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Résumé — La diffusion des défauts ponctuels (lacunes, interstitiels) dans un matériau contenant des
défauts de type dislocations est complexe. En effet, la relation entre le déplacement quadratique moyen
et le temps devient non linéaire à proximité des dislocations, qui induisent une distortion du réseau
atomique ainsi qu’une modification du paysage énergétique des défauts. Cela conduit à une diffusion
anisotrope et anormale. Nous proposons d’utiliser la méthode de Monte Carlo Cinétique afin d’évaluer
ces processus de diffusion à proximité des dislocations coins dans un matériau métallique de structure
cubique à faces centrées (Nickel) ainsi que dans un cristal ionique (MgO).
Mots clés — Dislocation, Diffusion anormale, Monte Carlo Cinétique

1 Introduction

Dans les matériaux, les dislocations sont largement reconnues comme des vecteurs possibles pour
les phénomènes de court-circuit de diffusion, où la diffusion est localement accélérée dans une direction
[1, 3]. Elles affectent la diffusion des défauts ponctuels non seulement à longue distance, en raison de
l’interaction entre les défauts ponctuels et leur champ élastique, mais également dans leur voisinage
proche, dans les zones où il y a un fort réarangement atomique, i.e. au niveau du coeur des dislocations.
En effet, ces régions fortement déformées peuvent agir comme un canal localisé pour la diffusion des
défauts ponctuels, conduisant à un processus de diffusion anormale appelé communément dans ce cas
particulier "pipe diffusion" [1, 3]. L’accélération de la diffusion à l’échelle du matériau peut provenir
d’un gradient de concentration entre les zones proches des défauts de type dislocations et le volume, ainsi
qu’une baisse de l’énergie d’activation pour la migration des défauts ponctuels localisés dans le coeur des
dislocations. Cette dernière résulte notamment des réarangements atomique de la zone de coeur. Dans ce
cas le coefficient de diffusion D ne suit plus la fameuse dépendence en temps et en espace :

D ∝
< δr(t)2 >

t
(1)

où < δr(t)2 > est le déplacement quadratique moyen au temps t. Celle expression peut se dériver à la
fois des équations de Fick, du formalisme d’Einstein [4] dans le cas classique d’une marche aléatoire,
des équations de langevin [11] ou même de l’équation de Focker Planck [5].

Des mesures précises d’une telle accélération de la diffusion par les dislocations n’est pas une taĉhe
aisée et différentes stratégies ont été proposées pour y parvenir, comme par exemple en effectuant des
mesures in situ du taux de réduction des boucles de dislocation [10] ou des cavités [14, 9]. Dans cette
étude nous proposons d’employer une approche par simulations atomistiques afin d’évaluer ces processus
de diffusion qui bien que issus de mécanismes atomistiques, influencent l’échelle macroscopique.
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2 Méthode employée

Les processus de diffusion dans les matériaux peuvent être induits par la migration de défauts ponc-
tuels à l’échelle atomique. Chacun de ces sauts, décrit par leur tau d’occurence et leur vecteur de saut,
peut être caractérisé à l’échelle atomique en utilisant soit un potentiel interatomique dans le cadre de
la mécanique classique (dynamique moléculaire MD) ou bien par la densité électronique dans le cadre
de la mécanique quantique (Théorie de la fonctionnelle de la densité DFT). Pour cette étude nous nous
sommes placés dans le cadre de la mécanique classique [7, 8]. Le tau d’occurance, γi, d’un évènement i,
impliquant le passage d’un système dans un état stable S0, i.e. dans un état de minimum énergie, vers un
autre état stable S f par activation thermique peut s’écrire dans le cadre de la théorie de l’état de transition
(TST) via une loi d’Arrhenius standard [15]. Si le passage de S0 à S f , s’effectue par le mouvement d’un
défaut cristallin, alors γi peut s’écrire [13] :

γi = ν̂exp
(
− Em

kBT

)
(2)

où ν̂ est une fréquence effective associée à la vibration du défaut cristallin dans la direction du point
col. On notera Sc le système dans l’état de transition, i.e au point col. Même si seulement un atome
migre dans le processus élémentaire, le problème est à Nat-corps car l’atome migrant est entouré d’autres
atomes avec lesquels il interagit. kB est la constante de Boltzmann, T la température et Em la quantité
d’énergie requise pour passer du système S0 au système S f . Em peut être déterminée notamment en uti-
lisant la méthode de la Nudge Elastic Band [6]. La barrière énergétique pour franchir le saut, Em, a été
suposée en première approximation indépendante de la température, l’entropie est donc négligée ici.
Cette approximation est certe un peu rude mais peut être corrigée en effectuant dans calculs d’énergie
libre [12]. Il est ensuite possible de décrire ces sauts atomiques comme processus de Markov stochas-
tiques et discrets, de type Poisson. Nous utilisons alors l’alogorithme de Monte Carlo Cinétique [2], afin
de suivre ces sauts atomiques :

Algorithme
1. Initialisation du temps pour la configuration atomique initiale du système : t = t0. Le nombre

d’événement Ntot effectué est nul.
2. Lister le nombre de déplacements possibles N (migrations possibles) à l’instant t et déterminer

les taux d’occurence associés γi et leurs probabilités :

pi =
γi(t)

