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INTRODUCTION

Compte tenu de leur résistance a la corrosion, les métaux passivables jouent un grand role
dans des secteurs aussi divers que les transports automobiles, la production diénergie,
1lindustrie chimique.

La compréhension des mécanismes réels de la croissance de la couche dloxyde
protectrice est un enjeu important pour la prédiction de leur comportement mécanique et
chimique dans le temps.

De nombreux travaux expérimentaux ont ét€¢ menés sur la croissance de ces couches
dloxyde en milieu aqueux dans différentes conditions de potentiel, pH et de température. En
se basant sur ces résultats, de nombreux auteurs ont proposé¢ des modeles macroscopiques
permettant une prédiction quantitative de la croissance des couches dloxyde.

La modé¢lisation atomistique constitue une alternative a la modélisation

macroscopique. En se basant sur les mécanismes ¢lémentaires a 1léchelle atomique, elle,
permet dldccéder aux données quantitatives fournies par les modeles macroscopiques, avec en
plus ou des informations sur les structures locales (épaisseur de la couche passive,
composition, rugosité, porosité etc.)
La modélisation et la simulation de la réactivité des surfaces métalliques et des couches ultra-
minces dloxyde (couches d[épaisseur nanométrique) est importante pour la compréhension et
la validation des mécanismes mis en jeux et pour la prédiction quantitative du comportement
des matériaux métalliques en interaction avec llenvironnement (corrosion, durabilité).

Ce travail de thése constitue une poursuite des travaux déja menés au Laboratoire de
Physico-Chimie des Surfaces (LPCS) et qui ont permis le développement dun modele 3D de
simulation de la passivation des alliages fer-Chrome.

Liobjectif principal de cette thématique est la mise au point dlun modele capable de
reproduire de facon aussi compléte que possible 1lénsemble des phénomenes intervenant lors
de la corrosion des alliages métalliques passivables (cinétique de passivation, phénomenes de
dépassivation, influence du potentiel, composition et épaisseur de la couche passive). Un tel
modele permettra dlaborder la prévision du comportement en corrosion des matériaux
métalliques.

Au-dela de llénjeu scientifique, cette thématique comporte un enjeu industriel important
(industrie automobile, aéronautique, production d/énergie).
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1 partie : aspects physicochimiques et modéles de croissance des alliages fer-chrome

1- PASSIVATION DES ACIERS INOXYDABLES-CAS DES ALLIAGES Fe,Cr

La corrosion désigne 1'altération d'un objet par réaction avec un oxydant (le dioxygene par
exemple dans 17air ou les ions OH™ dans l[¢au) et un réducteur (le proton H' le plus souvent
dans lleau). Les exemples les plus connus sont les altérations chimiques des métaux dans 'eau
telles la rouille du fer et de I'acier. Ces altérations en milieu aqueux sont regroupées sous le
terme de corrosion aqueuse.

1.1-LES REACTIONS DE LA CORROSION METALLIQUE

Les processus conduisant a la corrosion aqueuse sont électrochimiques. Un métal (ou un
alliage) est constitué d'atomes, dont les électrons de conduction circulent librement dans le
solide. Ces électrons libres conduisent le courant électrique dans le matériau. La corrosion
d'un métal en milieu aqueux (acide, neutre, basique, salée ou non) comprend deux réactions
simultanées :

. Une réaction de dissolution (" oxydation ") du métal dans I'eau. Ceci signifie que des
atomes (en fait des ions M"™") quittent le solide en y laissant des électrons e-.

o La réaction dloxydation n'est possible que si, simultanément, ces électrons sont
neutralisés par une réaction dite de " réduction ". Une telle réaction est par exemple, la
formation de H, par réduction de H' ou la formation d'ions hydroxyles OH" par réduction de
l'oxygene gazeux dissous dans I'eau.

Le métal ainsi soumis au milieu oxydant a tendance a évoluer vers la forme la plus stable
du point de vue thermodynamique: la forme oxydée. En milieu aqueux, 1loxydation se traduit
par la réaction anodique suivante : M — M”" + ze-

La réaction dloxydation se produit soit par dissolution du matériau dans le milieu, soit par
formation dloxydes, dlhydroxydes, ou dlautres composés oxydés. Les produits formés
peuvent précipiter a la surface du métal, créant une couche superficielle. Dans certains
matériaux, ce recouvrement joue un role de barriere entre le milieu oxydant et la surface du
matériau, réduisant ainsi la vitesse dloxydation a une valeur négligeable et permettant de
stabiliser 1/épaisseur de la couche dloxyde, sur une échelle de temps comparable a la durée de
vie du matériau. Le métal est dit passivé. Une illustration est donnée dans la figure I-1 ci-
dessous.
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Figure I-1 Processus fondamentaux de la corrosion métallique aqueuse
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1 partie : aspects physicochimiques et modéles de croissance des alliages fer-chrome

1-2 LE CAS DES ALLIAGES : LA DISSOLUTION SELECTIVE "2

Ce phénomene survient lors de la corrosion des alliages métalliques, en contact avec un
milieu liquide agressif (aqueux par exemple). Au potentiel commun aux deux éléments, le
métal le moins noble se dissout sélectivement. Ce phénomene est dlautant plus marqué que la
différence des potentiels redox des deux métaux est importante. Ce type de corrosion altére
les propriétés physico-chimiques de la surface puisque la composition de celle-ci varie. Elle
modifie les propriétés mécaniques du cristal, car les liaisons inter atomiques sont
transformées.

Plusieurs études ont ét¢ menées pour expliquer le phénomene de dissolution sélective dans
le cas des alliages. Ainsi, Pickering et Wagner ! ont affirmé que la limite de la dissolution
sélective dlun alliage binaire contenant un élément noble était la diffusion a 1(état solide de
1[élément le moins noble par un mécanisme bilacunaire.

1.3 MISE EN EVIDENCE DE LA DISSOLUTION SELECTIVE DES ALLIAGES EN
MILIEU ACIDE

1.3 1 Le cas des alliages FeCr en milieu acide "

Liétude des potentiels ¢lectrochimiques prévoit, en l'absence de passivation, une
dissolution préférentielle du chrome dans le milieu aqueux. Cependant, 1/éxpérience montre
que clest une dissolution des atomes de fer qui est observée. Ceci est dii au fait que le chrome
forme une couche passive composée principalement dloxyde et dhydroxyde de chrome, qui
résiste mieux a la dissolution.

Nous rappelons ci-dessous, les résultats dune étude de la corrosion de 1lalliage fer-chrome en
milieu acide (H2SO4 0,5M)"*! menée au Laboratoire de Physico-Chimie des Surfaces. Les
tableaux I-2.a et I-2.b ci-dessous mettent en évidence, la dissolution sélective:

Temps dléxposition Composition du film Composition de la phase | Epaisseur du
a llair métallique sous le film | film (A)
15 min 77% Fe, 03 - 23% Cr,05 82FesCr 20
1h 78% Fe 05 - 22% Cr,0; 82Fe 3Cr 22
2h 79% Fe 05 - 21% Cr,0; 76Fe,Cr 23
18h 80% Fe, 05 - 20% Cr,0; 75FeysCr 25
Tableau I-2.a, alliage Fe-22Cr (110) exposé a liair, chiffres obtenus a partir des spectres XPS, avec un angle dianalyse
de 90° @
Temps de polarisation | Composition du film Epaisseur de la Phase métallique (~5A)
couche (A) modifiée sous le film
20 min Cr(OH), 10+1 69Fe 39Cr
12%Fe,05-88%Cr,05 7+1
2h Cr(OH); 5+1 55Fe 45Cr
10%Fe,0;-90%Cr,0; 11+1
22h Cr(OH); 2+1 50Fe 45Cr
5%Fe,03-95%Cr,04 12+1
63h Cr(OH); 1£1 40Fe 60Cr
5%F6203-95%CI'203 14+1

Tableau I-2.b, alliage Fe-22Cr (110) & +500 mV/ESH dans H2SO4 0,5 M, chiffres obtenus a partir des spectres XPS
avec un angle dianalyse de 90° [
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1 partie : aspects physicochimiques et modéles de croissance des alliages fer-chrome

En observant les deux tableaux précédents, on peut constater que la couche passive de
1[échantillon exposé a llair garde une composition en oxyde ferrique et en oxyde de chrome
trés proche des proportions de fer et de chrome dans 1/dlliage. Pour l[échantillon en milieu
acide, il y a un net enrichissement du film passif en Cr,O3 et méme la phase métallique sous le
film voit sa composition modifiée.

Dans le premier cas, il slagit dlune simple oxydation, tandis que dans le second, la
passivation est accompagnée dune dissolution sélective. Cette dissolution sélective du fer
dans le liquide permet Ilénrichissement en chrome de la couche passive et de la phase
métallique sous la surface.

1.3.2 Analyses de Machet et al. sur les alliages FeCrNi dans lieau a haute
température !

Une étude des stades initiaux de formation des oxydes de chrome a été réalisée par
AMachet!®!, Celle-ci portait sur des alliages ternaires et quaternaires. Cependant, certains
résultats restent applicables aux alliages binaires. Il slagit notamment de la prédominance de
lloxyde de chrome, et des étapes principales conduisant a la formation de la couche dloxyde.
L{étude a porté sur une gamme dlalliages présentés dans le tableau 1.3 ci-dessous

Alliage Cr Fe Ni Mo
AIST 304 18 71 10 -
AISI 316 17 69 12

Inconel 600 16 9 74 -
Inconel 690 30 9 60 -
Incoloy 800 21 46 32 -

2

Tableau 1.3 Composition chimique moyenne des alliages utilisés par Machet(% massique).

Les résultats de llanalyse de Machet et al™, confirment dans un premier temps, une
prédominance de 1loxyde de chrome, dans le film passif.

Du point de vue cinétique, la croissance de lloxyde suit quatre(4) grandes étapes
décrites sur la figure 1.2 -dessous.
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1 partie : aspects physicochimiques et modéles de croissance des alliages fer-chrome

Figure 1.2 Les quatre(4) étapes initiales lors des processus de corrosion-passivation sur des
alliages FeCrNi dans ['¢au a haute température selon Machet et /. 4

Cr(OH); Ni(OH), Cr,0; t< 0,4 minute

Dissolution sélective du nickel
(relichement de nickel)

Formation de Cr,O; sous forme d’ilots
Enrichissement de l1a surface en chrome

Y

Y Y

Etape |

| 0,4 minute < t < 4 minutes |

Cr(OH)3
Coalescence des ilots de CnO; pour
former une couche continue d’oxyde de
chrome de 1 nm avec une couche
externe de Cr(OH);

» Diffusion Cr, Ni, Fe
Blocage temporaire de la croissance de la

couche d’oxyde

Nicom, TS mintes

» Diffusion du chrome a travers la couche
d’oxyde de chrome
Reprise de la croissance de la couche d’oxyde
de chrome selon :
NiCrFe Cr(OH)+Cr — Cr0O3; +3H +3¢

Y

Etape 2

Cr(OH),

» Diffusion du nickel et du fer a travers la
couche d’oxyde de chrome
Formation de Ni(OH),
Relichement de nickel et de fer dans la
solution

NiCrFe

Ces analyses conduisent a considérer que clest la diffusion du chrome vers llinterface
extérieure qui permet llaugmentation de 1[épaisseur de la couche dloxyde. Les autres especes
métalliques (fer et Nickel) sont facilement dissoutes.

Dans la figure 1.2 ci-dessus, les hydroxydes de fer nlont pas été représentés bien qulils
existent dans le film. Machet a considéré qulau vu de leur faible quantité (<5%), il n[était pas
nécessaire de prendre en compte leur influence.
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2-STRUCTURE DES COUCHES D'OXYDEM

La couche dloxyde de chrome slordonne selon un réseau quasiment hexagonal. Il
slagit d'un empilement de deux couches de chrome entre deux couches datomes d'oxygéene.
Dans ce composé, le chrome est sous forme Cr'*. Lloxyde de chrome cristallise dans deux
systemes cristallins différents :

e Dans un systeme rhomboédrique : a-Cr,O3 (Figure 1-4)
e Dans un systéme cubique a face centrée : y- Cr,03.

La forme a est la plus fréquemment observée dans les couches dloxyde et les couches
passives, alors que la forme v est considérée comme instable. La maille rhomboédrique de a-
Cr,03 contient deux groupements CrOs. Les parameétres cristallins de la structure
rhomboédrique sont a=0,538 nm et a=55°90’. Cette structure peut étre décrite par une maille
multiple hexagonale contenant six groupements Cr,Os, dont les parametres sont a=0,495 nm
et c=1,358 nm.

La densité des couches de chrome est égale au tiers de celles d[oxygene.
La distance moyenne entre les sites atomiques du plan basal est de 2,8 A.

Lloxyde de chrome cristallise dans un réseau de type a -Al,Os.

Figure I-4 Structure « -Cr,O; face (0001)

site O

Dans le a-Cr,0O;, les oxygénes considérés isolément forment un assemblage hexagonal
compact (figures I-4). Les Chromes occupent les lacunes octaédriques. Lon Cr’" serait
cependant assez petit pour occuper les lacunes tétraédriques. Toutefois, cette coordinence
tétraédrique est assez rare, et on observe généralement une coordinence octaédrique. Le
Chrome nloccupe pas toutes les lacunes octaédriques, mais seulement les 2/3 des lacunes. Les
lacunes vides ne sont pas disposées au hasard, mais selon une loi bien déterminée. Ceci, joint
aux déplacements des atomes dloxygene par rapport aux positions idéales de 1lassemblage
régulier fait que la symétrie est rhomboédrique et non hexagonale.
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Dans chaque lit hexagonal de 1(assemblage régulier, les oxygénes sont déplacés de 0.15A, de
telle facon qulau lieu de former un réseau hexagonal, ils forment des amas de 3 atomes aux
sommets de triangles équilatéraux. Les atomes de chrome ne restent pas au centre des lacunes
octaédriques, mais se rapprochent géométriquement des plans dloxygeéne. Le déplacement est
faible, mais suffisant pour opérer une sorte de ségrégation de groupes moléculaires a-Cr,Os.
Des illustrations sont données dans les figures 1-5 et I-6.

Figure I-5 dispositions des atomes dans le plan basal (0001) de Cr203

Vuededessus

A

A A
By B v B B W@

Wy -4v By ’ﬁv v By B
A

[0001]

0,094 nm

a)
Vueen coupe | e m,038 nm
b)

Figure I-6 : a) Représentation de la face (0001) de 1loxyde de chrome 0-Cr203 (vue du dessus) et b)
En coupe : représentation dune succession de plans dloxygene et de chrome dans la direction [0001].
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3-MODELES MACROSCOPIQUES DE CROISSANCE

Dlapres les observations expérimentales, clést la dissolution des atomes de fer qui
dégrade le matériau (corrosion), tandis que les atomes de chrome, qui forment une couche
dloxyde passive, sont a llorigine de la passivation. Il existe plusieurs modeles de croissance
dloxyde, nous présentons les plus courants

Dans 1loxyde, la diffusion des cations et des anions est assurée par les défauts ponctuels,
comme dans les cristaux ioniques. Mais a la différence de ceux-ci, les défauts peuvent étre
formés soit par agitation thermique sous forme de paires de Frenkel ou de Shottky, ou comme
dans un trés grand nombre de cas, a cause des lacunes et interstitiels de constitution. La
mobilité des électrons est élevée.

Dans les oxydes stlJchiométriques ou de composition trés peu différente de la stllchiométrie,
la diffusion des deux types dlions sleffectue par défauts de Frenkel ou de Shottky!®. Clest en
particulier le cas des oxydes M,0; de structure rhomboédrique.

3.1 LA THEORIE DE WAGNER!"!

Clest une théorie physique destinée a modéliser la vitesse de croissance d'une couche d'oxyde
sur un métal lorsque celle-ci est compacte et adhérente, dans le cadre de la corrosion séche.
Cette théorie prédit une loi parabolique: la masse oxydée, ou la prise de masse Am, est
proportionnelle a la surface réactive S et a la racine carrée du temps ¢ :

Am oc S x VT

Ce comportement en racine carrée du temps est ¢galement constaté expérimentalement.
Intuitivement, on peut concevoir que la croissance soit de moins en moins rapide car les
especes chimiques doivent traverser une couche d'oxyde de plus en plus épaisse.

Le calcul fait par Wagner prend en compte la diffusion sous l'effet de 1'agitation thermique,
les charges des especes et notamment la force électrostatique qui s'y exerce, ainsi que les
équations thermochimiques qui résultent du quasi-équilibre chimique a chaque point de
I'oxyde. Cependant, cette loi fait des hypotheses trop restrictives, et parfois, la cinétique
calculée a partir de cette théorie ne correspond pas aux résultats expérimentaux (souvent la
forme de la courbe correspond bien, mais pas I'échelle). Elle reste malgré tout la loi la plus
compléte et sert de base a d'autres modeles

Les hypothéses suivantes sont faites sur la migration des espéces dans 1'oxyde

. La migration fait intervenir, outre la diffusion par sauts aléatoires (diffusion), I'effet du
gradient de potentiel chimique ainsi que l'effet du champ électrique local créé par la
répartition des charges ;

. Lloxyde a une composition proche de la stlichiométrie ;
. A tout instant, I'oxyde est localement a 1'équilibre chimique ;
. Le circuit est ouvert, c'est-a-dire que le courant électrique global est nul et donc les

flux d'especes chargées sont couplés.
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3.1.1 Migration sous I'effet d'un champ selon la théorie de Wagner

La particule qui diffuse est soumise a une force F, et on peut relier la vitesse moyenne a la
force et au coefficient de diffusion D par la loi de Nernst-Einstein: v=DF/KT=BF. £k étant la
constante de Boltzmann et 7' la température absolue. B est la mobilit¢ de l'espece. On a donc
la relation d'Einstein : D = BKT

Une particule dans le film avec z charges ¢lémentaires subit une force

Fe=z.eE E=-0V/ox V étant le potentiel et E le champ électrique
Siti est le nombre de transport de 1[éspéce 1, o la conductivité ionique dans le film on montre

que!’! le coefficient de diffusion de 1l@spéce i peut slécrire Di= IZ g 2‘1 g'
3.1.2 - Vitesse de croissance selon la théorie de Wagner [ cas de la corrosion
séche

Soient #;,, le nombre de transport ionique ¢, et f,; le nombre de transport électronique. Si la
réaction de formation de lloxyde est trés rapide devant la migration des espéces, alors pour
une surface S, on obtient, selon la théorie de Wagner la vitesse v de formation de I'oxyde (en
mole par seconde):

W _ 5, Ot
S 862\ 10N. 1/ a

avec du,= Zal/,to2 %kTa’lnpO2

v(x) est le nombre de cellules de moles dloxyde crées en une seconde a la profondeur x par
rapport a la surface. En remplacant l'activité Jo de l'oxygene par la pression partielle de
dioxygene on obtient

vX)__kT.8,, ,+\npy

ttont
S 16e2 V7" ox

1lntégration de cette équation sur 1'épaisseur Ax de la couche donne

% 1662 (J’p()z 6 tionltel. dlnpOZ ) 1

"
=ka. Ar

N est le nombre de moles d'oxyde, p[oz et p”oz sont les pressions partielles d'oxygeéne aux
interfaces oxyde/gaz et oxyde/métal, k; est le coefficient d'oxydation parabolique.

Si la densité de l'oxyde est uniforme, 1'épaisseur Ax de la couche est proportionnelle a la
quantité d'oxyde N : le volume d'oxyde V,, s'écrit

M oxyde NM oxyde
P

Vor=S.Ax=N: et Ax=.
Sp

S2
Ce qui conduit a I[équation différentielle N4 dN _p, = F P
d t M oxyde

p est la masse volumique de 1'oxyde et Moxyde sa masse molaire.

Ce sont donc bien des lois paraboliques. k; dépend donc des coefficients d'auto diffusion des
anions et des cations.
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3.2-MODELE DE MOTT-CABERA (Modéle a champ fort, HFM) !

Ce modg¢le avait été €élaboré au départ pour les processus de corrosion seche. Il considére que
1[étape limitante de la croissance du film est la création des cations métalliques a llinterface
métal/oxyde, et la vitesse dlinjection de ces cations dans le film..

La diffusion de ces cations a travers le film est assistée par le champ ¢électrique dune intensité
allant de 10° 4 10® V/em. Les cations viennent réagir a llinterface avec 1loxygene, ce qui
augmente l[épaisseur de la couche dloxyde. Le modele de Mott-Cabrera considére que la
force du champ électrique &(t) s’atténue avec l[épaississement L(t) du film

AG HFM _*
AV(D) -AG+a " Tz sst)
e(t) = avec AV(t) = AV =cte L{t) = 2s.c,.v.exp T

RICH ‘
AV est la différence de potentiel existant a travers 1/épaisseur du film.
2s :distance de saut caractéristique dans 1[oxyde ¢, :concentration des cations
z: charge des cations v : fréquence de saut T: température
AG : énergie dlinjection d[un cation dans le film o™ facteur de proportionnalité

Une adaptation du modéle de Mott-Cabrera aux processus de corrosion aqueuse!®! a conduit a

la relation donnant llexpression du courant ionique i. le profil du film est décrit dans la figure

I-7
ottt s z+ F. L. &(¢) BHAFM AV BHFM AV
i=25.V.C;. expL R =™ exp ———

L( ) soit L([) Wj

—AG al™ s z+ F.L
M _ HFM — 0
=2.sv.c,.exp( RT ) B RT

Avec i,

Métal ou ollioge Film passif

M bessesssssssensersssesense (1) diminue
V,E,jj avec L

I AV(t): AV= cte

Ve
fonaezl,

——ee

L)
V. = potentiel en solution V7%, et V¢ = potentiels d'interface

V. = potentiel dans la phase métallique  £(1) = intensité du champ électrique

Figure I-7: distribution du potentiel a travers le film dans le modéle de Mott Cabreral®l
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3.3 MODELE DE FEHLNER-MOTTY

Selon ce modele, il existe une étape préliminaire de croissance rapide qui sleffectue
suivant un mécanisme dléchange. Ce processus intervient jusqulad la fin de formation de la
premiere ou seconde couche. Ensuite, 1[épaisseur du film suit une loi logarithmique. La valeur
du champ électrique &(t) est indépendante de l[épaisseur L(t).

Ce modele considére une migration des anions assistée par le champ électrique. Un
transfert ionique sleffectue alors sous 1linfluence du champ électrique. L[étape limitante est la
création dlanions a 1linterface film-solution.

Pour le cas du fer, la loi logarithmique reste valable entre 24 et 200°C. Pour les
températures plus élevées, la loi logarithmique est remplacée par une loi parabolique, de type
Wagner'® abordée dans la quatriéme partie de ce rapport.

De facon générale, la loi valable pour des films dloxyde croissant par migration dlanions
ou de cations est de type logarithmique directe de la forme

[L(t)]2 =C.In(¢ +1,) C est une constante, L 1[épaisseur, t et t0 les temps initial et du début
du processus.
3.4 MODELE DE VETTER ET GORN!'Y

I1 sfapplique au cas ou une réaction de dissolution se produirait aux interfaces. Selon ce
modele, la croissance est limitée par le transport ionique a llinterface film/solution (f/s).
Lintensité du champ électrique est supposée constante dans tout le film (figure I-8). Aux
interfaces, le potentiel peut subir une modification capable dlinfluencer la croissance.
VE/s(t)=V f/s+AVfs

Métal ou alliage Film passif

V SENENEERENENE AN oz

m g(t)=¢€ =cte
Vs

AV(1) = Vi, () + £L(1)

Avf/s

o

Phamaas

rr—

L(®)

Figure I-8 1 distribution de potentiel dans le modéle de Vetter et Gornl'0!

e=intensité du champ ¢électrique

Vm=potentiel dans la phase métallique Vs=potentiel en solution

Vom/f, Vof/szpotentiels dlinterfaces

Vi/s(t)=V f/s+AVfs : variation de potentiel a lfinterface film-solution suite &
1[épaississement du film.
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3.5 MODELE DES DEFAUTS PONCTUELS DE MACDONALD ET COLL"""*"

Ce modele «PDM » (Point Defect Model) permet dlintroduire la notion de défauts a
llntérieur de la couche passive, en tenant compte dune grande concentration de lacunes
cationiques VM"" et anioniques VO. Le modéle de Macdonald privilégie la migration des
défauts ponctuels a savoir les lacunes et interstitiels (Figure 1-9). Les considérations sont les
suivantes:

¢ un film dloxyde continu se forme a la surface du métal

e le film contient une grande quantité de défauts

¢ les interfaces métal/oxyde et oxyde/solution sont en équilibre ¢lectrochimique,
e [[étape limitante de la croissance est le transport ionique a travers le film

e le champ ¢lectrique dans le film est une fonction linéaire de la tension et du pH

e llintensit¢ du champ électrique est constante dans le film, quelle que soit son
épaisseur

e Le potentiel a llinterface film/solution (V{/s) dépend du potentiel appliqué AV
mais également du pH de la solution  V, =B.AV+ypH+V}),

e Le potentiel a llinterface métal/film est variable. Il dépend du potentiel
appliqué, du pH et de l(épaisseur et du temps  V,,, .=(1-).AV —y.pH—¢&.L(f)

e [ ety: constantes qui dépendent du type dlanion en solution

Couche externe

Métal E Couche barriére MO, précipitée/Solution

it Mac Mo+ (aq)+VE+(B-n)e’
® m+VaE—Mu+ne' = \: @+ ViH(d-n)e

@ mSMu+2Vz4ne' ® Vi +H:050042H

® MOsa2+nH*SM*+2H:0+(5-n)e’

3 >

x=L x=0

Figure 1-9 Transports et réactions au sein de la couche dioxyde (PDM) [11.12.13]

m : Phase métallique, ki, ko, ks, k4 sont des constantes de réaction
Mm et Oo : atomes métalliques et oxygeéne sur leurs sites normaux du réseau

. . m . .
VM"": lacunes cationiques VO':lacunes anioniques.

Les réactions 1, 3 et 4 correspondent a des créations ou des disparitions de lacunes. La
réaction 2 entraine la croissance du film doxyde et la réaction 5 la dissolution de celui-ci.

Selon ce mode¢le, la cinétique de croissance de la couche passive est essentiellement due a la
migration des lacunes anioniques, et la migration des lacunes métalliques entraine la
dissolution du métal.
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3.6-CONCLUSION SUR LES MODELES MACROSCOPIQUES

Llexploration des principaux modeéles macroscopiques effectuée ci-dessus a montré
leur importance pour la compréhension des mécanismes. En effet, toute simulation
atomistique se doit de reproduire dans une premicre étape, les observations macroscopiques.
Cette premicre étape, qui permet de valider le modele, permettra de mieux aborder la seconde,
notamment la nano simulation. Ainsi les simulations atomistiques permettent daborder les
espaces de temps et certains processus difficiles a observer du point de vue macroscopique.

Nous avons pu constater qulil existe plusieurs mécanismes proposés pour la croissance
des films passifs. Le choix des mécanismes est une étape importante qui déterminera
llorientation de la simulation atomistique. Ainsi par exemple, la considération de certains
modeles doit tenir compte de l[énvironnement physico-chimique dans lequel on se situe. Les
analyses de Machet sont du point de vue physico-chimique, les plus adaptées en ce qui
concerne les étapes initiales de formation des couches dloxyde dans liéau a haute
température. Notons que, relativement peu de travaux sont orientés vers les stades initiaux de
formation des films, 1[éssentiel étant orienté a des instants ¢loignés desdits stades initiaux.

Dans la suite de ce travail, nous verrons que les mécanismes de croissance que nous
avons adoptés ne se réferent pas qu’a un seul modele. Les considérations sur les différents
modeles ont été partielles ou totales (modéle de Machet et al. par exemple).

Nous allons maintenant aborder les principaux mode¢les atomistiques de simulation
atomistiques connus.
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4. MODELES ATOMISTIQUES DE SIMULATION

Depuis les premiers travaux de Sieradzki et a/'¥ en 1989, plusieurs travaux ont été
réalisés sur la simulation atomistique de la passivation des alliages et en particulier celle des
alliages FeCr.

La mise en [luvre dune simulation atomistique suppose

e la définition dlin modele informatique pour représenter la structure de
1falliage et de lloxyde

e un recensement des processus ¢élémentaires pris en compte dans la simulation
(diffusion, dissolution, germination et croissance de la couche dloxyde)

e le choix des parametres physico-chimiques dont llinfluence sera gérée en cours
de simulation (état de surface, température, potentiel, pH etc. [1)

e ¢t pour finir un algorithme gérant 1[évolution du systéme dans le temps en
tenant compte de llinteraction des différents processus

La figure I-10 ci-dessous résume les éléments a prendre compte dans une simulation
atomistique.

Figure I-10 ingrédients de la simulation atomistique

Nucléation et croissance

Dissolution de la couche d’ oxyde Diffuson
en volume
(oxytle)
Diffuson oxyde Parameétres p hysico-
de Surface chimiques :
= Etat de surface
- Température,
Diffusion alliage : Petatial,
envolume -pH
(métal)

Y

Un algorithme gérant I’ évolution dynamique du systéme

Parmi les mod¢les atomistiques, nous pouvons distinguer les modeles a deux dimensions
(2D) basés sur un réseau carrg, et trois dimensions (3D) basés sur un réseau cubique. On peut
citer les modéles 2D et 3D de K. Sieradzki et al. [14’15], 3D de M.Legrand et al[l’lé], et 3D dOJ
Erlebacher!'".
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4.1MODELE 2D DE K. SIERADZKI "4

Modéle structural : il est basé¢ sur un modéle 2D correspondant a une tranche de
1(alliage (fig [ 11a).. Les atomes de Cr de surface ayant deux atomes de Cr comme premiers
voisins sont considérés comme « bloqués » et forment des germes de couches passives qui
finissent par former, selon les conditions de simulation, un réseau monodimensionnel
couvrant totalement la surface et assurant la passivit¢ du métal (fig I-11.b. )

Cr Cr——
/7
Cr Cr—Cr Fe Cr Fe——

vl O

——Cr Fe Cr Fe Cr Fe Fe Fe——
| | | R I |
| | | I . | |

(a) (b)

Figure I-11.: Mod¢éle 2D de llalliage (a) et réseau des atomes de Cr bloqués
constituant la couche passive (b)

Processus élémentaires : Les régles régissant les phénoménes de diffusion et de
dissolution sont construites a partir de la connaissance du nombre de premiers voisins de
'atome : un événement (diffusion ou dissolution) ne se produit que si ce nombre de premiers
voisins de l'atome est inférieur a une certaine valeur fixée arbitrairement. Pour étudier les
différents cas possibles, cette valeur est modifiable par l'utilisateur. Par exemple les régles
suivantes ont étés utilisées lors des tests: dissolution dlun atome de fer s'il a moins de quatre
voisins chromes et diffusion dlun atome de chrome s'il a moins dun voisin chrome. De plus,
dans le cas de la diffusion, une position voisine de I'atome est tirée aléatoirement, l'atome ne
se déplacant que si cette position est vacante.

Résultats : lors de I'étude sur la détermination du seuil de percolation ! les auteurs
ont utilis¢ un modele constitué¢ de 100*65 atomes de fer et de chrome a différentes
concentrations. Le résultat d'une simulation est présenté sur la figure I-12

Figure 1-12 Résultat d'une simulation 2D du modéle de percolation
La surface du modéle est en haut de la figure

Limites du modéle 2D de K. Sieradzki : la figure I-12 ci-dessus fait apparaitre certaines
limites du modele 2D de K. Sieradzki. En effet, 1létat de llalliage en fin de simulation

présente des agrégats de fer (en noir) ou chrome (en blanc), entourés de chrome de surface ou
oxydés (en gris) qui forment la couche passive. On peut se demander si les petits agrégats,

28



17 partie : aspects physicochimiques et modéles de croissance des alliages fer-chrome

n'auraient pas di étre emportés dans le milieu ; En effet, la question se pose de savoir a quoi
ces agrégats sont rattachés dans les plans parall¢les a celui que nous observons. Par ailleurs, la
non prise en compte des canaux de diffusion fait partie des besoins dlamélioration du modele
2D de K. Sieradzki.

4.2 MODELE 3D DE K. SIERADZKI "

K. Sieradzki et al. ont introduit une simulation 3D de la passivation dlalliages fer-chrome avec
une dislocation vis (figure. I-13). L'arréte de la marche obtenue en surface, est alors le lieu des
phénoménes de corrosion car la dissolution des atomes des terrasses est interdite. Elle est
donc concentrée sur l'aréte de la dislocation. Cela revient a créer un modele a deux
dimensions que l'on enroule sur lui-méme en formant la dislocation vis afin d'obtenir un
modele a trois dimensions. Cependant on engendre ainsi une géométrie particuliere pour
l'avancement de la dissolution, que les auteurs affirment pouvoir retrouver
expérimentalement. Dans ce travail, K. Sieradzki et al. ont imposé une dissolution parfaite du
fer (100% de chance de se dissoudre pour les atomes de fer tirés au sort), et ont montré que
leurs mod¢les se passivaient effectivement pour une concentration en Cr de 20%, et étaient
traversés pour une concentration de 16%. Le seuil de percolation pour un réseau cubique
centré en tenant compte des deuxiemes voisins étant de 17,4%

) __ I

Figure 1-13 Modéle 3D avec dislocation vis.

Mais leur modgele utilise un réseau cubique simple. Ainsi, a deux dimensions comme a
trois, la coordinence des atomes ne correspond pas a la réalit¢ d'un alliage fer-chrome qui est
cristallis¢ en cubique centré. Dans leur modele a trois dimensions, un atome aura au
maximum six premiers voisins au lieu de huit, huit deuxiémes voisins au lieu de six, et huit
troisiemes voisins au lieu de douze en réalité. Leur modele peut donc avoir une parenté avec
la réalit¢ mais ne saurait l'approcher de ce fait. Et I'on peut méme s'étonner que ces auteurs
retrouvent les seuils de percolations pour un réseau cubique centré.

Le modéle de Sieradzki ne prend en compte que les deux processus de base de la
passivation : la dissolution et la diffusion des atomes, alors qulén réalité, plusieurs processus
ont lieu lors de la passivation de 1(alliage : Diffusion, dissolution, effet de la pression, effet de
la température, réactions chimiques, croissance de la couche dloxyde etc. Par ailleurs ces
modeles avaient besoin de valeurs de probabilités de diffusion et de dissolution des atomes.
Ces probabilités étaient fixées empiriquement en fonction des résultats de la simulation, et ne
reposaient sur aucun calcul théorique
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4.3 MODELE 3D DE M. LEGRAND [
4.3.1 Modele de lalliage

Afin dlapporter une amélioration aux
modeéles existant, un modéle a 3D a été
développé par M Legrand. Le mode¢le (Figure
[.14) est obtenu par création dfun cristal
orient¢ selon un plan cristallographique, et
dont les sites sont remplis aléatoirement en
tenant compte de la concentration de
1falliage. Une périodicité est réalisée dans la
direction horizontale pour éviter les effets de
bord.

Figure 1.14 Alliage orienté suivant un plan (120)

Du point de vue géométrique, ce modele présente un grand nombre dlavantages sur les
précédents. En effet, il prend en compte llorientation du cristal dans les trois directions de
1lespace et la topologie réelle de llénvironnement des atomes.

4.3.2 Modéle de la couche passive

La couche passive, formée dloxyde de chrome, est modélisée de facon approximative en
considérant que le réseau de 1loxyde est le méme que celui de llalliage. Elle est formée par un
mécanisme de germination et de croissance a partir de clusters locaux riches en Cr, résultant
de la dissolution sélective et de la diffusion de surface.

On considere quun germe de couche passive est formée lorsquiun nombre seuil NCr(germe)
de Cr de surface se retrouvent dans une hémisphére de rayon 4.2A (Figure I-15), une valeur
correspondant a la distance moyenne entre un cation chrome et ses premiers voisins dans une
structure 0-Cr203. Lorsque Ncr est atteint, les atomes de chrome présents dans le noyau
restent bloqués a leur position et empéchent la diffusion et la dissolution des atomes sous
jacents. Bien qulétant absent, lleffet de l1loxygene est simulé par ce blocage des atomes de
chrome.

