coordinence du bore aprémlascenceHigure 1V.26).

Pour comprendre le comportement des sodiums ats cmufa fracturation, les distributions
radiales entre le sodium et 'oxygene pontant (€tRjon pontant (ONP) seront présentées ci-
dessous. Sur les distributions radiales Na-Gigufe 1V.24a et b), on observe un petit
allongement avant le bris des liaisons. La liaiberO est donc plus faible que Si-O d&-

O. Apres la coalescence, le recul de la distanc®© Mgt similaire a celui de Si-O et B-O
(Figure 1V.24b).

Contrairement aux liaisons Na-OP, les liaisons NNRPe s’allongent pasigure 1V.24c et

d). Il est possible que ce phénomene provienne dgséd de liberté plus importants des
clusters de sodiums modificateurs. Les angles datsadium et I'oxygéne peuvent évoluer
plus librement sans modification de la distancéadmison.
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Figure IV.24 : Evolution de la distribution radiale Na-O au asude la fracturation
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Figure 1V.26 : Evolution de la coordinence du Silicium et dudau cours de la fracturation

Sur laFigure V.25, nous avons tracé I'évolution du nombre des li@s8i-O et B-O au
cours de la fracturation :

ANL = NL(t)-NL(0)
ou NL(t) etNL(0) sont respectivement le nombre de liaisons a dimdtet a I'instant initial.

A partir de 8 picosecondes, certaines liaisons BADété brisées au sein des groupements
BO,, ce qui traduit le passage d'un état tétra-coandoa un état tri-coordonné. Donc, les
liaisons autour deé&B sont plus faibles que celles autour du silicietrelles sont brisées plus
facilement que Si-O. A partir de 17 picoseconde®lgues liaisons Si-O commencent a se
briser. Aprés le bris des Si-O, la vitesse de Hes liaisons B-O diminue. Entre 17 et 24
picosecondes (phase élastique), le bris des limiBe® est plus rapide que celui des liaisons
Si-O. Les liaisons brisées jusqu’a 24 picosecoritieste €lastique) permettent de créer de
nouveaux pores ou d'élargir des cavités dans I@scaie I'échantillon. A partir de 28
picosecondes, correspondant a la contrainte magjmale chute brutale du nombre des
liaisons Si-O confirme la perte de résistance éehlantillon. Dans I'étape de plasticité (de 24
a 34 picosecondes), la vitesse de bris des liaiS6@s est également plus lente que celle des
liaisons B-O.

Un deuxiéme seuil apparait a 34 picosecondes, ceogrespond a la premiére coalescence.
Le nombre des liaisons brisées a atteint son marinua coalescence permet une relaxation
de la structure au cours de laquelle certainesolis se reforment jusqu’a se stabiliser avant la
rupture totale. Dans cette phase, la reformatios liEsons Si-O et B-O présente un
comportement similaire, mais la vitesse de refoiwnatst plus grande dans le cas des liaisons
B-O.

L’analyse de la rupture des liaisons donne une @éthg comportement du réseau vitreux a
I'échelle nanométrique. Le réseau borosilicaté tnfess aussi rigide que celui du verre de
silice et son caractere plastique est associéiaigoms B-O qui sont facilement brisées sous
I'effet de la déformation et reformées apres ldes@ence. La liaison B-O est donc déformée
lors de processus plastiques tandis que la lia&eD I'est par un processus plus élastique.
D’autre part, la présence des sodiums qui formesatgdoupements F-ONP-Na (F=Si ou B) ou
des clusters d’atomes de sodium permet d’élargitefment les petits pores. Par conséquent,
le réseau du verre est partiellement relaxé souisainte.
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3.3.2 Les distributions angulaires

Dans I'étape élastique (de 0 a 24 picosecondesppearve un grand décalage du maximum
des distributions angulaires Si-O-Si, B-O-B et SBQFigure 1V.27a, e eti). Cela montre un
élargissement des angles inter-tétraédriques &Hr8iQ et les BQ. Un résultat similaire a
été observé par L. Van Brutzel dans le cas du \darslice [1].

D’autre part, les angles intra-tétraédrigues O-SeO O-B-O sont plus étalés apres
déformation. Contrairement a O-Si-O, on observélargissement moins net des angles O-B-
O car la déformation, plus que d’élargir les angleduit des transformations BQers BQ
(Figure 1V.27g). Néanmoins, l'intensité du pic correspondant §'B-O évolue peu au cours
de la fracturation. A noter que les distributiondiales et angulaires autour des espéces BO
changent peu sous l'effet de la déformation. Leptemse locale associée a leur plus faible
coordinence est sans doute a l'origine de ce phénem

Dans la phase plastique, toutes les distributiowgilaires conservent une forme identique.
Ensuite un recul du maximum est observé apresdiescenceRigure 1V.27b, d, f, h).

4 4
357 |——t=0ps Si-0-Si 351 |——t=24ps Si-O-Si
3 — t=8ps 34 — t=28ps
25 | — t=16ps R 25 1 — t=32ps
@ t=24ps @ t=40ps
2 27 P ° 2 P
S S
— 15 +~ 154
1 14
0.5 0.5
0 T T T 04 T T T
100 120 a140 160 100 120 140 160
angle (degré) angle (degré)
(a) (b)
12 12
10 |——t0ps 0-Si-O 104 |——1t=24ps O-Si-0
——t=8ps — t=28ps
84 |——t=16ps 8 |——t=32ps
2 6 t=24ps % 61 t=40ps
c c
S s
= . = 4]
“ \ i \
0 T T T 1 04 - T T T
90 100 110 120 130 90 100 110 120 130
angle (degré) angle (degré)
(c) (d)

138



CHAPITRE IV - SIMULATION DE LA FRACTURATION DES VERES

3 3
25 | B-O-B o5 | |——t=24ps B-O-B
24 21
o) @
g 1.5 § 15
— 1 | e 1 B
0.5 0.5
0 - T T T 0 - T T T
100 120 140 160 100 120 140 160
angle (degré) angle (degré)
() (f)
12 12
10 | ——t=0ps 0-B-O 10 4 ——t=24ps 0-B-O
——t=8ps ——t=8ps

81 | ——t=16ps 81 |——t=32ps

61 t=24ps ‘ 6 t=40ps

| K . \\

24 2 \

0 — = : \ i ‘ ‘ \
100

90 100 110 120 130

f (angle)
f (angle)

le (d . 90 110 120 130
(g) angle (degré) (h) angle (degré)
4 4
351 |——t=0ps Si-0-B 35 —t=24ps Si-0-B
34 —t=8ps 3 — t=28ps
251 ——t=16ps 25/ |—t=32ps
% ) t=24ps % . t=40ps
c c
8 <
Z 15 < 154
1 1
0.5 0.5
0+ T T T 0 = - T T
90 110 | 1(3é0 9 150 170 90 110 130 150 170
. angle (degré angle (degré
(I) (k) gle (degre)

Figure IV.27 : Evolution des distributions angulaires au codesla fracturation

3.3.3 Distribution des anneaux

L’évolution du nombre des anneaux est calculéaidd’'de la formule :
AAN; = AN; (t) — ANy(0) ;i=2..10

avec AN(t) et AN(0) respectivement le nombre des anneaux de tadld’instant t et a
l'instant initial.

Durant la phase élastique, on observe une augnmni#s anneaux de taille 6 et 7 et une
diminution des anneaux de taille 2, 3,Mg(re 1V.28). Donc les anneaux s’élargissent sous
I'effet de la déformation. Dans les régions dedaiteformation, les anneaux de petite taille
s’agrandissent par le jeu des ruptures de liaisbusla figure ci-dessous, on observe que les
anneaux de taille 6 et 7 jouent le role le plusartgnt dans la formation des cavités. Au-dela
de la limite élastique (24 picosecondes), la foromatles anneaux de taille 7 s’accélere. Le
nombre des anneaux de taille 6 diminue apres l&rainte maximale (32 picosecondes) et
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celui de taille 7 se réduit apres la coalescende piBosecondes). Il apparait un nombre
notable d’anneaux de taille 8, 9 et 10.

En normalisant I'évolution des nombres d’anneaux|@ar valeur maximale, on observe un
décalage selon la tailld=igure 1V.29). Assez logiquement, les bris de liaisons conéitiu
dans un premier temps a accroitre les hombres egannde taille 6, puis 7, puis 8, puis 9.
L’ouverture des volumes libres sous I'effet de datcainte est donc progressive, conduisant a
la formation d’anneaux de taille de plus en plunge.
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Figure IV.28 : Evolution des anneaux de taille 2-10 (T2-T10kaurs de la fracturation
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Figure 1V.29 : Normalisation de I'évolution des nombres d’anmeaelon leur taille

3.4 Croissance des cavités au cours de la fracturation

Sur laFigure 1V.30, I'évolution avec le temps de la fraction volumeqoccupée par les
cavités (la porosité) se subdivise en quatre régiola germination, la croissance, la
coalescence et la décohésion. Dans la premiererdgi fraction poreuse augmente de facon
linéaire. Au niveau des seuils de bris des liaig8ps pour les liaisons B-O et 17 ps pour les
liaisons Si-O), on observe des petits paliers dbilggation dans lesquels la porosité change
peu en raison de la relaxation de la structurerisét® par le bris des liaisons. A partir de 24
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picosecondes, la vitesse de croissance commengeldee fortement puisque le matériau
entre dans une phase plastique. A partir de 32seandes (I'instant de la contrainte
maximale), la vitesse de croissance augmente feriense qui correspond a une chute de la
contrainte. Aprés la premiére coalescence (35 pamsles), le volume poreux s’agrandit de
plus en plus. La vitesse maximale est entre 32 giiebsecondes. Apres la décohésion locale,
la vitesse de croissance diminue jusqu’a la rughtede (de 44 a 60 picosecondes).

A l'échelle nanométrique, le mécanisme de rupturen drerre s’apparente a celui d’un
matériau ductile : nucléation, croissance, puidesuz@nce des cavités jusqu’a la décohésion
totale.
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Figure 1V.30 : Evolution de la fraction volumique occupée pes tavités au cours de la
fracturation

La Figure 1V.31 représente la distribution de la taille des cavéa cours de la fracturation.
Dans la phase élastique (0-24 picosecondes), Idmode cavités dont la taille est comprise
entre 3.9 A a4 6.9 A augmente d’'une maniére proiyess# apparait quelques cavités de
grande taille (7.8-12.4 A) mais elles sont peu nauses. Les cavités dans le verre sont
générées par deux mécanismes : élargissement deauanou déformation des clusters de
sodiums. Dans le verre non déformeé, les sodiumsificatturs sont moins nombreux et
laugmentation du nombre des cavités de petiteletaprovient essentiellement de
I'élargissement des anneaux. En revanche, la gémérdes grandes cavités provient de la
déformation des clusters de sodium, de plus en iphp®rtants au fur et a mesure de la
déformation.

Dans la phase plastique (24-32 picosecondes), f@rede cavités de taille 3.9 A diminue
tandis que les autres tailles augmentent. L'agpariies grandes cavités dans le verre aide a
relaxer la déformation locale. Dés la premiere esa@nce (36 picosecondes), les petites
cavités sont de plus en plus regroupées pour fodmerandes cavités. Ce qui conduit a une
diminution du nombre des cavités de taille 3.94.8t une croissance des cavités de taille
supérieure & une dizaine d’A. Pendant la deuxiéhase de coalescence, la concentration en
cavités de taille 18-23 A devient brusquement irtgoue.

On peut analyser le processus de nucléation etiesance des cavités a I'aide de I'évolution
du nombre et de la taille moyenne des cavités atsate la fracturationm{gure 1V.32). Sur

ces courbes, la nucléation apparait intense danghdse élastique (0-24 ps). Jusqu'a 30
picosecondes, la taille moyenne des cavités éyaue Apres le seuil du bris des liaisons Si-
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O (17 ps), la nucléation des cavités s’accélerguiasla limite d’élasticité (24 ps). Dans la
phase plastique, la nucléation des cavités satais leur taille moyenne augmente. Au dela
d’'une taille critique, la coalescence démarre \V&fspicosecondes, ce qui entraine une
décroissance du nombre des cavités.
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Figure IV.31 : Evolution de la taille des cavités au cours ddracturation
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Figure V.32 : Evolution du nombre des cavités et de la taill@yenne des cavités au cours
de la fracturation
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3.5 Evolution de la process zone (zone d’élaboration)

La taille de la process zone au cours de la fratitur a été estimée a l'aide de deux
approches : le déplacement et la contrainte lo¢als.deux approches donnent des résultats
tres prochesHigure 1V.33). La taille de la process zone évolue de facogalme entre 4 et 16
picosecondes. A partir de 20 picosecondes, la psorene s’agrandit plus lentement jusqu’a
la propagation de la fissure a 22 picosecondesndtis avons uniquement considére la taille
de la process zone dans la phase élastique. Dphsisa plastique, il apparait de plus en plus
de zones locales plastiques autour des cavitégopaequent il devient difficile de calculer la
taille de la process zone a I'échelle nanométrique.
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Figure 1V.33 : Evolution de la taille de la process zone aursaie la phase élastique

Afin de définir la forme de la process zone, ondéerminer la taille de la process zone
suivant trois directions : perpendiculaire, avee intlinaison de 45et paralléle a la direction
de propagation de la fissure (voirHaure 1V.3). Grace aux tailles de la process zone suivant
ces cinq directions, on peut visualiser d’'une m@ngualitative I'évolution de la forme de la
process zone sur Eigure 1V.34 pour déterminer le mode de la rupture (en cortgitane

ou en déformation plane).

Tout d’abord, aprés 4 picosecondes, il existe wiepprocess zone en téte de la fissure dont
la taille suivant la direction parallele a la prgption est plus grande. A cet instant, la
contrainte dans I'échantillon est encore faiblerésp8 picosecondes, la contrainte de tension
est de plus en plus grande, et logiquement la psozene s’étend dans la direction de la
traction (perpendiculaire de la direction de praimm de fissure). En conséquence, la taille
relative suivant les autres directions diminue. flomme de la process zone apres 8
picosecondes ressemble a la forme de la zoneqlasén contrainte plane (voir Rgure
IV.35), décrite par McClintock — Irwin [30]. Apres 12cpsecondes, la process zone s’élargit
suivant les directions inclinées de’4% paralléle tandis que la taille reste identiguizant la
direction perpendiculaire. Ensuite a 16 picosecenldeprogression est prédominante suivant
les deux directions parallele et perpendiculairesnedle semble s’arréter dans la direction
inclinée de 45°. A 20-24 picosecondes, la formelad@rocess zone ressemble a celle a
4 picosecondes a un facteur d’échelle prés. De 26 picosecondes, la taille de la process
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zone diminue suivant la direction inclinée et augtaeprogressivement suivant les deux
directions perpendiculaire et parallele a la dicecte propagation de la fissure.

En conclusion, a I'échelle nanométrique la formelal@rocess zone évolue au cours de la
fracturation. A certains moments, cette forme nexdde a celle prédite en contraintes planes,
selon le schéma proposé par McClintock-Irwin.

t=4ps t=8ps t=12ps

t=16ps t=20-24ps

Figure IV.34 : Evolution qualitative de la forme de la processie au cours de la
fracturation

Figure IV.35 : Forme de la zone plastique (a) déformation plémecontrainte plane [30]
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3.6 Evolution du front de la fissure

La Figure 1V.36 représente le déplacement du front de la fisslaetifié par deux méthodes :
(1) la valeur moyenne du déplacement des troistpain front de la fissure et (2) la valeur du
déplacement de la pointe de la fissure.

Sous l'effet de la déformation, on observe un érsenent du front de la fissure dans la phase
élastique. Dans le schéma utilisant trois poimté$rdnt de la fissure est déplacé d’une distance
d’environ 1 A et se stabilise entre 5 et 22 picosees. Si on prend en compte un seul point,
il semble que le front de fissure se relache seffet de la déformation (il se déplace entre O

et 12 picosecondes et recule vers la valeur inigalre 12 et 18 picosecondes).

Avec le schéma utilisant 3 points, la fissure s@pge a partir de 24 picosecondes, tandis que
I'instant de la propagation est de 22 picosecosdes prend en compte seulement le front de
fissure.

A partir de 22-24 picosecondes, le déplacementraiut e la fissure progresse rapidement
jusqu’a 32 picosecondes. Cette propagation se édiwne maniére quasi-statique. Entre 32
et 34 picosecondes, la vitesse de propagation fisslare ralentit car il apparait des cavités
dans le verre qui consomme I'énergie fournie. Gestés aident a relaxer une partie de la
déformation locale et limitent 'avancée du froetld fissure. A partir de 34 picosecondes, la
fracturation devient dynamique. Des fluctuationsitsobservées dans la phase 38-50
picosecondes. Leur origine est liée a la coalescenh@ la décohésion locale qui modulent
I'avancée du front de la fissure.
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Figure IV.36 : Déplacement du front de la fissure au coursal&dcturation

3.7 Calcul de la ténacité
Pour déterminer la valeur de l'intégral®,Gous avons utilisé une couronne comme cela a été

décrit dans le paragraphe 2.3. Cette couronneardriO éléments (2*20 horizontaux + 2*5
verticaux). La taille de chaque élément est de M1>A a linstant initial. Au cours de la
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fracturation, la déformation et la contrainte shaque €lément ont été calculées, et on peut
mesurer |'évolution de l'intégrale @3

La difficulté de cette approche est de définir snaronne dont tous les éléments se trouvent
dans la zone de déformation élastique. Plusieutsoones ont été testées mais il reste

toujours certains éléments traversant des zonesndéés plastiquement. Nous avons choisi

une couronne le plus loin de la process zone poail@nombre des éléments en état élastique
soit maximal.

La Figure 1V.37 représente I'évolution de I'intégraleB@&n fonction du nombre des éléments
dans la zone plastique. Sur cette figure, I'intlg@d évolue de facon linéaire avec le nombre
des éléments « plastiques ». Cette évolution neusgt d’estimer la valeur de l'intégralé® G
par extrapolation sur les éléments déformées dmfélastique.

25

15 4

10 -

Gtheta (J/m”"2)

10 15 20 25 30

Nombre des éléments en état plastique
Figure 1V.37 : Evolution de @en fonction du nombre des éléments « plastiques »

Supposons que la valeur d® Ge compose de 2 parties : une partie élastiquaetpartie
plastique :

Ngjas Npias
GO = C':‘eélastique'*' C':‘eplastique: zGei + zGei
ou Nsias Npias SONt respectivement le nombre d’éléments élagicpteplastiques.
Donc, la partie élastique déBG’écrit sous la forme :

Ne’las

Geélastique= Z Gei

Le facteur d’intensité de contrainte est calculérsé& formule :

K, =/GBusiqueE (€N CONtrainte plane)

L’évolution du facteur d’intensité de contrainte @aurs de la fracturation est représentée sur
la Figure 1V.38. Une petite fluctuation est observée sur la coulk® valeurs instantanées,
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c’est pourquoi nous avons utilisé une moyenne teatigopour estimer la ténacité. La valeur
moyenne est calculée de la fagon suivante :

K™ () = K -1+ K,3(t)+ K, (t+1)

Au cours de la traction, le facteur d’intensitéctatrainte augmente jusqu’a 22 picosecondes.
Apres le commencement de I'avancée de la fissig$2, le facteur d’intensité de contrainte
se réduit. La propagation de la fissure influenegement I'évolution du facteur d’intensité de
contrainte. Dans I'étape suivante (28-32ps), letefaic K, augmente jusqu'a sa valeur
maximale correspondant & la ténacité. La ténacit&aire CJ1 est égale & 0.83 MP%¥m
(valeur instantanée) et 0.79 MP&hmoyenne temporelle).

