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INTRODUCTION GENERALE

Les aciers ferritiques, probablement renforcés par dispersion d’oxydes,
sont des candidats sérieux comme matériaux de structure pour les
réacteurs nucléaires. Leur utilisation est aujourd’hui bornée par la limite
de solubilité du chrome dans le fer aux températures basses et intermé-
diaires d’intérét technologique. Dans la lacune de miscibilité a lieu une
démixtion en deux solutions solides a et a” aux conséquences néfastes
sur les propriétés du matériau. Peu d’observations expérimentales existent
pour mesurer la solubilité limite exacte a ces températures o1 les durées
de mise a l'équilibre sont de plusieurs années. Des mesures d’ordre a
courte distance, des observations sous irradiation ainsi que des calculs ab
initio semblent indiquer que les limites de solubilité admises par extrap-
olation depuis les hautes températures sont incorrectes. Afin de mieux
comprendre les propriétés de cet alliage et de ses surfaces, nous avons cal-
culé ab initio de nombreuses propriétés de volume et de surface de I’alliage
modele fer-chrome puis proposé un modele énergétique pour les calculs
thermodynamiques de limites de solubilité et d'isothermes de ségrégation.
Ce travail de these s’integre dans le projet européen collaboratif GET-
MAT (Gen IV and Transmutation MATerials). L'un des objectifs de ce pro-
jet est de démontrer I'existence de matériaux suffisamment performants
sous irradiation pour valider des criteres de stireté nucléaire aprés des
dizaines d’années de service.

Cette étude a pour but de modéliser l'alliage binaire fer-chrome et
ses surfaces a I'échelle atomique. C’est un projet réalisé au Commissariat
a I'Energie Atomique (CEA) de Saclay, au sein du Service de Recherche
de Métallurgie Physique (SRMP), du Département des Matériaux pour le
Nucléaire (DMN) intégré lui-méme a la Direction de I’Energie Nucléaire
(DEN). Elle s’inscrit dans un effort de recherche de long terme du SRMP
concernant les propriétés d’équilibre des matériaux d’intérét pour le nu-
cléaire. Le systeme fer—chrome se révele trés singulier et se situe a la con-
vergence des spécialités du laboratoire. Structure électronique, thermody-
namique chimique et statistique ainsi que modélisation numérique ont été
conjointement mises en ceuvre dans cette étude multi-échelle d’un alliage
tres usité mais finalement mal connu aux échelles atomiques et électron-
iques a basse température.

Ce manuscrit s’articule autour de quatre chapitres.

Dans le premier chapitre, nous passons en revue les propriétés du sys-
téme fer—-chrome aux échelles électronique, atomique et macroscopique.
Cela permet d’introduire dans un deuxieme temps les calculs ab initio et

7



INTRODUCTION GENERALE

observations sous irradiation & basse température qui remettent en cause
les extrapolations des limites de solubilité depuis les hautes températures.
On commence par présenter succinctement la découverte historique de la
fragilisation des aciers ferritiques et de son lien avec les limites de miscibil-
ité & — a’. On présente également les propriétés magnétiques de 1'alliage,
dont l'importance se révélera tout au long du manuscrit. On discute en-
suite les différents modeles énergétiques proposés pour tenir compte des
observations les plus récentes et pour modéliser toujours plus précisément
le systéme aux températures d’intérét pour le nucléaire.

Dans le deuxieme chapitre, nous proposons une revue détaillée des
propriétés d’alliage et de surface a température nulle. Apres une intro-
duction méthodologique, nous utilisons la théorie de la fonctionnelle de
la densité électronique afin d’étudier ab initio les propriétés énergétiques,
structurales, électroniques et magnétiques du binaire fer—chrome et de ses
surfaces a température nulle. Par la mise en ceuvre de plusieurs approx-
imations de pseudo-potentiels ou de bases, nous discutons de la valid-
ité des différentes méthodes de calcul. Cela nous permet d’évaluer l'effet
des pseudo-potentiels a norme conservée et des bases d’orbitales local-
isées pour la mises en ceuvre de calculs a grande dilution. Ces concen-
trations sont en effet difficilement accessibles aux approximations plus
robustes telle que la méthode des projecteurs augmentés dans une base
d’ondes planes. De plus, ces approximations numériquement plus légeres
autorisent des études plus systématiques des surfaces libres et de la ségré-
gation du chrome dans le fer.

Apres une revue de l'ensemble des modeles énergétiques proposés
pour l'alliage binaire fer-chrome cubique centré, nous proposons un
hamiltonien léger et simple ajusté sur nos résultats ab initio et sur le dia-
gramme de phases expérimental a haute température. Par un traitement
statistique de champ moyen validé par des simulations Monte Carlo, nous
déduisons de ce modele les limites de solubilité a—a” dans tout le domaine
de température et de composition. Nous terminons ce chapitre par une
comparaison de nos résultats a 'ensemble des observations expérimen-
tales et propositions théoriques de la littérature.

Afin de pouvoir prédire la concentration surfacique a partir de la
composition volumique, nous adaptons dans le chapitre 4 1’'hamiltonien
présenté au chapitre 3 pour tenir compte de l'effet des surfaces sur les
propriétés énergétiques. Pour cela, nous ajustons de nouveaux parametres
sur les calculs ab initio d’énergie de surface et de ségrégation a dilution in-
finie. Nous appliquons notre modele a I’étude de la ségrégation de surface
dans les orientations (100), (110), (111) et (211) du systéme fer—chrome. A
partir d’un traitement statistique de champ moyen auto-cohérent permet-
tant de décomposer 1'énergie de ségrégation en deux moteurs principaux
(effet d’énergie de surface et effet d’alliage), nous déduisons des isother-
mes de concentration reliant la concentration surfacique a la concentration
volumique. Nous illustrons également I'influence du changement de signe
de I'énergie de mélange sur les isothermes de ségrégation de surface.



Introduction générale

A l'issu de ces quatre chapitres, nous aurons apporté des éléments de
réponse aux questions suivantes :

Quel est le lien entre les propriétés magnétiques et thermodynamiques
de cet alliage ? En particulier, quel est I’effet du magnétisme sur les limites
de solubilité a basse température et sur les isothermes de ségrégation ?

Comment tenir compte de ces propriétés magnétiques dans un modele
énergétique assez léger pour permettre le calcul des limites de solubilité,
des isothermes de ségrégation et envisager les calculs cinétiques ?






LES ALLIAGES FER-CHROME —
USAGES NUCLEAIRES : UNE
MODELISATION NECESSAIRE

Dans ce premier chapitre, on introduit le contexte nucléaire et les pro-
priétés physiques de l’alliage binaire fer—chrome.

Nous commengons par une description succincte de la problématique
des matériaux dans un contexte nucléaire. Aprés une discussion synthé-
tique et non-exhaustive du cahier des charges 1ié au choix des matériaux
pour les réacteurs nucléaires du futur, nous indiquons pourquoi les aciers
ferritiques, potentiellement renforcés par exemple par dispersion d’oxy-
des, sont des candidats sérieux pour les réacteurs de génération IV ou de
fusion.

L’alliage binaire fer—chrome est le modele le plus simple des aciers
ferritiques. C’est cet alliage que nous étudions dans la suite de I'étude.
Nous discutons donc dans la suite de ce chapitre des principales pro-
priétés physico-chimiques de ce binaire. Nous commengons par présenter
son diagramme de phases d’équilibre faisant actuellement référence, avec
une attention particuliére aux limites de solubilité des solutions solides.
Le fer et le chrome étant des éléments magnétiques, nous détaillons les
propriétés magnétiques de l'alliage, puis les mesures d’ordre a courte dis-
tance liées au magnétisme. L'effet de ces propriétés reste pour une part
inconnu, en particulier a basse température. C’est seulement a la lumiere
de ce chapitre bibliographique que nous présentons nos résultats dans les
chapitres suivants.

1.1 Des matériaux de structure pour les réacteurs
nucléaires du futur

La ressource nucléaire est aujourd’hui la source primaire d’environ
7% de la consommation énergétique mondiale. Plus de 430 réacteurs nu-
cléaires a fission sont actuellement répartis dans 31 pays et produisent

N

15% de 1’électricité mondiale [1]. N’émettant pas directement de gaz a
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effet de serre, cette ressource aura une place importante dans le bouquet
énergétique de demain. En 2001, treize pays dont la France se sont re-
groupés dans le Forum Génération IV [2] afin d’identifier et de développer
dans un effort conjoint les systemes nucléaires du futur.

1.2 Quels matériaux choisir?

Les réacteurs nucléaires sont des environnements tres exigeants pour
leurs composants. Le choix des matériaux de structure pour les réacteurs
des futures générations est un défi car la dégradation des matériaux dans
ces environnements peut abaisser le niveau de performance du réacteur
et, dans le pire des cas, induire des incidents potentiellement graves. Aux
Etats-Unis, deux tiers des 47 responsables de sites nucléaires considerent
la dégradation des matériaux a long terme comme principale source d’in-
quiétude du fait de leur difficile anticipation [1].

Soumise a des conditions expérimentales constantes, une piéce peut
étre remplacée apres une durée de fonctionnement prédéterminée. Les
conditions de fonctionnement varient cependant au cours du temps. La
chimie du milieu primaire, par exemple, est affinée durant les 40 a
60 années de vie de la centrale. Ces modifications rendent fois les retours
d’expérience difficiles a transférer d’un milieu ou d’un matériau a l'autre.
Une approche physique permettant de comprendre les phénomenes a 1'o-
rigine de la dégradation est donc nécessaire car transférable. C’est une
approche qui permet de modéliser ces phénomenes, donc de les prédire.

1.2.1 La dégradation des matériaux

De nombreux phénomenes modifient les propriétés des matériaux
dans une centrale nucléaire. Nous nous penchons ici plus particuliere-
ment sur le vieillissement thermique, qui est au cceur de notre étude, et
sur les dommages d’irradiation qui sont a l'origine du choix des aciers
ferritiques. Nous ne traitons cependant pas des dommages d’irradiation
plus avant dans ce manuscrit.

Le vieillissement thermique

Les matériaux utilisés ne sont pas toujours a 1'équilibre thermody-
namique. Ce peut étre volontaire du fait de propriétés d’'intérét tech-
nologique de phases métastables ou involontaire si le diagramme de
phases n’est pas exactement connu ou si le procédé de fabrication est mal
maitrisé. L'exposition de ces matériaux pendant 40 a 60ans a des tem-
pératures de fonctionnement de 1'ordre de quelque centaines de Kelvin
peut alors induire des transformations de phases susceptibles d’altérer les
propriétés de ces matériaux.



1.2. Quels matériaux choisir ?

Les dommages d’irradiation

Les réactions de fission ou de fusion nucléaire ayant lieu dans le réac-
teur produisent des neutrons dont I’énergie cinétique est parfois suffisante
pour créer des défauts dans les matériaux [3]. Apres 40ans de fonction-
nement, les matériaux du cceur des réacteurs nucléaires du futur auront
été exposés a des fluences de l'ordre de 10?2 & 10?° neutrons par cm?. 1l
est ainsi envisagé que les collisions balistiques induise un nombre de dé-
placement par atome (dpa) supérieur a 100 durant sa vie.

Un des verrous technologiques clés des réacteurs du futur réside en
conséquence dans le développement de matériaux résistants aux dom-
mages d’irradiation, c’est-a-dire éliminant rapidement les défauts créés
par ces dommages [4, 1].

1.2.2 Les aciers ferritiques

Les aciers ferritiques, potentiellement renforcés par dispersion d’oxy-
des, remplissent une grande partie du cahier des charges présenté ci-
dessus. Ces aciers, a base de ferrite (fer cubique centré ou fer—a) conti-
ennent un grand nombre d’additifs (Cr, W, Mo, C, N, P, Si ...). En parti-
culier, une teneur en chrome de 11 a 13 % leur conférent une trés bonne
résistance a la corrosion. Dans les réacteurs nucléaires actuels, la composi-
tion est actuellement limitée & 9 % de chrome a cause d"une perte drastique
des propriétés mécaniques au-dessus de 10 %. Une meilleure connaissance
des phénomenes induisant la perte des propriétés mécaniques permettrait
d’envisager d’augmenter la teneur en chrome [4, 1].

Ces aciers sont des candidats sérieux comme matériaux de structure
pour les réacteurs refroidis au sodium ou au plomb, pour les chaudieres
sous pression des réacteurs a gaz et pour les matériaux de coeur des réac-
teurs a fusion [4, 5, 6]. Ils permettent des températures de fonctionnement
élevées (< 875K) qui améliorent les rendements. Comme le montre la
tigure 1.1, les aciers ferritiques ont 1’avantage par rapport aux austéni-
tiques et aux alliages base nickel de présenter un faible gonflement induit
par irradiation. En effet, le gonflement des matériaux austénitiques croit
treés rapidement apres un temps d’incubation, ce qui n’est pas le cas des
ferritiques-martensitiques, méme a fortes doses (> 150 dpa). Cette figure
illustre également qu’il est nécessaire d’étudier tres précisément (temps
longs, fortes doses) les candidats car des effets de seuil en temps ou dose,
par exemple, peuvent apparaitre.

Les observations sur les matériaux industriels permettent de constru-
ire une base de données expérimentale et d’en dégager des tendances.
On peut alors affiner le choix des matériaux a étudier. Notre étude se
situe dans le cadre d’une recherche de base sur ces aciers ferritiques. Il
s’agit de comprendre, brique apres brique, les phénomenes physiques qui
sous-tendent les propriétés de matériaux complexes. C’est la raison pour
laquelle nous approximons les alliages ferritiques par un alliage binaire
fer—chrome. Ceci permet d’étudier a 1’échelle atomique les principales car-
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FIGURE 1.1 — Gonflement des aciers austénitiques et ferritiques-martensitiques en fonc-

tion de la dose a différentes températures entre 675 et 825 K. Publié par Yvon et Carré
[4].

actéristiques électroniques, magnétiques, structurelles et énergétiques des
aciers ferritiques, indépendamment des effets d’impuretés.

1.3 L’alliage binaire fer-chrome, modeéle des aciers
ferritiques

Les premieres études sur cet alliage correspondaient a une volonté de
comprendre la fragilisation observée a basse température. C’est donc ce
phénomene que nous décrivons en premier. Nous discutons ensuite du di-
agramme de phases du systéme, avec une attention particuliere aux limites
de solubilité des solutions solides et des effets d’ordre a courte distance.
C’est sur le magnétisme que nous portons ensuite notre attention, aux
échelles macroscopiques et atomiques. On termine par 1’effet des surfaces
sur ces propriétés et sur l'introduction succincte des modeles énergétiques
proposés pour l'alliage et ses surfaces.

1.3.1 La fragilisation des aciers ferritiques a basse température

La perte des propriétés mécaniques des aciers ferritiques au court du
vieillissement thermique a basse température a entrainé le besoin d’é-
tudier ces matériaux. Des les années 1930, Becket observe une augmen-
tation de la dureté et une diminution de la ductilité des aciers ferritiques
a 15% de chrome entre 640 et 813 °C [7]. Il nomme ce phénomene « 885 °F
embrittlement » en anglais, soit littéralement «la fragilisation a 750K ».
Il montre ainsi que cette propriété générale des aciers est déja présente
dans l'alliage binaire. Il est le précurseur d'une longue série d’études sur
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le systeme binaire Fe—Cr. Trois hypotheses sont proposées pour expliquer
la fragilisation :

— la précipitation de la phase ¢ fragilisante déja observée a plus haute
température [8],

— l'existence dans ce domaine de température d'un intermétallique
Fe;Cr fragilisant [9, 10, 11, 12],

— une transformation de phase durcissante : la démixtion a—a’ entre
les solutions solides cubiques centrées « riche en fer et a’ riche en
chrome.

Fisher et al. [13] valident dés 1953 cette derniere hypothese. Il ccexiste,
sous la phase ¢, deux phases cubiques centrées. L'une est riche en fer
(solution solide «) tandis que l'autre est riche en chrome (solution solide
o).

1.3.2 Le diagramme de phases de référence

De nombreux diagrammes de phases ont été proposés pour le systéme
binaire fer-chrome. Nous reproduisons sur la figure 1.2 le diagramme de
phases publié par Andersson et Sundman en 1987.

2220
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19@@ |

1758 L

1609 |

1450 |

1380 L

Température (K)

1158 b
1000 F

850 |

700 | 2L N

? 2.102830.40.50.60.708.80.91.2

Concentration en chrome

F1GURE 1.2 — Diagramme de phases du systéme binaire fer—chrome publié par Andersson
et Sundman en 1987 [14]. La température critique T, est indiquée en tirets pointillés.

Le diagramme de phases d’équilibre du systeme fer—chrome comporte
cing phases. La phase « est la solution solide riche en fer. La phase «’ est la
solution solide riche en chrome. Ces deux solutions solides ont un réseau
cubique centré.

La phase 1 est allotrope de la phase «. Il s’agit d"une solution solide de
chrome dans le fer, mais de réseau cubique a faces centrées. La transfor-
mation a—y, qui a lieu a 1185K, est liée aux moments magnétiques atom-
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iques des atomes de fer. La modélisation de cette transformation reste un
challenge [15, 16].

Le composé intermétallique o est une phase complexe, de groupe
d’espace P4;/mnm contenant 30atomes par maille élémentaire. C’est
une phase fragilisante qui se forme tres lentement, ce qui la rend tech-
nologiquement importante a éviter. Joubert a publié une revue sur la
phase o trés récemment [17]. Dans l'alliage Fe-Cr, la phase ¢ existe entre
la température eutectoide d’environ 773-783K et la température critique
de 1093 K.

La phase liquide apparait dés 1800 K.

1.3.3 La lacune de miscibilité a—a'

C’est a la lacune de miscibilité a—a’ que 1’on s’intéresse dans ce travail
pour les raisons évoquées ci-dessus. De plus, la position de la limite de
solubilité a un effet important sur les cinétiques de décomposition car elle
controdle la force motrice de la précipitation. Bonny et al. puis Xiong et al.
ont publié tres récemment une revue détaillée compilant tous les résultats
expérimentaux sur la lacune de miscibilité a—a’ [18, 19]. On reproduit la
compilation de Xiong et al. sur la figure 1.3. On peut y lire les limites
de solubilité observées expérimentalement [20, 21, 22, 23, 24, 25], et les
comparer aux limites de solubilité proposées par Andersson et Sundman
[14] (dont on a déduit la figure 1.2) et par Xiong et al. [19].
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F1GUre 1.3 — Compilation des limites de solubilité expérimentales de Williams [20], Imai
et al. [21], Vilar and Cizeron [22], Kuwano [23], Miller et al. [24], et Dubiel et Inden
[25]. Ces observations sont comparées aux limites de solubilité proposées par Andersson

et Sundman dont on a extrait la figure 1.2 et par Xiong et al. [19]. Publié par Xiong et
al. [19].

Les limites de solubilité stables et métastables a haute température
sont déterminées par des mesures chimiques, mécaniques et de diffusion
de neutrons [26, 20, 27]. La transition entre les régimes de nucléation—
germination—croissance et de décomposition spinodale est continue, mais
certains auteurs déterminent les limites spinodales. Marcinkowski [27] et
Chandra et al. [28] montrent par exemple qu’a 475 °C entre 12 et 30 % Cr,
la décomposition a—a’ se fait via nucléation et croissance de précipités ,
puis via décomposition spinodale [29].

La cinétique de formation de la phase o est plus lente que la cinétique
de formation du domaine biphasé métastable « — a’. On peut déterminer
la température critique de la lacune de miscibilité. Celle-ci se situe entre
900 et 970K pour une concentration en Cr de 40 a 45%. Les limites de
solubilité ne sont donc pas symétriques par rapport a 50 % Cr.

Le diagramme de phases n’est pas ou peu connu en-dessous de 700K
environ, car les transformations de phases demandent alors plusieurs an-
nées pour se terminer. Ces durées sont difficilement accessibles a I'expéri-
mentateur. Les limites de solubilité sont parfois extrapolées des hautes
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températures vers les basses températures. Il n’y a alors aucune prise
en compte des phénomeénes ayant lieu uniquement a basse température
comme les interactions magnétiques. C’est la raison pour laquelle il est
utile d’observer le vieillissement sous irradiation, cette derniére accélérant
la diffusion en premiére approximation. Bonny et al. proposent ainsi une
revue des résultats expérimentaux sous irradiation [18]. Cependant, 1'ir-
radiation neutronique n’est pas un phénomeéne linéaire. Comme on peut
I'observer sur la figure 1.1, des effets de seuil peuvent apparaitre. Les
dommages balistiques participent au re-mélange des précipités, en plus
de créer des défauts qui accélerent le vieillissement. Il est donc difficile de
déduire des limites de solubilité a basse température d’expériences d’irra-
diation neutronique.

Les basses températures ne sont pas les seules difficultés singulieres
de ce systeme. Aux températures hautes, o1 'alliage est paramagnétique,
Fultz et al. [30] étudient les modes de vibration des éléments purs et de
trois alliages de compositions intermédiaires par diffusion inélastique de
neutrons. IIs montrent qu'a 70 % de Cr l’entropie de vibration de 1'al-
liage est trés importante. Elle équivaut a prés d'un tiers de l'entropie de
mélange maximum a haute température. L'entropie de vibration qu’ils
proposent est asymétrique. Elle est relativement constante quand la con-
centration en chrome augmente, puis varie rapidement dans la solution
solide &’ riche en chrome.

1.3.4 L’ordre a courte distance

L'existence d’un ordre a courte distance (SRO) (défini dans ’annexe
A) dans la solution solide a de 1'alliage Fe—Cr a été observée pour la pre-
miere fois par Vintaykin et Loshmanov par diffusion de neutrons [31].
En 1983, par la méthode de perturbation généralisée aux alliages mag-
nétiques, Hennion [32] déduit des potentiels d’interaction de paires aux
premiers voisins fortement dépendants de la concentration d’impureté.
A 0K, le potentiel de paire hétéro-atomique serait négatif en dessous de
25 % Cr, puis positif au-dela. L'alliage passerait alors d"une tendance a I'or-
dre a une tendance a la démixtion avec 'augmentation de la concentration
[33, 34, 35].

Ces prédictions sont confirmées qualitativement par des observations
de Mirebeau et al. [36] par mesures de résistivité et de diffusion diffuse
de neutrons. Ces auteurs ajustent la section efficace d’absorption neutron-
ique sur les parametres d’ordre des quatre premieres spheres de coor-
dination [37] (défini en annexe A) en fonction de la concentration en
chrome, en faisant I’hypothése d'une contribution égale des premiers et
deuxiemes voisins. Ils déduisent ensuite des potentiels de paires a partir
des parametres d’ordre. On représente sur la figure 1.4 le parametre d’or-
dre a1, défini en annexe A ainsi que les potentiels de paires déduits. Ces
derniers sont comparés en insert de la figure 1.4 aux potentiels de paires
proposés par Hennion.

Le parametre d’ordre a1, change de signe aux alentours de 10 % Cr



1.3. L’alliage binaire fer-chrome, modele des aciers ferritiques

’ T T T

N

|
0 0.05 0.1 0.15

FiGure 1.4 — Variation du parametre d’ordre a courte distance de Warren-Cowley aux
premiers et seconds voisins ay o défini en annexe A et du potentiel de paire V1 5 en meV en
fonction de la concentration en chrome C a 703 K. Les triangles et les ronds correspondent
au parametre d’ordre calculé selon deux hypotheses de calcul. Dans l'insert, le potentiel
de paire proposé par Hennion [32] en pointillés est comparé a celui déduit par Mirebeau
et al. en traits pleins. Publié par Mirebeau et al. [36].

a 703K. Il y a effectivement une tendance a 'ordre puis a la démixtion
dans l'alliage fer—chrome a cette température correspondant a 70 % de la
température critique.

1.3.5 Le magnétisme

Nous discutons du magnétisme des éléments purs en détail dans le
chapitre ab initio. Des le développement de la théorie des bandes rigides,
Slater et Pauling [38, 39] expriment une relation trés simple entre le nom-
bre d’électrons d par atome de l’alliage binaire et le moment magnétique
atomique moyen (M). Appliquée a l'alliage Fe,, Cry_,, cette relation con-
duit a une dépendance linéaire entre (M) et la concentration en chrome
Xcyr .

<M> = (2.2 - 2.6xCr) UB (11)

ou up est le magnéton de Bohr. Nous représentons I'évolution du moment
magnétique moyen de l'alliage en fonction de la concentration en chrome
selon la relation 1.1 sur la figure 1.5.

Les éléments Cr et Fe ont des numéros atomiques trés proches (24
et 26). Les figures de diffractions X et électronique sont en conséquence
trés peu contrastées, au contraire des figures de diffraction de neutrons.
Cette derniere méthode expérimentale devient alors la référence pour 1'é-
tude des alliages fer—chrome des les années 1950 [41, 40, 45, 46]. De plus,
les neutrons sont des fermions : ils portent un moment magnétique. Leur
diffusion possede donc une susceptibilité magnétique intéressante pour
notre alliage de deux éléments magnétiques. Les mesures de diffusion de
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neutrons de Shull, Fallot, Aldred et al. [40, 42, 43], que nous reportons sur
la figure 1.5, confirment la relation de Slater-Pauling. Dans une deuxieme
étude, Aldred et al. [47] montrent cependant de légeres déviations a la re-
lation 1.1 de Slater-Pauling par diffusion diffuse de neutrons aux grandes
longueurs d’ondes. Cette déviation est le signe du lien tres complexe en-
tre les moments magnétiques de chacun des atomes de l'alliage et leur
environnement chimique local.

Ces mesures, associées a des mesures de magnétisme global, permet-
tent de tracer le diagramme de phases magnétiques du systéme riche en
Cr qu’on représente sur la figure 1.6 d’apres une revue des mesures ex-
périmentales par Tsunoda [48].
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par une revue critique des résultats expérimentaux publié par Tsunoda [48]. La tempéra-
ture de Curie du fer est de 1043 K. Pour le détail expérimental, se référer a la publication
originale.

La température de Néel est de 311K pour le chrome pur. Au-dela, le
Cr devient paramagnétique. Pour des teneurs en fer faibles, inférieures
a 1.5%, l'alliage Fe-Cr présente une onde de spin incommensurable
transversale (T-SDW) ou longitudinale (L-SDW). Au-dela, I'alliage est an-
tiferromagnétique (AF) de période a le parametre de la maille cubique
centrée. On discute plus précisément des ondes de spin dans le chapitre 2.

Pour toutes les concentrations étudiées, le moment magnétique atom-
ique des Cr est anti-aligné a ceux des Fe [40, 42, 43]. En particulier, cette
observation est vérifiée dans les alliages ne contenant que 1 a 2% Cr par
Collins et Low [49]. Dans ces alliages, le moment magnétique du fer est
augmenté sur plusieurs spheres de coordination autour de l'impureté
(plus de 10 A). Cependant, Collins et Low montrent que la portée est en-
core supérieure dans les alliages plus riches en chrome.

1.3.6 Mesures thermodynamiques et estimations du diagramme
de phases a basse température

Les premieres mesures thermodynamiques datent de la fin des an-
nées 50 [50, 51]. Dés les années 60, des mesures d’enthalpie de mélange
de l'alliage sont réalisées entre 10 et 90 % Cr entre 1190 et 1570K [52, 53].
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Elles sont positives sur tout le domaine de concentration, comme dans une
classique solution réguliere. Ces mesures, complétées par des mesures de
pression de vapeur de Cr et de coefficients d’activité, sont utilisées par
Kubaschewski, Heymer et Chart [54, 55] pour proposer une premiere pré-
diction du diagramme de phases de l'alliage. La température critique de
la lacune de miscibilité est raffinée [56, 57]. Jusqu'ici, toutes les mesures
thermodynamiques, réalisées a hautes températures, sont en accord relatif
avec le modele classique de solution réguliere. Cependant, en 1953, Ma-
sumoto et al. [10] montrent que la chaleur spécifique de l’alliage dépend
de la concentration, ce qui est en désaccord avec le modéle de solution
réguliére. En particulier, un alliage a moins de 24 % Cr montre un com-
portement spécifique qu’ils attribuent a une transformation liée au mag-
nétisme. La température critique de référence est mesurée par Kuwano et
Hamaguchi [58] par spectroscopie Mossbauer a 950 K.

Bonny et al. [18] puis Xiong et al. compilent les résultats expérimen-
taux les plus récents et proposent de nouvelles limites de solubilité qui
remettent en cause les extrapolation a partir des hautes températures. On
représente la compilation de Xiong et al. sur la figure 1.7. L'évaluation de
Bonny et al. est indiquée en tirets mauves.
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FIGURE 1.7 — Comparaison des limites de solubilité a—a' expérimentales, calculées par
Andersson et Sundman [14] et estimées par Bonny et al. [18] et Xiong et al. [19]. Pub-
lié par Xiong et al. [19]. Se référer a 'article de Xiong et al. pour le détail des points
expérimentaux.

Bonny et al. et Xiong et al., malgré des interprétations expérimentales
parfois divergentes, proposent des limites de solubilité tres similaires. Les
limites de solubilité de Andersson et Sundman faisant jusqu’ici référence
tendent vers zéro a température nulle. Au contraire, Bonny et al. et Xiong
et al. proposent une solubilité assez large de Cr dans Fe a basse tempéra-
ture, de l'ordre de quelques pourcents atomiques. Alors que Xiong et al.
proposent un domaine de limites possibles, Bonny et al. proposent une
solubilité limitée de Cr dans Fe de 8 % Cr a 0K. Ces hypotheses, qui ne
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font pas encore consensus [19], relancent le développement de modeles
de cohésion qui permettraient de calculer (et non plus extrapoler) les lim-
ites de solubilité a basse température.

1.3.7 Les modeles énergétiques

D’excellentes revues ont été publiées trés récemment par Bonny,
Malerba ou Xiong et al. sur les modéles énergétiques pour les calculs ther-
modynamiques sur le systeme fer—chrome [59, 60, 61, 62, 63, 19].

De nombreux modeles classiques ont tenté de reproduire les propriétés
de l'alliage Fe—Cr ferritique : ajustement sur la solution réguliére par
Williams [26, 20], ajustements CALPHAD ou encore développements en
amas par Lavrentiev et al. [64, 65]. Ces modeles classiques sont mis en
défaut par les calculs ab initio qui montrent que le moment magnétique
des atomes de Cr dépend de la composition chimique locale, induisant
des propriétés de mélange singuliéres [66, 67, 68, 69]. De nouveaux mod-
eles physiques ont ainsi été développés pour reproduire ces propriétés
en étendant les modeles d’Ising [70, 71, 72] ou les développements en
amas [73, 16, 74] a un nouveau degré de liberté : le moment magnétique
atomique. Ces modeles sont discutés en détail dans le chapitre 3 dédié a
la thermodynamique du systéme, dans une section introductive a notre
modeéle.

Le traitement explicite de la dépendance du moment magnétique des
atomes de Cr en la composition chimique locale est une premiere difficulté
numérique. L'autre difficulté concerne la prise en compte de l’entropie
non-configurationnelle. La modélisation de ce systéme est une entreprise
difficile mais une large communauté y travaille conjointement.

1.4 Les surfaces libres de 1'alliage

Les surfaces libres des alliages ferritiques industriels ont été large-
ment étudiées a 1’échelle macroscopique du fait de leur importance tech-
nologique due a leur résistance a la corrosion pour un coft faible. Leur
réactivité a I'oxygene de l’environnement rend les études expérimentales
sur les surfaces libres difficiles car elles nécessitent un ultra-vide. De plus,
leur magnétisme rend les observations au microscope en transmission
également difficiles. Les études atomistiques des surfaces libres des élé-
ments Fe et Cr purs et de 'alliage modéle Fe—Cr sont donc plus rares.

Lien avec I’oxydation

De facon tres générale, c’est la formation d'une couche d’oxyde de
chrome Cr;O3 trés stable, qui empéche la diffusion de l'oxygene de la
surface vers le volume, qui rend les aciers a plus de 7-9 % Cr passifs face
a la corrosion.

L'oxydation est un phénomene de nature principalement électrochim-
ique, lié au potentiel de la surface. Dans cette étude, nous ne tenons pas
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compte de ces phénomeénes. Il ne s’agit donc pas ici de modéliser 1’oxyda-
tion des matériaux. Pour une revue détaillée de 'oxydation des matériaux
de transition et sur les phénomenes de corrosion, on peut se référer a 1'ou-
vrage généraliste de Landolt [75]. On peut tout de méme espérer qu'une
meilleure compréhension des propriétés thermodynamiques de 1'alliage
Fe-Cr sera utile pour comprendre leur oxydation.

Magnétisme, surfaces libres et modeles énergétiques

Qualitativement, 1’effet du magnétisme sur les surfaces libres de mé-
taux de transition a été largement étudié [76]. Les atomes en surface ont
une coordinence plus faible qu’en volume. Leur bande électronique d est
plus étroite, ce qui a pour effet d’augmenter leur moment magnétique
selon le critéere de Stoner [77].

De tous les modeles introduits dans la sous-section 1.3.7, aucun ne
permet de construire le diagramme de phases complet du systeme fer—
chrome tout en reproduisant la dépendance en environnement chimique
local du moment magnétique local. Ackland et Ropo et al. [71, 78] ont
proposé les premiers modeles permettant de prédire la concentration sur-
facique de l'alliage en fonction de la concentration volumique. Cependant,
aucun de ces deux modeles ne reproduit de fagon satisfaisante 1’effet des
surfaces sur les propriétés magnétiques et énergétiques. Nous les discu-
tons en détail dans le chapitre 4.

1.5 Conclusion

Les aciers ferritiques sont des candidats sérieux comme matériaux de
structure pour les centrales nucléaires du futur. C’est le systeme binaire
fer—chrome qui est le modele d’étude de ces matériaux. Son diagramme
de phases montre aux températures d’intérét pour le nucléaire une coex-
istence entre les solutions solides « riche en fer et a’ riche en chrome. Les
limites de solubilité de ces solutions solides expérimentées seulement aux
température élevées restent mal-connues a basse température. A haute
température, I’entropie de vibration au moins est trés importante. A des
températures plus basses, 1'existence d"une transition entre une tendance
a l'ordre et une tendance a la démixtion aux alentours de 10 % en chrome
pourrait indiquer des limites de solubilité inattendues. Cela semble con-
firmé par des calculs ab initio récents qui montrent que le moment mag-
nétique atomique des atomes de chrome est particulierement sensible a
son environnement chimique local. Cela rend le mélange a basse tem-
pérature complexe, et les conséquences sur les limites de solubilité restent
hypothétiques. Il semblerait que la solubilité du chrome dans le fer-a soit
supérieure a la limite extrapolée depuis les hautes températures.
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1.6 Notre contribution

Cette méconnaissance des limites de solubilité a basse température ex-
plique pourquoi de nombreux modeles énergétiques ont été développés
ces dernieres années. Il s’agit de développer un modele énergétique qui
puisse étre utilisé pour le calcul de propriétés en température par des
méthodes statistiques (simulations Monte Carlo, champs moyens ...). La
physique de ces matériaux est de plus largement modifiée en présence de
surfaces qui sont le lieu des phénomeénes de corrosion. Jusqu’a aujour ’hui,
aucun modele présenté n’est satifaisant a la fois en volume et en surface.

C’est ce dernier point qui a motivé notre étude. Comment construire
un modeéle énergétique qui se révele juste a basse température malgré le
peu d’indices expérimentaux, tout en restant valide a haute température ?
Comment tenir compte de la présence des surfaces? Peut-on prévoir la
ségrégation de 1'un des éléments en surface?

Pour tenter de répondre a ces questions, nous avons choisi de com-
pléter les connaissances des propriétés énergétiques, magnétiques et struc-
turales de 1’alliage binaire fer-chrome cubique centré a tres basse tempéra-
ture par des calculs ab initio. Nous utilisons dans un deuxiéme temps ces
propriétés pour la construction d’un modele énergétique dont nous ex-
trayons les limites de solubilité a toutes températures par différents traite-
ments statistiques. Enfin, en lien avec les phénomenes de corrosion, nous
apportons des éléments quant a la ségrégation du chrome dans le fer en
présence de surfaces :

1. On complete nos connaissances de l'alliage a trés basse température
par des calculs ab initio;

2. On utilise ces résultats ainsi que ceux de la littérature pour construire
un modele énergétique ;

3. Par un traitement statistique de champ moyen et des simulations
Monte Carlo, on déduit les limites de solubilité;

4. On développe le modele pour qu’il tienne compte des surfaces dont
on modélise 'enrichissement en 1'un des éléments par un traitement
de champ moyen sur site.
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Le systéme fer-chrome reste mal-connu a basse température. En partic-
ulier, les surfaces de 'alliage sont trés difficiles a observer expérimen-
talement.

C’est la raison pour laquelle nous commengons cette étude par la con-
struction d’une base de données ab initio des propriétés énergétiques, élec-
troniques, magnétiques et structurales de l’alliage a 0K a ’échelle atom-
ique.

Dans un premier temps, nous introduisons la théorie de la fonction-
nelle de la densité électronique que nous avons mise en ceuvre. Dans ce
travail, nous avons utilisé deux codes de calculs DFT pour évaluer les
approximations des fonctionnelles d’échange et corrélation, des pseudo-
potentiels et des bases.

Ensuite, nous présentons nos résultats a 0K a partir d'une étude
des éléments purs pour valider notre méthodologie. Nous étudions dans
un deuxieme temps les propriétés de mélange des deux éléments dans
I'ensemble du domaine de concentration en commengant par 1'introduc-
tion d'impuretés puis en étendant la concentration en éléments substi-
tutionnels. Nous détaillons 1'effet de 1’évolution de la concentration en
chrome sur les propriétés structurales (parametre de maille, dilatations ou
compressions locales), énergétiques (énergies de mise en solution et de
mélange) et magnétiques (moment magnétique atomique local et moyen)
de l'alliage, en lien avec sa structure électronique.

Dans une derniére section, nous conservons la démarche décrite
précédemment pour 1'étude des surfaces libres de 'alliage, que nous com-
parons a la littérature. Nous discutons de l'effet des surfaces sur la struc-
ture électronique de chacun des éléments, puis étudions la ségrégation de
Cr dans Fe a différentes concentrations volumiques et surfaciques.
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2.1 Description succincte de la théorie de la
fonctionnelle de 1a densité mise en ceuvre

Dans la premiére partie de notre travail, nous utilisons la théorie de la
fonctionnelle de la densité électronique (« density functionnal theory » ou
DFT en anglais) comme un outil pour le calcul de propriétés a 1’échelle
atomique du systeme fer-chrome. Dans ce sous-chapitre, nous rappelons
succinctement les fondements de cette théorie, ses approximations et ses
limites.

La résolution des équations issues de la DFT nécessite des hypotheses
physiques et des approximations que nous rappelons. Nous comparons
alors les deux codes de calcul que nous utilisons en mettant en lumiére les
approximations différentes implémentées dans chacun de ces codes.

Pour en savoir plus sur la DFT et ses implémentations, nous recom-
mandons le livre de revue de Martin [79] et les ouvrages particulierement
pédagogiques de Springborg [80] et Koch [81].

2.1.1 La densité électronique comme unique variable : le
théoréeme de Hohenberg et Kohn

L’objet de la DFT est de remplacer le probleme insoluble des interac-
tions a N corps (ici des électrons) par un probleme a une unique variable
d’intégration : la densité électronique #n (r) [82, 83]. En 1964, Hohenberg
et Kohn établissent [84] ad absurdo que toutes les propriétés a 1'état fon-
damental (souvent appelées « observables ») d'un systéme a N électrons
en interaction soumis a un potentiel extérieur vy (r) sont des fonction-
nelles de la densité électronique de 'état fondamental g (r). Connaissant
np (r), toutes les propriétés de I'état fondamental sont déterminées. Ainsi,
en vertu du principe variationnel, 1'énergie totale de 1’état fondamental
d’un systéeme a N électrons en interaction dans un potentiel extérieur peut
étre obtenue par minimisation de I'énergie de Hohenberg et Kohn, Exx [n].

Nos systemes sont composés de noyaux et d’électrons. L’énergie totale
du systéme {électrons + noyaux} est donc la somme de Exg (due aux élec-
trons uniquement) et de 1'énergie coulombienne classique entre électrons
et noyaux Es_y et entre noyaux Ex_n.

Etot = Eyxk + Es-N + En_N (2.1)

Dans I'approximation adiabatique, les noyaux sont des charges fixes. Es_x
et Ey_n ont donc la forme classique d'une énergie d’interaction électro-
statique. L'énergie de Hohenberg et Kohn Epg s’exprime :

Enk [n] = Ep [n] + Eext [n] + T [n] + Exc [n] (2.2)

ot I'énergie de Hartree Ey [n] est la part électrostatique (non-quantique)
de I'énergie d’interaction électronique :

Ey = % / drdr/rm. (2.3)
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Ecyt [n] est 1’énergie coulombienne (non-quantique) d’interaction des élec-
trons avec un potentiel électrostatique extérieur vy :

Ept = / der (1) vent ()

Eyc [n] est I'énergie d’échange et corrélation, part non-électrostatique de
I'énergie totale due aux interactions entre électrons, et T [n] est I'énergie
cinétique des électrons. Nous savons ad absurdo que T [n] et Ey [n] existent,
sans avoir de forme analytique. Ce probléme est 1'objet de 'ansatz de
Kohn et Sham.

2.1.2 L’ansatz de Kohn-Sham

Kohn et Sham utilisent le théoreme de Fermi sur le gaz d’électrons li-
bres pour minimiser la partie inconnue de Exk [85]. Ils dissocient I'énergie
cinétique T des électrons en interaction en :

— une partie correspondant a 1'énergie cinétique d'un gaz d’électrons

libres soumis a un potentiel. Ce potentiel, dit de Kohn et Sham, vks,

est choisi de sorte que les électrons libres aient la méme densité a

'état fondamental que les électrons en interaction.

— le reste, correspondant a la partie corrélation de I'énergie cinétique.

Cette derniere partie est dans la suite des écritures intégrée a E,..
Cet ansatz est un jeu de réécriture du probléme. La nouvelle expression
de I'énergie d’échange et corrélation E,. doit étre approximée : c’est le role
des fonctionnelles d’échange et corrélation.

2.1.3 Les fonctionnelles d’échange et corrélation

De l’énergie totale, seule 1’énergie d’échange et corrélation E,. n’est
pas précisément définie et doit étre approximée. Kohn et Sham [85] pro-
posent a cette fin 'approximation de la densité locale (« Local Density
Approximation », la LDA).

L'approximation de la densité locale

Kohn et Sham réécrivent I'énergie d’échange et corrélation comme 1'in-
tégrale d’une densité d’énergie d’échange et corrélation e, [#]

Exc[n] = /drn (r) €xc [n] (1) (24)

en faisant '’hypothése qu’en chaque point de l'espace r, la densité
d’énergie d’échange et corrélation €y, [n] (r) est la méme que celle d'un
gaz d’électrons homogene de méme densité n (r). La densité d’énergie
d’échange et corrélation €,, d'un gaz d’électrons homogene a été estimée
par simulations Monte Carlo quantiques a haute et basse densité électron-
ique [86, 87]. L'interpolation analytique entre ces deux limites est 1’expres-
sion de la densité d’énergie d’échange et corrélation €, comme fonction
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de la densité électronique n. Le choix de la fonction d’interpolation est un
parametre des calculs LDA.

Au dela de la LDA : la GGA et les développements en gradients

La LDA peut se révéler imprécise (voir tableau 2.1). Des développe-
ments en gradient permettent de mieux tenir compte des inhomogénéités
de la densité électronique des systémes réels. Le développement en gradi-
ent le plus simple de €, est appelé «approximation des gradients général-
isée » (GGA). €4 est alors une fonction de la densité locale 7 (r) et de son
gradient Vn (r). Contrairement a la LDA, et bien que des approches sys-
tématiques existent [88], plusieurs parametres ajustables sont nécessaires
au développement d’une fonctionnelle GGA. Celle-ci améliore cependant
souvent la qualité des résultats par rapport a la LDA, méme si elle sur-
corrige parfois cette derniere [79]. Les informations compilées dans le
tableau 2.1, limitées car tres génériques, permettent toutefois de comparer
les effets des fonctionnelles d’échange et corrélation LDA et GGA sur les
propriétés calculées des éléments.

| [ DA [  GGA |
parameétre de maille sous-estime surestime
module de compressibilité surestime | pas de tendance
énergie de cohésion surestime | pas de tendance
énergie de formation des lacunes | raisonnable | parfois imprécise

TaBLE 2.1 — Comparaison des tendances générales de I'effet des fonctionnelles d’échange
et corrélation LDA et GGA sur les propriétés physiques calculées dans les métaux de
transition.

Le tableau 2.1 est indicatif mais trop général pour justifier le choix du
type de fonctionnelle d’échange et corrélation pour 1’étude d’un systeme
précis. Nous verrons au paragraphe 2.3.1 que ce choix a des conséquences
importantes sur les propriétés calculées, comme I'état structural et magné-
tique de plus basse énergie ... Le choix de la fonctionnelle LDA ou GGA
se fait donc en fonction du ou des éléments que l'on veut étudier.

Notons qu'il existe des développements en gradients de plus haut de-
gré. Par exemple, la méta-GGA de Perdew et al. [89] propose de tenir
compte du laplacien de la densité locale. Plus lourde numériquement, la
méta-GGA n’améliore pas toujours la qualité des résultats.

Dans cette étude, nous utilisons des fonctionnelles d’échange et cor-
rélation LDA et GGA.

La polarisation en spin

Les premiers calculs polarisés en spin datent des années 1970 [90].
Dans ces calculs, la variable de densité électronique est subdivisée en deux
densités scalaires (1 et |) dont la somme est la densité électronique dont
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nous discutions jusqu’alors :

n(r) =ny (r) +ny(r) (2.5)

La somme de leurs intégrales :

/drn (r) = /drnT (r) +/drn¢ (r) (2.6)
= NT + Ni (2.7)
N (2.8)

ou N est le nombre total d’électrons du systéme. Ny (N|) est le nombre
total d’électrons de moment 1 ({).

Le moment magnétique M de chaque atome (le spin atomique) est la
différence entre les deux densités électroniques :

M=N; - N, (2.9)

Dans cette approximation de polarisation en spin scalaire, 1'énergie
d’échange et corrélation s’écrit :

Ex [ny,n)] = /drn (r) €xc [y, 1] (1) (2.10)

A la fin des années 1980, la DFT est étendue aux systémes de spins non-
colinéaires [91] : le moment magnétique atomique M devient vectoriel.
Dans cette étude, nous utilisons :
— la DFT non-polarisée en spin
— la DFT polarisée en spin, exclusivement dans I'approximation des
spins colinéaires.

2.1.4 Les codes SIESTA et PWSCF

Deux codes ont été utilisés pour cette étude : SIESTA (Spanish Initiative
for Electronic Simulations with Thousands of Atoms) [92, 93, 94, 95, 96, 97,
98] et PWSCEF (Plane-Wave Self-Consistent Field) [99, 100]. Ces deux codes
utilisent I’approximation des pseudo-potentiels et résolvent les équations
de Kohn et Sham dans des bases différentes. Le tableau 2.2 compare les
propriétés principales de SIESTA et PWSCF ainsi que leurs avantages et
inconvénients. Le détail de cette comparaison fait I'objet de la suite de
cette section.