-distance au 3¢me voisin

N,, (nuclei), nombre de Cr nécessaires dans lioxyde

pour former un germe de couche doxyde ¢ 4.2 A

@Fc eCr @ Fe«oxydé» @ Cr«oxydé»

Figure 1-15. Principe de formation des germes de couches passive
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4.3.3 Diffusion de surface des atomes

Dans ce mode¢le, les atomes de fer diffusent aléatoirement vers les lacunes avec une
probabilité de diffusion fixée notée Pd(Fe). Le processus de diffusion des atomes de chromes
quant a lui est plus complexe. Si un chrome a des atomes de chrome en second voisin, il
diffuse préférentiellement vers ces atomes de chrome, avec une probabilité fixée notée Pd(Cr).
Si aprés un certain nombre de pas de diffusion Nd, le chrome ne slést pas aggloméré, il est
considéré comme dissous. Les valeurs de probabilité ont été fixées a 0.4 pour le fer et 0.65
pour le chrome. Ces valeurs sont issues de tests de simulation, et sont les conditions de
probabilité pour lesquelles des résultats acceptables sont obtenus pour la passivation. En
tenant compte des énergies de liaison, il est normal que le chrome dont la chaleur de
sublimation est plus faible, diffuse plus facilement que le fer dont la chaleur de sublimation
est plus élevée..

4.3.4 Dissolution des atomes de surface

Les probabilités de dissolution intervenant dans le modele ont été évaluées a 1(aide de la
chimie quantique. Dans cette approche, les probabilités de dissolution du fer et du chrome
sont calculées sur la base de l[énergie dlextraction de ces atomes a partir de clusters
correspondant aux différents environnements envisageables.

4.3.5 Méthode de prédiction des probabilités de dissolution du modéle

Au vu du temps énorme que nécessitent ces calculs quantiques, ceux-ci ne peuvent étre
envisagés en cours de simulation. Une solution a cette limitation a ét¢ la mise au point dun
modele mathématique de prédiction des énergies dléxtraction par régression multilinéaire.
Cette méthode!'”), a permis de remplacer les probabilités de dissolution empirique des
atomes par un calcul théorique.

La méthode de prédiction des énergies dlextraction de M.Legrand et al utilise des descripteurs
topologiques de 1lénvironnement atomique. Il s(agit de la nature de 1latome a extraire (FeCr),
le nombre dlatomes de chrome premier voisins (1Cr), second voisin (2Cr) et troisiémes
voisins(3Fe), le nombre dldtomes de fer premiers voisins(1Fe), seconds voisins (2Fe) et
troisiémes voisins (3Fe).

4.3.6 Résultats du modéle 3D de M. Legrand

Les résultats obtenus portent a la fois sur les cinétiques de passivation (Figure |-16-a) et
1lévolution du taux de passivation en fonction de la teneur en chrome (Figure I-16-b). Celle-ci
fait apparaitre une transition passive-non passive autour de 17% en accord avec les valeurs
expérimentales.

Compte tenu de la nature du modele (couche passive limitée a une monocouche), les résultats
obtenus par le modele 3D de Legrand correspondent aux stades initiaux de formation des
couches passives.
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Figure I-16-a Cinétiques de passivation obtenues pour
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Figure 1-16-b Courbe diévolution du taux de passivation
en fonction de la teneur en chrome
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5- LES OBJECTIFS DE NOTRE ETUDE

5.1 LES LIMITES DU MODELE DE LEGRAND ET LES AMELIORATIONS A
APPORTER

Malgré les grands apports de ce modele, il comporte des limitations que notre travail vise a
améliorer.

e Calcul des probabilités de diffusion:

Dans ce modele 3D, les probabilités de diffusion des atomes sont fixées empiriquement. Ces
valeurs ont une part dlarbitraire et elle ne tiennent pas compte de la dépendance des barriéres
de diffusion en fonction de llénvironnement de llatome diffusant. Une simulation atomistique
doit tenir compte a la fois des barri¢res locales d/énergie et des gradients dlénergie afin de
tenir compte de la stabilisation du systeme lorsque 1latome diffuse vers un état d(énergie plus
basse. Lun des objectifs de notre travail sera donc la mise au point dlune méthodologie pour
le calcul de barriéres de diffusion locales.

o Dynamique de simulation:

La simulation utilise une dynamique Monte Carlo classique. Llinconvénient majeur de cette
méthode est le fait que le temps pris en compte dans les cinétiques est un temps virtuel qui est
simplement le nombre dlitération. Le passage a une dynamique de type Monte Carlo
Cinétique devrait permettre la prise en compte dun temps réel proche du temps expérimental
et une meilleure gestion des processus ¢lémentaires et de leurs interactions.

e Prise en compte de paramétres physico-chimiques

Seule la température est prise en compte comme dans toute simulation Monte Carlo. Pour
reproduire de fagon réaliste le processus de passivation il est nécessaire de prendre en compte
dlautres parameétres physico-chimiques tels que le potentiel ou le pH. Dans ce travail nous
essaieront d[¢élargir le nombre de parametres physico-chimiques gérés lors de la simulation.

e Modéele structural de la couche dioxyde

Le modele 3D de Legrand ne peut simuler que les stages initiaux de passivation car les
simulations slarrétent dés que la premiére couche dloxyde recouvre totalement la surface.
Afin de simuler 1lévolution de la couche passive sur une échelle de temps beaucoup plus
longue il était nécessaire de gérer du point de vue informatique un deuxiéme réseau
correspondant a celui de la couche passive et de modéliser les phénomenes de transport entre
cette couche et 1(alliage d'une part et entre la couche passive et la solution d'autre part.

5.2 ORGANISATION DE LIETUDE

Dans la seconde partie, nous introduirons lhitilisation dun champ de force pour le
calcul des énergies de diffusion et dleéxtraction en tenant compte de llénvironnement
topologique et chimique des atomes. Les résultats obtenus seront utilisés pour lléxtension du
modele de régression linéaire, développé dans la thése de Legrand, a la prédiction des
énergies dleéxtraction ainsi que celle des barrieéres de diffusion. Les évolutions des barric¢res
de diffusion en fonction de la composition locale seront analysées et les tendances observées
serviront pour évaluer la validité des régles empiriques utilisées dans le mod¢le antérieur.

Dans la troisieme partie, nous aborderons 1[amélioration de la gestion de la dynamique de
simulation (mise en place dine dynamique Monte Carlo Cinétique (KMC))

Dans la quatriéme partie nous décrirons le modéle de réseau dloxyde virtuel que nous avons
développé pour permettre la modélisation de la germination et de la croissance dune véritable
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couche dloxyde. La gestion des phénomeénes de diffusion a travers la couche dloxyde avec la
prise en compte de lleffet du potentiel sera abordée. Les résultats obtenus avec ce modele tres
amélioré seront présentés et analysés.
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DEUXIEME PARTIE :

IMPLEMENTATION DIUN CHAMP DE FORCE (MEAM).
REMPLACEMENT DES PROBABILITES DE DIFFUSION
EMPIRIQUES PAR DES PROBABILITES CALCULEES
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1- LES PROCESSUS ELEMENTAIRES DE DIFFUSION

La diffusion des atomes dans un cristal est classée en deux catégories : diffusion de surface et
diffusion de volume. Les phénomenes qui interviennent lors de lhtilisation din alliage
(précipitation, réorganisation, corrosion etc.) nécessitent l'énjeu des phénomenes de diffusion.

1.1- MECANISMES ELEMENTAIRES DE DIFFUSION ATOMIQUE"

Plusieurs modéles de mécanismes élémentaires ont été proposés pour expliquer la diffusion
atomique. On peut citer l1léchange simple, 1[échange cyclique, le mécanisme lacunaire, le
mécanisme interstitiel direct, le mécanisme interstitiel indirect, le crowdion. Ces mécanismes
sont classés en deux groupes : lléchange inter atomique et 1'échange lacunaire (voir figure
1-1)

Mécanismes par échange atomique
1-échange simple

2-¢échange cyclique

Mécanismes par défauts ponctuels
3-mécanisme lacunaire

4-interstitiel direct

5a, Sb-interstitiel indirect

6- Crow Dion

figure 1I-1 mécanismes de diffusion

1.1.1-Les mécanismes par échange inter-atomique

Echange simple : deux atomes ¢changent leurs positions, comme 1lindique la figure II-1. Les
considérations énergétiques rendent ce mécanisme improbable a cause de la répulsion entre les
atomes.

Echange cyclique, chaque atome pousse son voisin de fagon a ce qulun cycle de n atomes
tourne de 2I1/n. cependant, cela nécessite de mettre en jeu les sauts de n atomes simultanément
sur un cycle simple.
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1.1.2 Mécanisme faisant appel aux défauts ponctuels.

Pour expliquer certains cas de diffusion (en volume par exemple), il faut prendre en compte les
défauts ponctuels : lacunes et interstitiels.

e Meécanismes de diffusion lacunaire (figure II-2) : le schéma du saut élémentaire est
¢vident : 1[atome saute a la place d(une lacune et celle-ci continue a migrer. Llatome pourra a
nouveau sauter quand une lacune se présentera au premier voisinage.

POPO VOOV
CICICICMCICIC]E,

figure 11-2 Diffusion lacunaire

De fagon un peu différente, on peut faire appel aux défauts interstitiels. Les atomes diffusent
par saut de site interstitiel en site interstitiel. Clest par exemple le cas du carbone ou de 1[azote
dans le fer.

e Mécanisme interstitiel direct, 1latome passe en position interstitielle, puis saute de site
interstitiel en site interstitiel, et revient parfois en un site du réseau.

e Meécanisme interstitiel indirect : une variante du mécanisme précédent est possible, si
1latome repéré peut se trouver en position substitutionnelle et interstitielle : cleést le mécanisme
interstitiel indirect. Supposons llatome repéré en gris dans la figure 11.3.

Ce dernier est positionné en un site de 0000 0000
substitution (figure I1.3a). Il ne pourra sauter que ol L) y o Ba o
si un interstitiel arrive en position voisine (figure ODCQ o bR, .
II.3b) et le chasse de son site (figure 11.3c), le 0000 0COO0
met,ta,nt ainsi en ppsition interstitielle. Llatome 0000 0000
repéré pourra ensuite sauter vers nlimporte quel Cr LB i oaso
site substitutionnel voisin lacunaire (figure d), Y Y RN,
créant de ce fait un défaut interstitiel. A ce stade, ORCRORY, GO0
la configuration ressemble au cas du mécanisme 0O®®0

lacunaire, puisquun défaut ponctuel (un . ®@ o

interstitiel) est voisin de 1latome repéré. Un saut ¥

inverse de  llinterstitiel = ramenerait la 0000

configuration au stade précédent, a savoir celle Figure I1.3 mécanismes interstitiels indirects

de 1latome repéré en position interstitielle

Le mécanisme lacunaire est celui qui a été utilis¢ dans le cadre de notre travail, tant pour la
diffusion en volume que pour la diffusion de surface.
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1.2 EQUATIONS MACROSCOPIQUES POUR LA DIFFUSION DANS LES SOLIDES

La modélisation phénoménologique de la diffusion est basée sur lléquation de Fick

J=—D.Grad(C)|

C est la concentration atomique. D est le coefficient de diffusion. Le flux J est exprimé
en nombre de particules ou de moles traversant 1unit¢ dlaire par unité de temps. En fait
1lécoulement de particules dans une direction donnée peut avoir deux origines : 1[une est bien le
gradient de concentration ; mais lldutre est llaction dlune force extérieure, ou force de
transport, sous lleéffet de laquelle les particules se déplacent avec une certaine vitesse moyenne
<v > donnant ainsi naissance a un flux <v>C. Dlou llexpression générale dans le cas dlune
diffusion mono-dimensionnelle :

J :—D£+<v >C
Oox

1.3 THEORIE ATOMIQUE DE LA DIFFUSION
1.3.1-Considération des micro états du cristal

Du point de vue physique du solide, 1[étude de la diffusion conduit a 1[étude de la migration des
atomes, migration qui slanalyse en terme de séquences de saut des atomes sur les différents
sites du réseau cristallin. Ceci nous amene a lléchelle microscopique et nous devons dés a
présent considérer les micro états du cristal. Les coefficients de diffusion dépendent alors de
llenvironnement local dans lequel se situe llatome. La valeur dlun coefficient de diffusion local
peut parfois étre tres différente de la valeur moyenne du domaine macroscopique.

1.3.2-Equations de diffusion dans le cas atomique

La diffusion et le transport résultent de sauts individuels des atomes et/ou des défauts ponctuels
dans le solide. Il y a donc lieu d[éxprimer les constantes introduites dans les équations de Fick,
diffusivité D et vitesse v, en fonction de quantités physiques décrivant les processus
¢lémentaires : longueurs et fréquences des sauts.

Considérons le cas simplifi¢ dlune diffusion unidirectionnelle limitée aux flux dlatomes entre
deux plans 1 et 2 voisins dans un réseau cubique simple (Figure I1.4) . Soit Jjj, le flux entre les

plans iet j.
: nix) :
nl\.\i n;

=

g1

© @)

Figure I1.4 : Diffusion entre deux plans dans un léger gradient de concentration

SiJj; est le flux de 1 vers 2 et J,; le flux de 2 vers 1, le flux de gauche a droite est
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J:le _le :n]r]2 _n2r2]

I';j désigne la fréquence de saut du plan i au plan ;j et ni, le nombre dldtomes de lléspece
diffusante par unité d'aire du plan i avec :

1, dn 1, dn
I’l]:n——l— n2:n+_l_
2 dx 2 dx
En tenant compte de llexpression de n; et ny, le flux net est
JZ—%&(FU +121 ZIZ +n(F]2 =TI )
Si C=n/x est la concentration par unité¢ dlaire, nous avons dn/dx= xdC/dx. Et en repassant aux
concentrations surfaciques, nous aurons

J=—1T, ‘ZZ—SMC(EZ T,) avec T, =(T,+T,,)
On retombe sur l[équation de diffusion avec
D=7, <v>=A([,-T))

On obtient pour tout réseau cubique D=I"sa’. a est le paramétre de maille. Nous avons considéré
dans ces applications des particules sur les sites normaux du réseau. La formule générale
slapplique également aux particules passant par des sites interstitiels.

o La figure I1.5 est un exemple de calcul du coefficient de diffusion lacunaire dans le
cas des structures cubiques centrées. Soit a, le parametre de maille. Si les sauts sont limités
aux sites premiers voisins, nous aurons Dx=Dy=Dz =D. Il y(a 8§ directions de saut possible

Figure 11.5 Exemples dans le cas des structures cubiques centrées, sauts vers les 8 premiers voisins

e Dans la figure I1.6, nous illustrons un exemple de calcul du coefficient de diffusion
interstitielle dans le cas des structures cubiques centrées. Chaque interstitiel peut sauter vers 6
sites voisins a la distance A=a/2. Sa fréquence totale de saut vaut I' = 6I's ( ['s pour le saut vers 1
site donné) et D= (1/6)x’T’

Figure 1.6 Exemple dans le cas des
structures cubiques centrées, sauts
sur les sites interstitiels
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1.3.3-Energies dlactivation de diffusion atomique

Nous avons vu plus haut que, dans le cas de la diffusion atomique lacunaire cristalline, le
coefficient de diffusion peut slécrire
D=Ta’. ['s est la fréquence de saut a est le parametre de maille.

La fréquence de saut I's vers un site lacunaire sera donc égale a la probabilité N; quiune lacune
se trouve en celui-ci, multipliée par la fréquence moyenne ® a laquelle 1latome peut sauter dans
la lacune.

I's=N.® N;j: fraction atomique de la lacune.
N; slobtient par la relation:
Ni=exp.(-AG¢/KkT)  AGs est llénthalpie libre de formation de la lacune

Pour sauter, 1latome doit franchir une barriére constituée par les proches voisins communs
aux sites initial et final. Il doit écarter ces atomes pour se frayer un passage. Pour cela, il faut une
enthalpie libre de migration AGy,

Dans sa position de départ, 1latome effectue des vibrations autour de sa position d(équilibre a
une fréquence moyenne de vibration v (de I'ordre de 107 s™ ) dans la direction de saut possible.
La probabilité o pour que cette agitation lui fournisse 1’enthalpie libre AGp nécessaire pour
franchir la barriere est donnée par la formule de Boltzmann

(—AGmJ
W =V.exp T

-AG, — AG, + AG
diou D=N,w.a’ =|exp LAl v.exp AG, a’ =v.a®.exp ——L—"
kT kT kT

Sachant que AGy, = AHy +TASq, et AGy = AH; +TASs (S : entropie) le coefficient de diffusion
sléxprime sous la relation

D=a’vex A8, +ASn ex Al +AH diou |D =D, exp -
kT kT

k

avec Q=AH +AHn et D0=a2v.exp(—w

Q est liénergie dldctivation de diffusion de llatome, qui dépend de sa configuration locale.
Do est le facteur pré exponentiel. La détermination du facteur pré-exponentiel peut étre
réalisée par des méthodes expérimentales ou une approche théorique (théorie des états de
transition, calculs quantiques). Dans le cadre de notre travail, le facteur pré-exponentiel a
été fixé a 10”

1.3.5 Détermination des énergies dlactivation de diffusion

Llatome qui diffuse suit un chemin réactionnel. Pour calculer la barriere de diffusion, on
effectue des calculs point par point sur ledit chemin réactionnel. L[énergie dlactivation est
la différence entre la valeur de départ et la valeur de 1/état de transition (figure I1.7)
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1-position de départ de

a | AT llatome : E; est 1lénergie du
/ \ . | ¢\ cristal dans cette configuration

it e 2-migration vers la lacune
Q.| | i
.QE ! . [ 3-Etat de transition : il s[énsuit
1 0 , 0 une relaxation locale. E est
2 AR l[énergie du cristal dans cette
configuration (tenant compte
a) b) ou pas de la relaxation locale)
: 4- atome en position finale, E,
\ |Gm j/ \ est llénergie du cristal dans
NG cette configuration
Pesicn 3 cenaque Postien alomogue
9 ; iy Y8
e 0@
Het (O®
NG
c) d)

Figure I1.7: Evolution de 1’énergie du cristal au cours de la diffusion dun atome

Une fois les énergies du cristal en ces trois €tats connues, la détermination de llénergie
dlactivation peut se faire de deux manicres

o Calcul sans prise en compte de 1[état final Q=E -E,
o Calcul avec prise en compte de l[état final Q=(E"-E\)*+(E:-E))/2
Dans la seconde partie de ce rapport, nous justifierons le choix de la seconde méthode

Pour déterminer une barriere de diffusion atomique par le calcul, il est nécessaire dlavoir une
méthode de calcul de 1lénergie du cluster contenant llatome dans différentes configurations.
Plusieurs méthodes existent : calculs quantiques, champs de forces etc. Certaines de ces
méthodes seront présentées plus loin.
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1.3.6-Les méthodes dloptimisation numérique (annexe 2.1)

La prise en compte de la relaxation lors de la détermination de 1[énergie du cristal dans 1état de
transition nécessite 1limplémentation dlune méthode de minimisation de llénergie, en fonction
des coordonnées atomiques. Nous présentons, ci-dessous, les méthodes dloptimisation
utilisées dans la suite pour la détermination des barrieres de diffusion en tenant compte de la
relaxation des couches atomiques.

. Optimisation par les méthodes du gradient

La méthode (ou algorithme) du Gradient fait partie dlune classe de méthodes numériques
appelées méthodes de descente. Nous allons expliquer llidée directrice de ces méthodes. Soit a
minimiser une fonction f(x;,x 2, [ X,), en supposant que ce minimum existe (figures I1.8) .

160
140~

120+

100

Figure 11.8 lors d’'un comportement local quadratique, la méthode du gradient converge toujours

Pour cela on se donne un point de départ arbitraire x,. On construit 1[itéré suivant x; de fagon a
se rapprocher du minimum de f, clést a dire f(x;) < f(X,). Pour cela, on cherche x; sous la forme

- -
X, =x,+a,.d, d estun vecteur non nul de R" et «, un réel strictement positif tels que

f(x,+a,.d)< f(x,). d, est une direction de descente et o, est le pas de descente. Le
développement de Taylor a llordre 1 de la fonction f entre deux itérés donne

O +a,d)=f)+va, Vf(x,).d +e, d). Comme on veut f(x, +a,.d )< f(x,). 1l

suffit donc de choisir d, = -V f(x,) comme direction de descente.

On choisit le pas de telle sorte qulil rende minimal la fonction le long de la direction de descente
choisie. Plus précisément, on cherche un réel a tel que :

- -
X, =x, to,d, avec a, :mfa{g(ak):xk +a,d, } o, est le réel qui minimise g.

La recherche du minimum dans la direction dk est un probleme de minimisation
monodimensionelle. Il peut étre résolu par des méthodes ne nécessitant pas le calcul de la dérivée.
Nous pouvons citer a titre dléxemple, la méthode de Brent ou la méthode du nombre dlor qui sera
exposée plus loin. Cependant, la convergence de la méthode du gradient est assez lente.

La méthode du gradient conjugué permet dlaccélérer la convergence des méthodes du gradient
en réduisant le nombre de changements de direction. Dans cette méthode, on minimise une
fonction selon une premicre direction qui est 1lopposé du gradient. On arrive a un point xx qui est
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le minimum sur cette direction. Ensuite, on cherche la meilleure direction suivante pour continuer

— -
a minimiser f. Cette direction d,,, est perpendiculaire a la premiere d, (figure IL9).

[ e e 15 \ On voit que les d, succéssifs
T alt . - sont perpendiculaires entre eux|

1 H /

Unpas démarre
, perpendiculairement aux lignes
| | de niveaux
/
f

A

o = ’/
4 .‘/’
: M I /
i -13 Le pas finit toujours
15 i -5 1] 5 H 15 uparallélemem aux ligne de niveau
Figure I1.9a Descentes du gradient Figure I1.9b Perpendicularité des directions

De maniére pratique, les directions se construisent par une récurrence. Llalgorithme est décrit
dans la figure I1.10

%o, &
A

¥
Minimis ahonunmdimensionnelle
Golden, Newton etc.
a= mf.ig(a) = f(x - dl)j

-
Tpay = Xy, — @y dy,

Cakuler
) Ff(xu)

d:»l ==V f(Zu)+ ———-dx
|7 7t

3

Figure 11.10 : Algorithme dioptimisation par les gradients conjugués ¢ : tolérance

Llutilisation des méthodes du gradient pour un espace non convexe, nécessite de se
positionner dans le sous-espace contenant le minimum local a atteindre. En effet, ces
algorithmes convergent vers le minimum le plus proche dans la direction du gradient local,
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qui nlest pas forcément le minimum global. Nous en donnons lillustration par la figure I1.11
ci-dessous. Dans le cas de la recherche dlun minimum global, la technique du recuit simulé
présentée en annexe 2.1 est une alternative.

Point Selle

Figure Il.11.a figures I1.11.b
Utilisation des méthodes du gradient conjugué dans un espace non convexe

. Optimisation unidimensionnelle sans dérivation: mét hode du nombre d'or

Dans le cadre de lloptimisation par les méthodes du gradient, nous avons abordé le principe
des minimisations unidimensionnelles. Par ailleurs lors des calculs de diffusion, si on considére
un chemin linéaire entre le départ et llarrivée, la recherche de 1létat de transition revient a un
probleme dloptimisation unidimensionnelle. Pour ce type de minimisation, plusieurs méthodes
sont connues. Nous présentons ici 1lalgorithme du nombre dlor, que nous avons utilisé pour ce
type de calculs. Le principe est le suivant:

En diffusant dlune position M1 vers une lacune en M2, lldtome effectue une translation
de vecteur de t=M;M,. L[équation paramétrique de la droite est :

r =21 — Alzp —31)

Ty — 3 r_1
z3— 21 zZ_z1 z=12—Alzpg — 2]

Llinitialisation consiste a trouver un encadrement suffisamment petit du minimum de la
fonction : M, My, C Avec (AM;<AM; < Ac, f(AM;) < f(AM)), f(AM>) < f(AC)). (Figure I1.12)

L algorithme:

Initialiser

a=MI;

c=M2; w=20.382;

b =at+w(c-a); 1=a+(l-w)(c-a);

»

faire
si f(b) < f(4) alors
c=4 A=b; b=atw(c-a) -
Sinon "
a=b;, b=1;, Al=at(l-w(c-a) M; C M,
fin si

tant que |c-a|>¢
Figure I1.12: encadrement d’un point
dans 1algorithme du nombre dlor
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2-CHOIX DIUNE METHODE DE CALCUL DIENERGIES DANS LE CRISTAL

I existe plusieurs modeles pour le calcul des énergies de clusters. Nous pouvons citer la BBM
(Break Bond Model), la SMA(Second Moment Approximation), la EMT(Effective Medium
Theory) et la MEAM (Modified Embedded Atom Method) etc. Les analyses comparatives ci-
dessous nous ont permis d/effectuer un choix parmi ces méthodes.

2.1 La BBM

La BBM (figure 11.13) est une méthode
qui utilise les énergies de liaison dlun
atome entouré¢ de n voisins. Le principe
est le suivant: si on a n individus au
voisinage de lldtome diffusant, son
énergie de liaison est obtenue en ajoutant
n fois llénergie dlinteraction latérale
(E=ngp). g est llénergie dune liaison
avec un atome voisin. n est nombre de
plus proches voisins

Liénergie de liaison quant a elle, est
obtenue en divisant 1lénergie de
sublimation par le nombre de plus proches Atome migrant @ 1er voisins de llatome migrant@

voisins dans le volume (0= E/n). Par AE: variation diénergie du cristal Ed: énergie de diffusion
exemple, pour une structure cubique Figure II.13: diffusion diatomes et modéle de calcul en BBM

centrée tel que le fer o, I’énergie de liaison
sera donnée par €0=Ec/8

La figure II.13 est un exemple de calcul d[énergie de migration par BBM. Le calcul de
1[énergie dlactivation de 1[atome sléffectue avec prise en compte des interactions. Dans certains
cas, la BBM a donné des résultats relativement satisfaisant. Par exemple Jonah Erlebacher et
al. ! ont utilisé la BBM pour modéliser la diffusion dans la corrosion dfun alliage Ag-Au.
Mais de fagon générale, la BBM reste un modele simplifié. En effet, les énergies dldctivation
obtenues ne prennent pas en compte les effets de corrélation, la relaxation, ni llinfluence des
atomes au-dela du premier voisinage.

Ainsi, une étude de Mottet et al. ) de la diffusion de Cu/Ag a montré que pour les systémes
métalliques, la BBM peut conduire a des écarts importants
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2.2 LES CHAMPS DE FORCE

Ils sont basés sur un champ de force empirique et paramétré spécifiquement pour un
type de systéme a partir de valeurs expérimentales. Liénergie dépend essentiellement des
distances Rij entre les atomes et leurs voisins. E=f(R;j, Py, P2, [1 Pp).

Py, Py, [ P, constituent les parametres du champ de force

2.2.1 Le potentiel de Lennard-Jones

Pour un ensemble dlatomes, 1[énergie de cohésion peut étre décrite par un potentiel
empirique dit potentiel de Lennard-Jones. Ce potentiel est la somme de termes
dlinteractions dipolaires attractives et de répulsions entre atomes a courte distance. 11 se
met sous la forme

Ep(interaction) = 4¢(o/r12-o/r)

Terme dlaktraction : Exw= 4G/ 16 = B/ 16

Terme de répulsion : Exsp= 4€ 0/ ri2=q/ ri2

Cette équation donne l(énergie potentielle
entre deux atomes a une distance r
Figure I1.14: potentiel de Lennard-jones dans
le cas de deux atomes

Le premier terme, dit dlattraction décrit la profondeur du puits diénergie a son
minimum. Le second terme décrit les forces répulsives. La figure I1.14 est la forme générale
du profil d'énergie entre deux atomes pour un potentiel de Lennard Jones

2.2.2 Le potentiel de Stillinger-Weber

Tout comme celui de Lennard-Jones, ce potentiel comporte deux termes : un terme dlordre

2 et un terme dlordre 3. Il a été utilisé dans I(étude des propriétés de certains matériaux *!.

E= ZVz(”y) + ZV3(”1j,’3j»7’jk)

i<j i#j.k
Jj<k

potentiel d'ordre?2

potentiel d'ordre 3

Dans le cas de la croissance Ag/Ag-111 et Ag/Pt en fonction de la pression (I1linfluence
de la pression étant portée sur la valeur du paramétre de maille), des barrieres de diffusion
ont été calculées par Roland et Gilmer™ (utilisation du potentiel de Stillinger-Weber) et
Schoerder et Wolf ! ( potentiel de Lennard Jones). Les résultats obtenus pour chacun de
ces potentiels ont montré des tendances qui nlétaient pas toujours nettes
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2.2.3 La EMT (effective medium theory)

Norskov!”) est parti de 1lidée que chaque atome d[un systéme métallique peut étre
considéré comme immerge dans un jellium di a ses voisins. Ce probléme peut étre résolu
exactement dans le cadre de la théorie de la fonctionnelle de la densité. Llintroduction de
termes correctifs lui a permis de proposer un potentiel analytique connu sous le nom de
EMT.

Si on considere que E; est 1lénergie dun atome 1 entouré¢ par un gaz d(électrons
homogene de densité électronique ni

E = Z Ei (’/;1) + Emadelung - Z J J :Dd—gi + Z J.|:Aei ([V]) - A ei (Ani:[Avi ]) + AECarré/atia n

e
aayflp—p

Emadelung : constante de Madelung
Ecorrelation : Somme des énergies cinétique, €lectrostatique, échange, corrélation
r et rlJ coordonnées cartésiennes de la paire atomique

Le tableau 111 ci-dessous présente les résultats de Brune et al ™). Ceux-ci ont
effectué¢ des calculs théoriques de barriere de diffusion pour la croissance de Ag(111) sur
Pt(111). ils ont obtenu des écarts allant de 20 a 100%

Modéle d . Barriéres de diffusion Barriéres de diffusion
odele de croissance expérimentale (meV) EMT (meV)
Ag/Pt[111] 157 80
Ag/Ag-Pt[111] 60 50
Ag/Ag-Ag[l11] 97 67

Tableau Il.1 Résultats de Brune et al sur la croissance Ag sur Pt

2.2.4 EAM (Embedded Atom Method)

Daw et Baskes ! ont développé une méthode assez originale. On considére que

Ilatome baigne dans un potentiel uniforme di aux voisins et fonction de la densité
¢électronique locale (F). Il fait appel a llinteraction entre l'atome et ses premiers voisins et
les fonctions élémentaires ne dépendent que du rayon Rij entre un atome 1 et un atome j.

Liénergie totale E; est la somme des énergies de chaque atome E; E,:Z E,

E = ZF;(EI) +%z¢y(Ry)

i J#i

potentiel d'immersion  terme d'int eraction

F est le potentiel entourant llatome, r;; est la distance entre les atomes 1 et j. a est un
parametre. @ est le potentiel d’interaction de paire entre deux atomes et p la densité
¢lectronique.
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2.2.5-MEAM (Modified Embedded Atom Method)[° 10.11.12,13,14,15,16,17]

Dans la forme originale de la méthode EAM, llenvironnement de référence des
atomes est limité au premier voisinage et le calcul du terme dlinteraction ne prend pas en
compte lleffet dlécran sur llinteraction entre deux atomes. Ce dernier aspect reste fortement
génant du point de vue physique du solide. Une amélioration de la EAM a permis de
prendre en compte lleffet dlécrans entre atomes lors des calculs des termes dlinteraction.
Ce fut la naissance de la MEAM (Modified embedded atom method).

Dans la premic¢re forme de la MEAM, les états de référence pour un atome étaient
identiques a ceux de la EAM, le premier voisinage. On parle alors de MEAMI. Cet état de
référence fut ensuite étendu au second voisinage. Ce fut le début de la MEAM2

La MEAM2 est donc une amélioration de la MEAMI. Elle a été utilisée avec succes
dans de nombreux domaines de la métallurgie et de la physique des matériaux. En
particulier, elle a été appliquée a la prédiction des propriétés des alliages fer-chrome par
Byeong-Joo et a/'’’. Nous avons donc retenu cette méthode pour les calculs de barriéres de
diffusion. Le formalisme général de le MEAM?2 sera présenté en détail dans le chapitre
suivant.
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3 - FORMALISME DE LA MEAM [9, 10,11, 12, 13, 14, 15, 16, 17,18,19,20]

3.1 EQUATION GENERALE

Dans le formalisme MEAM, on considére un ensemble dlatomes formant un cluster.
Chaque atome est immergé (« embedded », Figure I1.15) dans la densité €lectronique créée
par les autres atomes. L[énergie totale dépend de deux facteurs: le potentiel dlimmersion et
le potentiel dlinteraction de paire.

o f\)l

(A

2 j ®

= ) E F.(p, | R
® @, = Z i(0,) +§Z¢y‘( D (1)
Interaction électronique i J#
[N —

potentiel d'immersion  terme d'int eraction

Pour un atome 1, F; est le potentiel
dlimmersion, p; est la densité électronique
Potentiel d'imm ersion fondamentale. (1)1_] (RI_]) est le pOtentiel
dlinteraction de paire entre deux atomes 1 et j,
a la distance Rij.

Figure 11.15: Atome baignant dans un nuage
électronique

3.2 NOTION DE STRUCTURE DE REFERENCE

La MEAM permet de calculer 1[énergie dun cluster dans nlimporte quelle configuration des
atomes. Le calcul de la densité ¢lectronique et des potentiels dlinteraction de paire utilise les
valeurs de ces propriétés calculées dans une structure de référence. Cette dernicre correspond
a la structure thermodynamiquement stable du composé. Par exemple, pour calculer 1[énergie
dlune structure réelle de fer pur (Figure I1.16 a), on utilisera comme structure de référence, la
structure cubique centrée du fer a (Figure I11.16 b).

P

Figure I1.16a : Structure réelle de fer pur Figure 11.16b : Structure de référence de fer pur (bcc)
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3.3 CALCUL DU POTENTIEL DIMMERSION (Figure 11.17)

Le potentiel dlimmersion se calcule
comme suit

Fy(p,) = AE, -ﬁ-Ln(ﬂJ

Po Po

A est un parametre ajustable en
fonction des données expérimentales.
Ec est l1lénergie de sublimation, py la
densité électronique dans la structure de
référence et p, la densit¢ dans la
structure réelle

Figure 11.17 : Atome immergé dans une densité électronique

3.4 DEPENDANCE ANGULAIRE DE LA DENSITE ELECTRONIQUE (Figure 11.18)

Dans sa premicre version, la MEAM
utilisait une densité sphérique. Elle a été
modifiée par la suite pour tenir compte
des variations angulaires de la densité
¢lectronique (Figure 11.18)

La densité électronique pi est composée
de la densité électronique sphérique p;”
due aux orbitales s, et des contributions
angulaires. pi'" pi®" pi¥ correspondant Figure 11.18 Variation angulaire de la densité électronique

au orbitales p, d et f.

Elles ont la forme suivante :

s :(p,-“”)z{Z PR, )}2 p:(p"f=> {Z(sz-‘/&; )p}’“%RjT

J#I a J#

[ R“.R’ o ?
a:(p?f =Y | XL P}’(Z)(Rif)} - E{ZP}’(Z)(RU-)}

PR
a.fp | J# (Rl]) J#i

o) = 3 | SRR

3
o,B.y | Jj#i (Rl])

a

a(3) 2_ E R_l] a(3) 2
oy (R,.j)} 52 {ZR P (Rl.j):l

a J#I ij
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Les termes p; M) (h=1,2 ou 3) représentent les contributions de 1iatome j situé a la distance
Rij de 1latome i. Ces contributions sont calculées par la formule

ey 5

R;j*est la composante sur o (0=x, y ou z) du vecteur distance entre les atomes i et j.
Re est la distance au premier voisin dans la structure de référence.
La densité €lectronique totale p, pour lldtome i est obtenue a llaide de lleéxpression

3 i 7?
pi=pG)  avee 1, =3 L
' h=1 ' Pi(o)

dans laquelle, les ™ sont des parametres ajustables avec les données expérimentales.