0.9

o8 dl T Instantanee ’,‘ :

moyenne

0.7

© 06 - X A\
T 051 A

S 04

0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50

Temps (ps)

Figure V.38 : Evolution du facteur d’intensité de contrainte eours de la fracturation

Sur laFigure 1V.39, on observe la dépendance du facteur d’intensit&odtrainte en fonction

de la taille de la couronne. Ici, la taille s’expé par la hauteur des couronnes (la largeur des
couronnes est constante). Lorsque la hauteur augilarzone calculée s’éloigne de plus en
plus de la process zone. C’est pourquoi, une ditiwinudu facteur d’intensité de contrainte a
été observée. Théoriquement la valeur du factentedisité de contrainte est indépendante de
la taille de couronne dans les régions suffisamnéérignées de la process zone. Pour des
boites de simulation de 100000 atomes, cette régest pas atteinte. Dans le chapitre 5, nous
présenterons une estimation du facteur d’intend#é€la contrainte pour une boite de
simulation plus grande (1 million datomes). Noudserverons effectivement une
indépendance de la valeur avec le contour.
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Figure 1V.39 : Evolution du facteur d'intensité de contraint@2 ps en fonction de la taille
de couronne

3.8 Larugosité
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Figure 1V.40 : Rugosité de la surface de rupture du verre CJ1

La Figure 1V.40 représente la relation lajf)-log(@x) de la surface de rupture du verre CJ1
suivant la direction de propagation de la fissiBar cette courbe, on peut déterminer la
rugosité par la pente de la courbe. La rugosité&/atuve CJ1 (0.61) est proche de la valeur
universelle de la rugosité suivant la directionpdepagation de la fissure 0.6 [31]. A courte

distance (sur les trois premiers points), nous swatrienu une valeur supérieure de la rugosité
0.71.

Afin de vérifier 'auto-affinité de la surface depture, nous avons appliqué la formule :
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pdf (Ah(AX)) = Ax < . f ( M j
AX

ou pdf(dh) est la densité de probabilité des hautedirsSur laFigure 1V.41 est tracée la
variation de la densité de probabiléf(dh) pour différentes valeurs dx.

Il est nécessaire de tracer les courbepdféAh(Ax)).Ax¢ en fonction deAh(Ax)/Ax¢ pour
vérifier 'indépendance de I'évolution de ces caslavec la valeur déx.

Sur laFigure V.42, deux régimes auto-affines sont trouvés. Les @sidbrrespondant a
Ax=9A et Ax=13.5A ont une forme similaire et cela correspond a lawade rugosité 0.71.
Le deuxiéme régime (rugosité de 0.61) est obsemarér dedx=18A. Dans ce régime, les
courbes normalisées de la densité de probabilitetent.

En raison de la taille assez petite de la boitmigioe, le nombre des points pour la statistique
reste faible et on observe la fluctuation sur lesrises de la densité de probabilité. Ces
courbes ne présentent pas une forme paraboligakeidbtenue en utilisant I'AFM.
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Figure IV.41 : Densité de probabilité ddh pour différentes valeurs déx
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Figure IV.42 : Normalisation de la densité de probabilité de pour différentes valeurs de
AX
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CHAPITRE V — EFFET D’IRRADIATION SUR LA FRACTURATION DES VERRES

1 Modélisation de la structure des verres irradiés

1.1 Description de la méthode

Dans le cadre de cette thése, il est nécessasirider des verres nucléaires simplifiés sains
et irradiés pour analyser le mécanisme de fracturadt I'influence des irradiations sur leur
ténacité. Avec les potentiels développés précédemnie simulation des verres sains de
grande taille est réalisable, cependant la quedgola simulation de structures irradiées de
grande taille dans un temps raisonnable se posags Aons utilisé I'analogie entre I'effet de
trempe et I'effet d’irradiation pour simuler le verrradié (voir le Chapitre 1).

Concernant la méthode d’irradiation par une séeecascades de déplacements initiées par
des ions lourds [1], le temps nécessaire pourigrasbmplétement le volume est long, et ce
d’autant plus que la boite de simulation est grafieir les verres de plusieurs dizaines de
milliers d’atomes utilisés pour les calculs de fuaation, il est impossible d’obtenir de grands
volumes irradiés par cette approche.

Nous avons donc développé une nouvelle approche giowler rapidement une structure
équivalente a celle d’'un verre irradié. Cette appeoest présentée surHaure V.1. Tout
d’abord, un verre sain, préparé selon une méthiagsique, est recuit a la températurg,fa
pression nulle (P = 0) pendant 50 ps. Ensuite tiltesnpé avec une vitesse de trempe
d’environ 13* K/s jusqu’a la température ambiante (300 K). Agaésempe, le verre obtenu
est relaxé dans I'ensemble NPT (P=0, T=300K) pen@arps. Au cours des simulations, des
conditions périodiques ainsi que la sommation d'Bvatale sont appliquées.

A
Température (K)
NPT
Trecuit |~77""
P=0
Verre
300 sain . NYE
i L . i Temps (ps)
50ps 25ps

Figure V.1 : Schéma de dépolymérisation du verre
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1.2 Comparaison avec la méthode des cascades de dépfaests
1.2.1 Verre CJ1 irradié par des cascades de déplacements

Nous allons comparer le verre obtenu par cette eltaugpproche avec le verre irradié par une
série de cascades de déplacements. Pour celarrenGd de 4000 atomes a été fabriqué par
une trempe de>80™ K/s avec les nouveaux potentiels, et a été ensaiigis a une série de
cent cascades de déplacements de 600 eV.

Sous l'effet des cascades de déplacements, onvebsergonflement du verre (voir Figure
V.2a). Le volume du verre augmente puis sature pourdase d’environ 810°°keV/cm?. La
valeur a saturation du gonflement est d’environ P#rallelement, une dépolymérisation du
réseau vitreux est observée sous la forme d’uneidéance de la coordinence du bore (voir
la Figure V.2b).
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Figure V.2 : Evolution (a) du volume et (b) de la coordinenaebdre du verre CJ1 soumis a
une seérie de cascades de déplacements

Les angles Si-O-Si et Si-O-B diminuerfidgure V.3). Le palier de stabilisation pour la
coordinence du bore et pour les angles Si-O-SiSieD-B est aux alentours dexBF°
keV/cn?. La structure du verre soumis aux cascades deacpents devient plus
désordonnée, ce qui s’exprime par un élargissenhena distribution des tailles d’anneaux
(Figure V.4) . augmentation des anneaux de petite et granitestar2, T3, T4, T7, T8) et
diminution des anneaux de taille moyenne (T5, Talpbalement, la taille moyenne des
anneaux diminue sous la série des cascades deekdghats.

154



(@)

Angle Si-O-Si (dég)

CHAPITRE V — EFFET D’IRRADIATION SUR LA FRACTURATION DES VERRES

147
146 -
145 4
144 4
143 4
142 4

141 4

140

0 200 400

Energie déposée (10"18keVicm”3)

600

800 1000 1200 1400

(b)

Angle Si-O-B (dég)

145

144 A

143

142 A

141 A

140

139

138

137

*

*
*

>

TR E AL

0

200

400

600

800

1000 1200 1400

Energie déposée (10718keV/cm~3)

Figure V.3 : Evolution (a) de I'angle Si-O-Si et (b) de 'an@eO-B du verre CJ1 soumis &

Nombre des anneaux

1200

une série de cascades de déplacements

1000 |
800 |
600 |
400 |
200 |

0 ﬂi

T2 T3

T4

T5

@ Verre sain

m Verre irradié
(cascades)

T6 T7 T8 T9

Taille des anneaux

Taille moyenne des anneaux

4.9

4.85

4.8

4.75 A

4.7 A

4.65

4.6

4.55

4.5

*

0

200

400

600

800 1000 1200 1400
Energie déposée (10"18keV/icm”3)

Figure V.4 : Evolution de la distribution des tailles d’anneadix verre CJ1 soumis une série
de cascades de déplacements

Avec les nouveaux potentiels, I'effet d’'une séreeahscades de déplacements dans un verre
CJ1 donne des résultats similaires a ceux obtevess las potentiels Born-Mayer-Huggins
(BMH) précédemment utilisés [2], mais il existe @&earts quantitatifs. Ces différences sont
issues de l'intensité des champs de force. Lesnpele BMH utilisent des charges entieres,
ce qui conduit & des modules élastiques plus grgnis/ec les nouveaux potentiels (les
écarts entre les modules élastiques simulés papdesntiels BMH et expérimentaux sont
entre 70 et 100% [3]). Le gonflement et la dépolyaation en sont favorisés.

1.2.2 Verre CJ1 simulé par la nouvelle approche

Une structure du verre CJ1 de 100000 atomes aeététe a la température de 3000 K et
trempée rapidement selon le schéma dédare V.1.
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Sur la distribution radiale B-CF{gure V.5a), on observe une augmentation de lintensité du
sous pid®B-O et une diminution de celle du sous iB-0O, ce qui traduit une conversion des
especes B en BQ. Le pourcentage de bore tri-coordonnés augmentel(dé. Par
conséquent, certains sodiums deviennent modificgtediou une distance Na-O réduite
(Figure V.5b).

30 3
-\ = = = .Verre = = = .Verre

25 - o sain 25 | sain

20 1 Verre 24 Verre
® irradié o l(rradle "
m 15 (nouvelle S 15 | nouvelle
= méthode) i . méthode)
=2 =

10 S “‘AI«‘J

51 05

O T T T O : .

1.3 1.4 1.5 1.6 1.7 2 2.5 3 35
T(A) r(A)
(a) (b)

Figure V.5 : Evolution de la distribution radiale (a) B-O et)(Na-O du verre CJ1 simulé par
la nouvelle méthode

Sur laFigure V.6, le maximum de la distribution angulaire Si-O-85&0-B est décalé vers
la gauche. Cela signifie une diminution des anghesyens Si-O-Si et Si-O-B. Les
distributions angulaires Si-O-Si et Si-O-B deviemnégalement plus larges. L'élargissement
de la distribution des tailles d’anneaux est égel@nbservéRigure V.7).
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Figure V.6 : Evolution de la distribution angulaire (a) Si-O-&i(b) Si-O-B du verre CJ1
simulé par la nouvelle méthode
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Figure V.7 : Evolution de la distribution des tailles d’anneadix verre CJ1 simulé par la
nouvelle méthode

1.2.3 Comparaison

Les structures du verre CJ1 irradié par la méthibeke cascades de déplacements et traité
thermiguement par la nouvelle méthode présentens dealogies : gonflement,
dépolymérisation du réseau, diminution des angle®-Si, Si-O-B, élargissement de la
distribution des tailles d’anneaux (voir T@bleau V.1). La nouvelle méthode reproduit donc
les effets de I'irradiation par une série de cassadke déplacements [2] ainsi que les effets
expérimentaux de l'irradiation par des ions loyds Il subsiste des écarts avec I'expérience,
mais cette méthode permet d’obtenir rapidement stngcture représentative d’un verre
irradié.

Nouvelle méthode | Effet d’irradiation Expérience
par traitement (série de cascades de
thermique déplacements)
Gonflement 7% 1% 2.3 %
i 0, 2y
é\]tégmentatlon du % de 10 % 10 % 17 %
Diminution de l'angle
co 2.7 3.5 2.2
Diminution de l'angle o 0
Si-O-B 2 4.4

Tableau V.1 :Comparaison du verre CJ1 simulé par la nouvell¢hode avec les verres
irradiés
En utilisant la nouvelle méthode, des échantilldasl00 000 atomes de deux autres types de
verre SBN12 et SBN55 ont été simulés. L'évoluti@enleurs propriétés structurales est listée
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dans leTableau V.2 Ici, la valeur du gonflement et 'augmentation ghwrcentage de bore
tri-coordonné dépend de la température de recluis. €ette température est grande, et plus le
gonflement et la dépolymérisation sont importahtstempérature de recuit est choisie pour
retrouver au mieux la valeur de la polymérisatianqapport a I'expérience.

Nouvelle méthode Expérience
par traitement
thermique
Verre SBN12 (Tecuit = 3000 K)
Gonflement 2.4 %
I 0 Y
é\]uBgmentatlon du % de 304 30
Diminution de l'angle
Si-O-Si 17
Diminution de l'angle
Si-O-B 17
Verre SBN55 (Tecuit = 1600 K)
Gonflement 6 %
I 0 Y
é\]uBgmentatlon du % de 11 % 7 o
Diminution de [I'angle 110
Si-O-Si '
Diminution de [I'angle
Si-0-B LG

Tableau V.2 :Modélisation des verres SBN12 et SBN55 par lv@leiméthode de
traitement thermique

2 Effet d'irradiation sur la fracturation

Afin d’examiner l'effet de l'irradiation sur le comortement a la fracturation, nous avons
modélisé des verres par la nouvelle méthode démrdessus. Par abus de langage, ces verres
seront appelés « verres irradiés » dans la suitehdpitre. La démarche de simulation de la
fracturation (décrite au Chapitre V) a été appdigua I'échantillon irradié avec la méme
vitesse de déformation que pour le verre sain. Nous utilisé trois types de verre CJ1,
SBN12 et SBN55 pour étudier l'influence de l'irration sur la fracturation. Les parametres
des échantillons sont listés danS &bleau V.3 Le nombre d’atomes de tous les échantillons
est de 98 000. La profondeur et la hauteur de iele valent respectivement 30A et 20A.

158



CHAPITRE V — EFFET D’IRRADIATION SUR LA FRACTURATION DES VERRES

Type de verre Vitesse de Dimensions (A) Coordinence dy
déformation bore
(s Lx Ly L,

1 CJ1 sain 4.18 248.7 | 49.7 99.5 3.70
CJ1lirradié 4.18 254.9 51 102 3.60
2 SBN12 sain 4.18 2479 | 49.6 99.2 3.41
SBN12 irradié 4.16 249.8 50 99.9 3.38
3 SBN55 sain 4.18 2471 | 49.4 98.8 3.61
SBN55 irradié 4.16 251.3 | 50.3 | 100.5 3.50

Tableau V.3: Parametres des échantillons des verres sains adiiés

2.1 Verre CJ1
2.1.1 Comportement mécanique

La Figure V.8représente la courbe contrainte-déformation dees€J1 sain et irradié.

10

9 ——CJ1 sain

——ClJlirradié

Contrainte (GPa)
w £~ (6] (2] ~

l 4

o ]
0 0.03 0.06 0.09 0.12 0.15 0.18 0.21 0.24 0.27 03

Déformation

Figure V.8 : Courbes contrainte-déformation des verres CJ1 sairradié

Comme pour I'analyse de la courbe contrainte-dédbion proposée au chapitre 1V, on peut
diviser cette courbe en quatre parties : phasd¢igiias phase plastique, phase de coalescence,
décohésion.

A noter que dans la phase de coalescence, il siiipggalement des écoulements plastiques.
Ce qui est dénommé phase plastigue ne recouvre pasd’intégralité des écoulements
plastiques.
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Dans leTableau V.4 nous avons estimé la durée de ces quatre pliases.le verre sain et le
verre irradié, on observe une diminution du modiliMoung. Les modules d’Young des
verres sain et irradié valent respectivement 7&0% et 51.63 GPa, soit une diminution de
30%.

Notons que dans le verre R7T7 dopé au curium, umédtion du module d’Young sous
irradiation a été observée par différents auteut$% [5], 30% [6,7]. En raison du
comportement similaire sous irradiation du verrdfRet du verre CJ1 (dureté, gonflement),
on peut conclure que I'évolution du module d’Youalie qu’elle est simulée ici est conforme
a l'expérience. On observe également une diminudiena limite élastique dans le verre
irradié. Donc la structure du verre perd en éldaétgous irradiation.

Concernant la phase plastique, on observe une dengasticité plus large dans le cas du
verre irradié. La durée de la phase plastique dreveadié est de 13ps contre 10 ps pour le
verre sain. Il se produit une augmentation de bstplité sous irradiation. L'écoulement
plastique dans le verre irradié limite I'élargissdes cavités dans la phase plastique. C’est
la raison pour laquelle la premiére coalescencearajipplus tard, aprés 40 ps contre 34 ps
dans le verre sain.

Dans le verre sain, la coalescence est trés rapaddurée totale de la phase de coalescence
dans le verre sain est de 8 ps contre 12 ps powgrte irradié. En raison de sa plus faible
plasticité, le verre sain est plus fragile que Ere irradié. Pour une méme vitesse de
déformation, la décohésion apparait apres 42 pslpoterre sain, et apres 52 ps pour le verre
irradié.

CJ1 sain CJlirradié
Limite élastique R=7.87 GPa R=5.49 GPa
Module d’Young E =74.05 GPa E =51.63 GPa
Phase élastique t = 0-24 ps € = 0-9.6%) t = 0-27 p<(= 0-10.8%)
Plateau plastique pur t = 24-34 ps€ =9.6-13.6%) | t=27-40 ps € 10.8-16%)
Phase de coalescence t= 34-42 ps€ = 13.6-16.8%)| t=40-52 ps € 16-20.8%)
Seuil de décohésion t=42 ps € = 16.8%) t= 52 pse(= 20.8%)

Tableau V.4: Analyse des phases des courbes contrainte-défamaiti verre CJ1
2.1.2 Evolution du nombre de liaisons

L’évolution du nombre des liaisons a été calculae gifférence entre l'instant t et l'instant
initial (voir le paragraphe 3.3.1 du chapitre 1Dans le verre irradiéggure V.9), le seuil de
bris des liaisons est de 7ps pour B-O et de 16ps $ieO.

Afin de comparer le comportement des verres sainradi€, nous avons calculé la vitesse
d’évolution du nombre de liaisons :
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(=2 + Vi (O +Visr 0 +1) ey - NLO - NL(E-D)

3 At

NL
\/Iiaison (t) = Vinst

avecV - (1), V.- (t+1), V.- (t-1) les vitesses d’évolution instantanées du menae liaisons
aux instants t, t+1 et t-1. Un lissage temporelwsisé pour limiter les fluctuations. Une

valeur négative de la vitesse correspond au bsdidisons et une valeur positive correspond
a leur reformation.

Il est intéressant de noter que le bris des li@smmmence avant la fin de la phase élastique.
Sur laFigure V.10 nous avons compare la vitesse d’évolution du merdbs liaisons Si-O et
B-O entre le verre sain et le verre irradié. La&s#e de bris des liaisons Si-O et B-O dans le
verre irradié est toujours inférieure a celle dueeain. D’autre part, la vitesse de réformation
des liaisons du verre sain est plus grande que tangrre irradié dans la phase de
coalescence en raison d’une coalescence plus rapide
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Figure V.9 : Evolution du nombre des liaisons du verre CJ1diéa
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Figure V.10 : Comparaison de la vitesse d’évolution du nombrelidésons (a) Si-O et (b)B-
O du verre CJ1 sain et irradié
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2.1.3 Comportement des cavités

2.1.3.1 Evolution du nombre et de la taille des cavités

La Figure V.11 représente la distribution de la taille des cavi@ns le verre CJ1 sain et
irradié aprés 16 ps (phase élastique) et 32 psépblastique). Si les cavités de petite taille (4-
6 A) sont nombreuses dans le verre sain, la taile cavités présente une distribution
différente dans le verre irradié. Lorsque le velegient plastique, I'évolution du nombre des
cavités de petite taille est prédominante dan®teevsain. Au contraire, dans le verre irradié,
le nombre des cavités de petite taille diminueitagde les nombres de cavités de moyenne et
de grande taille augmentent.
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Figure V.11 : Distribution de la taille des cavités dans lesresrCJ1 sain et irradié (a) dans
la phase élastique (16 ps) (b) dans la phase gast{(32ps)

L’évolution de la taille moyenne et du nombre tadals cavitéesKigure V.12) permet de
comprendre la phase de nucléation et de croissdeseavités. Pour le verre sain, dans la
phase élastique, la taille moyenne des cavitésuévodu et une grande vitesse de nucléation
est observée. Donc, dans le verre sain, les pkasescléation et de croissance sont séparees :
la nucléation a lieu entre 0 a 30ps, et la croissanpartir de 30 ps. Par contre, la séparation
entre ces deux phénomeénes n’est pas observéeattssnent dans le verre irradié. Entre 0 et
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30 ps, on observe a la fois la nucléation de ndeseavités et la croissance des cavités déja
existantes.

Dans la phase de coalescence, la taille moyenneadé@sgs augmente plus rapidement dans le
verre sain et le nombre des cavités diminue arpdetB4 picosecondes. Dans le verre irradié,
le phénoméne est similaire mais la taille des éaaigmente plus lentement.
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Figure V.12 : Evolution de la taille moyenne et du nombre tdis cavités dans les verres
CJ1 sain et irradié au cours de la fracturation

La Figure V.13 représente la distribution du nombre des cavitébons 'axe Oz
(correspondant a la hauteur de I'échantillon). Aengue la section centrale de I'échantillon
correspondant a la pointe de la fissure est lafpibte, et la théorie prévoit la germination des
cavités dans cette section. Dans le verre sainrauve effectivement un grand nombre de
cavités dans la section centrale, alors que letésasont réparties de fagon plus diffuse dans
le verre irradié. Cela explique pourquoi la coademe est plus lente dans le verre irradi€, car
la séparation moyenne entre les cavités est plpsriante.
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Figure V.13 : Distribution du nombre des cavités selon I'axedaas les verres CJ1 sain et
irradié a 16 ps (I'abscisse nulle correspond a é&tson centrale)
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2.1.3.2 Evolution de la fraction volumique poreuse

Sur laFigure V.14, on observe I'évolution de la fraction volumiquesdtavités (porosité) au
cours de la fracturation. On retrouve sur ces agaites quatre phases : nucléation des cavites,
croissance des cavités, coalescence et décoheésion.