2.1.5 Les pseudo-potentiels

Les électrons d'un atome peuvent étre divisés en deux groupes : les
électrons de cceur et les électrons de valence. Les électrons de cceur sont
les électrons des couches électroniques les plus basses en énergie. Tres lo-
calisés, ils sont fortement liés au noyau de 1’atome. Ils sont en conséquence
peu affectés par I'environnement chimique de 1’atome et ne participent
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| \ SIESTA \ PWSCF |
pseudo-potentiels NC PAW / NC / US
base orbitales localisées | ondes planes
résultats moins robuste trés robuste
calculs en volume tres efficace efficace®
calculs en surface tres efficace moins efficace

TaBLE 2.2 — Comparaison des propriétés principales des codes SIESTA et PWSCF et de
leurs points faibles et forts. Les pseudo-potentiels NC sont a norme conservée quand les
PAW et US sont des Projector Augmented Wave et Ultra-Soft

() en fonction des symétries.

pas ou peu aux liaisons chimiques ou a la cohésion du solide. Ils sont
par contre responsables de la plus grande partie du cotit de calcul. Dans
I"approximation des pseudo-potentiels, le potentiel coulombien du noyau
et des électrons de cceur est fixé (c’est 'approximation des cceurs gelés)
et remplacé par un potentiel effectif qui agit sur les électrons de valence.
La figure 2.1 illustre schématiquement l'intérét de remplacer un poten-
tiel « tous électrons » par un pseudo-potentiel : les oscillations, cotiteuses
en temps de calcul, sont atténuées. Un pseudo-potentiel qui oscille peu
(beaucoup) est dit doux (dur).

Nous avons utilisé et comparé trois types de pseudo-potentiels dans
ce travail.

%seudo

|

VAN
\F== \
\_/4[\/ ) ; ‘

|

r'\.\ Vpseudo

py
7
7

—

NP

—

F1GURE 2.1 — Comparaison schématique d'un potentiel « tous électrons » (trait continu)
avec un pseudo-potentiel (trait pointillé), d'une part, et des fonctions d’ondes correspon-
dantes d’autre part. A partir du rayon de coupure ., le potentiel « tous électrons » et le
pseudo-potentiel sont indiscernables. Publié par Payne et al. [101].
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Les pseudo-potentiels a norme conservée

L’approche des pseudo-potentiels a norme conservée a été dévelop-
pée par Hamann, Schliiter et Chiang [102]. Elle consiste a construire une
pseudo-fonction d’onde qui répond a une liste de criteres :

— les énergies propres obtenues par un calcul tous-électrons (e'F) et

les pseudo-énergies (€7°) sont identiques :

els = ek (2.11)

— les pseudo-fonctions d’onde et les fonctions d’onde tous-électrons
sont identiques au-dela d"un rayon de cceur 7. choisi arbitrairement :

@S (1) = ®TE (r) Vr > 1, (2.12)

— l'intégrale de 0 a . de la densité de probabilité de présence associée
aux pseudo-fonctions d’onde et a la fonction d’onde tous électrons
est identique (conservation de la norme) :

Te
/O

Bien que l'implémentation de la méthode PAW soit en cours [103], I'ap-
proche a norme conservée est la seule implémentée dans SIESTA. 1l existe
des critéres normalisés de validation de ce type de pseudo-potentiels qui
permettent une transférabilité satisfaisante [104].

2 Tc 2
oS (r)’ r2dr :/ ’CDTE (r)‘ r2dr. (2.13)
0

Les pseudo-potentiels ultra-softs

L’objectif des pseudo-potentiels est de créer des pseudo-fonctions aussi
douces que possible [105]. Afin de lisser davantage les pseudo-potentiels,
la condition 2.13 de conservation de la norme peut étre relachée : les den-
sités électroniques sont encore plus douces et un gain substantiel en temps
de calcul est réalisé. Des problemes de transférabilité et de charge élec-
tronique totale peuvent résulter. Le calcul peut alors converger vers un
mauvais état fondamental [79].

La méthode PAW

La méthode « Projector Augmented Wave » (PAW), proposée par Blochl
en 1994 [106, 107], est une méthode « tous-électrons » qui s’appuie sur
I'idée de base des pseudo-potentiels. Elle consiste a décomposer la vraie
fonction d’onde ¥ en plusieurs parties. Chaque partie est transformée,
avec tous ses nceuds, en une fonction d’onde ¥ paw qui se développe aisé-
ment dans la base choisie.

Dans 'approximation du cceur gelé, et uniquement dans ce cas, une
correspondance exacte peut étre faite entre les pseudo-potentiels ultra-
softs et le formalisme PAW. Proche des calculs tous-électrons, la méthode
PAW est plus robuste que 'approximation des pseudo-potentiels ultra-
softs ou a norme conservée.

33



2. Carcurs DFT ET PROPRIETES ENERGETIQUES

34

2.1.6 Les bases

Afin de résoudre les équations de Kohn-Sham a un électron, les fonc-
tions d’onde ¥; sont développées linéairement dans une base d’orbitales

;)

n
"‘Ifl'> = Z Ci,p le'> (214)
p=1
Les orbitales |«;) de la base peuvent étre localisées (gaussiennes, or-
bitales pseudo-atomiques, ...), délocalisées (ondes planes ou sphériques,
...) ou mixtes.

Les bases localisées

SIESTA [92, 96, 94, 95, 97, 93, 98] utilise des bases localisées. Ce sont
des orbitales numériques pseudo-atomiques qui s’annulent au-dela d'un
rayon de coupure R. La fonction d’onde ¥ de i atomes a g orbitales
pseudo-atomiques ¢; de rayon de coupure R;.

9
Y= Z Z Ci,pPip (ri,p - Ri) (2.15)
i p=1

Les bases d’orbitales pseudo-atomiques sont efficaces, mais plus
dépendantes du systéme, contrairement par exemple aux ondes planes.
Mathématiquement, ce n’est pas un ensemble complet, contrairement aux
bases d’ondes planes. La convergence n’est donc pas systématique quand
on augmente la taille de la base. Elles sont particulierement adaptées aux
systemes moléculaires ou aux solides présentant des défauts comme par
exemple des surfaces. Il faut cependant prendre soin de bien décrire 1'é-
vanescence de la densité électronique a la surface.

Les bases d’ondes planes

PWSCEF utilise une base d’ondes planes. A chaque énergie est associée
Iénergie cinétique d’une onde plane. C’est une base mathématiquement
complete : théoriquement, une infinité d’ondes planes reproduit 1’état fon-
damental de n’importe quel systeme. Une énergie de coupure E,orr est
définie. Elle correspond a 1’énergie cinétique maximum des ondes planes
a considérer.

Projections de la densité électronique sur les bases (localisées et
d’ondes planes)

Dans cette étude, nous faisons souvent appel a la notion de moment
magnétique atomique, qui est une grandeur calculée a partir des den-
sités électroniques de spin 1 et | résultant de la boucle d’auto-cohérence
électronique. La densité est projetée sur les bases puis la charge totale et
le moment magnétique atomique sont calculés. Dans une base localisée,
le calcul du moment magnétique sur chaque atome se fait directement
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(@ quelques éléments non-diagonaux de la matrice de densité électron-
ique pres) par une projection de la densité électronique sur chacune des
orbitales pseudo-atomiques. C’est 1’analyse classique de Mulliken [108].
Dans les bases d’ondes planes, la densité électronique est projetée sur des
spheres centrées sur les noyaux atomiques. Le rayon des spheres reste au
choix de l'utilisateur. Des recouvrements ou au contraire des zones de
I'espace qui n’appartiennent a aucune sphere et ne sont pas projetées peu-
vent exister. On peut également choisir de diviser 1’espace en cellules de
Voronoi [109] ou projeter sur des orbitales pseudo-atomiques. La méthode
de projection en ondes planes est plus arbitraire qu’en bases localisées.

Avantages et inconvénients des bases localisées et des bases d’ondes
planes

Les avantages et inconvénients des bases d’orbitales pseudo-atomiques
et des bases d’ondes planes sont comparés dans le tableau 2.3.

| | bases localisées | ondes planes |

taille de la base faible importante
convergence systématique non oui
précision moins précis plus précis
description du vide tres adaptées peu efficace
représentation intuitives peu intuitives
projections (charge, M) directes indirectes

TaBLE 2.3 — Comparaison qualitative des bases d’orbitales localisées pseudo-atomiques
utilisées par SIESTA et des bases d’ondes planes utilisées par PWSCE.

La taille de la base a manipuler par exemple lors de la diagonalisation
de la matrice hamiltonien est beaucoup plus faible dans le cas des bases
localisées qui ne contiennent au plus que quelques dizaines d’orbitales par
atome.

Comme nous l'indiquions au chapitre précédent, les bases localisées
ne forment pas une base compléte au sens mathématique. Il n'y a donc
pas de convergence systématique en augmentant la taille de la base, con-
trairement aux bases d’ondes planes.

Les bases localisées ont cependant I’avantage de 1'efficience de calcul.

2.1.7 Bilan sur les pseudo-potentiels et les bases

Pour des raisons d’efficacité numérique de calcul développées dans la
suite du manuscrit, nous utilisons dans cette étude majoritairement le code
SIESTA utilisant des pseudo-potentiels & norme conservée et des bases
d’orbitales pseudo-atomiques. Cela permet la réalisation de calculs systé-
matiques dans des super-cellules contenant plusieurs centaines d’atomes
et des défauts étendus, par exemple pour l'étude de systéemes dilués et
des surfaces libres de 1'alliage. Ponctuellement, nous confrontons ces ré-

sultats aux calculs PWSCEF utilisant la méthode PAW et US pour qualifier
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et, dans la mesure du possible, évaluer l'influence de I'approximation des
pseudo-potentiels et/ou de la base.

Dans un effort de clarté, dans la suite de ce manuscrit, les calculs réal-
isés avec SIESTA ou PWSCF seront notés SIESTA-NC, PWSCF-PAW et
PWSCE-US, selon le type de pseudo-potentiel mis en ceuvre.

2.2 Lalliage Fe-Cr volumique : calculs ab initio
antérieurs

De nombreux calculs DFT ont déja été réalisés pour l'alliage Fe—Cr.
L’objet de cette deuxiéme section est d’en faire une revue afin d’éclairer
les résultats présentés dans la section suivante.

221 L'impureté Cr substitutionnelle dans Fe

Le lien entre structure électronique et stabilité des impuretés substitu-
tionnelles 3d et 4d dans les métaux de transition est étudié par Drittler et
al. [110]. Ces auteurs calculent en KKR-LDA par la méthode des fonctions
de Green la structure électronique des impuretés de métaux de transition
dans le fer.

— la bande de spin | (qu'on appellera parfois minoritaire) de 1'im-
pureté V, Cr, Mn, Co dépend peu de la nature de 1’élément chim-
ique : elle est divisée en deux pics séparés par un minimum (décrit
Drittler et al. [110] comme un pseudo-gap) dans lequel se situe le
niveau de Fermi Er qui sépare les états liants (E < Ef) des états
antiliants (E > Ep).

— selon la nature de l'impureté, la bande de spin 1 (qu’on appellera
parfois majoritaire) se déplace autour du niveau de Fermi. Cette
bande est le principal contributeur a la (dé)stabilisation de 1’élément
substitutionnel : I’énergie du systeme est directement liée a la posi-
tion des extrema de densité électronique par rapport au niveau de
Fermi.

Dans le fer pur, I'énergie de Fermi se situe dans le pic antiliant de la
densité d’états du canal majoritaire, il contient 0.2 a 0.3 états vides. Cela
fait du fer un ferromagnétique faible.

L’énergie de Fermi de I'impureté Cr dans Fe est dans le pseudo-gap du
canal majoritaire. La bande 1 est décalée vers les plus hautes énergies, le
pic antiliant est essentiellement vide. Cela induit un moment magnétique

faible.
222 L’alliage Fe-Cr
L’alliage non-magnétique

Les premiers calculs de structure électronique sont non-polarisés, puis
polarisés uniquement pour Fe [111, 112], dans I'approximation du poten-
tiel cohérent (CPA) [113, 114, 115]. L'idée développée par Soven [113] puis
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par Velicky, Kirkpatrick et Ehrenreich [114, 115] est de remplacer 'envi-
ronnement ordonné d’un site par un potentiel effectif moyen. Cela permet
de simuler les propriétés électroniques de 1’alliage. La solution solide Fe—
Cr cubique centrée se comporte comme une solution solide réguliere. Les
interactions de paires effectives déduites de ces premiers résultats perme-
ttent de calculer en Monte Carlo des limites de solubilité « — o’ et des
limites spinodales quasi-symétriques. Elles ressemblent a celles proposées
plusieurs années plus tot par minimisation de I’enthalpie libre déduite des
mesures a haute température [116].

L'alliage magnétique

Vers une prise en compte du magnétisme La méthode DLM (Disor-
dered Local Moment) permet de reproduire le désordre magnétique de la
phase paramagnétique. Le systéme binaire Fe,, Cry., est décrit comme un
quaternaire (Fe iFeT)xFe (Cr ich>xCr‘ Cette approximation a l’avantage de
mieux simuler 1'état paramagnétique de l'alliage au-dessus de Tcyi, que
la suppression artificielle des moments magnétiques atomiques par des
calculs non-polarisés en spin, car elle tient compte des couplages mag-
nétiques. Cette prise en compte du magnétisme stabilise la phase para-
magnétique de plusieurs dixiemes d’eV [117], ce qui remet en cause les
conclusions basées sur les calculs non-magnétiques présentés ci-dessus :
en phase diluée, les moments magnétiques des atomes de chrome sont
anti-alignés aux moments des atomes de fer [118].

La densité d’états électroniques projetée (PDOS) moyenne de 1’alliage
Fe-Cr Lorsque la proportion de Fe augmente, le canal majoritaire se rem-
plit alors que la bande minoritaire ne bouge pas [119]. Le moment magné-
tique moyen (M) = M; — M| augmente ainsi, et de maniere quasi linéaire,
en accord avec Slater et Pauling [38, 39]. Ce remplissage d’états hauts en
énergie, passant par un maximum de densité d’état pour xc, =~ 0.5, est
corrélé a un mélange énergétiquement défavorable des éléments Fe et Cr
[69].

L'énergie de mélange négative du coté riche en Fe En calculant ab initio
I'énergie de mélange de l'alliage désordonné dans tout le domaine de
concentration, Olsson et al. [67, 120, 69, 121, 66] observent une énergie
de mélange négative pour xc, < 6%. Les auteurs émettent 1’hypothese
d’une transition topologique de la surface de Fermi, dont on peut trouver
une description par Smirnova et al. dans Al-Zn [122], qui relie la dérivée
seconde de la contribution enthalpique de la structure de bande Hps a
I'inverse du nombre d’états au niveau de Fermi de 1'alliage n (Er) et aux
numéros atomiques de Fe (Cr) Zp, (¢, :

0°Hps o (Zer — Zre)?

0x2 n (Ep) (2.16)
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n (Ep) varie rapidement avec la concentration, ce qui influe directe-
ment sur la stabilité de 1’alliage. On peut concevoir cette relation comme
un écart a la théorie de la solution solide réguliere dans laquelle la dérivée
seconde de I’énergie de mélange par rapport a x est constante.

Les mémes calculs réalisés dans un systeme sans magnétisme macro-
scopique (DLM ou NM) [120] reproduisent les résultats expérimentaux a
haute température [52] dans la phase paramagnétique. L'alliage s’y com-
porte comme une solution réguliere. C’est bien le magnétisme qui est re-
sponsable du changement de signe de I'énergie de mélange du c6té riche
en Fe.

Olsson et al. [69] lient ce changement de signe a la position du niveau
de Fermi. Ce qui se passe cependant entre 0 et 10 % Cr est tres particulier.
Contrairement a la tendance globale de dépeuplement du pic antiliant du
canal majoritaire quand xc, augmente (décrite ci-dessus), on observe le
phénomene inverse de 0 a 10 % Cr, causé par des variations tres locales
de la densité d’état projetée. Dans ce méme domaine de concentration,
Er se rapproche encore du minimum du pseudo-gap du canal minori-
taire. Ces deux effets stabilisent 1’alliage jusqu’a 10 % Cr : AH,,;, < 0. Par
des arguments de population de la densité d’états au niveau de Fermi,
Olsson et al. parviennent également a estimer la limite entre les régimes
de germination—nucléation—croissance et de décomposition spinodale a
17% Cr a 0K. Les PDOS de l'alliage « paramagnétique » ne montrent pas
ces variations locales a basse concentration en Cr.

Du point de vue atomistique : énergie, structure et magnétisme Des
arguments atomistiques sont mis en avant par Klaver et al. [66] pour ex-
pliquer le changement de signe de 'énergie de mélange. Les énergies de
liaison Cr-Cr calculées avec des méthodes de référence (PAW) sont répul-
sives.

A faible concentration, les atomes de Cr sont trop éloignés pour in-
teragir : la mise en solution favorable de l'impureté stabilise le systeme.
Quand xc, augmente, des interactions Cr—Cr répulsives apparaissent et
augmentent I’énergie totale du systeme.

De la microscopie électronique de photo-émission (PEEM), de I'XMCD
et de 'EXAFS couplés a des calculs DFT « tous-électrons » sont utilisés
pour décrire la structure locale d'un atome de Cr dans le fer a 6.2 et
12.5% Cr [123]. A 6.2 % Cr, I'atome de Cr a un effet structural négligeable.
A 12.5%Cr, I'atome de chrome induit une légére contraction des deux
premieres spheres de voisinage.

Magnétisme et ordre local Le lien entre changement de signe de 1'én-
ergie de mélange, magnétisme et tendance a 1’ordre local est proposé par
Paxton et Finnis en 2008 [124]. Ces auteurs introduisent un parametre de
Stoner dans un potentiel liaisons-fortes qui leur permet de contrdler le mo-
ment magnétique des atomes et d’en déduire son role dans la physique de
l’alliage. Le moment magnétique des atomes de Fe est trés stable, méme en
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présence de Cr. Au contraire, le moment magnétique d'une impureté Cr
dans le fer est tres dépendante de I’environnement chimique local. Dans la
phase diluée, le moment de I'impureté Cr s’anti-aligne avec les moments
des atomes de la matrice Fe. Leur structure électronique est alors tres dif-
térente de celle de I'élément pur. Quand deux Cr sont premiers voisins, la
répulsion entre impuretés Cr modifie leur structure électronique.

Pour que les Cr ne se repoussent plus, il faut qu’ils soient assez nom-
breux et proches voisins pour retrouver la structure électronique de la
phase cubique centrée antiferromagnétique. La coopération entre Cr de
plusieurs mailles est nécessaire. Si le nombre de Cr voisins n’est pas suff-
isant, la structure électronique la plus stable correspond a l’atome isolé
dans Fe. Quand la concentration augmente, les Cr précipitent donc pour
retrouver la structure électronique de 1’élément pur. A faible concentra-
tion, ils préferent s’isoler les uns des autres : c’est la naissance d’une forme
d’ordre local discutée au paragraphe 1.3.4.

2.3 Notre étude de l’alliage Fe-Cr

A la lumiere de cet état de l'art, cette section présente ’ensemble des
résultats ab initio sur le volume de 1’alliage fer-chrome. L'objectif est dans
un premier temps de valider la méthodologie sur des parametres struc-
turaux connus, puis de comprendre les phénomenes structuraux, magné-
tiques et énergétiques clés conférant a 1’alliage ses propriétés singulieres.

2.3.1 Validation méthodologique : les éléments purs

Les éléments Fe et Cr ont déja été tres largement étudiés par le passé.
Dans cette sous-section, nous commengons par présenter chacun des deux
éléments du point de vue structural, énergétique et magnétique. En com-
parant nos résultats ou ceux de la littérature aux observations expéri-
mentales, on choisit une fonctionnelle d’échange et corrélation. On réalise
ensuite une étude des deux éléments en utilisant les logiciels SIESTA et
PWSCF dans les approximations des pseudo-potentiels a norme conservée
(SIESTA-NC), ultra-softs (PWSCE-US) et PWSCF-PAW. Cela permet d’é-
valuer l'effet des approximations des pseudo-potentiels et des bases sur
chacun des deux éléments, et de définir des références structurales et én-
ergétiques. Rappelons que cette étude se limite aux alliages sans défauts.

Le fer

Propriétés énergétiques et structurales A basses pression et tempéra-
ture, le fer est expérimentalement ferromagnétique de moment magné-
tique atomique Mp, = 2.22pup. Il a un réseau cristallin cubique centré
de parametre de maille ar, = 2.86 A. Sa température de Curie T, est
1043 K [125]. Une revue détaillée des propriétés magnétiques a été écrite
par Autes et al. [126].
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Wang et al. ont montré que la LDA polarisée en spin (LSDA) décrit
intrinsequement mal le magnétisme dans les métaux de transition 3d [127].
En LDA, Fe est non-magnétique (Mr, = 0 jug), de structure hexagonale. En
GGA, Fe est ferromagnétique (2.2 < Mp, < 2.8 up), de structure cubique
centrée de parametre de maille ar, compris entre 2.83 et 2.88 A. Le choix
d’une fonctionnelle d’échange et corrélation de type GGA semble donc
s'imposer pour 'étude d’un alliage a base de fer.

Les figures 2.2 et 2.5 présentent les énergies totales calculée avec
SIESTA-NC des phases cubique centrée (cc) et cubique a faces cen-
trées (cfc) ferromagnétiques (FM), antiferromagnétique (AF) et non-
magnétiques (NM) en fonction du volume atomique. Le parametre de
maille d’équilibre ainsi que le module de compressibilité de 1’élément sont
déduits d'une régression des couples parametre de maille — énergie totale
par I'équation d’état de Murnaghan [128].
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FIGURE 2.2 — Energies relatives calculées avec SIESTA-NC des phases cubique centrée
(cc) et cubique faces-centrées (cfc) ferromagnétique (FM) et non-magnétique (NM) du fer
en fonction du volume atomique. La phase cubique centrée de volume atomique 11.93 A3
sert de référence en énergie.

Le parametre de maille d’équilibre calculé avec SIESTA-NC est 2.879 A
(5.44Bohr). Fe NM est plus énergétique que Fe cc de 0.555¢€V, c’est-a-
dire 6641 K plus énergétique. Cette température est tres différente de la
température de Curie T¢ (1043K) car nous rappelons qu’un calcul non-
polarisé en spin n’est pas un calcul dans la phase paramagnétique. Dans
le premier cas, le moment magnétique atomique est nul. Dans le deux-
ieme cas, le moment est non-nul, mais la moyenne des moments sur tous
les atomes du systéme est nulle. Cette différence d’énergie interne entre
structures magnétiques et non-magnétiques est en accord avec les résul-
tats de Klaver et al. (0.546 eV /atome) [66] et de Jiang et al. (0.56 eV /atome)
[129]. La différence d’énergie entre les phases magnétiques cubique cen-
trée et cubique a faces centrées correspond a une température de 1320 K.
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C’est une premiere approximation, mais on retrouve 'ordre de grandeur
de la température de transition de phases ferritique—austénitique du fer
(expérimentalement 1185 K).

Le moment magnétique du fer Le moment magnétique de chaque
atome a été calculé avec SIESTA-NC. Nous présentons ces résultats ainsi
que ceux issus d’autres méthodes ab initio dans les tableaux 2.4 et 2.5.

Avec SIESTA-NC le moment magnétique atomique du fer Mp, est
2.32 up, en accord avec les 2.22 up expérimentaux. Comme le proposaient
Wang et al. [127], les calculs LDA ne sont pas en accord avec l'expéri-
ence. Tous les calculs GGA sont globalement équivalents : seuls les calculs
VASP-US surestiment nettement Mr, de 13 %. On ne peut cependant as-
socier cette surestimation a un effet du pseudo-potentiel ou de la base car
le méme type de calcul (ondes planes et pseudo-potentiels US) donne un
résultat satisfaisant (PWSCEF-US : 2.23 up). Il s’agit peut-étre d’un prob-
leme lié au pseudo-potentiel ultrasoft fourni avec le code VASP et qu'on
ne peut modifier.

] Référence \ Méthodologie \ Mk, (1) \

Ce travail | SIESTA-NC GGA 2.32
Ce travail | PWSCF-US GGA 2.23
[68] VASP-US GGA 2.52
Ce travail | PWSCF-PAW GGA 2.20
[68] VASP-PAW GGA 2.21
[66] VASP-PAW GGA 2.2
[127] LAPW LDA 2.08
[125] Exp. 2.22

TABLE 2.4 — Comparaison du moment magnétique atomique Mg, (up) du fer cubique
centré ferromagnétique calculé avec SIESTA-NC et PWSCF-PAW avec des calculs ab
initio antérieurs.

Une premiere conclusion pour Fe : les résultats SIESTA-NC sont en
accord satisfaisant a la fois avec les calculs réputés plus robustes PWSCEF-
PAW et avec I'expérience.

Le chrome

Propriétés énergétiques et structurales Le chrome est un élément com-
plexe. Fawcett a écrit une revue trés détaillée de ses propriétés énergé-
tiques et structurales expérimentales [130]. On trouvera plus d’informa-
tions quant a ses propriétés magnétiques dans la revue de Zabel [131]. A
I'état fondamental, il a un réseau cubique centré de parametre de maille
ac, = 2.884 A. C’est un élément antiferromagnétique trés singulier, car il
présente une onde de spin [132], ce qui signifie que 'amplitude de son
moment magnétique local est modulée de fagon sinusoidale. Le schéma
d’une onde de spin est proposé dans la figure 2.3. En 1’absence de dé-
fauts (lacunes, impuretés, surfaces, dislocations, ...), cette onde de spin
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est incommensurable (ISDW), c’est-a-dire que le rapport de la période du
cristal sur celle de I'onde de spin n’est pas entier. Le vecteur de propa-
gation de 1'onde de spin Q est dans la direction [100] du cristal [131]. Sa
periode varie de 60 A a température nulle jusqu’a environ 78 A a la tem-
pérature de Néel Ty de 311K. C’est a cette température relativement
élevée en comparaison des températures de Néel des autres éléments an-
tiferromagnétiques que le chrome devient paramagnétique (pour rappel,
TCurie<P€) = 1043 K)

FIGURE 2.3 — Représentation schématique d’une onde de densité de spin (SDW) de
vecteur d’onde dans la direction [100]. L'amplitude des moments magnétiques atomiques
représentés par les fleches varie de facon sinusoidale dans la direction de propagation.
Figure de Zabel [131].

Cette onde de densité de spin incommensurable (ISDW) n’est pas 1'é-
tat magnétique fondamental calculé par les fonctionnelles d’échange et
corrélation LDA et GGA [133, 134, 135]. Hafner, Cottenier ou Marcus et
al., par exemple, montrent que ces fonctionnelles d’échange et corrélation
conduisent pour Cr a un état fondamental antiferromagnétique commen-
surable (AF) représente sur la figure 2.4. Dans cette phase magnétique,
une maille cubique centrée contient un Cr de spin « + » et un Cr de spin
« —». Les états ISDW et AF sont en fait quasi-dégénérés. C’est la raison
pour laquelle I'ensemble des calculs ab initio de la littérature se font dans
I'approximation AF.

FIGURE 2.4 — Maille élémentaire de Cr dans la phase antiferromagnétique AF. Les mo-
ments magnétiques atomiques sont représentés par des vecteurs anti-paralleles entre plus
proches voisins. Cette phase est une approximation de la phase ISDW présentée dans la
figure 2.3.

Comme pour Fe, nous avons calculé 1’énergie totale de Cr dans les
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réseaux cubique centré et cubique a faces centrées pour différents volumes
atomiques, que nous présentons dans la figure 2.5. Le chrome magnétique
est instable dans la phase cubique a faces centrées.
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FIGURE 2.5 — Energies relatives calculées avec SIESTA-NC des phases cubique centrée
(cc) et cubique faces-centrées (cfc) antiferromagnétique (AF) et non-magnétique (NM)
du chrome en fonction du volume atomique. La référence en énergie est la phase cc AF
de parameétre de maille ac, = 2.88. Les calculs polarisés en spin dans la structure cfc
tombent dans un minimum d’énergie qui correspond a un état non-magnétique.

Le parametre de maille d’équilibre avec SIESTA-NC est ac, = 2.89 A
(5.445Bohr). La structure non-magnétique (NM) est 0.028 eV, c’est-a-dire
324K plus énergétique que I'état fondamental cc antiferromagnétique, en
accord relatif avec Klaver et al. (0.014eV/atome) [66]. Rappelons que la
température de Néel de Cr est Ty = 311 K. Pour Marcus et al. [135], cette
faible différence d’énergie entre les phases AF et NM est responsable de
I'inversion de stabilité ISDW-AF en GGA.

Le moment magnétique du chrome Comme le montre le tableau 2.5,
le moment magnétique local Mc, du chrome antiferromagnétique AF
dépend beaucoup de la méthode de calcul.

Toutes les valeurs calculées avec une fonctionnelle d’échange et cor-
rélation GGA sont supérieures aux valeurs expérimentales d'un facteur
deux ou plus. Chen et al. montrent que cette propriétés de Cr dépend
fortement de la paramétrisation LDA choisie [140]. Les calculs LSDA sont
généralement plus proches des résultats expérimentaux que les calculs
GGA. Le moment magnétique de Cr est en effet trés sensible a la fonc-
tionnelle d’échange et corrélation utilisée [134]. Le moment calculé avec
SIESTA-NC est dans la moyenne supérieure des résultats ab initio. Les ré-
sultats PAW sont inférieurs aux résultats NC, eux-méme inférieurs aux
résultats US. En particulier, le pseudo-potentiel US fourni avec le code
VASP tres largement répandu surestime tres largement le moment mag-
nétique des atomes de Cr. Les résultats NC sont surestimés par rap-
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| Référence | Technique | Mcr () |
Ce travail SIESTA-NC GGA 141
Ce travail PWSCE-US GGA 1.30
[68] VASP-US GGA 1.97
Ce travail PWSCEF-PAW GGA 1.20
[68] VASP-PAW GGA 0.92
[66] VASP-PAW GGA 1.1
[133] VASP-PAW GGA 1.19
[136] FLAPW GGA 1.19
[137] FLAPW GGA 1.00
[134] FLAPW GGA 1.08
[138] FLAPW GGA 1.40
[139] FLAPW GGA 0.99
[133] LMTO GGA 0.99
[139] FLAPW LDA 0.44
[140] FLAPW LDA 0.67,0.70, 1.397
[40] diffraction de neutrons 0.40
[46] diffusion de neutrons 0.43%, 0.62¢

TABLE 2.5 — Moment magnétique calculé avec différentes méthodes ab initio et résultats
expérimentaux pour le chrome cubique centré .

“ selon la fonctionnelle d’échange et corrélation LSDA utilisée

b valeur moyenne de l'onde de spin a 4.2 K

¢ valeur maximum de "onde de spin a 4.2 K.

port aux PAW. On n’observe pas d’effet des bases. Une fonctionnelle
d’échange et corrélation GGA surestime le moment magnétique de Cr,
mais la LDA n’est pas capable de trouver le bon état fondamental cubique
centré [140, 135, 133, 141, 134].

Nos calculs sont faits dans 1’approximation des spins colinéaires : les
moments magnétiques atomiques sont des scalaires. Ce travail est, de fait,
plus particulierement orienté vers 1’alliage riche en fer. Or, le diagramme
de phases magnétiques du systeme montre que des 1.5 a 1.75 % Fe, I'alliage
a 0K est AF [48, 46, 45]. La non-prise en compte de 'ISDW dans notre
étude est donc raisonnable.

Lien entre volume atomique et moment magnétique

Nous récapitulons les paramétres de maille calculés pour Fe et Cr cu-
biques centrés dans les états magnétiques et non-magnétiques dans le
tableau 2.6. Tous les résultats présentés sont issus de calculs GGA dans
I'approximation des pseudo-potentiels NC, US ou PAW. Seule la derniere
ligne correspond a un calcul tous électrons en LDA, pour indication. Les
parametres de maille de Fe et de Cr calculés en PAW et GGA sont légere-
ment sous-estimés (d’environ 1 %). Au contraire, les calculs SIESTA et US
surestiment de moins de 1% le parametre de maille.
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are (A) acr (A)
Référence Méthodologie FM |NM | AF | NM
Ce travail SIESTA NC GGA | 2.879 | 2.81 | 2.886 | 2.86
[68] VASP US GGA 2.879 - 2918 | 2.851
Ce travail PWSCF PAW GGA | 2.836 | 2.82 | 2.87 | 2.85
[68] VASP PAW GGA | 2.831 - | 2.850 | 2.836
[66] VASP PAW GGA | 2.829 - | 2.863 -
[127] LAPW LDA 2.758 | 2.70 - -
[125] Exp. 2.87 - 2.88 -
Pearson selon [69] Exp. 2.86 - - -
[127] Exp. 2.861 - - -

TABLE 2.6 — Parametres de maille calculés et expérimentaux en Angstroms (A).

L'approximation des pseudo-potentiels n’a pas d’effet notable sur le
parameétre de maille.

Nous avons calculé le moment magnétique du fer et du chrome en
imposant différents parametres de maille. Nous représentons sur la figure
2.6 I'écart relatif du moment magnétique local en fonction de 1’écart relatif
du volume atomique. Les calculs sont ici réalisés en SIESTA-NC.
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FIGURE 2.6 — Evolution relative du moment magnétique des atomes de Fe et Cr cc avec le
volume atomique dans I"approximation des pseudo-potentiels a norme conservée (calculs
SIESTA-NC).

On observe sur la figure 2.6 que 'augmentation relative de moment
magnétique est quasi-linéaire avec l'augmentation relative de volume
atomique. Ces calculs montrent que la sensibilité du moment magnétique
au volume atomique est environ 5.3 fois supérieure dans le chrome que
dans le fer. Pour des variations de volume de 1’ordre de 2% par rapport
au volume d’équilibre, le moment magnétique local du fer varie de moins
de 5%. C’est une variation de 25% que subit le moment magnétique
du chrome pour une méme dilatation de la maille. On peut alors expli-
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quer pourquoi le moment magnétique atomique de Cr est sensible a 'ap-
proximation des pseudo-potentiels. De faibles variations de parametres
de maille, qui ne remettent pas en cause l'approximation des pseudo-
potentiels, ont de grandes conséquence sur le moment magnétique cal-
culé.

Densités électroniques du fer et du chrome non-polarisés en spin

Nous représentons dans la figure 2.7 les densités d’états électroniques
projetées des éléments Fe (en haut) et Cr (en bas) magnétiques et non-
magnétiques. Les PDOS non-magnétiques permettent de mieux appréhen-
der les conséquences du magnétisme sur les éléments.
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FIGURE 2.7 — Densité électronique projetée des éléments purs Fe et Cr cubiques centrés
magnétiques (trait plein) et non-magnétiques (trait pointillé) calculés en SIESTA-NC. Le
pic antiliant des éléments non-magnétiques est repéré par une étoile.

Pour les deux éléments, nous voyons sur la figure 2.7 que la structure
électronique non-magnétique est tres classique : on retrouve la structure
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typique a 3 bandes (liante et non-liante difficilement discernables puis
anti-liante) d"un métal cubique centré.

Dans Fe, le niveau de Fermi tombe dans un maximum de densité d’é-
tats. C’est une position peu stable.

Dans Cr, le niveau de Fermi tombe dans le deuxiéme pseudo-gap (un
minimum) de la densité d’états. C’est une position beaucoup plus stable.

Densités électroniques du fer et du chrome magnétiques

Les densités électroniques du fer et du chrome magnétiques calculées
avec SIESTA-NC sont également représentées sur la figure 2.7.

La densité électronique projetée de Cr magnétique est similaire au Cr
non-magnétique : le niveau de Fermi se situe entre les pics des états liants
et antiliants, dans la bande majoritaire (1) ou minoritaire ({.).

Pour le fer, la densité électronique est trés différente. On peut la lire
dans le cadre théorique de Stoner, dans lequel les bandes 1 et | sont dé-
calées par rapport au niveau de Fermi a 1’état magnétique dans des sens
différents. Le canal majoritaire (1) est décalé vers les basses énergies, tan-
dis que le canal minoritaire est décalé vers les hautes énergies. On peuple
ainsi un pic de plus basse énergie dans le canal majoritaire, la densité d’é-
tat au niveau de Fermi est plus faible. La bande () est décalée vers les
énergies plus hautes. Le pic antiliant est ainsi complétement vidé, de sorte
que le niveau de Fermi tombe dans un pseudo-gap.

Bilan sur les éléments purs

Cette premiere partie d’étude ab initio nous permet cependant les con-

clusions suivantes :

- méthodologiquement d’abord : nos résultats sont cohérents avec les
résultats antérieurs, ce qui valide nos choix. Nous utilisons une fonc-
tionnelle d’échange et corrélation de type GGA. Aprés plusieurs
tests, nous choisissons le paramétrage de Perdew, Burke et Ernz-
erhof (PBE) [88].

— L'influence la plus notable entre les différentes approximations
mises en ceuvre concerne le lien entre pseudo-potentiels et moment
magnétique atomique de Cr. Celui-ci est surestimé dans les calculs
utilisant des pseudo-potentiels a norme conservée.

2.3.2 Propriétés d’alliage

L’objet de ce paragraphe est de comprendre les phénomenes liés au
mélange du fer et du chrome a température nulle, dans 1'objectif de pou-
voir extrapoler ces résultats a température finie par la suite. Les matéri-
aux d’intérét pour le nucléaire étant constitués d’une matrice riche en fer,
c’est la dissolution du chrome dans le fer qui retient plus particulierement
notre attention. Nous étudions dans un premier temps la mise en solution
de 'un des éléments dans 'autre. Dans un deuxiéme temps, nous étu-
dions l'interaction de deux impuretés. Enfin, nous étudions les propriétés

47



2. Carcurs DFT ET PROPRIETES ENERGETIQUES

48

de mélange dans I’ensemble du domaine de définition. Nous portons une
attention particuliere aux propriétés structurales, magnétiques et énergé-
tiques de ce mélange.

Dissolution d’une impureté de chrome dans une matrice de fer

Propriétés structurales Lors de la dissolution d"une impureté de chrome
dans le fer, nous n’observons pas de variation notable des parameétres
structuraux. Les deux éléments ayant des parameétres de maille similaires
(Ar/r = 0.28 %), la distance entre I'impureté Cr et I'atome de Fe 1°" voisin
est augmentée de seulement 0.28 %.

Propriétés énergétiques La variation énergétique due a la substitution
d’un atome de matrice par une impureté est donnée par I'énergie de mise
en solution AESCO’ld””S Fe que nous calculons ab initio :

AESHansFe — F (FenCry) — (NE (Fe) + E (Cr)) (2.17)

ott E (FenCry) est I'énergie totale d’une super-cellule contenant un maxi-
mum d’atomes de Fe et un seul Cr. E (Fe) (E (Cr)) est ’énergie d'un atome
de Fe (Cr) dans la structure cubique centrée FM (AF) fondamentale. Le
parametre de maille de la super-cellule FexCr; est celui de Fe pur, Cr
étant tres dilué. Pour tous les résultats présentés, N est testé jusqu’a 249
(super-cellule 5 x 5 x 5 a 2 atomes par maille), ou toutes les propriétés
sont convergeées.

Une énergie de mise en solution négative signifie que la réaction est
exothermique, c’est-a-dire que la substitution est favorable.

L’énergie de mise en solution d'une impureté Cr dans Fe calculée avec
SIESTA-NC est de AEC/#sFe — —0.466eV et —0.20eV en PWSCF-PAW.
Ces énergies de mise en solution sont en accord relatif avec les calculs
précédents récapitulés dans le tableau 2.7. L'énergie de mise se calcule a la
limite infiniment diluée, ce qui est impossible pour des calculs DFT péri-
odiques. Nous indiquons les concentrations des super-cellules de calcul
pour référence. La différence entre les méthodes est a relier aux propriétés
magnétiques du mélange.

Propriétés magnétiques Nos calculs montrent que Mc, est anti-aligné a
MF,. La figure 2.8 illustre la configuration magnétique de Cr (en noir) et
de sa premiere sphere de coordination (en blanc). Les spheres suivantes
ne sont pas modifiées par la mise en solution.

Le moment du fer reste ainsi quasiment inchangé, alors que celui de
Cr augmente de 95% et s’anti-aligne aux Fe. Les moments magnétiques
des Fe 2°mes et 3°Mes yoisins sont 2.32 et 2.34 . On observe un trans-
fert de charge de Cr vers la matrice de Fe. L'impureté perd 0.36 électron
redistribué de facon homogene sur I'ensemble des Fe de la super-cellule.

Olsson et al. [68] calculent une énergie de mise en solution similaire en
US et 0.3 eV plus faible en PAW. Le moment porté par I'impureté calculée
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’ Référence \ Méthode \ M (up) \ AE;’Z"I“”SF ¢ (eV) \ xcr (%) ‘

Ce travail | SIESTA NC —2.55 —0.47 0.4
Ce travail | PWSCF PAW | —2.20 —0.20 04
[68] VASP US —2.40 —0.46 1.852
[68] VASP PAW —-1.59 —0.12 1.852
[66] VASP PAW -1.8 - 1.85
[49] Exp. a 300K —0.7 -
[47] Exp.a42K | —1.16 -

TABLE 2.7 — Moment magnétique porté par un atome de Cr en impureté (concentration
xcy) dans une matrice de Fe et énergie de dissolution de Cr dans Fe. Les expériences sont
de diffusion de neutrons.

* Ce chiffre n'est pas explicite dans l'article de Olsson et al. [68]

FIGURE 2.8 — Impureté Cr (en noir) et sa premiere sphere de coordination dans une
matrice Fe (en blanc). Les fleches indiquent le moment magnétique de chacun des atomes :
+2.31 up pour les Fe de la premiere sphere de coordination, au lieu de +2.32 up sans
impureté, et —2.55 upg pour l'impureté Cr, antiferromagnétique au lieu de £1.31 ypg dans
I'élément pur.

en PAW est plus faible (—1.59 ug). Le tableau 2.7 reprend les différentes
mesures du moment porté par un Cr en impureté dans une matrice de
Fe issues dans la littérature. Collins et Low [49] mesuraient un moment
antiparallele de —0.7 up par diffraction de neutron, mais a température
ambiante, température correspondant au tiers de la température de Curie.
Le moment est donc déja fortement diminué par rapport a 0K. Un peu
plus tard, Aldred et al. mesurent par diffraction de neutrons —1.16 yp pour
Cr et +2.174 up pour les premiéres spheéres de coordination de nature Fe a
5K [43, 47]. Les résultats DFT sont en accord raisonnable avec ces mesures
expérimentales.

Propriétés électroniques Pour comprendre le lien entre le moment anti-
aligné du chrome et 1’énergie de mise en solution négative, nous représen-
tons sur la figure 2.9 la densité électronique projetée d'un atome de Cr
dans une matrice de Fe (en noir) et dans une matrice de Cr (en rouge,
correspondant a la figure 2.7 présentant la PDOS du chrome pur).

La bande 1 au-dessous du niveau de Fermi de I'impureté Cr dans Fe se
dépeuple au profit de la bande | : le moment magnétique atomique de Cr
augmente. De plus, le pic liant de la bande | entre 0 et —3eV est déplacé
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FIGURE 2.9 — Densité électronique projetée d'un atome de Cr dans une matrice de Fe
(noir) ou dans un matrice de Cr (rouge). La courbe rouge correspond a la figure 2.7.

vers des énergies plus basses, entre —1 et —4 €V, ce qui minimise 1'énergie
de bande de Cr et diminue ainsi I’énergie totale du systeme.

On représente sur la figure 2.10 la PDOS de Fe dans Fe (en rouge,
correspondant a la figure 2.7 présentant la PDOS du fer pur), et de Fe
premier voisin de I'impureté Cr dans une matrice de fer.
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F1GURE 2.10 — Densité électronique projetée sur I’atome de Fe premier voisin de I'impureté
de Cr (noir) et comparaison avec celle de Fe pur (rouge). Ces résultats sont issus de calculs
en SIESTA-NC.

On observe sur cette figure 2.10 que la PDOS de Fe est tres faiblement
modifiée par la présence de I'impureté Cr. L'énergie de mise en solution
de Cr dans Fe est donc une conséquence de l'effet des atomes Fe sur Cr et
non de Cr sur la matrice Fe.

On peut alors expliquer la surestimation de 'énergie de mise en solu-
tion de Cr dans Fe par les méthodes et approximations qui surestiment le
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moment magnétique de Cr. Que les pseudo-potentiels soient US, NC ou
PAW, la diminution de 1’énergie du systéme lors de la mise en solution de
Cr dans Fe est due a la diminution de 1’énergie de bande de Ct, c’est-a-
dire a I'augmentation du moment magnétique de Cr. Les approximations
US et NC, qui surestiment le moment magnétique de Cr, surestiment en
conséquence la diminution de I'énergie de bande et donc I'énergie de mise
en solution.

En résumé : plus le moment magnétique de Cr dans Fe est fort, plus
la mise en solution est favorable. Les pseudo-potentiels US et NC sures-
timent le moment magnétique de Cr, ils surestiment donc la stabilisation
de Cr en solution dans Fe.

Dissolution d’un atome de fer dans une matrice de chrome

A Tautre extrémité du diagramme de phases, Fe est en solution dans
Cr. A seulement 2.8 % Fe, Moze et al. [142] montrent par diffusion diffuse
de neutrons en faisceau polarisé que l'impureté Fe possede un moment
antiferromagnétique M;,,, = —2.13 up couplé a la phase antiferromagné-
tique commensurable AF de Cr (représentée sur la figure 2.4). L'impureté
ne perturbe pas le moment magnétique des atomes de matrice voisins
d’amplitude 0.72 up.

La mise en solution d"un Fe dans une super-cellule de taille 5 x 5 x 5,
c’est-a-dire de 250 atomes, correspond a une concentration de 0.4 % en Fe
inférieure aux 2.8 % délimitant la transition de phases ISDW-AF. A cette
concentration, c’est donc une phase ISDW (représentée sur la figure 2.3)
qui est observée expérimentalement [142, 130, 131]. Les calculs présentés
ici, qui sont dans 1'approximation AF, sont donc moins justifiés que pour
des concentrations plus fortes en Fe. Nous présentons donc ici des résul-
tats succincts.

L'énergie de mise en solution AH!¢#"C" calculée avec SIESTA est de
+0.288 V. Il est donc défavorable de substituer un atome de Cr par un
atome de Fe. La structure magnétique de l'impureté et de ses trois pre-
mieres spheres de coordinations est représentée sur la figure 2.11. Le mo-
ment magnétique de I'impureté Fe est —0.14 yp. Il est anti-aligné au mo-
ment magnétique local de ses premiers voisins Cr de moment 1.45 ug, et
aligné aux moments des deuxiemes voisins d’amplitude —1.49 yp. La ma-
trice, qui reste dans une phase magnétique AF, est tres faiblement pertur-
bée par la présence de Fe : Le moment des troisiémes voisins est d’ampli-
tude —1.47 up, pour converger ensuite a 'amplitude de Cr pur : £1.41 y3p.