Il existe plusieurs formules pour le calcul du terme G(I'). Baskes et al. ont présenté trois
formes pour les fonctions G(I'), qui sont les suivantes ')

9GM) =VI+T 56 =expl) o GI)=—2—
2 I+exp(-T)

La premiere forme (équation a) a été utilisée dans les premicres formulations de la
MEAM®™ | Celle-ci présente lfinconvénient diun calcul possible dfune racine carrée
négative, lorsque la fonction I' I’est. La seconde forme, utilisée en premier par Baskes et al.
(201 Huang et al. ' sera remplacée plus tard par la troisiéme suite aux travaux de Baskes
et Ravelo!'™ '®! . Cette troisiéme forme reste la plus utilisée.

3.5 CALCUL DU POTENTIEL DINTERACTION DE PAIRES DANS LE CAS DES
CORPS PURS

Le potentiel dlinteraction de paire nlest pas calculé de facon directe a llaide dune expression
analytique. Il est obtenu en calculant le potentiel de paire pour la structure de référence, et en
considérant que ces valeurs sont transférables a la structure réelle.

3.5.1 Principe de calcul du potentiel de paire dans une structure de référence

Pour le calcul des potentiels dlinteraction de paire, on dilate ou on contracte de fagon isotrope
la structure de référence pour avoir une distance interatomique égale a celle pour laquelle on
veut calculer le potentiel de paire.

Pour cette structure de référence hypothétique (R = Rjj), l'énergie par atome est donnée par la
formule de base de la MEAM :

E,=F(p)+ 2 ,(R,)

J#

Si on connait Ei et F (/;l.), on peut obtenir ¢, (R;) par différence. F(pi) est calculable en

utilisant le formalisme de la MEAM. Pour nlimporte quelle structure de référence
hypothétique, 1'énergie par atome Ei peut étre calculée en utilisant 1/équation d(état de Rose.
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3.5.2 Equation détat de Rose

Rose et a/™  ont mis au point 1[équation d[état qui permet de trouver la valeur de l[énergie
de sublimation dlun atome dans sa structure de référence, en fonction de la distance au plus
proche voisin.

E'(R)y=-E,(1+a +da”)e™
Eu(R) est liénergie par atome pour la distance R, Ec est 1lénergie de sublimation pour la distance
dléquilibre R, d est un parameétre ajustable en fonction de lléxpérience.

) . R
Le terme a* s[écrit a =a (—— 1] avec o= (9BQ/EC )”2

r

B est le module de compressibilité volumique, Q le volume atomique a l(état d(équilibre et Re la
distance au plus proche voisin dans la structure d[équilibre (par exemple 2.48 A pour le fer)

3.5.3 Calcul de llinteraction de paire en MEAM1

En MEAMI, la prise en compte des interactions dans la structure de référence est limitée au
premier voisinage. Dans ces conditions, les positions atomiques et les directions de liaison sont
fixes. Le potentiel dlimmersion ne dépend plus que de la distance au premier voisinage et du
nombre de premiers voisins. Par conséquent, 1/énergie dun atome peut étre écrite en fonction de R
comme suit :

E"(R)=FIF"(R)] +%¢(R>

Z1 est le nombre de premiers voisins de l[atome.

En calculant E“(R) a partir de 1[équation d[état de Rose, on peut tirer 1[éxpression du potentiel
dlinteraction de paire comme suit :

H(R) =23{E“(R>—F[p_° (R)]}

3.5.4 Extension du principe de la MEAM1 : calculs en MEAM2 (Figure 11.19)

En partant du raisonnement précédent, la prise en considération des interactions au second
voisinage dans la structure de référence peut étre effectuée en rajoutant un paramétre dlécran S,
dont la description détaillée est donnée dans le paragraphe 3.6.

A partir de la, 1[énergie dun atome dans une structure de référence peut alors d(écrire

EX®)=F| p(®) [+ 500+ %5 ak)
Z, est le nombre de premiers voisins dans la structure de référence.
Z, est le nombre de seconds voisins dans la structure de référence.
a est le rapport des distances des seconds et premiers voisins a=R,/Ry

S est la fonction dlécran. pour une structure de référence donnée, le facteur dlécran
S est constant

Lléquation précédente peut se mettre sous la forme

E“(R)= F[,B0 (R)]+ [%‘P(R)) en posant W(R)=¢(R) + (Zés}b(aR)

1
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2 _
Le terme W(R) s’obtient par ‘P(R)=(7J{E”(R)—F[p0(R)]} expression qui dépend

1
uniquement de la distance R aux premiers voisins

E“(R) est calculé a llaide de 1léquation de Rose et, pour une structure de référence fcc ou bee, la
densité électronique a 1[état fondamental peut sleéxprimer par la relation

PU(R)Y=Z,.p"" (R)+Z,.5.p" (aR)

A partir de la valeur W(R) on calcule de fagon itérative le potentiel dlinteraction de paire a llaide de
la formule suivante (dont la démonstration est présentée plus bas) :

n
Z,S
p(R)=Y(R)+ D, (-1)"| = ¥ (a"R)
n=1 Z]
54 'ﬁl I [ 1
4 'ﬂ:l -
— 3— i
=4
5 i
2 5 \ 1
& N
14 e n
-
2 o
‘-3 T T T
1.0 1.5 2.0 25 3.0 3.5 4.0
r (&)

Figure 11.19 Variation des potentiels ®(R) et W(R) en fonction de R dans le cas du fer pur
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Démonstration de la formule de récurrence utilisée pour le calcul de W(R)

e Premier degrén=1:
Par définition

Z,8
Y(R)=¢(R)+ [ ~

1

]qb(aR) done ¢(R>=W<R)—[%S]¢<am (1)

Le terme ¢(aR)nlést pas calculable directement, il faut utiliser 1léxpression de W(R)

e second degrén =2:
Sion remplace R par aR dans I[équation (1) on obtient

~ }P(azR)

¢(aR) =Y (aR) - (Zzsqu(az R) avec par définition ‘¥'(aR) = ¢(aR) + [
Z

1

Z,8
1

En remplagant dans 1[équation (1), ¢(aR) par lléxpression précédente on obtient l1[expression
de ¢(R) au second degré

1 1

B(R) = ¥(R) (ZZZS }P(aR) + (ZZ—SJ b(a*R)|(2)

e troisicme degré n =3:
Si on remplace R par a’R, dans 1[équation (1) on obtient

¢(a2R)=W(a2R)—(%SJ¢(a3R) avec par définition T(azR):¢(a2R)+(%S)¢(a3R)

En remplagant dans 1[équation (2), ¢(a’R)par léxpression précédente on obtient l[éxpression
de ¢(R) au troisieme degré

z,8 Z,8 ’ 2py Z,5 ’ 3
¢(R)=‘I’(R)—( z )‘P(aR)+( z j Y(a'R) ( ~ J #(a’R)

1

e ni¢me degré :
En réitérant le procédé précédent n fois, on obtient le développement au nieme degré.

Z,S
Z

1

¢(R)="¥(R)+ Z (—1)”( } ¥ (a"R)

Le degré n retenu est celui pour lequel les calculs des propriétés a 1[état de référence sont
obtenus avec la meilleure approximation. Dans la suite nous avons pris n=5
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3.6 PARAMETRES DECRAN

Les fonctions dlécran sont calculées a llaide de régles trés simples. Soient deux atomes (Figure
11.20) i et j situés sur le plan OXY, et un troisiéme k qui fait écran entre les deux. Pour calculer le
parametre dlécran S;; on considere llellipse contenant aux deux extrémités, les atomes 1 et j situés
sur llaxe x et passant par k . Celle ci a pour équation :

1 1
4+ —|y*=| =R
* [ij (2

]2 avec C = 2(Xik+ij)_(Xik _ij)z—l
i

1-(X, - X, )

Avec Xy=(Ri /R;))* et Xi =(Ri; /R; ).

On fixe deux valeurs extrémes Cpin €t Cpax. Au-dela de
Chax 1[écrantage est considéré comme nul, ce qui donne
un parametre dlécran S=1. En dessous de Cmin, on
considere que llécrantage est maximal. Dans ce cas, le
parametre dlécran est nul (S = 0). Pour les valeurs de C
comprises entre Cmin et Cmax, le paramétre d'écran est

donné par S,'kj:f; [(C - Cmin ) /(Cmax - Cmin )] .

avec
f.(x)=1 si x2=1 (c=>cC..)
fm=-a-x*'T si o0<x<1 (C,, <C<C,,
f.(x)=0 si x<0 (csC,.)
Figure 11.20 : Ellipsoides des effets décran

La valeur finale du parameétre d/écran Sij entre les atomes 1 et j est obtenu en tenant compte
de llécrantage partiel entre les atomes 1 et j du a chacun des autres atomes k du systéme :

Cy —Crin
S- 11 Su=11 1

k(#i,) k(#i,) C C

Dans la structure de référence, il est possible dlutiliser des fonctions de coupure pour
optimiser les temps de calcul.

3.7 TRAITEMENT DES ALLIAGES BINAIRES
3.7.1 Prise en compte des alliages en MEAM1

Le principe de calcul des énergies dans le cas des alliages est issu de la MEAMI. Dans le cas des
alliages binaires, la structure de référence est celle dun alliage ordonné. Les premiers voisins d[un
atome sont ceux de lléspece opposée. Le terme «énergie par atome» prendra un sens virtuel, elle
slécrit comme un terme dépendant a la fois des atomes 1 et |

M)EWF{FMHFM@ Lzig, )]

ll
PR
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Zij est le nombre de premiers voisins dans la structure de référence. Cette expression permet de
retirer le potentiel dlinteraction de paire

b (R) =—7 [2E,,(R) Fi(p)-F, (p,)}

Nous reconnaissons dans cette expression, le terme E;"(R) obtenu a partir de 1/équation d[état de
Rose. Nous allons maintenant passer a lléxtension a la MEAM?2.

3.7.2 Les alliages binaires en MEAM2

La méthode présentée ci-dessus a €té reprise et augmentée dans
le cas de la MEAM2. Dans la structure de référence, les
premiers voisins d'un atome sont ceux de lléspece opposée, et
les seconds voisins appartiennent a son espece. Une illustration
est donnée dans la figure I1.21.

Liénergie de sublimation E;"(R) s[écrit

E;(R)=> {F o, 1+ F; [P 1+2/¢, (R)+ =Z,1S,¢,(aR)+S,4, (aR)]}

A partir de lléquation ci-dessus, llexpression du potentiel de

paire peut étre déduite : Figure 1121 Structure de référence
pour alliage binaire, FeCr par exemple

¢,(R)_ [2E"(R)—F [p,] —-F; [p] ZAS: ¢y(aR)+S; ¢ﬂ(aR)]} (type NaCl ou CsCl)

l]

Lléquation de calcul des énergies, dans le cadre dlun alliage fer-chrome, peut donc se traduire de
la maniere suivante :

E, = Fp)+D K (P,)+ A )+ 2 D )+ 2 Dl )+ 2 Prcly)

iFe iCr lFGjF@ lerCr lFr;er lCrlFer

Un terme correctif a été introduit ), pour les interactions entre atomes de nature différente dans
les alliages ou autres structures hétérogenes. E; = El.0 +E jo —-A,.

Aij ¢tant un parametre correctif entre deux especes 1 et j. Nous avons pris en compte ce terme
correctif dans nos programmes.
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3.8 DETERMINATION DES PARAMETRES
3.8.1 Méthode

Pour un corps pur, il existe 15 parametres dans le modeéle MEAM2, présentés dans le tableau I1.2.
Le parametre dlécran S ne dépend que de Cmax et Cmin. L[énergie de sublimation Ec, le rayon
dléquilibre Re et le module de compressibilité B, sont des données expérimentales connues. Dans
le cas de la MEAM2, les termes B, %, B sont fixés a 1 et Cmax a 2.8 comme en MEAMI. Par
conséquent, seuls les 7 parametres A, B(O), t(l), t(z), @ ), Cmin et d sont a déterminer. La
détermination des paramétres est effectuée numériquement en utilisant des données
expérimentales ou des résultats de calculs quantiques. Ainsi, le parameétre d a été calculé grace au
logiciel VASP. Les autres ont €té obtenus grace aux données suivantes : énergie de surface (1),
différence dlénergies entre les structures bece et fcc ou fee et hep (2,3), énergie de formation dune
lacune (4), constantes ¢lastiques (5,6,7). Le systéme ci-dessous permet de résumer la méthode.

erf (A’ ﬂ(o)’ l(l), l(2),l(3), ijn) — Emrf (1)

Fy (4B, 10,1040, Cu)=AE, . (2 ;

Fag,y, (4 A N N O . T ©) 2 validation des

F,, (4, B9, 1V 1P P C.in) = E{ (4) t = | résolution | = < parametres

FC:VI (4, B, 1D, 1@ ¢ ) =C, (5) numérique calcul des propriétés
F, (4, O, 1V 1@ O ¢ _c, 6) physico — chimiques
Fo (4,87, 10,6949, Ch) =Gy (7)

1-Mise en place du systéme d'équations non linéaire

3.8.2 Paramétres du systéme fer-chrome

Les travaux de Byeong et Lee™ ont permis dlobtenir avec une bonne approximation, les

parametres MEAM du fer et du chrome, ainsi que ceux de llalliage FeCr. Nous les présentons
dans les tableaux I1.2 etll.3 ci-apres :

Paramétre [ Ec Re B A | BO) | B[ B2 ] B3| t(1) | t2) [ t3) a |Cmin|] S
Fe 4291 248 | 1.73 ] 0.56 | 4.15 1 1 1 26 | 18 | -7.2 | 2.8 | 0.36 ] 0.911
Ce 41 [2495] 19 | 042 [ 6.81 1 2 1 03] 59 |-104| 2.8 | 0.78 ] 0.819

Tableau I1.2 : Paramétres des corps purs

Paramétr Ec Re B D Cmin po

Valeur | [Ec(Fe)+Ec(Cn/2-0.093| 2.4875 |[B(Fe)+B(CrJ2 | [d(Fe)+d(CrI/2 | {(Crinke?5+Crminc)/2.32 | polFe)= po(Cr)=1

Tableau 1.3 : Paramétres dans le cas des alliages

3.9 CONCLUSION
Nous avons présenté la méthode MEAM?2, ainsi que les différences majeures avec la MEAMI.

Dans la suite, nous abordons llimplémentation de la méthode, la wvalidation, ainsi que les
applications a notre modele.
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4-IMPLEMENTATION ET VALIDATION DES MODULES DE CALCUL MEAM

Le module de calculs MEAM a été programmé en langage C. Avant de 1lintégrer dans le code
de simulation, nous avons procéd¢ a une validation de ce module. Celle-ci consiste a calculer
certaines propri€tés physico-chimiques puis a comparer les résultats obtenus avec les valeurs
expérimentales ou théoriques disponibles dans la littérature.

4.1-ARCHITECTURE DU MODULE MEAM

Lfarchitecture du module est décrite dans la figure 11.22 ci-dessous.

Calculs diénergie Recherche de points de

E(MEAM) transition (minimisation

unidimensionelle)

Calcul numérique Relaxation

du Gradient multidimensionelle par

gradients conjugués

Figure 11.22 : lllustration des modules du logiciel

4.2-ENERGIE DE SURFACE

La validation de la gestion correcte des voisins et du calcul de 1[énergice MEAM a été faite
au travers de la détermination de llénergie de surface du fer pur.

Le principe de calcul des énergies de surface en utilisant le formalisme MEAM est le
suivant : l[énergie libre de surface G est obtenue par la différence entre liénergie totale des
atomes dans la structure réelle et 1(énergie totale des atomes dans la structure de référence :

n

n > (E()-Ev)
GZSXESZHEO—;E(i) Eg=il <

Eo: énergie de sublimation de 1latome dans 1/état de référence.
Eo(Fe)=4.29¢eV E; (Cr)=4.10eV. E(i) : contribution de 1latome 1 a l[énergie du cluster.

n est le nombre dlatomes, S est la surface de la région choisie dans le cluster.

Afin dléviter les effets de bord, la région du cluster choisie est éloignée des bords. On
effectue une sommation sur tous les atomes, de la différence entre leur contribution
énergétique et 1[énergie de sublimation a 1/état fondamental, divisé par la surface.
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Liénergie de surface (Es) a été calculée pour des clusters de corps pur de fer, de taille
croissante. Quand la taille croit, 1'/énergie de surface (Figure 11.23) tend vers une valeur limite de
2589 mj/m2 pour la face(100) du fer, valeur qui est en accord avec celle de Byeong et Lee

(2510 mJ/m?) %29

vue de dessus du cluster cubique

Eneraie de surface en fonction de la taille du cluster
Esimjim3
009 : : :
F2007
1001 . : :
zone utilisée pour le T 1T PO U S SO
calcul de I'énergie de 24004
surface 5300

2600
2500

] 000 10000 15000 20000 25000 0000
Hombre datomes dans le cristal cubioue

Figure 11.23 : Energie de surface du fer en fonction de la taille du cristal (en nombre diatomes)

4.3 DETERMINATION DE LENERGIE DE RELAXATION EN VOLUME AUTOUR
DUNE LACUNE PAR LA METHODE DES GRADIENTS CONJUGUES

La seconde étape de validation du code a consisté a effectuer des calculs dlénergie de
relaxation en volume. Ce type dlapproche permet de vérifier le bon fonctionnement des
calculs de gradients utilisant une méthode de différences finis, et la bonne articulation avec le
module des gradients conjugués.

Principe: un atome de c[ lur (figure I1.24) est retiré de sa position et mis en surface, de facon a ne
pas modifier 1[énergie de surface. La position indiquée est celle dlun cran ou dun bord de
marche. Liénergie de relaxation est obtenue par la différence entre llénergie initiale et
1[énergie finale apres relaxation du cluster autour de la lacune formée.

Relaxation autour de la lacune

Q000 0000
00000000000 GOOL 0000@ Q000
ejelejclelelelelclelelelele e elelelclelelelelclclclelele e
0000000000000 0 . P000000POOOOOOO
elejejclelelelelclelelelele e clelelclclelelelclclc el xe
Q0000000000 O000 elelelelele)emetele e e leNe
0000000 @00V0VOOO 2000030000 00000
0000000000000V O 0000 0000000
elelelelelclclelele e JeieIe 1) 00000V0009P00000
ejelelelelelelelelelereie I Ne) Q0000 0000
0000000000000 O clelelcielelelelclclclele e xe
0000000000 BG00 0000000000000
0000000000V BOOGO 00000000000 0VV0G
0000000000V OO0O

Figure 11.24 lllustration de mise en surface dun atome, sans modification de liénergie de surface

Le résultat pour un cristal cubique de 500 atomes environ est de 1.71eV. Cette valeur est en
accord avec celle calculée par Lee et Baskes ' : 1.75eV
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4.4 RECONSTRUCTION DUUNE STRUCTURE CUBIQUE CENTREE PAR LE
RECUIT SIMULE

Sur ce test simple, nous avons évalué 1ladaptation du potentiel MEAM a la recherche
de structures d(équilibre. Considérons un atome (Figure I1.25a) qui se déplace sur llaxe y, de
llextérieur vers la position centrale dlune structure cubique centrée, le site central étant
lacunaire. Le profil d(énergie présente deux minimums, comme llindiquent la figure I1.25b

Pour trouver le minimum global, nous avons utilisé la méthode du recuit simulé
décrite en annexe 2.1. Le programme de recuit simulé utilise un tirage Monte Carlo sur
llespace des positions.

—]

=Y Y
3 . )
R Y
- \ . o0
17

@
o |
" \3//”

Erergie du systéme (en eV)

0 2 4 6 8 10 12 14 16

Position de fatome (N°7) surfaxe y ena®’

Figure 11.25a Structure initiale Figure 11.25b Profil diénergie en fonction de la position sur llaxe y

En optimisant sur 1laxe y, en partant dlune température de 1000 et un pas de décroissance bi-
exponentiel de 0.90 et 10.000, nous avons, grace a notre module dloptimisation par recuit
simulé, retrouvé le minimum global qui correspond a lldtome au centre de la maille. On
retrouve la structure cubique centrée du fer a.

4.5 CALCUL DES BARRIERES DE DIFFUSION

La finalité du module étant le calcul des barriéres locales de diffusion, nous allons
maintenant en derni¢re étape, aborder la validation du calcul des barrieres de diffusion. Ce type
dlopération permet de tester a la fois les calculs d[énergie MEAM et le module de minimisation
unidimensionnelle (algorithme du nombre dlor), qui permet de localiser 1état de transition sur
la droite reliant la position de départ et celle dlarrivée.

4.5.1 Barriére d/énergie de diffusion en volume

Pour ces tests, nous avons évalué les barrieres de diffusion en
volume du fer et du chrome pur. Les chaleurs expérimentales!'!
maximales dlauto-diffusion en volume qui nous ont servi de
référence sont dlénviron 73kcal/mol (3.17 eV) pour le fer et
85kcal/mol (3.69 eV) pour le chrome. Le cluster utilisé comporte
165 atomes (Figure 11.26) avec 3 mailles sur chacun des axes Y, Z
et 6 mailles sur 1laxe X. Un atome de clJur (N°70, non vu ici), Figure 1.26: Cluster utilisé pour
diffuse vers une lacune en position de second voisin du plan lauto difiusion en volume
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Les résultats obtenus sont présentés dans le tableau II.4. Nous obtenons par le calcul, des
valeurs de 3.63 eV pour le chrome légérement en dessous de la valeur expérimentale (3.69
eV), et de 3.16 eV pour le fer, presque identique a la valeur expérimentale (3.17 eV).

Energie d'activation Qluster chrome (€V) Qlisterfe  r (eV)
diauto diffusion en volume 3.63 3.16
Données expérimentales 3.69 3.17

Tableau I1.4 Résultats des calculs de diffusion en volume pour le fer et chrome pur

4.5.2 Barriére dénergie de diffusion en surface

Les barrieres de diffusion de surface peuvent étre calculées dans deux conditions :
couches relaxées et couches non relaxées. La simulation actuelle utilise une méthode de
diffusion lacunaire.

4.5.2.1 Diffusion sur les faces (100 )

o Diffusion vers le second voisinage dun atome immergé face (100)

Nous entendons par atome immergé, un atome
de forte coordinence. Le cluster utilis¢€ est présenté
sur la figure 11.27. Les barrieéres obtenues sont de 2 ok Clwolaa -
1lordre de 2.20 eV pour le fer et 2.95 eV pour le A
chrome. Les mesures expérimentales” donnent un
résultat de 2.57 eV pour la diffusion du fer tandis
que la valeur expérimentale obtenue pour le
chrome est de 3.10 eV "l La valeur obtenue dans
la littérature 2.28 eV(fer) selon Lee et Baskes "
reste dans le méme domaine que la notre.

Figure 11.27 : Possibilités de diffusion sur une surface (100)

dlunréseau cubique centré

Atome mig rant

4.5.2.2 Diffusion sur la surface (110)

Pour la diffusion diun atome immergé, nous obtenons
Ed(fer)=2.94eV. Le cluster ci-contre (Figure 1.28) a été
utilisé pour le calcul des valeurs de barriere de diffusion
en surface dun adatome. Le calcul apres relaxation des
deux premieres couches donne une valeur de 0.45¢eV.

Dans le cadre des mesures de croissances
épitaxiques fer/Fe(110), Wolf et al.?'! ont mesuré par
STM, les coefficients de diffusion dfatomes de fer
adsorbés sur la face (110). Les résultats obtenus (0.45¢V
2 0.50 eV) sont en accord avec nos valeurs.

Figure 11.28 diffusion de lladatome
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4.6 CONCLUSION

Les tests préliminaires décrits ci-dessus ont permis de vérifier le bon fonctionnement du
module de calculs dlénergies MEAM, la cohérence des résultats obtenus pour les calculs des
barrieres de diffusion, aussi bien en volume que sur les faces (100) et (110) pour les corps purs.

En plus des barricres de diffusion, les simulations nécessitent 1lévaluation de llénergie
dlextraction pour le calcul des probabilités de dissolution dléxtraction. Il est souhaitable que les
deux types de calculs (diffusion, extraction) soient faits en utilisant la méthode MEAM. Nous
avons donc procédé a une validation de la méthode MEAM pour le calcul des énergies
dlextraction qui avaient étés ¢valués par DFT dans la theése de Legrand.
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5-VALIDATION DES CALCULS DEENERGIES DIEXTRACTION PAR MEAM

Afin de valider llutilisation de la MEAM pour le calcul de 1/énergie dléxtraction, nous
avons confronté les résultats obtenus par la DFT (logiciel Dmol95), avec ceux calculés grace a
notre module MEAM. Nous commencerons par présenter la méthode et les clusters utilisés.

5.1 RAPPELS SUR LES CONFIGURATIONS ET LA METHODE UTILISEE POUR
LE CALCUL DES ENERGIES DIEXTRACTION DANS LE MODELE PRECEDENT

Les calculs dlénergie dlextraction par DFT avaient été effectués dans la thése de M.
Legrand et al®* ¥ sur 63 clusters générés a partir dfun cluster de référence «plateauy.
Llatome a extraire est situé au centre du premier plan. En partant du cluster «plateau», on
arrache certains atomes du premier plan (sauf llatome central), générant ainsi une
configuration dérivée.

Atome a extraire

1 et 2Cr
Clust
aléa

Plateau

Figure 11.29 lllustration de quelques configurations utilisées pour le calcul

Liénergie dleéxtraction d'un atome est définie comme étant l[énergie nécessaire pour
arracher un atome métallique de la surface dlun alliage ou dun métal. Cette grandeur est
déterminée en calculant la différence entre, dune part, 1[énergie dun cluster dont on a enlevé
un atome, a laquelle est ajoutée 1/énergie de llatome isolé, et dlautre part, I'énergie du cluster
complet, soit

extract (E clustern-1 - atomes + 1 atome ) — Ecluster n atomes
Par ailleurs, l(énergie de liaison du cristal est définie comme étant 1/énergie totale du
cluster moins la somme de 1[énergie de chacun de ses atomes isolés. 11 est possible de calculer
1lénergie dlextraction au travers des énergies de liaison, comme suit

N N
Eextraction (Z) = Z Eliaison (J) - Z Eliaison (J) N = nombred' atomes

j=1 k#i

cette formule convient parfaitement a notre approche, car ce sont les énergies de liaison que
calcule la MEAM
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5.2- COMPARAISON DES CALCULS DFT- MEAM SUR CLUSTERS NON
RELAXES

Nous avons effectué des calculs dlénergies dlextraction (Fe, Cr) sur ces clusters par
MEAM. Les résultats obtenus sont illustrés dans la figure I1.30.

Corps purs alliages

Extraction Fe / Cluster Fe pur
E(Kcalimol) 800 1

800 - 200

900 - Extraction Fe / Cluster FeCr
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Figure 11.30a Evolutions des énergies diextraction du fer en fonction du cluster
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Figure 11.30b Evolutions des énergies diextraction du chrome en fonction du cluster

Liécart moyen entre les valeurs en DFT™®! et celles de la MEAM est dienviron 200
kJ/mol pour lléxtraction du fer, et 150KJ/mol pour lléxtraction du chrome.
On constate que les valeurs obtenues par la MEAM sont toujours inférieures a celles de la
DFT et plus proches des valeurs expérimentales d[énergie de sublimation pour les corps purs.

Les courbes obtenues pour les deux méthodes évoluent de fagon presque parallele, ce qui

indique un €cart systématique dlamplitude constante entre les deux méthodes.

Les écarts observés peuvent étre reliés aux conditions physiques des deux calculs. Les calculs
DFT sont effectués a OK alors que les parametres de la MEAM sont ajustés avec des valeurs
expérimentales a température ambiante. Il est donc normal que les valeurs calculées a 1laide de la
MEAM soient plus faibles. Un autre facteur pouvant jouer sur les écarts est la relaxation des
structures considérées. Nous avons évalué¢ ce facteur dans le paragraphe suivant
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5.3 CALCUL DES ENERGIES DIEXTRACTION SUR DES SURFACES
RELAXEES :

Pour évaluer 1linfluence de la relaxation sur les €carts obtenus entre les calculs DFT et
la moyenne expérimentale, nous avons relaxé la surface du cluster composé de 4 mailles de
bases et orienté 100 (Figure I1.31). Les résultats sont présentés dans le paragraphe suivant.

Figure 11.31 : Cluster « 4Mailles ». Liatome & extraire est au centre de la premiére couche
Les variations de couleurs (rouge, vert) rappellent que nous sommes dans un alliage binaire

Pour chacune des méthodes (MEAM, DFT), le cristal «4Mailles » a ¢été relaxé par une
optimisation suivant llaxe z des atomes de la premiére couche, les positions des atomes des
couches (2) et (3) étant maintenues fixes. Les outils utilisés sont le logiciel Dmol95 en DFT,
et notre programme dloptimisation par les gradients conjugués pour la MEAM.

Les taux de relaxation obtenus par le pourcentage de variation des coordonnées suivant z
sont présentés dans la figure 11.32 ci-dessous :

Taux(i)=100*[1-dz(i) / z(couche3)] avec dz(1) =Zgun (1) ~Zinisl ()
Positions Taux de relaxation | | Positions Taux de relaxation

atomiques (113) enta atomiques {113) ents

Certral +1 63 Certral +H) 55
[ Coins 10.73 [ Coing 714

Milieu des cités 145 Milieu des cités 413.90

MEAM

Figure 11.32b Mouvements atomiques

On observe les mémes types de relaxation pour les deux méthodes (Figure 11.32): remontée
de llatome central et descente des atomes de bord. Un examen des valeurs des taux de
relaxation montre que pour les atomes des milieux des cotés, le taux est assez proche pour les
deux méthodes ( -14.5% en DFT et 13.9% en MEAM), tandis que pour les atomes des coins il
est de 10.5% en DFT et 7.5% en MEAM. Llécart est plus grand pour llatome central(0.6% en
MEAM et +1.63% en DFT). Mais le plus important ici, est que les valeurs d(énergie
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dlextraction pour les deux méthodes se sont rapprochées, comme I'indiquent les valeurs dans
le tableau I1.5:

Nature | Valeurs expérimentales | Energies sans relaxation dela | Energies avec relaxation de la
de Ilatome (kcal/mol)(™ premiére couche (Kcal/Mol) premiére couche
DFT MEAM DFT MEAM
fer 414 633.9 412.0 426.5 398.5
chrome 396.6 552.9 457.3 383.5 402.1

Tableau 11.5. Résumé des calculs comparatifs dénergie diextraction MEAM-DFT

La prise en compte de la relaxation a donc permis de réduire les écarts entre les valeurs DFT
et MEAM. Nous remarquons une influence importante de la relaxation pour les résultats des
calculs obtenus en DFT. Cette influence reste moins marquée en MEAM

5.4 CONCLUSION: ADAPTATION DE LA MEAM POUR LES CALCULS
DENERGIE DIEXTRACTION

Les tests effectués ont montré que les énergies dleéxtraction calculées par la MEAM
sont cohérentes avec celles obtenues par la DFT. Llécart systématique constaté est dii aux
conditions physiques des deux méthodes (OK en DFT, Température ambiante en MEAM), et
au fait que la relaxation nlést pas prise en compte. Les valeurs obtenues par MEAM seront
plus proches de celles attendues dans les conditions réelles de simulation, dans la mesure ou
les énergies expérimentales de sublimation sont utilisées lors de l1lajustement des parameétres
MEAM.
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6 COMPARAISON DES BARRIERES DE DIFFUSION CALCULEES AUX REGLES
EMPIRIQUES DU MODELE ANTERIEUR. ETUDE DES VARIATIONS DES
BARRIERES DE DIFFUSION EN FONCTION DU VOISINAGE DE LATOME
DIFFUSANT

6.1 LES REGLES EMPIRIQUES DE DIFFUSION

Dans les alliages désordonnés comme les FeCr, il existe plusieurs configurations possibles
pour la méme concentration. Ces différentes configurations peuvent conduire a des barrieres
locales de diffusion trés différentes les unes des autres, et ¢loignées des valeurs
macroscopiques qui sont des valeurs moyennes.

Nous avons utilisé le module MEAM de calcul des barrieres de diffusion pour explorer un
grand nombre de configurations afin dlévaluer llinfluence de la nature des voisins sur les
barrieres, et dégager les tendances générales d(évolution de ces barriéres en fonction de la
composition locale (plus ou moins riche en llun des composants Fe ou Cr). Les résultats
obtenus ont €té utilisés pour vérifier la validité des régles empiriques utilisées dans la thése de
M.Legrand. Ces régles ont été présentées dans la littérature par Diawara et al.** **. Nous
donnons ci-dessous un résumé de 1léssentiel :

Diffusion des atomes de fer: les atomes de fer diffusent de facon aléatoire vers une
lacune, indépendamment de la composition locale. Dans le modele de M.Legrand et al, la
réalisation de cet événement est associ¢e a une probabilité de diffusion Pd(Fe)=0.40.

Diffusion des atomes de chrome : la diffusion des atomes de chrome est préférentielle. Si
un atome de chrome possede a son second voisinage, des atomes de chrome, il diffusera vers
ces derniers. Ce dernier processus est associ€ a la probabilité maximale (Pd(Cr)=1) et est donc
un événement certain. Si ce nlést pas le cas, il diffusera aléatoirement vers un site, avec une
probabilité fixée a 0.65. Si apres un certain nombre de diffusions successives, lldtome de
chrome ne slést pas agrégé dans un ilot de chrome, qui représente lloxyde de chrome, il est
dissous.

6.2 STRUCTURE DU CLUSTER UTILISE POUR LES CALCULS

Le cluster de base adopté est une extension du modele utilis€¢ pour le calcul des énergies
dlextraction des atomes dans la these de M.Legrand. Clest un cluster de 24 atomes obtenu par
une juxtaposition de deux clusters du type de celui utilisé pour 1lextraction dans la thése de
Legrand (Figure 11.33). Le cluster résultant comporte les ler, 2éme, 3¢éme voisins de llatome
diffusant et de la lacune vers laquelle il diffuse. Pour 24 positions sur lesquelles on dépose
deux especes (fer, chrome), il existe environ 224 configurations possibles, et la moiti¢ apres
¢limination des configurations équivalentes.

Figure 11.33  Cluster de
référence utilisé pour Iiétude
comparative des regles de
diffusion. En noir, Ilatome (en
index 0) diffuse vers une
lacune (index 6) .  Pour
llensemble des départs et
arrivées, nous avons: en
rose : les premiers voisins, en
vert les seconds voisins, en
rouge : les troisiémes voisins
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Principe de calcul : Nous faisons diffuser 1fatome 0 (en noir sur la figure I1.33) vers la
lacune. Et nous déterminons les énergies du cluster dans les positions de départ et arrivée,
ainsi que les barriéres de diffusion en utilisant un chemin de migration lin€aire entre le départ
et llarrivée.

Nous avons réalisé un échantillon couvrant la totalité des 8500 configurations possibles, sans
lacune autre que la lacune dlarrivée de llatome diffusant. La base de données ainsi construite
a été utilisée pour toutes les analyses présentées dans ce chapitre.

6.3 INFLUENCE DE L/ORDRE DE VOISINAGE

Pour étudier llinfluence de llordre de voisinage des atomes, on fait varier la nature de ses
voisins a llordre du voisinage considéré, en maintenant inchangée la nature des atomes dans
les autres voisinages.

. Le premier voisinage

Le tableau II.6 montre les résultats obtenus pour la diffusion des chromes et des fers: les
barrieres de diffusion varient en fonction de la configuration des six atomes premiers voisins.
Dans ce tableau, les énergies du cluster pour les trois positions (départ, col, arrivée) sont
présentées, ainsi que la valeur du col dlénergie et la variation dlénergie du cluster entre le
départ et llarrivée.