30

CJ1 sain

4 "
25 - - - .Cllirradié

80 90
Temps (ps)

Figure V.14 : Evolution de la porosité des verres CJ1 sain reidiié

A T'état initial, la fraction volumique poreuse drre sain est de 0.4%. Cette faible valeur
signifie que le verre CJ1 est dense. Certainesésaekistent mais leur taille est faible (< 7 A).
Sous irradiation, la porosité augmente de 2.1%alement, la taille des cavités est de I'ordre
de 13 A dans le verre irradié (f=2.5%).

Afin d’analyser I'évolution des cavités, la vitesd@volution de la fraction poreudeest
calculée sous la forme :
Vi) +VZ O +VZ D eny - FO = FE-D)

V inst
3 At

cavité (t) = et

avecV. A (1), V.24 (t+1), VS (t-1) les vitesses d’évolution instantanées autaitts t, t+1 et t-1.

inst

Le lissage temporel est utilisé pour limiter lagcfuations.

Dans la phase de nucléation des cavités, on obgervéa porosité évolue de facon presque
linéaire, mais le calcul de la vitesse montre wution plus saccadédigure V.15. Son
origine provient de la structure atomistique. Leesse d’évolution diminue avant le seuil de
bris de liaisons (B-O : 7 ps pour les verres sairadié ; Si-O : 20 ps pour le verre sain - 16
ps pour le verre irradié), et systématiqguementlanination des cavités rebondit aprés le seulil
de bris de liaisons. Ce qui s’exprime par un charegg notable de la vitesse d’évolution du
nombre des cavités apres les seuils de bris desri@B-O et Si-O sur |kigure V.12 On
peut distinguer dans la phase de nucléation detsalinfluence du bris des entités boratées
puis celle du bris des entités borosilicatées.

La nucléation des cavités commence au cours dédaepélastique. En comparant le verre
sain et le verre irradié, nous trouvons que lassited’évolution de la porosité dans la phase de
nucléation est plus grande dans le verre irradiéaison de cette différence est le mélange de
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nucléation et croissance des cavités dans le readié, ces deux phénomenes influencant la
porosité.

Apres la limite élastique (24 ps avec le verre samps avec le verre irradié), la germination
des cavités se poursuit parallelement & leur @piss A partir d’'un seuil de contrainte
(proche de la contrainte maximale a 28 ps poueteevsain, et 32 ps pour le verre irradié), la
croissance des cavités devient importante. On kEppette phase, la phase de croissance pour
la différencier de la phase de nucléation. Dangelee sain, la vitesse d’évolution de cette
phase augmente plus vite que dans le verre irradigaleur maximale de la vitesse dans cette
phase est 0.5 %/ps pour le verre sain et 0.41 papsle verre irradié (voir [€ableau V.5.

Le verre irradié est plus plastique que le veria.g@'est pourquoi le commencement de la
coalescence se passe plus tard dans le verreéiriadns la phase de coalescence, on observe
une différence notable entre les verres sain atligér Dans le verre sain, apres la premiere
phase de coalescence trés courte (sa durée espsjlel vitesse d’évolution augmente
rapidement. La valeur maximale de la vitesse cpaored a la fin de la deuxiéme phase de
coalescence. Par contre, avec le verre irradi¢itédase s’accélére dans la premiéere phase, et
atteint sa valeur maximale a la fin de la premighase. Dans la deuxieme phase, la vitesse
d’évolution diminue progressivement jusqu’a la dé&sion.

La phase de décohésion induit de grandes fluchatsur la courbe de la vitesse. Aprés
chaque décohésion locale, certaines régions sgerglaC’est la raison pour laquelle les
cavités dans ces régions peuvent diminuer, camiiella vitesse d’évolution de la porosité.
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Figure V.15 : Vitesse d’évolution de la porosités verres CJ1 sain et irradié
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CJ1 sain CJ1irradié
Nucléation | - 1*®phase : V = 0.068 %/ps - 1°®phase : V = 0.12 %/ps
des cavites | emehace - v = 0.069 %/ps _ 2™ phase : V = 0.14 %/ps
Croissance |V =0.085 - 0.5 %l/ps ¥ 0.14 - 0.41 %l/ps
des cavités
Coalescence| - 1*®phase : V= 0.5 - 0.65 %/ps - 1*®phase : \= 0.41 - 0.74 %/ps
ité . .
des cavites | eme pace - v = 0.75 - 1.01 %ps | - 2™phase : V = 0.65 - 0.52 %/p

Tableau V.5: Comparaison de la vitesse d’évolution de la poéosittre le verre CJ1 sain
et irradié

2.1.3.3 Diffusion des atomes de sodium

Comme pour lI'analyse présentée au chapitre 1V uleléation des cavités provient de deux
origines : I'élargissement des anneaux et la dédtion des clusters d’atomes de sodium
modificateurs. Dans le verre irradié, la dépolysetion du réseau boraté, c'est-a-dire la
conversion dé*B en®IB, contribue & libérer les atomes de sodium despg® BQNa. Le
sodium devient modificateur. Or, il est connu ges htomes de sodium modificateurs
diffusent plus vite que les atomes de sodium cosgtenrs de charge [8, 9].

Afin d’examiner la diffusion des atomes, nous avamsisé le déplacement carré moyen
(MSD) :

MSD:<|r(t) —r (0)|2>

ou r(t), r(0) sont les positions de I'atome aux instané&t a l'instant initial, < > signifie la
valeur moyenne sur tous les atomes de chaque $ypB,(O, Na).

La Figure V.16 représente I'évolution du MSD de chaque type dregadans les verres CJ1
sain et irradié. Dans la phase de nucléation dégesales sodiums du verre irradié sont plus
mobiles que ceux du verre sain. Ceci est dU aus foirte concentration de Na modificateurs.
Au contraire, on n'observe aucune différence peuvlED des atomes de silicium, de bore, et
d’oxygene entre les verres sain et irradié daphése de nucléation.

Lors de la croissance et de la coalescence detgsaVevolution des MSD s’accélere. La
croissance et la coalescence des cavités dansriesan se déroulent plus vite que dans le
verre irradié. C’est pourquoi dans cette phask|3® de tous les types d’atome du verre sain
devient plus grand que dans le verre irradié.
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Figure V.16 : Déplacement carré moyen (a) des atomes de sodiude (silicium,
(c) de bore, (d) d’'oxygenes dans les verres CH shirradié
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Figure V.17 : Déplacement carré moyen des atomes (a) dans flessv@J1 sain et (b) CJ1
irradié

2.1.4 Laténacité

La ténacité du verre CJ1 irradié est calculéeidd’de la méthode @décrite dans le chapitre
IV. Sur laFigure V.18 nous avons comparé I'évolution temporelle dudactd’intensité de
contrainte entre le verre sain et irradié. Pour lgueomparaison soit correcte, nous avons
choisi une couronne de méme taille et suffisamroenmtde la process zone.
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On observe que le facteur d’intensité de contrailtererre sain est toujours inférieur a celui
du verre irradié. Dans |dableau V.6 une augmentation de 27-32% de la ténacité est
observée apres irradiation.

Dans le verre sain, aprés avoir atteint la valeaximale (la ténacit€), le facteur d’intensité de
contrainte diminue plus rapidement que dans leevieradié. Ce qui traduit une plus grande
fragilité du verre sain. Ensuite le facteur d’irgié@ de contrainte du verre sain reste a une
valeur tres faible apres la décohésion. Cela seggife la décohésion conduit rapidement a la
rupture totale de I'échantillon. Par contre, onhserve pas ce phénoméne dans le verre
irradié. La durée de la décohésion du verre irradiqu’a la rupture totale est plus longue.

1.2

024 |===:Cl irradié
CJ1 sain

10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60
Temps (ps)

Figure V.18 : Comparaison du facteur d’intensité de contraintaléur moyenne temporelle)
des verres CJ1 sain et irradié

CJ1 sain CJ1 irradié Evolution

Valeur instantanée K=0.83 MPa.M? | Kic=1.05 MPa.? | 27%

Valeur moyenne temporelle| &= 0.79 MPa.if* | Kic = 1.04 MPa.f? | 32%

Tableau V.6: Comparaison de la ténacité des verres CJ1 sairradié

2.1.5 Larugosité

La Figure V.19 représente la rugosité de la surface de ruptwseveees CJ1 sain et irradié,
déterminée par la méthode de corrélation des heutdD. Sur chaque courbe, on observe
deux valeurs de rugosité : une grande valeur &ep&thelle et une valeur plus faible a grande
échelle. Dans les verres sain et irradié, la pamigespondant a la grande valeur est trés
courte, c’est pourquoi I'existence de ce régimeudsité est encore incertain.

Sous irradiation, les deux valeurs de la rugosignentent. Il semble que 'augmentation de
la rugosité provient de la distribution différemtes cavités. Dans le paragraphe 2.1.3.1, nous
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avons analysé la distribution des cavités seloxel’@z. Dans le verre sain, les cavités sont
concentrées autour de la section centrale tandislepicavités sont réparties de facon plus
diffuse dans le verre irradié. La surface de rupest créée par la coalescence des cavités, et
la concentration des cavités autour de la sectenrale conduit sans doute a une surface
moins rugueuse.

1.4
1.2 4 0.64 :
*
1 *
= ,
a 0.8
g
Q 06
0.4 |
02 . a CJ1 sain
e Cllirradié
0 ‘ ‘ ‘ ‘
0.5 1 1.5 2 25 3
Log(AXx)

Figure V.19 : Comparaison de la rugosité de la surface de ruptles verres CJ1 sain et
irradié (4x etdh en A)

2.2 Verre SBN12
2.2.1 Comportement mécanique

En analysant I'évolution de la courbe contraintesdéation, comme pour le verre CJ1, on

peut distinguer quatre phases pour le verre SBRiife V.20) : élastique, plastique, phase

de coalescence, phase de décohésion. Dans la plestigiue, une évolution linéaire est

observée. Le module d’Young diminue d’environ 12%adimite élastique est abaissée sous
irradiation. L'effet de I'irradiation est donc sikaire pour les verres SBN12 et CJ1, méme s'il
est moins marqué pour le verre SBN12.

Dans le verre SBN12 irradié, la zone plastiquepkst large Tableau V.7, mais la différence
de la durée de la phase plastique entre le veimeesarradié n’est que de 1ps (verre sain :
14ps, verre irradié : 15 ps).

Dans la phase de coalescence, on n’observe pagf@ertte majeure entre les vitesses de
décroissance de la contrainte entre les verres 3BMih et irradié, mais la durée de la phase
de coalescence est plus longue dans le verrelsssrseuils de décohésion des verres sain et
irradié sont tres proches (58ps pour le verre eaBBps pour le verre irradi€). Mise a part la
diminution du module d’Young, aucune modificatioajgure n’apparait suite a l'irradiation.

En comparaison avec le verre CJ1, la diminutiomddule d’Young sous irradiation du verre
SBN12 est plus faible. Sous irradiation, le gon#etndu verre SBN12 n’est que de 2,4% par
rapport & 7% pour le verre CJ1, tandis que la asive du*'B en®'B dans le verre SBN12
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est de 3% par rapport de 10% dans le verre CJdirheution du module d’Young semble
corrélée au gonflement et a la dépolymérisatiorvele sous irradiation. D’autre part, la
durée de la phase plastique ainsi que celle dedagyxde coalescence du verre SBN12 est plus
longue que pour le verre CJ1. Le verre SBN12 est glus plastique que le verre CJ1.

10

9 —— SBN12 sain
8 - —— SBN12 irradié
7,

<

o ¢

e

L 51

c

8 4

5

O 31
2,
1,
0

0 005 01 015 02 025 03 035 04

Déformation

Figure V.20 : Comparaison de la courbe contrainte-déformatios derres SBN12 sain et

irradié

SBN12 sain SBN12 irradié
Limite élastique R=6.37 GPa R=5.73 GPa
Module d’Young E =57.31 GPa E =50.31 GPa
Phase élastique t = 0-25 ps € = 0-10%) t = 0-29 ps(= 0-11.6%)
Plateau plastique pur t = 25-39 psg = 10-15.6%) | t=29-44 ps € 11.6-17.6%
Phase de coalescence t= 39-58 ps€ = 15.6-23.2%)| t=44-59 ps € 17.6-23.6%)
Seuil de décohésion t=58 ps € = 23.2%) t= 59 pse(= 23.6%)

Tableau V.7: Analyse des phases sur la courbe contrainte-déftiomau verre SBN12

2.2.2 Evolution du nombre de liaisons

Dans les verres SBN12 sain et irradié, on obseneeguande différence entre I'évolution du
nombre des liaisons Si-O et B-®igure V.21). Sous l'effet de la déformation, le réseau
silicaté évolue peu, contrairement au réseau horatééseau boraté se déforme fortement et
la vitesse de bris des liaisons B-O est tres graadeapport a celle des liaisons Si-O. Le seuil
de bris de liaisons est de 5ps pour B-O et 25ps pp0@. La différence entre les seuils de bris
de liaisons B-O et Si-O du verre SBN12 est de Z0pss le verre CJ1, cette différence était
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de 13ps). Dans le verre SBN12 (R=pR&B,0;] =0.43), selon le modele de Yun et Bray [10,
11], il 'y a aucun mélange entre les structuremtes et silicates. Le réseau boraté étant

moins coordonné que le réseau tétraédrique deusiljdl est davantage déformé.

Sur laFigure V.22, on observe une phase de stabilisation de lasetd®volution du nombre

des liaisons B-O dans les verres sain et irradié. ddrrespond au plateau plastique. Donc,
I'écoulement plastique aide a limiter 'augmentatide la vitesse de rupture des liaisons
autour des entités boratées. D’autre part, aucufféreshce majeure n'a été observée sur
I'évolution de la vitesse de bris et de reformatim B-O dans les verres sain et irradié
(contrairement a Si-O) sur FEigure V.22 C’est la raison pour laguelle la plasticité durge

SBN12 change peu sous irradiation.

delta NL

(@)

delta NL

(b)

100

-100 |
-200 4
-300 4
-400 -
-500 -
-600 -
-700 |
-800 -
-900

100

-100 +
-200 4
-300 4
-400 4
-500 -
-600 -
-700 4
-800 -
-900

Temps (ps)
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= = = .B-O(sain)
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Si-O (irradié)
- - - .B-O(irradié)

Figure V.21 : Evolution du nombre des liaisons des verres SBH)L&ain (b) irradié
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Figure V.22 : Comparaison de la vitesse d’évolution du nombrelidésons (a) Si-O et (b)B-
O des verres SBN12 sain et irradié
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2.2.3 Comportement des cavités

2.2.3.1 Evolution du nombre et de la taille des cavités

Au cours de la phase élastique ou plastique, Mtesasont toujours plus nombreuses dans le
verre irradié Figure V.23. Dans le verre sain, I'ensemble de la distributies cavités
augmente progressivement avec la déformation. Ramsrre irradi€, le nombre des cavités
de taille 4 A diminue, alors que les cavités déetaupérieure augmentent.

Durant la phase élastique, la taille moyenne desgésaévolue peu mais le nombre des cavités
augmente avec une vitesse notalfégire V.24). Jusqu’a 18 picosecondes, la vitesse
d’évolution du nombre des cavités dans le veragié est plus grande que dans le verre sain.
Cet effet est inverse a celui observé dans le v@dk (la nucléation était plus lente dans le
verre irradié).

La Figure V.25 représente la distribution du nombre des cavidénd’axe Oz a 24 ps. Dans
les verres SBN12 sain et irradi€, on observe upartiion diffuse des cavités selon I'axe Oz.
Ce qui est différent du cas du verre CJ1 (les éawdtaient concentrées autour de la section
centrale dans le verre CJ1 sain et réparties amfalpis diffuse dans le verre CJ1 irradié).

Durant la phase de croissance des cavités, la tailyenne des cavités évolue plus vite dans
le verre sain Kigure V.24). Un nombre plus important de cavités permet dexee
localement la déformation du réseau, c’est pourdmairoissance des cavités dans le verre
irradié est plus lente. D’ou le retard du premerisde coalescence.

Durant la phase de coalescence, la vitesse d’éonldie la taille moyenne des cavités des
verres sain et irradié est égdtagure V.24).
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Figure V.23 : Distribution de la taille des cavités dans lesresrSBN12 sain et irradié (a)
dans la phase élastique (16 ps) (b) dans la ph&sstique (36ps)
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Figure V.24 : Evolution de la taille moyenne et du nombre tdis cavités dans les verres
SBN12 sain et irradié au cours de la fracturation
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Figure V.25 : Distribution du nombre des cavités selon I'axedaas les verres SBN12 sain
et irradié a 24 ps (le point O correspond a la smticentrale)

2.2.3.2 Evolution de la porosité

La porosité initiale des verres SBN12 sain et igadaut respectivement 1.1% et 2.2%
(Figure V.26). La différence entre 'augmentation de cette tfoac (1.1%) et le gonflement
macroscopique (2.4%) est donc faible. La taille chestés reste inférieure a 8 A dans le verre

sain est inférieure a 13 A dans le verre irradié.

Sur les courbes de vitesse d’évolution de la ptégBigure V.27), on observe une vitesse

d’ouverture de la porosité plus grande dans leevieradi€, ce qui confirme notre analyse ci-
dessus. Dans la phase de croissance des cavitégske est plus faible dans le verre irradié.
Cette diminution de la vitesse d’évolution est aehé avec le retard du premier seuil de

coalescence.

Pour résumer, I'effet de l'irradiation sur le comgment des cavités dans le verre SBN12 est
triple : les cavités formées sont plus nombreusesroissance des cavités est plus lente et le
premier seuil de coalescence est retardé.

A noter que les courbes de la porosité des veB&&lS sain et irradié coincident quasiment a
partir de 52 picosecondes soit pour la derniéréepde la phase de coalescenégyre V.26
etFigure V.27). C'est la raison pour laguelle les seuils de Hésmn des verres sain et irradié

sont trés proches (58 et 59 ps). D’autre part,’ohserve pas d’'inflexion aussi marquée lors
du passage de la coalescence a la décohésion Bigul® V.26, contrairement au cas du

verre CJ1.
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Figure V.26 : Evolution de la porosité du verre SBN12 sain etdié
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Figure V.27 :Vitesse d’évolution de la porosiés verres SBN12 sain et irradié

2.2.3.3 Diffusion des sodiums

La Figure V.28 représente le déplacement carré moyen (MSD) ddisiras dans les verres

SBN12 sain et irradié. On n'observe pas de difféeeantre le verre sain et irradié dans la
phase de nucléation des cavités (0-30 ps). A mpterle nombre de sodium en modificateur
dans les verres SBN12 sain et irradié est faibée, gpnséquent la formation de clusters
enrichis en sodium modificateurs est limitée. Dfaygart, il y a une différence mineure entre

les MSD des sodiums et des autres types d’atomes léa verres sain et irradiEigure

V.29). La nucléation des cavités provient majoritairatngde I'élargissement des anneaux et

I'effet de nucléation autour des clusters de sodiveste marginal.
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Figure V.28 : Déplacement carré moyen des sodiums dans les V@BN4 2 sain et irradié
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Figure V.29 : Déplacement carré moyen des atomes dans les \@B#H42 (a) sain et (b)

2.2.4 Laténacité

irradié

En utilisant la méthode & nous avons calculé la ténacité du verre SBN12ébhacité des

verres SBN12 sain et irradié

vaut 0.96 MPZet 0.56 MPa.rt2 Sur la courbe d’évolution

du facteur d’intensité de contrainte du verre SBIHgure V.30), on n'observe pas une forte
diminution apres I'atteinte de la valeur maximalentrairement au verre CJ1. La diminution
progressive exprime bien le caractére plastiqueetite SBN12.
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Sous irradiation, la ténacité du verre SBN12 diraind2%). Puisque les phénoménes
plastiques du verre SBN12 semblent identiques avesans irradiation, la diminution de la
ténacité provient essentiellement de la décroissdad’élasticité.