Ces résultats sont en désaccord avec les récents calculs de Mishra [136].
Cet auteur mesure 1'effet d’'un atome d’impureté Fe dans une matrice de
Cr AF en FLAPW. Fe y a un moment faible (0.22 yp) aligné avec ses per-
miers voisins. Les moments magnétiques atomiques des premiers, deux-
iemes et troisiémes voisins sont différents de ceux des atomes de volume
de moins de 5 %.

Pour trouver l'état fondamental magnétique d'une structure, il faut
tester un grand ensemble de configurations magnétiques initiales, chacune
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FIGURE 2.11 — Structure magnétique calculée en SIESTA-NC d'une impureté Fe (en
blanc) dans une matrice Cr (en noir). Les moments magnétiques atomiques des 1¢7, 2€ et
3¢ voisins de I'impureté sont indiqués.

convergeant vers un minimum local de la surface de potentiel. Nous avons
en effet trouvé une structure trés comparable a celle de Mishra, mais il ne
s’agit que d’un minimum local. La structure la plus basse en énergie est
celle présentée ci-dessus et représentée sur la figure 2.11. D’autres calculs
ab initio sont en désaccord relatif, mais les super-cellules sont alors de
concentrations supérieures a 6 % [137].

Interactions entre impuretés

La dissolution d'une impureté chrome dans le fer est exothermique.
Cette propriété est liée au moment magnétique des atomes de Cr. Nous
voulons maintenant comprendre comment interagissent deux impuretés
dans une matrice de fer.

Nous pouvons, pour comprendre si les impuretés s’attirent ou se re-
poussent, calculer 1’énergie de liaison Eg;i;gf (i) entre atomes de Cr i®™m
voisins dans une matrice de Fe :

EC-Cr (i) = E{l) (Fen_2Cra) + NE (Fe) — 2Eqr (Feny1Cr1),  (2.18)

liaison
ol Et(:))t (Fen—2Cry) est 1’énergie totale d’une super-cellule de N atomes
dans laquelle deux des atomes sont des Cr i*™ voisins.

La figure 2.12 présente 1’évolution de I'énergie de liaison Cr—Cr (Fe-
Fe) dans une matrice de Fe (Cr) pour une distance entre impuretés al-
lant jusqu’aux 13€ voisins. Ces calculs sont réalisés dans une super-cellule
5 x 5 x 5 (250 atomes) en SIESTA-NC. Les données brutes sont indiquées
dans le tableau 2.8. L'énergie de liaison Cr—Cr croit rapidement lorsque les
impuretés se rapprochent. Elle diminue de moitié entre 1° et 2¢ voisins,
puis est divisée par quatre entre 2¢ et 3¢ voisins.

Lien avec le magnétisme Le moment d’un atome de Cr en impureté est
anti-aligné aux moments des atomes de Fe de la matrice. Quand deux
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FIGURE 2.12 — (en haut) énergies de liaison Cr—Cr dans Fe (carrés) et Fe—Fe dans Cr
(cercles) calculées avec SIESTA-NC. Les distances sont indiquées en unités réduites et en
voisinage.

(en bas) moment magnétique des deux impuretés Cr dans Fe en fonction de la distance
Cr—Cr. Les moments des Fe ne sont pas indiqués car de nombreuses configurations mag-
nétiques dégénérées existent pour Fe dans Cr.

atomes de Cr se rapprochent 'un de I’autre, un phénomene de frustration
a lieu . Quelle que soit la distance entre Cr, leurs moments sont anti-alignés
aux Fe. Les moments des Cr sont donc frustrés. Les moments frustrés
portés par les Cr diminuent lorsqu’ils se rapprochent. L'énergie de liaison
est en conséquence positive (i.e. répulsive).

La convergence n’est atteinte que pour des distances entre impuretés
Cr de 7 sphéres de coordinations ou plus. C’est une tres longue portée.
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| dcr—cr (voisins) | dcr—c, (unités réduites) | Mc, (up) | Ef7.S7 (eV) |
1 0.87 —2.42 0.37
2 1.00 —2.42 0.20
3 1.41 —2.51 0.05
4 1.66 —2.52 0.05
5 1.73 —255 0.05
6 2.00 —2.55 0.03
7a13 2.18 —2.55 0.00

TaBLE 2.8 — Energies de liaisons Cr—Cr (SIESTA-NC) dans une matrice de Fe pour des
distances entre impuretés de 1 a 13 spheres de coordination, et moment magnétique Mc,
porté par chaque impureté Cr.

6 T I T T T T T
— Crpur
B — Cr impureté
Cr 3NN
4= — Cr2NN
— Cr INN

s 7z

Densité électronique (états/eV)

4 2 0
E-E_(eV)

F1GURE 2.13 — PDOS calculées avec SIESTA-NC de Cr pur (en noir), Cr en impureté
dans Fe (en rouge), deux Cr premiers voisins dans Fe (en violet), et deuxiémes (en bleu)
et troisiemes voisins (en vert).

Au contraire, deux impuretés Fe dans Cr ont des moments magné-
tiques atomiques quasi-nuls, quelle que soit leur distance. L'énergie de
liaison est faiblement répulsive en 1€ et 2¢ voisins d"un ordre de grandeur
en-dessous de la répulsion Cr—Cr dans Fe. En 3° voisins, les impuretés Fe
ne se voient déja quasiment plus. Ces interactions sont de beaucoup moins
longue portée que pour Cr-Cr dans Fe.

Energies de mélange
L'énergie de mélange AE,,;, d'une distribution donnée de N atomes
de Fe et M atomes de Cr est calculée ab initio selon la relation suivante :
E (FenCry) — (NE (Fe) + ME (Cr))
N+M

AE iy = (2.19)



2.3. Notre étude de l'alliage Fe—Cr

ott E (FenCryp) est I'énergie totale d'une super-cellule contenant N atomes
de Fe et M atomes de Cr. Les énergies de référence de Fe et Cr sont cal-
culées ab initio dans la phase cubique centrée, avec le parametre de maille
de I’élément pur.

Le parametre de maille utilisé pour la super-cellule contenant de Fe
et de Cr est celui de Fe. En effet, les parametres de maille de Fe et Cr
sont trés proches, et nous nous intéressons principalement a la solution
solide riche en Fe. Nous avons comparé les résultats de la solution solide
a' avec des calculs similaires utilisant le parametre de maille de Cr ac,,
ou celui obtenu par la loi de Vegard : ayegsa = XFelre + Xcracy. C'est une
relation similaire qui a été obtenue par diffraction de rayons X par Leslie,
Zwell et Speich [143, 144] : ag,, ¢, = ape+ (5+0.5) x 10~*x. La différence
d’énergie totale entre les super-cellules avec ces différents parametres de
maille est inférieure a la précision des calculs.

Les structures FenyCrys ont été générées suivant deux méthodes. La
plus grande partie de ces structures sont des structures simples choisies
pour donner a priori des énergies de mélange faibles ou correspondent a
des structures ordonnées classiques des réseaux cubiques centrés (B, DO;3,
B3y, ...). Dans ces deux cas, les structures sont ordonnées, au sens ot les
fonctions de corrélation sont non-nulles. Le reste des structures sont des
structures spéciales quasi-aléatoires (SQS). Le détail théorique et pratique
de la génération de ces structures par Enrique Martinez avec le code ATAT
[145] est donné en annexe B. L'intérét des structures SQS est d’approximer
une solution solide idéale en générant des structures ayant des fonctions
de corrélation nulles.

Les énergies de mélange des structures ordonnées et SQS calculées
avec SIESTA et PWSCF en pseudo-potentiels a norme-conservée et PAW
sont indiquées sur la figure 2.14.

L'énergie de mélange AE,,;, change de signe aux faibles concentrations
en Cr : autour de x¢, = 0.15 en SIESTA-NC, et xc, = 0.07 en PWSCF-PAW.
Les résultats SIESTA-NC couvrent un domaine d’énergie plus vaste que
les résultats PWSCF-PAW. SIESTA-NC surestime la stabilisation de la so-
lution solide riche en Fe et la déstabilisation de la solution solide équimo-
laire Fe() 5Cr( 5. Comme pour I'impureté Cr dans la matrice Fe, les calculs
SIESTA-NC surestiment les moments magnétiques de Cr et surestiment en
conséquence les interactions (répulsives ou attractives) entre atomes de Cr.

Un intermétallique autour de 4% Cr? L'énergie de mélange des struc-
tures ordonnées et SQS de concentration globale en chrome inférieure a
20 % sont représentées sur la figure 2.15. On représente également 1'én-
ergie de mise en solution du chrome dans le fer en tirets pointillés. Il
s’agit de I'énergie gagnée par la solution solide lorsque la concentration
en chrome augmente, dans I’hypothese ot les atomes de Cr n’interagissent
pas entre eux.

L'énergie de mélange de la structure FezCr; entourée en noir sur la
tigure 2.15 est égale a —18.36 meV /atome. Elle est inférieure a 1’énergie
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FIGURE 2.14 — Energies de mélange en fonction de la concentration de la super-cellule
en Cr des structures ordonnées (symboles vides) et SQS (symboles pleins) calculées en
PWSCE-PAW (noir) et SIESTA-NC (rouge).

de mise en solution. Les interactions entre atomes de Cr stabilisent donc
le systeme dans cette structure ordonnée, en opposition avec la tendance
générale de répulsion entre atomes de Cr. Dans cette structure a 3.7 % Cr,
le réseau est de type cubique centré 3 x 3 x 3 a 2 atomes par maille. Cette
structure ordonnée, observée parallelement par Erhart et al. [146] con-
tient 52 atomes de Fe et 2 atomes de Cr distants de 7.48 A (2.6 ap.) dans
la direction (111). Chaque atome de Cr a ses neuf premieres spheres de
coordination occupées par Fe et 25% de sa dizieme sphere occupée par
Cr. Cependant, I’énergie de mélange de cet intermétallique est seulement
1.12meV par atome de Cr plus basse que l'énergie de mise en solution
(49 meV par atome de Cr selon les calculs VASP-PAW de Erhart et al.).
Cet intermétallique n’existe donc certainement qu’a des températures ex-
trémement basse, et ne pourraient étre observée expérimentalement. Deux
structures ordonnées Fe;5Cr; et Fe14Cry ont également été proposées a 0 K
par Nguyen-Manh et Dudarev, et Pareige et al. [147, 148]. Selon nos cal-
culs, ces structures ont une énergie de mélange supérieure a I'énergie de
mise en solution. Cependant, la difference entre ces deux énergies est ici
tellement petite que la trés faible variation de parametre de maille entre
les simulations suffit certainement a l'inverser.

La structure B2 La structure B2 est la structure ordonnée dont 1’énergie
de mélange est la plus haute (AE,,;, = 0.186€eV en SIESTA-NC, 0.187 eV
en PWSCF-PAW et 0.199 eV en VASP-PAW selon Klaver et al. [66]). Cette
structure B2 illustre bien la dépendance complexe de 1'énergie de liaison
Cr—Cr avec I'environnement local. Si les moments magnétiques atomiques



2.3. Notre étude de l'alliage Fe—Cr

30} ° .
—~ o °
> 20F . .
ETY s

L A ]
S 10F & B
c * g © A
& | o o 4

N L 5 ® A L]
GE) 0‘,\2 N =& &
8 3 A a
© bl Aa,e 20 ° AA A 1
5100 \A A 7]
E C \%AAA AAAA A 1
c C ]
w201 N ]
i NoooA ]
r N ]
30 AN ]
L | | A Y | | | | | | ]

0 0,05 0,1 0,15 0,2

Concentration totale en Cr

FIGURE 2.15 — Energies de mélange calculées en PWSCF-PAW (noir) et SIESTA-NC
(rouge) en fonction de la concentration globale en Cr. Les structures ordonnées sont en
symboles vides et SQS en symboles pleins. L'énergie de mise en solution du chrome dans
le fer calculée en PWSCF-PAW est représentée en tirets pointillés. La structure FesyCr
est entourée en noir.

des Cr voulaient simplement s’anti-aligner aux moments magnétiques des
Fe, alors la structure magnétique la plus stable serait celle représentée sur
la figure 2.8 : une phase antiferromagnétique AF similaire a celle de Cr
pur.

Or, selon les calculs SIESTA-NC et PWSCF-PAW, Fe et Cr portent tous
deux un moment positif (+1.70 et +-0.25 up) : le systeme est ferromagné-
tique. On représente la PDOS des éléments purs dans la structure B2 sur
la figure 2.16.

La structure électronique des atomes Fe et Cr de la structure B2 est
largement modifiée par rapport a celle des éléments purs dans leurs struc-
tures cubiques centrées magnétiques.

— L’atome de Fe dans la structure B2 est stabilisé par un transfert de

densité d’états du pic proche du niveau de Fermi des bandes 1 et
1 du fer pur. Ces transferts sont représentés par des fleches sur la
figure 2.16.

— Quant a l'atome de Cr, il est fortement déstabilisé par rapport au
chrome pur car il y a un pic densité d’états au niveau de Fermi,
repéré par une étoile rouge sur la figure 2.16. La présence d’un tel
pic est tres déstabilisante pour le systeme qui tend a se réarranger
pour minimiser la densité d’états au niveau de Fermi : le systéme est
instable.

Dans cette structure B2, on voit encore que c’est le chrome qui donne

toute sa complexité au probleme. Ce n’est pas un élément qui s’allie selon
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FIGURE 2.16 — (en haut) PDOS du fer cubique centré ferromagnétique et de I'atome de Fe
dans la structure FeCr B2. Des transferts importants de densité d’états sont représentés
par des fléches. (en bas) PDOS du chrome cubique centré AF et de I'atome de Cr dans
la structure FeCr B2. Dans FeCr B2, un nouveau pic de densité d’états apparait pour
I'atome de Cr au niveau de Fermi. On 'indique par une étoile rouge.

une vision simples des couplages ferromagnétiques / antiferromagné-
tiques satisfaits ou frustrés. L'énergie totale d'un alliage a base de fer et
de chrome est ainsi nettement dépendante de 1’environnement local de
chacun des atomes de Cr.

Distribution des moments magnétiques locaux

Nous représentons sur la figure 2.17 un diagramme de distribution des
moments magnétiques des atomes de Fe et Cr pour toutes les configura-
tions (SQS ou ordonnées) dont on a calculé I'énergie totale avec SIESTA-
NC. Ce sont ces mémes structures dont nous présentions les énergies de
mélange a la page 56.
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Fréquence (sans unité)

Les moments magnétiques des atomes de fer sont majoritairement
d’une amplitude entre 2.2 et 2.5 yp. Le fer pur a également une amplitude
de cet ordre. Le moment magnétique est donc peu affecté par la présence
du chrome.

Au contraire, les moments magnétiques des atomes de chrome ont une
amplitude dont la distribution est beaucoup plus large. Celle-ci varie d’en-
viron —2.5 up a +0.5 . Le léger pic de distribution autour de —2.5 up cor-
respond aux structures dans lesquelles le chrome est dilué dans la matrice
de fer. Le deuxieme pic entre —0.5 et +0.5p correspond a l'ensemble
des autres structures dans lesquelles les concentrations en chrome sont
supérieures a 16 % Cr. Il s’agit des structures dans lesquelles les atomes
de Cr interagissent entre eux de facon répulsive et complexe, ce qui con-
duit a un affaiblissement de leurs moments magnétiques atomiques pour
diminuer l'intensité de la répulsion. Le moment magnétique de 1’atome
de Cr dans l'alliage FeCr est largement dépendant du type d’atomes de
son environnement local.

Cette observation améne un nouveau regard sur les modeles d’inter-
action tenant explicitement compte du moment magnétique atomique que
I'on discutera dans le chapitre 3.
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2.4 Les surfaces libres de 1’alliage : état de ’art ab
initio

Cette deuxieme partie de 1'étude ab initio du systeme binaire fer—
chrome est dédiée aux surfaces libres des éléments purs et de l'alliage.
On pourra se référer a I'ouvrage tres complet de Desjonqueres et Span-
jaard pour une présentation trés complete et didactique des concepts de
physique des surfaces [149]. Par calculs DFT, on étudie les surfaces a bas
indices de Miller des éléments purs, la ségrégation de Cr dans Fe, et 'effet
des interactions Cr—Cr dans ces surfaces. On a vu dans le chapitre précé-
dent que le magnétisme joue un role de premier ordre dans la physique
du systeme fer-chrome. Nous verrons que cet effet, amplifié en surface, a
des conséquences sur les phénomenes de ségrégation. L'effet des approxi-
mations méthodologiques est également discuté a la lumiére des résultats
précédents. Ces calculs sont essentiellement réalisés avec SIESTA car on
montrera qu’il est important que les super-cellules de calcul contiennent
un grand nombre d’atomes.

2.4.1 Surfaces libres des éléments purs

Malgré leur importance technologique, les surfaces libres de Fe et Cr
sont tres peu étudiées. Ce sont en effet des surfaces extrémement réactives,
ce qui rend les études expérimentales difficiles. La majorité des observa-
tions sont structurales, par LEED, MEIS et AES. On y mesure 1'effet de la
surface sur la distance entre les plans (les relaxations de surface). Bien que
ce soit une technique classique pour 1'étude des surfaces, les observations
au microscrope a effet tunnel (STM) des surfaces de Fe et Cr sont rares.
Elles apportent cependant une connaissance de base des propriétés élec-
troniques. La nécessité d"un ultra-vide et de trés basses températures pour
les observations expérimentales entraine un réel intérét pour les calculs ab
initio afin d’en savoir plus sur les propriétés structurales, électroniques,
magnétiques et énergétiques de ces surfaces.

Fe

Selon Tyson et Miller [150], 1’énergie nécessaire a la création d'une
unité de surface de Fe (110) se situerait entre 2.417 et 2.476]. Les pro-
priétés structurales des surfaces pures de Fe de bas indices de Miller
ont été systématiquement étudiées par Sokolov, Jona, Shih et Marcus
[151, 152, 153, 154, 155, 156, 157]. Elles se comportent en accord avec les
théories de Jona, Landman, Barnett et Cleveland [158, 159, 160, 161, 162] :
contraction de la premiére ou des deux premieéres distances interréticu-
laires, puis dilatation. S’en suivent des oscillations qui s’atténuent rapide-
ment en s’éloignant de la surface.

Les calculs ab initio de Blonski et al. montrent que la surface de Fe la
plus facile a créer a 0K (ayant la plus basse énergie de surface) a l'orien-
tation (110) [163]. Suivent les orientations (100), (211) puis (111). Les au-
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teurs observent que le moment magnétique atomique de Fe augmente en
surface. En particulier, dans la surface (100), il augmente de 2.22 a 2.95 up
(+33%). La surface (110) est moins sensible aux variations de moment
magnétique, avec un moment magnétique local de 2.59 up (417 %).

Cr

Les propriétés de surface de Cr sont mal connues. Les résultats expéri-
mentaux [164, 130, 165, 166, 167, 131] et théoriques [139, 168, 169, 170]
se limitent a 1’orientation (100) du fait de son intérét pour la magnéto-
résistance géante [171] justement due a la direction de propagation [100]
de l'onde de densité de spin (voir paragraphe 2.3.1) perpendiculairement
a une interface Fe(100)/Cr(100). Les calculs théoriques montrent que Cr
est trés modifié structuralement et magnétiquement par les surfaces libres.
Par exemple, le moment magnétique passe de 0.6 up en volume a presque
3 up (+400 %) dans la surface (100) [131, 130]. Structuralement, la contrac-
tion des premiéres couches est également notable (> 5 %) [169, 170].

2.4.2 Surfaces libres de 1’alliage et ségrégation a température
nulle

L'énergie de ségrégation d'un atome de chrome dans une surface de
fer est 1'énergie nécessaire a I'échange d’un atome de Cr en volume avec
un atome de Fe dans la surface.

Ponomareva et al [172] calculent en EMTO-CPA et DFT que Cr ne de-
vrait pas ségréger, ou de fagon tres limitée, dans Fe a 0 K. Ces auteurs mon-
trent également que l'énergie de ségrégation est fortement corrélée a la
concentration en chrome xc,, comme 1’est 1'énergie de mélange dont nous
discutions a la section précédente. D’autres auteurs trouvent différentes
énergies de ségrégation de Cr dans Fe, de différents signes, sans toutefois
donner d’explication physique [163, 173, 174]. Ruban et al. [175] calcu-
lent en LMTO-LDA une énergie de ségrégation tres positive (+0.16€V),
c’est-a-dire non-favorable. Nonas et al. [176] calculent en FP-KKR dans
I'approximation de la densité locale (LDA) une énergie de ségrégation
trés légerement négative a 0K (—0.03eV). Cela irait dans le sens de la
ségrégation de Cr en surface, mais reste trop faible en comparaison des
phénomeénes entropiques des quelques Kelvin. Geng [177] est le premier
a faire des calculs en GGA tous électrons et montre le role important de
la fonctionnelle d’échange et corrélation. L’énergie de ségrégation calculée
est tres légerement négative (—0.05eV), mais le calcul n’est pas explicité
dans l'article. Il montre également qu’a 0K, la répulsion entre éléments
de méme espece en volume comme en surface, dans Fe comme dans Cr,
induirait la ségrégation vers la surface de Fe dans Cr (100) mais pas 1'in-
verse. Il est cependant important de noter que tous les calculs ab initio
de la littérature se font dans de petites super-cellules (14 a 54 atomes) et
qu’une extrapolation aux systémes plus dilués nous parait injustifiée con-
sidérant les propriétés de l'alliage. Récemment, Ponomareva et al. [172]
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montrent par des calculs en PAW GGA que 1’énergie de ségrégation cal-
culée est faible, positive ou négative, et tres dépendante de la taille de
la super-cellule utilisée (voir tableau 2.11). Kiejna et Wachowicz [173] re-
font ces calculs en PAW-GGA mais se limitent également aux systemes de
petites tailles (trés concentrés). Les super-cellules utilisées contiennent 1
a 2 atomes par plan en moyenne. Ainsi, ce que les auteurs appellent én-
ergie de ségrégation d’une impureté est en fait I'énergie de ségrégation
d’une (quasi-)monocouche de Cr du volume vers la surface. Un exemple
probant est le moment magnétique calculé par Kiejna et Wachowicz pour
Cr dans la surface pour quatre orientations différentes [173]. Cr aurait son
moment magnétique local maximum dans le plan de surface dans l'ori-
entation (210), et minimum dans l'orientation (100). Or, la surface (210)
est la seule pour laquelle il ait utilisé une cellule plus grande (6 atomes
par plan). Il libére ainsi un degré de liberté magnétique et 'amplitude
augmente en conséquence. En fait, il observe ici un effet de taille et non
un effet de ségrégation d'impureté. C’est aussi la raison pour laquelle il
calcule une énergie de ségrégation quasi-nulle de Cr dans Fe (100).

2.4.3 Les surfaces libres étudiées : (100), (110), (111) et (211)

Dans cette étude, nous nous intéressons a quatre orientations de sur-
face : (100), (110), (111) et (211). Ces surfaces libres de faibles indices de
Miller sont représentées sur la figure 2.18.

FIGURE 2.18 — Ve du plan supérieur des surfaces d’orientation cristallographique (100),
(110), (111) et (211). Figures de Blonski et Kiejna [163].

Afin de comparer des orientations entre elles, il est commode de définir
la densité de surface p, le nombre d’atomes par unité de surface.

nombre d’atomes dans la surface d’orientation (hkl)

p (hkl) = (2.20)

aire de la surface
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Comme l'indique le tableau 2.9 par ordre croissant de densité, les qua-
tre orientations choisies sont a la fois d’indice de Miller bas et de densités
de surfaces représentatives : de la plus faible (111) a la plus forte (110) des
densités possibles dans un cristal cubique centré.

 [e@H[az7 477

(111) | 0577 | 4 3
(211) | 0.8165 | 3 3
(100) | 1 4 2
(110) | 1.4142 | 2 1

TABLE 2.9 — Densité de surface p des orientations (100), (110), (111) et (211) d'un
réseau cubique centré. L'unité d’aire est exprimée en coordonnées réduites afin de pouvoir
comparer Fe et Cr de parametres de maille différents. AZ() et AZ2) sont les nombres de
liaisons aux premiers et deuxiémes voisins coupées.

Par ordre de densité de surface croissante, on a donc :

o (111) < p (211) < p (100) < p (110).

244 Modele d’empilement pour les calculs ab initio
Par un empilement de couches minces séparées par du vide

En conditions tri-périodiques, les surfaces libres (hkl) sont modélisées
par un empilement de N plans atomiques d’orientation (hkl), et d’'une
couche de vide d’épaisseur L selon (hkl) [178].

Combien de plans empiler?

Le nombre de plans atomiques empilés N doit étre assez grand pour
que le plan central soit équivalent (structuralement, électroniquement et
magnétiquement) a un plan de volume, ce qui revient a séparer les deux
surfaces d’assez de couches atomiques pour qu’elles n’interagissent pas
entre elles. Deux stratégies sont possibles :

— augmenter le nombre de couches atomiques N par pas jusqu’a con-

vergence des propriétés de la couche centrale.

— fixer la couche centrale dans les positions de volume et augmenter

pas a pas N.
Cette derniere solution a 1’avantage de limiter N, mais nous observons
avec ce dernier schéma une convergence du moment magnétique local a
des valeurs différentes de celles en volume, sauf pour N aussi grand que
dans le premier schéma de convergence. C’est donc ce premier schéma
que nous utilisons dans la suite du document.

Nous trouvons N = 14 pour converger pour les quatre orientations.

C’est un nombre élevé, qui s’explique d'une part par les surfaces tres
ouvertes que nous étudions (les relaxations structurales se propageant
plus loin vers le volume), et d’autre part par les interactions magnétiques
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(il faut un certain nombre de couches pour qu'un atome de la couche cen-
trale ne ressente plus le tres grand moment magnétique d'un atome de
surface).

Symétries selon xy et concentrations surfaciques

Nos tests montrent que 14 couches sont nécessaires pour que les
atomes du plan central aient les propriétés d’atomes de volume. Or, les
puissances de calcul disponibles sont adaptées a 1’étude de quelques cen-
taines d’atomes seulement. On ne peut donc considérer que quelques
atomes par plan.

Par exemple, une super-cellule 2 x 2 x 14 contient déja 56 atomes si la
maille élémentaire ne contient qu'un atome. La concentration volumique
est donc au minimum de 1 pour 56, soit 1.8 %. Par contre, dans le plan, la
concentration minimum est déja de 1 pour 4, soit 25 %.

Du fait des puissances de calcul disponibles, une super-cellule de 14
couches atomiques ne peut contenir qu'un maximum d’une vingtaine
d’atomes par couche. Ainsi, le code SIESTA-NC permet, grace a sa base
localisée et aux pseudo-potentiels a norme conservée, de traiter assez
aisément jusqu’a 18 atomes par couches pour l'orientation (110). Cela
représente 266 atomes par super-cellule, ce qui est trés important pour
des études systématiques nécessitant des centaines de calculs. L'efficacité
des calculs en base d’ondes localisées permet d’envisager une étude sys-
tématique et étayée des effets de concentration, c’est-a-dire de considérer
I'ensemble des positions possibles, et un grand nombre de concentrations.
Les codes en base d’ondes planes, moins efficaces, ne permettent pas d’en-
visager des études aussi systématiques. Nous montrons dans la suite du
document que cela biaise parfois l'interprétation physique des résultats
quant a la concentration surfacique d’impuretés (parfois de 100 % dans
certaines cellules élémentaires représentées en noir dans la figure 2.18).

Si la concentration surfacique est x (p) =1:

1. Du fait des conditions périodiques, le degré de liberté de la structure
électronique en surface (magnétisme, transfert de densité de charge)
est limité.

2. Nous verrons dans la suite du document que la concentration sur-
facique x¢, (p) est un degré de liberté aux conséquences physiques
importantes.

2.5 Notre étude ab initio des surfaces libres des
éléments purs

2.5.1 Energies de surface

iy . hkl o a . N
L’énergie de surface 71‘( ) est le travail a fournir au systeme pour for-

mer une unité de surface d’orientation (hkl) de I’élément i (Fe ou Cr dans
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notre étude). C’est en conséquence une énergie par unité de surface. Con-
naissant le nombre d’atomes par unité de surface (o (hkl), voir équation
2.20 et tableau 2.9), c’est aussi une énergie par atome, ce qui peut étre

une écriture avantageuse dans un modele atomistique. Pour calculer 1'én-

ergie de surface 'yfhkl) de I'élément i dans l'orientation (hkl) en DFT, nous

utilisons la relation suivante :

ity 1 ¢ (nki) ,
W = 2 (ES) = NE(D)) (2.21)
ol ES(Z;Z)I est I’énergie totale d'une super-cellule de N atomes i contenant

deux surfaces (hkl) de I’élément i, et E (i) est I'énergie par atome de 1'élé-
ment i en volume calculée dans son état de référence, tel que défini dans
le paragraphe 2.3.2. Pour Fe et Cr, il s’agit des phases cubiques centrées
magnétiques a leur parametre de maille d’équilibre.

Dans un modele de liaisons coupées tel que le modele d’Ising, I’énergie
de surface est proportionnelle au nombre de liaisons coupées et a I'énergie
de cohésion. Les énergies de cohésion de Fe (4.28 €V /atome selon [125]) et
de Cr (4.10eV/atome selon [125]) different de moins de 5 %. Ainsi, selon
ce modele, les énergies de surface de Fe seraient ~ 5 % supérieures a celles
de Cr.

Les énergies de surface calculées dans les cas magnétiques et non-
magnétiques avec SIESTA-NC pour des super-cellules contenant 14 plans
de 9 a 18 atomes par plan et une couche de vide d’épaisseur 15A sont
représentées sur la figure 2.19 en fonction de la densité de surface (se
référer au tableau 2.9 pour le lien entre la densité surfacique p de chaque
orientation de surface).

Pour Fe comme pour Cr, on observe sur la figure 2.19 que la prise en
compte du magnétisme dans les calculs abaisse I'énergie de surface. On
attend donc des atomes de surface 8 moment magnétique local non-nul,
en accord avec les mesures expérimentales présentées au paragraphe 2.4.

On observe également sur cette figure que yr, est compris entre 2.7
et 3.7]/m? quand 7yc, est compris entre 3.5 et 4.4]/m?. Les énergies de
surface de Cr sont donc supérieures a celles de Fe d’environ 0.7]/m? :

')’Cr > ’)/FEI Vh/ k/ l' (2.22)

Ces calculs sont en accord qualitatif avec les premiers résultats ab initio
systématiques sur les surfaces de métaux publiés par Vitos et al. [179]. Ces
derniers calculent en GGA des énergies de suface de fer comprises entre
2.2 et 2.8]/m? et de chrome entre 3.5 et 4.1 J/m? Cette observation (eq.
2.22) est en contradiction avec ce qu’on pourrait attendre dans le cadre
théorique d'un modele de liaisons coupées. Nous verrons dans les deux
chapitres suivant qu’un tel modéle ne peut reprodruire les effets struc-
turaux, électroniques et surtout magnétiques des surfaces de Fe, Cr et de
l'alliage FeCr.

Les énergies de surface de Fe varient quasi-linéairement avec la densité
surfacique, en accord avec les résultats tres récents de Blonski et al. [163].
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FIGURE 2.19 — Energies des surfaces libres de Fe (en haut) et Cr (en bas) calculées par
SIESTA-NC avec (ronds) et sans (carrés) magnétisme pour des super-cellules contenant
14 plans de 9 a 18 atomes et un vide de 15 A en fonction de la densité de surface (se référer
au tableau 2.9 pour les relations entre densité surfacique et orientation de la surface :

p111 < P211 < P100 < P110)-

Pour Fe et Cr, l'orientation (100) a une énergie de surface en dessous de
la courbe de tendance linéaire avec la densité surfacique. Cet effet est plus
marqué pour Cr : environ 0.2]/m? en dessous de la courbe de tendance.
Comment expliquer cette singularité Cr(100) ? Lorsqu’on compare les
calculs non-magnétiques et les magnétiques pour Fe et Cr (100) représen-
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tés sur la figure 2.19, on observe la tendance inverse : 1'énergie de surface
est de nouveau hors de la courbe de tendance, mais cette fois-ci au dessus.

Pour Cr comme pour Fe, les surfaces non-magnétiques cotitent en-
tre 0.4 et 0.6]/m? de plus que les surfaces magnétiques. Le magnétisme
stabilise donc de fagon importante les surfaces libres des deux éléments.
Cela invalide les extrapolations depuis les mesures a haute température
des tensions de surface dans la phase liquide pour le fer et le chrome de
Tyson et Miller [150].

Pour illustrer ce role important du magnétisme, notons que la dif-
férence d’énergie entre les phases AF et NM de Cr cc est 0.028 eV /atome,
alors que la différence entre les énergies de surfaces de Cr magnétiques et
NM est de 0.5 a 1.5eV/atome, selon l'orientation. Cependant, contraire-
ment a Cr, le magnétisme stabilise significativement Fe en volume de
0.555 eV /atome, ce qui est du méme ordre de grandeur que la stabilisation
en surface.

2.5.2 Magnétisme en surface

Afin de comprendre ce fort effet du magnétisme sur la stabilisation des
surfaces, on regarde figure (2.20) le moment magnétique porté par chaque
atome de Fe ou de Cr en fonction du plan dans lequel il se trouve. Lorsque
I'atome est dans le plan d’indice 7, c’est-a-dire au milieu de la couche
mince, le moment magnétique local est celui de 'atome de volume : I'aug-
mentation de moment magnétique local AM/M est nul. Lorsqu’on ob-
serve le moment magnétique des atomes des plans plus proches de la
surface, ceux-ci augmentent : les atomes de surface sont moins coordinés,
ce qui donne lieu au rétrécissement de la bande d et induit une augmen-
tation du moment magnétique local. Cette augmentation n’est cependant
pas dans les mémes rapports pour Fe et Cr : elle est bien plus grande pour
Cr. Dans Fe, 'augmentation relative par rapport au volume AM/M est de
19 & 32 % selon l'orientation. Elle est de 71 a 136 % dans Cr.

Pour les deux éléments, 1'augmentation en surface est largement
dépendante de l'orientation. En dehors de l'orientation (100), plus la sur-
face est dense, plus 'augmentation est faible. Cela est également di a
I'augmentation de l'interaction d—d et a I’élargissement de la bande d dans
les systemes plus denses. L'orientation (100) ne vérifie pourtant pas cette
affirmation. Alors que sa densité pjpy est intermédiaire entre py11 et p11o,
c’est dans cette orientation que 'augmentation relative du moment mag-
nétique local en surface est la plus grande.

Qu’est-ce qui rend l'orientation (100) si particuliere ?

2.5.3 Singularités de l’orientation (100)

Dans un réseau cubique centré, un atome dans un plan de surface
(100) a 4 voisins dans le plan sous-jacent (plan 1 sur la figure 2.20). Cet
atome n’a aucun premier voisin dans son plan (0 sur la figure 2.20). Or,
c’est avec les premiers voisins que se fait le couplage antiferromagnétique.

67



2. Carcurs DFT ET PROPRIETES ENERGETIQUES

68

40 I
(100) Fe ]
300 (1) 4 =
(211 = 1
S
~ 20 % —
= 110) m 3
s Y @ ws 7
< 10f AL e N
| ' AA ,
(1 - - B ﬁ':':-: ...... [ TRRe &
i \ \ \ \ \ \ \
0 1 2 3 4 5 6
Distance a la couche de surface (mono-couches)
(a) Fe
T T
175 —
L Cr i
PO (100) o ’
125 (111) ‘:\ |
g oo 1D ‘\ -
S 5E(110) 5 A .
3 sof Y .
251 ENERRIAN -
i ‘mo_ g )
0 T-m- ——:‘—'“'—""—"’4"—'%&“%—“*-!
25 \ \ \ \ \ \ \ Bl
0 1 2 3 4 5 6
Distance a la couche de surface (mono-couches)
(b) Cr

FIGURE 2.20 — Variation du moment magnétique local en fonction de la distance séparant
I'atome de la surface pour Fe et Cr. Calculs SIESTA-NC.

Des calculs de liaisons fortes auto-cohérents ont prédit [180, 181] qu'un
élément antiferromagnétique tel que Cr pourrait présenter, pour cette ori-
entation, un ferromagnétisme dans le plan, ainsi qu'une nette augmenta-
tion du moment magnétique dans la surface. Ces prédictions théoriques
ont été confirmées expérimentalement [165, 166, 167] par spectroscopie
ARPES (Angle-resolved photoelectron spectroscopy), puis recalculées ab
initio. Ces résultats montrent une augmentation de moment magnétique
de l'ordre de 500 % en surface [174, 170, 168].

Comment comprendre que le cotit énergétique de création d'une sur-
face de Cr (100) soit plus faible qu’attendu, mais qu’il soit étonnamment
fort dans le cas non-magnétique ?
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Sur la figure 2.21, on représente la PDOS calculées en SIESTA-NC d’'un
atome de Cr non-magnétique de volume cubique centré, et d’'un atome de
Cr de surface dans les orientations (100), (110), (111) et (211). Bien que
gardant l’allure générale de la PDOS des atomes de volume, les ampli-
tudes relatives de chacun des pics different d’une orientation a I'autre. En
particulier, un état de surface apparait, pour 'orientation (100) unique-
ment, au niveau de Fermi (repéré par une étoile sur la figure 2.21). Cet
état de surface vient de 'apparition d’états non-liants en surface du fait de
la diminution de la coordination discutée plus haut. Il est clair qu’il s’agit
d’un nouvel état et non d’une restructuration par recombinaison d’états
déja existants car on retrouve de part et d’autre du niveau de Fermi les
états liants et antiliants qui apparaissaient déja dans Cr cubique centré.
La présence d"un tel état au niveau de Fermi est tres déstabilisant pour le
systéme, qui aimerait pouvoir se réorganiser.
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F1GURe 2.21 — PDOS des atomes de volume cubique centré et du plan de surface des
orientations de Cr (110), (211), (111) et (100) non-magnétiques calculées en SIESTA-
NC.

Dans le molybdéne et le tungsten, éléments des couches 44 et 5d de la
méme colonne que le chrome dans le tableau périodique, cette réorgani-

sation se fait structurellement. W(100) reconstruit en (ﬁ X ﬁ) R45° et

Mo(100) en ¢ (7\@ x ﬁ) R45° [182, 183, 184, 185].

Le Cr ne fait pas de reconstruction structurelle en surface comme W ou
Mo pour ne pas avoir d’état de surface au niveau de Fermi. Afin d’éliminer
ce pic, la bande se décompose violemment en deux bandes de part et
d’autre du niveau de Fermi, donnant lieu a un moment magnétique local
d’autant plus fort que le la densité au niveau de Fermi était forte. Les
PDOS des atomes de volume cubique centré et du plan de surface des
orientations de Cr (110), (211), (111) et (100) calculées avec le magnétisme
en SIESTA-NC sont représentées sur la figure 2.22.

On observe sur tous les plans de surface un net transfert de densité

69



2. Carcurs DFT ET PROPRIETES ENERGETIQUES

70

)
I

[\

volume
-
1\ 1

FN (110) i
L \
\M

—_

Densit lectronique (tats/eV/atome)
(e

FIGURE 2.22 — PDOS des atomes de volume cubique centré et du plan de surface des
orientations de Cr (110), (211), (111) et (100) magnétiques calculées en SIESTA-NC.

électronique de la bande | vers la bande 1, donnant lieu, dans toutes les
orientations, a un moment magnétique local augmenté par rapport au
volume, comme le montre déja la figure 2.20. Il n’y a plus d’état de surface
dans l’orientation (100). La PDOS de cette orientation montre d’ailleurs un
pseudo-gap prononcé au niveau de Fermi, ce qui la stabilise plus que les
autres surfaces.

En résumé : sans magnétisme, la surface (100) est donc moins stable
que les autres surfaces libres du chrome pur a cause d'un état de sur-
face au niveau de Fermi. A I'opposé, le dédoublement de la bande par le
magnétisme induit un pseudo-gap au niveau de Fermi qui stabilise parti-
culierement le systéme.

Nous observons également que cette surface est ferromagnétique dans
le plan. Tous les atomes de Cr de la surface portent un moment aligné
avec les moments voisins dans le plan, comme l'indique le schéma 2.23
sur lequel nous reportons les moments magnétiques atomiques calculés
en SIESTA-NC.

2.5.4 Relaxations de surface

La présence de surfaces induit une relaxation des distances inter-
réticulaires. Une relaxation classique est du type — + — + —..., ce qui
signifie : contraction de la distance entre les deux premiers plans, puis
dilatation, puis contraction, dilatation ... , de sorte qu'apparaissent des
oscillations dont I'amplitude diminue en s’éloignant de la surface. Ces re-
laxations sont dues au lissage de 1’évanescence de la densité électronique
en surface [159, 160, 161, 162].

Les relaxations relatives des trois premieres distances inter-réticulaires
calculées en SIESTA-NC sont indiquées dans le tableau 2.10 avec les cal-
culs ab initio antérieurs et les mesures expérimentales, principalement de
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FIGURE 2.23 — Etat magnétique de la surface de Cr (100) calculée en SIESTA-NC. Le
plan grisé représente la surface. Le plan inférieur représente le 14° plan, c’est-a-dire le
volume. Les moments magnétiques atomiques sont indiqués en blanc. On observe un
ferromagnétisme dans le plan, pour chacun des plans.

Sokolov, Shih, Jona et Marcus [158, 152, 153, 157, 156, 186]. Des difficultés
techniques dans le cycle d’auto-cohérence de la densité électronique ont
empéché la relaxation des surfaces Fe (111) et (211) non-magnétiques.
Les surfaces de Fe et Cr (100), (110) et (211) ont des comportements clas-
siques : dp; diminue, puis di; augmente, et dy3 diminue de nouveau pour
devenir négligeable. Dans Fe et Cr, 'amplitude des relaxations dans les
orientations Fe et Cr (100) et (110) ainsi que Cr (211) sont faibles, in-
férieures a 3 %. Les relaxations dans Fe (211) sont d’une amplitude plus
élevée (—9.2 % puis +4.7 %). Le tableau 2.10 récapitule ces données, et les
compare aux rares résultats expérimentaux en LEED ou MEIS.

Les surfaces de Fe et Cr (111) ont un comportement différent. Fe(111)
subit une contraction de dy; assez prononcée (—6.2 %) suivie d'une con-
traction violente de dq (—15.2%) et enfin d’une dilatation également vi-
olente de dp3 (+12.9 %). Les surfaces de Cr (111) subit une violente di-
latation de dg; (+13.0 %), contrairement a toutes les autres surfaces, suivie
d’une violente contraction de dq; (—13.4 %), puis enfin d’une nouvelle di-
latation de dp3 (4-8.2%). Ce type de comportement est lié a 1’hybridation
d’orbitales électroniques dans certaines orientations cristallographiques.

Dans Fe, 'amplitude des relaxations sur les trois premiéres couches
est corrélée a la densité surfacique (se référer au tableau 2.9). Plus celle-
ci est ouverte, c’est-a-dire plus sa densité surfacique est faible, et plus la
relaxation est importante : Aj;; > Apj;qr > Ajgo > Aq1p. Ce n'est plus vrai
pour Cr pour lequel nous avons montré que les effets magnétiques sont
tres forts. IIs supplantent les effets élastiques.

Les surfaces non-magnétiques montrent des relaxations supérieures
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de presque un ordre de grandeur aux surfaces magnétiques. Le seul degré
de liberté de ces plans atomiques pour s’accomoder de la présence de
la surface est structural : ils relaxent. Dans les surfaces magnétiques, le
degré de liberté magnétique permet de limiter les relaxations structurales
qui cotitent en énergie élastique.

| Elément | Orientation | doi (%) | dio(%) | das(%)
111 —14.31 —21.20 13.92
Cr 211 —14.51 0.14 2.38
non-magnétique 100 10.58 243 —1.88
110 —3.53 0.78 —0.10
111 13.05 —13.44 8.23
Cr 211 —1.42 —0.21 1.43
magnétique 100 —-1.25 2.05 -0.39
110 —0.86 0.44 —0.38
111 * * *
Fe 211 * * *
non-magnétique 100 15.95 9.03 —0.75
110 -1.39 0.53 0.41
111 —6.24 -15.19 12.89
111 LEED [156] | —169+3 | —9.84+3 | 42+3.6
111 MEIS [187] | —29.0+7 615
211 —9.16 4.74 —0.16
Fe 211 LEED [157] | —104+26 | 54+26 | —1.3+34
magnétique 100 -3.00 2.90 1.15
100 LEED [186] —5+2 5+2
110 -0.20 0.27 —0.40
110 LEED [152] 05+2
110 MEIS [188] 1£2 05+2

TaBLE 2.10 — Relaxations relatives des trois premieres distances inter-réticulaires dyy,
dip et dp3 calculées avec SIESTA-NC pour les surfaces de Fe et Cr (110), (211), (111)
et (100) dans les cas magnétiques et non-magnétiques. Les orientations sont classées par
ordre de densité surfacique croissant : p111 < pP211 < P100 < P110-

* les calculs de Fe (111) et (211) non-magnétiques ne convergent pas (voir texte).

Ossowski, Blonski et Kiejna ont également calculé les relaxations de
surfaces de Fe et Cr [163, 174]. IIs trouvent les mémes tendances avec une
atténuation systématique de quelques pourcents. Cette faible différence est
certainement due a l'influence du magnétisme plus faible dans les calculs
de type VASP-PAW.

2.5.5 Effet des relaxations sur les énergies de surface

L’amplitude des relaxations discutées ci-dessus est parfois non-
négligeable. Afin de vérifier I'influence des relaxations sur les énergies de
surface, on a calculé ces dernieres avec et sans relaxations des positions
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atomiques. On représente sur la figure 2.24 la différence relative entre les
énergie des surfaces relaxées et non-relaxées.
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FiGure 2.24 — Différence relative entre les énergies des surfaces libres relaxées et non
relaxées de fer et de chrome. On pourra se référer au tableau 2.9 pour les relations entre
densité surfacique et orientation de la surface (0111 < p211 < P100 < P110)-

L'effet des relaxations sur 1’énergie de surface est faible. Elles sta-
bilisent les surfaces de moins de 3 %. En accord avec les résultats précé-
dents, I'effet des relaxations diminue avec la densité surfacique. Les sur-
faces de fer sont plus sensibles, énergétiquement, a l'effet des relaxations.
Cet effet reste cependant minime, de 'ordre de 0.5 & 1 % plus présent que
dans le chrome.