[dentifiant Nature Nature des premiers voisins Energie du Cluster Variations
Configuration | atome | Depart Barrage lacune dénergie
diffusant

3 4 1 2 18 19 | Initial | Col | Final |Barriere| écart

Crimmergé dans Cr
CrCr2_4095 Cr Cr Cr Fe Fe Cr Cr |-58.71(-55.84|-58.71| 2.88 0

CrnCr2_1023 Cr Fe Fe Fe Fe Cr Cr |-58.78-56.28|-59.13| 2.5 |-0.35
CrnCr2_1021 Cr Fe Fe Fe Fe Cr Fe |-58.97|-56.48|-59.15| 2.48 | -0.18
CrnCr2_14335| Cr Cr Fe Cr Cr Cr Cr |-58.55|-56.33|-58.72| 2.22 | -0.17

Fe immergé dans Cr
FenCr2_2047 Fe Cr Fe Fe Fe Cr Cr |-58.83|-56.27(-58.94| 2.56 | -0.12
FenCr2_1023 Fe Fe Fe Fe Fe Cr Cr |-58.92|-56.48|-59.16| 2.45 | -0.24
FenCr2_1021 Fe Fe Fe Fe Fe Cr Fe [-59.12|-56.66|-59.24| 2.45 | -0.12

Cr immergé dans Fe
CrnFe2_1027 Cr Cr Fe Fe Fe Cr Cr |-62.83/-60.79| -63 2.04 |-0.17
CrnFe2_1026 Cr Cr Fe Fe Fe Fe Cr |-63.34|-61.31[-63.34| 2.03 0

CrnFe2_1 Cr Fe Fe Fe Fe Cr Fe |-63.71(-61.86|-63.88| 1.84 | -0.17

Fe immergé dans Fe
FenFe2 13315 Fe | Cr [ Fe | Cr [ Cr | Cr | Cr [-62.09] 60.6 [-622 | 149 [-0.11
[FenFe2 12288 Fe | Fe | Fe | Cr | Cr | Fe | Fe |-63.47|-62.05/-63.47| 142 | 0
[FenFe2 12289 Fe | Fe | Fe | Cr | Cr | Cr | Fe [-62.96]-61.56]-63.08] 1.41 |-0.11
[FenFe2 122911 Fe | Fe | Fe | Cr | Cr | Cr | Cr [-6249[-61.00[-6271] 14 [-0.22

Tableau I1.6 : Variation des barrieres de diffusion en fonction des configurations locales au premier voisinage

On remarque que les atomes situés en position de barrage (1 et 2) ont un poids tres
important sur les valeurs de barriere de diffusion. Clest en effet a leur niveau que se situe le
maximum des interactions. Le terme « Cr immergé dans Fe » indique 1(état dlun atome de
chrome dont les seconds et troisiemes voisins sont entiérement des fers, et vice-versa.
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. Le second voisinage

On utilise le méme principe que précédemment, en maintenant les premiers et troisiemes
voisins inchangés, tout en faisant varier la nature des seconds voisins.

Dlapres le tableau II.7, le changement significatif des barriéres de diffusion aprés
changement du type dldtome au second voisinage montre que les seconds voisins dans un
environnement peu lacunaire ont une influence non négligeable sur la barriere de diffusion.
Ceci montre llintérét de llutilisation de la MEAM dont lldpport essentiel est la prise en
compte des interactions au-dela du premier voisinage.

Nature des sites atomiques Ene(rj%iedﬁ‘fﬁg}ic:/r?tion
Premiers seconds troisiémes Diffusion Diffusion
voisins voisins voisins chrome fer
Cr Cr Cr 2.3%V 1.93eV
Cr Fe Cr 1.83eV 1.60eV

Tableau II.7 : Variation des barriéres de diffusion en fonction de la nature des seconds voisins

. Le troisieme voisinage

En faisant varier la nature des atomes au troisieme voisinage, on peut évaluer
llinfluence de celui-ci sur les barrieres. Les résultats dans le cas de la diffusion du chrome
sont présentés dans le tableau I1.8.

nature des sites atomiques Barriére diénergie
— diffusion (chrome)
Premiers Seconds Troisiémes
voisins voisins voisins

Fe Fe Cr 2.10eV
Fe Fe Fe 2.08eV
Cr Cr Fe 2.38eV
Cr Cr Cr 2.40eV

Tableau 11.8 : Influence du 3eme voisinage sur la barriére : résultats pour la diffusion du chrome

Nous constatons que la modification du type dlatome au troisieme voisinage dans un
cluster peu lacunaire a une influence de llordre du centieme sur llénergie dlactivation de
diffusion.

Conclusion : influence non négligeable sur les valeurs diénergies dlactivation de
diffusion des atomes au-dela du premier voisinage

Les analyses précédemment effectuées nous ont permis de constater que les sites au-dela du
premier voisinage ont une influence sur les énergies dlactivation de diffusion. Cette influence est
accrue si llénvironnement est lacunaire. En effet, la présence de lacune réduit 1leffet dlécran
entre atomes.
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6.4 DIFFUSION PREFERENTIELLE OU ALEATOIRE DES ATOMES EN
FONCTION DE LIENVIRONNEMENT

6.4.1 Observation de la diffusion préférentielle des chromes vers les chromes

Les résultats de nos calculs montrent que la diffusion préférentielle est un phénomene
marqué pour les atomes de chromes. En effet, sur lléssentiel des configurations étudi€es, les
diffusions dlatomes de chrome vers des régions riches en fer augmente lénergie du cristal.
Inversement, cette méme diffusion vers des régions riches en chrome diminue l[énergie du
cristal. Les valeurs obtenues pour quelques configurations sont illustrées dans le tableau I1.9

nature des seconds voisins de départ nature des sites seconds d'arrivée Energie Cluster
Configuration 5 6 7 8 NbCr 9 10 13 17 NbCr E Init Col EFin | Ed_c | Ecart
CrnCr2_16351 Cr Cr | Cr | Cr 4 Cr Fe Cr Cr 3 -58.73 | -56.37 | -58.65 | 2.36 | 0.08
CrnCr2_16335 Cr Cr | Cr | Cr 4 Fe Fe Cr Cr 2 -58.9 | -56.58 | -58.75 | 2.32 0.15
CrnCr2_15871 Fe Cr Cr Cr 3 Cr Cr Cr Cr 4 -58.49 | -56.25 | -58.63 | 2.25 -0.14
CrnCr2_15839 Fe Cr | Cr | Cr 3 Cr Fe Cr Cr 3 -58.66 | -56.46 | -58.72 | 2.21 | -0.06
CrnCr2_16063 Cr Cr | Fe | Fe 2 Cr Cr Cr Cr 4 -58.76 | -56.56 | -58.91 2.2 -0.15
CrnCr2_16047 Cr Cr Fe Fe 2 Fe Cr Cr Cr 3 -58.94 | -56.77 | -59.01 217 -0.07
CrnCr2_16031 Cr Cr | Fe | Fe 2 Cr Fe Cr Cr 3 -58.97 | -56.81 | -59.04 | 2.6 | -0.07
CrnCr2_15615 Fe Cr Fe Cr 2 Cr Cr Cr Cr 4 -58.59 | -56.46 | -58.8 213 -0.21
CrnCr2_15599 Fe Cr | Fe | Cr 2 Fe Cr Cr Cr 3 -58.76 | -56.66 | -58.9 21 -0.14
CrnCr2_15567 Fe Cr | Fe | Cr 2 Fe Fe Cr Cr 2 -58.97 | -56.91 | -59.03 | 2.06 | -0.06
CrnCr2_15903 Cr Fe | Fe | Fe 1 Cr Fe Cr Cr 3 -59.07 | -57.02 | -59.22 | 2.05 | -0.15
CrnCr2_15487 Fe Fe Fe Cr 1 Cr Cr Cr Cr 4 -58.68 | -56.67 | -58.97 | 2.02 -0.29
CrnCr2_15535 Fe Cr | Fe | Fe 1 Fe Cr Cr Cr 3 -58.87 | -56.85 | -59.08 | 2.01 | -0.21
CrnCr2_15455 Fe Fe | Fe | Cr 1 Cr Fe Cr Cr 3 -58.89 | -56.91 | -59.1 1.98 | -0.21
CrnCr2_15503 Fe Cr Fe Fe 1 Fe Fe Cr Cr 2 -59.08 -57.1 | -59.21 1.97 -0.14
CrnCr2_15439 Fe Fe Fe Cr 1 Fe Fe Cr Cr 2 -59.1 -57.16 | -59.24 | 1.94 -0.14
CrnCr2_15423 Fe Fe | Fe | Fe 0 Cr Cr Cr Cr 4 -58.79 | -56.86 | -59.15 | 1.93 | -0.36
CrnCr2_15391 Fe Fe | Fe | Fe 0 Cr Fe Cr Cr 3 -59 571 | -59.29 | 1.9 -0.29
CrnCr2_15375 Fe Fe Fe Fe 0 Fe Fe Cr Cr 2 -59.21 -57.35 | -59.42 | 1.86 -0.21

Tableau 1.9 Diffusion diun chrome : 3¢me et 1er voisins fixés, Seconds voisins Variables

Si tous les gradients sont favorables au passage vers la région la plus riche en chromes, on peut
remarquer que les barriéres de diffusion baissent quand le nombre dlatomes de fer augment
dans llenvironnement de départ, rendant ainsi le chrome plus mobile. En effet, si nous
observons les deux colonnes en bleu sur le tableau 11.9, nous remarquons qulén allant du bas
vers le haut, le nombre dlatomes de fer se réduit au détriment du nombre datomes de chromes.
Les gradients d[énergies les plus ¢levés correspondent au cas ou llénvironnement de départ du
chrome est riche en fer. Lleffet inverse est observé sur les barriéres de diffusion. Dans un
environnement riche en fer (lignes du bas), le chrome a tendance a diffuser trés rapidement.
Cette diffusivité baisse dés que llénvironnement s(énrichit en atomes de chrome (lignes du
haut). Certains auteurs comme Kirchheim et al.** avaient déja avancé I'hypothése d'une plus
grande mobilité du chrome sur le fer pour expliquer l'enrichissement en chrome des couches
profondes du film passif. Cet aspect qui avait simplement été évoqué comme nécessaire lors
des travaux de M. Legrand et al., est maintenant confirmé par le calcul. Un cas illustratif de la
diffusion préférentielle est présenté dans la figure I1.34.
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Transition

initial

final

Figure 11.34 Diffusion diun chrome diune région riche en fer vers une région riche en chrome Ea=-0.74eV E2-E1=1.54eV

6.4.2 Comportement des alliages lors de la formation dlilots de chrome

Si nous considérons un alliage FexCr, les chromes diffuseront tres vite en début de processus.
Cette vitesse de diffusion devrait baisser avec llagglomération des chromes. D¢es que le nombre
dlilots de chrome devient non négligeable, la diffusion dans le cristal aborde une seconde
¢tape dans laquelle, le fer devient 1[¢lément ayant la plus grande diffusivité. On peut donc
comprendre quldu-dela dun certain nombre dldtomes de chromes agglomérés, les probabilités
de saut deviennent de plus en plus faibles. Certains auteurs tel que Pontikis et a.*®! ont pu
simuler une démixtion des alliages fer-chrome. L[étape de blocage des atomes de chrome lors
de la simulation, adoptée dans le modele précédent, trouve ici sa justification.

6.4.3 Diffusion aléatoire des atomes de fer

La diffusion des atomes de fer vers des zones riches en chrome peut parfois augmenter
légerement Ilénergie du cristal, tout comme celle vers les zones riches en fer. De fagon
générale, les atomes de fer nlont pas de préférence a diffuser vers un environnement riche en
fer. Le tableau II.10 est une illustration de ce phénomene.

. Atome nqtgre des secqnds thqre des seconds Energie cluster velariations
Nom_Fich [ diffusant| voisins de de départ voisins de la lacune d'énergie
5 6 7 8 9 | 10 | 13 | 17 | Einit | Col | Efin (barriére| Ecart
FenFe2_1016| Fe Cr| Cr| Cr|Cr|f Cr| Cr| Cr| Fe(-6218]-59.73|-62.12| 2.45 | 0.06
FenFe2_980| Fe Cr| Cr| Cr| Cr| Cr| Fe| Fe | Cr [-62.48|-60.05|-62.31| 2.44 | 0.18
FenFe2_136| Fe Fe | Cr | Fe | Fe || Fe | Fe | Cr | Fe ||-63.77 |-61.62 | -63.84( 2.16 | -0.06
FenFe2_76 Fe Fe | Fe | Fe | Cr || Fe | Fe | Cr | Cr ||-63.37|-61.22 | -63.49( 2.15 | -0.12
Un atome Fe part diune zone riche en Fe vers une région riche en Cr. La diminution de llénergie du cristal
slaccompagne diune augmentation des barriéres de diffusion.
FenFe2_48 Fe Fe | Fe | Fe | Fe || Cr | Cr | Fe | Fe |[-63.73|-61.61|-63.84| 2.12 @ -0.11
FenFe2_24 Fe Fe | Fe | Fe | Fe || Cr | Fe | Cr | Fe ||-63.72|-61.62 |-63.89( 2.10 -0.18
FenFe2_4 Fe Fe | Fe | Fe | Fe || Fe | Fe | Fe | Cr || -64.1 |-62.01|-64.16( 2.09 | -0.06
FenFe2_8 Fe Fe | Fe | Fe | Fe || Fe | Fe | Cr | Fe || -64.1 |-62.02 | -64.22| 2.08 @ -0.12

Tableau 11.10 exemples diévolution diénergies lors de la diffusion diun atome de Fe

De haut en bas, nous constatons que les barricres d/énergie dlactivation de diffusion fluctuent
autour dune valeur de 2.10eV, dans la majeure partiec des cas, il devrait slén suivre une
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augmentation dlénergie du cristal. Toutefois, ceci sldccompagne dlune augmentation de
1[énergie dlactivation de diffusion (Figure I1.35). La tendance peut parfois slinverser comme le
montre la premiere ligne du tableau 1I.11. Dans ce dernier cas, la barriere dlénergie
dlactivation, ainsi que le gradient sont défavorables.

final

Figure 11.35 Diffusion diun fer diune région riche en fer vers une région riche en chrome
AE=-0.53eV Ed=2.11eV

6.4.4 Piégeage des atomes de fer

Nous avons vu précédemment que llagglomération des chromes conduisait a une
augmentation des barrieres d(énergie des atomes concernés. Nos calculs effectués sur le fer
ont montré que ces derniers sont aussi influencés par ces agglomérations deés lors qulils se
trouvent dans un ilot formé. La figure 11.36 ci-dessous est un exemple de diffusion du fer dans
un environnement riche en chrome.

Figure 11.36 Atomes de barrage (en rouge en dessous de Ilatome diffusant)

En partant de ce modele, nous avons fait varier la nature des deux atomes situés au barrage
(demi-distance). Les résultats sont présentés dans le tableau II.11

Atome diffusant Atomes au Atomes au 3éme Atomes de Barriére maximale | Barriére minimale
2éme voisinage voisinage barrage
Fe Fe Fe FeetFe 2.30 2.06
Fe Fe Fe CretCr 1.62 1.40
Fe Fe Fe CretFe 1.90 1.77
Fe Cr Cr FeetFe 2.69 245
Fe Cr Cr CretCr 1.93 1.76
Fe Cr Cr CretFe 2.27 2.03

Tableau 11.11: Influence de la nature des atomes de barrage sur la diffusion des fers

Dlapres le tableau I1.12 les barricres de diffusion du fer sont maximales lorsque
llénvironnement est riche en chrome. La barricre de diffusion du fer entouré de
chromes(2.69e¢V) est nettement plus ¢€levée que dans le cas ou il serait entouré de fers
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(2.03eV). Ainsi, dans certains cas, un fer peut étre piégé dans des clusters de chrome. Du
point de vue mathématique, il slagit de diminution des probabilités de diffusion.

Nature Nature Nature Energie
ler voisins | 2°™ voisins | 3™ voisins | diffusion(Cr)
Fe Fe Fe 2.08eV
Fe Fe Fe 2.10eV

Tableau 11.12 ; Effet de freinage des chromes du troisiéme voisinage

Nature Nature Nature Bridge Energie
ler voisins | 2°™ voisins | 3™ voisins diffusion(Cr)
Cr Cr Cr Fe 2.70eV

Cr Cr Cr Cr 2.10eV

Tableau 1113 : Effet de freinage des chromes du second voisinage et premier voisinage

6.5 CONCLUSION

Les analyses ci-dessus ont permis de valider par le calcul, un certain nombre dobservations
réalisées au cours des simulations expérimentales’® ** #°!. Le comportement des atomes de
chromes dans alliage fait actuellement 1lobjet de beaucoup d(études.

Nous venons par exemple de montrer que la vitesse de diffusion des atomes de chrome
augmente dans les environnements riches en fer. Ce résultat valide les hypotheses formulées
par des auteurs du domaine de la simulation comme M.Legrand **), Diawara et al.[24], ainsi
que des auteurs du domaine de 1iéxpérimentation. Clest le cas de Kirchheim et al.'**! .

Toutefois, ces résultats ne suffisent pas encore a donner des conclusions précises sur une
simulation 3D avec la MEAM. Dans la suite, nous nous attaquerons donc a la mise en place de
la simulation MEAM.
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7 PREDICTION DES BARRIERES DIENERGIE DE DIFFUSION ET EXTRACTION
PAR REGRESSION MULTILINEAIRE

Les chapitres précédents ont permis de montrer la faisabilité du calcul des barrieres de diffusion en
utilisant le potentiel MEAM. Si un tel calcul est nettement plus rapide que les calculs DFT, les
temps de calcul slaveérent encore longs pour des simulations sur des modéles de grande de taille
comportant de nombreux processus. Afin de réduire ce temps de calcul, 1lusage de la régression
multilin€aire est une bonne alternative.

A llimage de ce qui a dé¢ja été fait pour le calcul des énergies dléxtraction, nous avons développé
une méthodologie pour calculer les barrieres de diffusion a 1laide de descripteurs topologiques.

7.1 MODELE ANTERIEUR DE PREDICTION DE LIENERGIE DIEXTRACTION PAR
REGRESSION MULTILINEAIRE UTILISANT DES DESCRIPTEURS
TOPOLOGIQUES

Au cours de la these de M.Legrand, des études ont été menées afin de trouver un modele de
régression multilinéaire reliant 1[énergie dlextraction a différents descripteurs topologiques. Cela
revient a trouver les coefficients intervenant dans une relation de type

E :&+i&x
i=1

extraction

Dans cette relation, les Xi représentent les descripteurs envisagés, et les Bi les poids de
chaque descripteur. Les descripteurs envisagés sont rassemblés dans le tableau I1.14.

descripteur définition
X1 NbFe nombre diatomes de fer
X2 NbCr nombre diatomes de chrome
X3 1CF nombre de couples premiers voisins Fe Cr
X3 1FF nombre de couples premiers voisins Fe/ Fe
X5 2FF nombre de couples second voisins Fe/Fe
X6 3FF nombre de couples troisiémes voisins fer fer
X7 1CC nombre de couples premiers voisins Cr/Cr
X8 2CC nombre de couples seconds voisins Cr Cr
X9 3CC nombre de couples troisiémes voisins Cr Cr
X10 1CF nombre de couples premiers voisins Cr fer
X11 2CF nombre de couples seconds voisins Cr fer
X12 3CF nombre de couples troisiémes voisins Cr fer

Tableau I.14 Description des parameétres

Ce modele qui a donné de bons résultats a été publié par Diawara et a/."*¥
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7.2 EXTENSION DES DESCRIPTEURS PRECEDENTS A LA PREDICTION DES
BARRIERES DE DIFFUSION

Le cluster utilisé est le méme que celui qui a servi a 1/étude des barrieres de diffusion locales
(chapitre précédent). Le principe consiste a considérer deux types dlenvironnement : un
premier pour llatome qui diffuse, et llautre pour la lacune. Pour chaque cas, les méme types
de descripteurs sont pris en compte. La figure 11.37 ci-dessous est une illustration :

i
Environnement i

" de depart "
n

Figure 11.37: prise en compte des environnements de départ et arrivée dans le modéle existant

n n
Ce qui conduirait a un modele de régression de la forme.|E;ygisior B +Zl9i)(i +ZC,¥

=1 =1

X, : descripteurs positions de départ ¥, : descripteurs positions dldrrivée

Afin de valider la pertinence dlune telle approche pour le calcul des barrieres de diffusion, des
tests ont été effectués sur un échantillon de 8500 configurations. Pour chacune dl¢lle, nous
avons déterminé la barricre de diffusion. La détermination des parametres de la régression
multilinéaire a donné des résultats favorables : 90% des énergies calculées présentent une
marge dlérreur inférieure a 3%, pour un coefficient F=6516, et de régression R=0.993. Les
résultats sont présentés dans le tableau I1.15

marge d'erreur| Taux de Cluster dans| Fréquence
absolue en (%) l'intervalle cumulée

0 0.64 0.64
10-1] 35.04 35.7
11-2] 31.72 67.4
12-3] 21.88 89.3
13-4] 8.50 97.8
14 -5] 1.87 99.7
15-5.8] 0.34 100.0

Tableau I1.15: Apergu des marges dlerreurs obtenues avec les calculs
MEAM de barriéres de diffusion sur le cluster étendu.
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7.3 DETERMINATION DU VOISINAGE OPTIMAL POUR LA DESCRIPTION DE
LIENVIRONNEMENT DES ATOMES DIFFUSANT (CLUSTER DE REFERENCE)

Les tests précédents ont montré la Energie d'extraction d’un atome en fonction de lataille du cluster
faisabilité de lutilisation de descripteurs ||u En rouge pour dufer, en bleu pour du chrome.

topologiques pour la prédiction de barriéres ||
de diffusion. Ces tests ont été effectués || |
avec un environnement limité au 3 |5 |
voisinage comme les calculs de M. legrand |* §
en DFT. Ce troisicme voisinage avait €té :E
adopté a la suite de tests (Figure 11.38). i 4
400

Ordre de voisinage

Figure 11.38 courbes dans le modéle précédent face (110)

Les résultats avaient montré que lénergie dleéxtraction varie avec des oscillations qui
s(atténuent a partir du 6°¢, 7°™ et 8™ voisinage. Le 3°" voisinage avait été retenu comme
bon compromis entre temps de calculs et précision.

La question se pose de savoir si cette limitation au 3™ voisinage est toujours valable avec la
MEAM. Pour répondre a cette question, nous avons ¢tudié liévolution de 1lénergie
dlextraction et des barrieres de diffusion calculées par MEAM en faisant évoluer la limite de

voisinage, (du 1 au 10°™ voisinage). Les figures I1.39 montrent une stabilisation dés le 6°™
voisinage.
" 600.0 7 = - 2.7 4
§ 5300 /” {\ / \
- 2.5
560.0 .H_'_"___‘/ \ +FT
540.0 \ / —4—Fe 2.3 )l\'\‘ —
5200 \\ —=t 5 / / f

W N . ///
460.0 / \/ — ”;i’

440.0

L
4200 1 2 3 4 - 6 7 8 3 10

4 5 ] 7 . Pt
Indice de Voisinage Indice de Voisinage

Figure 11.39b: énergie dlextraction en fonction du voisinage  Figure 11.39a: barriére de diffusion en fonction du voisinage
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Les clusters de référence au 6° voisinage

Compte tenu des résultats précédents, les clusters utilisés pour les calculs ont été limités au
6™ voisinage. Les figures 11.40" ci-dessous montrent les clusters correspondant aussi bien
pour la face (100) que pour la face (110) qui est celle utilisée pour la simulation de la
passivation.

Environnement Environnement Environnement Environnement
de départ dlarrivée

de départ dlarrivée

Figure 11.40a Diffusion sur la face 110 Figure 11.40b Diffusion sur la face 100(*)

Atome a extraire

Figure 11.40a Extraction face 110 Figure 11.40b- Extraction face 100 (*)

(*) Certaines variations de couleur ont pour but de rappeler qulil slagit d[un alliage binaire
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7.4 METHODOLOGIE POUR LA GENERATION DIECHANTILLONS (FACE 100)

7.4.1 Subdivision en classes

Afin dlessayer de couvrir au mieux lleéspace des configurations, nous avons cherché a mettre
au point des classes représentatives des configurations envisageables pour un atome diffusant.
Partant de ces classes, des configurations seront engendrées en changeant aléatoirement le
type des atomes (Fe ou Cr) pour chaque concentration en Cr. Nous avons crée quatre(4)
classes de diffusion: immersion, adsorbé, marche, creux, décrites dans les figures 11.41 ci-
dessous. Les lacunes sont représentées par des boules en jaune. Comme dit précédemment, les
variations de couleur nous rappellent simplement qulil s’agit d(un alliage binaire.

Fig l1-41a-Immersion Fig I1-41b-Adsorbé: Liatome adsorbé en surface diffuse vers
La seule lacune en surface est celle vers laquelle diffuse la lacune
[latome lequel il diffuse

Fig Il-41c- Marche: Diffusion le long diune marche Dans les marches, on distingue trois catégories
Marche arriere : llatome siéloigne de la marche

Marche avant : liatome diffuse vers la marche

Marche bord : liatome diffuse sur le bord de la marche

Fig I1-41d -Creux : Liatome est isolé, seuls les bords de
surface comportent des atomes

Figure 11.41 : classes de diffusion
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7.4.2 Génération des échantillons dans une classe : cas de la classe Immersion
(Face 100)

7.4.2.1 Logiciel de génération des échantillons

Nous avons mis au point un logiciel capable de générer un échantillon représentatif
pour les calculs.

La totalité des concentrations de 1ldlliage (0 a 100%Cr) doit étre représentée a cause
des réorganisations et des ségrégations des especes, qui surviennent lors de 1[évolution du
systeme. A cause de ces ségrégations, la concentration locale dlune espece peut étre tres faible
ou tres €levée. Par conséquent, le logiciel passe en revue toutes les positions autorisées. Dans
chaque position, il tire un nombre au hasard entre 0 et une valeur maximale. Si ce nombre est
pair, on insere un fer, et un chrome dans le cas contraire. Afin de rendre équiprobables les
tirages des entités paires et impaires, la plage de tirage a été fixée a 50.000.000 dans notre
cas. Lldlgorithme est décrit ci-dessous :

Algorithme de génération de configurations

Pour n allant de 1 jusqi-aun Nombre de Positions
Tirage aléatoire dimn nombre entre O et la borne supérieure de tirage
type= modulo(n,2)
Si type=0, affecter un Fer
Sinon affecter un Chrome
Temporiser pour Langmentation du nombre de microsecondes
Fin pour

Le générateur de nombres aléatoires utilise des séries que 1'on initialise sur I'horloge interne
de la machine. Si l'initialisation €tait toujours la méme, les s€équences de "nombres aléatoires"
seraient toujours identiques. La temporisation permet alors dlaugmenter les plages
dlinitialisation entre deux séquences. Nous donnons ci-dessous, un exemple de création des
échantillons, ceux de la classe Immersion.

7.4.2.2 Génération des échantillons de la classe « immersion »

Les échantillons (tableau I1.16 ) ont été générés en deux é€tapes : une phase semi-aléatoire
partant de configurations prédéfinies, puis par un modele tout aléatoire.

Phase semi-aléatoire :

On fixe les 6™ voisins en y maintenant des atomes de fer, ¢lément majoritaire dans l(alliage,
et on génere 500 configurations imm_6 par un programme de tirage aléatoire, qui effectue un
choix équitable sur tous les cas.

Nous obtenons les échantillons Imm_6Fe. La méme chose est effectuée pour les 5i¢me
(Imm_5Fe), 4°™ (Imm_4 Fe), 3™ (Imm_3 Fe), seconds (Imm_2 Fe) et premiers voisins
(Imm_1 Fe).

Phase aléatoire

Dans un second temps, on génere 10000 configurations (les aléa) par un tirage aléatoire sur
toutes les positions. Ce processus nous a permis de réaliser une base de donnée de 12500
fichiers représentatifs de toute la distribution.
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Sous-classe Aléa Im_6Fe| Im_5Fe| Im_4Fe| Im_3Fe| Im_2Fe| Im_1Fe

Voisinage fixé Aucun 6 5 4 3 2 1

Nature des atomes

e . Fe Fe Fe Fe Fe Fe
au voisinage fixé

Nombre de configuration 10000 500 500 500 500 500 500

Tableau 11.16 : composition de liéchantillon immersion

m’ m?. En_1Fe

Figurell.42a Configurations de base pour la création de [échantillon Figurell.42b All : (Toutes configurations)

o

Dans la figure 1142 ci-dessus, les zones en noir représentent le voisinage fixé, tandis que les
zones en blanc représentent le voisinage a distribuer. Les configurations peuvent étre vues
comme un hyper espace a 84 axes. Chaque axe correspond a un site dans le cluster.

e Grandeur des échantillons

Les configurations étant générées par des logiciels congus pour 1loccasion, la taille des
¢chantillons nlest donc pas un obstacle au temps de calcul. En effet, notre logiciel de calcul et
les calculateurs a disposition nous permettent de traiter des matrices de plus de 100.000
lignes.

On obtient un échantillon de 12500 configurations. Ce nombre parait grand, mais
négligeable sur le nombre total d(échantillons possibles, soit 4,5 x 10"°. Il est aussi important

de savoir que plus Iléchantillon est grand, plus la régression est bonne. Nous avons fixé une
plage de 50.000.000 pour accentuer le caractere aléatoire du tirage.

e Validation du tirage

Concepts théoriques : Nous rappelons ci-dessous, les allures de courbes théoriques de
distribution des échantillons pour une configuration de n atomes.

Supposons que nous partions dun cluster de n sites atomiques dans lesquels il faut
distribuer n(1-x) atomes de fer, x étant la fraction atomique de chrome. D!apres la théorie des
dénombrements, le nombre de configurations possibles se calcule par une combinaison du
nombre dlatomes de chrome nx dans n.

nl

— =y _
(n—y)xy!

Configurations ~— Cn

Ent(u): fonction partie entiere y=Ent(nx)
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A partir de cette relation, il devient facile de donner une représentation de la courbe.
Celle-ci devrait se traduire par une gaussienne (Figure 11.43).

Exemple, pour un cluster de 10 atomes (Tableau I1.17)

Tableau 1117 : distribution Figure 11.43: Courbe théorique du nombre de configurations en
fonction de la fraction de chrome pour 10 atomes
Nombre Nombre de
X(%Cr) de cr configurations Evolution du Nombre de configurations pour un alliage de 10 atomes
300
0.0 0 1
0.1 1 10 250 /‘
0.2 2 45 o] \
200 { 6
0.3 3 120 g /
04 4 210 150 | &
05 5 252 H / \'\
100
0.6 6 210
0.7 7 120 50
0.8 8 45
0,
0 x(%Cr)
09 9 10 0.0 0.2 0.4 0.6 L_ﬂ' 1.0|
1.0 10 1

e Application a notre tirage

La figure 11.44 représente la courbe dlévolution du nombre de configurations tirées
en fonction de la concentration de Cr. Presque toutes les compositions ont été atteintes. On
peut observer une distribution du nombre d[échantillons obtenu pour chaque pourcentage de
chrome. Lléchantillon de 12500 Configurations possede donc une distribution conforme aux
prévisions théoriques.
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Figure 11.44 évolution du nombre déchantillons par %Cr
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7.5 RECHERCHE DE DESCRIPTEURS TOPOLOGIQUES POUR LA DIFFUSION,
CAS DE LA CLASSE IMMERSION FACE (100)

7.5.1 Premier choix de descripteurs
Dans une premiere étape, nous nous sommes limités a la classe « immersion » lors de la
recherche de descripteurs.

Nous avons effectué¢ un premier choix de descripteurs, a partir du cluster de référence.
Nous sommes partis du choix effectué au paragraphe 7.2. Il sldgit de llextension des
descripteurs utilisés dans le modele précédent et qui ont donné¢ de bons résultats pour la
prédiction des énergies dléxtraction. Ces descripteurs sont les suivants.

Coté atome FF, FC, CCx nombres de paires de liaisons Fe [1Fe, Fe-Cr, Cr-Cr sur les
X voisinages, x allant de 1 a 6. NbFe, NbCr les nombres dlatomes de fer et chrome

Co6té lacune Mémes descripteurs, auxquels on rajoute un tiret bas FFy  FC, CCx
NbFe , NbCr_ sont les nombres dlatomes de fer et chrome

Les descripteurs sont calculés pour lliéenvironnement de référence de llatome et de la
lacune. Llénvironnement de référence est celui du cluster dléxtraction : llatome entouré de ses
voisins, et jusqul@au 6™ voisinage (Figure Il.45).

Le losange de gauche est llenvironnement de
référence pour le calcul des descripteurs de
1latome, et a droite, pour les descripteurs la
lacune.

Figure 11.45 : Les demi-clusters

Sur 12500 échantillons calculs, les résultats ne sont pas assez satisfaisants. En effet, les
marges dlérreur vont de 0 a 50%. Le plus marquant est que seulement plus de 30% des
¢chantillons sont au-dessous de la marge de 5%, et 65% en dessous de la marge de 10%. Les
résultats obtenus (R*=0.67 F=182.61) montrent que la régression est mauvaise. Ceci nous a
conduit a chercher une amélioration du choix de descripteurs.

7.5.2 -Second choix de descripteurs

Aux descripteurs précédents, on rajoute les nombres de fer, chrome du premier au sixiéme
voisinage : Fex, Crx, x allant de 1 a 6. Ce qui fait un total de 64 descripteurs.

Nous reprenons lléchantillon de base qui a été généré précédemment. Sur 12500 échantillons
calculés, les marges dlérreur vont de 0 a 20%, ce qui représente déja une grande amélioration,
car elles étaient de 50% dans le cas précédent. Les paramétres de la régression sont R*=0.79,
F=341.55.