0.9 ] |- - - -SBN12 irradié
SBN12 sain

KI(MPa.m"0.5)

20 25 30 35 40 45 50 55
Temps (ps)

Figure V.30 : Comparaison du facteur d’intensité de contrainialéur moyenne temporelle)
des verres SBN12 sain et irradié

SBN12 sain SBN12 irradié Evolution

Valeur instantanée K=0.96 MPa.M? | Kic =0.56 MPa.ii? | - 42%

Valeur moyenne temporelle| &= 0.92 MPa.f’* | Kic = 0.53 MPa.i® | - 42%

Tableau V.8: Comparaison de la ténacité des verres SBN12 sairaelié

2.2.5 Larugosité

La Figure V.31 compare les valeurs de rugosité des verres SBMIPR et irradié. Sous
irradiation, la rugosité diminue faiblement. Lesvitgs dans le verre sain et irradié sont
réparties de facon diffuse, c’est la raison pouudédle la rugosité est peu affectée par
l'irradiation.

Sur la surface de rupture du verre SBN12, il exilgtex régimes de rugosité comme pour le
verre CJ1. La rugosité du verre SBN12 sain (0.83&8) est plus grande que celles du verre
CJ1 (0.71 et 0.61). La encore la répartition pliffsise des cavités en est la cause.
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Figure V.31 : Comparaison de la rugosité de la surface de ruptles verres SBN12 sain et
irradié (4x etdh en A)

2.3 Verre SBN55

2.3.1 Comportement mécanique

La Figure V.32 représente les courbes contrainte-déformationeite \SBN55. On observe
un comportement différent par rapport aux verres &JSBN12 pour la phase élastique. En
effet, une courbure notable de la pente initialpaagit. Afin de vérifier la pertinence de la
phase élastique, une fracturation avec une vitdssdéformation plus grande (128&Y) a
été faite. On peut observer une coincidence eedrphases élastiques suFilgure V.32b.

Sous irradiation, une diminution du module d’Yourtgun abaissement de la limite élastique
sont observés. Le plateau plastique du verre SBX&A&rgit sous irradiation. La différence
entre le verre sain et irradié est de 5ps (10 AdHps). Le verre irradié devient plus plastique
que le verre sain.

Le Tableau V.9montre que la durée de la coalescence dans le weadié est plus longue
que dans le verre sain. Par conséquent, la décohépparait plus tard dans le verre irradié
(62 ps contre 46 ps dans le verre sain), ce quisieslaire avec le comportement sous
irradiation du verre CJ1. D’autre part, la vitesgediminution de la contrainte dans la phase
de coalescence du verre SBN55 irradié fluctue.
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Figure V.32 :(a) Courbe de contrainte-déformation du verre SBMB fonction de la vitesse
de traction (b) Comparaison de la courbe contraidégormation des verres SBN55 sain et

irradié
SBN55 sain SBN55 irradié
Limite élastique R=3.74 GPa R=2.79 GPa
Module d’Young E =50.26 GPa E =33.72 GPa
Phase élastique t = 0-21 ps€ = 0-8.4%) t = 0-26 p<(= 0-10.4%)

Plateau plastique pur

t = 21-31 ps{ = 8.4-12.4%) | t=26-41 ps € 10.4-14.4%

Phase de coalescence

t= 31-46 psg = 12.4-18.4%)| t= 41-62 ps € 16.4-24.8%)

Seuil de décohésion

t=46 ps € = 18.4%) t= 62 pse(= 24.8%)

Tableau V.9: Analyse des phases sur la courbe contrainte-déftiomaes verres SBN55

sain et irradié
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2.3.2 Evolution du nombre de liaisons

Au cours de la fracturation, le nombre de liais@isO et B-O évolue d'une maniere

différente. Les liaisons Si-O évolue peu, tandidugugrand nombre de liaisons B-O sont
brisées. Dans le verre sain, cette différenceréstimportante, le nombre des liaisons B-O
brisées est 10 fois supérieur a 40 ps. Un décoeplag réseaux boraté et silicaté est possible.

Selon le modele de Yun et Bray, le réseau borate thastructure du verre SBN55 contient
des unités métaborate et pyroborate. Dans ce \eseinités reedmergnerite (mélange entre
SiO, et BQy) sont converties en unités pyroborate, et deuxgemgs non pontants sont

associés a chaque tétraedre de silicium restanmaddele prédit I'existence de deux zones,
une riche en bore et une riche en silicium. La aactee en bore apparait plus friable que celle
riche en silicium.

Les atomes de sodium en position de modificateoins sombreux (le pourcentage de ONP
est de 23% dans le verre sain), et leur comportejoee un réle important au cours de la
fracturation. Dans le verre sain, on observe quesgliaisons B-O (moins de 10) qui se
forment entre 0 et 20 ps avant la phase de bridi@ieens Figure V.33a). C'est-a-dire que
les premiéres étapes de la déformation conduisdmtcanversion de bore tri-coordonnés a
tétra-coordonnés. Dans le verre irradié, le nondereonversions d&B a*B est plus grand
(autour de 15)Kigure V.33). C’est un nouveau phénomeéne qui n'a été obsareégqur le
verre SBN55. Deux explications sont possiblesxis®nce de zone de compression locale au
cours de la fracturation dans le réseau boraté gietanconversion d&'B en B (cette
conversion a été confirmée expérimentalement dauerte boraté sous compression [12]), ou
la diffusion des atomes de sodium sous l'effetalddformation conduit a la formation des
BO.,.

Durant la phase de bris des liaisons, la vitesdaridedes liaisons de B-O est plus faible dans
le verre irradié Kigure V.34b). Cette vitesse est tres faible dans la phaseodkescence
(Figure V.330), ce qui est cohérent avec une coalescence phguéo D’autre part, on
n'observe pas clairement de phase de stabilisatota vitesse pendant la phase plastique,
contrairement au verre SBN12. Cela confirme queshee SBN55 est moins plastique que le
verre SBN12.

Dans la derniere phase, le verre sain présenteitesse de reformation plus faible que dans
le verre irradié Figure V.34b).
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2.3.3 Comportement des cavités

2.3.3.1 Evolution du nombre et de la taille des cavités

Dans la phase élastique, les cavités sont plus rearsés dans le verre irradidure V.35).

Un grand nombre de cavités présentent une tafiéeigure & 7 A. Dans la phase plastique, le
nombre des cavités de petite taille (<7 A) augmémtement. Il apparait des cavités de taille
moyenne et peu de cavités de grande taille (>14G®mme pour le verre SBN12, la
nucléation des cavités de petite taille est prédante dans le verre SBN55.
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Figure V.35 : Distribution de la taille des cavités dans le we8BN55 sain et irradié (a) dans
la phase élastique (16 ps) (b) dans la phase gast{28ps)

Durant la phase élastique (0-21ps pour le verne, €826ps pour le verre irradié), la taille
moyenne des cavités des verres SBN55 sain etéreadilue peu, tandis que le nombre des
cavités augmente linéairemeriiqure V.36). Cette phase permet donc la nucléation des
cavités. La vitesse de nucléation est plus graads t& verre irradié.

Durant la phase plastique, la taille moyenne degégsacommence a évoluer, ce qui traduit
leur croissance. Pendant la coalescence, I'acemisst du nombre de cavités ralentit puis se
stabilise lors de la décohésion.
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Concernant la distribution du nombre des cavitéandéaxe Oz, comme pour le verre SBN12
et contrairement au verre CJ1, les cavités dangdess SBN55 sain et irradié sont réparties
de facon diffuse le long de I'axe Ozigure V.37).
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Figure V.36 : Evolution de la taille moyenne et du nombre tdis cavités dans les verres
SBN55 sain et irradié au cours de la fracturation
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Figure V.37 : Distribution du nombre des cavités selon I'axedaas les verres SBN55 sain

2.3.3.2 Evolution de la porosité

et irradié a 20 ps (I'abscisse nulle correspondaéction centrale)

A I'état initial, la porosité du verre SBN55 esgdrfaible (0.07% dans le verre sain et 0.4%
dans le verre irradié). En raison de sa compos{tiawvantage de sodium que dans les verres
CJ1 et SBN12), le verre SBN55 est plus homogernga pbrosité est plus faible que celle des
autres verres (CJ1: f = 0.4% et SBN12 : f = 1.1Bgqwutre part, suite au gonflement de 6%

sous irradiation, 'augmentation de la porositésh’gue de 0.33%. La taille des cavités est
inférieure respectivement & 5 A et 7 A dans lesegesain et irradié.

Sur laFigure V.38 on observe I'effet de I'irradiation dans le veBBN55 : la nucléation des
cavités est plus rapide, la croissance des capités lente et la coalescence est retardée.
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Comme pour le verre SBN12, la frontiere entre lagghde coalescence et la phase de
décohésion est floue sur les courbes d’évolutiomadgorosité. C’est pourquoi, nous avons
utilisé les courbes de la vitesse d’évolution dedeosité Figure V.39. Durant la phase de
coalescence, la vitesse augmente jusqu'a sa vahewimale correspondant au seuil de
décohésion (47ps), puis diminue dans la phase dghdsion. Cette évolution n’est pas aussi
nette dans le verre irradié. Il semble que la désimm se passe de facon plus complexe
conjointement a la coalescence.

Dans le verre irradié, une phase de stabilisatoladitesse d’évolution est observée entre 30
et 35 ps. Cette phase, similaire dans les verrése€C3$BN12 irradiés, joue un rdle important
dans le retard de la coalescence sous irradiation.
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Figure V.38 : Evolution de la porosité des verres SBN55 sairradié
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Figure V.39 : Vitesse d’évolution de la porosiiés verres SBN55 sain et irradié
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2.3.3.3 Diffusion des atomes de sodium

La Figure V.40représente I'évolution du déplacement carré m@i®D) des sodiums dans
les verres sain et irradié. On n’observe aucunigrdiice entre 0 a 30 picosecondes. Une
différence apparait dans la phase de coalescenraetr®part, le déplacement des atomes de
sodium est couplé a celui du réseau polymérisé amfammontre la figur&igure V.41

Une telle coincidence entre le déplacement desusmdet des autres atomes n’apparaissait
pas dans les verres CJ1 et SBN12. L'effet desersiste sodiums jouent un réle important
dans ces types de verre, essentiellement dansree@&1 irradié.
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Figure V.40 : Déplacement carré moyen des sodiums dans lessv8BBI55 sain et irradié
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2.3.4 Laténacité

Le facteur d’intensité de contrainte du verre SBN&akEulé par la méthode6Gest représente

sur laFigure V.42 On observe que la courbe des valeurs instantanégaente et présente
une petite fluctuation. Aprés avoir atteint sa ualenaximale, le facteur d'intensité de
contrainte du verre SBN55 sain diminue brusquemasifrairement au verre irradié. Cela
signifie que le verre SBN55 sain est plus fragilee de verre irradié. Sous irradiation, la
ténacité du verre SBN55 augmente de 4 a Bébleau V.10. L'augmentation de la ténacité
du verre SBN55 sous irradiation est plus faible daes le verre CJ1.
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Figure V.42 :Comparaison du facteur d’intensité de contraintaléur moyenne temporelle)
des verres SBN55 sain et irradié

SBN55 sain SBN55 irradié Evolution

Valeur instantanée K=0.81 MPa.M? | Kic=0.84 MPa.{? | 4%

Valeur moyenne temporelle| &= 0.78 MPa.if®* | Kic = 0.82 MPa.M? | 5%

Tableau V.10: Comparaison de la ténacité des verres SBN55 sairaelié

2.3.5 Larugosité

Sur laFigure V.43 deux régimes de rugosité ont été observés ssurface de rupture du
verre SBN55. Par comparaison avec le verre CJfrdmiére valeur (0.78) est plus grande
que pour le verre CJ1 (0.71), et la deuxieme vatstiplus petite (SBN55 : 0.53, CJ1: 0.61).
Dans le verre SBN55 sain, les cavités sont regadéfacon plus diffuse que dans le verre
CJ1 sain. Cette répartition influence la surfacerg@ure issue de la coalescence. Il est
possible que I'évolution de la premiére valeur ae&ugosité provienne de la distribution des
cavités.
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Sous irradiation, on observe une augmentation degesité. Ce phénomene est similaire a ce
qui a été observé dans le verre CJ1.
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Figure V.43 : Comparaison de la rugosité de la surface de ruptles verres SBN55 sain et
irradié (Ax etdnh en A)

2.4 Discussion

2.4.1 Effet de la composition

A I'échelle atomistique, I'effet de la compositiaffecte le mécanisme du bris des liaisons. Si
les réseaux boraté et silicaté sont séparés conuue lps verres SBN12 et SBN55, les
liaisons B-O se brisent beaucoup plus que lesoli@isSi-O. La rupture des liaisons se passe
majoritairement dans les zones riches en bore.ohtraire, en cas de mélange des unités SiO
et BO, comme dans le verre CJ1, les ruptures des liaiSefset B-O sont plus équilibrées.

Verre Composition des verres Pourcentage E (GPa) Kic
(9% molaire) del®!B (%) (MPa.m"?
Si0; | BxOs | N&O
CJl 67.73| 18.04 14.23 30 74.0% 0.83
SBN12 | 59.66| 28.14 12.20 69 57.31 0.96
SBN55 | 55.30| 14,71 29.99 39 50.26 0.81

Tableau V.11: La composition et les propriétés des verres simulés

Concernant la diffusion des atomes de sodium,dtefie la mobilité des Na modificateurs a
été observé dans les verres CJ1 et SBN12, maiasledg verre SBN55 est différent. A.
Tilocca [13] en utilisant la méthode ab initio (Rerrinello, a trouvé que la diffusivité des Na
dépend de leur coordinence. Si la coordinence @lanest trop grande, il ne diffuse pas
facilement. Le verre SBN55 possede une grande teeeusodium modificateurs. Il est
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possible qu'une coordinence plus grande des Nafioaidiurs soit a I'origine d’'une réduction
de leur mobilité.

Concernant le comportement des cavités, la nuoléalies cavités se déroule par deux
processus : élargissement des anneaux par le dwifiaisons et déformation des clusters de
Na modificateurs. Donc, la nucléation dépend du bremdes liaisons brisées et de la
concentration en Na modificateurs. Dans Tlableau V.12 plus les modificateurs sont
nombreux, plus le nombre de liaisons brisées ebtefat plus la ténacité est faible. La
présence des Na modificateurs permet la nucléagibria croissance des cavités en
remplacement des liaisons brisées et réduit d#rselgie nécessaire a la rupture du verre. La
teneur en atomes de sodium modificateurs joue lenindportant pour limiter le bris des
liaisons entre les formateurs et 'oxygene.

D’autre part, on trouve une corrélation entre lagamtration en Na modificateurs, le nombre
maximal de liaisons brisées et la vitesse d’évolut{la nucléation et la croissance) des
cavités. Définissons la vitesse de nucléalfgret de croissancec des cavités a partir de 16
ps et jusqu’a la phase de coalescence (zone derfedes liaisons) par :

VN = ANcavitd At ; Ve = ATcaviid At

OU Ncavits €t Teavits SONt respectivement le nombre et la taille moyetesecavites.
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Figure V.44 : Evolution du nombre et de la taille moyenne destés dans les verres

188



CHAPITRE V — EFFET D’IRRADIATION SUR LA FRACTURATION DES VERRES

Nombre Nombre de Na Vitesse de Vitesse de Ténacité
maximal des | modificateur | nucléation des croissance des MP m”z)
liaisons (Si, B- cavités cavités (MPa.
O) brisées
CJ1 904 806 5.2 0.25 0.83
SBN12 964 606 1.4 0.1 0.96
SBN55 263 12732 9.6 0.38 0.81

Tableau V.12 Corrélation entre évolution atomistique, comportetrees cavités et ténacité

Lorsque les réseaux boraté et silicaté sont imbsgqaomme dans le verre CJ1, la rupture des
liaisons est équilibrée autour des Si et des BstCpmurquoi les cavités se concentrent
davantage autour de la section centrale pour pgemate rupture plus fragile du verre. Dans
les verres SBN12 et SBN55, les especes mobiles d@forrdables (clusters de Na
modificateurs, B@) sont plus nombreuses. La répartition des cawstplus diffuse car la
formation des cavités est privilégiée autour deetgiés. Les verres deviennent plus ductiles.

Sur la courbe contrainte-déformation, la plastiditéverre est caractérisée par la longueur du
plateau plastique. Le verre SBN12 est plus plastique le verre CJ1 tandis que le verre
SBN55 est aussi plastique que le verre CJ1. Il &=ople la plasticité dépende du nombre de
bore tri-coordonnéTableau V.13. Puisque les contraintes topologiques autour liees
tricoordonnés sont moins nombreuses, les groupenB&itse déforment plus facilement que
les espéeces tétraédriques (§iB0,). C’est une origine importante de la plasticité derres
borosilicatés. D’autre part, la conversion de létea-coordonnés en bore tri-coordonnés aide
a transformer des atomes de sodium compensateur@ificateurs. L'énergie d’activation
pour la diffusion des Na modificateurs est inférged celle des Na compensateurs, c’est
pourquoi les modificateurs diffusent plus rapidemésa diffusion des atomes de sodium est
donc un phénomene qui affecte également la plEstmmme cela a déja été souligné lors de
la discussion sur les cavités.
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Figure V.45 : Courbe contrainte-déformation des verres CJ1, SBI$BN55
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SBN12 SBN55 CJi
Nombre dé*'B 9260 3520 3354
Durée de la phaseldps 10ps 10ps
plastique

Tableau V.13 Corrélation entre le nombre d&B et la plasticité

Pour les matériaux fragiles, la ténacité est céeréu module d’Young car I'énergie dissipée
au cours de la rupture est purement élastique.oltin’observe pas de corrélation entre
ténacité et module d’Yound @bleau V.1).

L’énergie au cours de la fracturation des verregdilicatés est dissipée par deux processus :
I'énergie consommeée par le bris des liaisons eidsipation plastique autour des cavités. La
plasticité autour des cavités joue un rdle impdriaour limiter leur croissance. Ainsi la
ténacité est corrélée avec le nombre des liaisns&ds et la vitesse de croissance des cavités.
Sur le Tableau V.12 la ténacité la plus faible (SBN55) correspondnambre de liaisons
brisées le plus faible et & une vitesse de croigsdes cavités la plus grande. Les clusters
d’atomes de sodium sont nombreux dans le verre SBNIonc malgré une plasticité
identique des verres SBN55 et CJ1, la croissansealdtés se passe plus rapidement dans le
verre SBN55.

Le cas contraire est observé pour le verre SBNB2fotte teneur en atomes de bore tri-
coordonnés et la faible concentration en Na maatidigrs sont deux causes importantes de la
réduction de la vitesse de croissance des cawtést pourquoi la ténacité du verre SBN12
est la plus grande.

2.4.2 Effet de lirradiation

Concernant I'effet de l'irradiation, la diminutictu module d’Young a été observée sur les
trois types de verre. Cette diminution s’accompagden gonflement et d'une
dépolymeérisation du réseau vitreux. Dan3 &bleau V.14 on trouve une corrélation entre le
gonflement, 'augmentation du pourcentage d’atodw$ore tri-coordonnés et la diminution
du module d’Young. Le module d’Young du verre, coenpour les autres matériaux, dépend
de la porosité [14, 15, 16]. Lorsque le matériauietg plus poreux, le module dYoung
décroit systématiquement. D’autre part, la dépolygaéion du réseau induit une réduction du
nombre des liaisons formateur - oxygéne. Ces laisssurent la cohésion du réseau vitreux.
Leur diminution est directement liée a I'évolutidn module d’Young.

Type de verre Gonflement (%) Augmentatio‘n Augmentation | Diminution du
de la porosité | du pourcentagel module d’Young
initiale (%) dé’B (%) (%)
CJ1 7 2.1 10 30
SBN12 2.4 1.1 3 12
SBN55 6 0.3 11 33
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Tableau V.14: Corrélation entre le gonflement, 'augmentationmhurcentage d€'B et la
diminution du module d’Young

Dans le verre CJ1, 'augmentation de la plastieitle a limiter le bris des liaisons. Cette

augmentation de la plasticité aprés irradiatiorvigmt de la croissance de la concentration en
bore tri-coordonnés. La conversion d’atomes de b&tra-coordonnés en atomes de bore tri-
coordonnés libere des atomes de sodium qui senmbfesat dans les clusters enrichis en

modificateurs. Ceux-ci se déforment facilement slausontrainte pour générer des pores.
C’est pourquoi le nombre des cavités est élevé tamsrre irradié. L’écoulement plastique

autour des cavités limite leur croissance dan®tevirradi€, ce qui explique une coalescence
plus lente et un retard de la décohésion. Une antgtien de la ténacité sous irradiation en
découle. D’autre part, les pores repartis de faglos diffuse dans le verre irradié sont a
I'origine de 'augmentation de la rugosité.