2.5.6 Transferts de charge en surface

Dans Fe, des transferts de charge de 0.04 ont lieu de la couche de
surface (0) vers les couches adjacentes (1 et 2). C’est également le cas dans
Cr (111). Ce sont 0.06 électron par atome qui sont transférés pour Cr (110)
et (211). La surface perd alors 0.10 électron par atome. Cr (100) présente
le comportement inverse : chaque atome du plan de surface gagne 0.13
électrons qui viennent de facon quasi-égale des quatre couches suivantes.
Les plans sous-jacents a la surface alimentent I’amplification du moment
magnétique des atomes du plan de surface.

2.6 Ségrégation du chrome dans les surfaces libres
de fer

Christensen et al. [189] font une étude ab initio systématique en LMTO-
CPA pour 24 métaux de transition. Cela représente 552 combinaisons
d’impuretés—hote. Chelikowsky [190] compile 40 expériences de ségréga-
tion (dont Leygraph et al. pour Fe—Cr [191]). Les calculs de Christensen
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et al. sont en accord avec 38 des 40 expériences. Seuls la ségrégation de
Cu dans Pt et de Cr dans Fe induisent des désaccords qualitatifs entre
calculs et expérience. Alors que Leygraph et al. semblent observer un en-
richissement des surfaces libres (100) et (110) en chrome, Christensen et al.
calculent des énergies de ségrégation de +0.36 eV, signe d'un appauvrisse-
ment des surfaces en chrome. Les observations AES de Leygraph et al. a
température ambiante sont cependant a composition nominale de chrome
assez élevée (16 % Cr) apres des traitements thermiques a températures
supérieures a 800 K. Une manieére de rappeler la singularité du systeme
fer—chrome.

2.6.1 Définition de 1’énergie de ségrégation

L’énergie de ségrégation est la force motrice de la ségrégation de sur-
face. Elle représente la variation d’énergie qui résulte de 1’échange entre
un atome de type A de volume et un atome de type B en surface. La sur-
face n’est pas nécessairement le plan de surface. Il peut s’agir d'un plan
sous-jacent. On calcule 1'énergie de ségrégation AEsoeg (p) d’'un atome de
Cr vers le plan de surface p dans l’orientation (hkl) :

AEgeg (P) = Esiap (P) — Esiap (U) (2.23)

avec
Eslab (U) = Eslub (7) (2-24)

ot Egyp (p) est 'énergie totale d’une super-cellule contenant une couche
mince de Fe avec une impureté Cr dans le plan p, et Eg,;, (v) est I'énergie
de la méme super-cellule avec Cr dans le plan du milieu de la couche
mince (le plan de volume qui est le plan p = 7 dans nos supercellules). La
tigure 2.25 illustre le bilan énergétique 2.23.

FIGURE 2.25 — Schéma du bilan énergétique pour le calcul de I'énergie de ségrégation.
Dans létat final, I'atome noir est dans le plan de surface (p = 0 dans la relation 2.23).

2.6.2 Ségrégation dans le plan (100)

Nous avons vu au paragraphe 2.3.2 que la dissolution d"une impureté
Cr dans une matrice Fe est exothermique. L'énergie de mise en solution
correspondante calculée ab initio va de —0.47 eV en SIESTA-NC a —0.12eV
en PWSCF-PAW comme nous le montrions a la section 2.3.2. Nous avons
également vu que les pseudo-potentiels ont une grande influence sur
les propriétés magnétiques calculées. En particulier, 'approximation des
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pseudo-potentiels a norme conservée surestime le moment magnétique
local de Cr. Qu’en est-il en surface ?

Le calcul ab initio de 1’énergie de ségrégation de Cr dans des surfaces
de Fe a fait I'objet d'un regain d’intérét ces dernieres années [172, 173]. Le
tableau 2.11 récapitule 1’ensemble des énergies de ségrégation calculées
par le passé a notre connaissance, ainsi que la méthode et la taille des
super-cellules de calcul utilisées (pour les calculs périodiques).

’ Orientation | Référence ‘ Méthode ‘ AESEg (0) (eV) ‘ Super-cellule
Ce travail SIESTA-NC-GGA —0.295 3 x3x 142
Ce travail SIESTA-NC-GGA —0.305 6x6x14
Ce travail PWSCF-US-GGA 0.183 3x3x14
Ce travail | PWSCF-PAW-GGA 0.141 3x3x14
[172] VASP-PAW-GGA —0.043 IX2X7
[172] VASP-PAW-GGA —0.02 2x4x7
[172] VASP-PAW-GGA —0.009 3x3x7
[172] VASP-PAW-GGA 0.080 2x2%9
(100) [172] VASP-PAW-GGA 0.090 3x3x9
[172] VASP-PAW-GGA 0.069 2x2x11
[172] VASP-PAW-GGA 0.064 3x3x11
[173] VASP-PAW-GGA 0.076 2x2x11
[177] FLAPW-GGA 0.31 1x1x14
[177] FLAPW-GGA 0.04 c(2x2x 14)
[177] FLAPW-GGA —0.11 2x2x14
[177] FLAPW-GGA ~0.15 c(dx4x14)
[176] FP-KKR-LDA —0.05
[175] LMTO-ASA+M-LDA 0.2
[172] EMTO-CPA-LDA 0.180 7 couches
[172] EMTO-CPA-LDA 0.130 13 couches
(110) [173] VASP-PAW-GGA —0.001 2x2x11
Ce travail | SIESTA-NC-GGA —0.260 3 x3x14P
(111) [173] VASP-PAW-GGA 0.014 2x2x15
(210) [173] VASP-PAW-GGA 0.281 1x2x20

TaBLE 2.11 — Energies de ségrégation calculées ab initio de Cr dans Fe dans les ori-
entations (100), (110), (111) et (211). La méthode de calcul employée et la taille de la
super-cellule utilisées sont indiquées. Les configurations ¢ (x X x X z) sont des surfaces
reconstruites.

* 9 atomes par plan

b 18 atomes par plan

Nous observons pour l'orientation (100) une tres forte dispersion des
énergies de ségrégation calculées. Méme en restant dans des approxi-
mations de calcul tout-a-fait comparables, par exemple VASP-PAW-GGA,
I'énergie de ségrégation de Cr dans Fe(100) varie de —0.04 a +0.18eV.
Cette observation a déja été faite par Ponomareva et al. mais n’a, a notre
connaissance, pas été expliquée [172].

Afin de donner une explication a ce phénomene, nous indiquons égale-
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ment dans le tableau 2.11 la taille des super-cellules utilisées pour les cal-
culs. Cela nous permet de rappeler I'importance des effets de taille dans
les calculs ab initio de surfaces. Ces études sont en effet limitées & quelques
dizaines d’atomes. Comme nous l'indiquions au paragraphe 2.4.4, il faut
empiler un certain nombre de couches atomiques perpendiculairement a
la surface. Un atome par plan revient en fait a une monocouche ! Ce nom-
bre de couches, que nous avons pris égal a 14, limite grandement 1aire
de la surface. Si on met quatre atomes dans le plan de surface, cela fait
déja 4 x 4 x 14 = 224 atomes dans la super-cellule, ce qui est grand pour
un calcul ab initio. Nous verrons dans la suite du document qu'une étude
de la taille des super-cellule des calculs PAW, comme l'indique le tableau
2.11, permet de mieux appréhender ce probléme. En effet, nous montrons
qu'une super-cellule & un atome par plan revient a calculer I'énergie de
ségrégation d’une monocouche entiére de Cr, ce qui est différent d’une
énergie de ségrégation d'impureté.

Rappelons ici I'avantage des calculs SIESTA en pseudo-potentiels a
norme conservée qui permettent de considérer des cellules aussi grandes
plus sereinement qu’avec des bases d’ondes planes.

Comme pour le volume, nous avons réalisé des calculs de surface
avec SIESTA-NC, mais également avec PWSCF-PAW et PWSCF-US. L'én-
ergie de ségrégation calculée dans les 6 plans de surface de Fe (100) est
représentée sur la figure 2.26.
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FIGURE 2.26 — Energie de ségrégation d'une impureté Cr dans Fe(100) magnétique dans
les 6 premiéres couches de surface (p = 0a 5, p = 6 est le plan de volume), calculée avec
les méthodes suivantes : (noir) SIESTA NC, (rouge) PWSCF PAW, et (vert) PWSCF US,
dans une super-cellule 3 x 3 x 14.

On observe une différence significative de comportement entre les ré-
sultats NC d’une part, et US et PAW d’autre part. Ces calculs sont réal-
isés pour les mémes tailles de cellule : 3 x 3 x 14. Alors que les calculs
US et PAW montrent une ségrégation d’impureté dans le plan de surface
endothermique (respectivement +0.18 et +0.14 eV), les calculs NC avec
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SIESTA trouvent AEseg(lOO)

C’est une différence qualitative importante que 1'on peut expliquer par la
surestimation des effets de stabilisation liés au magnétisme par les pseu-
dopotentiels NC. Ceux-ci surestiment le moment magnétique du chrome
en surface et en conséquence sa stabilisation. Il serait intéressant ici de
pouvoir controler le moment magnétique de 'atome de chrome, & mo-
ment magnétique du fer constant, et de quantifier ainsi son influence sur
I'énergie de ségrégation.

On observe également, indépendemment du type de pseudopotentiel,
un phénomene jamais décrit a notre connaissance : quelle que soit 1’ap-
proximation utilisée, 1’énergie de ségrégation dans le plan sous-jacent la
surface (p = 1) est tres élevée (> 0.3 eV). Nous reviendrons sur ce point
plus tard mais notons qu'’il est particulierement lié aux interactions mag-
nétiques a l’échelle atomique.

négatif, c’est-a-dire exothermique (—0.29 V).

2.6.3 Comparaison (100) / (110)

Nous avons également calculé 1’énergie de ségrégation d'impureté du
chrome dans le fer (110) qui est représentée sur la figure 2.27 avec I’énergie
de ségrégation d'impureté dans Fe (100).
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FIGURE 2.27 — Energie de ségrégation d'impureté du chrome dans le fer (110) en noir et
(100) en rouge. Les cellules sont de types 3 x 3 x 14 contenant 9 atomes par plan (100)
et 18 atomes par plan (110). Les calculs sont réalisés avec SIESTA-NC.

La ségrégation d'impureté dans Fe (110) a la méme tendance que dans
Fe (100) avec une plus faible ampleur. L'énergie de ségrégation dans le
plan sous-jacent de la surface (p = 1) est exothermique, égale a 0.17 eV.
La ségrégation dans le plan de surface est également endothermique en
SIESTA-NC de —0.26 eV.

La diminution de I'amplitude des mémes effets s’explique par la den-
sité surfacique plus élevée de l'orientation (110). Les effets du magnétisme
sont moins forts dans la (110) que dans la (100).
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2.6.4 Effet du magnétisme sur la ségrégation d’'impureté

Nous avons décrit la stabilisation des surfaces des éléments purs par
I'augmentation du moment magnétique atomique en surface. Nous avions
décrit que c’est I'élément chrome qui est le plus sensible a une augmenta-
tion de son moment magnétique atomique en surface. On trace 1’évolution
du moment magnétique atomique de I'impureté Cr dans Fe (100) sur la
figure 2.28.
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FIGURE 2.28 — Moment magnétique de I'atome d’impureté Cr dans les différents plans de
volume (p = 6) jusqu’a la surface (p = 0) dans Fe (100) en rouge et (110) en noir. Ces
résultats sont issus de calculs SIESTA-NC.

C’est dans l'orientation (100) que le moment magnétique du chrome
Mc, est le plus augmenté en présence de la surface car c’est 1’orientation
la moins dense. Dans le plan de surface, le moment magnétique atomique
du chrome est égal a 4.25 up. Cette augmentation a lieu pour les mémes
raisons que dans les surfaces libres. Dans Fe (100), le moment magnétique
augmente a partir du plan p = 1, c’est-a-dire du plan sous-jacent la sur-
face.

Dans l'orientation (110), le moment magnétique n’augmente notable-
ment que dans le plan de surface (p = 0). Le chrome a alors un moment
magnétique égal a 3.66 up.

Afin de comprendre la relation entre la nette augmentation du moment
magnétique des impuretés et la ségrégation d'impureté dans Fe, on calcule
les énergies de ségrégation du chrome non-magnétique dans le fer non-
magnétique. Ces énergies de ségrégation sont représentées sur la figure
2.29.

En comparant les figures 2.27 et 2.29, il semble clair que les énergies
de ségrégation du chrome dans le plan de surface du fer sont fortement
corrélées au magnétisme. Cependant, on observe toujours une augmen-
tation de 1'énergie de ségrégation dans le plan sous-jacent de la surface
(100), puis une légere stabilisation dans la surface. Dans le plan (110), il
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FIGURE 2.29 — Energie de ségrégation d'impureté du chrome non-magnétique dans le fer
non-magnétique (110) en noir et (100) en rouge. Les cellules sont de types 3 x 3 x 14
contenant 9 atomes par plan (100) et 18 atomes par plan (110). Les calculs sont réalisés
avec SIESTA-NC. Le systeme entier est non-magnétique.

n’y a plus de déstabilisation dans le plan p = 1, mais la stabilisation reste
importante dans le plan de surface. Le profil de ségrégation semble ainsi
lié de fagon tres fine a la structure électronique de la surface et dépend de
I'orientation. Le magnétisme explique partiellement ce phénomene atyp-
ique. Des études complémentaires sont nécessaires, par exemple en im-
posant un moment magnétique nul a seulement 1'un ou l'autre des élé-
ments.

On notera enfin que tous ces calculs relaxés ont été comparés a leur
équivalent non-relaxé. On observe que l'effet des relaxations est néglige-
able. On continue cependant de réaliser des calculs relaxés.

2.7 Interactions entre impuretés de chrome dans les
surfaces de fer

2.7.1 Interaction Cr-Cr en surface

Afin d’évaluer l'effet de la taille des super-cellules, nous avons aug-
menté progressivement le nombre d’atomes de Cr présents dans notre
grande super-cellule de calcul. La premiére étape est donc 1'étude de I'én-

ergie d’interaction de deux Cr en surface.

(kD) p

€ L N
ligison entre Cr i€ voisins a la

Nous avons calculé 1'énergie de liaison E

surface de Fe (100) et (110). El(f;]izln se calcule ab initio suivant la relation
225:
hkl)i hkl)i hkl
EVDI B oy 2Cry) + NE (Fe) — 2BV (Fey 1Cry)  (2.25)

ol Eg’f 2 (Fen—2Cry) est l'énergie totale d'une super-cellule de Fe (hkl)
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contenant 2 Cr i€ voisins en surface et Et(ftk 2 (Fen—1Crq) est 'énergie to-

tale d’'une super-cellule contenant un seul Cr en surface. Ce bilan est
représenté sur la figure 2.30.

FIGURE 2.30 — Schéma du bilan énergétique défini dans la relation 2.25 pour le calcul de
I'énergie de liaison Cr—-Cr en surface.

Bien que les résultats SIESTA-NC et PWSCF-PAW soient en désaccord
sur l’énergie de ségrégation d’impureté, les énergies d’interaction Cr-Cr
calculées par SIESTA-NC sont fiables. En effet, en volume, on rappelle que
I'énergie de liaison Cr—Cr premiers voisins calculée est +0.37 et +0.32eV
respectivement en SIESTA-NC et PWSCF-PAW. Considérant la taille des
supercellules de calcul, ces calculs n’ont été réalisé qu'en SIESTA-NC. On
fera I'hypothése d'une décroissance de l'interaction de surface similaire
entre PAW et NC, comme c¢a I’est en volume.

Les énergies de liaison Cr—Cr calculées selon le bilan 2.25 dans les
orientations (100) et (110) sont représentées sur la figure 2.31.
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FIGURE 2.31 — Energie d'interaction Cr—Cr (noir) en volume , (rouge) dans Fe (100),
(vert) dans Fe (110). Il n’y a pas de premiers voisins dans une surface (100).

Comme nous l'indiquions au paragraphe 2.5.3, il n’y a pas de premiers

voisins dans le plan dans le cas d"une surface cubique centrée (100). Cest
. (kD)1 . .

la raison pour laquelle E;; . n’apparait pas sur la figure 2.31.

Alors que les énergies de liaison Cr—Cr dans le volume de Fe sont déja
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largement répulsives (voir figure 2.12), on observe qu’elles sont encore
supérieures d’environ 0.2 eV par liaison dans les surfaces.

2.7.2 Trois impuretés Cr dans Fe(100)

Pour trois atomes de Cr dans le plan de surface Fe (100), c’est-a-dire
pour une concentration volumique de 2.4 % Cr, le nombre de configura-
tions que peuvent prendre ces impuretés augmente largement. Ainsi, pour
nos calculs utilisant des super-cellules a 9 atomes par plan pour 1’orienta-
tion (100), 7 configurations sont possibles. Elles sont représentées sur la
figure 2.32. Elles correspondent, dans les cas notés A, B et C, a 3 atomes de
Cr directement dans le plan de surface (3 atomes noirs de la figure 2.32,
dont I'un est A, B ou C), c’est-a-dire a une concentration surfacique en Cr
co = 0.33 et une concentration du plan sous-jacent ¢; = 0. Si au lieu de
choisir le troisieme atome parmi A, B ou C nous choisissons D, E ou F,
alors il y a deux atomes dans le plan de surface et un atome dans le plan
sous-jacent, pour une concentration ¢y = 0.22 et ¢; = 0.11.

FIGURE 2.32 — Ensemble des configurations possibles pour 3 atomes de Cr dans la surface
Fe (100). Les atomes de Fe ne sont pas représentés. Les atomes de Cr noirs sont dans
le plan de surface (i = 0). Deux des atomes de Cr, notés X, sont communs a toutes
les configurations. Les atomes de Cr gris sont dans le plan sous-jacent (i = 1). Les 6
configurations correspondent aux configurations XXA a XXF.

La différence d’énergie AE entre ces sept configurations est représentée
sur la figure 2.33. La référence en énergie est la configuration A qui est la
configuration de plus basse énergie totale.

La configuration XXA est la position dans laquelle les atomes de Cr
sont les plus éloignés les uns des autres : les liaisons Cr—Cr ne sont qu’en-
tre 3¢ voisins. Dans le cas ou le troisiéme atome serait en position D, E
ou F, il serait dans le plan sous-jacent a la surface, créant des frustrations
entre Cr premiers voisins. Plus les Cr sont éloignés les uns des autres, plus
la structure est stable.

Toutes les configurations dans lesquelles existe une liaison Cr—Cr aux
premiers voisins, c’est-a-dire les configurations D, E et F, sont nettement
plus hautes en énergies (de ~ 0.5 a presque 1 eV). Ces configurations sont
donc tres largement défavorables.
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F1Gure 2.33 — Différence d’énergie entre 3 Cr dans une surface de Fe(100) dans les
positions décrites dans la figure 2.32. L'énergie totale de la configuration A fait référence
en énergie.

2.7.3 Monocouche de Cr sur Fe (100) et (110)

Malgré les possibilités offertes par SIESTA-NC, il n’est pas possible,
avec les puissances de calcul disponibles actuellement, d’envisager I'étude
systématique du remplissage de la surface par Cr en augmentant progres-
sivement le nombre d’atomes de Cr. En effet, au dessus de 3 impuretés, le
nombre de configurations devient trop grand. Nous pouvons par contre
étudier la monocouche de Cr sur Fe (100) et (110), a l'autre extrémité du
domaine de concentration en surface. Les concentrations surfaciques sont
donc cg = 1, pour 7 % Cr en volume, pour les deux orientations.

Rappelons que les surfaces de Fe (100) et (110) sont modélisées par
des empilements de 14 plans avec respectivement 9 et 18 atomes par plan.

Le calcul de I’énergie de formation d’une telle monocouche n’est pas
unique : il dépend du choix de la référence en énergie. Selon le bilan
représenté sur la figure 2.34, la formation de la monocouche entiere a par-
tir d'impuretés de Cr infiniment diluées dans la matrice nécessite environ
1 eV pour les deux orientations.

F1GURE 2.34 — Bilan pour la formation d’une monocouche de Cr (en noir) sur une surface
de Fe (100) ou (110). Les atomes de Fe ne sont pas représentés.

I1 est moins coliteux en énergie de former une monocouche atomique
de Cr sur Fe (100) que sur Fe (110). Ceci est d a 1’absence d’interac-
tions Cr—Cr premiers voisins trés cotiteuses en énergie dans un plan (100).
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Ainsi, les répulsions entre Cr restent limitées entre deuxiemes voisins dans
Fe (100), contrairement a Fe (110).

La discussion est cependant ici seulement qualitative. Il est important
de garder a 'esprit que créer une mono-couche de Cr revient a remplacer
une des deux surfaces de Fe (hkl) par :

— une surface de Cr (hkl),

— une interface Fe(hkl)/Cr(hkl).

Or, nous avons vu au chapitre paragraphe 2.5.1 que 'énergie de surface
de Cr(hkl), v{%, est environ 0.3]/m? supérieure a 0. Il s’agit donc ici
de faire une comparaison entre d'une part la ségrégation de Cr en surface
(relativement favorable du coté tres dilué en Cr) et d’autre part la création
de liaisons Cr—Cr en surface (trés défavorable) et d'une interface Fe/Cr.

Dans l'orientation (100), les atomes de Cr sont ferromagnétiques dans
le plan, portant un moment anti-parallele a ceux des atomes de Fe du plan
sous-jacent. Cette configuration magnétique est représentée sur la figure
2.35. Les Cr ont tous un moment magnétique de —3.80 up. Les Fe du plan
sous-jacent (i = 1) ont un moment magnétique local de 2.21 yp alors que
ceux de la troisieme couche (i = 2) ont un moment de 2.57 up. Les mo-
ments des couches suivantes décroissent quasi-linéairement jusqu’a la six-
ieme couche ot ils retrouvent un moment magnétique de volume classique
de 2.22 up.

F1cure 2.35 — Configuration magnétique la plus stable calculée avec SIESTA-NC d'une
monocouche de Cr sur Fe (100). Les moments magnétiques atomiques sont indiqués en
magnétons de Bohr.

Le cas de Cr sur Fe (110) est plus complexe. Deux configurations
magnétiques sont possibles a 1’état fondamental : antiferromagnétisme ou
ferromagnétisme dans le plan. Nous trouvons la configuration antiferro-
magnétique dans le plan plus stable de 0.147 eV par atome de Cr. Les Cr
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portent des moments de +2.64 ou —2.79 up selon qu’ils sont alignés ou
anti-alignés aux atomes de Fe sous-jacents.

2.7.4 Effet de la concentration en chrome

Nous présentions ci-dessus une étude ab initio de 1’énergie de ségré-
gation du chrome dans le fer a 0K. Ces calculs sont toujours réalisés a
concentration volumique faible. Nous étudions cependant le domaine en-
tier des concentrations surfaciques. Ces calculs, ainsi que ceux issus de la
littérature sont résumés dans le tableau 2.11 pour l'orientation (100). Sur
la figure 2.36, nous représentons les énergies de ségrégation calculées en
fonction de la concentration volumique déduite de la taille de la super-
cellule de calcul.
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FIGURE 2.36 — Energies de ségrégation de Cr dans Fe (100) pour différentes concentra-
tions volumiques déduites des super-cellules utilisées. (1) Ce travail (2) selon Kiejna et
al. [173] (3) selon Geng et al. [177] (4) selon Ponomareva et al. [172].

Les calculs SIESTA-NC montrent un changement de signe de 'énergie
de ségrégation avec la concentration volumique. En-dessous de 3 a 5% Cr,
I'énergie de ségrégation est négative. Le chrome a tendance a ségréger en
surface. Au-dessus, I'énergie de ségrégation devient tres légerement posi-
tive. L'impureté reste donc en volume. Il faut cependant rester prudant du
fait de la surestimation de I'énergie de ségrégation par SIESTA-NC.

Il s’agit de la premiére étude a si faibles concentrations surfaciques et
volumiques. Les super-cellules de calcul de Kiejna, Geng, Ponomareva et
de leurs collaborateurs sont tellement concentrées en surface qu’il ne s’agit
plus d’études de la ségrégation d'impureté [173, 177, 172]. Cependant, il
convient de considérer 'effet des pseudo-potentiels a norme conservée qui
surestiment l'effet du magnétisme et ses conséquences sur la ségrégation.

La conclusion est donc qualitative. D"une part, il est nécessaire de re-
lire de fagon critique la littérature du fait de 1'utilisation de super-cellules
de calcul trop petites latéralement. D’autre part, I'énergie de ségrégation
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d’une impureté de chrome dans le fer dépend de concentration globale en
chrome. Les données ab initio ne peuvent dans ce cas précis pas éclairer
la situation car les tendances ne sont pas nettes et I'influence des approxi-
mations de calcul n’est pas négligeable.

2.8 Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons décrit une étude ab initio des éléments fer
et chrome, de leurs alliages et de leurs surfaces libres.

Générales

L'un des objectifs de ce chapitre était de quantifier au mieux l'effet
des approximations des calculs ab initio, en particulier des pseudopoten-
tiels. Le systeme fer-chrome est particulierement complexe. En particulier,
ses propriétés magnétiques le rendent sensible aux pseudopotentiels. Une
lecture critique des résultats ab initio est donc particulierement nécessaire,
dans ce manuscrit comme dans la littérature. Sous cet éclairage, nous pou-
vons faire les conclusions suivantes.

Une fonctionnelle d’échange et corrélation de type GGA est nécessaire
pour reproduire I'état fondamental des éléments fer et chrome cubiques
centrés. Fe est ferromagnétique et Cr antiferromatique commensurable,
ce qui constitut une approximation de 'onde de spin incommensurable
observée dans le chrome pur. L'approximation des pseudo-potentiels a un
effet faible sur le volume d’équilibre des éléments. Le moment magnétique
des atomes de Cr est tres sensible au volume atomique, ce qui le rend tres
variable selon I’approximation des pseudo-potentiel mise en ceuvre dans
le calcul.

En volume

Nous confirmons que 'énergie de mélange de 'alliage change de signe
avec la concentration en chrome. La concentration pour laquelle ce change-
ment de signe se produit dépend légerement des approximations de cal-
cul. Au-dessous d’environ 10 % Cr, ’addition de Cr & la solution solide «
est favorable. Ceci est di a la mise en solution favorable de Cr dans Fe
du fait d'interactions magnétiques antiferromagnétiques du chrome dilué
dans le fer. L'énergie de mise en solution dépend de 1'amplitude des mo-
ments magnétiques, c’est-a-dire de I’approximation des pseudo-potentiels.
Au-dela de cette concentration seuil, les interactions répulsives a longue
portée entre atomes de Cr déstabilisent le mélange. L’énergie de mélange
devient alors positive.

La mise en solution du fer dans la solution solide &’ riche en chrome est
défavorable. Le moment magnétique de I'impureté de fer est alors presque
nul, ce qui est tres coliteux en énergie.
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Les éléments Fe et Cr ont des parametres de maille tres proches. Les
relaxations sont en conséquence tres faibles. Cela nous permet d’envisager
un modele sur réseau rigide dans la suite de ce travail.

Le moment magnétique de I'atome de chrome est trés sensible a son
environnement chimique local, ce qui n’est pas le cas du fer.

En surface

Quelle que soit l'orientation, il est plus facile de créer une unité de
surface de fer que de chrome.

Les surfaces renforcent les phénomenes magnétiques par rétrecisse-
ment de la bande d qui est la principale responsable du magnétisme dans
le solide. Le magnétisme est alors particulierement important pour les sur-
faces. On calcule des énergies de surfaces plus faibles que ne 'attendaient
les expérimentateurs apres observations a haute température o1 il n'y a
pas d’effet fort du magnétisme. Le moment magnétique du chrome est
plus sensible a la surface que le fer. En particulier, I’orientation (100) du
chrome, et dans une moindre mesure du fer, est particuliéerement stabilisée
par un ferromagnétisme dans le plan.

Les phénomenes de ségrégation du chrome dans le fer sont égale-
ment liés au magnétisme a 1'échelle atomique. La ségrégation de Cr dans
les surfaces de Fe est quasiment négligeable. Selon les approximations,
la tendance peut pourtant changer. Il y a tendance a la ségrégation en
SIESTA-NC alors que les calculs PWSCF-PAW plus robustes montrent
que la ségrégation est défavorable. Ces différences sont liées a la sures-
timation du magnétisme par les pseudo-potentiels a norme conservée. Le
magnétisme étant un facteur stabilisant du chrome dilué en surface, les
pseudo-potentiels NC surestiment la stabilisation de Cr dilué ce plan.

La répulsion entre atomes de chrome est plus forte en surface qu’en
volume car le moment magnétique y est plus fort. Il est tres cotiteux en
énergie de ségréger plusieurs atomes de chrome en surface. La mono-
couche de Cr sur Fe est ainsi tres peu probable en température.

Du fait de cette répulsion tres forte entre atomes dans le plan de sur-
face, il est important de tenir compte de la taille latérale de la super-cellule,
c’est-a-dire de sa concentration surfacique. Les énergies de ségrégation
présentées dans la littérature sont souvent obtenues pour des concentra-
tions surfaciques de 25 ou 50 % Cr, ce qui représente déja de tres fortes
interactions répulsives en surface.



PROPRIETES
THERMODYNAMIQUES DE
L’ALLIAGE

e troisiéme chapitre est voué a la construction d’un hamiltonien pour
modéliser les propriétés thermodynamique de volume de la solution
solide fer-chrome cubique centrée. Cet hamiltonien doit permettre de cal-
culer des limites de solubilité dans tout le domaine de température et de
servir de base pour le calculs d’isothermes de ségrégation superficielle
(chapitre 4). A plus long terme, notre but est de 1'utiliser pour des études
cinétiques. Il doit donc reproduire I’essentiel des résultats ab initio a 0K et
les limites de solubilité a haute température mesurées expérimentalement,
mais également rester efficace numériquement.

Nous commengons ce chapitre par une revue des modeles thermody-
namiques proposés pour la solution solide fer-chrome cubique centrée,
en commengant par les modeles classiques, puis en montrant leurs lim-
ites quant a la prise en compte du magnétisme a 1’échelle atomique. Les
modeles récemment proposés pour pallier a ces limites sont discutés.

Nous proposons ensuite une approche phénoménologique simple,
basée sur 1’hamiltonien bien connu d’Ising [192]. Par son efficacité
numérique, celle-ci permet le calcul des limites de solubilité dans tout le
domaine de concentration et température et d’envisager les calculs ciné-
tiques. Nous donnons aux constantes de couplage une dépendance en
concentration locale ajustée sur les résultats ab initio présentés au chapitre
précédent ainsi qu'une dépendance en température ajustée sur les mesures
expérimentales de limites de solubilité a haute température.

Le diagramme de phases du systeme fer—chrome est d’abord calculé
dans le cadre d"une approximation de champ moyen de point (approxima-
tion de Bragg-Williams) qui sera aussi utilisée pour le calcul des isother-
mes de ségrégation dans le chapitre suivant.

Ensuite, nous réalisons des simulations Monte Carlo pour valider et
étudier les effets qui ne sont pas pris en compte dans I'approximation de
champ moyen de point : effet de la portée des interactions et de 1’étendue
de la zone sur laquelle on définit la concentration locale.
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3.1 Les modéles existants

Depuis la découverte de la fragilisation a basse température, de nom-
breux modeles énergétiques ont été proposés pour le calcul du diagramme
de phases de l'alliage fer—chrome.

Les premiers modeles sont empiriques et macroscopiques. Certains ti-
ennent compte de l'effet du magnétisme aux températures proches des
températures de Curie et Néel [116, 14, 193, 194, 195], mais les calculs
ab initio ont mis en évidence l'effet du magnétisme a 1’échelle atom-
ique (chapitre 2, [67, 66]). D’abord, ces calculs montrent que I'énergie de
mélange de 1'alliage est contrdlée par des couplages complexes entre in-
teractions chimiques et magnétiques. Il a ainsi été observé le role des frus-
trations entre moments magnétiques des atomes de Cr, voulant a la fois
étre anti-paralleles entre eux et anti-paralleles aux moments magnétiques
des atomes de fer de la matrice. Ils ont également mis en évidence I'impor-
tance de la dépendance en composition chimique locale du moment mag-
nétique du chrome. C’est cette dépendance, difficile a prendre en compte
dans les modeles simples, que différents auteurs ont tenté d’implémenter
dans des hamiltoniens originaux. Nous les décrivons ci-dessous.

3.1.1 Les modeles macroscopiques empiriques

Le modele de solution réguliére perturbé par une composante
magnétique

Comme nous l'indiquons au chapitre bibliographique de ce manuscrit,
les mesures expérimentales se sont limitées, jusque dans les années 1970,
aux températures hautes. Les limites de solubilité alors mesurées sont en
accord avec le modeéle de la solution réguliere de Gibbs : 'enthalpie de
mélange est quadratique [10, 50, 7, 52, 55, 54, 51, 26, 20].

Des 1974, Williams fait I’hypothése d'un écart au modéle de solution
réguliere di au mélange ferromagnétique—antiferromagnétique [116]. 1
propose de décomposer 1'enthalpie de mélange AH comme la somme de

I'enthalpie de mélange de la solution réguliere AH;figx et d’une perturba-
tion liée aux phénomenes magnétiques (seulement supputés a I'époque)
AH'S .

mix

AH,;x = AH'™S

mix

+AH'S (3.1)

mix
ot I'enthalpie de mélange magnétique AH)'$ est proportionnelle a la tem-
pérature de Curie T de I'alliage, elle-méme proportionnelle a la teneur en
Cr de l'alliage :
AHZZ?E &« Te & —xcy. (3.2)
Le rapport entre 1’enthalpie de mélange réguliere et la perturbation
magnétique (AH,3./AH, '$) est choisi empiriquement pour obtenir une

température critique proche de la mesure de 830K a 50 % Cr [26, 20]. La
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lacune de miscibilité calculée est représentée sur la figure 3.1 pour dif-
férentes énergies d’ordre () définies par :

ré
AHm?x = —xCereQ (33)
650
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F1GUure 3.1 — Comparaison entre la limite de solubilité expérimentale [26, 20] (trait plein,
traits pointillés pour les extrapolations depuis les hautes températures) et déduites du
modeéle de Williams [116] pour une énergie d’ordre () de 1300 et 1400 cal/g. Dans ce
modele, I'enthalpie de mélange est décrite comme la somme d’une contribution chimique
réguliere et d’une contribution magnétique dépendant de la température de Curie de I'al-
liage. Figure de Williams [116].

La contribution magnétique applatit le haut de la lacune de miscibilité
de la solution réguliere et stabilise la solution solide & riche en Cr dans
tout le domaine de température. On note également que les solubilités ré-
ciproques tendent vers zéro a 0K. Or, les calculs ab initio récents montrent
que l’enthalpie de mise en solution de Cr dans Fe est favorable a 0K, au
contraire de Fe dans Cr. Ils semblent donc indiquer que ce serait la solu-
tion solide a qui serait stabilisée a basse température par le magnétisme.

Ce modele de solution réguliere perturbée par une contribution mag-
nétique est a notre connaissance le premier a souligner un effet du mag-
nétisme sur la lacune de miscibilité.

Calphad

La méthode numérique CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams)
est une méthode de minimisation de I’enthalpie libre pour le calcul de di-
agrammes de phases. L'enthalpie libre est ajustée sur des observations ex-
périmentales (limites de solubilité, mesures calorimétriques, magnétisme
...) [196, 197] ou des calculs ab initio[198].

Comme Williams, Sundman, Hertzman et Andersson [193, 14], Lin et
al. [194, 195] introduisent une composante magnétique a 'enthalpie libre
de mélange de l'alliage. Celle-ci s’exprime :
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AGmix = AI_Imz'x - TASmix + AGmo (3~4)

ol AH,,;x et AS,,;x sont les termes d’enthalpie et d’entropie de configura-
tion classiques. AG,, est une contribution liée a la mise en ordre magné-
tique. Cette contribution s’exprime ainsi :

AGpo = RTIn (M +1) f (1) (3.5)

ou T est le rapport T—TC entre la température et la température de Curie de
l'alliage en Kelvin, et M est le moment magnétique moyen par atome en
magnétons de Bohr (yg). f est un développement empirique en puissances
de T proposé par Hillert et Jarl [199]. La fonction T est différente de part
et d’autre de la température de Curie de l'alliage Tc. Cette derniére et le
moment magnétique moyen par atome M sont exprimés empiriquement

par:
M = xp.M (Fe) + xc;M (Cr) + xpexc, M° (3.6)

Te = xg. T (FB) + xc; Tn (CT’) + XpeXcr [Tg + (Xcr — xFe) Té} (37)

ot T (Fe) et Ty (Cr) sont les températures de Curie et de Néel du fer et du
chrome purs. M (Fe) et M (Cr) sont les moments magnétiques atomiques
du fer pur ferromagnétique et du chrome pur antiferromagnétique, et T2,
Tt et M° sont ajustés sur les limites de solubilité et la température de
Curie expérimentales de 1'alliage.

Nous représentons sur la figure 3.2 le diagramme de phases complet
Fe—Cr déduit par I'ajustement CALPHAD de Chuang, Lin et al. [194, 195].
La solubilité de Cr dans Fe y est supérieure a celle de Fe dans Cr a haute
température. IlIs trouvent une température critique de 965K a 40 % Cr ainsi
qu’'une large asymétrie du domaine biphasé a + &/, comme des limites de
décomposition spinodale.

Les diagrammes de phases produits par les modeles CALPHAD font
actuellement référence aupres des technologues. Cependant, les observa-
tions expérimentales sont rares en-dessous de 600 K. Toutes les fonctions
constitutives de I'enthalpie libre de 1'alliage ajustées sur ces mesures a
haute température sont extrapolées aux basses températures. Elles ne re-
produisent pas le changement de signe de 1’énergie de mélange calculée ab
initio a 0K. Le diagramme de phases calculé est donc asujetti a la validité
de l'extrapolation.

Trés récemment, apres la soutenance de ce travail de these a été publié
par Bonny et al. un nouvel ajustement CALPHAD qui montre une solu-
bilité du chrome dans le fer supérieure a basse température par la prise
en compte d’une enthalpie de mélange qui change de signe avec la con-
centration en chrome [200].

Enfin, notons que les modeles CALPHAD ne sont pas atomistiques.
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F1GURE 3.2 — Diagramme de phases calculé par Chuang, Lin et al. [194, 195] avec une
paramétrisation CALPHAD tenant compte d’une enthalpie libre de mélange magnétique.
Les limites de solubilité métastable sont en traits pointillés longs. Les limites spinodales
sont en traits pointillés serrés.

3.1.2 Les potentiels inter-atomiques

Les potentiels empiriques permettent de faire des simulations atomis-
tiques sur réseau relaxé. On peut ainsi calculer un diagramme de phases
avec entropie de vibration ou réaliser des simulations de dynamique
moléculaire, par exemple pour 'étude du mouvement des dislocations
[201]. Pour les métaux, ces potentiels sont généralement dans le formal-
isme de I'atome immergé (EAM, ou « Embedded Atom Model » en anglais
) [202, 203]. Ce formalisme tient compte de la nature a N corps de la co-
hésion métallique et reproduit par exemple le renforcement des liaisons
restantes quand un atome perd une liaison. De plus, elle reste assez sim-
ple pour étre mise en ceuvre dans des simulations comprenant plusieurs
millions d’atomes. La forme générale de ces potentiels s’écrit :

E:% Yo @i (rg) w2 R (p) i pi= Y pu(ry)  (B8)

iyéj;r,-]-<RC i i;éj;rl-]-<Rc
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ou t; et t; désignent la nature des atomes sur les sites i et j distants de
rij. Rc est le rayon de coupure au-dela duquel l'interaction est considérée
nulle. Le premier terme est une énergie de répulsion de paires. Le deux-
ieme terme est le terme d’immersion a N corps qui dépend de la densité
électronique locale p; égale a la somme des densités électroniques atom-
iques py,.

Dans un alliage binaire, trois potentiels d’interaction sont mis en jeu,
deux homo-atomiques et un hétéro-atomique. Pour 1'étude du systéme Fe—
Cr, le potentiel Fe-Fe (Cr—Cr) est proposé par Ackland et al. [204] (Walle-
nius et al. [205, 206]). Jusqu’a récemment, les potentiels EAM publiés dans
la littérature ne reproduisaient pas le changement de signe de l'énergie de
mélange [207, 208, 209, 210] car ils étaient ajustés sur les mesures d’en-
thalpie de mélange de l’alliage désordonné a haute température de Dench
[52]. En 2004, Wallenius et al. [205, 206] développent un jeu de potentiels
EAM qui reproduit les calculs ab initio d’Olsson et al. [67]. Pour cela, il
est nécessaire de faire appel a un potentiel Fe—Cr différent pour chaque
concentration. Finalement, deux nouvelles approches plus efficaces des
potentiels EAM ont été développées : les potentiels a deux bandes (2BM)
et les potentiels dépendants de la concentration (CDM).

Les potentiels EAM a deux bandes électroniques (2BM)

Dans ce deuxieme type de potentiel développé par Ackland et Reed
[211, 212] puis appliqué au potentiel hétéro-atomique Fe—Cr par Olsson
et al. [213, 121], I’énergie de site du potentiel EAM tient compte de la
bande s des éléments Fe et Cr en plus de la bande d utilisée classiquement
par les potentiels EAM. Celui-ci a alors deux fonctions dépendantes de
I’environnement local par atome : une premiere pour la bande s et une
seconde pour la bande d. Le nouveau degré de liberté introduit par la
paramétrisation de la bande s permet de reproduire le changement de
signe de I"énergie de mélange aux faibles concentrations en Cr. L'énergie
de mélange déduite de ce potentiel est reproduite sur la figure 3.3.
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FIGURE 3.3 — Energies de mélange déduites des potentiel inter-atomiques (noir) 2BM de
Olsson et al. [213] et (rouge) CDM de Caro et al. [214] en fonction de la concentration
en Cr.

On observe sur la figure 3.3 que cette paramétrisation est treés satis-
faisante dans le domaine riche en Fe mais moins dans le domaine riche
en Cr. La mise en solution de Fe dans Cr serait exothermique a 0K, en
désaccord avec les résultats ab initio. Le fer serait ainsi plus soluble dans
le chrome que le chrome dans le fer. On s’attend donc a un diagramme de
phases favorisant, au moins a basse température, le domaine a’ riche en
chrome, en contradiction avec les résultats expérimentaux. Les bons résul-
tats de ce potentiel du coté riche en fer d’intérét technologique a permis
de nombreuses études numériques du vieillissement de l'alliage a envi-
ron 10 % Cr : précipitation, mouvement des dislocations, vieillissement et
cascades de déplacements par simulations Monte Carlo cinétiques et de
dynamique moléculaire [215, 216, 217, 218]. Cependant, les précipités de
la phase a” ont une concentration en fer surestimée, et leur contribution a
I'énergie totale du systéme peut alors étre biaisée par ce potentiel donnant
lieu a une énergie de mélange négative a ces concentrations. Ce biais aug-
mente avec le nombre d’interfaces entre phases riches en fer et en chrome
(c’est-a-dire avec le nombre de précipités) [219, 220]. De plus, une mau-
vaise description de la phase a’ peut induire une mauvaise description des
cinétiques de décomposition & — «’.

Trés récemment, Bonny, Pasianot et Malerba ont montré qu’il
est théoriquement possible de reproduire une énergie de mélange
asymétrique avec des potentiels EAM dans le formalisme 2BM [221].
IIs ont depuis développé un dernier jeu de potentiel Fe-Cr et Cr—Cr qui
semble prometteur [222].

Les potentiels EAM dépendant de la concentration (CDM)

Un autre type de potentiel empirique a été développé parallelement
par Caro et al. [214, 62]. Le terme de paire du potentiel EAM est multiplié

93



3. PROPRIETES THERMODYNAMIQUES DE L' ALLIAGE

94

par un élément dépendant de la concentration locale, ce qui permet de
reproduire le changement de signe de 1’énergie de mélange calculée ab
initio et de ne pas étre symétrique des deux cdtés du diagramme de phases.

L’énergie de mélange calculée en champ moyen de point par Malerba
et al. [61] & partir de ce potentiel inter-atomique est présentée sur la figure
3.3. Ce potentiel reproduit bien I’asymétrie de 1’énergie de mélange a 0K :
la solubilité de Cr dans Fe est supérieure a celle de Fe dans Cr.

3300 :
3000 ’
2700
2400 \ .
21001 ~2650 K
g 1/ \

1800 // \
= ]

1500

——CDM |
2BM

L~ ~2730 K

—

12001
900 -
600 / ........ -

300 —H T T T " \ ‘ . . .
00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 10

XCr

FIGURE 3.4 — Diagrammes de phases calculés en champ moyen de point par Malerba et
al. [61] en utilisant les potentiels 2BM [214] et CDM [213]. Figure issue de Malerba et
al. [61].

On reproduit sur la figure 3.4 les limites de solubilité calculées par
Malerba et al. en utilisant les potentiels CDM et 2BM dans |"approximation
statistique de champ moyen de point [61].

La solubilité de Fe dans Cr calculée en champ moyen avec le potentiel
2BM semble trop importante, mais les résultats expérimentaux sont rares
dans ce domaine de concentration. La limite de solubilité dans le domaine
riche en Cr déduite du potentiel 2BM est moins pentue qu’avec le po-
tentiel CDM. Cela changerait la composition en fer des précipités a’ que
’on calculerait avec I'un ou l'autre potentiel inter-atomique d’un ordre de
grandeur pour T > 300K. Du c6té riche en Fe, les limites de solubilité
sont similaires jusqu’a 30 % Cr a environ 2650 K.

Les températures critiques calculées en champ moyen sur site pour
les deux potentiels EAM sont de l'ordre de 2700K, soit environ trois
fois supérieures a la température critique de référence (~=1000K). Les au-
teurs mettent en cause 1’absence d’entropie vibrationnelle dans les calculs.
Seule I’entropie de configuration est en effet considérée ici. Lorsque 1’en-
tropie vibrationelle est prise en compte, la température critiques est d’en-
viron 740K pour le potentiel 2BM mais reste tres élevée (plus de 2000 K)
pour le potentiel CDM. Rappelons que ces modéles sont développés en
ayant certaines études en objectifs. Le potentiel 2BM a par exemple été
construit pour reproduire un grand nombre de propriétés liées aux dé-
fauts cristallins pour simuler des propriétés liées aux simulations, aux
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cinétiques ... L'entropie vibrationelle ne fait pas partie des propriétés sur
lesquelles il a été ajusté. C’est la raison pour laquelle leur « réponse » a
I'entropie vibrationnelle peut étre tres différente d’un potentiel a 1’autre.

3.1.3 Les modeles tenant compte du moment magnétique
atomique

Le modeéle d’Ackland

Dans I'hamiltonien d’Ising classique, I’énergie totale du systéme est
la somme des énergies de paires sur réseau rigide [192]. Les énergies de
paires dépendent d’une variable associée a chaque noeud i du réseau et
d’une constante de couplage unique.