∑
N
i=1 γi(t)

(3)

3. Déterminer le saut à effectuer en fonction de sa probabilité pi.
(a) On choisit u1 via la loi uniforme U ∼Uni f orm(0,1).
(b) L’événement n est sélectionné si n ∈ [2;N] et ∑

n−1
i=1 pi(t)< u1 < ∑

n
i=1 pi(t) ou bien si n = 1 et

que 0 ≤ u1 < p1.
(c) Effectuer l’événement et mettre à jour la configuration atomique

4. Déterminer le temps d’attente δt associé :
(a) On choisit u2 via la loi uniforme U.
(b) En utilisant le théorème de la réciproque dans le cas d’une distribution de type Poisson on

trouve :

δt =− ln(1−u2)

∑
N
i=1 γi(t)

(4)

(c) Mise à niveau du temps, t = t+δt, ainsi que du nombre d’événements effectués, Ntot = Ntot +
1, et reprendre à l’étape 2.

Le déplacement quadratique moyen est déterminé au cours du temps en suivant le déplacement des
atomes diffusants :

MSD(t) =
Ntot

∑
i=1

|δr(t)|2 (5)

où Ntot est le nombre totale d’évènements effectués au temps t, et δr le déplacement effectués au temps
t.

Note : ce déplacement peut être anisotrope (ex : au voisinage d’une dislocation).
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3 Résultats & discussion

Le déplacement quadratique moyen pour la direction cristallographique [001], i.e. ici le long de la
ligne de dislocation, est tracé en fonction du temps t sur la Fig. 3 (courbe noire). Nous traçons également
sur la Fig. 3 l’évolution de l’énergie d’interaction entre la dislocation et le défaut ponctuel (bleu clair).
Lorsque le défaut ponctuel est suffisamment loin de la dislocation alors cette énergie est proche de zéro.
Lorsque que le défaut ponctuel (ici la lacune) s’approche de la dislocation l’interaction devient non nulle.
Une énergie d’interaction négative correspond à une interaction attractive et une énergie positive à une
interaction répulsive [7]. On remarque que le déplacement quadratique moyen (courbe noire) devient
non linéaire lorsque la lacune se rapproche de la dislocation, i.e lorsque l’énergie d’interaction devient
non nulle. De plus, il est intéressant de noter que la pente lorsque la lacune atteint la dislocation (trait
rouge) augmente ce qui indique une accélération de la diffusion. En parrallèle nous traçons l’énergie de
migration Em en fonction du temps. L’énergie de migration est également très fortement impactée par
la présence de la dislocation. Celle ci diminue de manière très importante lorsque la lacune est dans le
coeur de la dislocation du fait du phénomène de "pipe diffusion".

FIGURE 1 – Déplacement quadratique moyen en fonction du temps pour une lacune au voisinage d’une
dislocation coin.

On note qu’avec cette approche il est possible de déterminer les processus d’accélération ou de ralen-
tissement de diffusion au voisinage de défauts à l’échelle atomique. Le passage au continu nécessiterai
de tenir compte de la densité de défauts en question ainsi qu’une prise en compte de ces processus d’ac-
célération/ralentissement dans l’équation standard de diffusion (ex : Fick). En première approximation,
nous avons supposé que

Deff = Dbulk +ρ ·a ·Ddislo, (6)

où Dbulk est le coefficient de diffusion dans un cristal parfait pour l’oxygène d’un monocristal de MgO et
Ddislo est le coefficient de diffusion de l’oxygène le long d’un cœur de dislocation qui est extrait de nos
simulations de Monte Carlo Cinétique [8].

Dans Eq. 6, ρ correspond à la densité de dislocations et a est la section efficace d’une dislocation.
La comparaison de ce modèle vis-à-vis des résultats expérimentaux est tracé Fig. 6
On peut noter que lorsque la densité de dislocation est faible (ici ρ = 109m−2) alors la diffusion des

lacunes dans le matériau est peu impactée par ces dislocations. On retrouve la diffusion normale d’un
cristal parfait (trait pointillé sur la Fig. 3).

Plus la densité de dislocation augmente plus il y a une compétition entre Dbulk et ρ ·a ·Ddislo. Dans ce
cas on observe un changement de pente sur Deff notamment à basses températures. C’est dans ce régime
de température que l’effet des dislocations est plus marqué.
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Dans ce cas, lorsqu’elles se retrouvent à proximité du coeur les lacunes sont fortement attirées et
migrent dans la zone de coeur. Elles n’ont alors pas suffisamment d’énergie pour se dépiéger et retourner
dans le volume. Ainsi la "pipe diffusion" est plus marquée dans ce régime.

FIGURE 2 – Évolution du coefficient de diffusion effectif Deff en fonction de la température T . Deff est
calculé selon Eq. 6 pour différentes densités de dislocations ρ. Les points correspondent aux résultats
expérimentaux (voir dans l’article [8] pour plus de détails). À faible densité de dislocations (représentée
par une ligne en pointillés), l’effet de la "pipe" diffusion est négligeable et le coefficient de diffusion
effectif est similaire à celui observé dans un solide parfait.
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