Néanmoins, le coefficient de Fischer reste faible. 67% des échantillons étaient en dessous de
la marge de 5% et 93% en dessous de la marge de 10%1. Cette amélioration nous a conduit
a effectuer un troisieme choix de descripteurs.
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7.5.3 Troisieme choix de descripteurs: nombre datomes situés a la demi-
distance

Nous avons introduit des descripteurs qui caractérisent llinfluence des atomes au voisinage.
On notera Fb[n], et Cb[n], respectivement, le nombre dlatomes de Fe et de Cr au nieéme
voisinage de la demi-distance. Dans un premier temps, nous avons pris n=10. :

Nous obtenons donc un total de 84 descripteurs. Apres relance des calculs, les parameétres ont
augmenté fortement. Nous obtenons R*=0.99 F=21511.84

100% des échantillons donnent une valeur calculée en dessous de 4% et la valeur maximale
dlerreur obtenue est de 3%. Ci-dessous, nous donnons en exemple, une liste de quelques
clusters avec la marge dlérreur correspondante (Tableau I1.18)

Identifiant cluster | Barriére MEAM | Barriére Régression Ecart Ecart(%)
All-4923 1.59 1.59 0.00 0.0
Imm_4Fe-262 1.58 1.57 0.01 0.5
Imm_1Fe-486 2.29 2.28 0.01 0.6
All-5554 1.56 1.55 0.01 0.7
All-6077 2.26 2.24 0.02 0.8
All-4301 2.20 2.18 0.02 0.9
Imm_2Fe-196 1.45 1.44 0.02 1.0
All-3939 1.81 1.83 -0.02 1.1
All-1557 2.34 2.31 0.03 1.2
All-5192 1.49 1.47 0.02 1.3
Imm_2Fe-433 1.80 1.82 -0.02 1.3
Imm_3Fe-194 1.79 1.81 -0.02 1.3
Imm_4Fe-312 1.49 1.47 0.02 1.3
All-1853 1.87 1.90 -0.03 1.4
All-2762 2.39 2.36 0.04 1.5
All-2558 1.60 1.58 0.03 1.6
All-1046 1.83 1.86 -0.03 1.7
All-2364 1.84 1.87 -0.03 1.8

Tableau 11.18 : exemple de quelques Clusters utilisés dans le calcul

Ce modele, composé de 84 descripteurs slavere excellent. Les valeurs des parametres de la
régression sont présentées ci-dessous

Valeur des poids du mode¢le de régression pour la diffusion du fer
Eo=13.51

Coté atome
NbFe=-0.13 NbCr =-0.21

NF1 =-1.11 NC1 =-1.91 FC1=-0.01 FF1=0.01 FC1=-0.01
NF2 =-0.91 NC2 =1.41 FC2 =0.02 FF2 =0.02 CC2=0.02

NF3 =-0.91 NC3 =145 FC3=0.05 FF3=0.06 CC3=0.04

NF4 =-0.76 NC4 =-0.75 FC4 =-0.01 FF4 =-0.02 CC4 =0.01

NF5=2.32 NC5=2.39 FC5=-0.29 FF5=-0.28 CC5=-0.30
NF6 =-1.20 NC6 =-1.08 FC6 =-0.44 FF6 =-0.43 CC6=-0.44
Col

NFb1=2.34 NCb1 =3.40 NFb2 =0.02 NCb2 =-4.53

NFb3 =-1.35 NCb3 =-0.62 NFb4 =-0.09 NCb4 =-2.39
NFb5 =1.54 NCb5 =1.56 NFb6 =0.93 NCb6 =-1.35
NFb7 =1.40 NCb7 =1.40 NFb8 =-1.16 NCb8 =-1.16
NFb9 =0.89 NFb9 =0.89 NFb10 =0.54 NCb10 =0.54
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Coté Lacune
NbFe =-1.23 NbCr =2.57

NF1=0.84 NC1=-0.60 FC1=-0.02 FF1=-0.02 CC1=-0.02
NF2 =1.58 NC2 =3.15 FC2=0.20 FF2=-0.04 CC2=0.45
NF3=0.18 NC3 =175 FC3=-0.01 FF3=0.01 CC3=-0.03
NF4 =0.73 NC4 =0.91 FC4 =0.04 FF4 =-0.02 CC4 =0.11
NF5 =1.34 NC5=0.70 FC5=-0.47 FF5=-0.41 CC5=-0.52
NF6 =0.93 NC6 =2.58 FC6 =0.27 FF6 =0.05 CC6=0.49

Par ailleurs, on constate au travers de llhistogramme de distributions que lleéssentiel des
barriéres diénergie des différentes configurations tourne autour de trois(3) poles dlattraction,
comme llindique la figure 11.46 ci-dessous. Si on pouvait déterminer llappartenance dun
cluster a 1un des ces trois groupes, on pourrait envisager dtiliser des classes de diffusion
avec une valeur moyenne dlénergie dlactivation pour chaque classe. Cet aspect pourrait étre
examiné dans la suite de ce travail de these.

Figure 11.46 : Histogramme de distribution du nombre de cluster par barriére

7.6 REGRESSION AVEC PRISE EN COMPTE D/AUTRES CLASSES
7.6.1-Génération des échantillons

Les configurations « immersion » concernent les surfaces qui ne comportent qulune
seule lacune au premier voisinage de llatome. Nous allons maintenant étendre 1[étude aux
autres classes. Pour cela, nous conservons la base dléchantillons précédents de 12500
configurations. Nous créons les échantillons des classes lacunaires en arrachant les atomes de
surface dont les positions ne figurent pas dans la classe.

7.6.2-Résultats de la régression

Nous avons réalisé un mélange des classes, de fagon a obtenir 28000 échantillons au
total. Comme 1lindique le (Tableau I1.19), le mélange de toutes les classes confondues a rabaissé
les paramétres (R, F) de la régression.

Llerreur maximale est de 11.5% avec 97.4% des clusters en dessous de la marge de
5%, et 99% des clusters en dessous de la marge de 10%.
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Casse | R | F | Tamarge demaur | régresson
[0-5] | ]5-10] | 110->
Immersion 0.9989 | 21511 100 0 0 Trés bonne
Adsorption 0.9969 | 9483 100 0 0
Creux 0.9972 | 11135 || 100 0 0 Le paramétre fixe est nul
Marche 0.9949 | 5466 || 98.7 1.3 0 Erreur maximale : 6.6%
Mélange de classes| 0.9931 | 41500 | 97.48 | 2.85 0.75 Erreur maximale : 11.5%

Tableau 11.19 : résultats de la régression pour les autres classes

Pour améliorer les résultats précédents, on peut envisager dlaugmenter le nombre de classes
pour mieux couvrir l[eéspace des configutations. Cela demanderait un examen long et fastidieux
des différents environnements. Nous avons envisagé¢ dlautres méthodes. Par exemple, nous
avons songé¢ a rajouter des descripteurs de surface, permettant de prendre en compte le taux de
lacunes. Cette idée nla pas été retenue car nous avons déja un nombre ¢levé de descripteurs. Ci-
dessous, nous présentons comment ce probléme a été résolu.

La solution que nous avons retenue est de compléter les classes précédentes avec des
configurations obtenues par un parcours systématique des différentes possibilités pour créer
des lacunes a la surface.

7.6.3-Génération diun échantillon généralisé pour les surfaces lacunaires

La solution retenue est la suivante: Le nombre de configurations possibles atome-lacune,
(Iiatome diffusant et la lacune dlarrivée ne sont pas pris en compte) est de 2'°=65536.

o1 (01 {01 [©O1 [©O1) (01 |(ON |00 [0, [(O1) [0 (01 [(0,1) |(0,1) |(0,1) |(0,1)
1 2 3 4 5 6 7 8 9 0 | 11112 | 13 | 14 [ 15 | 16

Tableau 11.20 : Tableau des sites de surface

La création dune configuration atomique de 16 positions, équivaut au nombre de manicres
nécessaires pour remplir un tableau de 16 positions avec des valeurs 0 ou 1 (Tableau I1.20),

1 étant un atome et 0 une lacune. Nous avons transformé le probléme en un cas dlanalyse
combinatoire, qui consiste a trouver llénsemble de combinaisons de bit 0,1 possibles sur un
tableau de 2 octets. Pour commencer, nous allons donner une illustration avec un cluster de 3
sites sur lequel on distribue b éléments dun systéme {atome, lacune} (b=2) ou {Fe, Cr, La}

configurations d'un

configurations d'un Lo
Sytéme a 3 éléments

Sytéme a 2 éléments

Tableau 11.20 : 2:Fe | 1:cr | o0:La

Exemple de génération de configurations t:atome| o:ta || N

pour systeme a 2 puis 3éléments 000 | 100 | 200

N est le numéro de la configuration 000 0 001 | 101 | 201
001 1 002 | 102 | 202
010 2 010 | 110 | 210
011 3 011 | 111 | 211
100 4 012 | 112 | 212
101 5 020 | 120 | 220
110 6 021 | 121 | 221
111 7 022 | 122 | 222
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Dans les tableaux ci-dessus, n est le numéro dlordre de la configuration. Pour un systéme a b
¢léments et Nis sites, il yla NMaxconf=b""* configurations possibles.

En observant chacun des tableaux, il est facile de remarquer que les combinaisons donnant
une configuration correspondent a la valeur binaire du numéro dlapparition de la
configuration dans la boucle si elle avait été utilisée. A titre dlexemple, pour n=4, la
configuration 100 peut étre retrouvée par la conversion décimal-binaire suivante:

412

| 0 | 212 Tableau I1.21: conversion décimal [ binaire du chiffre 4

0] 1]

Sinous considérons une configuration n parmi les Nmaxconf d(un cluster de Nsites (nombre
de sites), nous pouvons connaitre le type d/é¢lément dans un site s en parcourant les Nsites
comme suit :

s est l0ndice du site, n le numéro de la
configuration, Ent(u) la fonction partie enticre.
indice renvoie les valeurs 0 (lacune) ou
s=1— Indice (n,1)=modulo [Ent (-22),2] | l(atome).

21 Une autre possibilité est de réaliser le produit
s=2— Indice (n,2)=modulo [Ent (2"’2 ), 2 ] logique .

s=0— Indice (n,0)=modulo [Ent ( ”0 ), 2]
2

: indice (n,s)=n;,, .. ®s,. .
— Indice (n,s)=modulo [Ent (-1),2] (2,8) = Pinaie binaire

n ¢étant le numéro dlapparition dhne
configuration sur les NMaxconf possibles, Il est donc possible de les parcourir avec un pas
adapté. Un pas unitaire conduirait a des configurations voisines, qui ne different parfois que
par un simple ordre dl@apparition. Nous avons choisi un pas de 4 (n croissant par pas de 4) afin
de réduire les configurations équivalentes. Llalgorithme suivant a été utilisé

Algorithme de Génération des configurations lacunaires

Pour n allant de 0 a Nmaxconf-1(Par pas de 4)
Tirer une configuration dans la classe immersion
Pour s allant de 0 a Nsites-1

Indice(n, s) = Modulo (Ent (bis),b)

si indice(N,s)=0 mettre une lacune sur le site
fin pour
fin pour

Nous avons, a partir de 1[échantillon de base de la classe immersion, généré prés de 17000
«surfaces lacunaires alea», dont le taux de lacunes variait de 1 a 99%. Nous partons toujours
de la classe immersion car celle-ci a été validée comme représentative lors de nos analyses.
Un échantillon est tiré, ensuite on distribue les lacunes selon llalgorithme ci-dessus. Les
paramétres obtenus (R?=0.9922 F=14500.80) indiquent que la régression est bonne. Sur
17000 Configurations, L[érreur maximale est de 2.6%, llérreur moyenne est de 1%
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7.7 UTILISATION DES RESULTATS ET ANALYSES PRECEDENTES POUR LA
REALISATION DE DESCRIPTEURS GENERALISES A LIENSEMBLE DES
CONFIGURATIONS

7.7.1-Parameétres de la régression pour la diffusion du fer, face (100)

A partir de 1[échantillon obtenu dans llalgorithme précédent, nous avons réalisé par mélange
avec la classe « immersion », une base de 28500 individus représentative de tout llénsemble.
Comparé¢ a la régression précédente, le coefficient R reste le méme, par contre le coefficient
de Fischer a augmenté. Nous passons de F=34469.80 a F=41483. Bien que llérreur maximale
soit de 11%, nous avons toujours une erreur moyenne de 1.5%. Seuls 2.5% dlindividus ont
une erreur au-dessus de 5%, 0.04% au-dessus de 10% (voir exemple, Tableau 11.22). Les
coefficients de la droite de régression sont présentés ci-apres

Eo=-2.33

Coté atome
NbFe =0.57 NbCr =1.064
NF1=2.262 NC1=3.973 FC1=0.018 FF1=0.018 CC1=0.018
NF2=1.418 NC2 =1.740 FC2 =-0.004 FF2 =-0.002 CC2 =-0.006
NF3 =1.638 NC3 =1.953 FC3=0.000 FF3=0.000 CC3=0.001
NF4 =-0.163 NC4 =-0.673 FC4 =-0.106 FF4 =-0.108 CC4=-0.104
NF5=2.627 NC5=2.114 FC5=-0.588 FF5=-0.588 CC5=-0.588
NF6 =2.123 NC6 =1.622 FC6 =0.002 FF6 =-0.005 CC6=0.001

Col

NFb1=-0.595 NCb1=-5454 NFb2=1.709 NCb2 =0.080
NFb3=1.019  NCb3=-1.230 NFb4=1.792 NCb4 =0.968
NFb5=3.263 NCb5=3.265 NFb6=-0.036 NCb6 =-0.860
NFb7 =-1.731  NCb7=-1.728 NFb8 =0.007 NCb8 =-0.003
NFb9=-1916 NCb9=-1915 NFb10=-1.203 NCb10=-1.203

Coté Lacune
NbFe_=-0.419 NbCr_=-0.782
NF1=-3.364 NC1=-0.714 FC1=10.096 FF1=0.096 CC1=0.095
NF2=-2.241 NC2=-1.037 FC2=0.004 FF2=0.004 CC2=0.005
NF3=-0.394 NC3=0.805 FC3=0.000 FF3=0.001 CC3=-0.001
NF4=-0.035 NC4=0.336 FC4=0.050 FF4=0.051 CC4=0.050
NF5=4.986 NC5=5.360 FC5=-0.131 FF5=-0.132 CC5=-0.130
NF6=0.346 NC6 =0.716 FC6=0.004 FF6=-0.003 CC6=-0.004
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Tableau 11.22 : exemples de prédictions sur la face 100, diffusion du fer
S Valeur | Valeur
identifiant cluster calculée| prédite Erreur(%)
S30772_All-4872 2.11 2.11 0.00
$9296_Imm_2Fe-114 | 2.04 2.04 0.10
S18068_AlI-8048 2.10 2.10 0.20
S51744_Aleas_All-415 | 1.84 1.84 0.30
S41640_All-2155 1.96 1.97 0.40
$12248_AlI-9503 1.92 1.91 0.50
$22088_All-7043 1.85 1.84 0.60
S53732_Aleas_All-1301| 1.76 1.75 0.70
$3612_Imm_5Fe-82 2.11 2.09 0.80
$23988_AllI-6568 2.14 2.12 0.90
S8088_Imm_2Fe-416 | 1.84 1.86 1.00

7.7.2 Paramétres de la régression pour la diffusion du chrome, face (100)

Les calculs précédents ont été effectués dans le cas de la diffusion du fer. Nous avons ensuite
effectué les mémes calculs pour la diffusion des atomes de chrome. Aprés avoir obtenu les
paramétres (R?=0.9913, F=11264), nous avons supprimé les couples FC3 FF3 CC3 FC6 FF6
CC6. Ce qui donne (R*=0.991, F=12186.44). Les coefficients de la droite de régression sont
présentés ci-dessous :

Eo0=3.289
Coté atome
NbFe=-0.117 NbCr=0.254
NF1=-0.038 NC1=0.246 FC1=-0.001 FF1=-0.001 CC1=-0.002
NF2=-0.394 NC2=-0.473 FC2=-0.004 FF2=-0.002 CC2=-0.007
NF3=0.581 NC3=0477 NF4=0.096 NC4=-0.269 FC4=0.027
FF4=0.026 CC4=0.027 NF5=0.009 NC5=-0.357 FC5=-0.072
FF5=-0.072 CC5=-0.071 NF6=0.282 NC6=-0.089
Col
NFB1=1.522 NCB1=0.033 NFB2=0.248 NCB2=-0.226  NFB3=0.23
NCB3=-0.384 NFB4=0.809 NCB4=0.556 NFB5=-0.820 NCB5=-0.825
NFB6=-0.542 NCB6=-0.798 NFB7=0.059 NCB7=0.062 NFB8=0.004
NCB8=0.003 NFB9=0.017 NCB9=0.017 NFB10=-0.013 NCB10=-0.013
Lacune
NbFe=-0.048 NbCr=-0.001
NF1=-1.365 NC1=-0.752 FC1=-0.014 FF1=-0.012 CC1=-0.015
NF2=-0.558 NC2=-0.340 FC2=0.004 FF2=0.005 CC2=0.004
NF3=0.66 NC3=0.881 NF4=0.021 NC4=-0.022 FC4=0.006
FF4=0.006 CC4=0.006 NF5=-0.155 NC5=-0.193 FC5=-0.044
FF5=-0.045 CC5=-0.043 NF6=0.246 NC6=0.202
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7.8 EXTENSION A LA PREDICTION DES BARRIERES DE DIFFUSION EN
VOLUME, FACE (100)

La prédiction des barrieres de diffusion en volume présente moins dlobstacles car le taux de
lacunes est faible. Nous avons utilisé le cluster de référence auquel on rajoute une couche de
lacunes, par une opération de symétrie plane des atomes en dessous du plan de diffusion.

%

Figure I1.47: Le cluster de référence en volume

e Exemple d(application a la diffusion du fer

Avec ces méme descripteurs et sur la base de Iléchantillon Immersion de 12500
configurations de surface converties en configurations de volume, nous obtenons une erreur
maximale de 2.8%, une erreur moyenne de 1.01%, un coefficient de régression R=0.9672 et
un coefficient de Fischer F=2156.76.

Bien que les parametres de la régression soient moins bons que les précédents, lleérreur
maximale et l[érreur moyenne nous permettent de considérer que la régression est acceptable.
Nous avons présenté uniquement les résultats pour le Fe, tout en rappelant que le principe de
détermination des parametres pour la diffusion du Cr est le méme.

7.9 EXTENSION A LA PREDICTION DES ENERGIES DIEXTRACTION

La prédiction des énergies dleéxtraction par la MEAM sur la face 100 slést effectuée sans
difficulté. Nous sommes partis des outils précédemment mentionnés. Les descripteurs
topologiques dans le cas de la diffusion sont classés en trois groupes : atome de départ,
lacune et milieu. Dans le cas de lléxtraction, les descripteurs de l[atome, jusqulau 6™
voisinage sont suffisants. Le modele mathématique slécrit donc.

Y(xl,x2,...xn)= B, + ZBI.XI.
i=0
Ce qui donne un total de 32 descripteurs

NbFe NbCr NFx, NCx, FCx, FFx, CCx x étant un indice de voisinage compris entre 1 et
6. Dans un but de simplification, nous avons limité la description analytique de la mise en
place de la régression au cas de la diffusion précédemment abordé.
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7.10 APPLICATION A LA FACE (110) (Tableau .23 )

Energies dléxtraction : Au vu des résultats positifs des travaux sur la face (100), nous
avons appliqué la méme modele de régression a la face (110). a partir dlun échantillon de
50.000 configurations, la prédiction des énergies dlextraction pour la face (110) avec les
mémes descripteurs donne des résultats acceptables R*=0.9876 F=19796.33 (Tableau 11.23)

Les descripteurs topologiques sont présentés dans le tableau ci-dessous. Ce modele de
prédiction des énergies dleéxtraction face (110) a été plus tard intégré dans le logiciel.

Xi Fe Cr Xi Fe Cr
Eo 0.39537274 -8.22167294 CC3 0.00035454 -0.0035902
Nb_Fe 0.09042094 6.24758008 NF4 0.05636376 -6.05089051
Nb_Cr 0.09980564 7.61928455 NC4 0.05396641 -7.41384695
NF1 0.51335021 -5.55136687 FC4 -0.00097964 -0.00535773
NC1 0.47874089 -6.90293663 FF4 -0.00193766 -0.00641569
FC1 -0.01377011 -0.00985923 CC4 -0.00008043 -0.00435658
FF1 -0.01095174 -0.00703858 NF5 -0.0147808 -6.10036014
CcC1 -0.01646578 -0.01255778 NC5 -0.01341604 -7.46157987
NF2 0.42901337 -5.66578936 FC5 -0.00434362 -0.01098385
NC2 0.40555977 -7.02312179 FF5 -0.00187906 -0.00843905
FC2 -0.00927727 -0.00657569 CC5 -0.00655429 -0.0132333
FF2 -0.00956214 -0.00634259 NF6 -0.02481745 -6.13280529
CC2 -0.00931897 -0.00702902 NC6 -0.01642967 -7.48575185
NF3 0.11435327 -5.99491312 FC6 -0.0019793 -0.0050991
NC3 0.10146481 -7.36916241 FF6 -0.0015809 -0.00499177
FC3 -0.0019949 -0.00587385 CC6 -0.00285201 -0.00568714
FF3 -0.00439104 -0.00827204

Tableau 11.23 : Coefficients de Iéquation de régression pour les énergies diextraction sur la face 110

Energies dlactivation de diffusion : Pour la diffusion, la prédiction a ét¢ moins précise. En
effet, le taux dlerreur maximal avoisinait 15%, alors que sur la face (100), il est inférieur a
2%. Le probleme provient non pas de la méthode, mais de limites de la précision. Les
barrieres de diffusion sur la face (110), dans certains cas, prennent des valeurs négligeables.
Ce qui réduisait la précision lors de la détermination des descripteurs. Les parametres de
régression, dans le cas du chrome, donnent en moyenne : R*=0.84 F=1198.8

7.11 CONCLUSION

La prédiction des énergies dlactivation en fonction de la topologie des cristaux est, comme
nous lldvons vu, possible. Si cette prédiction est plus simple dans le cas des métaux purs, elle
slavere plus complexe dans le cas des alliages, car lléspace des configurations est
inaccessible dans sa totalité. Liessentiel réside donc au niveau du choix des descripteurs. Afin
de choisir les bons descripteurs, llobservation et la connaissance parfaite du cristal dans ses
¢tats énergétiques sont indispensables. Le cas actuel est une illustration: le rajout des
descripteurs de la demi-distance nécessite de savoir a llavance que le col d[énergie se situe
aux environs de la demi-distance entre les sites de départ et dlarrivée.

93



2" partie : Implémentation d e méthode de calcnl d énergies dans le cristal

8 INTEGRATION DES CALCULS DE DIFFUSION ET EXTRACTION PAR MEAM

Dans le chapitre précédent, nous avons décrit une méthodologie pour calculer les énergies
dlextraction et de diffusion a 1laide de la MEAM. Nous avons intégré ce mode de calcul dans
le logiciel écrit par M. Legrand dans lequel les énergies dleéxtraction provenaient dine
régression linéaire utilisant des calculs quantiques, les probabilités de diffusion étant fixées de
fagon empirique. Nous décrivons ici les étapes de cette intégration et les principaux résultats
obtenus.

8.1 TAILLE MINIMALE DES MODELES UTILISES POUR LES TESTS

Lors de Ilintégration, nous avons procédé a des tests aprés chaque changement de méthode,
ceci afin de nous assurer de la validité des modifications effectuées. Afin de limiter le temps
nécessaire pour ces tests, nous avons recherché la taille minimale du modéle compatible avec
des résultats valides. Pour cela, nous avons pris comme critére, 1lallure de la courbe de
passivation et testé deux tailles de modeles 10x10x10 et 25x25x25 A.

Les courbes ont été réalisées a 1[aide de 1[ancienne version du logiciel présenté en annexe 3.1.
Les résultats obtenus (Figure 11.48) montrent que le modeéle 10x10x10 est trop petit, la
passivation présentant des oscillations nombreuses et de grande amplitude. Nous avons donc
retenu le modéle 25x25x25A pour les tests.

—&— %Passivation 10-10-10
={ll= %Passivation 25-25-25

&

/

/

Figure 11.48: Evolution des taux de passivation pour modeles 10x10x10 et 25x25x25
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8.2 IMPLEMENTATION DE LA SIMULATION AVEC CALCUL DE PROBABILITES
PAR MEAM

En nous mettant dans les conditions de llancien logiciel, nous avons réalisé différentes
courbes comparatives, sur l1[évolution de la courbe de passivation. Deux cas de simulation
ont été étudiés :

. Probabilités de dissolution par méthode quantique et de diffusion par MEAM

. Probabilités de dissolution et de diffusion par MEAM

8.2.1 Calage des bornes de lilespace des probabilités
La conversion des énergies d/eéxtraction en probabilités sléffectue selon la loi de Boltzman :
P = Axe 5 Pi est la probabilité de dissolution associée a liénergie Ei. A et k sont des

constantes. A température constante, kT est remplacé par K.

La constante K est déterminée comme suit : Si nous considérons le cristal en évolution, Emax
et Emin sont les énergies maximale et minimale dléxtraction connues. Les probabilités de
dissolution dans ces conditions extrémes s[écriront.

. Pmin=Aexp(-Emax//K)

. Pmax=Aexp(-Emin/K)

Donc K=(Emin-Emax)/Ln(Pmin/Pmax) et A=Pmin.exp(Emax/K)

Clest a partir de ces relations que la probabilité de dissolution dtin atome est déterminée.

Nous avons effectué plusieurs tests sur les bornes a considérer. Certaines valeurs ont conduit
a des résultats aberrants, tels qulune passivation de 100% quel que soit le taux de Cr. Des
résultats satisfaisants (peu dloscillation, transition aux alentours de 17%) ont été obtenus
pour deux valeurs de Pmin:0.4 et 0.5 (voir Figure I1.49)

e bl 0 |2 QU aRtiqu e
sl iffuzion beam Prmin=0.4]

diffusion bdeam Pmir0.5

Figure 11.49 Influence des bornes de llespace de probabilités sur la courbe de passivation

Pour une valeur Pmin de 0.4, la courbe de passivation présente une zone de transition
nettement rallongée, avec un plateau entre 14 et 16. Par contre, la courbe de passivation
obtenue pour un Pmin de 0.5 présente une zone de transition plus étroite et une allure plus
proche des courbes issues du précédent modele!®***. Dans la suite de nos tests, la valeur de
0.5 a été adoptée pour la réalisation des courbes de passivation.
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8.2.2 Simulation avec calcul de probabilités de dissolution par méthode
quantique, probabilités de diffusion par MEAM

Nous avons introduit le calcul des barriéres de diffusion par calcul direct des énergies
des états initial, final et de transition. La formule utilisée pour 1[évaluation de la barriére tient
compte de I[état final. Ainsi, les transitions qui diminuent I[énergie du systéme sont
systématiquement réalisées. Si par contre une transition augmente 1[énergie du cristal, elle est
soumise a un tirage probabiliste. Sa probabilité de transition calculée a partir de la barriére
dlénergie, est comparée a un nombre aléatoire tiré entre 0 et 1. LIévénement est réalisé si la
valeur de ce nombre est la plus élevée.

La figure I1.50 montre un parallélisme entre les deux modeles. En effet, la largeur de
la zone de transition est identique, ainsi que les oscillations a 17%. Notons toutefois que le
calcul des probabilités de diffusion se fait par la méthode quantique. Dans le but
duniformiser les calculs dans le logiciel, les calculs de probabilité de dissolution par méthode
quantique ont été remplacés par la méthode MEAM.

-t Mo I précédert (Extraction Quantique Difiusion E mpiique)
il Extraction Quantique Difision Meam (Pmir=0.9)

Figure 11.50 Influence des bornes de llespace de probabilités sur la courbe de passivation

8.2.3 Simulation avec calcul de Probabilités de dissolution et diffusion par
MEAM

Nous avons vu dans la premicre partie qulil était possible dléffectuer un calcul dlénergie
dlextraction par la MEAM et un modé¢le de régression linéaire a base de calculs MEAM. Le
remplacement du code de prédiction a base de calculs quantiques a été effectué au profit des
calculs par la MEAM. Dans les mémes conditions aux limites de 1léspace des probabilités, la
courbe de passivation obtenue est présentée dans la figure 11.51 ci-dessous.

—4— %hdodéle quantique |
|~ diffus ion hdeam P mine05

Figure 11.51 Simulation avec diffusion et dissolution MEAM, pour une mémes borne Pmin=0.5
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La courbe de passivation obtenue montre une zone de transition linéaire. Les allures linéaires
de la zone de transition sont dues au paramétrage des bornes de liéspace des probabilités. Le
redressement de la courbe nécessite dlautres calages du parametre Pmin.

Nous constatons donc que les allures de la courbe de passivation restent fortement
dépendantes du choix des bornes de lléspace probabiliste. Cette dépendance est fortement
génante dans la mesure ou certaines modifications de base (méthode de calcul dlénergie par
exemple) sont susceptibles de donner des résultats pas toujours cohérents avec lléxistant. Une
faible probabilit¢é minimale conduit a des zones de transitions plus étroites, et un décalage plus
¢loigné du seuil de passivation. A llinverse, une zone probabilité de transition €élevée conduit
a une zone de transition plus large et un seuil de passivation plus rapproché

8.3 COMPARAISON DES PROBABILITES DE DIFFUSIONS CALCULEES AUX
DONNEES EMPIRIQUES

Le calcul des probabilités de diffusion par MEAM a été  effectué¢ de la méme manicre
que celui des probabilités dleéxtraction par calculs quantiques. Le recensement des différentes
valeurs d[énergie dlactivation de diffusion a conduit aux limites suivantes (Tableau I1.24) :

Energie de diffusion Probabilité
minimale 0.00 eV 0.99¢V (maximale)
maximale 3.80eV 0.18eV (minimale)

Tableau 11.24 : valeurs extrémes des barriéres diénergie de diffusion

Nous rappelons que les probabilités moyennes de diffusion dans les précédents travaux
avaient été fixées a 0.65 pour le fer, est 0.40 pour le chrome. Afin de comparer ces valeurs
empiriques aux valeurs calculées, un suivi des probabilités moyennes au cours des
simulations. 5 tests ont été réalisés sur chaque concentration FexCr (x=12,14,16,18,20,22).Les
cardinaux de chaque valeur de probabilité tirée ont ensuite été calculés.

Card(Pi)={nombre de tirages de Pi sur l[énsemble des tests FexCr, 12<=x<=22 }.

Les fréquences sont calculées selon la formule suivante :

Nombre d'occurences dela probabilité i

Fréquence(Pi) =

Nombre total de tirages

Les résultats obtenus sont similaires a ceux décrits dans le chapitre 6 de cette seconde partie. En
début de simulation, les atomes de chrome en plus faible concentration ont une vitesse de
diffusion plus élevée que les fers. Au fur et a mesure que les ilots dloxyde se forment, la
diffusion des chromes devient de moins en moins rapide, au profit des fers qui peuvent
cependant étre piégés. Ainsi, vers la fin de la simulation, ce sont les atomes de fer qui diffusent
les plus rapidement. Ce comportement sera contrasté entre un cluster a faible concentration de
chrome (12%) et un cluster a forte concentration de chrome (22%)

En observant les courbes de la figure I1.52, on peut constater que les plus fortes fréquences se
situent dans une plage allant de 0.60 a 0.87 pour le fer, et de et de 0.35 a 0.95 pour le chrome.
Le constat remarquable est que les bornes inférieures des plages de probabilité sont a 10%
pres, égales aux valeurs probabilités empiriques.
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) [Evolution des Fréquences Moyennes de Diffusion (Fer) dans FexCr, x={12,14,16,18,20,22} |
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Figure 11.52 a Evolution des fréquences de probabilité : cas du fer

‘ Evolution des Fréquences Moyennes de Diffusion (Chrome) dans FexCr  x={12,13,14,15,16,17,18,19,20,21,22} I
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Figure 11.52 b Evolution des fréquences de probabilité de diffusion : cas du chrome

8.4 CONCLUSION : NECESSITE DE LA SIMULATION MONTE CARLO
CINETIQUE

En conclusion, nous constatons que le seul fait dlavoir introduit la MEAM ne conduit pas a
des conditions optimales. En effet, les allures des courbes de passivation restent fortement
dépendantes dlautres aspects semi-empiriques, notamment les bornes de lléspace des
probabilités. Clest pourquoi la suite de ce travail consiste en une amélioration des bases de la
KMC mises en place dans le précédent modele.
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CONCLUSION SUR LA SECONDE PARTIE

La seconde partie de ce travail nous a permis de valider un certain nombre de régles, de facon
précise pour certaines et approximatives pour dldutres. Clest le cas du piégeage des atomes de
fer. Lieffet de piegeage ¢était tenu comme absolu, quelle que soit le micro état dans lequel se
trouvaient les atomes de fer. Actuellement, nous voyons que lleffet de piégeage intervient
plus efficacement lors de petites agglomérations dlatomes de fer qui se retrouvent dans des
clusters de chrome. Par ailleurs, la confirmation du principe de diffusion préférentielle des
atomes de chrome est en conformité avec les dernieéres publications scientifiques. Par
exemple, Pontikis et a/** ont réussi & simuler par la méthode MEAM, la précipitation des
alliages fer-chrome.

Llefficacité de la méthode MEAM en physique du solide et métallurgie reste ainsi dlactualité.
Il est cependant important de rappeler que chaque méthode de calcul théorique possede un
domaine de sensibilité et une marge dlerreur par rapport a lléxpérience. Ainsi, nous avons pu
constater que les conditions optimales de simulation de la DFT ne sont pas toujours identiques
a celle de la MEAM ; ceci bien que chacune des deux méthodes donne des résultats se
trouvant dans une marge acceptable par rapport a llexpérience.

I est tout aussi important de parler des phénoménes de relaxation des couches superficielles.
Nous avons montré que les résultats obtenus avec des couches non relaxées, présentaient
parfois des écarts avec les couches relaxées. Néanmoins, dans un logiciel de simulation, il
nleést pas possible dlénvisager des phénomenes de relaxation, a cause de la longueur des
calculs. La MEAM offre llavantage d[étre moins sensible que la DFT aux légeres variations
de la géométrie.

Enfin, la prédiction des barrieres de diffusion et dlextraction a lldide de descripteurs
topologiques est un aspect trés important pour réduire les temps de calcul. Notamment dans
le cas des simulations Monte Carlo Cinétique. Les prédictions sur la face (100) pour le cas de
la diffusion sont meilleures que celles sur la face (110). Cet écart ne remet nullement en cause
la nécessité¢ des méthodes de prédiction, telles que llutilisation de descripteurs topologiques.
En effet, le résultat final dépend du choix judicieux des parametres ou du modele
mathématique utilisée. En se basant sur le fait qulun modele de régression linéaire nlést quun
cas particulier des réseaux de neurones, il serait intéressant, dans les améliorations futures,
dlexplorer cette derniere méthode.

Figure 11.53: Le modéle de régression multilinéaire: un cas particulier des réseaux de neurone

Xi

X

Du point de vue de la dynamique de simulation, le passage a la méthode Monte Carlo
Cinétique permettra de réduire nombre de paramétres empiriques ou semi-empiriques
introduits pour la gestion du calcul des probabilités de réalisation de certains évenements.
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INTRODUCTION

Le chapitre précédent a décrit 1lintégration dlune méthode de calcul des énergies de
diffusion et de dissolution utilisant la MEAM. Cet apport a permis de calculer les probabilités
des deux types de processus fondamentaux en tenant compte de llénvironnement local et en

utilisant la méme méthode de calcul de 1(énergie.

Malgré cet apport, le modele de M. Legrand comporte des limites. Ainsi, le calcul des
probabilités impose le choix des bornes Pmin et Pmax, ce choix conditionnant llallure des

courbes cinétiques de passivation

Par ailleurs, la dynamique de simulation utilisée présente plusieurs inconvénients.
Outre le taux de rejet élevé, les temps de simulation demeurent basés sur le nombre
dlitérations, ce qui rend délicat la prise en compte du temps expérimental réel. Nous avons
donc remplacé la dynamique utilisée dans le modele de M. Legrand par une dynamique

Monte Carlo Cinétique (KMC)

Les concepts de base de cette méthode seront exposés dans la premiere partie de ce
chapitre. Nous aborderons ensuite son implémentation dans le logiciel SIMCOR, en
présentant les difficultés rencontrées et les solutions adoptées. Les résultats obtenus seront

ensuite présentés et analysés dans la dernicre partie du chapitre
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1-LES METHODES DE SIMULATION ATOMISTIQUE

Les deux principales techniques utilisées dans le domaine de la simulation en physique
de la matiere condensée sont la Dynamique Moléculaire et la méthode de Monte Carlo avec
ses variantes (Monte Carlo Métropolis, Monte Carlo Cinétique).

1.1.DYNAMIQUE MOLECULAIRE

La dynamique moléculaire est une méthode déterministe qui consiste a étudier les
trajectoires temporelles dlun systéme dlatomes en interaction, en appliquant les lois de la
mécanique newtonienne. Chaque particule est considérée comme une masse ponctuelle dont
le mouvement est déterminé par I'ensemble des forces exercées sur elle par les autres atomes.
La méthodologie implique deux étapes:

e Llimplémentation dlun modéle énergétique, permettant de calculer 1/énergie totale E
d'interaction du systéme (Lennard Jones, MEAM etc.). Ceci permet de déterminer les
forces Fj sléxercant sur chaque atome de coordonnées r; (Xi, yi, zi) de masse m; au temps t

oE (1) _ OE,, (1) g+ oE (1) e_) N oE (1) ;

N i j k

ari(l‘) 8)(?[(1‘) ayi(t) aZi(t)

e Llimplémentation et la résolution dlun modele cinétique, précisément llintégration des
équations de Newton. Au temps t, chaque atome i subit une accélération y; reliée a la
force.

_Fi= grad[E, ()], =

) - -
= - d-r(t) > dv,
E:miyi:mi—z avec 7/1‘:_

dt dt
En général, la trajectoire est subdivisée en une série d'états discrets séparés par des intervalles
de temps tres courts At. Pour chacune de ces étapes, 1intégration de 1[équation du mouvement
est réalisée grace a llalgorithme de Verlet.