Différents auteurs proposent dans les années 70 d’étendre 1'hamil-
tonien d’Ising a 1’étude des alliages magnétiques en ajoutant un degré
de liberté [223]. Ackland propose d’appliquer ce modéle aux alliages fer—
chrome [70]. Il y a deux variables pour chaque nceud du réseau :

— une variable d’espece chimique S; = +1 (Cr ou Fe),

— et un moment magnétique atomique 0; = £1 (1 ou |). L'amplitude

des moments magnétiques est constante (|o;| = 1).

Ackland ne peut pas ajuster parfaitement les constantes de couplage sur
les calculs ab initio car I'amplitude du moment magnétique ¢; ne dépend
pas de I'environnement chimique local. Ne voulant que mettre en évidence
les grandes tendances de ce modele, il choisit d'imposer égales toutes les
constantes de couplage aux premiers et aux deuxiémes voisins. Il n’a donc
pas d’échelle de température réelle a comparer avec I'expérience, bien qu'’il
suffirait pour cela de donner une valeur aux constantes de couplages. Le
degré de liberté supplémentaire permet de prendre en compte une pre-
miere approximation de l'entropie magnétique. Le systéme a la possibilité
de faire varier les moments magnétiques, méme si 'amplitude est unique.
Il peut donc explorer un plus grand nombre de configurations.

Ackland construit un hamiltonien qui favorise le couplage entre mo-
ments magnétiques de méme signe (c;0; = +1) entre atomes de fer, et
les couplages entre moments magnétiques de signes opposés (c;0; = —1)
entre Fe et Cr ainsi qu’entre atomes de Cr. Dans le cas ol toutes les interac-
tions chimiques et magnétiques sont limitées aux 1°™ et 2¢ voisins et sont
de méme force (ce qui est équivalent a une constante de couplage égale a
1 dans le modele d'Ising classique), I'hamiltonien du systeme s’écrit :

1
H= X: (Si+8)) oi0j + 5 (1= 8:S)) 010 (3.9)

]>1

ou le premier terme décrit les interactions entre atomes de méme es-
péces (% (Si + Sj) = 41 et % (1 — SiS]') = 0) et le deuxiéme terme décrit
les interactions entre atomes d’espéces différentes (3 (S;+ Sj) = 0 et
J(1-8S) =1).
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Le diagramme de phases correspondant a cet hamiltonien déduit de
simulations Monte Carlo est en accord qualitatif avec les principales pro-
priétés du diagramme de phases expérimental :

— la lacune de miscibilité a—a” asymétrique,

— une large solubilité de Cr dans Fe (jusque 23 % Cr) mais pas l'inverse,

- la diminution de la température de Curie lors de 'ajout de Cr,

- la température de Curie du fer est trés supérieure a la température

de Néel du chrome.
Dans un deuxieme article dédié a la phase ¢ et a la ségrégation de surface
libre (100), Ackland [71] propose de ne tenir compte des interactions de
paires magnétiques jusqu’aux cinquiemes voisins. Cela permet de repro-
duire la longue portée des interactions Cr—Cr mise en évidence par les
calculs ab initio [66, 67] et les développements en amas de Lavrentiev et
al. [74, 73]. L'énergie totale de N voisins en interaction est la somme des
énergies de paires magnétiques dont la constante de couplage dépend des
atomes formant la paire :

H; (N) =) Hj;, (3.10)

ou H;j dépend de I'espece sur les sites i et j :
H;j = Anojoj lorsque S; + S; = 2, (interaction Cr-Cr),

H;j = gj0i lorsque S; + S; = 0 (interaction Cr-Fe),
Hjj = —0;0; lorsque S; + S; = —2 (interaction Fe-Fe),

ou le parametre Ay est ajusté pour obtenir un rapport supérieur a 1 entre
les températures de Curie T et de Néel Ty du fer et du chrome. Les
interactions Cr-Fe et Fe-Fe sont choisies égales & 1. Il n'y a donc pas
d’échelle de température réelle a comparer avec 'expérience.

Ackland calcule en Monte Carlo le diagramme de phases représenté
sur la figure 3.5.
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F1GURE 3.5 — Diagramme de phases déduit par Ackland avec un modéle de paires mag-
nétiques aux cinquiémes voisins décrit par I'hamiltonien 3.10. Les trois phases ferromag-
nétiques (FM), paramagnétiques (PM) et antiferromagnétiques (AF) sont dans un réseau
cubique centré. Figure de Ackland [71].

La limite principale de ce modele est qu’il ne reproduit ni l'inversion
du signe de I"énergie de mélange, ni la dépendance en composition chim-
ique locale de I'amplitude du moment magnétique des atomes de Cr.

Cependant, la relative simplicité et les résultats de ce modele mon-
trent qu’il capture une part importante de la physique de 1'alliage en in-
troduisant un degré de liberté supplémentaire : le moment magnétique
atomique.

La CVM de tétraedres chimiques et magnétiques d'Inden et Schon

Inden et Schén proposent un premier modéle classique dans lequel
I'énergie du systéme est décomposée en énergies de tétraedres [72] :

_ a,B,7,0 aﬁ%
= 6N Zk, €kl Piikl (3.11)
i,

ou N est le nombre d’atomes du systeme cubique centré considéré, et

pf‘]ﬁ k?’ est la probabilité de trouver un amas («,B,7,d) occupé par les

especes (i,j,k,1). ef‘ﬁ(}y est I'énergie associée a cet amas que Inden et

Schon ajustent sur des mesures calorimétriques a haute température [52].
IIs traitent ensuite leur hamiltonien avec la méthode de champ moyen
CVM (méthode des variations d’amas). Ce modele, comme le modele d’Is-
ing classique, ne tient pas compte du moment magnétique atomique. Le
diagramme de phases calculé est tres éloigné du diagramme de phases
expérimental.

Dans un deuxiéme temps, Inden et Schon ajoutent aux énergies de té-

a,B,7,0 ,B,7.0
traedres classiques ¢; ikl une énergie Ep, Mj, My, My tenant compte des mo-

ments magnétiques (M;, Mj, My, M;) portés par les atomes (i,j,k,I) du
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tétraedre (a, B, ,6). L'énergie du systeme s’écrit alors :

_ a,B,y,0 ,B,7y,0 a,B,7,0
U=6N ) <€i,j,k,l €M, MMM, ) Pijik] (3.12)
ikl

Contrairement au modeéle d’Ackland dans lequel les atomes ne peuvent
avoir que des moments magnétiques +1 ou —1, trois valeurs sont au-
torisées pour Fe et deux pour Cr. La part magnétique de I’énergie de té-
traédre est réduite a la somme des interactions de paires magnétiques aux
premiers et deuxiémes voisins. Ces énergies de paires sont ajustées sur les
températures de Curie et Néel expérimentales de l'alliage.

Ce nouvel hamiltonien leur permet de construire un diagramme de
phases fer—chrome avec une lacune de miscibilité reproduisant les obser-
vations expérimentales a haute température et la variation des tempéra-
tures de Curie et Néel de l'alliage. La solubilité du fer dans le chrome
est cependant trop forte, et Inden n’indique pas les limites a 0K que l'on
imagine nulles par extrapolation. Les interactions magnétiques de l’alliage
sont elles aussi ajustées sur les mesures a haute température.

Il serait intéressant de reprendre 1’ajustement des énergies d’amas sur
les calculs ab initio & 0K plutdt que sur les propriétés a haute tempéra-
ture. Les calculs ab initio montrent qu’a basse température, c’est le mo-
ment magnétique du chrome qui est le plus sensible & I’environnement
chimique local : une grande amplitude et une discrétisation suffisante sont
nécessaire.

L’espace des configurations magnétiques possibles est plus grand que
celui du modele d’Ackland puisque le nombre des amplitudes autorisées
est supérieur. L'entropie magnétique est donc mieux prise en compte. La
température critique déduite de cet hamiltonien est d’environ 800 K. Cette
température beaucoup plus basse que les températures critiques déduites
en champ moyen des potentiels EAM (~ 2700K) confirme le réle impor-
tant de 1’entropie magnétique.

Les développements en amas chimiques et magnétiques de Lavrentiev
et al.

Les développements en amas permettent de représenter 1'énergie totale
d’un alliage sur réseau rigide comme une somme d’énergies de configura-
tions a plusieurs sites (singulets, paires, triplets, tétraedres [72] ...)[64, 65].
C’est une facon classique d’étudier les propriétés énergétiques d'une so-
lution solide dans un large domaine de concentration et de température.
A chaque site est associée une variable d’occupation de site S; prenant les
valeurs &1 (Fe ou Cr). L'énergie totale s’exprime :

E(S) =10+ D,0 [T (3.13)
Y i€y
ou §; = {Si}iz1,.n est la configuration du systeme d’énergie totale

E (§l) J() est une constante. Chaque type d’amas 7 a une énergie effec-
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tive J, ajustée sur les énergies de mélange des structures ordonnées cal-
culées ab initio. D., est le nombre total d’amas de type 7 dans le systéme.
Inden et Schon n’utilisent par exemple que des amas de type tétraedres
[72].

Dans une premiere étude, Lavrentiev et al. [64, 65] montrent qu’il
est possible de reproduire les résultats ab initio avec I’hamiltonien clas-
sique 3.13 sans interactions magnétiques au prix d'un développement en
de nombreux amas. 12 amas de 2 & 5 atomes et une portée des inter-
actions jusqu’aux 6€ voisins sont nécessaires pour reproduire le change-
ment de signe des énergies de mélange calculées ab initio, alors que seuls
quelques amas de deux et trois atomes suffisent a reproduire des énergies
de mélange dans des systémes plus simples sans interactions magnétiques
[224]. Le calcul de propriétés d’équilibre avec un tel développement serait
alors trés lourd numériquement. Le calcul du diagramme de phases, des
isothermes de ségrégation ou des propriétés de diffusion serait difficile.
En accord avec les résultats du modéle d’Ising ou de la CVM de tétraedres
classiques, cela démontre que la physique de l’alliage n’est pas captée par
une unique variable d’espéce.

Dans une deuxieme série d’études, Lavrentiev et al. ajoutent donc un
nouveau degré de liberté au systeme, comme 'ont fait Ackland ou Inden
et Schon, mais en allant un pas plus loin. Les moments magnétiques M;
de chaque atome 7 sont pris en compte, mais contrairement a Ackland ou
Inden, ce sont a la fois leur direction et leur amplitude qui sont variables.
Ce moment magnétique dépend de la configuration chimique locale.

Avec ce nouveau degré de liberté, seules les interactions non-
magnétiques classiques de sites et paires aux premiers et deuxiemes
voisins associées a des interactions magnétiques de paires jusqu’aux cin-
quiemes voisins sont nécessaires pour reproduire les énergies de mélanges
calculées ab initio.

L'énergie totale s’exprime :

E(S) = 10+ ;Si +J@ ij; 5:Sj (3.14)
0 1 2 -
—i; (I(] PP (Si+ ) + )sisj) MM
+Z (A(O) + A + ZAz(jZ)SiS]) Mlz
i j#i

+y (B(O) +BW + ) Bl.(].z)sisj> M}
i j#i

oit J™ sont les constantes de couplages non-magnétiques a courte dis-

tance entre 1€ voisins. A" et B(") sont les termes de site qui déterminent

I’'amplitude du moment magnétique. Les | i(]-”) sont les parameétres d’inter-
actions magnétiques.
En plus du terme d’interaction de paires magnétique M;M;, des
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développements de type Ginzburg-Landau en A_/Ilz et ]\_/)Ij1 sont ajoutés a
I’hamiltonien de 1'équation 3.13. Ces termes déterminent 1'amplitude des
moments magnétiques et empéchent leur divergence.

Ces auteurs montrent que les moments magnétiques des configura-
tions les plus stables sont le plus souvent colinéaires. C’est en particulier
le cas des structures a forte concentration en 1'un ou l'autre des éléments.

La direction et I'amplitude des moments magnétiques étant libres,
ce modele permet d’explorer I'ensemble des configurations magnétiques
possibles et donc de prendre complétement en compte I'entropie mag-
nétique. Les entropies magnétiques dans les modeles d’Ackland ou d’In-
den sont sous-estimées car seule une partie de 1’'espace des configurations
magnétiques peut étre échantillonnée. Cette approximation est justifiée si
’échantillonnage correspond a 'ensemble des configurations les plus fa-
vorables énergétiquement.

La contre-partie de ce modele est qu’il nécessite un traitement statis-
tique numériquement cotiteux. Pour chaque configuration chimique, un
grand nombre de pas Monte Carlo doivent étre réalisés pour échantil-
lonner I'immense espace des configurations magnétiques. Jusqu’a aujour-
d’hui, le diagramme de phases complet n’a pas été calculé. Seul un dia-
gramme de phases partiel ne concernant que 1'équilibre « — v du domaine
riche en fer a été publié [16].

3.2 Développement d’un modéle d’interactions de
paires dépendant de la concentration locale et de
la température

L'ensemble des modéles présentés ci-dessus montre qu’il serait
souhaitable de prendre en compte explicitement le moment magné-
tique atomique pour décrire les phénomenes physiques a ’échelle atom-
ique dans l'alliage fer—chrome. Ce qui est singulier a cet alliage est
que l'amplitude du moment magnétique porté par les atomes de Fe
et surtout de Cr dépend fortement de l'environnement chimique local
[15, 74, 65, 64, 70, 73, 72].

Cependant, l'introduction de ce degré de liberté supplémentaire alour-
dit considérablement les calculs. Ceci est particuliérement vrai dans le
modele de Lavrentiev et al. dans lequel a la fois la direction et ’amplitude
des moments magnétiques sont libres [15, 74, 65, 64, 73]. Cette lourdeur
numérique est le principal frein a l'utilisation des modeles de Lavrentiev,
Ackland ou Inden et al. [15, 74, 65, 64, 70, 211, 212, 73] pour réaliser des
calculs d’équilibre (diagramme de phases, isothermes de ségrégation) et,
a l’avenir, des cinétiques de ségrégation et de décomposition.

Nous cherchons un modele atomistique léger qui reproduise a la fois
les résultats ab initio décrits au chapitre 2 et le diagramme de phase ex-
périmental a haute température.



3.2. Développement d’un modele d’interactions de paires dépendant de la
concentration locale et de la température

3.2.1 Interactions de paires sur réseau rigide

Nous choisissons comme point de départ le modele le plus simple
pour reproduire une lacune de miscibilité : des interactions de paires sur
réseau rigide.

Dans un alliage binaire sans défauts A,,By,, les énergies de paires
sont définies comme ef&, €gl)3 et e%,, ou i est la portée de l'interaction en
spheres de coordination. Le moteur au mélange ou a la démixtion est alors

I"énergie d’ordre () :

Q = Y zOy® (3.15)
()
oi1 Z() est le nombre total de i® voisins de chaque atome en volume, et ot
. 1 . . .
VO = > (el +elly —2¢hy) - (3.16)

Les propriétés thermodynamiques dépendant uniquement des V() et pas
de la répartition entre les ef&, eg% et ex)B [225]. Selon le signe de I'én-
ergie d’ordre V(7), le systeme aura tendance & maximiser soit le nombre
de paires homo-atomiques (V) < 0), soit le nombre de paires hétéro-
atomiques (V) > 0). Ce modele de paires et les différents diagrammes
de phases qui peuvent en résulter selon le traitement statistique mis en
ceuvre (Monte Carlo, champs moyens) sont discutés par de Fontaine ou
Ducastelle [226, 225] :

- 51 () <0, le systeme a tendance a la démixtion,

— si () > 0 et qu’on se limite a des interactions entre premiers voisins

alors le systeme a tendance a I’ordre.

On illustre cela par un traitement de champ moyen de point de ce modele
trés simple. C’est ce qu’on appelle 'approximation de Bragg-Williams du
modeéle d’Ising.

3.2.2 L’approximation de Bragg-Williams

L'approximation de champ moyen de point (Bragg-Williams) permet
une étude a la fois analytique et numérique tres efficace. Dans cette ap-
proximation, la concentration est homogene. Le modele d’interactions de
paires constantes sur réseau rigide décrit au paragraphe 3.2.1 est alors
équivalent au modele de la solution réguliere [227].

Dans l'approximation de Bragg-Williams, les concentrations sont ho-
mogenes. Le nombre de paires entre un élément m et un élément n est
donc égal a x;,x,, ce qui revient a négliger completement 1’ordre a courte
distance (SRO) dans la solution solide. L'énergie de mélange AE,,;y d'un
alliage modele Ay, By, sans défauts s’exprime alors [227] :

AEmix = —xAxBQ (3.17)

ou () est I'énergie d’ordre du systeme décrite dans 1'équation 3.15. Dans
I'approximation de Bragg-Williams, dans le cas d'un systeme a tendance
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a la démixtion, le diagramme de phases dépend uniquement de 1’énergie
d’ordre () et non de la répartition de I'énergie sur les différentes spheres
de coordination.

Dans un modele sur réseau rigide, l'entropie de vibration est négligée.
L’entropie de configuration AS,,;, s’écrit :

AS,iy = —ksg (XA Inxs + xp lan) (3.18)

ou kg est la constante de Boltzman. L'energie libre AF,,;, de I'alliage s’ex-
prime donc :

AF,ix = AEuiy — TAS,x (3.19)

= —xAxBQ+kBT(xAlnxA—i—xglan). (3.20)

Le potentiel chimique d’alliage Ay s’écrit :

Ap = — (x4 —x5) Q+kTln (?) (3.21)
A
A I'équilibre, dans un systeme a tendance a la démixtion, le potentiel
chimique d’alliage est uniforme dans les deux phases, ce qui permet de
déduire une expression analytique de la limite de solubilité en fonction de
la concentration en chrome T (xp) :

O (XA — XB)
kg In <xB>
XA

La température critique T, correspondant au haut de la lacune de mis-
cibilité a laquelle le systéme redevient monophasé s’écrit :

T(XB) = ,VXB 7& XA (3.22)

T.= lim T(xp) = ——— (3.23)

qui ne dépend que de l'énergie d’ordre (). On peut également déduire
la limite spinodale Tpinodar (xp) a laquelle le potentiel chimique d’alliage
devient invariant avec la concentration :

20)
Tspinodal = _EXAXB (3.24)

La température critique expérimentale T; ¥ de la solution solide fer—
chrome est d’environ 960 K. On peut déduire de I'équation 3.22 I’énergie
d’ordre (),4; du systéme dans ce modele de solution solide :

Qe = —0.166€V (3.25)

Grace aux expressions analytiques 3.17, 3.22 et 3.24, on trace l'énergie
de mélange de l'alliage, la lacune de miscibilité et les limites spinodales
sur la figure 3.6.

On reproduit également sur la figure 3.6 le diagramme de phases ex-
act de ce modele d’interaction de paires constantes déduit de simulations
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FIGURE 3.6 — (A gauche) énergie de mélange dans 1'approximation de Bragg-Williams
pour l'énergie d'ordre Qyse = —0.166 €V ajustée sur la température critique expérimen-

tale de 960 K. (A droite en noir) limites de solubilité (trait plein) et limites spinodales
(pointillés) déduites de I'énergie d’ordre ()yq dans le modele de la solution réguliere. (A
droite en rouge) diagramme de phases exact déduit des simulations Monte Carlo pour
I'énergie d'ordre ()ysq.

Monte Carlo semi-grand-canoniques ! dont le détail est donné en annexes
CetC2.

Du fait de la forme 3.15 de 'énergie d’ordre (), il est aisé de réaliser
dans les expressions 3.20 de 1’énergie libre de 1'alliage, 3.22 des limites
de solubilité et 3.24 des limites spinodales ainsi que sur la figure 3.6
que toutes ces propriétés sont symétriques par rapport a la concentration
x4 = xg = 0.5. Il ne s’agit pas d'un effet du traitement statistique mais
du modele méme d’énergies de paires constantes. Ces symétries sont en
accord avec les mesures calorimétriques de Dench et al. [52] pour qui la
solution solide est réguliére a haute température, mais en désaccord avec
les résultats ab initio présentés au paragraphe 2.3.2. Ces derniers montrent
que la variation de I'énergie de mélange avec la concentration en chrome
n'est pas symétrique a basse température. Le probleme principal de ce
modele est donc que l'énergie d’ordre ne dépend pas de la concentration
locale.

3.2.3 Dépendance en concentration locale de 1’énergie de
mélange

N

Les limites de solubilité sont difficiles & mesurer & basse tempéra-
ture a cause des cinétiques lentes. Du fait des calculs ab initio a 0K, on

peut cependant s’attendre a ce qu’elles soient asymétriques de part et
d’autre du diagramme de phases. Des observations sous irradiation qui

1. Ici comme dans la suite du document, les interpolations numériques sont faites par
splines Akima [228].
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en premiére approximation accélére le vieillissement ont été compilées
par Bonny et al. [18]. IIs confirment 1’asymétrie de la lacune de miscibil-
ité a basse température. Un consensus général n’est cependant pas trouvé
[19, 61].

Afin de reproduire les énergies de mélange ab initio dans les approx-
imations PWSCF-PAW et SIESTA-NC qui changent de signe avec la con-
centration, nous choisissons de donner a 1'énergie d’ordre () une dépen-
dance en concentration locale portée exclusivement par les paires hétéro-
atomiques. Les énergies de paires homo-atomiques sont fixées par les pro-
priétés des éléments purs.? Par soucis de simplicité, on choisit les rap-

ports 17“7 = e,% / e,(nl,l constants. En effet, si les interactions aux différentes
portées évoluaient différemment avec la composition locale, on pourrait
dans certains cas stabiliser des phases ordonnées a basse température qui
n’ont a ce jour pas été observées expérimentalement.

Les énergies de mélange de la solution solide sont ajustées sur les
calculs ab initio SQS PWSCF-PAW et SIESTA-NC par un polynéme de
Redlich-Kister [229]. Ce formalisme, largement répandu dans la commu-
nauté CALPHAD, permet une expression analytique simple, continue et
dérivable plusieurs fois de I'énergie de mélange. On ne pose pas ici la
problématique de la définition de la concentration locale puisqu’en champ
moyen sur site la composition locale est assimilée a la composition nom-
inale. Ce travail peut étre comparé a celui de Caro et al. dans lequel les
énergies d’interaction sont également dépendantes de la concentration lo-
cale [214, 230].

Nous considérons un alliage binaire Fe,, Cry. sans défaut. Afin de
simplifier les écritures, on notera dorénavant xc, = 1 — xr, = x.

L’énergie de mélange s’écrit :

n
AEyix = —x(1—x) Y LW (1-2x)P (3.26)
p=0

ou n est 'ordre de la paramétrisation, et L) est le parametre d’interaction
de l'ordre p qui a la forme :

L) =2 L po)T (3.27)

et qui dépend de la température. Les calculs ab initio étant a 0K, br) = 0,
Vp. La meilleure paramétrisation de Y-, L(P) (1 —2x)? est telle que :

AE iy = —x (1 —x) Q(x)

avec
Q(x) = (x —a) (Bx* +vx +9) (3.28)

2. Il n’est pas nécessaire de décrire ici la paramétrisation des énergies de paires homo-
atomiques car les propriétés thermodynamiques de volume sont entiérement déterminées

parles V; =1/2 (e(er)F .+ eQCr — 261@0)' Nous reviendrons sur leur paramétrisation sur
les énergies cohésion des éléments purs dans le chapitre 3.
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ou les valeurs des parametres a, B, v et § pour les paramétrisations
PWSCEF-PAW et SIESTA-NC sont indiquées dans le tableau 3.1 pour une
expression de I'énergie d’ordre () en eV.

PWSCE-PAW | SIESTA-NC
« 0.07 0.16

B |  —22883 —2.3481
v | 443903 438102

5 | —2.48044 —2.48041

TABLE 3.1 — Parametres de dépendance en concentration de I'énergie d’ordre Q) (x) =
(x — ) (Bx? + yx + &) ajustés sur les calculs ab initio d'énergie de mélange dans les
approximations PWSCF-PAW et SIESTA-NC.

Les énergies de mélange a 0K correspondant aux paramétrisations
PWSCE-PAW et SIESTA-NC sont représentées sur la figure 3.7 et com-
parées a I’énergie de mélange de la solution réguliere déja représentée sur
la figure 3.6.
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F1GURE 3.7 — Les symboles noirs (rouges) représentent les énergies de mélange de so-
lutions solides quasi-aléatoires (SQS) calculées dans les approximations PWSCF-PAW
(SIESTA-NC). L'ajustement de Redlich-Kister de ces énergies de mélange sont en traits
pleins. La solution réguliere décrite au paragraphe 3.2.5 est en trait pointillé.

La dépendance en concentration permet d’obtenir une énergie de
mélange dont la variation est non-symétrique. Celle-ci est négative pour
x < 0.07 (PWSCF-PAW) ou 0.16 (SIESTA-NC), puis positive. Le maximum
de AE,,;, est dans le cas PWSCF-PAW a x = 0.48 et 0.089 eV, et dans le cas
SIESTA-NC pour x = 0.52 et 0.071 eV.

Les énergies de paires homo-atomiques sont déduites des propriétés
des éléments purs et ne sont pas fonction de la concentration. L'équation
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3.15 permet alors de déduire les énergies de paires hétéro-atomiques de
I'énergie d’ordre () et des énergies de paires homo-atomiques :

1 1
€(1) — Q (X) el(:we)FC + e(CT)CT (3 29)
FeCr Zi Z(i)ﬂ(i) 2 .
ou "
i enin
1 = (3.30)
€mn

Pour exemple, dans le cas d'un modéle aux premiers voisins seule-
ment, on trace V(1 en fonction de la concentration en chrome x sur la
figure 3.8 pour les ajustements PWSCF-PAW et SIESTA-NC de 'énergie
d’ordre.

0,04
0,02
>
O
0
>
-0,02
-0,04 1+
L1 L1 L1 L1 |
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Concentration en chrome (x,)
Ficure 3.8 - V(U = 1/2 (ege)Fe +e(clr)& — Zel(rlg)Cr) en fonction de la concentration

locale en chrome x déduite de I'énergie d’ordre Q) (x) ajustée sur les calculs ab initio
PWSCE-PAW (en noir) et SIESTA-NC (en rouge) dans le cas d'un modele aux premiers
voisins seulement.

On observe sur la figure 3.8 qu’il est favorable de créer des paires
hétéro-atomiques par rapport a des paires homo-atomiques pour des con-
centrations x inférieures a 0.07 pour la paramétrisation PWSCF-PAW et
0.16 pour la paramétrisation SIESTA-NC, en lien avec le changement de
signe de I’énergie de mélange calculé ab initio a 0 K. On observe également
un changement de signe de la dérivée seconde de eftle)cy autour de x = 0.9
dont les conséquences seront discutées dans la suite du manuscrit. Notons
cependant que les énergies de mélange calculées ab initio dans le domaine
de concentration riche en chrome sont moins nombreuses qu’a l'autre ex-
trémité du diagramme de phases. L'ajustement de Redlich-Kister y est en
conséquence moins précis.
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3.2.4 Compositions locales ou globales en champ moyen de
point

Dans l'approximation de champ moyen de point, la probabilité d’occu-
pation de chaque site du réseau est égale a la composition globale (nom-
inale) du systeme. On perd donc dans cette approche toute information
locale. Elle ne permet pas de décrire 1'ordre a courte distance d'une solu-
tion solide puisque les probabilités de trouver un élément sur chacun des
sites ne dépend pas de son environnement mais seulement de la concen-
tration globale.

Dans 'ensemble canonique, associer composition locale et composition
nominale est incompatible avec la notion de démixtion ot localement les
atomes d’un méme type précipitent pour que la concentration locale soit
égale a la limite de solubilité. Dans cet ensemble, le diagramme de phases
sera donc différent de celui obtenu dans I’ensemble grand-canonique et ne
vérifiera pas la regle du bras de levier. C’est une des raisons, en plus des
difficultés numériques décrites en annexe C.2, pour lesquelles nous avons
réalisés les calculs de diagrammes des phases dans l’ensemble grand-
canonique.

Grace aux simulations Monte Carlo que 1'on présente dans la suite du
chapitre, on vérifie I’effet de la dépendance en concentration globale de
I'énergie d’ordre sur le diagramme de phases.

3.2.5 Conséquences sur le diagramme de phases de la
dépendance en concentration locale de ’hamiltonien

Pour une énergie d’ordre () donnée par I'équation 3.28, les limites de
solubilité déduites de I'expression 3.22 sont :

T (x) = ;x ((1 —20)Q(x) +x(1—x) d(;ix)) (331)
kB In (1 — X>
ou
W:3ﬁx2+2(’y—aﬁ)x+5—wy (3.32)

Ces expressions permettent de déduire, par la construction géométrique
de la tangente commune, les limites de solubilité a—a” présentées dans la
tigure 3.9.

Les limites de solubilité ne sont plus symétriques. On observe une
large solubilité d’environ 10%Cr dans Fe a 0K. A l'autre extrémité du
diagramme de phases, Fe est insoluble dans Cr.

On observe également un épaulement de la limite de solubilité, que
ce soit pour les paramétrisation PWSCF-PAW ou SIESTA-NC, entre 70 et
90 % Cr. Autour de x = 0.5, la prise en compte du changement de signe
de la dérivée seconde de 1’énergie de d’ordre induit 1’épaulement que les
expérimentateurs associaient jusqu’ici a la dissymétrie de la phase ¢ [20,
14].

107



3. PROPRIETES THERMODYNAMIQUES DE L' ALLIAGE

108

5000

4000~

3000~

Température (K)
S
S
—

1000 -

0 0,2 014 0,6 0,8 1
Concentration en Cr (c)

FIGURE 3.9 — Diagrammes de phases en champ moyen de point déduits des modeéles

d’interactions de paires sur réseau rigide dépendant de la concentration ajustés sur les

calculs ab initio PWSCF-PAW en noir et SIESTA-NC en rouge. Les limites spinodales

sont en tirets pointillés.

La limite de solubilité est dorénavant non-nulle a 0K du c6té riche en
Fe, en contradiction avec le diagramme de phases de référence CALPHAD
de Andersson et Sundman [14], mais en accord avec les calculs thermody-
namiques de Bonny et al. [18] a partir des potentiels 2BM et CDM et de
I’hamiltonien CE.

On calcule également analytiquement les limites spinodales :

__x(1-x) dQ 420
Tspinodar (X) = ks <ZQ (x) —2(1—2x) ' x(1—x) T2
(3.33)
ou )
d=Q)
e 6pBx + 27 — 2up. (3.34)

Celles-ci sont représentées en traits pointillés longs sur la figure 3.9.

Du co6té riche en Cr, la limite spinodale montre un épaulement sin-
gulier entre 70 et 90 % Cr. Celui-ci peut étre relié au changement de
signe de la dérivée seconde de 1’énergie de paires hétéro-atomique. Ce
phénomene a lieu a des températures inférieures a 500 °C, difficilement
accessibles a l'expérience du fait des cinétiques lentes. C’est a notre con-
naissance la premiere fois qu’un tel comportement est proposé.

Les températures critiques calculées dans 1'approximation de champ
moyen de point sont de 4200K (3800K) a partir des paramétrisations
PWSCF-PAW (SIESTA-NC). Ces températures sont bien au-dessus des
températures critiques expérimentales mesurées a 1000 K environ. Les po-
tentiels CDM et 2BM traités en champ moyen montrent le méme probleme
de température critique trop élevée [61, 18].

Il n’est pas étonnant que les températures critiques calculées avec notre



3.2. Développement d’un modele d’interactions de paires dépendant de la
concentration locale et de la température

modele d’interactions de paires sur réseau rigide soient trop élevées. En
effet, il ne tient pas compte des entropies non-configurationnelles.

3.2.6 Stratégies pour tenir compte de I'entropie
non-configurationnelle

Les diagrammes de phases que nous avons calculés jusqu’ici ainsi que
ceux proposés par Bonny et al. dans 1'article [18] ne tiennent pas compte
des propriétés thermodynamiques suivantes (au moins) :

— l'amplitude des moments magnétiques atomiques diminue quand la

température augmente. Cela diminue les énergies de paires quand
T augmente aux concentrations intermédiaires [74].

— l'entropie magnétique [15, 74, 73].

— l'entropie vibrationnelle [231, 30].

C’est pour ces raisons que les diagrammes de phases que nous rappor-
tons dans le paragraphe 3.1.2 ont des températures critiques trop élevées.
Pour abaisser ces dernieres, nous pourrions choisir d’introduire, par ex-
emple, a chaque température et concentration, un calcul de contribution
entropique vibrationnelle dans le cadre théorique de I'approximation har-
monique. Malgré tout, il n’est pas possible a notre connaissance de calculer
rigoureusement toutes les dépendances en température. Obligé d’intro-
duire une parametre ajustable relié a la température, nous le choisissons
toujours dans le méme esprit : le plus simple possible. Cela nous permet
de toujours contréler au mieux le modeéle, de pouvoir y revenir facilement
(contrairement & un potentiel EAM par exemple). A défaut de pouvoir
étre rigoureux, nous choisissons donc de compenser toutes les entropies
non-configurationnelles en donnant a I’énergie d’ordre une dépendance
linéaire en température. Cela nous permet de plus de ne pas impacter
l'efficacité numérique du modele.

3.2.7 Dépendance en température

Pour conserver la simplicité du modele de Redlich-Kister, nous don-
nons une simple dépendance linéaire en température a I'énergie d’ordre
Q. 1l s’agit du plus bas développement de Landau réalisable. L’énergie
d’ordre s’exprime dorénavant :

Q(c,T) = Q(c) <1 _ é) (3.35)

ou O est une température en Kelvin ajustée sur la température critique
expérimentale d’environ 960 K. Cela revient a donner une dépendance en
température aux énergies de paires. On trouve :

Opwscr—paw = 1480K (3.36)
Osiesta-Nne = 1520K (3.37)

Le diagramme de phases correspondant est représenté sur la figure
3.10 pour la paramétrisation PWSCF-PAW de 1’énergie d’ordre. Notons
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qu’il ne s’agit pas d'une simple homotéthie du diagramme de phases de
la figure 3.9 correspondant a I’hamiltonien indépendant de la température
car l'entropie de mélange AS,,;, reste indépendante de la température.
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F1Gure 3.10 — En trait plein noir, le diagramme de phases correspondant a la paramétri-
sation PWSCF-PAW de I'énergie de mélange, calculé en champ moyen de point, tenant
compte de la dépendance en concentration de I'énergie d’ordre et de la correction en tem-
pérature. Les limites spinodales sont représentées en tirets pointillés noirs. En traits pleins
magenta, on représente les limites de solubilité inférieures et supérieures proposées par
Xiong et al. sur la base d'une revue des données expérimentales [19]. Les extrapolations
des limites de Xiong et al. a basse température sont en traits pointillés magenta.

Le diagramme de phases de la figure 3.10 est semblable a celui décrit
au paragraphe 3.2.3 ci-dessus. La limite de solubilité a 0K du coté riche
en Fe est 0.04. Fe n’est pas soluble dans Cr a 0K, et la limite de solubilité
monte de fagon tres raide avec la température. La température critique cal-
culée en champ moyen est d’environ 1100 K. Ces résultats sont en bon ac-
cord avec les compilations expérimentales de Xiong et al. [19] et de Bonny
et al. [18].

On observe toujours un épaulement des limites spinodales entre 70 et
90 % Cr 1ié au changement de signe de la dérivée seconde de I’énergie de
paire hétéro-atomique dans ce domaine de concentration. Aucune mesure
expérimentale n’a jamais mis en évidence un tel comportement dans le
systeme fer-chrome car s’ils apparaissaient, ce serait a des températures
telles que I’équilibre serait atteint en plusieurs années ou décennies ...

De nombreuses mesures expérimentales ont cependant été réalisées
entre 650 et 800K afin de déterminer les limites de décomposition spin-
odales. Ces mesures ont été trés récemment compilées par Xiong et al. [19]
et nous les comparons a notre diagramme de phases dans la figure 3.11.

On ne peut définir de limite nette entre les régimes de germination—
croissance—coalescence et de décomposition spinodale. La transition entre
ces deux régimes est continue, de part et d’autre de la limite spinodale



3.3. Comparaison avec les simulations Monte Carlo

1100 .
1000 .
N i ]
p—

) i ]
=

3 900 -

< B i

S - i

) L i

(aF | i

g 800 - .

H : DA AAAK A AAAA \ [u] :

L o ohh A B a00A A AA 200N u] i

L N A A \ 4

700 | o moalaa a a a \ 7

] A \
i I \ ]
L I \ i
| 1. | | LV |
600, 0,2 0.4 0,6 0,8 1

Concentration en Cr (c)

FIGURE 3.11 — Limites de solubilité o — o (trait noir) et limites spinodales (pointillés
noirs) calculées en champ moyen a partir de notre modele. Les mesures expérimentales
montrant un régime de démixtion par (en rouge) germination—croissance—coalescence et
(en bleu) décomposition spinodale. Les données expérimentales sont compilées par Xiong
et al. [19]. Se référer a cet article pour le détail expérimental.

représentée en pointillés dans la figure 3.11. En conséquence, nos limites
spinodales sont tres satisfaisantes dans ce domaine de température.

3.3 Comparaison avec les simulations Monte Carlo

Les simulations Monte Carlo permettent d’échantillonner de maniére
exacte 'espace des phases des systemes de taille finie, aux incertitudes
numériques pres. On peut donc en déduire le diagramme de phases le
plus exact numériquement possible du systeme décrit par 1’hamiltonien
présenté au paragraphe 3.2. On vérifie ainsi les résultats de champ moyen
présentés ci-dessus.

En champ moyen de point, la concentration est homogene et le dia-
gramme de phases d'un systeme a tendance a la démixtion ne dépend
que de I’énergie d’ordre. Dans les simulations Monte Carlo, deux portées
sont a distinguer : celle pour le calcul de la concentration locale et celle
des interactions.

3.3.1 Définition de la concentration locale

Nous définissons dans 1’annexe D l’algorithme que nous proposons
pour définir la concentration locale. La zone a considérer s’étale sur les i
premieres sphéres de coordinations des atomes dont nous calculons 1'én-
ergie de paire. Nous montrons dans l’annexe D que le choix de la taille
de cette zone a des conséquences critiques sur 1'efficacité numérique des
calculs. Pour exemple, nous illustrons sur la figure 3.12 I'ensemble des
sites (en rouge) a considérer pour le calcul de la concentration locale au-
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tour des sites bleus lorsque le calcul de la concentration locale se fait sur
les deux premieres sphéres de coordination (i = 2) pour deux sites bleus
deuxiémes voisins.

FIGURE 3.12 — Dans le cas illustré ici, l'interaction de la paire AB (sphéres bleues) dépend
de la composition moyenne mesurée sur l'ensemble des sites 1°'° et 2° voisins (sphéres
rouges).

Dans la suite du manuscrit, on notera la concentration locale simple-
ment x. Ce n’est pas en contradiction avec la notation utilisée pour les
calculs de champ moyen de point puisque la concentration locale y était
égale a la concentration globale. On définit en fait x comme la concentra-
tion locale, que ce soit en champ moyen ou en Monte Carlo.

Quand un systeme tend a la démixtion, le diagramme de phases ne
dépend que de I'énergie d’ordre totale ), somme des V() sur 'ensemble
des voisins i. I faut cependant décider de la répartition de 1’énergie sur
chacune de ces spheéres de coordination, c’est-a-dire définir les valeurs des
1) définis au paragraphe 3.30. C’est également en annexe E que nous
discutons ce point. En conclusion de cette annexe, nous choisissons n(i)
égal au rapport entre d'une part la distance entre i® voisins et d’autre part
la distance entre premiers voisins.

Le principe des simulations Monte Carlo telles que nous les implémen-
tons est rappelé succinctement en annexe C. Ces simulations se font dans
I'ensemble semi-grand-canonique, ce qui permet une estimation précise
des limites de solubilité dont nous détaillons la méthodologie en annexe
C.2.

3.3.2 Parametres des simulations Monte Carlo

Tous les calculs Monte Carlo sont réalisés en conditions périodiques.
Les super-cellules contiennent typiquement 10° atomes. Les effets de taille
de la super-cellule de calcul sont toujours vérifiés.

On observe qu’environ 10* pas Monte Carlo (échanges ou permuta-
tions selon I’ensemble thermodynamique) acceptés par atome permettent
d’atteindre la solution stationnaire (voir annexe C).



3.3. Comparaison avec les simulations Monte Carlo

3.3.3 Influence de la portée des interactions

Nous discutons ici et évaluons l'influence de la portée des interactions
sur les diagrammes de phases déduits des simulations Monte Carlo. Les
limites de solubilité calculées a partir des énergies d’ordre () ajustées sur
les calculs ab initio SQS PWSCF-PAW sont représentées sur la figure 3.13
pour des portées aux deuxiemes et cinquiemes voisins ainsi que pour une
portée infinie (la concentration locale est alors égale a la concentration
globale du systéme). L’hamiltonien utilisé ne dépend pas de la tempéra-
ture car les différences sont trop faibles entre les trois portées présen-
tées pour étre perceptibles une fois la correction en température prise en
compte. On présente également le diagramme de phases pour une portée
aux deuxiémes voisins avec '’hamiltonien dépendant de la température.
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FiGure 3.13 — Limites de solubilité déduites des simulations Monte Carlo pour une
énergie d’ordre Q) ajustée sur les résultats ab initio PWSCF-PAW avec différentes portées
d’interaction. (bleu) aux deuxiémes voisins soit i = 2, (rouge) aux cinquiémes voisins,
soit i = 5, et (vert) pour une composition locale assimilée a la composition globale. Les
points correspondent aux résultats des simulations Monte Carlo. Le diagramme de phases
tenant compte de la correction en température aux deuxiémes voisins est représenté en
noir. Celui issu des calculs de champ moyen de point sans correction en température est
en trait continu magenta.

La portée des interactions n’a pas d’influence tres forte sur les lim-
ites de solubilité calculées. La température critique augmente légerement
avec la portée des interactions. Les résultats aux troisiemes et quatriemes
voisins (i = 3 et 4), qui ne sont pas représentés sur la figure 3.13 pour plus
de lisibilité, suivent également cette tendance. Théoriquement, le champ
moyen de point devient exact quand la portée des interactions tend vers
I'infini. Il est donc rassurant qu’en augmentant la portée des interactions
les résultats Monte Carlo se rapprochent des résultats en champ moyen.
Cependant, la température critique calculée en Monte Carlo en assimilant
compositions locales et globales (= 2600 K) est inférieure d’environ 38 % a
celle calculée en champ moyen (en magenta) sans correction en tempéra-
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ture (= 4200K). C’est une différence supérieure a la différence classique
entre champ moyen de point et Monte Carlo.

Du coté riche en Fe, la figure 3.13 montre des limites de solubilité
calculées a 0K de l'ordre de 7 % Cr. Les limites de solubilité ajustées sur
les résultats SIESTA-NC sont d’environ 16 % Cr. A trés basse température
(T < 500K), la solubilité calculée de Fe dans Cr est nulle.

Les températures critiques calculées avec 1’hamiltonien indépendant
de la température varient d’environ 2300K aux deuxiémes voisins a
2600 K quand la composition locale est assimilée a la composition globale.
En désaccord avec les mesures expérimentales, les température critiques
présentées sur la figure 3.9 sont trop élevées d'un facteur deux a trois,
selon la portée des interactions. Ce probleme de température critique est
similaire a celui exposé par Malerba, Bonny et al. [61, 18] quant aux dia-
grammes de phases calculés avec les potentiels CDM et 2BM.

Afin de baisser la température critique de notre modele énergétique,
nous donnons la méme dépendance en température a 1’énergie d’ordre
) qu’en champ moyen de point. Le diagramme de phases déduit des
simulations Monte Carlo avec la paramétrisation PWSCF-PAW corrigé en
température est reproduit sur la figure 3.13. La température critique est
dorénavant de 950K, en accord avec les résultats expérimentaux.

3.3.4 Comparaison champ moyen — Monte Carlo pour les
modeles

On représente sur la figure 3.14 les limites de solubilité calculées en
champ moyen de point et en Monte Carlo, avec des interactions aux deux-
iemes voisins et '’hamiltonien dépendant a la fois de la concentration et
de la température.
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FIGURE 3.14 — Limites de solubilité calculées en champ moyen de point (en rouge) et en
Monte Carlo aux deuxiemes voisins (en noir) avec I’hamiltonien dépendant a la fois de
la concentration et de la température. La paramétrisation utilisée est PWSCF-PAW. Les
losanges correspondent aux résultats des simulations Monte Carlo.
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Nous décrivions ci-dessus que sans la correction en température, le
décalage entre Monte Carlo et champ moyen est d’environ 38 %, ce qui est
trés supérieur au décalage habituel [226]. Avec la correction en tempéra-
ture, la température critique calculée en champ moyen est de 1100K. Elle
est d’environ 950K en Monte Carlo. La différence est de 14 %, en accord
avec les résultats théoriques de Fontaine [226].

3.4 Comparaison avec l’expérience et les autres
modeéles énergétiques

3.4.1 Comparaison avec les limites de solubilité proposées par
Xiong et al. et Bonny et al.

Sur la figure 3.15, on compare le diagramme de phases calculé en
champ moyen ainsi qu’en Monte Carlo avec les limites de solubilité pro-
posées par Xiong et al. [19] et Bonny et al. [18] dans leurs revues critiques
des résultats expérimentaux.
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FIGURE 3.15 — Limites de solubilité « — o’ déduites des simulations Monte Carlo (en
noir). Les bornes inférieures et supérieures proposées par Xiong et al. [19] sont en vert.
La limite proposée par Bonny et al. [18] tenant compte des expériences sous irradiation
est en rouge.

Notre modele est en accord qualitatif avec ces deux études. La solu-
bilité du chrome dans le fer est large. A 250K, Xiong et al. consideérent
qu’elle devrait étre comprise entre 1 et 7% Cr. Les limites déduites de
notre hamiltonien montrent 5 (7) % Cr en champ moyen (Monte Carlo). La
température critique est légerement surévaluée en champ moyen d’env-
iron 15%, ce qui est classique avec ce type de traitement statistique. La
solubilité du fer dans le chrome est inférieure a 1% jusqu’aux tempéra-
tures supérieures a 600K. A température nulle, la solubilité de chrome
dans Fe calculée est de 3 % en champ moyen et 6 % en Monte Carlo.

115



3. PROPRIETES THERMODYNAMIQUES DE L' ALLIAGE

116

3.4.2 Comparaison avec les autres modeles énergétiques
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FIGURE 3.16 — Limites de solubilité a—n’ (points et traits noirs) de nos simulations Monte
Carlo avec le modéle aux deuxiemes voisins dépendant de la concentration locale et de la
température. (orange) développement en amas magnétiques de Lavrentiev, Dudarev et al.
[64, 18]. (rouge) potentiel 2BM d’Olsson et al. [69, 121, 61] tenant compte de "entropie de
vibration[232]. (bleu) potentiel CDM de Caro et al. [214, 61] tenant compte de I'entropie
de vibration [232]. (vert) paramétrisation CALPHAD d’Andersson et Sundman [14].