Dans le verre SBN12, la croissance du pourcentad@Rl et la libération des atomes de
sodium sous irradiation est marginale ('augmeatatiu pourcentage d&B n'est que de
3%). Le changement structural sous irradiationfabte, c’est pourquoi la plasticité évolue
peu entre les verres sain et irradié. En absereldition de la plasticité sous irradiation, la
modification du module élastique induit une désaixce de la ténacité.

Dans le verre SBN55, la forte teneur en atomedris) modificateur permet de former des
zones enrichies en sodium. Le nuage des Na infuémdoris des liaisons et brouille les
différentes phases menant a la décohésion. Comme lpoverre CJ1, I'augmentation du
pourcentage d€'B (11%) aprés irradiation conduit & retarder la cezdace et la décohésion.
C’est pourquoi, on observe une légére augmentdtda ténacité.

2.4.3 Larugosité

Sur les courbes de rugosité, il existe toujoursxdégimes auto-affines : une grande valeur a
petite échelle, et une valeur plus petite a plamde échelle. II semble que I'évolution de la
rugosité soit corrélée a celle de la plasticité.

En analysant la courbe contrainte-déformation, rmhservons que le plateau plastique pur
correspond a la phase de croissance des cavitas.|®Bableau V.15 il apparait que plus la
phase est longue, plus la rugosité a grande éobsligrande. Dans les verres CJ1 et SBN55
irradié, l'augmentation de cette rugosité corresbdrien a l'élargissement du plateau
plastique. Dans le verre SBN12, la durée du platd@nge peu sous irradiation, c’est
pourquoi elle n'affecte pas la valeur de la rugbsitgrande échelle. En comparaison avec la
Figure V.44, on observe que la rugosité a grande échelle dégeria taille moyenne des

cavités. La surface des cavités est moins rugususer taille moyenne est plus grande.

L’évolution de la rugosité a petite échelle estrélée a la durée de la phase de coalescence.
Cette derniere est influencée par la répartitioa cavités. Si les cavités sont réparties de
facon plus diffuse, une surface de rupture plusieuge se forme. C’est la raison pour laquelle
la rugosité augmente avec la durée de la phasealiescence.

Au vu des corrélations entre la durée des phadesretjosité, il est logique d’en déduire que
la rugosité a petite échelle correspond a la régitar-cavités, et la rugosité a grande échelle
correspond a la région intra-cavités.
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)%

Verre Durée de laRugosité d Durée de Ig Rugosité a petit

phase plastique | grande échelle | phase de échelle
coalescence

CJ1 sain 10ps 0.61 8ps 0.71

CJ1irradié 13ps 0.64 12ps 0.75

SBN12 sain 14ps 0.68 19ps 0.83

SBN12 irradié 15ps 0.68 15ps 0.80

SBN55 sain 10ps 0.53 15ps 0.78

SBN55 irradié 15ps 0.57 21ps 0.85

Tableau V.15: Corrélation entre la durée des phases de la coudygrainte-déformation et

la rugosité

3 Fracturation de grands systemes

Afin de tester I'effet de taille, nous avons fraétules échantillons plus grands du verre CJ1.
Tout d’abord, des structures d’'un million d’atonst équilibrées a 5000K. Ensuite, elles
sont trempées progressivement jusqu’a la tempérambiante & une vitesse del@ K/s et

relaxées a pression nulle. En raison de temps eldaés longs, nous ne pouvons pas
tremper & la méme vitesse que pour I'échantillon16@ 000 atomes &0 K/s). C’est

pourquoi, on observe une petite différence suptadinence du bore entre les échantillons de
100 000 et 1 000 000 d’atomes (verre sain : 3.6# ; verre irradié : 3.60 et 3.59).

La structure du verre relaxée a faible tempérafbikg est utilisée pour la fracturation. Apres
la découpe d’'une encoche, ces échantillons cori@r#®6 000 atomes. Les dimensions sont
listées dans le tableau ci-dessous.

Type de verre Vitesse de Dimensions (A) Coordinence de
déformation Bore
(.I:S-l) L)( LY LZ
CJ1 sain 4x10° 537.5 107.5 215.0 3.66
CJlirradié 4x10° 545.2 109.0 218.1 3.59

Tableau V.16. Parametres des grands échantillons des verres @idilet irradié
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3.1 Comportement mécanique

Sur la courbe contrainte-déformatioRigure V.46), on observe une différence des phases
élastiques entre le systeme de 98 000 et de 99&GfdNes. Cette différence provient des
écarts de densité et de coordinence du bore estigystémes. Dans le verre CJ1 sain, le grand
systéme se caractérise par une densité et uneimencd du bore plus faible, c’est pourquoi
son module d’Young (73.6 GPa) est légerement ediéra celui du petit systeme (74.05 GPa).
Au contraire, la densité plus grande du system@89#e000 atomes irradié explique que son
module d’Young soit plus grand que celui du petgtéme. L'évolution de la phase élastique
vient plutét d’'un effet de densité que d’un effettdille.

L’effet de taille affecte la phase plastique ettamlescence. La durée de ces phases s’allonge
dans le grand systémddgbleau V.1J. Ce dernier est plus plastique. On retrouve ce
phénomene dans les deux cas (sain et irradié)uibe du grand systeme est plus lente que
celle du petit systéme, ce qui se traduit par tardedu seuil de décohésion.

98 000 atomes 996 000 atomes

Densité

- CJlsain 2.49 g/en? 2.46 g/cnt

- CJlirradié 2.31 g/ent? 2.36 g/cnt
Limite élastique

- CJlsain Re=7.87 GPa Re=7.68 GPa

- CJlirradié Re = 5.49 GPa Re. = 6.06 GPa
Module dYoung

- CJlsain E =74.05 GPa E =73.67 GPa

- CJlirradié E =51.63 GPa E=57.78 GPa
Plateau plastique

- CJlsain € = 9.6-13.6% Ae=4%) € = 10.4-15.6%4¢=5.2%)

- CJlirradié £ = 10.8-16% £e=5.2%) € = 10.8-16.8%/4£=6%)
Phase de coalescence

- CJlsain € = 13.6-16.8%4e=3.2%) € = 15.6-20% £e=4.4%)

- CJlirradié € = 16-20.8% fe=4.8%) € = 16.8-24.4%/Ke=7.6%)
Seuil de décohésion

- CJlsain €=16.8% €=20%

- CJlirradié £ = 20.8% €=24.4%

Tableau V.17: Effet de taille sur le comportement mécanique éeses CJ1 sain et irradié
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Déformation Déformation

Figure V.46 : Effet de taille sur la courbe de contrainte-défation du verre CJ1

3.2 Evolution de la porosité

Dans le verre CJ1 sain, la porosité initiale vad@® pour le petit systeme et 0.45% pour le
grand systéme. La différence est donc faible. Swolirbe d’évolution de la porositéigure
V.473), on observe un comportement similaire dans |a@lie nucléation des cavités. On ne
constate pas d’effet de taille marqué sur la ntidéales cavités. Dans la phase de croissance
et de coalescence des cavités, la vitesse d’égnlde la porosité est plus faible dans le grand
systeme en cohérence avec I'élargissement de &eghastique et de la phase de coalescence
sur la courbe contrainte-déformation. Apres la peeendécohésion, la porosité évolue avec
une vitesse constante.

Dans les verres irradiés, la porosité initiale veegpectivement 2.54% (petit systeme) et
1.57% (grand systeme). Cette différence est liclie de la densité. Aucune différence

majeure n’est observée sur la vitesse d’évolutieriadporosité dans la phase de nucléation
(Figure V.47h. On trouve un effet similaire aux verres sainslaiphase de croissance et de

coalescence des cavités.
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CJlirradié 98000
25 atomes
- - - .CJlirradié 996000 -
20 1 atomes .
S
0 005 01 015 02 025 03 035
Déformation
(b)
Figure V.47 : Effet de taille sur I'évolution de la porosité desres CJ1 (a) sain et (b)

irradié

3.3 Laténacité

En raison du nombre d’atomes trop grand du systdmeé96 000 atomes, nous avons
rencontré une difficulté liée au temps de calcd dentraintes sur chaque atome dans la boite
de simulation au cours de la fracturation. Ici, :igmoposons, pour calculer la ténacité du
grand systeme, une démarche basée sur la cormétaiioe I'énergie potentielle et le facteur
d’intensité de contrainte. Lorsque I'énergie patdld atteint sa valeur maximale, le facteur
d’intensité de contrainte est égal a la ténacité. [llous avons Vérifié cette corrélation dans le
systeme de 98 000 atomes. SuFigure V.48 on trouve que la valeur maximale de I'énergie
potentielle coincide avec le maximum du facteuntdisité de contrainté\Ey(t) = énergie
potentielle a I'instant t — énergie potentielldiae).
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1.2

....... delta Ep/5000 (eV)
KI (MPa.m”0.5) R

0.8
0.6 1
0.4 1

0.2

Temps (ps)

Figure V.48 : Corrélation entre I'évolution de I'énergie potegite et du facteur d’intensité
de contrainte (valeur moyenne temporelle). L'énepgptentielle est divisée par 5000 pour
une question d’échelle.

Avec le grand systeme, on va déterminer I'instant@nergie potentielle est maximale. Pour
le verre CJ1 sain, cet instant est atteint apréps3&ur la configuration atomique a 36 ps,
nous allons donc déterminer la ténacité. Higure V.49 représente I'évolution du facteur
d’intensité de contrainte en fonction de la hauteila couronne (la largeur est fixée a 330
A). Le facteur d’intensité de contrainte diminueigpge stabilise dans la région la plus
éloignée a une valeur autour de 0.93-0.96 MP4.@omme le palier de stabilisation est assez
court, nous avons ajusté une fonction pour modéliégolution du facteur d’intensité de
contrainte :

Ki=A.(1/H) + B
Ou H est la hauteur de la couronne, A et B sonpdeametres de la fonction.

En utilisant cette fonction pour reproduire I'éviddin du facteur d’intensité de contrainte,
nous pouvons extrapoler sa valeur a longue distd&wma H = 1000 et 2000 A, la valeur de K
vaut 0.93 et 0.92 MPa¥fArespectivement.

Rappelons que la ténacité du petit systéme val&® 0/Pa.nf? Leffet de taille sur la
ténacité reste donc faible.

Zone de calcul Ténacité
98 000 atomes Couronne la plus éloignée 0.83 MPa.m
996 000 atomes Couronne la plus éloignée 0.93 MPa.m?
Modélisation 0.92-0.93 MPa.if

Tableau V.18; Effet de taille sur la ténacité du verre CJ1 sain
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1.6
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Figure V.49 : Evolution du facteur d’intensité de contraintewdrre CJ1 en fonction de la
taille de la couronne a 36 ps

3.4 Larugosité

Sur la courbe de rugosité du grand systéeme (vaéiigare V.50), on observe deux régimes de

rugosité. Dans le petit systeme, la partie cornedpot a la premiéere valeur est trés courte,
mais dans le grand systéeme, on observe clairenettet artie. Une légére augmentation de la
rugosité est observée pour le grand systeme. lir@ride cette augmentation provient soit de
sa plasticité plus grande, soit d'un effet stajisti (pour le petit systéme, le nombre des points
sur la courbe de rugosité était assez faible). égpart, I'effet de l'irradiation sur la rugosité

est confirmé. La rugosité augmente sous irradiation

1°®valeur 3™ valeur
CJ1 sain 98000 atomes 0.71 0.61
CJ1 sain 996000 atomes 0.74 0.65
CJlirradié 98000 atomes 0.75 0.64
CJlirradié 996000 atome®.77 0.67

Tableau V.19: Effet de taille sur la rugosité des verres CJ1 sdiirradié
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Log(ah)

a CJ1sain 996000 atomes
¢ CJ1lirradié 996000 atomes
0.4 s e S
0.5 1 15 2 2.5
Log(ax)

Figure V.50 : Rugosité des grands systémes sain et irratiiéesh en A)(verre CJ1)

4 Comparaison a I'expérience

4.1 Laténacité

Afin de valider les résultats des simulations,éaacité des verres CJ1 sain et irradié a été
mesurée par R. Caraballo et M. Gennisson (LMPA, Gfakcoule). Ce verre est irradié par la
réaction de capture des neutrons thermiques swtdeses de’B (voir I'annexe). L'énergie
nucléaire déposée sur ce verre est équivalentdeadden verre dopé au curium avec le dose
6.11x10™ a/g. En utilisant I'indentation Vickers, la ténacigst déterminée a l'aide de la
formule [18] :

&

Ou a est la demie longueur diagonale de I'empreinted#ntation, E le module d’Young, H
la dureté et c la longueur moyenne des fissuredéraarche expérimentale sera présentée
dans I'annexe.

E 2/5 -3/2
Kic = 0,057H,/a, (ﬁj (ij

Pour le verre CJ1 sain, la ténacité vaut @606 MPa.m> L'écart avec le résultat de la
simulation (0.83-0.93 MPaf) est acceptable (10-22%). Cet écart provient ddifféarence
des vitesses de déformation. La vitesse de défmmadn simulation, est plus grande que la
vitesse expérimentale pour des raisons de tempaldd.

D’autres explications peuvent étre avancées papliqeier la difféerence entre la simulation et
I'expérience, notamment les différences des strastatomiques, et les effets des champs de
force empiriques.
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D’autre part, la ténacité du verre CJ1 irradié V@88 + 0.06 MPa.mi% L’augmentation de
16% sous irradiation confirme le résultat simul@-82%). A noter que I'on ne peut pas
comparer exactement la simulation et I'expérierexean ne connait ni le gonflement ni les
modifications structurales (coordinence du boreyeiue irradié réel.

4.2 Larugosité

La surface de rupture des verres CJ1 et SBN12aséfa eétudiée en utilisant la microscopie a
force atomique (AFM). Cette expérience (voir la déche dans la partie annexe) a été
réalisée par C. Rountree et T. Taurines (SPCSI, S&#ay).

Sur la surface de rupture du verre CJ1, on troumeerugosité de 0.65 suivant la direction de

propagation de la fissure (voirfagure V.51). Cette valeur est proche de la valeur universelle
(0.6) [19]. Dans la simulation, nous avons déteémime rugosité de 0.65 a plus grande
échelle (4.5-8 nm) sur I'échantillon de 996 000nas pour le verre CJ1. L'écart entre les

valeurs simulée et expérimentale est donc faiblaute part, la rugosité de 0.75 a plus petite
échelle (< 4 nm) obtenue en simulation n’a pasdétéctée par AFM car I'analyse a cette

échelle est impossible par cette technique.

Un échantillon de 1 194 000 atomes du verre SBNA2X(Ly x Ly = 494.4 x 148.3 x 197.8
A ; Cg=3.40) a été fracturé pour déterminer la rugositéadsurface de rupture. Cette valeur
vaut 0.68 a grande échelle (6-9 nnfiglre V.523. Elle reproduit bien la valeur
expérimentale 0.688{gure V.52h). Cette valeur s’éloigne de la valeur universeieO.6.
D’autre part, une valeur de 0.76 a été mesurédite gehelle (< 6 nm) en simulation.

10

10+

“« 15um
= 10um

Ah (nm)

75um
5um
3um

AX (nm)

Figure V.51 : Rugosité expérimentale du verre CJ1
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Figure V.52 :La rugosité du verre SBN12

5 Modéele dendommagement des verres a I'échelle
nanometrique

A T'échelle nanométrique, la rupture du verre pagae la nucléation, la croissance et la
coalescence des cavités. Ce comportement caracténs matériau ductile. Dans ce
paragraphe, nous avons essayé de deévelopper unlemqdé permette de modéliser
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'endommagement du verre a I'échelle nanométrigiee.modele est basé sur le modele de
Gurson-Needleman-Tvergaard (GNT). Dans ce derfimmdommagement du matériau est
couplé a I'écoulement plastique au cours de latdration. C’est pourquoi seules sont
considérées la nucléation et la croissance degesadans la phase plasticité-coalescence de la
courbe contrainte-déformation.

5.1 Application du modéle GNT classique au cas du verre

Tout d’abord, nous avons appliqué le modéele GNTssitpie. L'équation d’écoulement
plastique s’écrit [20, 21] :

o , 3 o, 2
ww)=02+2fx%c 5%;;-—a+«hf))=0

(o] (o]

f <t
fx =
fo+K(F=f) ,f>f,

. f, - f . . iy . :
Le paramétr&k = -2—C avecfc la fraction volumique poreuse critique a partirlaguelle
F- lc
la coalescence entre cavités commence a appaddie le matériaufr est la fraction
volumique poreuse au moment de la rupture totgteest la valeur d& quand la fractiorf
est égale &.

L’état d’endommagement est décrit par le taux diéven de la fraction volumique. Ce taux
est décomposé en 2 parties : une partie proversmpbcessus de nucléation des cavités et
une partie provenant de la croissance des cavités.

o)
dt dt nucleation dt croissance

= Ade!, df = (- f)d (treP)

croissance

df

nucleation
La déformation plastique est calculée a I'aideadfoimule :

o
P zeg-¢efze——
E

Dans le modéle classique, le module élastique perdkpas du facteur d’endommagement.

Nous avons essayé d'utiliser le modéle GNT pourétiser I'évolution de la porosité dans les
verres Figure V.53), mais il reste des écarts importants entre ldsuvs simulées et le
modele, notamment dans la phase de décohésion.@@@xuoi, une modification du modele
GNT classique est proposée dans le paragraphensuiva
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Figure V.53 : Modélisation de I'évolution de la porosité pammdéle GNT classique (a)
verre CJ1 (b) verre SBN12 et comparaison a la sitih

5.2 Ajustement du modéle au cas du verre

Le modele GNT classique ne prend pas en compteerimeture des cavités apres la
coalescence ou la décohésion (il suppose que lériaatreste parfaitement rigide). Dans le
verre, les cavités qui ne sont pas proches derla de coalescence se referment dans la phase
de coalescence-décohésion. N. Burlion et al. [22]naodifié la formule du taux d’évolution
de la porosité pour prendre en compte l'agrandisserat la fermeture des cavités dans un
matériau sous un chargement cyclique de tractiompcession :

df = f(1- f)d(tre?)

croissance

Ici, nous avons rajouté un parametre supplémentairene suit :

df = K.f.(L- f)d(treP)

croissance
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En utilisant cette formule modifiee, on améliorarladélisation de I'évolution de la porosité
en fonction de la contrainte et de la déformatibigre V.54). Les paramétres du modéle
correspondant a chaque type de verre sont listes @alTableau V.20 Le parametre de
nucléation plastique des cavitdsévolue peu sous irradiation, alors que le paramdé
coalescenc& suit les modifications des processus de coalescebtenus en simulation.
Dans les verres CJ1 et SBN55, la vitesse de caalescest plus petite dans le verre irradié.
Par contre, dans le verre SBN12, aucune modificati@ été observée sur la vitesse de
coalescence.

0.2 0.25
0.18 |
0.16 - 0.2 4
0.14 |
0.12 4 0.15
w— 0.1+ —
0.08 A (] C{ll sair} 0.1 A = CJ1irradié
0.06 - (simulation) (simulation)
0.04 ——Modeéle Gurson 0.05 .
002 | modifié ' ——Modele Gurson
: modifié
0 M 3\0 4\0 5\0 6‘0 S 0 T T T T T
20 30 40 50 60 70 80
(a) Temps (ps) Temps (ps)
(b)
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0.2 0.2
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0.1 = SBN12 sain 0.1 1 = SBN12 irradié
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Figure V.54 : Modélisation de I'évolution de la porosité pammdéele GNT classique (a,b)
verre CJ1 (c,d) verre SBN12 (e,f) verre SBN55
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CJ1 sain CJlirradie SBN12 | SBN12 SBN55 SBN55
sain irradié sain irradié

4.7 3.7 4.2 4.2 4.5 4

0.6 0.59 0.55 0.52 0.65 0.65

Tableau V.20; Parameétres du modele GNT modifié
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CHAPITRE VI — SIMULATION MULTI-ECHELLES DES VERRES

by

Une limite de la technique de Dynamique Moléculaggt sa difficulté a simuler la
fracturation de grands échantillons en raison chptede calcul (plusieurs mois pour une boite
de plusieurs millions d’atomes). C’est pourquoi aedthodes multi-échelles couplant la
méthode des Eléments Finis et la Dynamique Molé&eutdassique (DM) ont été développées
par certains auteurs pour résoudre ce problémes Banchapitre, nous présenterons nos
résultats de la simulation de fracturation de \®&@@1 sain et irradié en utilisant une approche
multi-échelles.