N
2
i

r(t+At)=2r,(At) + r,(t — Ar)
A

m.

b dt?

N
= F;(rz) =m, hmAt—>0

d'ou ”}([+At):2”}([)—2l”i(l‘—Al‘)+ 1( )Al‘2
m

i

Si nécessaire, les vitesses, qui nlapparaissent pas explicitement dans 1/équation, peuvent étre
calculées a llaide de la formule

i (t+ A (t - Ar)
2At

L'énergie totale du systéme doit étre conservée durant la simulation. La température ou
agitation thermique est liée a I'énergie cinétique des atomes par la loi dléquirépartition

Ek T—ﬁ:lmv2
) B ) ivi

v, (1)
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1.2 METHODES MONTE CARLO

On regroupe sous le vocable de méthode de Monte Carlo, une série de méthodes visant
a calculer une valeur numérique en utilisant des processus aléatoires.

Dans le cadre des simulations
f—t ' atomistiques, llobjectif est de générer
- un ensemble de  configurations

'____, pam—_——— représentatives du systéme (figure III-

| | 1), permettant de calculer les grandeurs

F thermodynamiques par une estimation
de la wvaleur moyenne sur les
configurations générées

figure lll-1 Extraction de sous-univers dans un ensemble

Soit un systtme a N particules pour lequel on sait calculer 1iénergie E pour une
configuration donnée, avec X(p",r") llénsemble des 3N positions pour une configuration, p la
quantité de mouvement, r le vecteur position. On considere que la probabilité dloccurrence p

dune configuration N dans 1[éspace des configurations suit une loi de Boltzmann :
_E@YY)
p(p",r¥yxe M
La valeur dune grandeur thermodynamique X, sera donnée par une moyenne pondérée par la
densité de Probabilité

<= [[[ [l @ x o = [T - exp- P g

Le dénominateur Z est la fonction de partition du systeme. Le calcul de Z et des grandeurs
moyennes thermodynamiques s obtient par une intégration sur l[éspace des phases (espace de
dimension 6N défini par lliénsemble des coordonnées de position et des quantités de
mouvement)

2N D)= [ [ ar expt- £,

La fonction de partition permet de calculer différentes grandeurs thermodynamiques telles
que :

2
vk g2 902y, 02 cVz(Z—ﬂ

Z oT oT oV

Les termes U, H, C, mentionnés ci-dessus sont respectivement l[énergie interne, 1(énthalpie et
la capacité calorifique a volume constant.

Dans la pratique, nous sommes incapables de déterminer directement la fonction de partition
ou llintégrale de configuration d/un systéme de N particules.

La méthode de Métropolis (décrite au paragraphe 1.4) permet dlévaluer ces intégrales
multidimensionnelles, en générant un ensemble de configurations de basse €nergie qui sont
celles contribuant le plus a 1lintégrale. Les configurations générées par les méthodes Monte
Carlo sont de type chaine de Markov, concept qui sera développé dans le paragraphe suivant.
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1.3 CHAINES DE MARKOVI1:21

Considérons un ensemble statistique en évolution (par exemple un cristal dans lequel des
atomes diffusent). Appelons {X;}, la configuration du systeme a 1létape i. On peut définir
dans {Xj}, des transitions (une transition est un processus ¢lémentaire que peut subir le
systeme dans la configuration 1). Dans le cas dlun alliage binaire, les processus a considérer
sont de nature physico-chimique (dissolution, oxydation, etc.) susceptibles de se produire au
niveau atomique. La réalisation dlune transition (par exemple la diffusion dun atome) fait
passer le systeme dune configuration {Xi} a une autre configuration {Xj:;}.L[évolution du
systetme est de type Markovien si la suite des configurations {Xi} vérifie les propriétés
suivantes:

e Chaque configuration X;du systeme ne dépend que de la précédente X;

e Chaque nouvelle configuration X; du systéme appartient a l(espace des configurations {X},
clest-a-dire l[énsemble des configurations réalisables : {X;, X5,[] X ,}

e Si Pij(Xj 2 X) est la probabilité de transition du systéme de 1[état X; vers 1létat X, le
processus conserve la probabilité totale, clést-a-dire X Pij(X; 2 Xj) =1

[Pij] est la matrice de transition du systéme, pour une configuration donnée. Un élément
Pij de la matrice donne la probabilité de transition Pij(Xi—=>Y]j) dlun état i a un état j. Une
chaine de Markov ergodique est une chaine dans laquelle chaque état peut étre atteint a partir
dun autre état

Transition4 > 5 Transition2 > 5
Transitions
possibles @
—

Etat initial @ @
O @
‘m @ - Transition6 > 5 Transition8 > 5
@ O

@O®
atome Lacune
o0 ol

Figure 11l-2 Exemple de transitions dans un cristal siége diune diffusion atomique. Quatre diffusions sont
possibles pour les atomes premiers voisins du site lacunaire (5)

OO
000
©00

1
000
000
O006

Dans llexemple ci-dessus (Figure Ill-2), on part d(un cristal dans une configuration X;. Si seuls
les processus de diffusion sont pris en compte, il y a quatre transitions possibles pour le
systeme.

On appelle W(i, t) la probabilité du systeme d'étre dans la configuration i au temps t. Le
processus Markovien implique que la probabilité d'aller dine configuration i au temps t vers
une configuration j a l'instant t+1, ne dépend pas des configurations du systeme pour des
instants antérieurs. Appelons P (i), la probabilité de transition i=>j. L'équation d'évolution
du systeme est donnée par 1'équation maitresse suivante:

W(i,t+1)=W(i,0)+ Y [P(j > iW(j.t)- PG — jW(,1)]
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1.4 METHODE DE METROPOLISP5678]

La méthode de Monte Carlo Metropolis a été introduite en physique de la matiere
condensée par Metropolis et al.’). Sa mise en Cuvre nécessite de parcourir 1iéspace des
configurations et un modele de calcul diénergies des dites configurations. Ci-dessous, nous
décrivons les étapes de réalisation.

1.4.1-Construction des chaines de Markov

Comme indiqué plus haut, on construit une chaine de Markov par une succession de
configurations

Xié Xi+ > Xi+2 > 0.2 Xa

La chaine de Markov construite doit étre ergodique, ceci signifie que le nombre de
déplacements acceptés quittant 1(état 1 doit étre exactement égal au nombre de déplacements
conduisant a [état i a partir de tous les autres états j (Figure I1I-3)

L

J\i zpi])zj(Xi_)Yj)zzpjljji(yj_)Xi)
/ i J

/N

Figure I1I-3 Chaine ergodique
Avec

P;; probabilité de transition de 1[état 1 vers j, p' la densité de probabilité du systéme d(étre a
1létat i

P;; la probabilité de transition dlun micro état j vers 1, p' la densité de probabilité du systéme
d[étre a 1[état j

Uj, U; les énergies internes du systéme aux états i et j.
pi et pj sont liées a U; et U; par les relations

U. U ;
=exp|l ——— | et C=exp| ——= k étant la constante de Boltzmann
o} p( ij p; p( kTJ ( )

La probabilité de transition de 1 a j sera donnée par
p. U,-U, AU,
P, =—=exp ————— |=exp| - avec AU, =U, -U,
p; kT kT

Dans la méthode de Métropolis, les éléments Pij de la matrice de transition sont calculés selon
des régles tres simples:

. P,
St pj<pi Pij:_j i

Pi

Si p;>=p; P =1 et P,.:&
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1.4.2 Algorithme de Métropolis

Nous allons a présent expliquer comment, dans la pratique, les essais de passage de
1[état 1 a 1[état j sont acceptés ou rejetés. En effet, le processus stochastique élémentaire dans
un algorithme Monte Carlo Métropolis par chaine de Markov, est la succession de deux
étapes:

a) a partir d'une configuration i, on tire au hasard une configuration j.
Pour une simulation a déplacements continus, llévolution est obtenue par un
déplacement au hasard des particules. Si ce déplacement vaut au maximum Ormax,

nous aurons rz’i] = rix +(2§ _1)6rmax rz{] = riy +(2§ _1)5rmax riil = riz +(2§ _1)5rmax
€ est un nombre tiré aléatoirement entre O et 1. Dans le cas lacunaire, le changement
de configuration consiste en des déplacements dlatomes vers des lacunes

b) cette nouvelle configuration est acceptée selon les conditions suivantes :

e Si Ui<=U;j, on considere que P;=1, 1[événement est réalisé, et le systéme passe de
1[état 1 a 1[état j

kT

Dans ce dernier cas, 1[événement est probabiliste. Pour décider, on génere un nombre
aléatoire x compris dans llintervalle [0,1], dans une distribution uniforme.
- si X <= Pij, la transition i->] est réalisée
- si x >Pij, la transition i->] est refusée et on tire au hasard une nouvelle
configuration.
Llillustration graphique est donnée dans la Figure lll-4 ci-dessous

1y U.-U.
e Si U>Uj on considere P, =P(X,>Y,)= exp[— ;}

My

loujours
accepté :
accepté

e

0 e

0

?—'4 A -+-|

Figure Ill-4: Espaces de probabilités dans un algorithme de Métropolis

1.4.3 Limites de llalgorithme de Métropolis

Malgré llefficacité de cet algorithme, dans certaines simulations numériques en physique
des matériaux, l(algorithme de Métropolis présente certaines limites :
e Le taux de rejet lors du tirage des transitions peut parfois étre €leve, ce qui peut conduire a
ralentir énormément l[évolution du processus
e Le temps pris en compte est un nombre dlitérations et ne correspond pas a un temps réel.
Si cet aspect est moins génant dans le cas ou tous les processus auraient la méme valeur
dlénergie dlactivation, de gros écarts peuvent Etre obtenus quand plusieurs processus a
paysages d[énergie variés sont présents dans la simulation.
Dans la suite, nous verrons que la simulation Monte Carlo Cinétique permet de
contourner ces deux inconvénients de la méthode de Métropolis.
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1.5 LA SIMULATION MONTE CARLO CINETIQUE!#? 10- 11, 12,13, 14]

1.5.1 La méthode

La méthode de Monte Carlo Cinétique, Kinetic Monte Carlo (KMC) en anglais, est une
méthode de Monte-Carlo permettant de simuler 1lévolution dun systéme qui est le siege de
processus se produisant a des vitesses connues. Elle permet de gérer un temps KMC qui peut
étre relié au temps expérimental, permettant ainsi une comparaison avec les cinétiques
expérimentales.

Contrairement a la méthode de Métropolis dans laquelle les évolutions sont liées a des
variations aléatoires des positions qui nlont pas nécessairement de sens physique précis, la
KMC est basée sur le recensement des processus physiques élémentaires pouvant se produire
dans le systeme. Chacun de ces processus i est associé¢ a une énergie dlactivation Ei (Figure llI-

5) et une vitesse vi donnée par la relation:
—Ei
— kT
vV, =Vv,.e

d

Figure 11I-5 Diffusion diun atome soumis a une barriére diénergie. En a) il sfagit diune diffusion & gradient diénergie
positif. Une fois en b), liatome peut subir une diffusion a gradient diénergie négatif

Tout comme dans llalgorithme de Métropolis, nous avons une équation Maitresse:

% = P(i — jW (i,t) + Y. P(j — )W (j,1)

W (i, t) est la probabilité du systéme d'étre dans la configuration i au temps t.

P(i->j) est la probabilité de transiter d[une configuration i au temps t vers une configuration j
at+l

La probabilité dune transition est obtenue par le rapport entre la vitesse du processus associé
a cette transition et la somme des vitesses des processus de toutes les transitions possibles de
la configuration

Ei

P v, xek v,
i, -E N
txew Y
ije Vj
j=1 Jj=1

En général, les processus élémentaires et les probabilités associées sont recensés dans un
catalogue. Ce dernier est traité par un algorithme qui déterminera la transition a réaliser. Nous
présentons dans la suite les algorithmes les plus utilisés.
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1.5.2 Les algorithmes usuels de la KMC

La simulation Monte Carlo Cinétique comporte plusieurs variantes, basées sur llalgorithme de
sélection des processus ¢lémentaires. Nous citons ci-dessous les algorithmes les plus utilisés
ces dernicres années.

e Algorithme Primaire ou simple
e Algorithme Bortz-Kalos-Liebowitz (BKL) "’

e Algorithme Bortz-Kalos-Liebowitz (BKL) par méthode des classes.
Le point commun de ces algorithmes repose sur le calcul des probabilités de transition, et
le calcul du temps. La grande différence réside au niveau du choix du processus élémentaire

(transition) a réaliser a chaque étape de 1lalgorithme. Nous allons dans la suite analyser ces
algorithmes, et préciser le choix effectué pour la suite de ce travail.

1.5.2.1 Llalgorithme simple

Encore appelé algorithme primaire, il est trés facile a implémenter. Le schéma est le

suivant:
Soit X= {Xi}, llensemble des évenements possibles sur llunivers des processus
e Recenser llénsemble des transitions possibles du systeme (ici le cristal)
e (alculer la probabilité Pi associée a chaque transition 1
e  Tirer au hasard un événement i dans lnivers
e  Générer un nombre aléatoire r, 0<r<1, suivant une distribution uniforme
e Comparer la probabilité de transition Pi de 1[événement a la valeur du nombre aléatoire r
génére.
si Pi>r

e Réaliser 1[événement

e Tirer un nombre aléatoire r; et calculer le pas de temps associé a 1/évenement (le

calcul est expliqué au paragraphe 1.5.3). Lldjouter au temps KMC cumulé
e Mettre a jour le catalogue des processus.

e Dans le cas contraire, ne pas réaliser 1/événement et tirer un autre nombre

La boucle est ainsi répétée jusqula ce qulil nly ait plus d[événement, ou bien que la condition
dlarrét fixée soit atteinte. Cet algorithme est assez proche de celui du modele de M. Legrand,
avec deux différences. En effet, dans le modele de M. Legrand, les événements sont dine
part classés en deux groupes (diffusion et dissolution) et, dlautre part, il nly a pas de gestion
du temps en relation avec les vitesses de processus

Dans le cadre de la simulation des croissances cristallines ou de la corrosion métallique, cet
algorithme est peu utilisé car le taux de rejet élevé ralentit le déroulement de la simulation.

1.5.2.2 Algorithme BKL

Cet algorithme présente 1/avantage de ne permettre aucun rejet, car un événement est réalisé a
chaque itération. Voici les différentes étapes:

Soit {Xi}, une configuration du systéme (ici le cristal) i au temps t.
e Recenser llensemble des transitions possibles du systéme
e (alculer la probabilité associée a chaque transition

e  Ordonner les transitions par ordre croissant de probabilité
{X}:{Xl, X, Xl’l} . Avec P1<P,<P;] <Pn
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e  Générer un nombre al€atoire compris entre 0 et 1, suivant une distribution uniforme

e Effectuer une boucle sur les n processus, dans llordre croissant des probabilités, en
effectuant une sommation des probabilités P(i) de chaque processus ¢élémentaire 1.
Llévénement s réalisé est celui pour lequel nous avons

> P(i)>r

e Effectuer une mise a jour du catalogue des processus

e Tirer un second nombre aléatoire r;, et calculer le temps KMC associé (voir paragraphe
1.5.3). Ce temps KMC est ajouté au temps total cumulé. 7, = =T, + AT

— % Cumulé

Cet algorithme permet de contourner le probléme de taux de rejet rencontré dans llalgorithme
primaire. Cependant, le fait de parcourir llensemble des événements dun processus en testant
la condition de sélection implique une recherche linéaire, dlou un temps de calcul non
négligeable. Un autre aspect important est le cas ou des processus ont la méme probabilité de
transition. Dans ce cas, le choix de processus équiprobables devient biaisé, car il sera effectué
selon 1lordre de tri, et non plus de fagon aléatoire. Pour pallier a ces inconvénients, il existe un
algorithme de classes plus efficace!'”

1.5.2.3 Algorithmes (BKL)-Méthode des Classes !>

Un algorithme plus rapide que les deux précédents consiste a regrouper les éveénements
individuels par classes (C;, C,[1 C,). Ces classes peuvent étre réalisées de différentes
manieres :

e groupage selon le type dlévénement (diffusion, dissolution, etc.)

e groupage selon les intervalles de probabilité de transition (Figure I11-6)

e ctc.
Le poids de chaque classe est une sommation des probabilités de ses processus ¢lémentaires.

Prrasse(y = ZP(i) m étant le nombre d(événements dans la classe
i=1

Lhivers de départ U1 3 n processus  n=Cardinal(U1)

Pl e | I | 1 e
Univers dérwk U2 3 m classes Cdeprocessus  me Candinal(LE) = sommiei Card inal(Ci)) Legende
FiC1) | x| Pl F{Cm) I e || Qe | proessus |

Figure I1-6 Exemple de fragmentation diun univers en classes

Les différentes séquences de llalgorithme sont les suivantes :

e Recenser llensemble des transitions possibles du systeme (ici le cristal)
e Calculer la probabilité associée a chaque transition

e  Grouper les processus par classes, et trier les classes par ordre croissant
e  Générer un nombre aléatoire r compris entre 0 et 1.

e  Choisir la classe j non vide pour laquelle on a
P

Classe(j) <=r< P

Classe(j+1)
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e Tirer un événement dans la classe, soit au hasard, soit par un processus de sous-classe
dans le groupe choisi.

e Réaliser la transition associée

e Tirer un second nombre aléatoire r, et calculer le temps KMC associ¢ et l(ajouter au
temps KMC cumulé

e  Mettre a jour le catalogue des processus

1.5.2.4 Choix d[un algorithme

Le choix dlun algorithme Monte Carlo Cinétique est un travail trés important qui déterminera
le temps et llorientation dynamique de la simulation. Dans la suite, nous avons implémenté
1[algorithme utilisant la méthode des classes.

1.5.3 Calcul du temps KMC

Dans les simulations Monte Carlo classiques, le temps de simulation est calculé par une
multiplication du nombre dlitérations par un pas fixe appelé¢ Tyc. Le temps global ne
dépendra donc que du nombre dlitérations en fin de simulation. Si les événements ont tous la
méme vitesse, la fixation dun pas de temps nlést pas trés génante. Clést par exemple le cas de
la simulation de la diffusion en volume dlune lacune dans un cristal. Mais en général, les
temps de réalisation des différents processus au cours diune simulation présentent des
écarts!'?

En effet, dans la majeure partie des cas, les transitions ne se réalisent pas toutes a la méme
vitesse. Dans le cas de la simulation de phénomenes de corrosion et passivation, les vitesses
des différents processus sont parfois tres différentes. Par exemple, nos calculs MEAM ont
montré que les vitesses de diffusion de surface sont trés supérieures aux vitesses de diffusion
en volume, et de loin supérieures aux vitesses de dissolution. Dans ce cas, le calcul du temps
de simulation se fera d line autre maniére.

Fichthorn et a/!”! ont montré quion pouvait considérer la réalisation de chaque événement
comme un processus de Poisson. Le temps moyen est alors 1linverse de la vitesse totale!'*"

<T>=1 Zvi .

i=1
Pour chaque transition i, on génére un nombre aléatoire r []0,1] . Le temps associé a la
transition i>jest AT, "/ =< T > In(r) = _—lﬂx In(r)

KMC
i=1

Le temps KMC cumulé est augmenté de celui de la transition 7}, =T,

Cumulé

+ AT
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2. IMPLEMENTATION DE LA KMC POUR NOTRE MODELE

Il est important de définir le modele physique sur lequel seront portées les différentes
évolutions du systeme. Une fois le modele défini, il faut réaliser la liste des processus
susceptibles de faire évoluer le systéme

2.1 LE MODELE DE SIMULATION ET CHOIX DE PROCESSUS

Le modéle utilis¢ (Figure IlIl-7) est le méme
que précédemment. La face dlattaque du
modele FexCr (12<=x<=22) est une face
(110) perpendiculaire a llaxe z

Les tests ont été effectués sur un modele de
taille 25Ax25Ax25A.

Ceci est la taille minimale pour avoir des
résultats acceptables

Figure I1I-7 Modéle dialliage FeCr utilisé pour la simulation

Dans le modéle actuel, les processus retenus sont les suivants :

e Diffusion de volume et de surface dlun atome vers une lacune au premier voisinage.
e Dissolution dun atome de surface
e Blocage dlun atome de Chrome ou Fer

Pour tous les processus (diffusion, dissolution), le facteur pré exponentiel a été pris égal a
10", bien que pour la dissolution, certains auteurs [ ont indiqué qulil peut étre moins élevé.

2.2 LE CATALOGUE DES PROCESSUS

2.2.1 Description

A chaque itération, tous les processus élémentaires sont recensés dans un tableau (Tableau I1I-
1) nommé catalogue des processus. Les processus de blocage étant considérés comme
instantanés, leur réalisation est immédiate. Cleést pourquoi ils ne figureront pas dans le
catalogue

Catalogue des Processus pour notre modéle soumis a la diffusion et a la dissolution

Processus Type Atome Lacune Energie Variation
(départ) (arrivée) dlactivation dénergie

1 1 Ediff 1 AE4

2 diffusion 0 2 Ediff » AE

I I . .

m 1 Ediff m+1 AER

m+1 2 Ediff m+2 AEm+

m+2 diffusion 3 Ediff m+3 AEm+o

. I

n dissolution 0 AE,

Tableau IlI-1 0 Structure du catalogue des processus
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La premiere colonne est la liste indexée des processus recensés. Le type de chaque
processus est indiqué dans la seconde colonne. Il peut slagir diine diffusion ou dine
dissolution. La troisiéme colonne précise la position du site de llatome concerné par
llévénement. Il slagit du numéro du site dans le modéle, dont de plus amples détails seront
trouvés en annexe 3.1. Dans le cas dune diffusion, la position dlarrivée (lacune) est indiquée
dans la quatriéme colonne. Dans le cas dune dissolution, il nlexiste pas de position dlarrivée,
et dans ce cas, la case contient la valeur 0. Les énergies d/activation associées sont présentées
dans la cinquiéme colonne, tandis que la variation d[énergie du cristal entre les deux
configurations est indiquée dans la sixiéme (6°™) colonne. Le catalogue ainsi construit est
passé a llalgorithme d[évolution qui détermine le processus a réaliser.

2.2.2 Optimisation de la mise a jour du catalogue des processus

La méthode développée pour accélérer la mise a jour du catalogue est la suivante: le
nouveau calcul des barricres associces aux transitions dlun atome nla lieu que si le dernier
événement réalisé a eu lieu entre son 1% et son 6°™ voisinage (Figure I11-8). Avant la réalisation
dlun évenement, un tableau nommeé Modifiable est initialis€ a 0 pour tous les atomes. Lors de
la transition, les atomes du 1% au 6 des sites impliqués dans la transition se voient affecter
leur valeur Modifiable a 1. Le catalogue de llitération suivante reprend tout dlabord les
évenements liés aux atomes de la dernicre itération dont le «modifiable» vaut 0. La mise a

jour du catalogue sleffectue ensuite pour les atomes dont «modifiable» vaut 1

Figure 11I-8 Cercle (en rouge) illustrant le 6¢me voisinage de llatome en (1). Une dissolution de liatome en (1)
ne modifie pas les énergies dlactivation des processus hors du voisinage, en (2) par exemple.

2.3 IMPLEMENTATION DIUN ALGORITHME RECURSIF DE CLASSES

2.3.1 Calcul des probabilités relatives

Le calcul des probabilités relatives sieffectue a partir du catalogue de processus. Pour
chaque éveénement i, de vitesse vj, la probabilité¢ P; sera Pi=vi/Viotate. Viotale €St 1a somme des
vitesses des évenements du catalogue (voir paragraphe 1.5.1).

2.3.2 Lialgorithme des classes au premier niveau (1°" itération)

Une fois les probabilités relatives connues, les événements sont répartis en 10 classes comme
le montre le Tableau III-2 ci-dessous.

Classe 0 1 2 3 4 5 6 7 8 9

intervalle

de [0 ©0.1[{[0.1 =0.2[|[0.2 =0.3[[[0.3 =>0.4[|[0.4 =>0.5[|[0.5 —=0.6[|[0.6 =>0.7[|[0.7 =0.8[({[0.8 =0.9[|[0.9 =>0.1]
&probabilité

Tableau IlI-2 Intervalles de probabilités dans lesquels se situent les événements de chaque classe
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Llobjet classe: Une classe est un objet composé dun ensemble de processus élémentaires et
une propriété qui est llintervalle de probabilité de ses événements. Chaque classe ¢ est
caractérisée par une borne supérieure (BorneSup(c)), une borne inférieure (Bornelnf (c)), une
amplitude Delta (qui vaut 1/10), sa probabilité et le nombre d/évenements qulélle contient. La
probabilité dlune classe non vide est sa borne supérieure divisée par celle de la classe de plus
haut rang non vide. Toute classe vide a une probabilité nulle.

Choix dune classe: un nombre aléatoire r est tiré entre 0 et 1. La classe ¢ choisie est celle
pour laquelle nous avons P(c) <=r<P(c+1). Si la classe comporte un seul événement, celui-ci
est réalisé. Sinon, la classe est subdivisée en sous-classes.

2.3.3 Création des sous-classes

Calcul des probabilités de classification: pour une classe donnée, les probabilités de
classification (Pcls) sont obtenues en divisant la probabilité relative de chaque évenement par
la probabilité relative maximale dans la classe. Cette méthode permet d(éclater la distribution
de probabilité sur un axe allant de 0 a 1. Les évenements de la liste sont ceux de la classe tirée
a 1litération précédente.

Répartition des événements dans les classes: a partir des probabilités de classification, les
évenements sont répartis dans les classes selon 1lalgorithme suivant:

Pour i allant de 1 & nombre diévénements
Pour ¢ allant de 0 @ nombre de classes-1

Si Pcls(i) < BorneSup(c) alors Classer i dans la classe ¢
Fin pour

Fin Pour

Exemple:
On considére une liste de 5 événements dont les probabilités relatives sont les suivantes

Pxuc(1)=0.4 Pxuc(2)=0.1 Prumc(3)=0.02 Pxuc(4)=0.3 Pxuc(5)=0.18 Pxmcmax =0.4
Les probabilités de classification iront de 0 a 1 et seront obtenues comme suit:

Pcls(1)=0.4:0.4=1 Pcls(2)=0.1:0.4=0.25 Pcls(3)=0.02:0.4=0.05 Pcls(4)=0.3/0.4=0.75 Pcls(5)=0.16/0.4=0.45
La répartition des événements dans les classes sera la suivante :

Classe 0: 1 évenement (N°3) car Pcls(3)=0.05 Classe 3: 1 évenement (N°2)

Classe 4: 1 évenement (N°5) Classe 7: 1 évenement (N°4) Classe 9: 1 évenement (N°1)

Les probabilités des classes seront

P(0)=0.1-¢ P(3)=0.3-¢ P(4)=0.5 -¢ P(7)=0.8 -¢ P(9)=1-¢ (=10
P(1)=P(2)=P(5)=P(6)=P(8)=0 car ces classes ne comportent aucun événement

A chaque itération, le processus ci-dessus est repris (calculs des Pcls, répartition, tirage). Le
cycle continue jusquld llobtention diune classe singleton, ou si le degré de récursivité
maximal fixé est atteint. Dans ce dernier cas, un éveénement est choisi aléatoirement parmi
ceux de la derniére classe tirée. La Figure 1ll-9 donne une illustration de la récursivité.

Itération 1
ListeEvts(1)= {événements du catalogue}
Répartition dans les classes Tirage r (ex: r=0.42->choix de la classe N° 4)
| Clase 000,01 ] | | | skt 04,05 | | | ] | Clase 9709, 1.0) |

ListeEvts(2)={événements de [a,désse4 ™
gpartition dans les classeg -~
| Clase010.0,0.1 ] | T

\Tifaﬂe r (ex: r=0.
| ‘ Classe 4 ‘ ‘

Figure 1119 lllustration de Iialgorithme récursif des classes
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Llalgorithme général de simulation est donné dans la figure II1-10 ci-dessous.

Début de simulation

a

\ 4

Analyser le cristal et recenser tous les événements.

A\ 4

Au moins un événement ? / Condition diarrét non atteinte ?

Fin de simulation

Non
Oui

Calculer les énergies diactivation de chaque événement
Construire le catalogue des processus (Ctlg)

A\ 4

Calculer les probabilités relatives KMC

>

A\ 4

Construire la liste des événements en entrée
(Evts du catalogue si Nr=1, Evts de la classe tirée si Nr>1)

A\ 4

Calculer les probabilités de classification a partir des probabilités KMC
1

v

Répartir les événements dans les Classes

|

Déterminer la probabilité de chaque classe

A\ 4

Tirer un nombre aléatoire r et déterminer la classe élue

A\ 4

Nr= degré maximal ? / Cardinal(Classe) <2 ?

Nr= Nr+1

Non

Oui

Tirer aléatoirement un événement dans la classe et le réaliser

!

Figure 1110 Algorithme diévolution de notre modéle
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2.4 CALCUL DES BARRIERES D'ENERGIE D/ACTIVATION

2.4.1 Barrieres dénergie de diffusion

Le mécanisme de diffusion adopté étant lacunaire, deux modéeles de calcul de barrieres

d[énergies sont tres utilisés (Figure 11I-11).

—~

/)

E
Etat de transition

e = 05 @

—

Figure 111-11 Diffusion a gradient diénergie négatif

Si on considere:
Ea=E -E, l(énergie d activation du processus et

AE=E,-E; la variation d[énergie entre 1(état
initial et 1(état final

la barriere diénergie Edgxmc a fournir a
1lalgorithme KMC, peut étre obtenue a l(aide de
Iine des deux formules ci-dessous

Edgyc=Ea=E - E, (1)
Edgmc=Ea+ AE /2 Q)

Dans la premiére formule, la dynamique de simulation est guidée par la seule barriere
dlénergie du processus. Ainsi, dans la figure Ill-12, les sauts a) et b) sont équiprobables si on
utilise la premiere formule. La seconde formule prenant en compte 1(état final, le saut b) sera
favorisé si elle est utilisée. Toutefois, sur un temps long, les deux formules conduisent a un
méme résultat statistique, clest-a-dire un temps de résidence plus long dans 1état E, que dans
1létat E;. La différence réside essentiellement sur la rapidité de la simulation (la simulation est

plus rapide avec la seconde).

a) saut a variation diénergie négative

(32

Ex
. [ﬁE:: 0
r_

b) saut a variation diénergie positive

Figure 111-12 Prise en compte des gradients diénergie Edkwuc(a)<Edkmc(b)
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.2.4.2 Prise en compte de la chute de potentiel pour les processus de
dissolution

Dans les simulations précédentes avec le modele de M. Legrand, les probabilités de
diffusion étaient fixées empiriquement dans llintervalle [0.4, 0.6] et celles de dissolution
astreintes dans llintervalle [0.1 , 0.9] par conversion des énergies dléxtraction obtenues par
des calculs quantiques.

De ce fait, il nly avait pas de disproportion entre les probabilités des deux types de
processus. La situation est différente si on calcule les probabilités a partir des barriéres en
utilisant une formule de Boltzmann.

Nos calculs MEAM ont montré qulen général les énergies d/éxtraction sont nettement
plus élevées que les énergies de diffusion. Sur une face (110), les barricres de diffusion sont
de 1lordre de 0.5eV tandis que pour llextraction, elles sont de 1lordre de 4 4 6 eV et 2.25 eV
pour les atomes isolés. Dans de telles conditions, les poids relatifs de la dissolution sont
négligeables face a ceux de la diffusion (Figure Ill-13). Ces différences sont accentuées lors du
calcul des probabilités compte tenu du terme exponentiel. Nous illustrons cela par llexemple
ci-dessous :

POIDS RELATIFS A PARTIR DES ENERGIES

BRUTES

Vitesse moyenne des processus:
o diffusion plane=0.007 (E~0.90ev)
o diffusion inter plan=8.5e-5  (E~1.01ev)
e extraction=2.14e-9 (E~1.28ev)

Probabilités relatives

o P(diffusion plane)=0.98800252

e P(diffusion inter plan)=0.0122

e P(extraction)=3.2e-7
La chance de tirer un processus de dissolution
est de 1 sur 30 millions

Diffusion Dissolution

Figure 111-13 Mise en évidence de la disproportion entre les poids (diffusion/dissolution) dans llespace de probabilités, pour
un calcul avec les énergies brutes

Jonah Erlebacher et al." ont simulé 1@pparition de nano porosité lors de la corrosion des
alliages Au-Ag en appliquant une chute de potentiel, en fonction de la concentration, aux
atomes de surface du composant le moins noble. Ce qui est logique, car sous lléffet du
solvant, l(énergie dlextraction qulaurait eu un atome dans le cristal isolé est réduite. Le calcul
des vitesses doit donc prendre en compte cette baisse a travers lldpplication dune chute de
potentiel. Ce qui conduit a une expression corrigée des vitesses de dissolution

~AE,—
kT

vV, =Vv,e @ est la chute de potentiel a appliquer

Nous avons testé différentes valeurs de @, sur la base du maintien dun rapport constant entre
la diffusion et la dissolution pour léssentiel des concentrations. Les résultats obtenus ont
permis dlavoir une idée de 1lordre de grandeur de la chute: une plage de 1.5 eV a 4.2 eV devra
étre respectée lors de llapplication de la chute de potentiel.
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3 TRAITEMENT DES DIFFICULTES RENCONTREES LORS DE LA SIMULATION

Un certain nombre de difficultés sont apparues lors de la mise en [luvre de notre simulation. Il
slagit des limites de llénsemble statistique (contraintes de la loi de Boltzmann) et les
oscillations. Ce paragraphe analyse ces difficultés et décrit les solutions développées

3.1 LES LIMITES DE LA KMC DANS L ENSEMBLE BOLTZMANIEN

3.1.1 Les conditions d/application de la loi de Boltzmann

Llapplication de la loi de Boltzmann implique le respect de la condition E>>KT. La question est
de savoir a partir de quelle valeur de Emin peut-on considérer que l[énergie est trés grande
devant le terme kT. Emin représente la valeur limite au-dessus de laquelle la loi est applicable, et
aussi 1[énergie minimale en dessous de laquelle la vitesse dun processus est considérée comme
trop rapide. Dans la suite de nos calculs, en posant Emin=n*KT, nous avons pris n=10. Avec ce
coefficient, et a une température de 25°C, on obtient Emin=0.25¢V. Les limites des calculateurs
actuels ne permettent pas en général dléffectuer des opérations en dessous de ce rapport. Ainsi,
pour E=0.02¢eV, la valeur de 1lexponentielle exp(-E/kT) donne une erreur

3.1.2 Processus non-Boltzmaniens dans nos simulations

Lors de nos simulations, nous avons rencontré certains processus dont les valeurs dlénergie
dlactivation €taient en dessous de la limité fixée. Nous présentons ci-dessous des exemples.

e Energie dlactivation de diffusion faible ou nulle : dans certains cas, un atome sur une face
(110) peut diffuser dlun plan vers un autre. Le profil d/énergie ne présente pas de col. En effet,
il nlexiste pas dleffet de barrage entre les positions de départ et dlarrivée. Le seul terme agissant
dans le calcul d/énergie dlactivation est la différence d(énergie entre les deux positions, qui peut
étre négative ou nulle. Dlautres situations peuvent aussi conduire a des processus non-
Boltzmaniens. Ainsi, 1[énergie dlactivation dlun atome adsorbé diffusant sur une surface lisse
(110) présente un col de hauteur négligeable. La Figure Ill-14 ci-dessous est une illustration

Eiev) 78
TE05
6.1

15
o=

76.25

763 \\

7635

76 4 \%
7645

6.5
T6.55

i 0.2 0.4 0.6 0.8 1
a) atome roulant sur une face (110) bj profil Fénergie suivant la position relative

Figure l1l-14 Cas de diffusion a trés faible énergie diactivation

o Atomes faiblement liés: il slagit le plus souvent dlatomes adsorbés, ou en bord de cran.
Dans ce cas, llapplication de la chute de potentiel conduit & des énergies dléxtraction trés
faibles, voir nulles.