Les limites de solubilité a—a’ dans I'ensemble du domaine de concen-
tration calculées avec les modéles CDM [214], 2BM [213, 121], développe-
ments en amas [64], CALPHAD d’apres Andersson et Sundman [14] sont
représentées dans la figure 3.16. Elles sont comparées avec les limites de
solubilité que nous calculons par simulations Monte Carlo avec le mod-
ele aux deuxiemes voisins dépendant de la concentration locale et de la
température. Notre modele reproduit au mieux a la fois la température
critique d’environ 950K, une solubilité non nulle du chrome dans le fer '
ainsi qu'une solubilité nulle du fer dans le chrome «.

Un focus sur le coté riche en fer du diagramme de phases d’aprés les
mémes auteurs mais aussi dans l'approximation de la solution réguliére
et a partir de notre modéle sont comparées dans la figure 3.17. Les lim-
ites de solubilité expérimentales mesurées par spéctroscopie Mossbauer
apres des recuits longs de Kuwano [58] et de Dubiel et Inden [25] sont
également indiquées. Nous choisissons de ne pas représenter les mesures
expérimentales sous irradiation car l'influence de l'irradiation sur les lim-
ites de solubilité fait débat [18, 19] (on peut penser en particulier a des
effets de désordre balistiques induits par les collisions nucléaires, o1 a
des phénomeénes de ségrégation induite par l'irradiation, sous 1'effet de
couplage entre flux de défauts et flux d’espéces chimiques).

Le domaine biphasé calculé par Andersson et Sundman [14] dans I’ap-
proche CALPHAD est tres proche de celui d'une solution réguliere. Ces
deux modeéles sont incompatibles avec les récentes mesures expérimen-



3.4. Comparaison avec 1'expérience et les autres modeles énergétiques

1000

\

900

800

700

600

Température (K)

500

L L L L B L L
-

400

e b b by

(] O I

300

0.
Concentration en Cr

FiGure 3.17 — Limites de solubilité calculées a partir des modeéles

(orange) développements en amas [64, 18] d’aprés Bonny et al. [18],

(rouge) potentiels 2BM [69, 121, 61, 232],

(bleu) potentiels CDM [214, 61, 232],

(vert) CALPHAD [14],

(traits pointillés noirs et losanges noirs) notre modele dans I'approximation de champ

moyen de point, (trait pleins et carrés noirs) notre modele par simulations Monte Carlo.

On représente également les limites de solubilité expérimentales d’équilibre de Kuwano

[58] (croix noires) et de Dubiel et Inden [25](étoiles noires).

(traits magenta) limites de solubilité proposées par Xiong et al. apres lecture critique des

données expérimentales de la littérature [19].
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tales et les calculs ab initio du coté riche en fer. Le domaine biphasé calculé
par Bonny et al. [18] a partir des potentiels 2BM [69, 121] et CDM [214]
est trop stable en température : il y a un facteur deux entre la température
critique expérimentale et la température critique déduite des modeles. Le
potentiel 2BM produit une énergie de mélange symétrique (négative égale-
ment du co6té riche en chrome), ce qui induit une trop grande solubilité de
Fe dans Cr. Le développement en amas classique de Lavrentiev et al. [64]
semble également mener a une température critique trop élevée.

Comme on peut I'observer sur la figure 3.17 notre modele est en accord
quantitatif avec les mesures expérimentales. Il est en accord avec les revues
expérimentales de Xiong et al. [19] et Bonny et al. [18]. Il semble meilleur
que les modeles proposés précédemment pour reproduire des limites de
solubilité & — a'.

Les autres modéles conservent tout de méme d’autres avantages : les
potentiels EAM permettent des calculs tenant compte des lacunes et in-
terstitiels, par exemple pour les simulations incluant des dislocations. Il
n’y a cependant pas de frein théorique a l'intégration des lacunes et in-
terstitiels dans notre modele. Les modeles CALPHAD permettent quant a
eux de modéliser la lacune de miscibilité, mais aussi d’intégrer les phases
o, v ou liquides, c’est a dire de calculer le diagramme de phases complet
du systéme. L'approche CALPHAD n’est cependant pas atomistique et ne
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permet de plus que 1'étude des propriétés a 1’équilibre. Il s’agit d’utiliser
le modele adéquate au systeme que 1'on veut étudier.

3.5 Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons comparé 1’ensemble des modeles énergé-
tiques proposés dans la littérature. Afin de reproduire les résultats ab ini-
tio, les modeles les plus récents introduisent un nouveau degré de liberté :
la variation du moment magnétique atomique en fonction de 1’environ-
nement chimique local. Ce modéle semble reproduire les propriétés es-
sentielles de 1'alliage a 0 K mais est numériquement cotiteux pour calculer
le diagramme de phases, les isothermes de ségrégation ou des cinétiques.

Nous développons un hamiltonien léger, ajusté sur les calculs ab initio
présentés dans le chapitre 2 et sur les limites de solubilité expérimentales
a haute températures. Il s’agit d’'un modéle d’interactions de paires aux
deuxiemes voisins sur réseau rigide. Nous choisissons de donner aux in-
teractions Fe-Fe et Cr-Cr des énergies constantes, alors que nous donnons
a l'interaction Fe—Cr une dépendance en concentration que nous ajustons
par un polyndéme de Redlich-Kister sur les énergies de mélange calculées
ab initio a 0K.

L'entropie de configuration est correctement prise en considération,
mais notre modeéle est sur réseau rigide et il n'y a pas de degré de liberté
lié au moment magnétique. Les termes non-configurationnels d’entropies
vibrationnelle et magnétique sont cependant pris en compte indirectement
par une dépendance en température de 1'énergie d’ordre ajustée sur la
température critique expérimentale.

Nous commencons par traiter statistiquement cet hamiltonien en
champ moyen de point. Cela permet d’extraire le maximum d’informa-
tion analytique du modéle. Les limites de solubilité sont en excellent ac-
cord avec les compilations les plus récentes des mesures expérimentales.
Les limites spinodales sont également en tres bon accord avec les résultats
expérimentaux.

Nous avons également déduit de cet hamiltonien les limites de solubil-
ité par simulations Monte Carlo semi-grand-canoniques. Nous montrons
que la portée des interactions n’a pas de conséquences importantes sur
le diagramme de phases. De méme, le volume sur lequel est calculée la
concentration locale a des conséquences critiques sur 1’efficacité des cal-
culs mais a peu d’influence sur les limites de solubilité. Ce volume doit
étre assez étendu pour contenir un nombre d’atomes suffisant pour re-
produire le changement de signe de I'énergie de mélange. Le diagramme
de phases calculé est en accord tres satisfaisant avec ’expérience. La tem-
pérature critique est de 940K. La solubilité du chrome dans le fer est de
I'ordre de 7% a 0K. A cette méme température, la solubilité du fer dans le
chrome est nulle. La limite de solubilité &’ de Fe dans Cr reste tres faible
sur un large domaine de température, alors que la limite & dépend plus
nettement de la température.



3.5. Conclusions

Par une comparaison avec les simulations Monte Carlo, nous mon-
trons qu’un traitement statistique de champ moyen de point de cet hamil-
tonien est raisonnable. La température critique est supérieure de 14 % a la
température critique déduite des simulations Monte Carlo, ce qui est en
accord avec le décalage théorique dti a la mauvaise prise en compte en
champ moyen de l’entropie de configuration a haute température. Sans la
correction en température, ce décalage est cependant bien plus important
(de l'ordre de 38 %).

Ces résultats de champ moyen de point comme de Monte Carlo sont
en accord avec les limites de solubilité proposées récemment par Bonny et
al. [18] ainsi que Xiong et al. [19] a la suite d"une compilation des données
expérimentales de la littérature. On peut donc envisager d’utiliser ce mod-
ele pour le calcul d’isothermes de ségrégation et ainsi prévoir les profils
de concentration des surfaces libres de 'alliage.
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Les propriétés d"une surface sont fondamentalement corrélées a la com-
position chimique de la surface a 1’échelle nanométrique. Celle-ci peut
étre tres différente de la composition volumique de l'alliage. En catalyse
hétérogene, par exemple, ce sont ces propriétés chimiques uniques des
surfaces qui sont utilisées pour accélérer des réactions chimiques [233].
Les interfaces sont aussi les premieres barriéres face a la corrosion. Ce
sont elles qui réagissent avec le milieu. Dans le contexte nucléaire, les
surfaces libres et joints de grains sont le lieu de la ségrégation induite par
irradiation. Les défauts créés en volume par l'irradiation neutronique vont
s’annihiler en surface, créant un flux qui se couple a la diffusion d’autre
élements. L’objectif de ce chapitre est d’utiliser le modele énergétique pro-
posé au chapitre précédent et les calculs ab initio du chapitre 2 afin de
calculer des isothermes de ségrégation. Il s’agit donc de prédire la compo-
sition des surfaces en fonction de la composition volumique.

Dans cette étude, nous ne tenons pas compte de l’environnement
(oxygene, hydrogeéne ...), du potentiel de surface, des défauts en surface,
des éléments d’addition ... Il ne s’agit donc pas d’expliquer I’oxydation.

Nous abordons ce chapitre par une présentation des modeles d”Ack-
land et de Ropo et al. qu’ils utilisent pour calculer des isothermes de ségré-
gation. Nous présentons ensuite un modele général aux alliages binaires
qui permet de différentier les différents moteurs a la ségrégation.

Nous adaptons ensuite notre modele énergétique présenté au chapitre
3 pour qu’il tienne compte de la présence des surfaces et qu’ils repro-
duisent les propriétés calculées ab initio : énergie de ségrégation d’im-
pureté et énergies de surface des éléments purs.

Enfin, nous décomposons dans 1’approximation de champ moyen les
effets de chacun des moteurs a la ségrégation de surface de 1'alliage fer—
chrome. Nous discutons également de l'effet de la dépendance en concen-
tration locale de I"énergie d’ordre. Nous calculons enfin les isothermes de
ségrégation des alliages fer-chrome.
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4.1 Bibliographie expérimentale

Nous discutions au chapitre 2 de la difficulté des observations expéri-
mentales sur les surfaces libres du fer et du chrome et de leurs alliages a
cause de leur réactivité. Toutes ces études sont, a notre connaissance, dans
I'orientation (100).

A haute température (600K), le chrome déposé en quantité inférieure a
une monocouche sur Fe (100) diffuse de 75 a 90 % vers le volume, dans les
trois premiers plans de surface. Au contraire, si deux a trois mono-couches
sont déposées sur Fe (100), les atomes de Cr ne diffusent plus [164].

Ces résultats sont confirmés par Pfandzelter et al. [234] qui montrent
que des atomes de Cr déposés sur Fe ne diffusent que dans la premiere
couche sous la surface (labellée i = 1 dans les calculs ab initio sur la ségré-
gation dans le chapitre 2). A 570K, lorsqu’ils déposent une monocouche de
Cr sur Fe (100), la concentration du plan de surface ¢q est de 45 +3 % Cr,
et celle du deuxiéme plan c; est de 554+5%Cr. Le troisieme plan a une
concentration c; nulle. Lorsqu’ils déposent deux monocouches atomiques
de Cr, ¢g = 0.70 £0.05, c; = 1.00 &= 0.15 et ¢ = 0.30 £ 0.25. Toutes ces ob-
servations par microscopie a effet tunnel sont vérifiées par spectroscopie
Auger [235, 236, 237].

4.2 Les modeéles énergétiques de ségrégation dans la
littérature

Le modele d’Ackland

Nous avons déja décrit le modele d’Ackland [70] dans le paragraphe
3.1.3. 1l s’agit d'un hamiltonien d’Ising avec deux degrés de liberté par site
i du réseau rigide : une variable d’espece (S; = £1 pour Fe ou Cr) et un
moment magnétique atomique d’amplitude constante (o; & 1).

Ackland utilise cet hamiltonien pour calculer par simulations Monte
Carlo les profils de ségrégation dans 1’orientation (100). On les reproduit
sur la figure 4.1.
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FIGURE 4.1 — Profils de concentration a différentes concentrations volumiques x et tem-
pérature T. La température est en unités réduites correspondant au diagramme de phases
de la figure 3.5. La température critique est environ T, ~ 22. La concentration volu-
mique (température) de référence est x = 0.2 (T = 10). Le profil de concentration en
trait noir épais correspond a ces références. Les profils de concentration de couleur bleue
correspondent a I'évolution du profil de concentration volumique x = 0.2 a différentes
températures. Les traits noirs correspondent a I'évolution des profils de concentration a
température fixe T = 10 pour différentes concentrations volumiques. Figure de Ackland
[71].

Dans le domaine monophasé « riche en fer, la surface est enrichie en
chrome (xg (xy = 0.05) ~ 0.11 et xq (x, = 0.1) ~ 0.46). Dans le domaine
biphasé, la précipitation de la phase a’ riche en chrome a lieu préféren-
tiellement en surface, quelles que soient la concentration et la tempéra-
ture.

Le choix du parametre Ay pour que T¢ soit supérieure a Ty induit une
énergie de cohésion du chrome inférieure a celle du fer. Dans un modele
d’interactions de paires constantes, cela signifie que 1’énergie de surface
du chrome est inférieure a celle du fer (Tc/Ty > 1 = Ay = EY <

coh
Ef¢ = ¢, < 7re). Or, les calculs ab initio (voir le chapitre 2) montrent

qf;’}él basse température au moins, les énergies de surface du chrome sont
supérieures a celles du fer. Ainsi, du fait de la paramétrisation de I’hamil-
tonien 3.10 sur le rapport T/ Ty, il est favorable énergétiquement de créer
une surface de chrome plutdt qu’une surface de fer.

Dans le domaine monophasé «, c’est la répulsion entre atomes de
chrome qui empéche la surface de se recouvrir de cette élément. Dans
le domaine biphasé, la phase a’ riche en chrome précipite préférentielle-
ment en surface pour y diminuer le nombre d’atomes de fer. Les calculs
ab initio montrent au contraire une énergie de surface de Cr supérieure
a celle de Fe. Ainsi, si le modele d”Ackland reproduisait les résultats ab
initio, la phase o’ précipiterait peut-étre en volume.

La principale approximation de ’hamiltonien d’Ackland est I’ampli-
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tude constante du moment magnétique atomique. Or, les résultats ab initio
montrent qu’en plus de dépendre de l’environnement chimique local, le
moment magnétique des atomes augmente en surface. L'intensité de cette
augmentation dépend de 1'espece chimique et de I'orientation mais a tou-
jours lieu. Les calculs ab initio montrent que cela induit par exemple une
répulsion plus intense entre atomes de chrome dans les surfaces.

Le modele de Ropo et al.

Ropo et al. [78] font des calculs de structure électronique d’énergie de
ségrégation. Ils modélisent la surface libre (100) de 'alliage Fe-Cr par :
d'une part une mono-couche atomique de concentration homogene (la
surface) et d’autre part un empilement de huit mono-couches de concen-
tration fixe (le volume). Le systeme est donc entierement défini par deux
concentrations : celle du plan de surface et celle du volume. En égalisant
les potentiels chimiques en surface et en volume, ils déduisent la concen-
tration de surface correspondant a chaque concentration de volume.

Ces calculs sont réalisés dans ’hypothese d"un désordre substitution-
nel parfait. La structure électronique de chaque sous-systéme (plan de sur-
face / volume) est ainsi traitée dans I'approximation du potentiel cohérent
(CPA). Or, dans le domaine de concentration ou l'alliage tend a démixer,
la concentration n’est plus homogene. Cela n’a donc pas de sens physique
d’y calculer des isothermes de ségrégation dans I'approximation CPA.

Ropo et al. calculent une enthalpie de mélange qui change de signe
a environ 7 % Cr et dont on peut attendre une limite de démixtion a 0K
de l'ordre de 5 % Cr. L'ensemble des isothermes que les auteurs proposent
au-dela de cette concentration volumique n’ont donc pas de sens.

On reproduit cependant sur la figure 4.2 ces isothermes calculées par
Ropo et al. en EMTO-CPA [78] a 0, 300 et 600 K. L’entropie est prise en
compte par une contribution configurationnelle uniquement.
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FIGURE 4.2 — Evolution de la concentration surfacique en Cr en fonction de la concen-
tration volumique a 0, 300 et 600 K. Les calculs sont de type DFT-GGA-EMTO-CPA. La
ligne en traits pointillés correspond au cas o surface et volume ont la méme concentra-
tion. Ses intersections avec les isothermes de ségrégation sont représentées par des étoiles
rouges et noires. Figure de Ropo et al. [78].

Dans une isotherme de ségrégation, il ne peut y avoir d’effet de la
température ot la concentration surfacique est égale a la concentration
volumique dans le cas ol seule 'entropie de configuration est prise en
compte. C’est bien ce qu'on observe sur la figure 4.2 a la concentration
indiquée par l'étoile noire. Ce n’est par contre pas le cas a l'intersection
indiquée par I'étoile rouge, ce qui ne nous semble pas justifié.

Entre 0 et 5% Cr, ol ces résultats nous semblent valides, les isother-
mes montrent une surface tres appauvrie en chrome. La concentration
surfacique ne dépasse pas 1% Cr a 0K. Ces calculs EMTO-CPA permet-
tent d’obtenir les énergies de surface des éléments purs a 0K. IIs ne les
indiquent pas mais celles du chrome sont supérieures a celles du fer. C’est
la raison pour laquelle la surface est appauvrie en chrome.

Alliages binaires standards — le modéle classique avec
interactions de paires

Le modeéle le plus classique de ségrégation de surface est le modele de
Tréglia et Legrand [238]. La base de ce modeéle pour un alliage A;_,B, est
le hamiltonien d’Ising que nous décrivons au chapitre 3 :

1
E= > ) € pip; 4.1)
ij,n,m
ou eg.m est I’énergie d’interaction entre un atome i sur le site 7 et un atome
j sur le site m (i,j = A, B). p} est la probabilité d’occupation de site égale
a1 (0) si le site est (n’est pas) occupé par un atome de type i.
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Pour un alliage binaire sans défaut, p’y + p3 = 1. On peut réécrire
I’équation 4.1 avec une seule variable p, = pj :

E=Ey+ an Z (Tnm - Vnm) + Z PP Vim (4.2)
n m#n n,m#n
ou 1 1
Ey = 5 Z €V Tam = 5 (efg —€h), (4.3)
n,m#n
et 1
Vim = 5 (4 +€5p —2€R) . 4.4)

La quantité T, peut étre reliée a la différence entre les énergies de
surface des éléments A et B. V},;, est la différence entre les énergies des
interactions de paires homo- et hétéro-atomiques qui caractérisent la ten-
dance du systéme a s’ordonner ou a démixer.

Pour cette présentation du modele, on se limite aux interactions entre
premiers voisins. Si 1’on fait I’'hypothese que les interactions ne sont pas
modifiées en présence de la surface, alors on peut réécrire 7,,, = T et
Vim =V, ce qui permet de réécrire I'équation 4.2 en :

E=E 4+ (t=V)Y. puZ"+V Y PuPm (4.5)

nm#n

ou Z" est le nombre de coordination du site n.

Selon notre convention de signe, V > 0 (< 0) indique une tendance a
'ordre (démixtion), et T < 0 (> 0) indique que 'élément A (B) est celui de
plus basse énergie de surface.

On pourrait rajouter un terme a 1'équation 4.5 pour tenir compte des
différences de taille entre les éléments A et B [239, 240] mais cette dif-
térence est inférieure a 1 % entre les atomes de Fe et Cr.

En champ moyen de point, les fonctions de corrélation a deux sites
(pnpm) peuvent se factoriser en fonction des corrélations sur site (p) (pm)-
On peut donc écrire (p,) = x, et (pn) (Pm) = XnXm. On choisit un modele
dans lequel x, ne dépend pas de n. Il y a une concentration homogene
dans le plan. La concentration peut étre différente d’un plan parallele a la
surface a un autre. On définit donc des concentrations par plan x, (x, =
xp,Vn € p). p = 0 indique le plan de surface, p = 1 le premier plan sous-
jacent a la surface et p = v un plan de volume qui ne voit plus 'effet de la
surface.

L’énergie interne du systéme est la somme des énergies internes dues
a chaque plan :

E = Eg+N(t=V)Y x| Zpp+ ) Zppsk (4.6)
p k=-bb
beN*

TNV Y xp | Zppxp+ Y ZppikXppik
P

k=—bb
beIN*



4.2. Les modeles énergétiques de ségrégation dans la littérature

ot N est le nombre d’atomes par plan. Z,,  est le nombre de liaisons
entre les plans p et p + k. La portée maximale des interactions et I'ori-
entation de la surface déterminent la valeur maximum de k. Dans le cas
d’une surface (100) d'un cristal cubique centré avec des interactions aux
premiers voisins seulement, il n'y a de liaisons qu’entre plans adjacents.
Ainsi, dans cet exemple, la valeur maximum de k est 1.

L'entropie de configuration du systeme est également la somme des
entropies de configuration par plan et s’écrit :

S=—Nkg)_ [xpInx,+ (1—xp)In(1—x,)] 4.7)
p
Ce modele étant sur réseau rigide, il néglige 'entropie de vibration. Le
grand potentiel G du systéme s’écrit donc :

G = E-TS—N)_x,Au (4.8)
p

ou Ay est le potentiel chimique de l'alliage. Le profil de concentration
d’équilibre est celui qui minimise le grand potentiel (gTGp = 0,Vp). Cela
conduit au systeme d’équations couplées suivant :

X
Vp,ﬁ = exp B (T-V) | Zpp+ ¥ Zppik (4.9)

k=—bb
beN*

AV Zppxp+ Y ZpparXppok

k==bb
beIN*

Dans la pratique, on choisit un plan v a partir duquel tous les plans
ont la concentration du volume. Seuls les plans de 0 & v — 1 ont donc
leur concentration libre. Cela permet d’écrire la relation suivante entre les
plans de surface et de volume :

Xp X

T-x, 1 ~ P {—BOEw (p)} (4.10)

oll AEsq (p) est I'énergie de ségrégation pour le plan p. Comme nous
le discutons plus avant dans la suite du chapitre, nous choisissons un
raccord au 20¢ plan avec des interactions jusqu’aux deuxiémes voisins.
Afin de présenter une version simple des équations, on se place pour les
équations 4.11 a 4.14 dans le cas d'un alliage cubique centré orienté (100)
avec des interactions entre premiers voisins seulement et un raccord entre

volume et surface au troisiéme plan (x3 = x4 = ... = xy). Dans ce cas tres
simple on peut écrire AE :
AEseg (0) = _pr—H (T - V) (4'11)

+2V [Zpp (X0 — X0) + Zpp+1 (X1 — 2x0) ]
AEsq (1) = 2V [Zpy (x1 — X0) + Zpps1 (X0 + 22— 2%5)]  (4.12)
AEsq (2) = 2V [Zpy (x2 — X0) + Zpps1 (X1 — x0)] (4.13)
AEsq (3) = AEsq(4) =... = AEgq (v) =0. (4.14)
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ou les énergies de ségrégation pour la limite infiniment diluée
(limy, 0,k AEseg (p)) peuvent étre calculées ab initio.

Les énergies de ségrégation définies dans les équations 4.11 a 4.14 sont
la somme de deux contributions.

La premiere ne dépend pas de la concentration. Il s’agit du terme pro-
portionnel au nombre de liaisons perdues par le plan en ’absence de plans
supérieurs. Dans cet exemple, seul le plan 0 perd des liaisons. Ce terme
est également proportionnel a la différence d’énergie de surface des deux
éléments. Cet effet d’énergie de surface tend a faire ségréger 1'élément de
plus basse énergie de surface.

La seconde dépend de la concentration des différents plans et est pro-
portionnel a V. Dans un alliage a tendance a la démixtion (V < 0), le sys-
teme favorise les paires homo-atomiques. Cet effet d’alliage tend a faire sé-
gréger 1’élément minoritaire. Dans un alliage a tendance a 1’ordre (V' > 0),
le systeme favorise les paires hétéro-atomiques. L'effet d’alliage tend donc
a faire ségréger I'élément majoritaire en surface, puis a alterner les plans
riches en A et en B.

Dans ce modele, la ségrégation est donc le résultat de la compétition
ou de la synergie entre l'effet d’énergie de surface et l'effet d’alliage.

4.3 Modele d’interactions de paires dépendant de la
concentration locale en présence de surfaces
libres

Nous utilisons pour les surfaces le modéle énergétique développé au
chapitre 3. Il s’agit donc d’'un modéle d’interactions de paires dépendantes
de la concentration locale et de la température sur réseau rigide.

Dans le chapitre 3, nous avons discuté de l'effet de 1’énergie d’ordre
sur le diagramme de phases de l'alliage. Nous avons montré qu’il n’était

pas nécessaire de décrire individuellement chaque énergie de paire efce)Fe,

e(clz(:r et ege)Cr pour décrire la tendance a la démixtion de l'alliage. Seul le
signe de l’énergie d’ordre )! est déterminant.

L’équation 4.9 indique que dans un modéle d’interactions de paires la
ségrégation de surface est également due au terme T de 'équation 4.3.
Celui-ci est proportionnel a la différence d’énergies de surfaces des élé-
ments purs. Il est donc important, en présence de surfaces (ou plus ex-
actement de liaisons coupées), de discuter précisément de la distribution
de I'énergie sur les paires homo- et hétéro-atomiques.

Nous ajustons ce modele afin qu’il reproduise les résultats ab initio
sur les surfaces. Notre modéle est donc une déclinaison dépendante en
concentration et température du modele de Tréglia et Legrand présenté
au paragraphe 4.2.

1. On rappelle que lénergie d'ordre s’exprime : Q = Y,V =
(@) () (@)
Yil/2 (eFleFe + €Cerr - 2€FZL’CV)'



4.3. Modele d’interactions de paires dépendant de la concentration locale en
présence de surfaces libres

Tréglia et Legrand montrent que la ségrégation est la conséquence de
deux moteurs. On s’attachera donc a reproduire ces deux effets :

1. il faut que les énergies de surfaces des éléments purs soient repro-
duites. On montrait précédemment que les énergies de surfaces éval-
uées a partir de mesures de tension de surface dans la phase liquide
a haute température sont erronées car on ne prend pas en compte
des phénoménes magnétiques dans la phase solide cubique centrée.

2. il faut que 'effet d’alliage particulier en volume avec le changement
de signe de I'énergie de mélange soit reproduit.

4.3.1 Ajustement des énergies de paires homo-atomiques sur
les énergies de surface ab initio

On ajuste les énergies de paires homo-atomiques sur les énergies de
surface des éléments purs calculées ab initio. L'effet d’énergie de surface
décrit dans les équations 4.11 a 4.14 reproduit exactement les résultats ab
initio.

Dans un modeéle de paires, I’énergie de surface y4 de I'élément A est
proportionnelle au nombre de liaisons coupées pour créer une unité de
surface :

1 i i . *
4= =3 L 2y geun Vig €N (4.15)
tq

(i)
p.p+q :
nombre total de voisins d’'un atome Z = ¥; Z() sécrit :

ou Z est le nombre de i® voisins entre les plans p et p +¢,Vq € N. Le

Y 3278, +Z3), Vi q € N* (4.16)
i q

On indique dans le tableau 4.1 le nombre de liaisons coupées entre
deux plans dans les orientations (100), (110), (111) et (211) d'un réseau
cubique centré.

Pour les quatre orientations (100), (110), (111) et (211), la portée maxi-
male des interactions est entre un plan p et un plan p + 3. Dans les plans
(100) et (111), il ny a pas de premiers voisins dans le plan (Z;(,}F), = 0).
Le plan (100) a, comme nous en discutions au paragraphe 2.5.3, tous ses

premiers voisins dans les plans adjacents (ZSF), +q = 0,Yq # 1). L'orienta-

tion (111) est également particuliére car elle n’a ni premiers ni deuxiémes
voisins dans le plan (Z,(g%; = Z,Ef) = 0). Elle est donc la plus proche de
I'adatome isolé.

En volume, les énergies de paires homo-atomiques sont ajustées sur les
énergies de cohésion, alors que dans les plans ayant des liaisons coupées
du fait de la surface, on a des énergies de paires dépendant de I'orientation

et ajustées sur les énergies de surface calculées ab initio.
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] | (100) | (110) [ (111) [ (211) |

z\ 0 4 0 2
Z, | 4 2 3 2
Z0, ] 0o ] o | o 1
2., | o 0 1 0

28 s | 0 0 0 0

z%) 4 2 0 0
Zo, o | 2 | o | 2
Z2 ., | 0 3 1
22, 0 0 0 0

Z%) s | 0 0 0 0

TABLE 4.1 — Z;{L +q est le nombre de i° voisins entre les plans p et p +q,¥q € N dans
les orientations (100), (110), (111) et (211) d'un réseau cubique centré.

Des énergies de surface calculées ab initio en SIESTA-NC, on déduit
grace a la relation 4.15 et au tableau 4.1 les énergies de paires homo-
atomiques aux 1°° et 2¢ voisins. On les résume dans le tableau 4.2.

| (eV) | volume | (100) | (110) | (111) | (211) |

M
el | 0311 | 0.608 | 0.563 | 0.852 | 0.682

@)
e | 0270 | 0527 | 0.487 | 0.738 | 0.591

e | 0325 | 0740 | 0.697 | 1.040 | 0.854
e | 0281 | 0641|0603 | 0900 | 0.739

TABLE 4.2 — Energies d'interactions homo-atomiques des éléments purs Fe et Cr aux 1°
et 2° voisins en eV. En volume, elles sont ajustées sur les énergies de cohésion expéri-
mentales. En surface, elles sont ajustées sur les énergies de surface calculées ab initio des
orientations (100), (110), (111) et (211). Le rapport entre énergies de paire premiers et
deuxiemes voisins 17() est égal & 0.866 (voir relation E.2).

Pour pouvoir reproduire chacune des énergies de surface, les énergies
de paires sont dépendantes de l'orientation de la surface. Cet ajustement
des énergies de paires sur les calculs ab initio permet de tenir compte,
de fagon indirecte, de l'effet des surfaces sur les propriétés énergétiques
(énergies de paires, stabilisation des surfaces par le magnétisme).

4.3.2 Ajustement des énergies de ségrégation a dilution infinie
sur les résultats ab initio

N

On peut déduire une expression analytique 4.11 a 4.14 ou plus
généralement 4.9 des énergies de ségrégation dans le plan de surface a
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dilution infinie AEgeg (p):

AEQ, (p) = lim AEgq(p). (4.17)

Xp—0
Or, nous avons calculé ces derniéres ab initio a la section 2.6. Si I’on se base
sur les calculs PWSCE-PAW), elle est de +-0.180 eV pour l'orientation (100).
Afin de reproduire cette énergie de ségrégation a dilution infinie dans le
plan de surface avec notre modele énergétique, on ajoute des énergies de
site sur les trois premiers plans de surface. Ces énergies de site Egj, (p)
compensent les résultats analytiques décrits dans 1'équation 4.17. On a
donc :

AEg,. (p) = AERS (p) (4.18)
= xliQOAEseg(P)+Esite(P), (4.19)

ol AE£§ T (p) est’énergie de ségrégation dans le plan de surface a dilution
infinie calculée ab initio. On ajuste ici les énergies de site uniquement sur
les énergies de ségrégation dans le plan de surface. Des développements
supplémentaires sont nécessaires pour reproduire le profil de ségrégation
complet sur les 2 a 3 premiers plan de surface que les calculs ab initio ont
montré atypiques.

Afin de donner un sens plus physique de I'énergie de site Eg, (p),
on peut montrer qu’il s’agit d'une expression équivalente a une énergie
d’interaction avec des lacunes en surface. Notre modéle correspond donc
a un empilement de plans d’atomes de Fe et Cr puis de plans purs en
lacunes. On schématise ce modéle sur la figure 4.3.

F1IGURE 4.3 — Schéma du modele d’empilement. Les plans blancs sont des plans des la-
cunes. La concentration dans chaque plan p de 0 a oo est homogeéne. Pour p — oo la
concentration est égale a la concentration volumique.
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4.3.3 Les dépendances en concentration locale et en température

La dépendance en concentration des énergies de paires hétéro-
atomiques est présentée dans l'équation 3.28 du chapitre précédent.
L'ensemble des parameétres de cette dépendance en concentration est in-
diqué dans le tableau 3.1. Cette dépendance en concentration de 1’énergie
de paire hétéro-atomique, et en conséquence de I’énergie d’ordre, induit
une modification des développements de Tréglia et Legrand a partir de
I’équation 4.2 dans laquelle T, et V,;,;, sont indépendants des sites n et
m. La correction en température est également prise en compte selon la
définition 3.35.

Définition de la concentration locale

Dans le cadre de cette approche phénomenologique, il n"apparait pas
de critére évident pour choisir I'étendue de la région sur laquelle on définit
une concentration locale. Nous montrons cependant au chapitre 3 que ce
choix n’a pas de conséquences sur les limites de solubilité calculées en
volume. Dans le cadre du modéle de surface dans l'approximation de
champ moyen, nous définissons la concentration locale x, dont dépend
I'énergie d’interaction entre un atome A sur un plan p et un atome B sur
un plan g, comme la moyenne des concentrations des plans p et g.

_ YT

X 2

(4.20)

On prendra soin de ne pas confondre la concentration locale x prise en
considération pour le calcul des énergies de paires hétéro-atomiques et la
concentration x, de chaque plan p.

Effet sur le modele de Legrand et Tréglia

Avec un modéle aux premiers voisins seulement, on conserve Vn(,w =
Vium. Ce dernier est fonction des énergies de paires hétéro-atomiques et de-
vient alors dépendant de la concentration locale x avec €p.c,. En réécrivant
I'énergie totale de 1'alliage E :

E=Ey+ Z Pn (T — Vnm) + Z Pnpmvnm (4.21)

n,m#n n,m#n

qui peut s’exprimer sous la forme :

E = Eot+ Xy Zppxp (T Vip) + Ep Zppi1 (¥p + xp11) (T = Vppia)
+ L Xy VopZpy + L 2 Xp 1 Vop 1 Zp

(4.22)
et en appliquant la condition d’équilibre :
oF
— = 4.2
dxp N (4.23)



4.3. Modele d’interactions de paires dépendant de la concentration locale en
présence de surfaces libres

on déduit des énergies de ségrégation en champ moyen plus complexes
que dans le modele de Tréglia et Legrand :

9 (T — Vyp) . 9 (T — Vi)

%

AELy = Zpp [(T=Vpp) = (T = Vio)] + Zpp (CP

+Zppi1 [(T= Vop1) + (T = Vipaa) = 2(7 = Vo)
(T Vpp1)
oxp
aV, vV,
+2Zpp (xpVip — X Vi) + Zp p (xf, Wp; _ 2 axz:;>
+2Zp pi1 (Xp-1Vpp-1+ xpi1Vppi1 — 20 Vi)

oVyp_1 OVypi1 aV,
27 _ pp pp ) 2% Yoo
Ly <xpxp ! 0x, R 0x,p Y0 ox,

oxp 0x,

+Zppi1 | (Xp +xp-1) + (xp + xp41)

dxp

L’énergie de ségrégation dans le plan de surface s’écrit alors :

AESL, = Zpp[(T— Vo) — (T = Vio)] (4.25)
d (T — VOO) d (T — Vvv)
+Zp’p <x0 dxo Yo 0xy
+Zpp1 [(T—Vo1) =2 (T — V)]
d (T B VOl) o 4xva (T - Vvv)
aXO axv

zaVOO zaVvv>

+Zp,p+l [(xo +x1)

%

X9 Y 9xy

+2Zp,p+1 (21 Vo1 — 2x0 Vi) + ZZp,p—H <x0x1 Vor —2x2 avw)

Dans le cas ou l'interaction de paire hétéro-atomique € 4p ne dépend
plus de la concentration locale x, on retrouve les équations 4.11 a 4.14 de
champ moyen non-dépendant de la concentration locale.

On observe dans les équations 4.24 et 4.25 que les énergies de ségré-
gation conservent une partie liée a la différence d’énergie de surface des
éléments purs (premiere ligne des équations 4.24 et 4.25) et une partie liée
au signe de I'énergie d’ordre (deuxiéme ligne des équations). Un troisieme
terme apparait, lié aux variations des énergies d’interactions de paires
lorsqu’on se rapproche de la surface.

Les équations de champ moyen déduites ici sont limitées aux in-
teractions aux premiers voisins pour des raisons de lisibilité. Dans ce
dernier chapitre, comme dans le chapitre 3 dédié aux propriétés thermo-
dynamique de volume, la portée des interactions est limitée aux deux-
iemes voisins. Le rapport 7)) entre énergies de paires aux premiers et
deuxiémes voisins est celui utilisé en conclusion du chapitre 2, c’est-a-dire
0.86.

9 (T = Vpp11)

)

—4cy,
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9 (T — Vi)

(4.24)
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4.3.4 Bilan sur le modele

On a présenté dans cette section 4.3 un modele énergétique associé a
un traitement statistique de champ moyen dans le plan. Celui-ci reproduit
exactement :

— les énergies de surface des éléments purs calculées ab initio,

- l'énergie de ségrégation de Cr dans le plan de surface du fer a dilu-

tion infinie calculées ab initio,

— une énergie d’ordre telle que I'énergie de mélange change de signe

a 7% Cr tel que cela a été calculé ab initio.
Il ne reproduit pas 1’énergie de ségrégation sur le plan sous-jacent de la
surface.

Le modele énergétique et la paramétrisation de 1'énergie d’ordre étant
les mémes que dans le chapitre 3, le diagramme de phases volumique
reste inchangé. On pourra se référer a la figure 3.14.

Les énergies de paires homo-atomiques ne dépendent pas de la tem-
pérature. Les énergies de surface ne dépendent donc pas de la tempéra-
ture. Quand la température s’approche de la température critique, on ne
retrouve donc pas les énergies de surface qu’on peut déduire de mesures
de tension de surface dans la phase liquide. On surestime donc l'effet de
I’énergie de surface a tres haute température.

4.4 Isothermes de ségrégation

Dans cette sous-section, nous voulons décomposer et illustrer 1'effet de
chacun des moteurs a la ségrégation identifiés par Tréglia et Legrand :

1. l'effet d’énergie de surface lié a la différence d’énergie de surface des
éléments purs,
2. l'effet d’alliage, 1ié au signe de 1’énergie d’ordre, c’est-a-dire a la ten-
dance du systéeme a former des liaisons homo- ou hétéro-atomiques.
Nous présentons donc 1'effet de chacun de ces moteurs a la ségrégation
sur un alliage A;_, By,. Nous illustrons et discutons également 1’effet de
la dépendance en concentration locale sur chacun des deux moteurs.

4.4.1 Effet d’énergie de surface

On trace sur la figure 4.4 une isotherme de ségrégation dans le cas
ou l'effet d’alliage est nul ({2 = 0) et ou I'élément B a une énergie de
surface supérieure a 1'élément A. On choisit les énergies de paires homo-
atomiques telles que les énergies de surface des éléments purs soient les
mémes que celles de Fe et Cr (y4 = yr. et Y8 = Ycr)-

On représente les isothermes du plan de surface (p = 0), du plan sous-
jacent et du plan de volume. Ce sont ici les isothermes pour l'orientation
(100). Cependant, quelle que soit I'orientation, les isothermes de ségréga-
tion ont méme allure.

La différence d’énergie de surface entre fer et chrome est un mo-
teur fort a la ségrégation dans les deux premiers plans de surface. En se
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FIGURE 4.4 — Isotherme de ségrégation des plans 0 (surface), 1 (sous-jacent a la surface)
et oo (volume) pour I'orientation (100) a 1000 K dans le cas oit seul 'effet d’énergie de

surface est moteur a la ségrégation. Les e%‘ sont issus du tableau 4.2. 65421)3 = (2)61(411)3 =

M _ 0
17(2)m, telle que Q) = 0.

référant au tableau 4.1, les deux premiers plans sont les seuls qui ont des
liaisons coupées. Pour toutes les concentrations volumiques x, inférieures
a 80 % Cr, le plan de surface contient moins de 10 % en chrome.

Les liaisons entre atomes de B sont plus fortes qu’entre atomes de A. Il
cotite donc moins d’énergie de couper des liaisons A-A que des liaisons B—
B : la surface s’appauvrit en B. Dans 'orientation (100), le plan de surface
(p = 0) perd la moitié de ses 1°'* voisins, et % de ses 2° voisins : le premier
plan est trés appauvri (trait noir continu sur la figure 4.4). Le plan suivant
(p = 1) perd seulement % de ses 2€ voisins. Il est donc également appauvri,
mais dans une proportion moindre (trait rouge continu sur la figure 4.4).
Comme l'indique le tableau 4.1, les plans suivants (p > 2) ne perdent ni
1€ ni 2¢ voisins : la surface n’a plus d’effet sur eux en terme de liaisons
coupées. IIs ont en conséquence la méme concentration que les plans de
volume (traits pointillés noirs sur la figure 4.4).

C’est 1’élément de plus basse énergie de surface qui ségrege en surface.
Les énergies de paires homo-atomiques ne dépendent pas de la concentra-
tion locale, qui n’a donc pas d’effet sur ce moteur de la ségrégation. Seuls
les plans qui ont des liaisons coupées a cause de la surface sont concernés
par ce moteur.

4.4.2 Effet d’alliage

On ajuste maintenant les énergies de paires dans le systeme A;_, By,
pour que l'effet d’énergie de surface soit nul. Pour que les énergies de
surface des éléments A et B soient identiques, il faut que les énergies
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de paires homo-atomiques soient égales (e%1 = egl)g,Vi que l'on choisit
arbitrairement nuls).

On choisit I'énergie de paire hétéro-atomique pour que I'énergie d’or-
dre () soit égale a celle dans l'alliage fer—chrome. Afin de mettre en évi-
dence l'effet du changement de signe de 1’énergie d’ordre sur le moteur a
la ségrégation, on considere les deux cas suivants :

— avec une énergie d’ordre constante (3 = —0.166 eV ajustée sur la tem-
pérature critique expérimentale T, = 965 K. Cela induit une énergie
de paire hétéro-atomique 61(41% égale a 0.0126eV. L'énergie de paire
hétéro-atomique aux deuxiemes voisins efg = (2)61(411)3 est égale a
0.0109eV.

— avec une énergie d’ordre () dépendante de la concentration locale
ajustée sur les calculs ab initio PWSCF-PAW et de la température. Il
s’agit des dépendances décrites dans le chapitre précédent dans le
tableau 3.1 et résumées dans la relation 3.35.

Dans ces deux cas, l'effet d’alliage est le seul moteur a la ségrégation.
Dans le cas d’un alliage a tendance a la démixtion comme 1’alliage Fe—
Cr, le systeme tend a maximiser le nombre de liaisons homo-atomiques.
L’élément minoritaire tend donc a minimiser le nombre de liaisons avec la
matrice : il ségrége a la surface.

4.4.3 Effet d’alliage au-dessus de la température critique

On étudie d’abord le systeme fer—chrome au-dessus de la température
critique T;. On est donc dans un régime dans lequel la solution solide
est stable quelle que soit la concentration. On représente 1'isotherme de
ségrégation a la température T = 1.1T, pour l'orientation (100) sur la
figure 4.5. Les deux cas (énergie d’ordre constante et dépendante de la
concentration et de la température) sont indiqués pour comparaison.
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FIGURE 4.5 — Isothermes de ségrégation d’un alliage modéle A1_, By piloté uniquement
par l'énergie d’ordre d’un alliage ayant tendance a la démixtion a T = 1.1T,, pour une
énergie d’ordre constante et une énergie d’ordre dépendant de la concentration locale et
de la température.

A cette température, que I'énergie d’ordre soit constante ou pas, 1'effet
d’alliage ajusté dans les conditions discutées ci-dessus est un moteur a la
ségrégation moins fort que l'effet d’énergie de surface. C’est aux concen-
trations x, égales a 0.25 et a 0.75 que 'écart entre concentration volumique
et surface est le plus fort. La surface y est respectivement enrichie (appau-
vrie) de 40 % par rapport au volume.

Dans le cas ou I'énergie d’ordre () est constante, les isothermes de sé-
grégation de tous les plans (Vp) sont symétriques par rapport a la concen-
tration x, = 0.5. Les concentrations surfaciques et volumiques sont alors
égales. A cette concentration précise, il n’y a plus d’élément minoritaire
ou majoritaire, ce qui annule le moteur a la ségrégation. Dans tout le do-
maine de concentration, c’est 1’élément minoritaire qui ségrege en surface
afin de maximiser le nombre de liaisons homo-atomiques.

Dans le cas ou I'énergie d’ordre () est dépendante de la concentration
et de la température, on observe la méme tendance globale. Cependant,
trois phénomenes nouveaux apparaissent :

1. La tendance a I’enrichissement des plans de surface en élément mi-
noritaire est environ deux fois plus faible que dans le cas ot1 'énergie
d’ordre est constante.

2. La symétrie autour de Ay 5By 5 est brisée (comme celle du diagramme
de phases de volume). En particulier, I'enrichissement en élément
minoritaire A pour x, > 0.5 est quasiment négligeable (traits bleu et
orange sur la figure 4.5).

3. Enfin, on observe un changement de comportement de la surface
du c6té trés riche en A. Pour des concentrations x, inférieures a 3 %
on observe un tres faible enrichissement de la surface en 1’élément
majoritaire A. C’est une tendance inverse a l'enrichissement global
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de la surface en élément minoritaire. Ce phénomene est trés faible
(xo — xp < 1072) et la tendance change trés vite avec la concentration.

4.4.4 Effet d’alliage en-dessous de la température critique

En-dessous de la température critique, a la température T = 09T,
l’alliage est biphasé a l'intérieur des limites de solubilité.

Tant que la solution solide homogene est stable ou métastable (dérivée
seconde de I’énergie de mélange positive), on peut toujours trouver une
solution physique au systeme d’équations non-linéaires 4.24. Au contraire,
sous la limite spinodale, la solution solide est instable. On ne peut donc
plus trouver de solution au systeme d’équations 4.24. C’est la raison pour
laquelle les isothermes tracées sur la figure 4.6 ne peuvent étre représen-
tées pour des compositions volumiques comprises entre 0.34 et 0.66.

1 * T T * T
B p:()’ Q(07

5‘108, p:]’ Q(Q
o — p=2, Q(c,
= - ~
= :
& 0,6 §
= : -
o : e
= " : L
.2 L
s 04 L
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Q H
Q
g 02
@)

0 1 1 1 | 1

o L
0,4 0,6 0,8 1
Concentration du volume (x,)

FIGURE 4.6 — Isotherme de ségrégation des 3 premiers plans de surface d'un alliage
A1_y, By, a une température T = 0.9T, et dont les énergies d'interaction de paire homo-
atomiques sont égales (y4 = <yp) et arbitrairement nulles (e,Sc) =0,Vi=1,2;k = A,B).
(lignes verticales continues noires) limites de solubilité de I'alliage en volume, (pointillés
verticaux noirs) limites de décomposition spinodale en volume.

On observe des boucles de Van der Waals annongant des transforma-
tions de phases en volume. Lorsque la composition d’un plan atteint la
limite de solubilité, une transition de phases a lieu en surface, induisant
un saut en concentration de la surface pour une tres faible augmentation
de concentration en volume.