Les méthodes multi-échelles sont classifiées seasnoms d’approche sans couture et
d’approche avec recouvrement. Avec l'approche samsdure, la transition entre la zone
continue et atomique est brutale. Cela engendrdodess fantbmes sur les atomes prés de la
frontiére entre les 2 zones du fait d’avoir néglige conditions périodiques. D’autre part, la
réflexion des ondes mécaniques sur la frontierstipas éliminée.

Dans le cadre de I'approche avec recouvrement, ae@thodes ont été développées: la
« Bridging Scales » et la « Bridging Method ». Leerpiere méthode développée par G.
Wagner et W.K. Liu [1] ne s’appligue que pour lesitériaux cristallins. Par contre, la
seconde est applicable aux matériaux cristallinaraorphes car I'organisation en réseau des
atomes n’intervient pas. La présence d’'une zonedeuvrement permet de limiter a la fois
I'influence des forces fantbmes et la réflexion desles. Nous allons maintenant décrire la
« Bridging Method » dans ses grandes lignes avaupréisenter les résultats obtenus pour les
verres.

1 Bridging Method

La « Bridging Method » développée par T. Belytscekd. Xiao [2] est une méthode basée
sur l'approche avec recouvrement. Dans la zonedaurvrement, les deux modeles (continu
traité par la méthode des éléments finis et atoentcpité par la dynamique moléculaire) sont
considérés simultanément avec une pondération éigarg calculée selon la position du
point considéré. La cohérence entre les deux medideassurée par des multiplicateurs de
Lagrange qui impose l'identité entre le déplacen®oh atome (vision atomistique) et le
déplacement du point du maillage correspondantiofvicontinue) calculé a l'aide des
fonctions de forme et du déplacement des nceudsadlage qui I'entourent.

Selon cette méthode, les zones atomistiques eincestsans interaction (les zor@s et Q©
sur laFigure VI.1) sont traitées respectivement par la méthode @yteamique Moléculaire
classique et par la méthode des Eléments Finis.
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Figure VI.1. Le modéle de recouvrement

1.1 La zone atomique

Dans la zone atomique, I'Hamiltonien atomistigd@ est calculé & l'aide des grandeurs
atomiques :

H* = Z‘%m"a v WA (1))

Oum est la masse de I'atonnev; sa vitessex; sa positiony = X; + d; (Xi sa position initiale
etd; son déplacementyy *(x (t)) la fonction de potentiel.

Ici, nous supposons que I'énergie potentielleest définie par des potentiels de paires et des
interactions électrostatiques :

W, = =W +W," == £, + > w,(x,X;) ; ol f™ est la force externe.
i

ES

En différenciant I'Hamiltonien, on obtient les étjpas de mouvement dans la zone
atomique :

v = - aWA ext int
m Vv ox m d = _aWA — _aWA + oW, — fext_ gint
_ ' )8 ox, X, ' '
x =d
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1.2 La zone continue

L’Hamiltonien H® dans la zone continue a été déterminé grace létié de la mécanique
des milieux continus:

HE =K® +W° = j%vadeS +W©

Q5

WE = W+ W = =3 £, + [we (F)dQS

| Qg

Ou p est la densitéy le déplacementy la vitesse dans le domaine contimg(F) I'énergie
potentielle sur une unité volumique du matériau. différenciant cette énergie suivant le
tenseur gradient de déformatién on obtient le tenseur des contraintes de PiotaRKioff

ow,. (F R : S _y
Pzﬁ correspondant & la configuration initiale du matéQg .

La figure ci-dessous exprime la transformation desteurs et des configurations suivant la
mécanique des milieux continuX ;- X, QOC - Q¢

Figure VI.2. Schéma de transformation suivant la mécaniquerdisux continus

Si le domaine continu est discrétisé par la méthibeke éléments finis, la vitessedans ce
domaine devientv(X,t) = ZN| (X)v, (t) ou Ni(X) est une fonction d’interpolation et |
|

représente les nceuds du maillage.

aWC - aWC?Xt _ aWCint = flextC _ flintC

L'équation de mouvement sur le ncdudM, u, = - X o ax
| ! !

Dans cette équatiolV, est la masse condensée sur le nbeid, = p,V,°, et f™°sont
respectivement la force externe et interne suoded.
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fintC — J’ aN| (X) aWC(F) dQC — J‘ aN| (X) PdQC — J’ aN| (X)O'dQC
! 90X oF ° oX ° X

Qs Qs Q¢

A noter queo est le tenseur des contraintes de Cauchy corrdapoa la configuratio®® du
matériau (voir laigure VI.2).

1.3 La zone de recouvrement

Dans la zone de recouvrement (la zéXiesur laFigure VI.1), on applique un Hamiltonien
qui correspond a une pondération des Hamiltonigmiatiques et continus :

HR=(@-a(X)H* +a(X)H®

La fonction de pondération passe de 0 a 1 au farmésure du passage de la zone atomique
au domaine continu.

Le facteura = % est défini sur l&igure VI.1. Donc,

1 dans QF
a={[01] dans QF
0 dans Q*

Cet Hamiltonien seul ne garantit pas que les déplants atomiques dans la zone de
recouvrement seront identigues aux déplacements @amone continue. Des contraintes
supplémentaires sont donc introduitesdSieprésente le déplacement d’'un atdndans la
zone de recouvrement etgiX) représente le déplacement a la posi¥pmle I'atomel vu
selon I'approche continue, il faut imposer quedéplacements soient identiques, soit :

g9, :{U(Xl )_dl}:O

Il'y a donc autant de contraintes a prendre en t®mgp’il y a d’atomes dans la zone de
recouvrement.

L’application des contraintes s’effectue par lamoéie des multiplicateurs de Lagrange. Un
terme supplémentaire est rajouté a I’'Hamiltonien :

L - gR
H-=H"+ ZI N g,
Les contraintes sont appliquées pour recoller ebhbelas deux modeles atomique et continu.

En différenciant 'Hamiltonien total, on obtient sil&équations du mouvement cette fois ci
contraintes par les multiplicateurs de Lagrangesdazone de recouvrement :

: MU =S fR 99
M, u, :Zf. (continy) R M _zfl +Zk:)\k ou,

md =31 @omious | md, =317+ 3, B
k i

Avec M, =a(X,)M, ; m = @-a(X,))m , M, est la masse condensée sur le nbaid est
la masse de I'atomie Z fRet Z f.% sont respectivement la somme des forces sur I'éiéme
| et sur I'atomae.
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Il est possible de jouer a la fois sur I'épaiss#eifa zone de recouvrement et sur la forme de
la fonction de pondératiom(X) pour limiter au maximum le rebond des ondes anéques a
I'interface entre les parties atomiques et consnue

2 Simulation de la propagation des ondes mécaniques

La Bridging Method a été utilisée pour simuler hegtériaux ordonnés : le cristal d’argon [3],
le graphéne, le nanotube en carbone [4, 5] etideatde cuivre [6] mais aucun exemple n'a
été trouvé sur un matériau désordonné. Donc takadd nous avons construit un modéle
simple pour un matériau amorphe. Ensuite, des j@rsnealculs ont été lancés pour observer
la propagation des ondes mécaniques dans un versdick utilisé ici comme modéle d'un
milieu désordonné. En se basant sur la « Bridgirghild », la plateforme LibMultiScale [7]
développée récemment par G. Anciaux au cours deesa, a été utilisée pour la simulation
multi-échelles des verres.

Un échantillon en forme de cube contenant un doeneamtinu et un domaine atomique a été
construit (voir laFigure VI.3). L'aréte de I'échantillon vaut 188,6 A. La zontmique
d’épaisseur 33,9 A contient 92 100 atomes. Chagume de recouvrement contient 46 100
atomes correspondant & une épaisseur de 17 A. d#lages dans les domaines continus ont
été construits a I'aide de GMSH [8].

L
(L]

Zone atomique

Zone de recouvrement g I

188,6 £

Elig 4

; (E
Ny
e '.'.! T
g M ]

Zone continue

Figure VI.3. Echantillon du verre de silice

Ici, le réseau atomique du verre de silice estidalér numeériquement en utilisant les
parametres de potentiels présentés au chapitrénBeraction coulombienne est calculée en
utilisant la sommation d’Ewald partielle. Le rayde coupure est égal a 11 A. Le module
d’Young et de compressibilité du verre de silicatu@spectivement 64.87 GPa et 37.85 GPa
(calculés par GULP).
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Dans la zone continue, une loi de I'élasticité diineé a été utilisée. La relation entre la
contrainte et la déformation s’écrit:

O =2UE + Atr (&)l

Ou M etA sont les coefficients de Lamé. En utilisant lekewes des modules élastiques ci-
dessus, les coefficients de Lamé du verre de siliteté calculés :

M =26.71 GPaA = 20.04 GPa

Avec ce modele, plusieurs tailles de maillage oattéstées. Le meilleur couplage est obtenu
lorsque chaque élément dans le domaine de recoaaterantient un atome. Il est difficile de
satisfaire cette condition parce que notre matéswamorphe, et qu’il ne possede pas d’ordre
a longue distance. Dans Rgure Vl.4a, les éléments en gris foncé ne contiennent aucun
atome (type 1), les autres contiennent au moinatame (type 2). Si la taille des éléments
augmente Kigure VI.4b), chaque élément peut contenir de 2 a 3 atomess Da cas, le
réseau des atomes dans la zone de recouvremeigidiBer car on néglige de nombreux
degrés de liberté. La taille des éléments doit déme suffisamment petite pour que les
atomes puissent se déplacer librement selon lesganoléculaires qu’ils subissent.

L%V}

T TAY N VAV i -
A S WAVAVAV A AVAv e VA Sy
SR AN AP TATE

Elément
type 2

Elément
type 1

(@)

(b)

Figure V1.4. Couplage entre les éléments et les atomes dartnkade recouvrement

D’autre part, on peut utiliser une deuxiéme méthoaler tester la qualité du couplage dans la
zone de recouvrement. Nous avons fait se propageionde mécanique a travers cette zone
pour quantifier I'énergie cinétique réfléchie adrlergie cinétique transmise. Plusieurs études
de propagation des ondes mécaniques ont été fatasdifférentes tailles de maillage. Le
meilleur maillage est celui qui minimise la réflemides ondes.

Un champ de déplacement gaussien est mis en mat&’'abord au centre de la boite. Le
2m(x|-r)?

champ suit la loi Aexp{—
T

j avec A l'amplitude, r un rayon choisi, &tun
paramétre qui fixe la largeur de la gaussienne.sNmons choisi A = 0,1 A, r = 10 A= 20

A. L'onde se propage du centre de I'échantillonsviextérieur. Au bord de la boite de
simulation, des conditions périodiques sont apgksu
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deplacement
2.00e-02/
|1 50e-02

1.00e-02
9.00e-03
1.04e-07

(a) t=0 pas

(b) t=500 pas (c) t=1000 pas

(d) t = 1500 pas (e) t = 2000 pas

Figure VI.5. Propagation d’'une onde mécanique dans un verrsilae
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Le processus de propagation de I'onde est observi& Eigure VI.5. Aprés 500 pas, I'onde
se propage jusqu’a la zone de recouvrement. Pelié@me ou I'onde se déplace dans la zone
de recouvrement (entre 500 et 1000 pas), on nepasitclairement de réflexion de l'onde.
Apres 1500 pas, une réflexion apparait lorsquedkorst transmise a la zone continue. La
zone continue est plus rigide que la zone atomiqest pourquoi 'onde se déplace moins
rapidement dans la zone continue. A la sortie deote de recouvrement, 'onde est séparée
en deux parties : une partie transmise a la zontnee, et une partie réfléchie vers la zone de
recouvrement. La partie réfléchie se propage dansems inverse a I'onde originale. Une
conségquence de cette réflexion est une réductidiamelitude du déplacement dans la zone
de recouvrement. En comparant legure V1.5c etd, les forts déplacements (en vert) dans la
zone de recouvrement sur la figure ¢ sont attéati@pparaissent plus faibles (en bleu) sur la
figure d. Malgré cette réflexion, I'onde continue sle propager vers I'extérieur de la boite.
Lorsque I'onde atteint la frontiére de la boitde st perturbée par les conditions périodiques.

Ainsi, lorsque I'onde se propage vers la zone ooieti une partie de I'énergie cinétique ne
peut pas étre transférée au domaine continu aaestiréfléchie vers la zone atomique. Afin
d’estimer I'amplitude de cette partie réfléchie,usoavons comparé deux systemes: un
systeme atomistique pur et un systeme multi-echédieec maillage). Les deux systémes ont
les mémes dimensions. lls sont donc comparablesd’liautre. La méme onde est initiée
dans les deux cas et le méme nombre d’atomes (eofiomique de 1205822° Avec 92100
atomes) est pris en compte pour mesurer I'éneiigigtigue. Dans le premier cas (le cas de
référence), il N’y a aucune réflexion puisque l'erqaeut se propager librement en dehors du
volume atomique de référence. SurHigure V1.6, en I'absence de maillage, on voit que
I'énergie cinétique augmente entre les pas 0 eD 200s se stabilise. Dans le second cas, la
présence du domaine continu et les réflexions @&s®énduit un changement de I'énergie
cinétique du volume atomique de référence.

4.50E+08

4.00E+08 -
3.50E+08 -

3.00E+08 -
2.50E+08 -
2.00E+08 -

Ecin(J/mol)

1.50E+08 -
1.00E+08

5.00E+07 - | — Atomistique
0.00E+00

0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000 4500
Temps (pas)

Figure VI.6. Evolution de I'énergie cinétique dans le volumenaijue de référence du
systéme atomistique pur

La Figure VI.7 représente I'évolution de I'énergie cinétique d#&s/olume atomique de

référence pour plusieurs épaisseurs de la zonecdevrement avec une la taille constante des
éléments (6.5 A). Les courbes d’évolution sont péhes avant 1000 pas puis différent au-
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dela. L'onde n’est pas influencée par les condgtipériodiques avant 2000 pas. La différence
entre les deux courbes (atomistique pur et muhiekes) permet de calculer le taux de
réflexion de I'onde :

ENe (t) ~ EG (1)

cin cin

Ean(t)

Taux de réflexion =m
t=1000-2000pas

Ou EJE(t) et EZ ¢) sont respectivement I'énergie cinétique a linstadlans le volume
atomique de référence correspondant au cas mukiHés et atomistique pur.

Sur laFigure V1.7, on observe que la courbe correspondant a I'épaisie recouvrement de
32.5 A est proche du cas atomistique pur. Si lietde recouvrement diminue, la différence
entre les courbes atomistique pure et multi-échelvient nette. Donc, le taux de réflexion

dépend de I'épaisseur de la zone de recouvrement.

4.10E+08
4.05E+08 |
4.00E+08 -
~ 3.95E+08
g
5 3.90E+08 -
£
0 3.85E+08 -
— Atomistique
3.80E+08 -
—— Multi-échelles Trec=32.5A
3.75E+08 | L
—— Multi-échelles Trec=6.5A
3.70E+08

500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000 4500
Temps (pas)

Figure VI.7. Evolution de I'énergie cinétique dans le volumengitjue de référence avec des
tailles de recouvrement différentes (Taille desn@igts = 6.5 A)

Le taux de réflexion dépend également de la tdéke éléments dans la zone de recouvrement.
La Figure V1.8 compare I'évolution de I'énergie cinétique aveaxdeailles d’éléments 6.5 A

et 16.5 A. Dans le cas de 6.5 A, I'énergie cindige stabilise d’'une maniére similaire a la
courbe atomistique pure, mais dans le cas de 16dh Abserve une perturbation de I'énergie
aprés 2200 pas. On peut ainsi introduire un crpere tester la stabilisation du modéle multi-
échelles. Il est défini par :

B () - EL. )

Critére de stabilisation ma A
Ecin (t)

t=2000-4000pas
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Figure VI.8. Evolution de I'énergie cinétique dans le volumengijue de référence avec des
tailles d’éléments différentes (Trec : taille de@avrement, Te : taille d’éléments)

Les valeurs des taux de réflexion et des critéeestdbilisation sont listées dans les tableaux
ci-dessous. Les taux de réflexion sont faibles %).2Lorsque I'épaisseur de la zone de
recouvrement augmente, le taux de réflexion dimitre phénomene similaire est observe
avec la réduction de la taille des éléments.

Contrairement aux valeurs du taux de réflexioncigere de stabilisation présente une
variation notable lorsque I'épaisseur du recouvrgnoel la taille des éléments évolue. Avec
des éléments plus volumineux (16.5 A), le modéldtirduhelles ne peut pas atteindre une
phase de stabilisation. Dans le cas de I'épaissewecouvrement et de la taille des éléments
les plus petits (F=T=6.5 A), on obtient une valeur plus élevée (6.72 @ce aux deux
criteres de réflexion et de stabilisation, les uedeoptimales correspondent a une taille
d’éléments de 6.5 A et & une zone de recouvrediépaisseur entre 13 et 33 A.

T éléments = 6.8\ T éléments = & T éléments = 16.8
T.e= 6.5A 1.12 % Te=9A 1.19 %
Tec= 13A 0.59 % Tec= 18A 0.96 % Tiec= 16.5A 1.01 %
Tec= 32.5A 0.49 % Tiec= 33A 0.46 %

Tableau VI.1.Taux de réflexion de I'énergie cinétique pourétiéhtes épaisseurs de
recouvrement [ et tailles d’éléments
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T éléments = 6.8\ T éléments = & T éléments = 16.8
T.e= 6.5A 6.72 % Te=9A 2.74 %
Tec= 13A 0.42 % Tec= 18A 2.78 % Tec= 16.5A 83.1 %
T,ec= 32.5A 0.51 % Tiec= 33A 41.76 %

Tableau VI.2.Critere de stabilisation de I'énergie cinétiqueupdifférentes épaisseurs de
recouvrement et tailles d’éléments

Pour le verre de silice utilisé ici, nous trouvalmc que les taux de réflexion des ondes sont
faibles. L'absence d'ordre a longue distance ehpossibilité pour les vibrations de se
propager le long de directions préférentielles temiortement la réflexion des ondes a

I'interface entre le domaine atomique et le domamatinu.

3 Simulation de la fracturation des verres nucléairepar
I'approche multi-échelles

3.1 Démarche de simulation

Apres avoir testé la faisabilité de la simulatioultirechelles sur le verre, un modele du verre
CJ1 a été construit. Les dimensions de I'échantiffalti-échelles valent a x b x L selon les
trois axes Ox, Oy et Oz (voir Eigure VI.9). La taille de la zone atomique et de la zone de
recouvrement selon I'axe Oz sont égalesei b respectivement. Le nombre d’atomes dans la
zone atomique vaut 100 000.

Tous les parametres des échantillons du verre @idles irradié sont listés dans Tableau
VI.3. Comme pour le verre de silice, le comportementang&ue dans la zone continue est
élastique linéaire. Avec le modele multi-échelleanss encoche, nous avons testé la
propagation de 'onde mécanique. Le taux de réflexi'onde et le critere de stabilisation sont
inférieurs a 1 %.
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z
X
©)
b y
Figure VI.9. Modele multi-échelles du verre CJ1

a(A) b (A) L (A) h (R) l> (A) A (GPa) | p (GPa)
CJlsain | 249 50 498 100 25 32.0 19.3
CJ1 255 51 510 102 25.5 23.7 10.9
irradié

Tableau VI.3.Les paramétres des échantillons multi-échellesvde®s CJ1 sain et irradié

Afin de fracturer un échantillon multi-échelles euencoche de profondeur 30 A et de hauteur
20 A est taillée dans la partie atomique. Au boedalboite de simulation selon I'axe Ox et
Oy, des conditions périodiques sont appliquéessuesces en haut et en bas de I'échantillon
ont été déplacées progressivement avec une videsséformation de 4.10¢s™. Un champ de
déplacement est imposé loin de la zone atomiquén différence des simulations de
Dynamique Moléculaire pure dans lesquelles destammid’atomes gelés en contact avec la
zone atomique avaient été déplaceées.