Nous avons donc distingué deux catégories dlévenements : les événements aléatoires
(probabilistes), ceux qui respectent la loi de Boltzmann et les événements a faible barricre,
ceux dont les énergies dlactivation sont inférieures au seuil Emin fixé.
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3.2 TRAITEMENT DES OSCILLATIONS LORS DE NOS SIMULATIONS

3.2.1 Mise en évidence des oscillations (aller-retour) :

Est considéré comme non probabiliste, tout événement dont la barriere d(énergie est inférieure
a la valeur limite dlénergie Emin. Au cours de la simulation, certaines paires atome-lacune
effectuaient des allers et retour successifs. La présence des processus oscillants se
traduit par de longs paliers sur les courbes cinétiques, comme llindique la Figure Il1-15 ci-dessous.

Mombre df atomes dissous
B0
o Pic de dmnluﬁén_i_
—

| i
40 | Excemple o nzzillation ! 3
30 apdm e —e {-

rt - - ¥ -1
NS -
lﬁ,‘h---_-_._._.-.*l
20 _F}
.._...f':r-r
10 ﬁ
0 le= 1=

0.00 010 020 030 04 050 qgen 070 os0 080 100

Figure I1I-15 Influence des oscillations sur les courbes cinétiques

3.2.2 Traitement des oscillations (processus «aller-retour»)

On considére comme oscillations indésirable, des allers-retours infinis ou dominants entre
deux sites. Afin dlidentifier les paires oscillantes, nous avons introduit un nombre
(Max_oscillations) dloscillations au-dela duquel les oscillations dlune paire atome-lacune
sont considérées comme indésirables. Pour chaque événement réalisé, on compare les sites
concernés et les sites du précédent évenement. Slils sont identiques, on incrémente le
compteur nb_diffusions_successives, tandis que slils sont différents, ce compteur est mis a 0.
Si le compteur atteint Max_oscillations, on passe au traitement de la paire oscillante ;

Afin de mieux gérer les paires oscillantes, un tableau de structure «Paires_interdites» (atome,
lacune) » enregistre les paires oscillantes. Ces paires sont bloquées dans 1[état de plus basse
énergie. Sachant que pour la répartition des processus dans les classes, le calcul des
probabilités de classification dépend de la classe de plus grande vitesse P(1)=P(1)/ PMAX, le
retrait de la paire oscillante permet de transférer la fixation du PMax a un autre événement.
Les atomes interdits de diffusion restent cependant exposés a la dissolution.

Le caractere oscillant dlune paire dépend de sa configuration locale. Or il est possible que
cette dernicre soit modifiée lors de 1lévolution de la simulation. Par conséquent, les paires
interdites doivent étre libérées aprés un certain délai. Trois options ont été testées pour la
gestion des paires oscillantes interdites

e Libération dés la premicre réalisation dun événement sans oscillation

e Libération apres une temporisation basée sur le nombre d/événements réalisés

e Mettre les paires oscillantes dans la classe la plus forte
Les tests ont porté sur le Fey,Cr pour une chute de potentiel ®@=4.06 eV
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e Tests sur la premiére option: la simulation n'a pas abouti car les paires oscillantes,
initialement interdites, reviennent peu de temps apres leur libération. De ce fait, aucune
passivation n'est possible. Ceci a conduit a tester la seconde option :

o Tests sur la seconde Option : dans la seconde option, nous avons mis en place une
temporisation de 10 événements par paire oscillante. Une paire oscillante ne sera autorisée a
diffuser que si la temporisation est atteinte, sauf slil se produit un événement dans son
entourage. Dans ces conditions, llalliage 22% de Cr passive tandis que tous les alliages
contenant moins de chrome sont «percés». Ceci conduit a un seuil de passivation tres élevé.
Ce résultat nous a conduits a chercher des améliorations que nous présentons ci-dessous :

Si un atome oscille entre 2 positions, le processus €¢lémentaire de diffusion entre ces deux
positions est interdit pour k événements (k=10). Au bout des k événements, sa diffusion est a
nouveau autorisée. Pour quiune paire oscillante soit relachée, elle doit contribuer a abaisser
1[énergie du systéme, et son énergie d/activation au retour ne doit pas étre inférieure a Emin.
A chaque fois qulun méme processus oscillant est retrouvé apres sa libération, sa
temporisation est augmentée de 5 événements. Dans le programme, clést le tableau Delais
[atom] [lacune] qui stocke les durées de temporisation de chaque paire atome-lacune.

Nous avons constaté que la plupart des atomes qui oscillent sont, dans la majeure partie des
cas, entourés dlatomes de surface bloqués. De ce fait, ils sont fortement li¢s, ce qui les
empéche dlétre extraits durant la simulation. Mais vers la fin, puisque ce sont les seuls
atomes restants, la probabilité relative dlextraction augmente. Ces atomes sont alors dissous
quand bien méme le nombre dlatomes de surface bloqués est élevé. Le probléme est que la
région de surface concernée étant composée essentiellement dlatomes bloqués, la dissolution
de ces atomes conduit directement a un percage du modéele car la diffusion de surface est
absente.

Dans la réalité, la couche passive est en croissance. Ainsi, des atomes qui étaient de
surface ne devraient plus llétre au bout dun certain temps de simulation. Nous avons donc
choisi de les bloquer si le nombre de premiers voisins bloqués qui entourent llatome et la
lacune est ¢gal a NBBLOC?2.

Des tests ont été réalisés (Tableau III-3) pour la valeur de NBBLOC?2. 11 a été¢ constaté
qu'a partir de NBBLOC2=5, les clusters se percaient, tandis que la valeur de NBBLOC2=4
conduit a une passivation. Une faible valeur de NBBLOC?2 (3 par exemple) conduit également
a des percages. Vers la fin de simulation, si le nombre datomes de surface restant est égal a
30% du nombre dlatomes de surface initial, NBBLOC2 est rabaissé a 3 puis a 2 slil ne reste
que moins de 5 atomes de surface.

FexCr % passivation NBBLOC2=4 % passivation NBBLOC2=5
19% 100% 0%

20% 100% 0%

21% 100%

22% 100%

Tableau -3 Calage du paramétre NBBLOC?2 initial (début de simulation)
En procédant ainsi, on a pu passiver toutes les concentrations au-dessus de 19%

e Limites de la seconde option : Llintroduction de la temporisation pose un probléme de
justification scientifique. En plus, celle-ci est un parametre a réajuster en fonction de la taille
du cluster de simulation choisi. Ceci nlést pas tres envisageable pour un grand modele
(80x80x30 par exemple). Cette limitation nous a conduits a tester une troisiéme solution, celle

124



3" partie : Implémentation de la simulation Monte Carlo Cinétique

qui consiste a intégrer les événements oscillants dans une classe. Nous rappelons que jusqula
présents, ceux-ci étaient réalisés en priorité tant qulils se trouvaient dans le catalogue.

e Troisiéme Option: intégration des processus non Boltzmaniens dans la plus forte
classe. suppression de la temporisation : Nous sommes parvenus a réduire
considérablement les oscillations, en intégrant tout simplement les processus dans la classe la
plus forte. Ceux-ci sont toutefois exclus lors du calcul des probabilités relatives. Les
oscillations sont ainsi devenues des processus non dominant tout au long de la simulation.

La temporisation a ainsi été supprimée. Les simulations obtenues donnent de trés bons
résultats, bien qulil reste en derniere partie, le probléme du temps KMC qui sera abordé dans
la suite. Nous avons toutefois été confrontés a une nécessité de lisser les courbes en fin de
simulation, a cause des oscillation des derniers atomes (Figures I11-17)

3.3 LE LISSAGE :

Nous avons constaté que lorsquune simulation tend vers la fin, et que le nombre dlatomes de
surface est inférieur au dixiéme du nombre dlatomes de surface de départ, le processus
devient instable et la simulation est perturbée. Liéxemple ci-dessous est une illustration dun
percage du Fe-21Cr, qui était en bonne voie de passivation:

Pergage d'un 21%: Evolution du nombre d'atomes de surface = |
5 \ Hb d'atomecde
“ourince o\ Menee
LN
- \\
= N
= ™,
; AN
0 \\
o]
SR Nombre d'itérations] :
Q
Figure Ill-16a Allure en cas de non-lissage Figure 111-16b Allure théoriquement attendue

La zone encerclée de la figure III-16a montre que le
nombre dlatomes de surface non bloqués avait atteint
la valeur 3. La logique voudrait que le systeme
passive (Figure III-16b). Juste apres, on assiste a une
augmentation rapide du nombre dldatomes non bloqués
en surface (jusqu'a 40 environ).

Une analyse a permis de comprendre qulil slagit
dlatomes dans un milieu fortement passivé (Figure
I11-17). Leur dissolution en fin de simulation conduit
a un déséquilibre total qui aboutit au percage du
modele.

Figure [1l-17 Observation de la cavité formée

La solution adoptée consiste a les identifier a chaque catalogue et les passiver dans les
meilleures conditions dlénergie. Pour cela, on dénombre le nombre total dlatomes passivés
aux premiers voisinages de llatome et de la lacune. Slil est supérieur ou égal a BLOC2=7, on
vérifie les conditions dlénergie. La vérification énergétique sléffectue en faisant la somme
total des variations dlénergie de tous les processus de diffusion possible de llatome pour
1litération en cours. Si cette somme est négative, 1latome est laissé¢ dans le catalogue tandis
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que si elle est positive, 1latome est passivé. Ceci permet d(éviter le déséquilibre du systéme.
Quand la fin de simulation se rapproche, BLOC2 est revu a la baisse et sa valeur est fixée a 6.
Pour moins de 4 atomes de surface, le BLOC2 est fixé a 5. On considere qulon est en fin de
simulation quand le nombre dlatomes de surface tombe en dessous de 30% de sa valeur en
début de simulation. Ces conditions ont permis de lisser les courbes cinétiques et mettre fin au
percage en fin de simulation de modeles a forte concentration de chrome. Le lissage a permis
de réduire les pics de dissolution en fin de simulation (Figure I11-18)

Simulation du Fe21Cr avec temporisation des oscillations (k= 10)|
N} Dissolutions
réduction des
|zones d'oscilletions |
40 # r
réduction des Pics
de Dissolution
30
20 /
10
1 ).2 3 04 7 8 0.9 11 12 13 14 15 16 17
Tem ps Km ¢ (s)

Figure I1l-18 0 premieres améliorations suite au lissage

3.4 EVAPORATION

Llévaporation (détachement duiin atome du réseau)
est le phénomeéne qui survient lorsquiun atome
diffuse vers un site a tres faible coordinence. Ces
atomes sont systématiquement dissous par le
logiciel. Lorsque le phénomene se répete de fagcon
successive, on constate une dissolution continue
des atomes, non gérée par la fonction KMC.

Lorsquiun trou se forme dans le cluster, on note
alors une forte activité d(évaporation. Par exemple,
sur un test du 21%, une observation de
1[évaporation a permis de comprendre que celle-ci
avait participé a 35% du nombre dldtomes
dissous, et 85% de llévaporation siést produite
durant la phase de percage du modele. Ceci a
conduit a la formation dlun creux (Figure I1-19)

Figure 11I-19 Influence diune évaporation (Fe2Cr):
apparition diun trou

La conséquence sur llallure cinétique est llapparition de pics de dissolution vers la fin. La
solution a 1lévaporation est dlinterdire la diffusion des atomes vers les lacunes de tres faible
coordinence. Avec les le blocage de llévaporation et le lissage, les allures des courbes ne
présentent plus de pics de dissolution vers la fin de la simulation. Les courbes prennent des
formes beaucoup plus exponentielles Les temps de simulation ont été réduits de moitié.
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3.5 IMPACT DES TRAITEMENTS ADOPTES SUR LES ALLURES DES COURBES
CINETIQUES

En appliquant les différentes solutions exposées ci-dessus, nous avons obtenu des allures
de courbes plus lissées. Pour des modeles 25x25x25, nous avons deux exemples ci-dessous
pour (21% et 22%) dans la Figure 111-20

| Courbe mayenne FexCr (30 tests) | | Courbe mayenne Fex Cr (13 t2sts) ‘
10 25

IMermbre mayen Normbre maoyen
tatomes ulssoil g tfatomes dissoud
/ §
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&

T

G

) ’/ /
4 10

3

2

:

f o

|
nn no0a 0.0005 0.0010 0.0015 0.0020 00025 0030 0.000 0.005 0.010 0015 0.020
Figure 1-20a Cinétique de dissolution du Fe-22Cr Figure 11-20b Cinétique de dissolution du Fe-21Cr
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4. GESTION DE LIHORIZON DES TEMPS
4.1 PROBLEMATIQUE

Nous allons maintenant aborder les choix faits pour la gestion du temps KMC.

Comme dit plus haut, le temps KMC est une sommation des temps calculés sur chaque
processus réalisé

T = 1:11(7’1) N 1:(7’2) ... In()

71

lel ZV,Z ZI/,k
i=1 i=1 i=1

Le temps KMC ne dépend que des vitesses des éveénements du catalogue. Si les énergies

dlactivation sont toujours du méme ordre de grandeur, la sommation sleffectue sans souci.

Lorsque les paysages d[énergies sont vari€s, il arrive parfois qulune itération ne comporte que

des processus trop lents ou trop rapides.

Ainsi, st llénergie moyenne de diffusion de surface est dlénviron 0.5¢V sur une
surface non rugueuse, nos calculs MEAM montrent que celle-ci peut atteindre 1eV sur une
surface fortement rugueuse. Sachant que llordre de grandeur du temps KMC correspond
toujours a celui de l[événement le plus rapide, la présence de la diffusion de surface avec une
énergie moyenne de 0.5eV va occulter 1linfluence des processus lents sur le temps KMC
cumulé.

Maintenant, supposons qulau cours dune itération, toutes les énergies dlactivation du
catalogue soient trés ¢€levées (clest le cas des surfaces fortement rugueuses). Une
incrémentation aveugle du temps va générer des «bonds» comme llindique la Figure Ill-21. On
peut ainsi passer de llordre de la milliseconde, a 1lordre du siecle. Llincrémentation du temps
KMC ne se fait plus a lléchelle. Le tableau Ill-4 donne une idée des ordres de grandeur du
temps KMC en fonction des énergies dlactivation a 25°C. Nous voyons que pour une €nergie
de 2eV et a une fréquence de 10", le temps correspondant vaut 10" siécles.

Exemple de Saut de temps

Figure 11I-21 Saut de temps pour une amplitude trés large

Energie dlactivation (eV) Ordre de grandeur du temps KMC (en s)
0.25 2.x 109
0.5 5.x10°%
1 2.x 10"
2 5. x 102!

Tableau llI-4: exemple de paysages diénergie trés variés
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4.2 MISE A LIEECHELLE DES TEMPS KMC

Ce probléme que nous évoquons, a déja ét¢ mentionné dans la littérature, notamment
lors de la simulation KMC de processus incluant de multiples réactions chimiques, dont les
énergies dldctivation présentaient des €carts importants. Ainsi, lors dlune simulation KMC,
Michael Frenklach et a/'*! ont appliqué un filtre sur les vitesses intervenant dans la
sommation du temps. Le principe consistait a ¢liminer de la sommation, les temps considérés
hors échelle. Sur la base de cette idée, nous avons mis au point une méthode de filtrage
exposée ci-dessous.

La mise a lléchelle a pour but de calibrer les temps dans le méme ordre de grandeur.
Cela suppose la présence dlun intervalle moyen (bande d[énergie) dans lequel on devrait a
chaque itération retrouver au moins une vitesse du catalogue. La bande de filtrage des temps
adoptée et son utilisation sont présentées dans les formules ci-dessous :

log(r)
Vo+ Y Vi

i=1
L utilisation de la bande pour le calcul du temps sleffectue comme suit :
Il existe au moins une vitesse dans la bande : si au moins un processus comporte une vitesse
comprise dans la bande, Vo est initialisée a 0.
Toutes les vitesses sont en dessous de la borne inférieure : dans ce cas, Vo est initialisée a la
borne inférieure de la bande.
Toutes les vitesses sont au-dessus de la borne supérieure : si 1/énergie minimale est au-dessus
de la borne supérieure, Vo est initialisée a la borne supérieure de la bande
Il convient de bien choisir llamplitude de la bande de filtrage. Si la borne supérieure est trop
¢loignée de la borne inférieure, on assiste a des «sauts» comme 1lindique la figure I1I-21 :

Bande énergie = [E i E MM] Tkmc =
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5 PRINCIPE DE CONSTRUCTION DES COURBES MOYENNES. PRISE EN
COMPTE DES FLUCTUATIONS DES MICROCINETIQUES

Compte tenu du caractére stochastique des simulations, les cinétiques obtenues ont une
variabilité qui peut étre importante. Il est donc indispensable dléffectuer un certain nombre de
tests (dix dans ce travail) pour chaque jeu de parameétres de simulation, et calculer une courbe
moyenne représentative des comportements du systeme pour lesdits parameétres (Figure 111-23).

Fe-21Cr ®=2.75er T=25°C

Hombre d’atomes ;
dissous

Courhe moyenne

.

=

Tt
Gyl

Figure I1l-23 Courbe moyenne de dissolution en fonctiondu temps pour lialliage Fe-22Cr
® est la chute de potentiel

La figure III-23 illustre un ensemble de courbes fluctuant autour dlune courbe moyenne. La
méthode employée pour le calcul de la courbe moyenne comprend les étapes ci-dessous:

Construction de 1lhorizon des Temps: soit n, le nombre de tests effectués pour un jeu de
parametre (concentration, chute de potentiel, température). Pour les n tests, nous recherchons le
temps maximal KMC

Tymaxkmc=Sup{ Trinal kmc1, Trinal kMc2, - TFinal kMCn}

Echantillonnage: une fois Tyaxkmce connu, llintervalle de temps est subdivisé en Npaskmc
intervalles. Ce qui donne une amplitude par intervalle PasKMC= Tyaxkmc / Npaskmc. Npaskmc
est fixé selon le degré de lissage souhaité. Nous Ildavons fixé a 10000 pour le modele
25x25x25.

Toutes les courbes sont prolongées jusqu’a Tyaxxmce pour avoir des données dans la totalité de
llintervalle. Le prolongement dlune courbe i entre Trinal kmci €t Tmaxkmc sléffectue en gardant
constant le nombre de dissolution atteint en fin de simulation pour le test i.

Agrégation: les points de lléspace des n tests sont parcourus, et affectés a un intervalle i selon
leur temps Txmc 1. Llintervalle 1 est déterminé par la relation

i= Ent(TKM—C(Z)j Ent(u) est la fonction partie entiére

Le nombre moyen de dissolution pour un intervalle i est obtenu par la formule

Nb dissolutions(i) = Nombre total de dissolutions pour les n tests dans l'intervalle i

nombre de tests
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Lissage des courbes par moyenne mobile

Une fois les moyennes par intervalle connues, la courbe est lissée par moyennes mobiles
(Figure 111-24). Nous avons utilis¢ une moyenne mobile simple et centrée dlordre 3. Pour une
série de n ¢éléments, les points générés par moyenne mobile simple centrée sont obtenus par la
formule suivante

¥ = Xt X + X,

’ 3
5
G randeur rnesure’el
e
Pasde
temps /‘_,/‘_“
3 /,ﬁ‘; // | Gou rbe moyen ne
/ﬁ Digeoluticn moyenne
2 /F dana Fintervalle
Temps KMC
0
1 3 3 T ] 1 13 15 17 19

Figure 11I-24 Exemple de courbe a moyenne mobile
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6 VALIDATION DE LIMPLEMENTATION KMC

Dans les chapitres précédents, nous avons présenté la démarche dlimplémentation de la KMC.
Nous allons a présent présenter la démarche de validation du mod¢le. Dans la suite, nous
présentons la courbe de passivation obtenue, les résultats dune étude sur llinfluence de la
température ainsi que certaines propriétés de surface, notamment la rugosité et 1/évolution de
la concentration en chrome dans la surface bloquée.

6.1 COURBE DE PASSIVATION EN FONCTION DU TAUX DE Cr

La courbe de passivation KMC obtenue est présentée dans la figure lll-25a. Dans la figure
IT1-25b, nous avons la courbe de passivation obtenue par le modele de M. Legrand. En
effectuant une comparaison, nous remarquons que les deux courbes présentent une zone de
transition, allant de 18% a 20% dans notre cas, et 14 a 18% pour le mod¢le précédent.

Pour chacun des mod¢les, la zone de transition dépend des parametres fixés lors de
simulation.

La courbe issue de la KMC présente une transition plus étroite que celle du modele
précédent

Courbe de passivation

Y%Passivation

- -
o N
o o
4
L 4
A

2
§ w0
c 60
S /
§ /
(73
8 20 7
0 .
10 12 14 16 18 20 22

Cr content in the alloy

Figure 111-25b Evolution du taux de passivation en fonction de la teneur en chrome (M. Legrand)!*”!
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6.2 CINETIQUE DE DISSOLUTION POUR DIFFERENTES CONCENTRATIONS

Pour les concentrations allant de 17% a 22%, nous avons réalisé les courbes cinétiques
de dissolution en fonction du temps. Les résultats peuvent étre visualisés sur la figure I1I-26a
ci-dessous.

Amount of dissolved

Figure lll-26a: Cinétique de dissolution en fonction de la teneur en Cr

Nous constatons que quand la teneur en Cr dans 1(alliage diminue, le nombre d[atomes

dissous est élevé et continue toujours dlaugmenter. Cette augmentation sléxplique par
llabsence de passivation totale de la surface. A cause de la faible proportion de surface
bloquée, un grand nombre dlatomes est exposé a la dissolution.
Inversement, les alliages a forte teneur en Cr (le Fe-22Cr par exemple) voient leur nombre
dlatomes dissous se réduire trés rapidement et se stabiliser. Ceci sléxplique par un blocage
trés rapide de la surface. Les atomes en-dessous de la surface sont protégés de la dissolution,
tandis que ceux de la surface voient leur probabilité de dissolution diminuer

Des résultats similaires ont déja été présentés dans la littérature par Diawara et a/t'”'®,

Dans ce dernier cas, les tests ont porté sur le modéle de M.Legrand pour une taille 80x80x30.

Nous venons donc de présenter la cinétique de dissolution en fonction de la
concentration massique de Cr dans 1[alliage. Nous allons, dans le paragraphe suivant, mettre
en évidence llinfluence de la température.
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6.3 INFLUENCE DE LA TEMPERATURE SUR LA CINETIQUE (ALLIAGE Fe-22Cr)

Un des apports importants de la KMC est la gestion rigoureuse de llinfluence de la
température sur les simulations. Afin d[évaluer cette influence, nous avons réalisé des courbes
cinétiques a différentes températures (25°C, 50°C, 75°C, 100°C). Les résultats sont présentés
sur la figure I1I-27. La figure I1I-27b est un agrandissement sur les premiéres millisecondes de
la figure I1I-27a.

Nous pouvons constater que llaugmentation de température accélére le processus de
passivation. En effet, les vitesses sont plus élevées a cause du terme exponentiel (relation de
Boltzmann) et le temps KMC plus petit. Le nombre dldatomes dissous est toutefois plus élevé

Influence de la Température sur la Cinétique (Chute : DE=1.75ev)

Nb d'atomes dissous ’

[75°c]
- 50°C
r '_#r"
) ~
s (/ Bl
/ d

Figure 1lI-27a [ Influence de la température sur la cinétique de passivation
(chute de potentiel: DE= 1.75¢V)

Influence de la Température sur la Cinétique (Chute : DE=1.75ev)

Nb d'atomes dissous

Figure l1l-27b [ Agrandissement sur les premiéres millisecondes de la figure 1lI-31a
(chute de potentiel: DE= 1.75eV)

Llinfluence de la température sur la cinétique de passivation a été étudiée expérimentalement.
Des mesures en corrosion séche ont été effectuées par Young et Cohen.!" dans le cas dune
¢tude de 1loxydation du Cr en fonction de la température. Une étude similaire a également été
menée sur 1loxydation du fer par Graham et a/*®. Nos résultats sont en accord avec les
données expérimentales mentionnées ci-dessus. La passivation est plus rapide lorsque la
température augmente.
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6.4 EVOLUTION DE LA RUGOSITE DE SURFACE

Llévolution de la rugosité¢ de surface (rapport du nombre dlatomes de surface en fin de
simulation sur le nombre ddatomes de la surface plane avant la simulation) en fonction du taux
de Cr est représentée sur la figure I11-3.

Les concentrations
basses conduisent a
des surfaces fortement
rugueuses.

Cette rugosité décroit
avec  lldugmentation
du taux de chrome,
comme llindique la
courbe dl[évolution de
la Figure III-28a ci-
contre

rugosité I
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‘Evolution de larugosité en fonction de la concentration de Chrome I
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Figure 111-28a Evolution de la rugosité en fonction de la concentration

Les images de la Figure I1I-28b ci-dessous obtenues a llaide du logiciel Simcor montrent
1(état de la surface en fin de simulation pour les alliages Fe-22Cr(lisse) et Fe-17Cr (tres

rugueuse)

a) Surface diun alliage Fe-17Cr en fin de simulation
(Modéle Percé)

b) Surface diun alliage Fe-22Cr en fin de simulation
(Modéle Passivé)

Figure [11-28b Apercu de la surface au cours diune simulation

Fer

Fe bloqué

Cr bqu'ué

Figure 11-28c Légende
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6.5 EVOLUTION DE LA CONCENTRATION EN Cr DANS LA COUCHE BLOQUEE

A llinverse de la rugosité, la concentration en Cr dans la couche passive augmente avec
1lévolution du taux de Cr dans lalliage (Figure I1I-29). Nous avons vu précédemment que la
passivation dépend fortement de la teneur en Cr de llalliage. La montée des Cr vers la surface
est favorisée par la diffusion préférentielle.

Nous rappelons qu(a ce stade, nous ne modélisons pas encore la croissance de la couche
dloxyde au-dela de la monocouche. A cet effet, la simulation slarréte dés que la surface est
entiérement recouverte datomes bloqués. Par conséquent, le taux de Cr mesuré ici concerne
uniquement la premiére couche

30

%Cr couche
passive

. _s°
/

20 A

log[xc,(%ﬂ'
0

1,05 1,10 1,15 1,20 1,25 1,30 1,35

Figure 11l-29a Taux de Cr dans la couche bloquée en fonction du logarithme de la teneur de Iialliage

La figure I11-29b provient dune observation expérimentales réalisée par Kirchheim et al.*'!.
Il sfagit de 1[évolution de la teneur en Cr dans la couche dloxyde en fonction du logarithme de

la fraction massique. Notre figure (Figure I1l-29a) reproduit qualitativement llallure parabolique
de cette courbe

100 //- —

ba%4)
*Cr.e (at-%)

log fo,O (at=%]

Figure 11I-29b Cr concentration in the first layer of the passive film (adjacent to the electrolyte) as a function
of alloy compositionf?'l
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6.6 APPORT DU TEMPS KMC: COMPARAISON AVEC UNE SIMULATION A PAS
DE TEMPS FIXE

Pour l1lalliage Fe-21Cr, nous avons réalis¢é une analyse comparative entre la cinétique de
dissolution en fonction du temps KMC dune part, et la cinétique de dissolution en fonction
du nombre dlitérations dlautre part (Figure I11-30).

Le premier graphique qui est une évolution en fonction du temps KMC suit de par son
allure, une loi d/évolution connue, ce qui nlést pas le cas du second.

Cinétique de simulation en fonction du temps KMC Fe21Cr Cinétique de simulation en ion du pas d'itérations Fe21Cr|
(25x 25x25) (25x25x25)
30 30
Nb Dissolutions
25 25
J i
20 20

-
15 .ff

0 ﬁfm pts) I ‘Nombre d'ité rations
0 0.002 0.004 0006 0008 001 0012 0014 0016 0.01§ ° ° 500 1000 1500 2000
Figure 111-30a Evolution du nombre diatomes dissous en Figure 111-30b Evolution du nombre diatomes dissous en
fonction du temps KMC fonction du nombre diitérations

Ce résultat consolide 1limportance de llintroduction du temps KMC.
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CONCLUSION SUR LA TROISIEME PARTIE

Nous avons abordé dans ce chapitre, l[implémentation d iine dynamique KMC dans le
modele Legrand, amélioré précédemment par llintroduction du calcul des énergies de
dissolution et des barrieres de diffusion a 17aide du potentiel MEAM

Parmi les différents algorithmes KMC existant, nous avons retenu llalgorithme BKL
par méthode des classes. Celui-ci réduit les temps dléxécution en évitant une recherche
linéaire dans le catalogue des événements. La mise a jour du catalogue a été optimisée en
tenant compte du fait que les énergies de dissolution ou les barrieres de diffusion ne varient
pas au-dela du 6™ voisinage.

Pour le calcul des barriéres de diffusion, nous avons tenu compte de 1[état final afin de
défavoriser les transitions conduisant a des états peu stables. En ce qui concerne les
dissolutions, nous avons introduit une chute de potentiel afin de simuler 1/effet du solvant sur
les énergies dleéxtraction.

Le probléeme des processus non Boltzmaniens (ayant une €énergie trop petite devant
kT) a été résolu en considérant comme événements certains tous ceux dont l[énergie est
inférieure a un seuil Emin fixé

Un certain nombre de problémes apparus lors des simulations ont été résolus en tirant
parti de la répartition des processus en classes. Ainsi, les oscillations survenant pour certains
atomes ont été¢ considérablement réduites en les intégrant dans la classe de plus forte
probabilité

Enfin, un filtrage des vitesses a été développé pour éviter les sauts anormaux
apparaissant dans les courbes cinétiques lorsque les processus trop rapides ou trés lents sont
absents du catalogue en cours de simulation.

Les résultats obtenus avec ce nouveau modele intégrant la KMC reproduisent
qualitativement les aspects essentiels de la passivation des alliages Fe-Cr: seuil de passivation,
courbes cinétiques, rugosité de surface, concentration de Cr dans la couche passive, influence
de la température.

Llutilisation de la KMC permet une gestion plus rigoureuse du temps qui est
désormais 1i¢ a la vitesse réelle des processus €lémentaires, ainsi qulune prise en compte
rigoureuse de Ilinfluence de la température sur le processus de passivation.

Malgré ces différents apports (calculs dlénergies par MEAM, dynamique KMC), la limite
principale du modele Legrand et de tous les modeles antérieurs demeure: la couche dloxyde
est limitée & une monocouche dlatomes bloqués; ce qui ne permet pas dlaller au-dela des
premiers stades de la passivation pour simuler la croissance de ladite couche dloxyde. Nous
allons exposer dans le chapitre suivant, le développement d1in nouveau modele intégrant une
couche dloxyde et gérant les phénomenes de transport au sein de celle-ci.
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QUATRIEME PARTIE

SIMULATION DE LA CROISSANCE

PAR UN RESEAU VIRTUEL DIOXYDE (RVO)
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INTRODUCTION

Comme nous llavons souligné dans les chapitres précédents, la limite principale du modele de
Legrand et de tous les modeles atomistiques précédents est lldbsence dlun modele
géométrique 3D de la couche dloxyde. En effet, dans tous ces modeles, la couche dloxyde est
modélisée par une monocouche dlatomes de Cr considérés comme bloqués. De ce fait, ces
modeles ne permettent pas de simuler Ilaspect fondamental de la passivation, clest-a-dire une
couche dloxyde qui germe et croit et dont les propriétés de transport déterminent la
croissance.

Nous allons présenter dans ce chapitre, le modele 3D de couche dloxyde que nous avons
développé ainsi que les mécanismes retenus pour assurer la dynamique de son évolution:
germination, croissance, dissolution. Il prend en compte la présence dun champ électrique
qui contrdle la migration des especes ioniques dans la couche dloxyde.

Liévolution dynamique du systéme sera gérée a llaide de llapproche KMC décrite dans le
chapitre précédent.

Les résultats obtenus avec ce nouveau modele seront confrontés aux résultats expérimentaux

disponibles sur la passivation des alliages Fe-Cr en solution.
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1. LES ASPECTS CONCEPTUELS DE NOTRE MODELE

1 1.LES BESOINS DE LA SIMULATION

Une simulation prenant en compte la couche dloxyde nécessite la mise au point dun modéle
3D de lloxyde interagissant avec le modele 3D dlalliage déja défini dans les chapitres
précédents (figure 4.1).

Lévolution dynamique de ce systéme passe Dissolution
par la prise en compte des principaux

processus intervenant au sein de lfalliage, au
sein de la couche dloxyde et aux interfaces
métal-oxyde et oxyde-solution. Par ailleurs, il
est nécessaire de tenir compte des parametres
physicochimiques (température, potentiel, pH)
qui contrdlent le phénomeéne de passivation.
Nous allons détailler le modéle de couche
dloxyde que nous avons développé ainsi que
les choix faits pour les différents processus et
la prise en compte des parametres
physicochimiques.

Diffusion de surface

Figure 4.1 Le systéme a modéliser

1 2.LE MODELE DE COUCHE DIOXYDE
1.2.1-Aspects géométriques du modeéle de Réseau Virtuel d/Oxyde (RVO).

Les différentes études expérimentales!'? réalisées sur la passivation des alliages FeCr en
solution ont montré que le mécanisme était celui dline germination croissance avec la
formation dans les stades initiaux dune couche amorphe dihydroxyde de chrome (Cr(OH)s)
qui se transforme progressivement en oxyde de chrome a-Cr.03 par germination et croissance
dfilots cristallins qui coalescent pour donner de larges régions monocristallines de Cr03
(figure 4.2).

hydroxide layer

[j oxide nanocrystals

; Electr;o yte
trolyte et
LS 2 gt op e
s ) 'l_"‘_‘zo- Oz_’ n &=
S L IR erezazal i) Couthe b
: \\ MLt D 1 hydroxyde
Couche [ s
duplex Couche
d’oxyde
C
Figure 4.2a Profil chimique en corrosion aqueusel! Figure 4.2b couche duplex lors de la formation du film sur Cr
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Dans l(état actuel des connaissances théoriques sur les mécanismes réels de nucléation et de
transformation des phases au sein de la couche duplex, il semble difficile de modéliser tous
les mécanismes conduisant a la couche dloxyde cristallisée.

Dans la mesure ou le caractere cristallin de la couche barriere dloxyde est maintenant établi,
nous avons retenu le principe diune couche dloxyde cristalline qui croit directement sur
lfalliage. De ce fait, la présence de la couche dlhydroxyde nlest pas prise en compte
explicitement.

Dlun point de vue informatique, nous avons imaginé un réseau virtuel dloxyde de chrome
superpos¢ au réseau de lldlliage et dont les sites cationiques et anioniques vont se remplir
progressivement, au fur et a mesure de la germination et de la croissance de lloxyde. Dlou le

nom de réseau virtuel dloxyde (RVO).
Le modéle comprend donc deux réseaux distincts: celui de 1lalliage et celui de 1loxyde (figure

4.3). o ]

Sites
virtuels
dioxyde

Réseau

dialliage

Figure 4.3 Modéle RVO

1.2.2 Relation dépitaxie entre les deux réseaux (figure 4.5)

Les études STM! effectuées sur la structure des couches dloxydes formées sur les alliages
Fe-22Cr ont montré que dans tous les cas, le plan basal de lloxyde est parallele a la surface
du substrat (0001) a-Cr.0s//Fe-22Cr(110)) avec, selon les zones cristallines, une rotation des
deux réseaux ln par rapport a llautre correspondant a llalignement des rangées denses des

deux réseaux (figure 4.4).
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Alliage  Oxyde
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llilﬂl \l'ni! \\li"‘ lmm (32i) fiti

a: Cr, 042130 // Fe-22Cr{111)

I[lin] /[zzi] /Iiil

b: Cr,04[1230] // Fe-22Cr(001]

e Jor o
()

YC X0 (T
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) OO @ @]
l|iw| \izix wli! lmm \'zzil Ylh

c: Cr,0,(0110] / Fe-22Cr{ 111} d: Cr,0,{1100] // Fe-22Cr(110]

Figure 4.4 Epitaxies de Cr20s sur différentes face de lialliage Fe-22Cri3]
Dans notre mode¢le, nous avons retenu llalignement a-Cr,O3[1230]//Fe-Cr[001] (figure 4.4b).