Ainsi, on observe une transition de phase en surface pour une concen-
tration volumique en chrome de 26 %, passant d'une concentration dans
le plan de surface de 0.44 a 0.62.
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4.5 Isothermes de ségrégation dans 1’alliage Fe—Cr

On integre maintenant a la fois les effets de surface et d’alliage. Les
deux sont ajustées sur 1'alliage Fe—Cr. Les énergies d’interactions de paires
homo-atomiques sont indiquées dans le tableau 4.2. Elles reproduisent les
énergies de surface de Fe et Cr purs calculées ab initio. Elles dépendent
pour cela de l'orientation de la surface. La dépendance en concentration
locale et en température de 1'énergie de paires hétéro-atomiques est tou-
jours définie par les équations 3.28 et 3.35 du chapitre 3. La portée des
interactions est aux deuxiémes voisins.

4.5.1 Au-dessus de la température critique

La figure 4.7 reproduit l'isotherme de ségrégation des quatre premiers
plans de surface (p =0, 1, 2 et 3) dans les quatre orientations (111), (211),
(100) et (110) a 1200K, c’est-a-dire a 1.1T,.
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FIGURE 4.7 — Isothermes de ségrégation du chrome dans le fer des quatre premiers plans
de surface (p =0, 1, 2 et 3) en noir, rouge, vert puis bleu, a 1200 K, c’est-a-dire a 1.1T.
Les tirets pointillés indiquent un plan de concentration égale a la concentration de volume
(cp = cp). Les orientations sont classées de gauche a droite et de haut en bas par densité

croissante : P11) < Pe11) < P100) < P(110)-

Quel que soit le plan de surface, celui-ci est appauvrit en chrome sur
I'ensemble du domaine de concentration volumique. Plus la surface est
ouverte (moins elle est dense), plus I'appauvrissement du plan de surface
(p = 0) est prononcé. Les surface sont ainsi composées de moins de 5% Cr
jusqu’a environ 70 % Cr en volume. A partir du cinquiéme plan sous la
surface, les concentrations volumiques et surfaciques sont indiscernables.
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A 1200K, pour une composition volumique en chrome de 10%, les
concentrations surfaciques sont comprises entre 10~* et 3 - 1072 selon les
orientations.

Plus la surface est dense, moins les effets sont prononcés. Ainsi, le qua-
triéme plan de la surface (111), la plus ouverte, a une concentration encore
largement différente de celle de volume, alors qu’il est indiscernable du
volume dans la surface (110).

Ces isothermes sont typiques d’isothermes de ségrégation dont la force
motrice principale est la différence d’énergies de surface. On reconnait le
méme type que sur la figure 4.4. Notons I'épaulement a 10 % Cr volumique
environ. Equivalent a I’épaulement aux mémes concentrations sur la fig-
ure 4.5, il est d(i a la dépendance en concentration de I'énergie d’ordre.

4.5.2 Descente en température

Sur la figure 4.8, on représente 1’évolution de la concentration en
chrome du plan de surface (100) lorsque la température diminue de 1200 K
a 300K.
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Concentration en chrome du plan de surface (x)

FIGURE 4.8 — Evolution de la composition xq du plan de surface (100) en fonction de
la composition volumique x, pour des températures comprises entre 1200 K (en noir) et
300K (en magenta). Le pas en température est de 100 K. En tirets pointillés un repere
pour xg = X.

A Vintérieur des limites de décomposition spinodale, la solution solide
est instable. Il n'y a donc pas de solution aux systemes d’équations de
champ moyen couplées 4.24.

La concentration xp du plan de surface reste faible pour toutes les
températures et compositions volumiques. En accord avec les résultats de
Ropo et al. [78], la concentration surfacique ne dépasse pas 10 % Cr.
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Au-dessous de 5%Cr en volume, la concentration surfacique aug-
mente avec la température. Au-dela, le plan s’appauvrit en chrome quand
la température augmente. Pour toutes les températures, c’est a cette com-
position volumique de 0.05 que se produit ce changement de régime. Ce
phénomeéne est induit par le changement de signe de 1’énergie de mélange
a ces compositions.

Nous n’observons pas de phénomeénes qui pourraient expliquer ce qui
est observer expérimentalement et que nous décrivions en début de ce
chapitre. Il est observé que si I'on dépose moins d"une mono-couche de
Cr sur du fer, une partie du chrome diffuse vers le volume. Si on dé-
pose plus d'une mono-couche, il n'y a plus de diffusion. Il nous semble
que ces phénomenes sont loin de I'équilibre thermodynamique et qu’il
est difficile de découpler ce qui releve ici de propriétés d’équilibre de
phénomenes cinétiques. Les résultats ab initio montrent justement que la
présence d'une monocouche de chrome sur Fe (100) et (110) est tres défa-
vorable. La présence de chrome dans le plan sous-jacent de la surface est
également défavorable. Il s’agit donc la peut-étre de barriéres énergétiques
a franchir. Il nous semble donc difficile de conclure quant aux observations
expérimentales.

4.6 Conclusion

DANS ce dernier chapitre, nous avons commencé par présenter les ob-
servations expérimentales concernant la ségrégation du chrome dans
le fer. Il semblerait que peu d’atomes de Cr déposés sur Fe (100) dif-
fusent vers le volume alors que plusieurs mono-couches de Cr déposées
ne diffuseraient pas. Il est probable que ces observations soient des con-
séquences de phénomenes cinétiques, et non de phénomenes d’équilibre.

Nous discutons ensuite des modéles proposés dans la littérature. Les
modeles d’Ackland [71] et de Ropo et al. [78] sont plus spécifiques aux
alliages fer—chrome. Il s’agit dans le modele d’Ackland de prendre en
compte des interactions de paires chimiques a courte portée et magné-
tiques a longue portée. Les conclusions sont faussées par des énergies
de surface erronées. Ropo et al. font des calculs DFT-EMTO désordonnés
dans l'approximation CPA de l'évolution de la concentration d"un plan de
surface (100) en équilibre avec une infinité de plans de composition ho-
mogene. Les calculs CPA permettent de tracer les isothermes dans le do-
maine monophasé du diagramme de phases, c’est-a-dire en-dessous d’en-
viron 5 % Cr seulement. Ropo et al. ainsi qu’Ackland sont en accord pour
noter I'importance de 1'effet d’énergie de surface sur la ségrégation, bien
que cela mene les auteurs a des conclusions contradictoires.

Bien qu'il existe de nombreux modeles généraux pour les alliages bi-
naires, celui de Tréglia et Legrand permet de mettre en évidence deux mo-
teurs principaux a la ségrégation : I'effet d’énergie de surface et l'effet d’al-
liage. Le premier est lié a la différence d’énergie de surface des éléments
purs. C’est I'élément de plus basse énergie de surface qui tend a ségréger.
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Le deuxiéme est lié au signe de 1’énergie d’ordre de I'alliage, c’est-a-dire a
la tendance a former des liaisons homo- ou hétéro-atomiques. Un alliage
ayant tendance a la démixtion tend a ségréger 1’élément minoritaire en
surface.

Pour quun modele énergétique puisse capter les propriétés de ségré-
gation d’équilibre d'un alliage, il est donc important qu’il reproduise les
énergies de surface des éléments purs ainsi que les propriétés de mélange
en volume. Ce n’est ni le cas du modéle d’Ackland qui produit une én-
ergie de surface du fer supérieure a celle du chrome, ni celui du modele
de Ropo et al. dont les calculs ne tiennent pas compte de la tendance a la
démixtion.

Nous proposons un modeéle énergétique qui reproduit a la fois les én-
ergies de surface calculées ab initio, 'énergie de ségrégation dans le plan
de surface a dilution infinie calculée également ab initio et 1'effet d’alliage
avec le changement de signe de 1'énergie d’ordre qui donne sa large sol-
ubilité au chrome dans le fer. Il s’agit du modéle d’interactions de paires
aux deuxiemes voisins dépendant de la concentration locale et de la tem-
pérature présenté au chapitre 3. Afin de reproduire les énergies de surface
dans toutes les orientations, les interactions dépendent de l'orientation.
L’énergie d’ordre n’est pas modifiée par rapport au modele volumique du
chapitre 3. Le diagramme de phases, déduit des simulations Monte Carlo
ou du traitement de champ moyen, est donc le méme qu’au chapitre précé-
dent.

Nous traitons ce modéle énergétique en champ moyen de plan. Nous
reproduisons séparément les effets d’alliage et de surface pour le binaire
Fe-Cr. Ainsi, un alliage A-B dont les éléments A et B ont les mémes én-
ergies de surface que Fe et Cr mais dont 1'énergie d’ordre est nulle tend
fortement a faire ségréger I'élément de plus basse énergie de surface. C’est
une tendance trés forte, pouvant induire des surfaces jusqu’a neuf fois
plus pauvres que le volume. Lorsque les éléments ont les mémes énergies
de surface mais que l'énergie d’ordre est ajustée sur les calculs ab initio
d’énergie de mélange, la composition de surface reste proche de la com-
position volumique. Le changement de signe de 1’énergie de mélange a
peu de conséquence sur les isothermes de ségrégation. Lorsque 1'énergie
d’ordre dépend de la concentration, on observe une légere tendance a la
ségrégation de 1’élément majoritaire dans le domaine de concentration ot
il y a tendance a 'ordre. On retrouve une tendance classique a la ségré-
gation du minoritaire au-dessus de 3%B en volume. En-dessous de la
température critique, le changement de signe de 1'énergie de mélange a
un effet négligeable.

Dans l’alliage Fe—Cr, en tenant compte a la fois de l'effet d’alliage et
d’énergie de surface, on observe que c’est ce dernier qui est prépondérant
la ségrégation. Dans I’ensemble du domaine de concentration dans lequel
la solution solide est stable ou métastable, la concentration surfacique est
trés inférieure a la concentration volumique.

Nous avons donc présenté un modele énergétique pour la ségrégation
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de surfaces qui reproduit les résultats ab initio qui montre que c’est l'effet
d’énergie de surface qui est le moteur principal de la ségrégation, et que le
changement de signe de 'énergie de mélange récemment mis en évidence
par les calculs ab initio n’a pas de conséquence importante sur ségrégation
surfacique.
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Dans cette étude, nous avons étudié l’alliage binaire fer—chrome
comme modele de base des aciers ferritiques envisagés comme matériaux
de structure pour les réacteurs nucléaires du futur.

Nous commengons par des calculs dans la théorie de la fonctionnelle
de la densité avec les codes SIESTA et PWSCEF. Ces deux codes utilisent
des approximations de pseudo-potentiels et de bases différentes. SIESTA
a l'avantage de permettre 1’étude systématique de trés grands systémes,
au prix de résultats mois robustes. Les résultats clés sont donc vérifiés
avec le code PWSCF qui utilise des pseudo-potentiels de type PAW. Avec
ces deux méthodes de calcul, nous reproduisons les résultats issus de la
littérature comme la mise en solution favorable du chrome dans le fer
et défavorable du fer dans le chrome. Nous reproduisons également le
changement de signe de l'énergie de mélange avec la composition. Ces
deux propriétés sont intimement corrélées aux moments magnétiques des
atomes, en particulier de chrome. Nous montrons que le moment magné-
tique des atomes de Cr est particulierement sensible a leur environnement
chimique local. Ce moment magnétique est fortement augmenté lorsque
les Cr sont dilués dans une matrice de fer. Les pseudo-potentiels a norme
conservée utilisés par SIESTA surestiment les effets du magnétisme et,
en conséquence, les énergies de mise en solution et de mélange. Ces ten-
dances sont confirmées par les calculs plus robustes en pseudo-potentiels
PAW. Selon I'approximation utilisée, le changement de signe de 1’énergie
de mélange a lieu pour une concentration en chrome comprise entre 7 et
16 %. Les parametres de maille calculés et expérimentaux des deux élé-
ments sont similaires, ce qui rend négligeable ’effet des relaxations atom-
iques.

Les tensions de surface expérimentales dans la phase liquide du fer et
du chrome sont approximativement égales. Extrapolées depuis la phase
liquide aux faibles températures, elles conduiraient a des énergies de sur-
face également proches. Afin de vérifier la validité de cette extrapolation,
nous avons calculé ab initio les énergies de surfaces des quatre orienta-
tions (100), (110), (111) et (211) des éléments purs. On observe une nette
différence entre les énergies de surface du fer et du chrome. Celles du
chrome sont supérieures de 0.4]/m? en moyenne sur les quatre orienta-
tions a celles du fer. C’est de nouveau la plus grande sensibilité électron-
ique du chrome a son environnement, ici aux surfaces libres, qui induit
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cette différence. Le moment magnétique des atomes de surface est trés
largement augmenté, parfois de plus de 100 % pour Cr. Alors que 1’én-
ergie de surface varie linéairement avec la densité surfacique, I’orientation
(100) de Fe et Cr est singuliere. Dans cette orientation, tous les premiers
voisins sont dans les plans adjacents et il n'y a aucun premier voisin dans
le plan, ce qui augmente davantage le moment magnétique atomique. Cet
effet est plus prononcé dans le chrome qui présente un ferromagnétisme
par plan.

La ségrégation d’une impureté de chrome dans des surfaces de fer
est également intimement liée aux effets du magnétisme. L'ensemble des
calculs ab initio antérieurs a ce travail se limitait a des alliages tres con-
centrés de concentration surfacique supérieure a 25% dans lesquels les
interactions entre impuretés en surface ne peuvent étre négligées. Les cal-
culs SIESTA nous permettent d’étudier les surfaces trés diluées. L'énergie
de ségrégation dépend cependant fortement des approximations de cal-
cul. amplitude du moment magnétique du chrome en impureté dans le
fer, qui est déja augmentée en volume, est encore accrue en présence de
surface. Cela induit, quelle que soit la méthode de calcul, des répulsions
fortes entre impuretés dans la surface.

Dans un deuxieme temps, nous développons un hamiltonien pour les
calculs thermodynamiques. L'hamiltonien le plus physique pour l'alliage
fer—chrome devrait tenir compte de l'effet de 1’environnement chimique
local sur I'amplitude du moment magnétique des atomes de Cr. C’est une
voie riche d"un point de vue physique, mais tellement lourde numérique-
ment qu’il ne semble pas possible de réaliser des calculs d’équilibre ou
cinétiques avec un tel modele. Avec un point de vue pragmatique, nous
choisissons d’étendre le modele le plus simple qui puisse reproduire une
lacune de miscibilité : le modele d’'Ising. Il s’agit donc d’'un modéle d’in-
teractions de paires sur réseau rigide. Afin de reproduire les énergies
de mélange calculées ab initio, on introduit une dépendance en concen-
tration chimique locale des énergies de paires hétéro-atomiques, tandis
que les énergies de paires homo-atomiques sont ajustées sur les éner-
gies de cohésion des éléments purs. Ne tenant pas explicitement compte
du moment magnétique des atomes, cet hamiltonien ne capte pas les
phénomenes ayant lieu aux hautes températures, a proximité des transi-
tions de phases magnétiques. On le corrige donc par une dépendance sim-
ple en température de 1’énergie d’ordre. On reproduit ainsi indirectement
les phénomenes entropiques non-configurationnels que sont I’entropie de
vibration et I'entropie magnétique. Ce modele tres efficace numérique-
ment permet le calcul du diagramme de phases du systéme dans 1'ap-
proximation de champ moyen de site et par simulations Monte Carlo. Ces
dernieres permettent d’évaluer 'effet de la zone dans laquelle on calcule la
concentration locale qui est négligeable. Les limites de solubilité déduites
a partir de notre modéle sont en accord quantitatif avec les compilations
expérimentales les plus récentes.

Enfin, nous étendons 1'utilisation de ce modeéle au calcul d’isothermes



Conclusion générale et perspectives

de ségrégation dans les surfaces libres, c’est-a-dire au calcul des concen-
trations des plans de surface en fonction de la composition volumique.
Sans rien modifier a I’'hamiltonien pour les concentrations volumiques,
c’est-a-dire en conservant le méme diagramme de phases, on reproduit
exactement les énergies de surface des éléments purs. On reproduit égale-
ment exactement les énergies de ségrégation dans le plan de surface
calculées ab initio dans I'approximation des PAW en ajoutant au modele
des énergies de site, ou interactions de paires avec des lacunes au-dessus
du plan de surface. Ce modele ne reproduit cependant pas le profil com-
plet de ségrégation. En particulier, les calculs ab initio ont mis en évidence
que l'énergie de ségrégation dans le deuxiéme plan est inhabituellement
positive. Le traitement statistique en champ moyen de plan dans lequel
la concentration est homogene dans le plan permet de décomposer les
moteurs a la ségrégation en deux contributions : l'effet d’énergie de sur-
face, lié a la différence d’énergies de surface entre les éléments purs Fe
et Cr, et l'effet d’alliage lié a 1’énergie d’ordre et a la tendance a l'or-
dre ou a la démixtion en volume. C’est la premiere fois qu'un modele
énergétique de ségrégation reproduit les résultats ab initio d’énergies de
surface des éléments purs, d’énergie d’ordre et d’énergie de ségrégation
dans le plan de surface. On montre ainsi que l'effet d’énergie de surface
est tres fort pour ce systeme. Au contraire, l'effet d’alliage, déja faible,
nest pas nettement modifié par le changement de signe de I'énergie de
mélange. C’est donc 'effet d’énergie de surface qui est le moteur principal
a la ségrégation. Celui-ci tend a faire ségréger I'élément de plus faible
énergie de surface, c’est-a-dire le fer. En dehors des limites spinodales
inaccessibles au traitement de champ moyen par plan, les surfaces libres
de I'alliage fer-chrome sont en conséquence appauvries en chrome dans
tout le domaine de concentration.

Nous terminons ce mémoire par quelques perspectives.

Il nous semblerait intéressant de combler le manque de données ex-
périmentales a basses températures. Cela demande bien stir un grand
effort de recherche du fait des temps de mise a 1’équilibre relativement
longs. Cependant, les limites de solubilité déduites a basse température
ne sont actuellement que des propositions basées pour la plupart sur des
calculs ab initio a température nulle.

Nous avons montré que les résultats ab initio pour le systeme FeCr sont
trés sensibles aux approximations de calcul. Les pseudo-potentiels PAW
confirment leur robustesse, mais les bases d’onde planes ne sont pas assez
efficaces numériquement pour des études systématiques, en particulier
dans les domaines de compositions trés diluées et en présence de surfaces.
Afin d’associer I'avantage numérique des bases localisées et la robustesse
des calculs PAW, Tristana Sondon, en post-doctorat au SRMP, implémente
actuellement le formalisme PAW dans le code SIESTA.

Enrique Martinez utilise actuellement le modele énergétique présenté
au chapitre 3 pour le calcul de cinétiques de précipitation par simulations
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Monte Carlo cinétiques. Le pragmatisme de I'approche rend les calculs
tres efficaces numériquement, et les premiers résultats semblent en accord
avec les expériences de diffusion de neutrons aux petits angles et de sonde
tomographique.

Nous avons également commencé les simulations Monte Carlo pour
la ségrégation de surface. Les calculs de champ moyen sont beaucoup
plus rapides que les simulations Monte Carlo car ils permettent parfois
des études analytiques et autorisent une étude systématique de l'influ-
ence de chacun des parametres du modele énergétique. Nous continuons
de développer ce modele de champ moyen pour qu’il reproduise le pro-
fil complet de ségrégation calculé ab initio. Les simulations Monte Carlo
permettent cependant de travailler dans I’ensemble du domaine de con-
centration et d’étudier les cinétiques de précipitation et de ségrégation.
Les limites du champ moyen de concentrations homogenes dans le plan
sont ainsi dépassées.

L’extension de l'étude aux joints de grains est également en cours.
Ceux-ci sont technologiquement trés importants car la ségrégation inter-
granulaire est mise en cause dans de nombreux phénoménes dans les al-
liages : corrosion, accélération des cinétiques de diffusion ... Les joints de
grains ont également 1’avantage d’étre plus facilement observables que les
surfaces libres car ils sont a 1’abri de 1’environnement. On pourrait ainsi
comparer de fagon plus rigoureuse les isothermes de ségrégation expéri-
mentales et théoriques.

Dans une perspective plus éloignée, nous pourrions utiliser notre mod-
ele pour étudier les phénomenes d’oxydation aux surfaces libres. Cela né-
cessiterait de prendre en compte la présence d’oxygene. Notre modele
tient compte de la présence de sites en surface occupés par des lacunes. On
pourrait ainsi imaginer occuper ces sites par des atomes d’oxygene. Méme
si ce traitement statistique de champ moyen de 'oxydation présente des
limitations claires comme par exemple les symétries imposées, les simula-
tions Monte Carlo cinétiques semblent bien adaptées.



PARAMETRES D’ORDRE LOCAL DE
WARREN-COWLEY

Le parameétre d’ordre a courte distance (SRO) mesure les corrélations
entre les probabilités d’occupations de sites. La définition la plus clas-
sique du SRO est donnée par Cowley [37]. Elle relie la probabilité pi"
d’occupation par un atome de Fe du site de coordonnées {I/,m,n} a la
présence en {0,0,0} d’un atome de Cr. Le parametre oclc";” dans un alliage
Fey,,Cry., est défini par :

plmn
alih =1t (A1)
XFe
Si le site {I,m,n} appartient a la i® sphere de coordination de Cr pris pour
origine, alors
7
e (A.2)
xFeN (@)

ou 7;) est le nombre de Fe parmi les N () atomes de la i sphere de coor-

=1

dination. nge) /N = pge) est donc la probabilité de trouver un atome de
Fe dans la i® sphere de coordination de 1’atome de Cr pris pour origine.

Si p(Flg) est égal a la probabilité moyenne de trouver un atome de fer dans

l'alliage xr., il n’y a pas de corrélation entre Fe et Cr a la portée i (ocgz = 0).

Si le SRO est négatif, la présence de Cr augmente la probabilité de
trouver un atome de Fe dans sa i® sphere de coordination. Il y a donc un
ordre local qui tend a former des paires Fe—Cr i€ voisins. Au contraire, un
SRO positif indique une tendance a former des paires homo-atomiques
aux i° voisins.

Certains auteurs dont Mirebeau et al. [36] utilisent un parametre d’or-
dre local B spécifique aux alliages cubiques centrés :

(1) (2)
B, + 6o
B = — (A3)
ott B est une moyenne pondérée ! des parametres de Warren-Cowley des

deux premieres spheres de coordination.

1. Il y a 8 premiers voisins et 6 deuxiémes voisins dans un réseau cubique centré.
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Si les SRO tendent vers une limite finie non-nulle quand i devient
grand, alors il existe un ordre a longue distance.
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LES STRUCTURES
QUASI-ALEATOIRES (SQS)

Les structures désordonnées d'un alliage A;_,B, sont généralement
générée par tirage aléatoire. Chaque site du réseau a la probabilité
1 — x d’étre occupé par un atome A et x d’étre occupé par un atome B.
I existe une méthode permettant de générer des structures plus proches
des structures parfaitement aléatoires [241]. Pour cela, il faut définir des
fonctions de corrélations.

Une configuration o est discrétisée en figures d’interactions f = (k, m)
de k sites m*® voisins. Sur chaque site i, la variable d’occupation Si prend la
valeur —1 (41) si le site est occupé par l'espece A (B). Pour une solution
solide A;_ By parfaitement aléatoire, la fonction de corrélation pour la figure
de type f est

<ﬁf>aléutoire = <ﬁkzm>aléutoire (Bl)
= (8" (B2)
= [(+) @)+ () (a-x)] (B.3)
= (x—1). (B.4)

Le principe de la SQS est de construire une configuration telle que sa

fonction de corrélation <ﬁk,m>5 Qs tende vers la fonction de corrélation de

la solution solide parfaitement aléatoire <ﬁk,m>
de figures f :

aléatoire POUT le maximum

<ﬁk,m>5Qs = <ﬁkM>aléatoire : (B.5)

Pratiquement, on génere un grand nombre de structures de concentra-
tion x dont on calcule les fonctions de corrélations ﬁk,m- On sélectionne
ensuite la structure ayant les fonctions de corrélation les plus proches de
la fonction de corrélation B.4 d'une solution solide parfaitement aléatoire.
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C.1 Description théorique succincte

Chaque répartition des atomes Fe et Cr sur le réseau cubique centré
représente une configuration o; du systéeme. Au cours de la simulation
numérique, des permutations entre atomes ou des transmutations (selon
I'ensemble statistique dans lequel on travaille) font transiter le systeme
d’une configuration vers une autre. Pour I’étude des propriétés d’équilibre
d’un systéme on définit le bilan détaillé suivant :

ott P (0;) est la probabilité que le systéme soit dans la configuration o; et
Wo, -0, est la probabilité de transiter de la configuration ¢; vers la configu-
ration ¢;. Si le bilan détaillé C.1 est vérifi¢, le systéme converge vers 1'état
d’équilibre stationnaire, o1 les probabilités P (¢;) sont données par :

P (o) = %exp (— Ekl(;;i)> . (C.2)

E (0;) est I'énergie totale de la configuration o; et Z est la fonction de
partition du systeme définie par :

Z = Zexp <—Ek](;;i)> . (C.3)

L'algorithme que nous utilisons pour le choix des transitions est 1’al-
gorithme de Metropolis [242] On peut le résumer ainsi :

1. A partir de la configuration ¢;,;, on tire aléatoirement deux atomes
qu’on échange ou un atome qu’on transmute selon qu’on réalise ces
simulations dans l'ensemble canonique ou semi-grand-canonique
(voir annexe C.2). On définit ainsi une configuration oy,

2. On calcule la différence d’énergie AE = E (0iy) — E (Gini)-

3. Si AE < 0, alors on réalise la transition de 0;,; vers oy;,. Si AE > 0,

. . . AE
alors on tire un nombre aléatoire ¢ € [0;1]. Si ¢ < exp <_kT>'
B
alors on réalise également la transition.
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4. Retour a l'étape 1.

Cet algorithme assure d’échantillonner 1’espace des phases de fagon ho-
mogene. Ses limitations sont la précision a haute température nécessitant
un échantillonnage trés précis et le temps nécessaire a 1’échantillonnage a
basse température puisque la transition de j,; vers oy, est la plupart du
temps refusée.

C.2 Déterminer des limites de solubilité a partir de
simulations Monte Carlo

Les simulations Monte Carlo décrites dans ce manuscrit sont réalisées
dans les ensembles statistiques canonique (nombre de sites !, volume
et température constants) ou semi-grand-canonique (nombre de sites 2, po-
tentiel chimique, volume et température constants).

Les limites de solubilité d’un alliage A-B peuvent étre déterminées
dans I'ensemble canonique par plusieurs méthodes :

— en observant la présence de précipités a l'issue de la simulation
Monte Carlo réalisée soit avec un algorithme cinétique, soit avec un
algorithme Metropolis (voir section C.1 de cette annexe).

— en observant I’évolution avec le temps (algorithme cinétique) du pro-
fil de concentration dans un systeme initialement totalement démixé
(tous les atomes A d’'un coHté, tous les atomes B de l'autre). La
présence de l'interface A/B a cependant un colit énergétique qui
biaise la simulation.

Le défaut majeur de cet ensemble pour déterminer des limites de solubilité
est qu’on ne peut vérifier si la simulation a atteint la solution d’équilibre
stationnaire. Pour s’en convaincre, on ne peut que faire réaliser au systéme
de nouveaux pas Monte Carlo et en observer l'effet. On peut également
estimer 1’évolution de parametres d’ordre locaux au cours de la simula-
tion, mais ils indiquent seulement la proximité de la limite de solubilité
[19].

L’ensemble semi-grand-canonique est beaucoup plus pratique pour
déterminer des limites de solubilité. En imposant un potentiel chimique
Ay, le systeme adapte la proportion entre éléments A et B, c’est-a-dire
la concentration globale x. On boucle sur les parametres chimiques afin
de pouvoir tracer la concentration globale du systéme en fonction du po-
tentiel chimique x (Ayu). La présence d'une boucle d’hystérésis permet de
déterminer les limites de solubilité.

L’ensemble semi-grand-canonique est donc le plus adapté pour déter-
miner des limites de solubilité ou plus généralement pour observer des
transformations de phases thermodynamiques.

1. La concentration de 1'alliage est également constante dans ’ensemble canonique.

2. Alors que le nombre de sites n’est pas constant dans I'ensemble grand-canonique, il
est imposé dans 1’ensemble semi-grand-canonique. La concentration globale du systéme
reste cependant libre.



NOTION DE CONCENTRATION
LOCALE DANS LES SIMULATIONS
MOoONTE CARLO

D.1 Définition de la concentration locale

Dans notre modele énergétique, 1’énergie de paire hétéro-atomique
el(fe)Cr dépend de la concentration locale autour des deux atomes Fe et Cr.
On définit la concentration locale xj,,,; comme le nombre de Cr présents
dans les i premieres spheres de coordination.

Il est important de noter la différence entre la concentration locale
définie ci-dessus, et la portée des interactions inter-atomiques. Si notre
modele est aux deuxiemes voisins, cela signifie que seules les énergies de

1 .2

paires entre premiers et deuxiémes voisins sont non-nulles (€., €r.r,/

e(clr)cw e(czr)cw eﬁ)a et el(fe)cf seulement sont différents de zéro). La concentra-

tion locale dépend de la zone prise en compte pour le calcul de €1(T16)Cr et

2 . P N . . )
e(F B)Cr. On peut donc avoir une portée aux deuxieémes voisins, et une dépen-

dance en concentration locale s’étendant jusqu’aux dixiémes voisins de Fe
et Cr.

La figure D.1 illustre le calcul de la concentration locale autour des
deux atomes bleus :

1. On calcule d’abord le nombre total d’atomes k€ voisins de 1'un ou
I'autre des atomes bleus (k < i) : les atomes voisins des deux atomes
bleus ne sont comptabilisés quune fois.

2. On calcule ensuite le rapport du nombre d’atomes bleus sur le nom-
bre total d’atomes : c’est la concentration locale aux i€ voisins.

Si la portée des interactions est aux deuxiemes voisins, il faut considérer
les interactions aux premiers (cas D.la de la figure D.1) et aux deuxiemes
voisins (cas D.1b de la figure D.1). Dans ces deux cas, 1’étendue de la zone
de dépendance en concentration n’est pas la méme.

Dans les deux cas D.la et D.1b illustrés sur la figure D.1, la concen-
tration locale est calculée sur une zone équivalente aux deux premieres
spheéres de coordination des atomes bleus (i = 2).
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(a) Premiers voisins : Xjyeq = 2/22. (b) Deuxiemes voisins : Xjyeq = 2/24.

Ficure D.1 — lllustration du calcul de la concentration locale jusqu’a deux spheres de
coordination autour de la paire d’atomes bleus (a) lorsqu’ils sont premiers (b) et deuxiémes
voisins entre eux. En plus d'illustrer le calcul de la concentration locale, cette figure
illustre la différence entre portée des interactions (premiers ou deuxiemes voisins entre
deux atomes) et spheres de coordination sur lesquelles est calculée la concentration locale.

— Si les deux atomes bleus sont premiers voisins (cas D.1a), il y a au
total 22 atomes premiers ou deuxiemes voisins de I'un ou l'autre des
atomes bleus. La concentration locale est xj,.;; = %

— Si les deux atomes bleus sont deuxiemes voisins (cas D.1b), il y a au
total 24 atomes premiers ou deuxiemes voisins de I'un ou l'autre des
atomes bleus. La concentration locale est x;,.;; = ﬁ.

Le nombre total de voisins s’accroit trés rapidement avec la portée maxi-
male des interactions i. Les éléments permettant de choisir 7 sont :

— une discrétisation suffisante de la concentration locale (voir annexe
D.2),

— un temps de calcul raisonnable (voir annexe D.3),

— et une répartition cohérente de 'énergie sur les différentes spheéres
de coordination (voir annexe E).

D.2 La discrétisation suffisante de la concentration
locale

La définition de la concentration locale xj,.,; doit permettre une dis-
crétisation suffisante de cette derniere pour reproduire les variations de
I'énergie de mélange observées grace aux calculs ab initio. Si la zone de
définition de xj,.,; pour le calcul de ege)Cr s’étend seulement aux premiers
voisins de Fe et Cr, la concentration locale minimale est xj,.,; = 1/15 = 0.07.
Il est alors impossible d’observer une concentration locale intermédiaire
entre 0 et 0.07. L’énergie de mélange de l'alliage est donc systématique-
ment positive.

La définition de la concentration locale s’étend donc au minimum aux
deuxiémes voisins.

Mais augmenter la zone de calcul de xj,.,; a une incidence forte sur
les temps de calcul. Les problemes algorithmiques liés a I'étendue de la



D.3. Effet de I'étendue de la concentration locale sur le temps de calcul

zone de calcul de la concentration locale et son influence sur les temps de
calculs sont discutés dans les paragraphes D.3 et 3.3.3.

L'influence de la portée des interactions sur le diagramme de phases
est présentée dans le paragraphe 3.3.3.

D.3 Effet de I’étendue de la concentration locale sur
le temps de calcul

Le temps de calcul de chaque pas Monte Carlo dépend de la définition
choisie pour la concentration locale x;oc,.

Le schéma D.2 illustre l'effet de la dépendance en concentration lo-
cale sur le nombre d’énergies de paires a re-calculer apres la transmuta-
tion d"un atome blanc en atome noir. On considere deux extensions de la
zone de calcul de xj,.; : jusqu’aux premiers voisins seulement (i = 1) et
jusqu’aux deuxiémes voisins (i = 2). On se limite a un réseau carré pour
l'illustration.

— Si les énergies de paires sont constantes, dans le cas d'une permuta-
tion d'un atome « blanc » en atome «noir », seules les énergies des
paires contenant cet atome interviennent dans le bilan énergétique
(paires en traits pleins).

— Si les interactions dépendent de la concentration locale, toutes les
paires pour lesquelles 'atome permuté intervient dans le calcul de la
concentration locale interviennent dans le bilan énergétique (paires
en traits pleins et en traits pointillés).

OOQOOQQQQQ

OOCOOOOOOO

(@) Xjocq) s'étend jusqu’aux premiers(b) Xj,, s'étend jusqu’aux deux-
voisins. iémes vOISiNs.

Ficure D.2 — Illustration du nombre de liaisons dont il faut tenir compte dans le bilan
énergétique d'une transmutation d'un atome blanc en atome noir dans un réseau carré.
Si les énergies de paires sont indépendantes de la concentration locale, seules les énergies
de paires en trait plein sont a calculer. Si les énergies de paires sont dépendantes de la
concentration locale, toutes les énergies de paires en traits pleins et traits pointillés sont
a re-calculer.

Sur la figure D.2a, la zone de calcul de xj,., s’étend jusqu’aux premiers
voisins seulement (i = 1). Il y a 4 liaisons directes avec I’atome noir et 16
liaisons directes ou indirectes dont il faut recalculer 1'énergie la concen-
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tration locale et 1’énergie de paire correspondante. Sur la figure D.2b, la
zone de calcul de xj,., s’étend jusqu’aux deuxiemes voisins (i = 2). Huit
énergies de liaisons sont a calculer dans un modeéle de paires constantes
et 52 dans un modele dépendant de xj,;.

Ainsi, on montre que le temps de calcul de chaque pas Monte Carlo
varie en N? (aux quelques voisins de voisins communs pres), ot N est le
nombre d’atomes dans la zone de calcul de xjy,;. L'évolution du temps de
calcul avec la portée des interactions est représentée sur la figure D.3.

2000 :
% I E I I e X ]
= - = E 4
'S L sop % 3 * ]
= 1500~  40F x E x =
T [ E |
» L 20F E x ]
L . 10 x E i
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FiGUre D.3 — Evolution du temps de calcul avec la portée des interactions considérées.
En encart, les cing premiéres sphéres de coordination.

On rappelle que N = 8 aux premiers voisins, 14 aux deuxiémes voisins,
26 aux troisiemes ...

On observe sur la figure D.3 que le temps de calcul est triplé quand
I’étendue de la zone de calcul de la concentration locale passe des pre-
miers aux deuxiemes voisins. Il est multiplié par 11 quand elle s’étend
aux troisiemes voisins! On souhaitera ainsi limiter la portée des interac-
tions pour limiter la lourdeur des calculs.



REPARTITION DE L’ENERGIE SUR
LES DIFFERENTES SPHERES DE
COORDINATION

On impose un rapport fixe entre les énergies de paires aux premiers et
aux i€ voisins. On définit ce rapport entre deux atomes 1 et m :

| enm
pl) = 2 (E.1)

ol e% est 'énergie de paire entre deux atomes n et m i€ voisins. Le choix
des 77(?) est arbitraire. Nous avons testé trois possibilités :
1. I'énergie de paires entre premiers et deuxiémes voisins peut étre
égale (e,(ﬁz = e%}l, soit 17(2) = 1). C’est 'hypothese utilisée par exem-
ple par Ackland et al. [70, 71].

2. on peut également prendre une énergie de paire deux fois plus faible

aux deuxiemes voisins (7(2) = 1).

3. dans le cas de portées plus importantes (jusqu’aux 5° voisins dans
notre cas) (i = 1 a5), on considere que 'énergie de paire est inverse-
ment proportionnelle a la distance entre atomes de la paire :

i _ e _ 40
=" T 40

enm

(E2)

Pour cette derniere situation, le tableau E.1 présente les valeurs de ?)
pour les différentes sphéres de coordination et le nombre total de voisins
dans chaque sphere Z().
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) 4@ .
se (i) | 1) = (0)
portée (i) | 10 V4
1 1 8
2 V3~ 0866 | 6
V3
3 22 ~ 0612 | 12
3 ~
4 o~ 0522 | 24
5 z 8
6 V3 x0433 | 6

TaBLE E.1 — Portée de la liaison et poids de celle-ci en comparaison d une ligison équiv-
alente aux premiers voisins, pour les 6 premiéres sphéres de coordination pour le calcul
de I'énergie de linison dans le cas oii la portée est supérieure aux deuxiemes voisins, et
nombre total de voisins dans chaque sphere.
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ALGORITHME DE MINTMISATION
DU SYSTEME D’ EQUATIONS
NON-LINEAIRES

Les systéemes d’équations couplées 4.10 et 4.24 sont non-linéaires. La
concentration dans chacun des plans p dépend de la concentration dans
tous les autres plans. L'objectif est de déterminer la configuration {x,}
minimisant 'énergie totale du systéme traité en champ moyen de plans.

La solution solide est instable a l'intérieur des limites de décomposi-
tion spinodale. Il n’existe donc pas de configuration minimisant 1’énergie
du systeme a ces concentrations.

Deux algorithmes différents ont été testés pour déterminer numérique-
ment la configuration d’équilibre {x,} a partir d’une configuration {x,}
choisie par 'utilisateur : les méthodes de Newton-Raphson [243] et d’itéra-
tions naturelles [244].

C’est la méthode d’itérations naturelles de Kikuchi qui s’est révélée la
plus légeére et efficace numériquement. Elle consiste en la résolution de la
boucle auto-cohérente suivante :

1. Initialiser le systeme {xp}o ,Vp = 1,0, ou le v° plan est le plan de

raccord avec le volume : Xp = Xy, Vp > 0.

2. Calculer AEgq (p = 0) et en déduire un nouveau x,.

3. Utiliser ce nouveau x, pour recalculer les nouveaux AEgq (p) =
f (x0,xp+i), pour i = 1 a v. On a un nouvelle configuration {xp};.

4. Comparer x, a x,—1. Si la différence est supérieure a un critere

de convergence, alors on définit {x,}, = {xp};) et la boucle auto-
cohérente reprend a 'étape n°2. Si le critere de convergence est véri-
tié, la configuration {xp}; est la configuration d’équilibre.
5. Incrémenter x, et retourner a I'étape n°2.
L'objectif est de déterminer la concentration de chaque plan x, en fonction
de la concentration en volume x,. Le choix du plan sur lequel la concen-
tration est fixée peut paraitre naturellement le plan de volume. Cepen-
dant, pour des raisons de convergence, nous observons qu’il est parfois
préférable de boucler sur un autre plan qui peut par exemple étre le plan
de surface.

161






BIBLIOGRAPHIE

[1]

2]
3]

[4]

[5]

[6]

[7]

8]

[9]

[10]

[11]

[12]

S. J. Zinkle et J. T. Busby. Structural materials for fission & fusion
energy. Materials Today, 12(11) :12-19, 2009.

Generation IV International Forum (GIF) : www.gen-4.org.

G. Martin et P. Bellon. Driven alloys. Solid State Physics, 50 :189-331,
1996.

P. Yvon et F. Carré. Structural materials challenges for advanced
reactor systems. Journal of Nuclear Materials, 385(2) :217-222, 2009.

L. K. Mansur, A. F. Rowcdliffe, R. K. Nanstad, S. J. Zinkle, W. R. Cor-
win, et R. E. Stoller. Materials needs for fusion, Generation IV fission
reactors and spallation neutron sources - similarities and differences.
Journal of Nuclear Materials, 329-333(1) :166-172, 2004.

R. L. Klueh et A. T. Nelson. Ferritic/martensitic steels for next-
generation reactors. Journal of Nuclear Materials, 371(1-3) :37-52, 2007.

F. M. Becket. Transations of the American Institute of Mining and Met-
allurgical Engineers, 131 :15, 1938.

J. J. Heger. The formation of sigma phase in 17 per cent chromium
steel. In American Society for Testing Materials Special Techniques Pub-
lication, volume 110, Atlantic City, 1950. ASTM.

M. Tagaya, S. Nenno, et Z. Nishiyama. On the Fe-Cr superlattice.
The Journal of the Japan Institute of Metals.B, 15(6) :235-236, 1951.

H. Masumoto, H. Sait6, et M. Sugihara. On the anomaly of the
specific heat at high temperatures in a phase alloys of iron and
chromium. Science reports of the Research Institutes, Tohoku University.
Ser. A, Physics, Chemistry and Metallurgy, 5 :209, 1953.

Y. Imai et K. Kumada. Study on high chromium steels. I : On
the anomaly of « solid solution of Fe-Cr system at high tempera-
tures. Science reports of the Research Institutes, Tohoku University. Ser.
A, Physics, Chemistry and Metallurgy, 5 :218-226, 1953.

Y. Imai et K. Kumada. Study on high chromium steels. II : On
the anomaly of a solid solution of Fe-Cr system at high tempera-
tures. Science reports of the Research Institutes, Tohoku University. Ser.
A, Physics, Chemistry and Metallurgy, 5 :520-532, 1953.

163


www.gen-4.org

BIBLIOGRAPHIE

164

R. M. Fisher, E. J. Dulis, et K. G. Carrol. Identification of the precipi-
tate accompanying 885 °F embrittlement in chromium steels. Journal
of Metals, 5 :690, 1953.

J.-O. Andersson et B. Sundman. Thermodynamic properties of the
Cr—Fe system. Calphad, 11(1) :83-92, 1987.

S. L. Dudarev et P. M. Derlet. A magnetic interatomic potential
for molecular dynamics simulations. Journal of Physics : Condensed
Matter, 17(44) :7097-7118, 2005.

M. Yu. Lavrentiev, D. Nguyen-Manh, et S. L. Dudarev. Magnetic
cluster expansion model for bec-fce transitions in Fe and Fe-Cr al-
loys. Physical Review B, 81(18) :184202, 2010.

J.-M. Joubert. Crystal chemistry and Calphad modeling of the ¢
phase. Progress in Materials Science, 53(3) :528-583, 2008.

G. Bonny, D. Terentyev, et L. Malerba. On the a-a” miscibility gap of
Fe-Cr alloys. Scripta Materialia, 59(11) :1193-1196, 2008.

W. Xiong, M. Selleby, Q. Chen, J. Odqvist, et Y. Du. Phase equilibria
and thermodynamic properties in the Fe-Cr system. Critical Reviews
in Solid State and Materials Sciences, 35(2) :125-152, 2010.

R. O. Williams. Further studies of the iron-chromium system. Tran-
sations of the American Institute of Mining and Metallurgical Engineers,
212 :417, 1958.

Y. Imai, M. Izumiyama, et M. Tsuchiya. Phase transformation of Fe-
Cr binary system at about 500 °C. The 1244th Science reports of the
Research Institutes, Tohoku University, 56, 1966.

R. Vilar et G. Cizeron. Analysis of structure developments in Fe-x
Cr-(15<x<80 wt.%) alloys initially in the quenched condition. Mé-
moires et Etudes Scientifiques de la Revue de Métallurgie, 79 :687, 1982.

H. Kuwano. Mbossbauer effect study on the miscibility gap of the
iron-chromium binary system. Transactions of the Japan Institute of
Metals, 26 :473-481, 1985.

M. K. Miller, J]. M. Hyde, M. G. Hetherington, A. Cerezo, G. D. W.
Smith, et C. M. Elliott. Spinodal decomposition in Fe-Cr alloys :
Experimental study at the atomic level and comparison with com-
puter models-I. introduction and methodology. Acta Metallurgica et
Materialia, 43(9) :3385-3401, 1995.

S. M. Dubiel et G. Inden. On the miscibility gap in the Fe-Cr system :
A Mossbauer study on long term annealed alloys. Zeitschrift fiir
Metallkunde, (78) :544, 1987.

R. O. Williams et H. W. Paxton. The nature of ageing of binary Iron-
Chromium alloys around 500 °C. Journal of the Iron and Steel Institute,
185 :358, 1957.



Bibliographie

[27]

[28]

[29]

[30]

[31]

[32]

[33]

[34]

[35]

[36]

[37]

[38]

[39]

[40]

[41]

[42]

M. J. Marcinkowski, R. M. Fisher, et A. Szirmae. Effect of 500 °C ag-
ing on deformation behavior of iron-chromium alloy. Transations of
the American Institute of Mining and Metallurgical Engineers, 230 :676,
1964.

D. Chandra et L. H. Schwartz. Mossbauer effect study of the 475
°C decomposition of Fe-Cr. Metallurgical Transactions, 2(2) :511-519,
1971.

E. Clouet. Modeling of Nucleation Processes, pages 203-219. D. U.
Furrer and S. L. Semiatin edition, 2009.

B. Fultz, L. Anthony, J. L. Robertson, R. M. Nicklow, S. Spooner, et
M. Mostoller. Phonon modes and vibrational entropy of mixing in
Fe-Cr. Physical Review B, 52(5) :3280, 1995.

Y. E. Z. Vintaykin et A. A. Loshmanov. The 475 °C embrittlement of
Iron-Chromium alloys. Physics of Metals and Metallography, 22(3) :473,
1966.

M. Hennion. Chemical SRO effects in ferromagnetic Fe alloys in re-
lation to electronic band structure. Journal of Physics F : Metal Physics,
13(11) :2351, 1983.

P. C. Clapp et S. C. Moss. Correlation functions of disordered binary
alloys. I. Physical Review, 142(2) :418, 1966.

P. C. Clapp et S. C. Moss. Correlation functions of disordered binary
alloys. II. Physical Review, 171(3) :754, 1968.

S. C. Moss et P. C. Clapp. Correlation functions of disordered binary
alloys. III. Physical Review, 171(3) :764, 1968.

I. Mirebeau, M. Hennion, et G. Parette. First measurement of short-
range-order inversion as a function of concentration in a transition
alloy. Physical Review Letters, 53(7) :687-690, 1984.