Sur laFigure VI.10 et laFigure VI.11, on peut observer la fracturation des verres @iHl et
irradié. Aprés 24 picosecondeBiqure VI.10b et Figure VI.11b), certains petits pores
apparaissent dans le volume du verre. A cet instamaille des pores dans le verre irradié est
supérieure a celle dans le verre sain. Ces poéérgissent de plus en plus et on observe de
grandes cavités aprés 25 picosecondes dans le saimefigure VI.10c) et apres 27
picosecondes dans le verre irradigg(re VI.11c). Systématiquement ces cavités coalescent
pour conduire a la décohésion de I'échantilleig@re V1.10d,e etFigure VI.11d,e). Donc, le
mécanisme de la fracturation du verre simulé pappfoche multi-échelles est similaire a
celui observé en Dynamique Moléculaire pure.
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deplacement
20.000

[15.025
10.051
15.0765
0.10195

(@ t=20ps

(d)t=26 ps (e)t=27ps
Figure VI.10. Fracturation du verre CJ1 sain
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0.10195

(@ t=22ps

|

(b) t= 24 ps (c) t=27 ps

(d) t=28 ps (e) t=32 ps
Figure VI.11. Fracturation du verre CJ1 irradié
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3.2 Effet d'irradiation

Dans le chapitre 1V, on a montré que l'effet d'di@ion sur la fracturation des verres
nucléaires s’exprime par la modification du comeorent des cavités ainsi que des propriétés
de rupture (ténacité, rugosité). C’est pourquosci@éma d’analyse basé sur quatre critéres a
éte repris : bris des liaisons, évolution de leopité, ténacité et rugosite.

3.2.1 Evolution du nombre des liaisons

La Figure VI.12 représente I'évolution des liaisons Si-O, et B-&s drerres CJ1 sain et
irradié. Comme pour la fracturation en Dynamiquedddalaire pure, les courbes représentant
le bris des liaisons présentent quatre partiethlefavitesse, puis vitesse moyenne, et enfin
grande vitesse de bris des liaisons. Dans la preraine (0-12ps dans le verre sain, 0-15ps
dans le verre irradié), le nombre des liaisons Bv@lue peu tandis que celui des liaisons Si-O
reste quasi inchangé. Dans la deuxiéme phase {@X-@4ns le verre sain, 15-25ps dans le
verre irradié), le bris de liaisons s’accélére jiaqin palier de stabilisation. L'accélération du
bris de liaisons dans cette phase correspond ad&ation des cavités. A noter que dans la
fracturation par DM pure, on n’observait pas cestilisation. Il semble que cette derniére
soit issue d’une nucléation limitée dans la zoneedeuvrement.

Dans la troisieme phase, la vitesse du bris desole s’accélere jusqu’'a un seuil de
reformation des liaisons. Cette phase correspor@ éroissance et a la coalescence des
cavités. Suite a cette coalescence, les liaisomgfeement rapidement simultanément a la
décohésion.

En comparant les verres sain et irradié, aucurférdifce majeure n’'a été observée sur la
vitesse de bris des liaisons dans la premiére @guxieme phase. Dans la troisieme phase, le
bris des liaisons est plus rapide dans le verrme, s@ qui traduit une croissance et une
coalescence des cavités plus rapides.
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Figure VI.12. Evolution du nombre des liaisons des verres CiHi aiairradié durant la
fracturation par la méthode multi-échelles

3.2.2 Evolution de la porosité

Sur I'évolution de la porosité, on observe deuxsglsgorincipales : la nucléation des cavités et
la coalescence. Entre ces phases apparait une iptexsaédiaire dans laquelle la nucléation
et la croissance des cavités se déroulent en namyest

En comparant les verres sain et irradié, I'effet'idediation sur I'évolution de la porosité est
similaire avec ceux obtenus en Dynamique Molécellgure. L'évolution de la phase de
nucléation des cavités est plus rapide dans le weadié (voir IeTableau VI.4. Cela signifie

qgue les cavités sont plus nombreuses. Par coat@pissance et la coalescence des cavités
dans le verre irradié sont plus lentes. C’est isorapour laquelle on observe dans le verre
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irradié un retard du seuil de coalescence (veire:szbps, verre irradié : 28ps) ainsi que du
seuil de décohésion (verre sain : 27ps, verrdigra32ps).

40
35 | CJ1 sain )
30 - - = .Cllirradié ,’
25
S 20 -
- 15 -
10 -
5 | el
Y E—— — ‘ ‘ :
0 5 10 15 20 25 30 35
Temps (ps)

Figure VI.13. Evolution de la porosité du verre CJ1 sain et diéadurant la fracturation par

la méthode multi-échelles

CJ1 sain

CJ1 irradié

Nucléation des cavités
Multi-échelles
DM pur

Vimoy = 0.07 %/ps (t=0-22ps)
Vimoy = 0.06 %/ps

Vimoy = 0.16 %l/ps (t=0-24ps)
Vmoy = 0.09 %/ps

Nucléation+Croissance
cavités

Multi-échelles
DM pur

dé

S
Vimoy = 2.02 %/ps (t=22-25ps
Vmoy = 0.39 %/ps

)Vmoy = 1.57 %/ps (t=24-28psg
Vimoy = 0.23 %/ps

Coalescence des cavités

Multi-échelles
DM pur

Vimoy = 7.6 %l/ps (t=25-27ps)

Vmoy = 0.87 %l/ps

Vimoy = 5.86 %/ps (t=28-32ps

Vmoy = 0.66 %/ps

Tableau VI1.4.Vitesses d’évolution de la porosité au cours digdaturation par la méthode
multi-échelles et par Dynamique Moléculaire purevéare CJ1 sain et irradié

Dans leTableau VI.4 on trouve une différence notable entre la vitedg®olution de la
porosité durant la fracturation par la méthode radbelles et par Dynamique Moléculaire
pure. Dans le cas multi-échelles, le verre présenteomportement fragile s’exprimant par
une vitesse de coalescence tres rapide. Cetteatfitfé est issue du champ de déplacement
appligué aux bords de I'échantillon. Le champ dplatgement, dans la simulation en DM
pure, est appliqué sur les couches d’atomes getehgs de la zone de la fissure, tandis que
dans la simulation multi-échelles, les déplacemapfdiqués sont plus éloignés de la fissure.
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Pour comparer les deux cas, nous avons estiméelssei de déformation instantanée au bord
de la zone atomique de I'’échantillon multi-échetlasverre CJ1 sain (voir Eigure VI.14):

_ &(t,) —&(ty)
Vdef - ; —t :
2 1

Ou &(t,) et g(t,) sont les déformations aux instantett.

Entre 4 et 22 picosecondes, la vitesse de défawmdtictue autour de sa valeur utilisée en
DM pure (4.1¢ fs1). A partir de 23 ps, la taille des cavités esfisafmment grande pour
modifier le comportement de la zone atomique. Lgra@ation progressive de la section
centrale par la croissance des cavités est a iherigle I'accélération de la vitesse de
déformation. Donc, la forme du champ de déplacemkrs ou moins éloigné de la fissure
joue un réle important sur la vitesse de coaleszenc

0.000045
0.00004 - & Multi-échelles

0.000035 1 |——DMpure

0.00003
0.000025 + *
0.00002 - *
0.000015 +
0.00001 - *
0.000005 +

0’4‘—‘—‘—‘—'—‘—‘—‘—‘—’—‘—‘“1““16“‘1““
-0.000005 5 10

Vitesse de déformation (fs”-1)
.

Temps (ps)

Figure VI.14. Comparaison de la vitesse de déformation du ved® sain au bord de la zone
atomique par la méthode multi-échelles et par Dvepu

D’autre part, la taille de la zone atomique puredésnviron 50 A dans le cas multi-échelles.
Cette taille est moins large que celle dans le dmsDM pure (80 A). Au cours de la
fracturation, I'élargissement des cavités est Bnpiair la zone de recouvrement et la plasticité
reste confinée dans la zone atomique pure. C'estqpoi les cavités qui sont davantage
concentrées dans la section centrale conduisem¢nsggquement a une coalescence tres
rapide.

3.2.3 Laténacité

En utilisant la méthode & nous avons calculé la ténacité des verres Calesdiradié. Afin

de comparer les deux approches (multi-échellesvepDre), nous avons choisi une couronne
de calcul identique. La différence entre les vaealstenues par les deux approches est faible
(<10%). La ténacité dépend donc peu de la méthtlisea. Sous irradiation, 'augmentation
de la ténacité (47%) a éte également confirmée.
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Au cours de la fracturation, la force au bord di&chantillon est connue. On peut donc
déterminer la valeur de la contrainte critique (imeate) conduisant a la rupture. La contrainte
de rupture du verre irradié est plus grande quie ckl verre sainTableau VI.5. D’autre
part, nous avons obtenu un résultat contraire giabcule la contrainte maximale sur la zone
atomique par la formule du viriel. La contrainte xin@ale dans la zone atomique du verre
irradié est moins grande que celle du verre sagréSultat est similaire avec le cas de la
fracturation en Dynamique Moléculaire pure. Doncvkdeur de la contrainte maximale
dépend de la zone considérée. Dans la zone atomigtte grandeur est affectée par la
concentration de la contrainte autour de la fissuhtilisation de I'approche multi-échelles
permet d’obtenir une valeur de la contrainte amgicplus conforme a sa définition dans la
théorie de la mécanique linéaire de la rupture.

12

0.8 1 ‘

0.6 1

KI(MPa.m"0.5)

0.4 1 R

0.2 - = = = .CJlirradié
CJ1 sain

20 25 30 35
Temps (ps)

Figure VI.15. Evolution du facteur d'intensité de contrainte\dirre CJ1 sain et irradié
durant la fracturation par la méthode multi-échslle

CJ1 sain CJ1irradié
Ténacité
- Multi-échelles Kic= 0.75 MPa.ri? Kic=1.10 MPa.rt?
- DM pur Kic= 0.83 MPa.r? Kic= 1.05 MPa.r?
Contrainte maximale
- Bords de I'échantillon g,,.x= 8.94 GPa Omax= 11.59 GPa
- Lazone atomique | gmax= 9.59 GPa Omax = 6.38 GPa

Tableau VI.5.Ténacité et contrainte de rupture des verres @id et irradié
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Sur la surface de rupture des verres CJ1 sairrastiér deux régimes de rugosité ont été
détectées : une grande valeur proche de 0.7 etpetiee valeur proche de 0.5. Sous
irradiation, on retrouve 'augmentation de la rut@os

En comparant avec les valeurs de rugosité obtepaePynamique Moléculaire pure, les
rugosités dans le cas multi-échelles sont infégigulra taille de la zone atomique pure dans la
simulation multi-échelles est plus petite que cdbeDM pure, c’est pourquoi la plupart des
cavités sont concentrées autour de la section atentta surface de rupture est donc
systématiquement moins rugueuse dans le cas nochkiiés.

Figure VI.16. Rugosité de la surface de rupture des verres @illet irradié apres

1.6
14

1.2 1

Log(Ah)

0.6
0.4
0.2

0.8

0.49

a CJ1 sain

e Cllirradié

0.5

1 1.5
Log(AXx)

fracturation par la méthode multi-échelles

CJ1 sain CJlirradié
Grande valeur
- Multi-échelles 0.67 0.75
- DM pure 0.71 0.75
Petite valeur
- Multi-échelles 0.48 0.49
- DM pure 0.61 0.64

Tableau VI.6.Rugosité de la surface de rupture des verres @iilet irradié par la méthode
multi-échelles et par DM pure
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3.3 Conclusion

L’effet d'irradiation sur la fracturation du verr€J1 par la méthode multi-échelles est
similaire avec celui obtenu par Dynamique Moléaelaiure : retard du seuil de coalescence
et de décohésion, augmentation de la ténacité latrdgosité.

En utilisant la méthode multi-échelles, le verreé@ fracturé avec une condition de
chargement éloigné de la fissure. Cette conditorapproche de la condition expérimentale.
C’est un des avantages de cette approche. Damau#égson multi-échelles, le verre devient
plus fragile. La plasticité davantage confinée diEngone proche de la fissure (les autres
régions éloignées de la fissure restent élastigess)a l'origine de cette fragilité. La
visualisation de la fracturation du verre par I'ejghe multi-échelles permet de se rapprocher
de I'image traditionnelle d’'un verre fragile telipie vue par I'expérience en réduisant le
volume relatif des phénomenes plastiques a la pickimmeédiate de I'encoche initiale.
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CONCLUSION

Ce travail de thése s’est attaché a comprendmaéesnismes de fracturation dans des verres
nucléaires simplifiés sain et irradié. Du fait denpossibilité de simuler un verre nucléaire
complexe, riche de plus de trente de constitual@s,verres ternaires a base de,SBeDs-
NaO sont choisis. Ces verres simplifiés restent @sgants a étudier car de nombreuses
études ont montré des analogies entre le compantetieeces verres, en particulier le verre
ternaire appelé CJ1, et celui du verre nucléainptexe R7T7.

bY

La premiere étape a consisté a développer des tiserempiriques pour modéliser
précisément les propriétés structurales et mécasiqiles systémes sodo-borosilicatés.
L’environnement des atomes de bore est complexedgliser du fait de I'existence de deux
entités locales BOQet BQ,. D’autre part, les concentrations relatives de desx types
d’entités évoluent de fagcon non linéaire avec lmpasition du verre. Il n’a donc pas été
possible avec un seul jeu de parametres de modBégelution des propriétés structurales et
mécaniques des verres $iB,O3-NaO sur une large gamme de composition. Une
dépendance des charges avec la composition vitreube étre introduite pour pallier ce
probleme. Le modéle final modélise correctementoliétion non-linéaire de la coordinence
du bore sur une large gamme de composition etrtgmiptés mécaniques (densité, modules
d’élasticité) sont proches des valeurs expérimestdla dépendance des champs de force
avec la composition des verres a une realité phgsigar les charges moyennes des ions
évoluent quand leur environnement moyen change.ploésntiels empiriques proposeés ici
reproduisent cette réalité.

De grands échantillons de verre ont été simulés pesier I'effet de taille. On n’observe
aucune modification majeure de la structure lorsigurombre d’atomes varie de 10 000 a
100 000.

Des systemes de 100 000 atomes ont été utilisésspauler la fracturation des verres. Une
démarche classique identique a celle utilisée plefoénent par L. Van Brutzel et C. Rountree
est appliguée. Elle consiste a imposer une tracsianles surfaces de I'échantillon pour
provoquer sa rupture. Plusieurs méthodes ont &ésnaiu point pour analyser les mécanismes
de fracturation. Nous nous sommes intéressés allitton de la taille et de la concentration
des pores, aux contraintes et aux déformationsbasxdes liaisons définis sur la base d’un
critere géométrique, a la taille de la process z8ne le plan macroscopique, des valeurs de la
ténacité et des exposants de rugosité sur lescesrtte fracture ont été acquises.

Une fois les méthodes d’analyse mises en placgrocessus de fracturation du verre CJ1
sain a été simulé. Le mécanisme de fracturatioaeppar la nucléation, la croissance, puis la
coalescence des cavités. La courbe contrainterdéf@mn est divisée en quatre phases: la
phase élastique, la phase plastique, la phasealescence et la phase de décohésion. Ici on
considére que le verre est élastique si, sur la bas fonctions de distribution radiale, la
majorité des liaisons présentent un allongemestlidésons rompues représentant une faible
part du total. Dans la phase élastique, la nucgates cavités est prédominante, tandis que la
croissance des cavités joue un réle important danshase plastique. La nucléation des
cavités, provient d’'une part de I'élargissement @l@seaux (des anneaux de taille 6, 7, 8, puis
9 se forment au cours de la fracturation), et déaytart de la déformation des clusters
d’atomes de sodium modificateurs.

Les fonctions de distribution radiale nous rensemgrsur le comportement de chaque type de
liaison (Si-O,P!B-0, “IB-O, Na-O) sous la déformation. Le décalage des pirs des
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distances plus grandes montre un allongement désoris Si-O ef’B-O dans la phase
élastique, suivi d’'une stabilisation dans la phplsstique. Ensuite les pics retournent vers
leurs positions initiales dans la phase de décohe&ln allongement est caractéristique d’'un
comportement élastique pour les liaisons Si-3*@&+0. Au contraire, les pic§B-O et Na-
ONP se stabilisent sous la déformation. Ces ligisprésentent donc un caractére plus
plastique.

On observe une évolution de la process zone dlamafnicturation. L'existence d’'une zone
plastique au front de la fissure a été confirmée.cAurs de la fracturation, I'énergie est
dissipée sous deux formes : I'énergie consommeédeparuptures des liaisons, et I'énergie
consommeée par les phénomeénes plastiques dansckspromone et autour des cavités.

A I'échelle nanométrique, les cavités affectentdeportement mécanique de I'échantillon.
Lorsque leur taille est suffisamment grande, edllieient a relacher les contraintes dans leur
voisinage. C’est pourquoi I'avancée du front deuig est limitée par la présence des cavités.
Pour le calcul de la ténacité, la méthod@ &ainsi été mise en place pour mesurer le taux
d’énergie relachée et par suite la ténacité deeser

L’existence d’'un régime auto-affine pour la rugésites surfaces de rupture a été montrée.
Les valeurs de la rugosité ainsi déterminées @nt@mnparées a I'expérience.

L’effet de composition sur la fracturation a étémal® en traitant le cas des verres SBN12 et
SBN55. Dans les verres SBN12 et SBN55, la plupest Ichisons formateur-oxygene (F-O)
brisées se produit dans les zones riches en boregraraire du verre CJ1 dont la structure
présente un meélange plus grand des especese$iBQ,. La concentration en atomes de
sodiums modificateurs influence le bris des liasdRO. Plus les atomes de sodium
modificateurs sont nombreux, et moins les liaiséh® sont brisées. Cela provient du
mécanisme de nucléation des cavités. Dans un \wderefaible concentration en Na
modificateur (SBN12), la nucléation provient majairement de I'élargissement des anneaux
par le bris des liaisons F-O. En revanche, dangetee SBN55, les clusters d’atomes de
sodium se déforment plus facilement que les anndaes cavités naissent dans ces régions
enrichies en sodium, ce qui limite le bris desstais F-O. La vitesse de nucléation et de
croissance des cavités augmente avec la concentrati Na modificateur. Concernant la
phase plastique, une corrélation entre la condsmraen atomes de bore tri-coordonnés
apparait. Les liaisorfdB-O en particulier, donnent & la structure vitredss degrés de liberté
supplémentaires qui facilitent les phénomenesiplass.

La ténacité est associée a la partie de I'énelgitigue perdue lors de la déformation et du
bris des liaisons (elles-mémes fonction du nombeeN& modificateurs) et de I'énergie

plastique dissipée (fonction du nombre de boreddrdonnés). La ténacité diminue quand la
concentration en atomes de sodium modificateursnaate ou quand la concentration en
atomes de bore tri-coordonnés diminue. Cette airo#él se vérifie pour les trois verres

SBN55, CJ1, SBN12.

Devant la difficulté a simuler un verre irradié gilmnde taille par la méthode des cascades de
déplacements, une approche fondée sur l'analogiee dieffet de trempe et l'effet
d’irradiation a été utilisée. Cette approche permetsimuler qualitativement ['effet de
l'irradiation en utilisant un schéma de traitemémrmique accéléré. La structure du verre
pseudo-irradié obtenu par cette approche a semn [@ simulation de la fracturation. Il
convient de garder a I'esprit que I'effet de trenatisé pour modéliser les effets d’irradiation
ne reproduit pas exactement les conséquences stelea de déplacements. En particulier, la
formation possible de régions différentes dandrieses des cascades de déplacements n’est
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pas autorisée par cette méthode. Nous avons tidiéfluence de la mise en désordre du
verre sur les processus de fracturation, mais til pessible que les effets structuraux
particuliers des processus balistiques aient déautronséquences inaccessibles par notre
approche.

Les effets d'irradiation sur la fracturation desres pseudo-irradiés ont été analysés. Les
effets dépendent de la composition du verre. Poweure dont la densité et la coordinence du
bore évoluent peu (SBN12), la diminution du modklkestique est moindre et la modification
de la phase plastique est négligeable. Au finalplmserve une diminution de la ténacité sous
la pseudo irradiation essentiellement due au chraagede I'élasticité. Dans les verres CJ1 et
SBN55, la concentration en atomes de bore tri-amords augmente fortement sous l'effet de
la pseudo irradiation, ce qui explique la croisgade leur plasticité. La coalescence est plus
lente, conduisant a un retard du seuil de décohésditalgré la diminution de I'élasticité,
I’évolution de leur plasticité induit une augmendatde la ténacité.

e

Concernant la rugosité, deux valeurs de rugosit&tindétectées : une valeur d’environ 0.7-
0.8 a petite échelle et une valeur d’environ 06®&plus grande échelle. La valeur a petite
échelle correspond aux régions inter-cavités éé @ebrande échelle correspond aux régions
intra-cavités. Les régions inter-cavités sont @é@ar la coalescence des cavités. La
distribution des cavités affecte donc la rugositgpdiite échelle. Une distribution plus
concentrée des cavités abaisse la valeur de lasitég@J1). D’autre part, on retrouve une
corrélation entre la rugosité des régions intratéa\et la taille moyenne des cavités.