J. M. Cowley. An approximate theory of order in alloys. Physical
Review, 77(5) :669-675, 1950.

J. C. Slater. Electronic structure of alloys. Journal of Applied Physics,
8(6) :385-390, 1937.

L. Pauling. The nature of the interatomic forces in metals. Physical

Review, 54(11) :899-904, 1938.

C. G. Shull et M. K. Wilkinson. Neutron diffraction studies of the
magnetic structure of alloys of transition elements. Physical Review,
97(2) :304, 1955.

C. G. Shull et M. K. Wilkinson. Neutron diffraction studies of vari-
ous transition elements. Reviews of Modern Physics, 25(1) :100, 1953.

M. Fallot. Paramagnetism of ferromagnetic elements. Journal de
Physique et le Radium, 5(8) :11, 1944.

165



BIBLIOGRAPHIE

166

A.T. Aldred. Ferromagnetism in iron-chromium alloys. I. Bulk mag-
netization measurements. Physical Review B, 14(1) :219-227, 1976.

C. G. Shull. Theory of alloy phases. ASM, page 279, 1956.

Y. Ishikawa, S. Hoshino, et Y. Endoh. Antiferromagnetism in dilute
iron chromium alloys. Journal of the Physical Society of Japan, 22 :1221—
1232, 1967.

A. Arrott, S. A. Werner, et H. Kendrick. Neutron-diffraction study of
dilute chromium alloys with iron. Physical Review, 153(2) :624, 1967.

A. T. Aldred, B. D. Rainford, J. S. Kouvel, et T. J. Hicks. Ferro-
magnetism in iron-chromium alloys. II. Neutron scattering studies.
Physical Review B, 14(1) :228-234, 1976.

Y. Tsunoda. The commensurate-incommensurate SDW phase
boundary of CrFe alloys. Journal of Physics : Condensed Matter,
6 :8513-8519, 1994.

M. FE. Collins et G. G. Low. The magnetic moment distribution
around transition element impurities in iron and nickel. Proceedings
of the Physical Society, 86(3) :535, 1965.

I. Backhurst. Specific heats of titanium, 44 % Cr-Fe alloy, and a low-
alloy steel. Journal of the Iron and Steel Institute, 189 :124, 1958.

H. Martens et P. Duwez. Heat evolved and volume change in the
alpha-sigma-transformation in Cr-Fe alloys. Transations of the Amer-
ican Institute of Mining and Metallurgical Engineers, 206(5) :614, 1956.

W. A. Dench. Adiabatic high-temperature calorimeter for the mea-
surement of heats of alloying. Transactions of the Faraday Society,
59 :1279-1292, 1963.

A. J. Cook et F. W. Jones. The brittle constituent of the iron-
chromium system. Journal of the Iron and Steel Institute, 148 :217,
1943.

O. Kubaschewski et G. Heymer. The thermodynamics of the
chromium-iron system. Acta Metallurgica, 8(7) :416—423, 1960.

O. Kubaschewski et T. G. Chart. Calculation of metallurgical equi-
librium diagrams from thermochemical data. Journal of the Institute
of Metals, 93(10) :329-38, 1965.

F. Muller et O. Kubaschewski. The thermodynamic properties and
the equilibrium diagram of the system chromium-iron. High Temper-
atures - High Pressures, 1(5) :543-51, 1969.

M. V. Rao et W. A. Tiller. Computed low temperature phase equilib-
ria in the system Fe—Cr. Scripta Metallurgica, 6(5) :417—421, 1972.

H. Kuwano et Y. Hamaguchi. Mdossbauer study of iron-chromium
alloys irradiated by energetic protons. Journal of Nuclear Materials,
155-157(2) :1071-1074, 1988.



Bibliographie

[59]

[60]

[61]

[62]

[63]

[64]

[65]

[66]

[67]

[68]

G. Bonny, R. C. Pasianot, L. Malerba, A. Caro, P. Olsson, et M. Yu.
Lavrentiev. Numerical prediction of thermodynamic properties of
iron-chromium alloys using semi-empirical cohesive models : The
state of the art. Journal of Nuclear Materials, 385(2) :268-277, 2009.

L. Malerba, D. A. Terentyev, G. Bonny, A. V. Barashev, C. Bjorkas,
N. Juslin, K. Nordlund, C. Domain, P. Olsson, N. Sandberg, J. Walle-

nius, R. Lott, et S. W. Dean. Modelling of radiation damage in Fe-Cr
alloys. Journal of ASTM International, 4(6) :100692, 2007.

L. Malerba, A. Caro, et J. Wallenius. Multiscale modelling of radi-
ation damage and phase transformations : The challenge of FeCr
alloys. Journal of Nuclear Materials, 382(2-3) :112 — 125, 2008. Mi-
crostructural Processes in Irradiated Materials, Proceedings of the
Symposium on Microstructural Processes in Irradiated Materials, as
part of the annual meeting of The Minerals, Metals & Materials So-
ciety.

A. Caro, M. Caro, E. M. Lopasso, et D. A. Crowson. Implications of
ab initio energetics on the thermodynamics of Fe-Cr alloys. Applied
Physics Letters, 89(12) :121902, 2006.

S. L. Dudarev, J.-L. Boutard, R. Lisser, M. J. Caturla, P. M. Der-
let, M. Fivel, C.-C. Fu, M. Y. Lavrentiev, L. Malerba, M. Mrovec,
D. Nguyen-Manh, K. Nordlund, M. Perlado, R. Schéiublin,
H. Van Swygenhoven, D. Terentyev, ]J. Wallenius, D. Weygand, et
F. Willaime. The EU programme for modelling radiation effects in
fusion reactor materials : An overview of recent advances and future
goals. Journal of Nuclear Materials, 386-388 :1-7, 2009.

M. Yu. Lavrentiev, R. Drautz, D. Nguyen-Manh, T. P. C. Klaver, et
S. L. Dudarev. Monte Carlo study of thermodynamic properties and
clustering in the bcc Fe-Cr system. Physical Review B, 75(1) :014208,
2007.

D. Nguyen-Manh, M. Yu. Lavrentiev, et S. L. Dudarev. The Fe-Cr sys-
tem : atomistic modelling of thermodynamics and kinetics of phase
transformations. Comptes Rendus Physique, 9(3-4) :379-388, 2008.

T. P. C. Klaver, R. Drautz, et M. W. Finnis. Magnetism and thermo-
dynamics of defect-free Fe-Cr alloys. Physical Review B, 74(9) :094435,
2006.

P. Olsson, I. A. Abrikosov, L. Vitos, et J. Wallenius. Ab initio forma-
tion energies of Fe-Cr alloys. Journal of Nuclear Materials, 321(1) :84—
90, 2003.

P. Olsson, C. Domain, et J. Wallenius. Ab initio study of Cr interac-
tions with point defects in bec Fe. Physical Review B, 75(1) :014110,
2007.

167



BIBLIOGRAPHIE

168

[69]

P. Olsson, I. A. Abrikosov, et J. Wallenius. Electronic origin of the
anomalous stability of Fe-rich bcc Fe-Cr alloys. Physical Review B,
73(10) :104416, 2006.

G.J. Ackland. Magnetically induced immiscibility in the Ising model
of FeCr stainless steel. Physical Review Letters, 97(1) :015502, 2006.

G.]. Ackland. Ordered sigma-type phase in the Ising model of Fe-Cr
stainless steel. Physical Review B, 79(9) :094202, 2009.

G. Inden et C. G. Schén. Thermodynamic self-consistency issues
related to the Cluster Variation Method : The case of the BCC Cr-Fe
(Chromium-Iron) system. Calphad, 32(4) :661-668, 2008.

M. Y. Lavrentiev, D. Nguyen-Manh, et S. L. Dudarev. Cluster ex-
pansion models for Fe-Cr alloys, the prototype materials for a fu-

sion power plant. Computational Materials Science, 49(4, Supplement
1) :5199-5203, 2010.

M. Y. Lavrentiev, S. L. Dudarev, et D. Nguyen-Manh. Magnetic clus-
ter expansion simulations of FeCr alloys. Journal of Nuclear Materials,
386-388 :22-25, 2009.

D. Landolt. Corrosion et chimie de surfaces des métaux. Traité des
matériaux. PPUR Presses Polytechniques edition, 1997.

S. Andrieu et P. Miiller. Les surfaces solides : concepts et méthodes. EDP
Sciences edition, 2005.

E. C. Stoner. Proceedings of the Royal Society of London, 169, 1939.

M. Ropo, K. Kokko, M. P. J. Punkkinen, S. Hogmark, J. Kollar,
B. Johansson, et L. Vitos. Theoretical evidence of the compo-

sitional threshold behavior of FeCr surfaces. Physical Review B,
76(22) :220401, 2007.

R. M. Martin. Electronic structure : basic theory and practical methods.
Cambridge University Press, Cambridge, 2004.

M. Springborg. Methods of electronic-structure calculations : from
molecules to solids. Wiley, 2000.

W. Koch. A chemist’s guide to density functional theory. Wiley-VCH,
2nd ed. edition, 2001.

L. H. Thomas. The calculation of atomic fields. Mathematical Pro-
ceedings of the Cambridge Philosophical Society, 23(05) :542-548, 1927.

E. Fermi. Un metodo statistico per la determinazione di alcune pri-
oprieta dell’atomo. Rend. Accad. Naz. Lincei, 6 :602-607, 1927.

P. Hohenberg et W. Kohn. Inhomogeneous electron gas. Physical
Review, 136(3B) :B864, 1964.

W. Kohn et L. J. Sham. Self-consistent equations including exchange
and correlation effects. Physical Review, 140(4A) :A1133, 1965.



Bibliographie

[86]

[87]

[88]

[89]

[90]

[91]

[92]

[93]

[94]

[95]

[96]

[97]

[98]
[99]
[100]

D. M. Ceperley et B. J. Alder. Ground state of the electron gas by a
stochastic method. Physical Review Letters, 45(7) :566, 1980.

D. Ceperley. Ground state of the fermion one-component plasma :
A Monte Carlo study in two and three dimensions. Physical Review
B, 18(7) :3126, 1978.

J. P. Perdew, K. Burke, et M. Ernzerhof. Generalized gradient ap-
proximation made simple. Physical Review Letters, 77(18) :3865, 1996.

J. P. Perdew, S. Kurth, A. Zupan, et P. Blaha. Accurate density func-
tional with correct formal properties : A step beyond the generalized
gradient approximation. Physical Review Letters, 82(12) :2544-2547,
1999.

U. von Barth et L. Hedin. A local exchange-correlation potential for
the spin polarized case. I. Journal of Physics C : Solid State Physics,
5(13) :1629, 1972.

J. Kubler, K.-H. Hock, J. Sticht, et A. R. Williams. Density func-
tional theory of non-collinear magnetism. Journal of Physics F : Metal
Physics, 18(3) :469, 1988.

P. Ordejon, E. Artacho, et ]. M. Soler. Self-consistent order-N density-
functional calculations for very large systems. Physical Review B,
53(16) :R10441, 1996.

E. Anglada, ]J. M. Soler, J. Junquera, et E. Artacho. Systematic gener-
ation of finite-range atomic basis sets for linear-scaling calculations.
Physical Review B, 66(20) :205101, 2002.

E. Artacho, D. Sanchez-Portal, P. Ordejon, A. Garcia, et J. M. Soler.
Linear-scaling ab-initio calculations for large and complex systems.
Physica Status Solidi (b), 215(1) :809-817, 1999.

J. Junquera, O. Paz, D. Sdnchez-Portal, et E. Artacho. Numerical
atomic orbitals for linear-scaling calculations. Physical Review B,
64(23) :235111, 2001.

D. Sanchez-Portal, P. Ordején, E. Artacho, et J. M. Soler. Density-
functional method for very large systems with LCAO basis sets. In-
ternational Journal of Quantum Chemistry, 65(5) :453-461, 1997.

J. M Soler, E. Artacho, J. D Gale, A. Garcia, J. Junquera, P. Orde-
jon, et D. Sanchez-Portal. The SIESTA method for ab initio order-N
materials simulation. Journal of Physics : Condensed Matter, 14 :2745,
2002.

SIESTA : www.icmab.es/siesta.
Quantum Espresso : www.quantum-espresso.org.

P. Giannozzi, S. Baroni, N. Bonini, M. Calandra, R. Car, C. Cavaz-
zoni, D. Ceresoli, G. L. Chiarotti, M. Cococcioni, I. Dabo, A. Dal

169


www.icmab.es/siesta
www.quantum-espresso.org

BIBLIOGRAPHIE

170

Corso, S. de Gironcoli, S. Fabris, G. Fratesi, R. Gebauer, U. Ger-
stmann, C. Gougoussis, A. Kokalj, M. Lazzeri, L. Martin-Samos,
N. Marzari, F. Mauri, R. Mazzarello, S. Paolini, A. Pasquarello,
L. Paulatto, C. Sbraccia, S. Scandolo, G. Sclaurezo, A. P. Seitso-
nen, A. Smogunov, P. Umari, et R. M. Wentzcovitch. QUANTUM
ESPRESSO : a modular and open-source software project for quan-
tum simulations of materials. Journal of Physics : Condensed Matter,
21(39) :395502, 2009.

[101] M. C. Payne, M. P. Teter, D. C. Allan, T. A. Arias, et J. D. Joannopou-
los. Iterative minimization techniques for ab initio total-energy cal-
culations : molecular dynamics and conjugate gradients. Reviews of
Modern Physics, 64(4) :1045, 1992.

[102] D. R. Hamann, M. Schliiter, et C. Chiang. Norm-conserving pseu-
dopotentials. Physical Review Letters, 43(20) :1494, 1979.

[103] Post-doctorats d’Eduardo Machado et Tristana Sondon.

[104] A. Filippetti, D. Vanderbilt, W. Zhong, Y. Cai, et G. B. Bachelet.
Chemical hardness, linear response, and pseudopotential transfer-
ability. Physical Review B, 52(16) :11793, 1995.

[105] D. Vanderbilt. Soft self-consistent pseudopotentials in a generalized
eigenvalue formalism. Physical Review B, 41(11) :7892, 1990.

[106] P. E. Blochl. Projector augmented-wave method. Physical Review B,
50(24) :17953, 1994.

[107] G. Kresse et D. Joubert. From ultrasoft pseudopotentials to the pro-
jector augmented-wave method. Physical Review B, 59(3) :1758, 1999.

[108] R.S. Mulliken. Electronic population analysis on LCAO-MO molec-
ular wave functions. I. The Journal of Chemical Physics, 23(10) :1833,
1955.

[109] G. Voronoi. Nouvelles applications des parametres continus a la
théorie des formes quadratiques. Journal fiir die Reine und Ange-
wandte Mathematik, 133 :97-178, 1907.

[110] B. Drittler, N. Stefanou, S. Blugel, R. Zeller, et P. H. Dederichs. Elec-
tronic structure and magnetic properties of dilute Fe alloys with
transition-metal impurities. Physical Review B, 40(12) :8203, 1989.

[111] E. G. Moroni et T. Jarlborg. Electronic structure, ordering effects,
phase stability, and magnetism in Fel-xCrx systems. Physical Review
B, 47(6) :3255, 1993.

[112] P. E. A. Turchi, L. Reinhard, et G. M. Stocks. First-principles study of
stability and local order in bce-based Fe-Cr and Fe-V alloys. Physical
Review B, 50(21) :15542-15558, 1994.

[113] P. Soven. Coherent-potential model of substitutional disordered al-
loys. Physical Review, 156(3) :809, 1967.



Bibliographie

[114] B. Velicky, S. Kirkpatrick, et H. Ehrenreich. Single-site approxima-
tions in the electronic theory of simple binary alloys. Physical Review,
175(3) :747, 1968.

[115] B. Velicky. Theory of electronic transport in disordered binary al-
loys : Coherent-potential approximation. Physical Review, 184(3) :614,
1969.

[116] R. Williams. The miscibility gap in the iron-chromium system. Met-
allurgical and Materials Transactions B, 5(4) :967-968, 1974.

[117] H. Akai et P. H. Dederichs. Local moment disorder in ferromagnetic
alloys. Physical Review B, 47(14) :8739, 1993.

[118] N. I. Kulikov et C. Demangeat. Spin polarization of disordered Fe-
Cr and Fe-Mn alloys. Physical Review B, 55(6) :3533-3542, 1997.

[119] S. Ghosh, B. Sanyal, C. B. Chaudhuri, et A. Mookerjee. Electronic
structure and magnetism of disordered bcc Fe alloys. The European
Physical Journal B - Condensed Matter and Complex Systems, 23(4) :455—
461, 2001.

[120] A. E. Kissavos, S. I. Simak, P. Olsson, L. Vitos, et I. A. Abrikosov.
Total energy calculations for systems with magnetic and chemical
disorder. Computational Materials Science, 35(1) :1-5, 2006.

[121] P. Olsson, J. Wallenius, C. Domain, K. Nordlund, et L. Malerba. Erra-
tum : Two-band modeling of alpha -prime phase formation in Fe-Cr
[Phys. Rev. B 72, 214119 (2005)]. Physical Review B, 74(22) :229906,
2006.

[122] E. A. Smirnova, P. A. Korzhavyi, Y. K. Vekilov, B. Johansson, et I. A.
Abrikosov. Origin of the asymmetric spinodal decomposition in the
Al-Zn system. Physical Review B, 64(2) :020101, 2001.

[123] A. Froideval, R. Iglesias, M. Samaras, S. Schuppler, P. Nagel,
D. Grolimund, M. Victoria, et W. Hoffelner. Magnetic and struc-
tural properties of FeCr alloys. Physical Review Letters, 99(23) :237201,
2007.

[124] A. T. Paxton et M. W. Finnis. Magnetic tight binding and the iron-
chromium enthalpy anomaly. Physical Review B, 77(2) :024428, 2008.

[125] C. Kittel. Introduction to Solid State Physics. John Wiley, 1958.

[126] G. Autes, C. Barreteau, D. Spanjaard, et M.-C. Desjonqueéres. Mag-
netism of iron : from the bulk to the monatomic wire. Journal of
Physics : Condensed Matter, 18(29) :6785-6813, 2006.

[127] C. S. Wang, B. M. Klein, et H. Krakauer. Theory of magnetic and
structural ordering in iron. Physical Review Letters, 54(16) :1852, 1985.

[128] F. D. Murnaghan. The compressibility of media under extreme pres-
sures. Proceedings of the National Academy of Sciences of the United
States of America, 30(9) :244-247, 1944.

171



BIBLIOGRAPHIE

172

[129] C. Jiang, C. Wolverton, J. Sofo, L.-Q. Chen, et Z.-K. Liu. First-
principles study of binary bcc alloys using special quasirandom
structures. Physical Review B, 69(21) :214202, 2004.

[130] E.Fawcett. Spin-density-wave antiferromagnetism in chromium. Re-
views of Modern Physics, 60(1) :209, 1988.

[131] H. Zabel. Magnetism of chromium at surfaces, at interfaces and in
thin films. Journal of Physics : Condensed Matter, 11(48) :9303, 1999.

[132] L. M. Corliss, J. M. Hastings, et R. ]. Weiss. Antiphase antiferro-
magnetic structure of chromium. Physical Review Letters, 3(5) :211,
1959.

[133] R. Hafner, D. Spisak, R. Lorenz, et ]J. Hafner. Magnetic ground state
of Cr in density-functional theory. Physical Review B, 65(18) :184432,
2002.

[134] S. Cottenier, B. de Vries, J. Meersschaut, et M. Rots. What density-
functional theory can tell us about the spin-density wave in Cr. Jour-
nal of Physics : Condensed Matter, 14(12) :3275, 2002.

[135] P. M. Marcus, S.-L. Qiu, et V. L. Moruzzi. The mechanism of anti-
ferromagnetism in chromium. Journal of Physics : Condensed Matter,
10(29) :6541, 1998.

[136] S. N. Mishra. Electronic structure and magnetic properties of di-
lute Cr alloys with transition-metal impurities. Physical Review B,
77(22) :224402, 2008.

[137] S.]. Hashemifar, N. Ghaderi, S. Sirousi, et H. Akbarzadeh. Density
functional theory study of the structural, electronic, and magnetic
properties of dilute Cr-X alloys (X=Fe, Ru-Sb, Ta). Physical Review B,
73(16) :165111, 2006.

[138] D. J. Singh et J. Ashkenazi. Magnetism with generalized-gradient-
approximation density functionals. Physical Review B, 46(18) :11570,
1992.

[139] G. Bihlmayer, T. Asada, et S. Bliigel. Electronic and magnetic struc-
ture of the (001) surfaces of V, Cr, and V/Cr. Physical Review B,
62(18) :11937, 2000.

[140] J. Chen, D. Singh, et H. Krakauer. Local-density description of anti-
terromagnetic Cr. Physical Review B, 38(18) :12834, 1988.

[141] V. L. Moruzzi et P. M. Marcus. Antiferromagnetic ground state of
bee chromium. Physical Review B, 46(5) :3171, 1992.

[142] O. Moze, P. W. Mitchell, S. K. Burke, J. R. Davis, et J. G. Booth. Na-
ture of the magnetic disturbance around iron sites in dilute antifer-
romagnetic chromium-iron alloys. Journal of Physics F : Metal Physics,
18(3) :527, 1988.



Bibliographie

[143] W. Leslie. Iron and its dilute substitutional solid solutions. Metal-
lurgical and Materials Transactions B, 3(1) :5-26, 1972.

[144] L. Zwell, G. Speich, et W. Leslie. Effects of Co, Cr, Ir, Pt, Re, Rh, and
Ru on the lattice parameter and density of alpha iron. Metallurgical
and Materials Transactions B, 4(8) :1990-1992, 1973.

[145] Alloy Theoretic Automated Toolkit (ATAT) : www.1its.caltech.
edu/~avdw/atat/.

[146] P. Erhart, B. Sadigh, et A. Caro. Are there stable long-range ordered
Fel-xCrx compounds. Applied Physics Letters, 92(14) :141904, 2008.

[147] D. Nguyen-Manh et S. L. Dudarev. Model many-body Stoner Hamil-
tonian for binary FeCr alloys. Physical Review B, 80(10) :104440, 2009.

[148] C. Pareige, C. Domain, et P. Olsson. Short- and long-range or-
ders in Fe-Cr : A Monte Carlo study. Journal of Applied Physics,
106(10) :104906, 2009.

[149] M. Desjonqueéres et D. Spanjaard. Concepts in surface physics.
Springer, Berlin Heidelberg, 1996.

[150] W.R. Tyson et W. A. Miller. Surface free energies of solid metals : Es-
timation from liquid surface tension measurements. Surface Science,
62(1) :267-276, 1977.

[151] K. O. Legg, F. Jona, D. W. Jepsen, et P. M. Marcus. Low-energy
electron diffraction analysis of clean Fe (001). Journal of Physics C :
Solid State Physics, 10 :937, 1977.

[152] H. D. Shih, E. Jona, U. Bardi, et P. M. Marcus. The atomic structure
of Fe (110). Journal of Physics C : Solid State Physics, 13 :3801-3808,
1980.

[153] H. D. Shih, F. Jona, D. W. Jepsen, et P. M. Marcus. Atomic structure
of Fe (111). Surface Science, 104(1) :39-46, 1981.

[154] ]J. Sokolov, F. Jona, et P. M. Marcus. Multilayer relaxation of the Fe
(210) surface. Physical Review B, 31(4) :1929, 1985.

[155] J. Sokolov, F. Jona, et PM. Marcus. Trends in metal surface relax-
ation. Solid State Communications, 49(4) :307-312, 1984.

[156] ]J. Sokolov, E. Jona, et P. M. Marcus. Multilayer relaxation of a clean
bec Fe(111) surface. Physical Review B, 33(2) :1397, 1986.

[157] ]. Sokolov, H. D. Shih, U. Bardi, E. Jona, et P. M. Marcus. Multilayer
relaxation of body-centred-cubic Fe (211). Journal of Physics C : Solid
State Physics, 17 :371-383, 1984.

[158] F. Jona. LEED crystallography. Journal of Physics C : Solid State
Physics, 11 :4271, 1978.

[159] U. Landman, R. N. Hill, et M. Mostoller. Lattice relaxation at metal
surfaces : An electrostatic model. Physical Review B, 21(2) :448, 1980.

173


www.its.caltech.edu/~avdw/atat/
www.its.caltech.edu/~avdw/atat/

BIBLIOGRAPHIE

174

[160] R. N. Barnett, U. Landman, et C. L. Cleveland. Multilayer relaxation
of interlayer registry and spacing at high-index metal surfaces. Phys-
ical Review Letters, 51(15) :1359, 1983.

[161] R. N. Barnett, U. Landman, et C. L. Cleveland. Multilayer lattice
relaxation at metal surfaces. Physical Review B, 27(10) :6534, 1983.

[162] R. N. Barnett, U. Landman, et C. L. Cleveland. Multilayer lattice
relaxation at metal surfaces : A total-energy minimization. Physical
Review B, 28(4) :1685, 1983.

[163] P. Blonski et A. Kiejna. Structural, electronic, and magnetic proper-
ties of bec iron surfaces. Surface Science, 601(1) :123-133, 2007.

[164] A. Davies, J. A. Stroscio, D. T. Pierce, et R. J. Celotta. Atomic-scale
observations of alloying at the Cr-Fe(001) interface. Physical Review
Letters, 76(22) :4175, 1996.

[165] L. E. Klebanoff, S. W. Robey, G. Liu, et D. A. Shirley. Observation
of a surface magnetic phase transition on Cr(100). Physical Review B,
30(2) :1048, 1984.

[166] L. E. Klebanoff, S. W. Robey, G. Liu, et D. A. Shirley. Investigation
of the near-surface electronic structure of Cr(001). Physical Review B,
31(10) :6379, 1985.

[167] L. E. Klebanoff, R. H. Victora, L. M. Falicov, et D. A. Shirley. Exper-
imental and theoretical investigations of Cr(001) surface electronic
structure. Physical Review B, 32(4) :1997, 1985.

[168] S. Bliigel, D. Pescia, et P. H. Dederichs. Ferromagnetism versus anti-
ferromagnetism of the Cr(001) surface. Physical Review B, 39(2) :1392,
1989.

[169] A. Eichler et J. Hafner. Adsorbate-induced vacancy formation and
substrate relaxation on Cr(100). Physical Review B, 62(8) :5163, 2000.

[170] O. Yu. Kolesnychenko, G. M. M. Heijnen, A. K. Zhuravley,
R. de Kort, M. I. Katsnelson, A. I. Lichtenstein, et H. van Kem-
pen. Surface electronic structure of Cr(001) : Experiment and theory.
Physical Review B, 72(8) :085456, 2005.

[171] M. N. Baibich, ]J. M. Broto, A. Fert, E. Nguyen van Dau, F. Petroff,
P. Eitenne, G. Creuzet, A. Friederich, et ]J. Chazelas. Giant mag-
netoresistance of (001)Fe/(001)Cr magnetic superlattices. Physical
Review Letters, 61(21) :2472, 1988.

[172] A. V. Ponomareva, E. L. Isaev, N. V. Skorodumova, Y. K. Vekilov, et
I. A. Abrikosov. Surface segregation energy in bcc Fe-rich Fe-Cr
alloys. Physical Review B, 75(24) :245406, 2007.

[173] A. Kiejna et E. Wachowicz. Segregation of Cr impurities at bcc
iron surfaces : First-principles calculations. Physical Review B,
78(11) :113403, 2008.



Bibliographie

[174] T. Ossowski et A. Kiejna. Density functional study of surface prop-
erties of chromium. Surface Science, 602(2) :517-524, 2008.

[175] A. V. Ruban, H. L. Skriver, et J. K. Norskov. Surface segregation
energies in transition-metal alloys. Physical Review B, 59(24) :15990,
1999.

[176] B. Nonas, K. Wildberger, R. Zeller, et P. H. Dederichs. Energetics of
3d impurities on the (001) surface of iron. Physical Review Letters,
80(20) :4574, 1998.

[177] W. T. Geng. Cr segregation at the Fe-Cr surface : A first-principles
GGA investigation. Physical Review B, 68(23) :233402, 2003.

[178] M. Levesque, ]. Roques, C. Domain, H. Perron, E. Veilly, E. Simoni,
et H. Catalette. Uranyl interaction with the hydrated (1 1 1) nickel
face : A periodic density functional theory investigation. Surface
Science, (21) :3331-3337, 2008.

[179] L. Vitos, A. V. Ruban, H. L. Skriver, et ]J. Koll4r. The surface energy
of metals. Surface Science, 411(1-2) :186-202, 1998.

[180] G. Allan. Surface electronic structure of antiferromagnetic
chromium. Surface Science, 74(1) :79-88, 1978.

[181] D. R. Grempel. Surface magnetic ordering in chromium. Physical
Review B, 24(7) :3928, 1981.

[182] T. E. Felter, R. A. Barker, et P. J. Estrup. Phase transition on Mo(100)
and W(100) surfaces. Physical Review Letters, 38(20) :1138, 1977.

[183] M. K. Debe et D. A. King. Space-group determination of the low-
temperature W(001)(v/2 x v/2)R45 surface structure by low-energy-
electron diffraction. Physical Review Letters, 39(11) :708, 1977.

[184] R. S. Daley, T. E. Felter, M. L. Hildner, et P. J. Estrup. Struc-
tural changes in the Mo(100) reconstruction. Physical Review Letters,
70(9) :1295, 1993.

[185] J. G. Che, C. T. Chan, W-E. Jian, et T. C. Leung. Surface atomic struc-
tures, surface energies, and equilibrium crystal shape of molybde-
num. Physical Review B, 57(3) :1875, 1998.

[186] Z. Q. Wang, Y. S. Li, F Jona, et P. M. Marcus. Epitaxial growth
of body-centered-cubic nickel on iron. Solid State Communications,
61(10) :623-626, 1987.

[187] C. Xu et D. J. O’connor. Fe(111) surface relaxation analysis by
in- and out-of-plane MEIS. Nuclear Instruments and Methods in
Physics Research Section B : Beam Interactions with Materials and Atoms,
51(3) :278-282, 1990.

[188] C. Xu et D. J. O’Connor. Surface relaxation trend study with iron
surfaces. Nuclear Instruments and Methods in Physics Research Section
B : Beam Interactions with Materials and Atoms, 53(3) :315-325, 1991.

175



BIBLIOGRAPHIE

176

[189] A. Christensen, A. V. Ruban, P. Stoltze, K. W. Jacobsen, H. L. Skriver,
J. K. Nerskov, et F. Besenbacher. Phase diagrams for surface alloys.
Physical Review B, 56(10) :5822, 1997.

[190] J. R. Chelikowsky. Predictions for surface segregation in intermetal-
lic alloys. Surface Science, 139 :L197-L203, 1984.

[191] C. Leygraf, G. Hultquist, S. Ekelund, et J. C. Eriksson. Surface
composition studies of the (100) and (110) faces of monocrystalline
Fe0.84Cr0.16. Surface Science, 46(1) :157-176, 1974.

[192] E. Ising. Beitrag zur theorie der ferromagnetismus. Zeitschrift fiir
Physik, 31 :253-258, 1925.

[193] S. Hertzman et B. Sundman. A thermodynamic analysis of the Fe-Cr
system. Calphad, 6(1) :67-80, 1982.

[194] Y.-Y. Chuang, J.-C., Lin, et Y. A. Chang. A thermodynamic descrip-
tion and phase relationships of the Fe—Cr system : Part I the BCC
phase and the sigma phase. Calphad, 11(1) :57-72, 1987.

[195] J.-C. Lin, Y.-Y. Chuang, K.-C. Hsieh, et Y. A. Chang. A thermody-
namic description and phase relationships of the Fe—Cr system :
Part II the liquid phase and the fcc phase. Calphad, 11(1) :73-81,
1987.

[196] R. Schmid-Fetzer, D. Andersson, P. Y. Chevalier, L. Eleno, O. Fab-
richnaya, U. R. Kattner, B. Sundman, C. Wang, A. Watson, L. Zabdyr,
et M. Zinkevich. Assessment techniques, database design and soft-
ware facilities for thermodynamics and diffusion. Calphad, 31(1) :38-
52, March 2007.

[197] N. Saunders. CALPHAD (calculation of phase diagrams) : A comprehen-
sive guide. Pergamon, 1998.

[198] B. P. Burton, N. Dupin, S. G. Fries, G. Grimvall, A. Fernandez
Guillermet, P. Miodownik, et W. A. Oates. Using Ab initio cal-
culations in the calphad environment. Zeitschrift fiir Metallkunde,
92(6) :514-525, 2001.

[199] M. Hillert et M. Jarl. A model for alloying in ferromagnetic metals.
Calphad, 2(3) :227-238, 1978.

[200] G. Bonny, D. Terentyev, et L. Malerba. New contribution to the Ther-
modynamics of Fe-Cr Alloys as Base for Ferritic Steels. Journal of
Phase Equilibria and Diffusion, 31(5) :439, 2010.

[201] S. Patinet. Durcissement par solution solide dans les allinges métalliques
cubiques @ faces centrées. Etude par simulation a I'échelle atomique du
glissement des dislocations en solutions solides. PhD thesis, 2009.

[202] M. S. Daw et M. I. Baskes. Semiempirical, quantum mechanical
calculation of hydrogen embrittlement in metals. Physical Review
Letters, 50(17) :1285, 1983.



Bibliographie

[203] M. S. Daw et M. 1. Baskes. Embedded-atom method : Derivation
and application to impurities, surfaces, and other defects in metals.
Physical Review B, 29(12) :6443, 1984.

[204] G.]. Ackland, M. I. Mendelev, D. J. Srolovitz, S. Han, et A. V. Bara-
shev. Development of an interatomic potential for phosphorus im-
purities in a-iron. Journal of Physics : Condensed Matter, 16 :2629-2642,
2004.

[205] ]J. Wallenius, P. Olsson, C. Lagerstedt, N. Sandberg, R. Chakarova,
et V. Pontikis. Modeling of chromium precipitation in Fe-Cr alloys.
Physical Review B, 69(9) :094103, 2004.

[206] J. Wallenius, I. A. Abrikosov, R. Chakarova, C. Lagerstedt,
L. Malerba, P. Olsson, V. Pontikis, N. Sandberg, et D. Terentyev. De-
velopment of an EAM potential for simulation of radiation damage
in Fe-Cr alloys. Journal of Nuclear Materials, 329-333(2) :1175-1179,
2004.

[207] D. Farkas, C. G. Schon, M. S. E De Lima, et H. Goldenstein. Em-
bedded atom computer simulation of lattice distortion and disloca-

tion core structure and mobility in Fe—Cr alloys. Acta Materialia,
44(1) :409-419, 1996.

[208] O. Yifang, Z. Bangwei, L. Shuzhi, et ]. Zhanpeng. A simple ana-
lytical EAM model for bcc metals including cr and its application.
Zeitschrift fiir Physik B Condensed Matter, 101(2) :161-168, 1996.

[209] T. Konishi, K. Ohsawa, H. Abe, et E. Kuramoto. Determination of
N-body potential for Fe-Cr alloy system and its application to defect
study. Computational Materials Science, 14(1-4) :108-113, 1999.

[210] R. Chakarova, V. Pontikis, et J. Wallenius. Developpement of FeCr
many-body potential and cohesion model. Technical Report Deliv-
ery Report WP6, SPIRE project, 2006.

[211] G.]. Ackland et S. K. Reed. Two-band second moment model and an
interatomic potential for caesium. Physical Review B, 67(17) :174108,
2003.

[212] G.]. Ackland. Two-band second moment model for transition metals
and alloys. Journal of Nuclear Materials, 351(1-3) :20-27, 2006.

[213] P. Olsson, J. Wallenius, C. Domain, K. Nordlund, et L. Malerba. Two-
band modeling of alpha -prime phase formation in Fe-Cr. Physical
Review B, 72(21) :214119, 2005.

[214] A. Caro, D. A. Crowson, et M. Caro. Classical many-body potential
for concentrated alloys and the inversion of order in iron-chromium
alloys. Physical Review Letters, 95(7) :075702, 2005.

[215] G. Bonny, D. Terentyev, et L. Malerba. The hardening of iron-
chromium alloys under thermal ageing : An atomistic study. Journal
of Nuclear Materials, 385(2) :278-283, 2009.

177



BIBLIOGRAPHIE

178

[216] D. A. Terentyev, G. Bonny, et L. Malerba. Strengthening due to co-
herent Cr precipitates in Fe-Cr alloys : Atomistic simulations and
theoretical models. Acta Materialia, 56(13) :3229-3235, 2008.

[217] D. Terentyev, G. Bonny, et L. Malerba. Mobility of dislocations in
thermal aged and irradiated Fe-Cr alloys. Journal of Nuclear Materials,
386-388 :257-260, 2009.

[218] D. Terentyev, G. Bonny, et L. Malerba. Interplay of strengthening
mechanisms in the interaction of a %<1 1 1> screw dislocation with
Cr precipitates in bec Fe : An atomistic study. Nuclear Instruments and
Methods in Physics Research Section B : Beam Interactions with Materials
and Atoms, 267(18) :3155-3158, 2009.

[219] A. Caro, P. E. A. Turchi, M. Caro, et E. M. Lopasso. Thermodynam-
ics of an empirical potential description of Fe-Cu alloys. Journal of
Nuclear Materials, 336(2-3) :233-242, 2005.

[220] E. M. Lopasso, M. Caro, A. Caro, et P. E. A. Turchi. Phase diagram
of an empirical potential : The case of Fe-Cu. Physical Review B,
68(21) :214205, 2003.

[221] G. Bonny, R. C. Pasianot, et L. Malerba. Interatomic potentials for al-
loys : Fitting concentration dependent properties. Philosophical Mag-
azine, 89(8) :711, 2009.

[222] D. Terentyev, G. Bonny, C. Domain, et R. C. Pasianot. Interaction of
a 1/2 <111> screw dislocation with Cr precipitates in bcc Fe studied
by molecular dynamics. Physical Review B, 81(21) :214106, 2010.

[223] M. C. Cadeville et J. L. Mordn-Lépez. Magnetism and spatial or-
der in transition metal alloys : Experimental and theoretical aspects.
Physics Reports, 153(6) :331-399, 1987.

[224] R. Drautz et A. Diaz-Ortiz. Obtaining cluster expansion coefficients
in ab initio thermodynamics of multicomponent lattice-gas systems.
Physical Review B, 73(22) :224207, 2006.

[225] F. Ducastelle. Order and phase stability in alloys. North-Holland, 1991.

[226] D. de Fontaine. Configurational Thermodynamics of Solid Solutions,
page 73. Academic press, New York, 1979.

[227] D. A. Porter et K. E. Easterling. Phase transformations in metals and
alloys. Chapman & Hall, 2nd ed. edition, 1992.

[228] H. Akima. A new method of interpolation and smooth curve fitting
based on local procedures. Journal of the Association for Computing
Machinery, 17(4) :589-602, 1970.

[229] O. Redlich et A. T. Kister. Algebraic representation of thermody-
namic properties and the classification of solutions. Industrial and
Engineering Chemistry, 40(2) :345-348, 1948.



Bibliographie

[230] A. Stukowski, B. Sadigh, P. Erhart, et A. Caro. Efficient implemen-
tation of the concentration-dependent embedded atom method for
molecular-dynamics and Monte-Carlo simulations. Modelling and
Simulation in Materials Science and Engineering, 17(7) :075005, 2009.

[231] ]J. Desplat, E. Bley, et F. Livet. Vibrational entropy in unmixing Al-
xBx alloys : Mean field approximation and monte-carlo simulations.
Acta Materialia, 44(12) :4961-4967, 1996.

[232] L. Malerba, P. Olsson, et G. Bonny. Communication personnelle.

[233] Interfacial segregation : papers presented at a seminar of the Materials Sci-
ence Division of the American Society for Metals, October 22 and 23, 1977 .
W. C. Johnson and ]. M. Blakely, Metals Park, Ohio, 1979.

[234] R. Pfandzelter, T. Igel, et H. Winter. Intermixing during growth of Cr
on Fe(100) studied by proton- and electron-induced Auger-electron
spectroscopy. Physical Review B, 54 :4496, 1996.

[235] D. Venus et B. Heinrich. Interfacial mixing of ultrathin Cr films
g
grown on an Fe whisker. Physical Review B, 53(4) :R1733, 1996.

[236] ]J. Unguris, R. ]J. Celotta, et D. T. Pierce. Magnetism in Cr thin films
on Fe(100). Physical Review Letters, 69(7) :1125, 1992.

[237] D. T. Pierce, R. J. Celotta, et ]J. Unguris. Magnetic-moments in Cr
thin-films on Fe(100). Journal of applied physics, 73 :6201-6203, 1993.

[238] G. Tréglia et B. Legrand. Surface-sandwich segregation in Pt-Ni
and Ag-Ni alloys : Two different physical origins for the same phe-
nomenon. Physical Review B, 35(9) :4338, 1987.

[239] ]. Friedel. Electronic structure of primary solid solutions in metals.
Advances in Physics, 3(12) :446, 1954.

[240] F. Ducastelle. Modules élastiques des métaux de transition. Journal
de Physique, 31(11-12) :8, 1970.

[241] A. Zunger, S.-H. Wei, L. G. Ferreira, et J. E. Bernard. Special quasir-
andom structures. Physical Review Letters, 65(3) :353, 1990.

[242] N. Metropolis, A. W. Rosenbluth, M. N. Rosenbluth, A. H. Teller, et
E. Teller. Equation of state calculations by fast computing machines.
The Journal of Chemical Physics, 21(6) :1087, 1953.

[243] W. H. Press, B. P. Flannery, S. A. Teukolsky, et W. T. Vetterling. FOR-
TRAN numerical recipes. Cambridge University Press, 2nd edition,
1996.

[244] R. Kikuchi. Superposition approximation and natural iteration cal-
culation in cluster-variation method. The Journal of Chemical Physics,
60(3) :1071, 1974.

179



BIBLIOGRAPHIE

Ce document a été préparé sous Ubuntu Linux grace aux logiciels de sources
libres IATEX, LyX, Grace, Xfig et VMD. La classe de document IATEX est une
version personnalisée de these_gi développée par J. Chiquet.

180



	Table des matières
	Glossaire
	Introduction générale
	Les alliages fer-chrome – usages nucléaires : une modélisation nécessaire
	Des matériaux de structure pour les réacteurs nucléaires du futur
	Quels matériaux choisir ?
	La dégradation des matériaux
	Les aciers ferritiques

	L'alliage binaire fer–chrome, modèle des aciers ferritiques
	La fragilisation des aciers ferritiques à basse température
	Le diagramme de phases de référence
	La lacune de miscibilité –'
	L'ordre à courte distance
	Le magnétisme
	Mesures thermodynamiques et estimations du diagramme de phases à basse température
	Les modèles énergétiques

	Les surfaces libres de l'alliage
	Conclusion
	Notre contribution

	Calculs DFT et propriétés énergétiques
	Description succincte de la théorie de la fonctionnelle de la densité mise en œuvre
	La densité électronique comme unique variable : le théorème de Hohenberg et Kohn
	L'ansatz de Kohn-Sham
	Les fonctionnelles d'échange et corrélation
	Les codes SIESTA et PWSCF
	Les pseudo-potentiels
	Les bases
	Bilan sur les pseudo-potentiels et les bases

	L'alliage Fe–Cr volumique : calculs ab initio antérieurs
	L'impureté Cr substitutionnelle dans Fe
	L'alliage Fe–Cr

	Notre étude de l'alliage Fe–Cr
	Validation méthodologique : les éléments purs
	Propriétés d'alliage

	Les surfaces libres de l'alliage : état de l'art ab initio
	Surfaces libres des éléments purs
	Surfaces libres de l'alliage et ségrégation à température nulle
	Les surfaces libres étudiées : (100), (110), (111) et (211)
	Modèle d'empilement pour les calculs ab initio 

	Notre étude ab initio des surfaces libres des éléments purs
	Énergies de surface
	Magnétisme en surface
	Singularités de l'orientation (100)
	Relaxations de surface
	Effet des relaxations sur les énergies de surface
	Transferts de charge en surface

	Ségrégation du chrome dans les surfaces libres de fer
	Définition de l'énergie de ségrégation
	Ségrégation dans le plan (100)
	Comparaison (100) / (110)
	Effet du magnétisme sur la ségrégation d'impureté

	Interactions entre impuretés de chrome dans les surfaces de fer
	Interaction Cr–Cr en surface
	Trois impuretés Cr dans Fe(100)
	Monocouche de Cr sur Fe (100) et (110)
	Effet de la concentration en chrome

	Conclusions

	Propriétés thermodynamiques de l'alliage
	Les modèles existants
	Les modèles macroscopiques empiriques
	Les potentiels inter-atomiques
	Les modèles tenant compte du moment magnétique atomique

	Développement d'un modèle d'interactions de paires dépendant de la concentration locale et de la température
	Interactions de paires sur réseau rigide 
	L'approximation de Bragg-Williams
	Dépendance en concentration locale de l'énergie de mélange
	Compositions locales ou globales en champ moyen de point
	Conséquences sur le diagramme de phases de la dépendance en concentration locale de l'hamiltonien
	Stratégies pour tenir compte de l'entropie non-configurationnelle
	Dépendance en température

	Comparaison avec les simulations Monte Carlo
	Définition de la concentration locale
	Paramètres des simulations Monte Carlo
	Influence de la portée des interactions
	Comparaison champ moyen – Monte Carlo pour les modèles 

	Comparaison avec l'expérience et les autres modèles énergétiques
	Comparaison avec les limites de solubilité proposées par Xiong et al. et Bonny et al.
	Comparaison avec les autres modèles énergétiques

	Conclusions

	Ségrégation de surfaces
	Bibliographie expérimentale
	Les modèles énergétiques de ségrégation dans la littérature
	Modèle d'interactions de paires dépendant de la concentration locale en présence de surfaces libres
	Ajustement des énergies de paires homo-atomiques sur les énergies de surface ab initio
	Ajustement des énergies de ségrégation à dilution infinie sur les résultats ab initio
	Les dépendances en concentration locale et en température
	Bilan sur le modèle

	Isothermes de ségrégation
	Effet d'énergie de surface 
	Effet d'alliage 
	Effet d'alliage au-dessus de la température critique
	Effet d'alliage en-dessous de la température critique

	Isothermes de ségrégation dans l'alliage Fe–Cr
	Au-dessus de la température critique
	Descente en température

	Conclusion

	Conclusion générale et perspectives
	Paramètres d'ordre local de Warren-Cowley
	Les structures quasi-aléatoires (SQS)
	Les simulations Monte Carlo
	Description théorique succincte
	Déterminer des limites de solubilité à partir de simulations Monte Carlo

	Notion de concentration locale dans les simulations Monte Carlo
	Définition de la concentration locale
	La discrétisation suffisante de la concentration locale
	Effet de l'étendue de la concentration locale sur le temps de calcul

	Répartition de l'énergie sur les différentes sphères de coordination
	Algorithme de minimisation du système d'équations non-linéaires
	Bibliographie