Pour tester I'effet de taille sur la fracturatiole, grands échantillons d’un million d’atomes ont
été fracturés. Pour une méme vitesse de déformationgrand échantillon présente un
comportement plus plastique. L'existence de plusiesites plastiques locaux permet de
ralentir la croissance et la coalescence des sgvitar conduire a un retard de la décohésion.

Les résultats de la simulation pour le verre CJtLé&é@ validés par la mesure de la ténacité
avant et aprés irradiation. Une augmentation dé&fecité du verre irradié confirme les
résultats obtenus par la simulation. D’autre paetjx surfaces de rupture des verres CJ1 et
SBN12 sains ont été analysées par AFM pour détemhgars rugosités. Les valeurs sont tres
proches de celles de la simulation.

Une seconde approche multi échelles a été utifisée étudier la fracturation. Cette approche
couple les Eléments Finis et la Dynamique Molécealalassique. Une phase de test a permis
de montrer I'efficacité de la méthode pour un matéamorphe (verre de silice). Les taux de
réflexion d’'une onde mécanique aux interfaces deolee de recouvrement entre les parties
continue et atomistique restent faibles. Ensuédracturation par la méthode multi-échelles
sur des verres CJ1 sain et irradié a donné dedtatsssimilaires a ceux obtenus par
Dynamique Moléculaire pure. Néanmoins, il est appare concentration plus importante des
cavités dans la section atomistiques centrale,ucénfjluence la fracturation des verres (les
verres deviennent plus fragiles). La rugosité dsudace de rupture est également modifiée
(la rugosité diminue).

Per spectives

Des observations préliminaires ont été faites corace la diffusion des especes. Dans le
verre CJ1 pseudo irradié, on observe une diffusmable des atomes de sodium par rapport
aux autres types d’atomes. En revanche, dans le 8BN55 ce phénomene n’a pas éte
observé. L'origine de cette différence, sans ddéigea la concentration en atomes de sodium
modificateurs, n’est pas encore bien comprisestllpssible que la diffusion des atomes de
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sodium dépende du champ de contrainte locale. ©¢ pourra étre éclairci dans les études a
venir.

Suite a la simulation multi-échelles des verressiglurs voies de développements ultérieurs
sont possibles : simulation d’'un systeme multitfigs avec plusieurs zones atomiques
plongées dans un milieu continu, introduction d’lmiele plasticité plus fine entre les parties
atomique et continue, etc. Cette méthode encotétat Embryonnaire offre de nombreuses
possibilités de développements futurs pour allergmssivement vers la modélisation a
I’échelle macroscopique de la fracturation dessoddi verres.
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ANNEXE

1 Influence de la vitesse de déformation sur la
fracturation par Dynamique Moléculaire

Afin d’étudier I'influence de la vitesse de défortioa sur la fracturation, nous avons comparé
le processus de fracturation des verres CJ1 samaeli¢ a deux vitesses de déformation :
4x10°fs™ et 12¢10° fs™.

1.1 Comportement mécanique

Sur laFigure A.1, on observe une modification des courbes congalgformation des verres
CJ1 sain et irradié lorsque la vitesse de défoomadivolue. Dans la phase élastique, les deux
courbes coincident. Le module d’Young augmenter&gent avec la vitesse de déformation
(+3%). La phase élastique dépend peu de la vidsgeaction. Une croissance de la limite
élastique avec la vitesse de déformation est obsatans les verres sain et irradié.

Lorsque la vitesse de déformation augmente, leSedutle la phase plastique et de la phase de
coalescence s’allongent. Ce qui traduit une foégeddance du comportement plastique avec

la vitesse de déformation. Le verre devient plastujue, et on observe un retard du seuil de

décohésion pour la vitesse de<1@° fs™.

10

9 | ——CJlsain V=4e-6
——CJlsain V=12e-6
8,
——CJlirradié V=4e-6
7 ——ClJlirradié V=12e-6
< 6
o
e
L 54
c
I
c 4
[e]
(@)
3,
2,
l,
0 ; ——— —— ;
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35
Déformation

Figure A.1: Courbe contrainte-déformation des verres CJ1 saiinradié en fonction de la
vitesse de déformation
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V=4x10° 1/fs V=1210° 1/fs

Limite élastique

- CJlsain Re=7.87 GPa Re = 8.27 GPa

- CJlirradié Re = 5.49 GPa Re = 5.75 GPa
Module d’Young

- CJlsain E =74.05 GPa E =76.65 GPa

- CJlirradié E =51.63 GPa E =53.28 GPa
Plateau plastique

- CJlsain € = 9.6-13.6% Ac=4%) € = 10-16.2% Ae=6.2%)

- CJlirradié £ = 10.8-16% fe=5.2%) £ = 11-18% pe=7%)
Phase de coalescence

- CJlsain € =13.6-16.8%4c=3.2%) € =16.2-21% Ae=4.8%)

- CJlirradié £ = 16-20.8% fic=4.8%) € = 18-26.4% £fe=8.4%)
Seuil de décohésion

- CJlsain €=16.8% €=21%

- Cllirradie £ =20.8% £ =26.4%

Tableau A.1 : Comparaison du comportement mécanique des verres&ad et irradié en
fonction de la vitesse de déformation

1.2 Evolution du nombre de liaisons

Dans le verre sain, certaines différences ont é&gerwées dans la phase élastique sur
I’évolution du nombre des liaisons Si-O et B-O,9léis courbes redeviennent similaires dans
la phase plastique jusqu’a 14% de déformatitigure A.2). Cette déformation correspond au
seuil de coalescence pour la vitesse ®E04. Les courbes évoluent d’'une maniére différente
dans la phase de reformation des liaisons cardesssde coalescence sont différents. La
vitesse de reformation des liaisons est plus graode le verre déformé a faible vitesse, ce
qui signifie une coalescence plus rapide. Apredéleohésion, la vitesse de reformation des
liaisons ralentit et la structure du verre et lenboe des liaisons se stabilise. Ce palier apparait
a partir de 30% de déformation et de 22% de déftitomaespectivement pour les vitesses de
traction rapide et lente.

234



delta NL Si-O

-400 1

-450

(@)

100

-100 A
-200 -

delta NL B-O

-600 -
-700 -

-800

(b)

Déformation

ANNEXE

—V=12.10"-6
—V=4.10"-6

Déformation

-300
-400

-500 -

0.1

0.2

0.3 0.4

—V=12.10"-6
V=4.10"-6

Figure A.2 : Evolution du nombre des liaisons (a) Si-O, (b) Bias le verre CJ1 sain en
fonction de la vitesse de déformation

Dans le verre irradié~gure A.3), le nombre des liaisons évolue d’'une maniéerelgireidans
les phases élastique et plastique. Une faible satefe reformation des liaisons est observée
dans le cas de la fracturation rapide, et aucurempdk stabilisation n’apparait clairement

apres la décohésion.

Dans les verres sain et irradié, I'effet de la s de déformation est similaire : aucune
difféerence majeure n’est observée sur la vitessébrike de liaisons, mais la vitesse de
reformation des liaisons ralentit dans la phasecaiescence si le verre est fracturé plus

rapidement.
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Figure A.3: Evolution du nombre des liaisons (a) Si-O, (b) Blas le verre CJ1 irradié en
fonction de la vitesse de déformation

1.3 Evolution de la porosité

Concernant la porosité, on observe une méme vitgsseucléation des cavités lorsque la

vitesse de déformation évolue dans les verres edairradié. La nucléation des cavités ne

dépend pas de la vitesse de fracturation. D’awdre pne coalescence plus lente et un retard
de la décohésion ont été observés sur le verreufgaé grande vitesse. Cela provient de la
plus grande plasticité de ce verre.
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Figure A.4 : Evolution de la porosité des verres CJ1 (a) séjrradié en fonction de la
vitesse de déformation

1.4 Laténacité

Sur laFigure A.5, on trouve que I'évolution du facteur d’intensité contrainte évolue d’'une
maniere similaire pour les deux vitesses de déftomaEn raison du retard de la coalescence,
le maximum est décalé. D’autre part, le facteuntdiisité de contrainte diminue lentement
apres le maximum dans le verre irradié fracturéaade vitesse. Cela est di a une phase de
décohésion lente jusqu’a la rupture totale.

La ténacité du verre CJ1 sain fracturé & grandessét vaut 0.95 MPa'fh Elle augmente
donc avec la vitesse de déformationc(k 0.83 MPa.rf? & faible vitesse). Un phénoméne
similaire est observé sur le verre irradié. Sadié@g1.12 MPa.ii?) pour une fracturation
rapide est supérieure & celle correspondant & wmetufation lente (1.05 MPalff).
L’évolution de la ténacité suivant la vitesse defod@ation est entre 8 et 14%.
L’augmentation de la ténacité sous irradiation @stfirmée dans le cas de la fracturation
rapide.
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V = 4x10° 1/fs V = 1%10° 1/fs Evolution
Verre CJ1 sain :
- Valeur instantanée K,c = 0.83 MPa.iM? | Kic = 0.95 MPa.ri{? 14 %
- Valeur moyenne temporelle Kc = 0.79 MPa.if? | K,c = 0.85 MPa.rH? 8 %
Verre CJ1 sain :
- Valeur instantanée Kic = 1.05 MPa.t? | Kic = 1.12 MPa.it? 7%
- Valeur moyenne temporelle K¢ = 1.04 MPa.f? | Kic = 1.11 MPa.i{? 7 %

Tableau A.2 : Ténacité des verres CJ1 sain et irradié en fonctiea vitesse de déformation

., = ==.CllsainV=12e-6

- N CJ1 sain V=4e-6
‘I
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0.5 4 S '
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.
A Y

>
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0.8 ‘

KI(MPa.m"0.5)
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Figure A.5: Evolution du facteur d'intensité de contrainteléwa moyenne temporelle) des
verres CJ1 sain et irradié en fonction de la vieeds déformation
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1.5 La rugosité

Sur la courbe de rugosité du verre fracturé a gravitesse, on n’observe plus les deux
régimes de rugosité. Pour comparer I'effet de tasge de traction sur la rugosité, nous avons
utilisé la pente moyennée tout le long de la pattida courbe de rugosité correspondant aux
deux régimes. Ces valeurs valent 0.63 (CJ1 sair(),68 (CJ1 irradi€) pour une vitesse de
traction de 410° fs*. La rugosité augmente donc avec la vitesse derdéfmn.

1.8
1.4 -
1.6
1.2 - 1.4 -
GO,
11 0.69 s 1.2 4 0.74
w
—~ 038 —~ 11
= =
< < 0.8
5 061 5
S S 061
0.4
£ 0.4
0.2 - + CJ1 sain V=12e-6 02 - a CJlirradié V=12e-6
0 T T T 0 T T T
0.5 1 15 2 2.5 0.5 1 15 2 2.5
Log(Ax) Log(Ax)

Figure A.6 : Rugosité des verres CJ1 sain et irradié pour utesse de déformation de
12x10° fs* (4x etdh en A)

L'effet de la vitesse de déformation présente deslaités avec l'effet d’irradiation :
augmentation de la plasticité, retard de la coalesg, croissance de la ténacité et de la
rugosité. La relation entre plasticité, rugositéetcité est confirmee.

2 Mesure de la ténacité des verres sains et irradiés

2.1 Irradiation du verre

Le verre CJ1 a été irradié par la réaction de captas neutrons thermiques sur les atomes de
198. L'oxyde de bore naturel contient déja une préparsuffisante dé°B (19.9% de'B et
80.1% de''B). L'échantillon du verre, un disque de 5 mm daneétre et 0.5 mm d’épaisseur,
est disposé dans le réacteur ORISIS (CEA Saclayr parradiation. La procédure
d’irradiation est présentée dans la thése de EsHal.

Sous l'action des neutrons thermiques,® se scinde en un noyau de reéui et une
particulea :

B +n o o+ Li
A l'aide du code SRIM, I'énergie balistique assecil'irradiation a été calculée, connaissant
les caractéristigues énergétiques des différendeicples. Cette énergie est exprimée en
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déplacement par atome (dpa). Elle vaut 2.38dpauiseitlose équivalente & 6x10"0/g pour

un verre dopé au curium [1]. Pour cette dose, teitle la dureté et le module d’Young des
verres nucléaires ont atteint les seuils de sabmrgvoir le chapitre 1). Ce verre a été utilisé
pour mesurer I'évolution de la ténacité sous ia#dn.

2.2 Démarche expérimentale et résultats

Afin de mesurer la ténacité du verre, l'indentatidickers a été utilisée avec différentes
valeurs de charges entre 10 et 400 g. L'empreiatérdientation Vickers a une forme carrée
comme le montre I&igure A.7. Pour chague mesure, on peut déterminer les didgprle
I'empreinte I3, dy) et la longueur des fissurds, (2, f3, fs).

Figure A.7 : Indentation Vickers

Initialement, la face polie de I'échantillon a étéservée par microscopie pour vérifier son état
avant la réalisation des mesures. Ensuite, plusiessais d’'indentation Vickers ont été faits
sur différentes zones de la surface. Les diagomd®mpreinte et les longueurs des fissures
ont été mesurées au microscope optique. Connaissanarge appliquée et les longueurs des
diagonales de I'empreinte, la micro durkt@ été déterminée a 'aide de la formule :

_ 1854F
==

OuF est la force appliquéd,est la diagonale moyenne de I'empreinte, (d;+d,)/2

H
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Sur le verre CJ1 sain, les fissures au coin degdfemte apparaissent pour des valeurs de
charge entre 75 et 200 g. D’autre part, dans leev€d1 irradié, aucune fissure n'a été
détectée pour des charges inférieures a 150 gt @esquoi on ne considére que les charges
entre 200 et 400 g.

La ténacité a été déterminée par la mesure deadong de fissure [2] (voir I&igure A.7):
E 2/5 c -3/2
Kic = 0,057 H@[—j (—j
H a

Ou a est la demie longueur de la diagonale moyémred/2), E est le module d’Young et ¢
est la longueur moyenne de la fissure :

¢ = moyennef, f,, f3, fs) +d/2

Charge (g) Nombre moyen de fissure H (MPa) c KIPa.mt’?)
75 1.3 7189 0.78
100 3.1 7112 0.76
150 3.8 7501 0.74
200 4.0 7292 0.75

Tableau A.3: Micro-dureté et ténacité du verre CJ1 sain en famcde la charge

Charge (g) Nombre moyen de fissure H (MPa) c KIPa.mt’?)
200 1.2 4284 1.01
300 2.2 4394 0.85
400 2.4 4406 0.90

Tableau A.4 : Micro-dureté et ténacité du verre CJ1 irradié endtion de la charge

Les tableaux ci-dessus représentent le nombre nug/éissures, la micro-dureté et la ténacité
des verres CJ1 sain et irradié. On trouve que letéet la ténacité dépendent peu de la valeur
de la charge. La valeur finale a été moyenné€anmsdmble des essais (une vingtaine).

CJ1 sain CJlirradié Evolution
Dureté (MPa) 7188 + 573 4358+ 79 -39 %
Ténacité (MPa.i¥) | 0.76+ 0.06 0.88+ 0.06 +16 %

Tableau A.5 : Evolution de la dureté et de la ténacité sousdiasion du verre CJ1

Sous une charge de 200 g, le nombre moyen dedissut 4.0 dans le verre sain et 1.2 dans
le verre irradié. Donc avec une méme force appéqleé probabilité de fissuration du verre
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irradié est plus faible que celle du verre sain. téaacité du verre irradié est donc
systématiquement supérieure a celle du verre $mutre part, la dureté diminue sous
irradiation (voir leTableau A.5). L’évolution de la dureté et de la ténacité sotediation du
verre CJ1 est similaire a celle du verre compleX@R3, 4, 5].

3 Mesure de la rugosité

3.1 Démarche expérimentale

Afin de mesurer la rugosité, on a utilisé les étllans de type DCDC (Double Cleavage
Drilled Compression). Les dimensions de I'’échamilsont de 25 x 5 x 5 nihavec un trou
central de diametre 1 mm (voirfgure A.8).

..5_.. l

W15/ S 4

1L

|

a

Figure A.8 : Echantillon de type DCDC

Sous l'effet de la compression, la rupture de l&thilon se passe en mode I. Au cours de la
compression, la vitesse de déplacement des deukoinds a été contrdlée et la force
appliguée sur I'échantillon a été mesurée. On imédia position du front de fissure a l'aide
d’'une caméra numeériqu&ifure A.9). La vitesse de propagation de la fissure estatdre

de 10° - 10° m/s.
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cold lamp —_—

Figure A.9 : Fracturation d’'un échantillon de type DCDC

Aprés la rupture de I'échantillon, la surface detane aété analysée en utilisant la Microscopie a
Force Atomique (AFM) en mode contact, c’est-a-diree le bout (‘tip’ sur laFigure A.10) est

directement en contact avec la surface de rupRaes ce mode, la force appliquée sur la surface est
maintenue constante.

«—— photodiode

/ piezoelectric
sample

Figure A.10: Principe de la Microscope a Force Atomique

3.2 Résultats

L’AFM a permis d’obtenir le profil de la surface depture Figure A.11). Le coefficient de
rugosité de ce profil est déterminé a I'aide denkthode de corrélation des hauteurs suivant
laquelle la différence d’hautedth entre 2 points quelconque est fonction de lsads#Ax

[6]:
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\/<[h(x +%) ~h(¥]) 0 ax

Les signes < et > signifient qu’'une moyenne et flailong de 'axe x.
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Figure A.11: Un profil extrait par une ligne sur la surface depture

La Figure A.12 représente logh) en fonction de lod{x) d’un profil de la surface de rupture
du verre CJ1 suivant la direction parallele du frde fissure. Les valeurs de rugosité suivant
la direction de propagation de la fissure et palahent au front de fissure ont été
déterminéesTableau A.6).

Direction de propagation deDirection parallele du fronlt
fissure de fissure

CJ1 (x=0.75 (y=0.65

SBN12 (x=0.75 (y=0.69

Tableau A.6 : Rugosités de la surface de rupture des verreseEEBN12
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Figure A.12 : Détermination de la rugosité sur la surface detwp des verres suivant la
direction paralléle du front de fissure
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Compréhension de I'origine de I'évolution sous irrdiations de la ténacité
des verres nucléaires

Mots-clefs : Fracturation, irradiation, ténacité, simulationraistique, verres
borosilicatés

Résumé :

Dans lindustrie nucléaire, un verre borosilicatémplexe est utilisé pour
confiner les produits de fission et les actinideseaurs. Sous irradiation, la
structure et les propriétés mécaniques du verruénb Dans cette étude, les
simulations atomistiques et multi-échelles des stroierres borosilicatés
simplifiés ont été lancées pour comprendre |'oegite I'évolution de leur
comportement a la fracturation sous irradiationusStirradiation, I'élasticité
diminue tandis que la plasticité augmente. La nadion se produit suite a la
formation et a la coalescence de cavités. Les neatiins de structure sous
lirradiation conduisent a un retard de la coaleseeet de la décohésion du
verre irradié. Plusieurs phénomenes complexesparsosent pour expliquer ce
comportement, notamment les modifications de lanémwn des cavités, la
mobilité des sodiums, et I'organisation des résdmratés et silicatés. Selon la
nature du phénomene prépondérant, la ténacité qngymenter ou diminuer
sous irradiation.

Understanding the origin of the fracture toughnessevolution of nuclear
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Abstract:

In the nuclear industry, complex borosilicate gbsssare used for the
confinement of fission products and long-life minactinides. Under
irradiations, the structure and the mechanical gntgs of these glasses evolve
In this work, atomistic and multi-scale simulatiortd three simplified
borosilicate glasses were run to understand thlggnooif their fracture behavior
change under irradiation. Under the radiation éffeelasticity decreases and
plasticity increases. Fracture happens due todhedtion and coalescence of
nanocavities. The structural modifications under tadiation effects lead to a
delay of the coalescence and of the irradiatedsgiagture. Several phenomena
overlay to explain this behavior, especially thevitbas distribution
modifications, the sodium mobility, and the boraaed silicate entities
organization in the glassy network. Depending oe tature of the more
important mechanism, the fracture toughness carease or decrease undef
radiation.