[ métal Oxyde (site cationique) [l Oxyde (site anionique)
Figure 4.5 illustrations de liépitaxie alliage-oxyde pour le modéle RVO
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1.2.3-Prise en compte de la rugosité (figure 4.6)

Les études STM!! ont également montré qulau cours de la passivation des alliages Fe-Cr,
lloxyde formé présente une forte rugosité avec des variations de hauteur de surface (Az) allant
de 4 a 10A, qui tend a disparaitre au cours du temps. Une simple superposition des deux
réseaux ne serait valable que pour des interfaces métal-oxyde lisses et ne permettrait pas de
prendre en compte la rugosité de Ilinterface.

0000 " 0666
®e

Métal

a-Interface alliage-oxyde lisse b-Interface alliage-oxyde rugueuse
Figure 4.6 : exemple de rugosité aux interfaces

Afin de prendre en compte la rugosité en cours de simulation, nous avons étendu le réseau
virtuel dloxyde pour noyer la totalit¢ de llalliage (figure 4.7). Ainsi, quelle que soit la
profondeur de la dissolution du métal, chaque site métallique sera entouré de ce réseau virtuel
dloxyde permettant ainsi la germination de lloxyde.

Alliage
noyé
dans le
RVO

Figure 4.7 Vue des régions oxyde et alliage du modéle RVO
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1.2.4 Germination de la couche dioxyde

Lors des premiers stades de la corrosion, les atomes métalliques sont oxydés. Les cations ainsi

formés sont dissous ou restent a la surface du métal ou ils diffusent.

Nous avons considéré qul@au cours de la phase de nucléation, un ion Cr’" donne naissance a un

germe de Cr,0; slil a un autre ion Cr’" ou un atome Cr a llintérieur de son voisinage (soit

dans un rayon de 4.1A). Le second cas correspond a un mécanisme similaire a celui qui est

mis en Cuvre lors de la transformation de 1fhydroxyde en oxyde!'** suivant la réaction.
aCr(OH)s+ (2b-a)Cr 2bCr203 + 3(a-b)H20 + 3(2b-a)H* + 3(2b-a)e

Lorsquiune des deux conditions précédentes est réunie, les sites anioniques du réseau virtuel

dloxyde 1% voisins de chacun des deux Cr sont activés en y faisant apparaitre des oxygénes

(Figure 4.8).

.ou |:|=| Cr* (alliage) |

&fﬁs?ﬁéaég

[ %
¢

. =| Voisinage Cr* (alliage) | . =| Site vide anionique RVO | I:l =| Site vide cationique RVO | . =| anion (0%) RVO |

a-Vue de profil b-Vue de dessus

Figure 4.8 Adsorption dranions OZ au voisinage des cations Cr3*

1.2.5 Phase de croissance de la couche dioxyde

Lors de la phase de croissance de la couche dloxyde, les cations formés a 1linterface métal-
oxyde migrent au sein du film dloxyde. Ceux qui atteignent llinterface oxyde-solution
peuvent se dissoudre ou rester sur la surface. Les cations non dissous contribuent a la
croissance de la couche dloxyde sfils ont un autre cation a Ilintérieur dine sphére de 5A,
correspondant au rayon de la 3°™ couronne de voisins cationiques (tableau 4.1 et figure 4.9).

) Anion O% et sa sphére
Figure 4.9 : Sphéres de référence dans lloxyde a un rayon de 5A. en rouge les anions, en gris les cations

Cation Fe3* ou Cr3* et sa sphére

Couronne de voisinage 1 2 3
Rayons (A) 1.85>2.05 | 272297 | 3.302>4.06| 3.33>3.654| 4.4->49 | 4.075>5.2
Espéce 0z M3+ 0z M3+ 0z M3+

Tableau 4.1 Spheres de voisinage
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On aurait pu se limiter a la 1°° sphére si on considére que le processus de nucléation a lieu
dans celle-ci, mais des tests préliminaires ont montré que la probabilité de rencontre de deux
cations de surface au premier voisinage €tait trop faible pour assurer la croissance.

Tout comme lors de la phase de germination, llactivation de sites par dépdt dlanions est
effectuée lorsque les conditions précédentes sont réunies. Des ions O” sont déposés sur les
sites anioniques de la 1 sphére de voisinage de chacun des Cr’™ (Figure 4.10).

Cri-en-surface

Lacune-anioniqus O{déposd)  Lacune-cationigue-surface)

Lacune-cationigue-{volums) Cri-devolums O2-{en-réseau)

a- Vu de profil b- Vue de dessus
Figure 4.10: lllustration du dépdt de O2 sur les sites anioniques de la 1¢r sphére de chacun des Cr3*

1.2.6 Redissolution de la couche dioxyde

Les cations qui diffusent dans le film peuvent atteindre llinterface oxyde-solution. Une fois
sur celle-ci, ils peuvent diffuser sur les sites a la surface de lloxyde ou retourner a llintérieur
de lloxyde. Durant leur séjour a la surface externe de lloxyde, ils sont exposés a la
dissolution.

Si a la suite de la dissolution de cations, un anion se retrouve sans aucun voisin cationique
Fe’™ ou Cr’" dans la sphére de référence a 5A, il est dissous. La combinaison de ces deux
mécanismes conduit donc a la dissolution globale de la couche dloxyde.

Ce processus est considéré comme rapide, et donc systématiquement réalisé si les conditions
sont réunies.
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2-LES PROCESSUS DE LA SIMULATION

Le choix des processus €lémentaires pouvant intervenir lors de 1lévolution du systeme est un
aspect important lors diune simulation KMC. Nous présentons, ci-dessous, les processus
gérés par le modele RVO. Ces processus (Figure 4.11) peuvent étre classés en trois groupes: les
processus dans 1lalliage, dans 1loxyde et enfin, les processus aux interfaces.

{Injec hon des cabions dissoluho

8 A Fept+ 36 » Fe it S

Cr Crit 3e Ve, oo 35

formatioc:

Forois
Cr=r 5 B

| 4

Diffusion volums o 24 —H,0

Alliage Fim passif (oxyde) Solution

Figure 4.11 Schéma des processus chimiques

2.1 PROCESSUS DANS L/ALLIAGE

En plus des processus gérés dans 1lalliage dans le modele précédent (diffusion en surface et
dissolution des atomes), il faut gérer la formation des cations et leur injection dans lloxyde.
Nous présentons, ci-dessous, les processus et mécanismes gérés par le modele.

2.1.1 Diffusion des atomes en volume

La diffusion de volume est due aux
migrations des lacunes vers le cllur du
métal. Ces lacunes sont issues de
llinjection des atomes vers le réseau
dloxyde (figure 4.12). Le mécanisme de
migration est de type lacunaire et vers les
sites premiers voisins.

Figure 4.12 Diffusion de lacunes vers le volume de Iialliage

2.1.2 Diffusion des atomes et cations en surface

A la différence du volume, la complexité de la surface de 1lalliage réside sur le fait qulon y
retrouve les atomes et les cations. Juste au-dessus de celle-ci, il faut ajouter la présence d!ilots
dloxyde formés. La diffusion est préférentielle pour les Cr et Cr'*, comme nous 1@vons vu
dans la premiere partie de ce rapport. La diffusion des cations en surface est influencée par le
champ ¢lectrique et le voisinage anionique. Ainsi, un cation migrera plus facilement vers un
site riche en O”". Tout comme dans le volume, le mécanisme de migration est lacunaire vers
les sites du premier voisinage.

153



4¢éme Partie: simulation de la croissance du film par un réseau virtuel dioxyde (RVO)

2.1.3 Oxydation des atomes

Les atomes métalliques de surface de l'alliage peuvent étre soumis au processus dloxydation.
Les réactions dloxydation sont les suivantes.

Fe > Fe’™ + 3¢ Cr=> Cr +3¢

Dans les réactions ci-dessus, la réduction de 1Thydrogene nla pas été incorporée.

2.1.4 Dissolution des cations a llinterface métal-solution

La gestion des processus de dissolution en surface de lldlliage ressemble a celle du modele
précédent. La différence réside dans la nature des €éléments concernés. Dans le modéle
précédent, la dissolution concerne un atome en surface, fer ou chrome. La modification
majeure dans le modele RVO est que le processus de dissolution a llinterface métal-solution
s@applique aux cations Cr’" et Fe’".

2.2 PROCESSUS A LINTERFACE METAL-OXYDE

Llinjection des cations du réseau métalliques vers le film est le processus principal a
llinterface métal-oxyde. Llinterface métal-oxyde apparait lors de la phase de germination.
Coté métallique, elle est composée de sites initialement a Ilinterface métal-solution et ayant
participé au processus de germination. Ces sites (sites dlinjection) sont le point de passage des
cations du réseau métallique vers le film.

2.3 PROCESSUS DANS L/OXYDE ET ALINTERFACE AVEC LA SOLUTION

Une fois le film dloxyde formé, les ions peuvent étre mobiles dans ce film. Les modeles
macroscopiques de croissance différent selon la nature des especes ioniques qui diffusent :
cations (Mott, Mott-Cabrera, Macdonald etc.), anions (Fehlner-Mott). Cette diffusion est
influencée par le champ électrique. Selon la position dlarrivée, cette diffusion peut s/effectuer
dans le méme sens ou dans le sens oppos€ au champ. Le modele RVO est capable de gérer le
transport des anions et des cations. Cependant, dans le cadre de cette étude, la diffusion des
anions a ¢été désactivée. Le mécanisme de diffusion adopté dans 1loxyde est de type lacunaire.
Un cation ne peut diffuser que vers les sites plus proches voisins de son espéce. Que ce soit
pour les cations ou les anions, les premiers voisins de la méme espéce sont a une distance
allant de 2.86A a 2.97A. Nous avons défini la sphére de référence au premier voisinage comme
1lénsemble des sites situés a une distance inférieure ou égale a 3A (figure 4.13).

a-Diffusion cationique b-Diffusion anionique
Figure 4.13. Spheres de référence pour la diffusion. En rouge, les anions, en gris les cations

Dans certains cas, les cations diffusaient tous vers llnterface en laissant derriére eux un
réseau pur dlanions. Pour éviter ces situations, la diffusion diun cation dans le film nlest
possible que si ce dernier a au moins un voisin cationique dans la sphére de référence a un
rayon de SA. Comme dit précédemment, les cations qui arrivent a llinterface peuvent se
dissoudre ou participer a la croissance du film.

La liste des processus étant établie, nous allons présenter les parameétres physico-chimiques
utilisés.
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3-PARAMETRES PHYSICOCHIMIQUES

Les parametres physico-chimiques pris en compte sont
e Le champ ¢lectrique dans le film dloxyde
e [Latempérature
e LepH
Nous allons détailler dans la suite leur gestion dans le modele.

3.1 PRISE EN COMPTE DU CHAMP ELECTRIQUE

3.1.1 Le Profil Physique !

Le volume de lloxyde est le siege dlun champ électrique qui influence la migration
cationique. Les interfaces entre le métal passivé et la solution sont représentés sur la figure
4.14. Le film passif (f) est séparé du métal par llinterface interne (m) et de la solution par
llinterface externe (s).

onpP: Vm est le potentiel a
llinterface métal-film

Vf le potentiel a llinterface
film-oxyde

Ve est la chute totale de
potentiel entre le métal et le
plan externe de Helmholtz.
V(x), le potentiel en (x) dans
lloxyde.

Llorigine des abscisses (x) est
prise sur llinterface interne

Les conditions aux limites
sont V(0)=Vm et V(L)=Vt

Figure 4.14 Profil physique des films minces dioxyde en milieu aqueux

A llinterface métal-oxyde, les cations passent du métal au film en surmontant une barriere
dlénergie dlactivation dlinjection Eipjeciion. Ll€xistence dune différence de potentiel abaisse
cette barriere. Llillustration de la baisse de barriere est présentée dans la figure 4.14.

Dans le film, il existe deux flux cationiques: un flux J* dans le sens métal-solution et un flux J-
dans le sens inverse. Le flux résultant est la différence des deux. J= J'- J". Dans le cas ou le
champ est assez ¢leve, le flux inverse devient négligeable devant le flux direct et la diffusion
des cations devient presque unidirectionnelle.

Dans toute la suite, seul le potentiel V(x) sera pris en compte pour nos calculs.

3.1.2 Modeéle de champ électrique au sein du film

La différence de potentiel entre les deux interfaces du film entraine la présence diun champ
¢lectrique au sein de ce film. Les différents modeles macroscopiques utilisent des méthodes
différentes pour rendre compte de llinfluence du champ électrique induit dans le film.

Dans le modéle des défauts ponctuels de Macdonald!®, le champ électrique est considéré
comme constant dans le film et indépendant de son épaisseur. Dans le modele HFM (High
Field Model) de Mott!"), le champ est constant pour une épaisseur donnée et est relié a celle-ci
par la relation E=V/L, V étant le potentiel (fixé par 1utilisateur) et L 1(épaisseur du film. Clest
cette derniere hypothése que nous avons retenu dans notre modele.
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Le champ est considéré comme perpendiculaire
a la surface initiale dlattaque (110 dans notre
cas). A chaque instant, son intensité est calculée — O
en tenant compte de 1[épaisseur moyenne de la E OOO
couche dloxyde évaluée en tenant compte de la
rugosité (figure

4.15). Le principe de calcul de 1/épaisseur sera
détaillé dans le paragraphe 4.3.

Figure 4.15 Prise en compte de la rugosité

3.1.3 Influence sur les barriéres dénergie dactivation

Llnfluence sur les barrieres d(énergie dlactivation de diffusion ou dlinjection se traduit par
une baisse ou une augmentation de ces dernieres (Figure 4.16b).

Soit Ed 1lénergie dldctivation en llabsence de champ électrique. En présence du champ,
1lénergie dlactivation est

E.=E,—qEdr

- > - >
Le signe du terme gE.dr dépend de celui de la charge q et du produit scalaire Edr

Pour un cation, les baisses de barrieres correspondent aux diffusions sl[éffectuant dans le
méme sens que le champ (figure 4.16a). A 1lopposé, lorsquiun cation diffuse a contre courant
du champ, son énergie dlactivation augmente. Nous pouvons ainsi reproduire les concepts
théoriques des flux ioniques présentés ci-dessus.

Final E* Profil sans prise
en compte du champ

Initial

v
~N
I
R
S

5
dr : vecteur déplacement E : champ électrique

Profil avec prise
en compte du champ

iemes P raans

a-profil de la translation b-profil énergétique
Figure 4.16 Influence du champ électrique sur la diffusion

3.2 PRISE EN COMPTE DE LA TEMPERATURE

Llinfluence de la température sur les simulations KMC se fait naturellement a travers le terme
exponentiel ¢™*T. Nos simulations ont été effectuées 4 une température de 25°C. Bien
entendu, la température de travail reste modifiable selon le choix de 1lutilisateur.

3.3 PRISE EN COMPTE DU pH
Linfluence du pH intervient a la fois sur le potentiel a llinterface oxyde-solution et sur les
réactions chimiques intervenant a cette interface (dissolution, redéposition).

Le modéle PDM de Macdonald' est le seul qui fait intervenir explicitement le pH dans la
croissance de la couche en supposant une dépendance du potentiel a llinterface externe a

travers la formule¢,, =aV,, + BpH + ¢j9 ,s» mais également a llinterface interne (ce qui est

156



4¢éme Partie: simulation de la croissance du film par un réseau virtuel dioxyde (RVO)

discutable) a travers la formule: ¢, =(1-a)V,, — fpH + ¢j9 ;s — &L

Nous avons intégré dans le modele RVO, une prise en compte du pH comme un terme
correctif qui intervient comme le champ E, mais uniquement sur 1[énergie dldctivation des
processus de dissolution. Ce terme correctif Tpy est reli€ au pH par une relation linéaire:

T,; =a.pH +b (aetb étant paramétres et fixes par 1futilisateur)

Dans le cadre de nos simulations, 1linfluence du pH sur les réactions chimiques a llinterface
oxyde-solution a été désactivée dans la mesure ou certaines de ces réactions ne sont pas
modélisées explicitement pour le moment dans notre modele.

Nous allons a présent aborder la mise en [ luvre informatique du modele RVO.

4 MISE EN (1 UVRE INFORMATIQUE DU MODELE

La mise en [Juvre informatique du modele RVO nécessite 1limplémentation d(un ensemble de
concepts géométriques. Il sldagit notamment de la gestion du voisinage, la périodicité, la
détermination des interfaces, le calcul de llépaisseur moyenne dloxyde etc. Nous allons
expliquer, dans la suite, la démarche adoptée.

4.1 CONSTRUCTION DES MODELES RVO

La construction du modéle est faite comme suit: aprés emboitement des deux réseaux, les
positions du réseau dloxyde sont ajustées (translation, rotation) afin dlobtenir 1lépitaxie
retenue.

4.2 GESTION DES INTERFACES

Nous présentons, dans ce paragraphe, les méthodes utilisées pour la détermination des
différentes interfaces: métal-solution, métal-oxyde et oxyde-solution.

4.2.1 Aux stades initiaux

Interface métal-solution: cette interface est la toute premic€re qui apparait lors de la
simulation. Elle subsiste tant que la surface nleést pas totalement recouverte dlune couche
dloxyde. Les atomes ou cations ayant deux lacunes successives dans leur premier voisinage
sont considérés comme faisant partie de llinterface métal-solution.

Interface métal-oxyde et sites dlinjection: pendant la formation de la premiere couche
dloxyde, les sites métalliques sur lesquels sléffectuent la nucléation sont marqués comme des
sites de llinterface métal-oxyde et comme sites dlinjection (site par lequel les cations de
l[alliage passeront dans Iloxyde). Les sites dlinjection sont identifiés une fois pour toute lors
de cette phase initiale de nucleation. Les sites anioniques remplis lors de la phase de
nucléation de la 1°° couche dloxyde sont marqués comme appartenant a llinterface oxyde-
solution.

4.2.2 Aux stades avancés

Interface oxyde [1solution : Une fois que la surface est entierement recouverte dloxyde, la
gestion de la croissance débute. A ce moment, la détermination de llinterface oxyde-solution
slavere plus délicate. Sont considérés comme faisant partie de llinterface oxyde-solution les
cations ou anions ayant une lacune dans le voisinage anionique.

157



4¢éme Partie: simulation de la croissance du film par un réseau virtuel dioxyde (RVO)

4.3 GESTION DU VOISINAGE

La gestion des évenements KMC nécessite la connaissance précise du voisinage de chaque
atome afin dlidentifier les processus auxquels il peut étre soumis (diffusion, dissolution etc.).
Afin dloptimiser les calculs, quatre type de tableaux sont utilisés pour mémoriser les spheres
de voisinage. Ce sont les suivants :

e Tableaux des sites du RVO au voisinage d(un site métallique (Tableau 4.2)

Pour un site i du réseau métallique, il existe 4 tableaux de sites voisins. Deux tableaux
permettent de stocker les sites d[oxyde a une distance inférieure a 3A, et deux autres les sites
a une distance inférieure a 5A. Si d représente la distance entre le site d[oxyde et le site du
réseau métallique, nous aurons:

Tableau

Caractéristique

Utilisation

CatOx_voisterMetal[i[n]

Les n sites cationiques oxyde & d<=3.A

Injection des cations dans lloxyde

AnOx_vois1erMetalfij[n]

Les n sites anioniques oxyde & d<=3.A

Adsorption des anions

CatOx_voisMetal [ij[n]

Les n sites cationiques & d<=5A

AnOx_voisMetal [ij[n]

Les n sites anioniques & d<=5A

Identification des sites dialliage noyés dans le
RVO

Tableau 4.2 Sites du RVO au voisinage de lialliage

e Tableaux des sites métalliques au voisinage diun site RVO (Tableau 4.3)

Pour un site i du réseau dloxyde, deux tableaux permettent de mémoriser, quand ils existent,
les sites du réseau métallique aux premiers et seconds voisinages. La premiere sphere de
voisinage est obtenue pour les sites a une distance inférieure a 3A, et SA pour la seconde.

Tableau

Caractéristique

utilisation

Metal_1erVoisOx [il[n]

Les n sites métalliques & d<=3A

identification des sites dinjection des cations

Metal_VoisOx [iJ[n]

Les n sites métalliques & d<=5A

Identification des sites RVO noyés dans lialliage

Tableau 4.3 Sites de Iialliage au voisinage du RVO

e Tableaux des premiéres et secondes sphéres de voisinage RVO (Tableau 4.4)
Pour un site 1 de 1loxyde, il existe 4 tableaux de sites voisins de type oxyde

Tableau

Caractéristique

utilisation

Prm_vois_Oxd_An[il[n]

Liste des sites anioniques a d<=3A °

Adsorption des anions

Prm_vois_Oxd_Caitlil[n]

Liste des sites cationiques & d<=3A

Chemins de diffusion dans lloxyde

Grd_vois_Oxd_ Catfij[n]

Liste des sites cationiques & d<=5A

Dénombrement des cations (Ncat). Les anions
de surface sont dissous si Ncat=0. Les cations
ne diffusent pas si Ncat=0

Tableau 4.4 Sphéres de voisinage dans le RVO

e Identification des sites dun réseau noyés dans le second réseau

A partir de ces tableaux, il est possible dlidentifier les sites d[un réseau noyés dans le réseau
opposé. Un site du RVO dont au moins les % des sites voisins métalliques dans un rayon de
5A sont occupés est considéré comme noyé dans 17alliage. Le processus inverse est applicable
aux sites métalliques, en effectuant le calcul sur le voisinage RVO. Cette identification
slapplique majoritairement lors de la réalisation des processus de lloxyde. En effet, apres la
formation de la premiere couche dloxyde, les sites du réseau métallique non dissous et ceux
de llinterface métal-oxyde sont connus.
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e Périodicité

A chaque mouvement d/un site, le programme identifie par mesure de distance, llénsemble
des sites présents au voisinage du site dlarrivée. Pour cela les tableaux de voisinage sont mis a
jour en utilisant huit images virtuelles du modele dans le plan xy (le modele est périodique
dans le plan xy mais pas suivant z). Ces images sont construites en appliquant huit

translations au modele (figure 4.17).

Les &8 vecteurs de translation
T1(dx, 0,0) T2 (-dx, 0, 0)

T5 (0, dy, 0) T4(0,-dy, 0)
Ts (dx, dy, 0) Te (-dx, dy, 0)

T7 (dx,-dy, 0) Ts (-dx,-dy, 0)

dx

dy

Figure 4.17 lllustration des vecteurs de translation

La figure 4.18 ci-contre illustre la
gestion du voisinage a llaide de la
périodicité. La sphere de voisinage
de llatome 1 au centre est complete.
La sphére de llatome 2 est réduite au
Y4 a cause de sa position au coin.
Grace aux translations, cette sphére
sera complétée par les 3 quarts de
cercle A, B, C sur les bords.

Figure 4.18 Exemple de gestion de la périodicité : complément du
voisinage diun site de bord (site 2) par les sites voisins en A, B, C

4.3 CALCUL DE L EPAISSEUR DE LA COUCHE DIOXYDE

4.3.1 Problématique

Le probleme consiste a déterminer 1/épaisseur moyenne (figure 4.19) de la couche dloxyde,
quand les surfaces et interfaces sont rugueuses.
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Alliage

Epaisseur
moyenne H=?

Figure 4.19 Mise en évidence des variations diépaisseur locale

La méthode que nous avons utilisée consiste a déterminer llépaisseur locale au niveau de
chaque site, puis en déduire l[épaisseur moyenne.

4.3.2 Calcul de Ilépaisseur locale

Le calcul sleffectue en deux
étapes.  Premiérement,  pour
chaque site 1 du réseau de 1loxyde,
on calcule les deux vecteurs
reliant ce site au site le plus
proche de llinterface métal-oxyde
(d2) et oxyde-solution (dy).
Liépaisseur locale a cet endroit est
obtenue par la norme de la somme
des deux vecteurs. La figure 4.20
illustre un calcul dlépaisseur
locale dans un site de lloxyde.
Llatome concerné est colori¢ au
centre.

4.3.3 Calcul de I'épaisseur moyenne

O 000 OO0

Figure 4.20 Exemple de calcul diépaisseur locale

Une fois que les épaisseurs locales ont ét¢ déterminées au niveau de chaque site, la moyenne

de ces épaisseurs est calculée.

Nb  sites

Z Hlocale (Z)

=—=L___ Nbsites est le nombre de sites dloxyde.

Nb sites
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4.4-CONDITIONS D/ARRET DE LA SIMULATION

Apres la formation de la premiere couche, 1loxyde peut croitre ou se redissoudre localement.
La simulation slarréte si le modele est passive ou slil est percé (figure 4.21).

Conditions de passivation: le mod¢ele est considéré comme passivé si pour une période
fixée de (An) itération, le nombre de cations dissous ne dépasse pas un seuil fixé (Ndiss).

Conditions de percage: le modele est considéré comme percé slil existe un canal de
lacunes entre 1linterface métal-solution et le premier plan de 1lalliage. (figure 4.21). Pour
cela, on considére chacune des lacunes €ventuelles sur ce premier plan et on applique
1falgorithme des bulles ci-dessous (figure 4.20). Il yla présence dlun canal si llalgorithme

aboutit a une lacune adjacente a llinterface métal-solution.

Début Cherchetrou
Identifier la liste des lacunes du dernier plan (ListeEntrée)
Resultat= Bulles (ListeEntrée)
Si Résultat= Vrai alors Modéle percé

Fin Cherchetrou

Fonction BULLES (entrée: ListeEntrée)
déclarer ListeSortie, i, j
Pour chaque site i dans ListeSortie
si |e site i est lacunaire alors
Si i est au premier plan alors
retourner Vrai
Fin si
Pour chaque site j premier voisin de i
Sinon si la lacune j est non traitée alors
charger j dans ListeSortie
finsi
Si j est non lacunaire alors marquer j// si on recherche des cavités
Fin pour
Fin si
Fin pour
Si au moins une lacune non traitée a été retrouvée alors
Résultat =BULLES (ListeSortie)
finsi
retourner Résultat
Fin BULLESe

Figure 4.20 Algorithme des bulles
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Figure 4.21 illustration dun canal dans lialliage

4.5-CONSTRUCTION DES ALGORITHMES KMC

Dans la troisiéme partie de ce travail, nous avons implémenté un algorithme KMC de classes.
Cet algorithme a été repris et adapté au RVO. La modification principale consiste a classer les
évenements au premier niveau en fonction des types des processus (tableau 4.5) au lieu de le
faire en fonction de la valeur de la probabilité comme clétait précédemment.

Diffusion de Diffusion de Oxydation | Dissolution | Injection | Diffusion Diffusion Dissolution
volume surface métal alliage surface volume surface oxyde
métal métal oxyde oxyde

Tableau 4.5 Liste des groupes du 1er niveau de lialgorithme des classes

4.6-LE LOGICIEL DE SIMULATION SIMCOR
4.6.1 Interface graphique

Le logiciel de simulation comporte une interface graphique (figure 4.22), permettant de suivre
la progression de la simulation.

Le logiciel fonctionne en mode multitache. Llaffichage des atomes utilise le mode z buffer.
Les navigations sont permises en cours de simulation. Pour cela, nous nous sommes servis de
Threads Windows. La synchronisation utilise les sections critiques (afin que deux demandes
dlaffichage ne se croisent pas). Une légende a droite illustre les especes présentes. Il est
possible en cours de simulation dleffectuer une pause, revenir sur les itérations antérieures et
visualiser les derniers événements. Le choix de visualisation du cristal est lui aussi
dynamique, et peut étre porté¢ sur tout le systeme, le métal, 1loxyde, ou bien llune des
interfaces (métal-solution, métal-oxyde, oxyde-solution).
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Fichiers Visualisation Creations de Modéles  Simulation

INFOS ATOME > z
RESEAL IMeta\ Nfar Twee [Fe
8 |-?m_y:|1452 z [21-38
—~—
x
LEGENDE
Cr3+: hd

Cr: 0

02 .
@

Fe:

Figure 4.22 Apercu du logiciel SIMCOR

4.6.2 Lecture des données de la simulation (figure 4.23)

Une interface de dialogue (figure 4.23) permet de saisir les paramétres de la simulation. Il est
possible de sélectionner ou désélectionner un ou plusieurs événements afin dlévaluer
llinfluence sur la simulation.

Des valeurs par défaut sont stockées dans le code en cas de non paramétrage de 1 utilisateur.

PARAMETRAGE ET OPTIONS DE SIMULATION s ENERGIES METALIEV] ENERGIES OXYDE[EY)
EVENEMENTS METAL EVENEMENTS DXYDE INFLUENCE DU CHAMP Diffusion Fe [surf] Diffusion Fe3+[valm]
I” Dissolution I” Diffusion anions VALEUR (VOLT): '_
™ Ditfusion surface Cations Diiffusion Fe3+(surf] Diffusion  Cr3+[+olm)
I™ Dissolution anions
] Diffusion surface Metal o FREQUENCES VIE. (Bivsom @ i) Diffusion  DZ{valn) [~
I Ditfusion deVolume [ Firalion  anions DIFFUSION [
™ Osydation atomes : 5 Diffusion Cr3+(zurf Diffuszion  Cr3+(zurf
[ Diffusion cations DISSOLUTION [T 00e013 fsurf] {surf)

™ Injection Cations ds oxpde

; I Dissolution cations Drissolution Cra+(surf] Diffusion Fe3+[surf]
I Adsorption Anions I~ TESTS PASSIVATION SEULS

Dizzolution Fed+(surf]

Diffuzion  02-{zurf] l_
Diffugion Fe [Wolm] Digzolution Fe3+([zurf] l_
Diiffusion Cr [Yaolm) Dizzolution Cr3+(zurf] l_
Injection Cra3+ (Intf]

Dizzolution 02-[zurf]

FORMATION Ox¥DE
NER_NUCLEIMETAL)[

Injection Fed+ [Intf]

Oxpdation Fe/Fe3+
R.AYOISINAGE([DYDE]
Oxpdation Cr/Cr3+

IR RN ERENN D

a-Sélection des groupes diévénements b-Paramétrage des énergies
Figure 4.23 Interfaces de paramétrage du logiciel SIMCOR
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5-PARAMETRAGES ET MISE EN (| UVRE DES SIMULATIONS

5.1-GENERATION DES ECHANTILLONS DE TESTS

Afin dlobtenir des grandeurs moyennes, nous avons généré, pour chacune des concentrations,
10 échantillons par une distribution aléatoire des atomes dans les sites. Chaque échantillon
fait ensuite 1lobjet de 10 tests. Pour limiter les effets dldnisotropie, le nombre de Cr est le
méme sur toutes les couches. La distribution des Cr sur une couche sléffectue par tirage
aléatoire des sites.

5.2-PARAMETRES ENERGETIQUE

La mise en [luvre des simulations nécessite des valeurs des énergies dlactivation pour les
différents processus. Nous avons implémenté un potentiel MEAM pour le calcul des énergies
dlactivation dans l@lliage, comme présenté en 2°™ et 3°™ partie. En présence de couche
dloxyde, il apparait une discontinuit¢ dans les calculs MEAM a llinterface métal-oxyde. En
effet, a cette interface, les voisins dlun atome métallique comprennent des ions (anions ou
cations) qui ne sont pas pris en compte dans le modele MEAM. Afin de gérer au mieux les
aspects énergétiques en tenant compte de la présence de lloxyde, nous avons fait le choix
suivant (tableau 4.6):

o Pour la diffusion en volume et en surface des atomes métalliques (Fe et Cr) nous
avons utilisé les valeurs moyennes obtenues par des calculs MEAM, avec une correction pour
les Cr (prise en compte du nombre de voisins Cr) afin de tenir compte de la diffusion
préférentielle de ces derniers.

o Pour lloxydation du Fe et Cr nous avons utilisé les potentiels des couples Fe/Fe’" et
Cr/Cr*
o Pour la diffusion des cations (Fe’" et Cr’") et leur dissolution, nous avons utilisé les

valeurs obtenues pour le Fe et Cr par calcul MEAM diminuées légerement pour tenir compte
de la plus grande mobilité des cations.

o Pour le transport des cations dans lloxyde, nous avons utilis¢ les valeurs moyennes
expérimentales™.
o Nous avons fait 1[hypothese d/un équilibre a llinterface métal-oxyde, dlou une énergie
dlinjection des cations égale a celle de leur diffusion dans lloxyde
Milieu Processus Energie dlactivation Commentaires
moyenne (eV)
, e Calculs MEAM et données expérimentalesl’]
Volume métal Diffusion Fe 317 Diffusion préférentielle des Cr.
Diffusion Cr 3.69 Ea(Cr)=Eo(Cr)/(Nombre Cr a lfarrivée)
Diffusion Fe 0.60 Valeur moyenne MEAM.
e A .
Diffusion Cr 0.50 diffusion préférentielle des Cr/Cr
Surface métal Diffusion Fe3* 0.55 Valeur moyenne MEAM des atomes légérement
diminuée (Fe¥, Cr3*). Diffusion préférentielle des Cr3+
Diffusion Cr3* 0.45
Dissolution Fe3* 6 Ajustés a partir des calculs MEAM. Prise en compte
Dissolution Cré* 4 du voisinage Ea=(Nombre 1er voisins/8).Eo-f(pH)
Oxydation Fe 0.41
Oxydation Cr 0.35

Tableau 4.6 valeurs moyennes des énergies diactivation
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Interface métal- Injection Fe3* 4.85 Energie moyenne diinjection égale a [énergie de
oxyde Injection Cro 420 diffusion dans Iioxyde avec prise en compte du
champ

Volume oxyde Diffusion Fe3* 4.85 Moyennes expérimentalests,

Diffusion Cr? 4.21

Diffusion Fe3* 3.00 Diffusion préférentielle des Cr3*

3+)= 3+ 3 Ve
Interface Diffusion Cré+ 911 Ea (Cr3*)=Eo (Cr3+)/ (NbCr3+ a lfarrivée)
oxyde-solution Dissolution Fe3* 7 Ea= (Nombre 1¢" voisins/Nombre maximal 1¢r voisins).Eo-
. . f(pH)
Dissolution Cr3+ 10

Tableau 4.6 (suite) valeurs moyennes des énergies dlactivation

Nous avons dans de ce travail désactivé la prise en compte du pH. Dans la suite, nous
préciserons a chaque fois la valeur du potentiel utilisé pour la simulation.
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6 RESULTATS ET ANALYSE

Afin dlévaluer le modéle RVO qui intégre pour la premiere fois un réseau 3D de couche
dloxyde et prend en compte certains parametres physico-chimiques (potentiel, température),
nous avons réalisé une série de simulations sur le modéle 25x25x25A qui a déja servi pour les
tests dans les chapitres précédents. Au cours de ces tests, nous avons évalué¢ a la fois les
aspects quantitatifs (seuil de passivation, cinétique de passivation, épaisseur de la couche
dloxyde, influence du pH) ainsi que les aspects liés a la structure de la couche dloxyde.

6.1-PASSIVATION EN FONCTION DE LA TENEUR EN Cr DANS L/ALLIAGE

Pour les tests effectués, les modeles ont été considérés comme passivés s!il nly avait pas plus
dlune dissolution au cours dlune période de 2000 itérations.

Nous rappelons que le
taux de passivation est
donné par le pourcentage
de tests ayant conduit a
une passivation sur un
ensemble de 10 tests. Les
résultats obtenus sont
rassemblés sur la figure
4.24.

Figure 4.24 Probabilité de passivation en fonction de la teneur en Cr dans Iialliage

La courbe de passivation (fig. 4.24) présente une zone de transition allant de 14 a 16%. La
position absolue de cette zone de transition dépend des parametres utilisés. Le fait important
ici est qulavec un modele explicite de couche dloxyde et 1lénsemble des processus complexes
liés a sa germination et a sa croissance, nous retrouvons qualitativement llun des aspects
fondamentaux de la passivation des alliages Fe-Cr, clést-a-dire lléxistence dun seuil de
concentration en dessous duquel la passivation nlest plus assurée®.. Pour des concentrations
inférieures au seuil, la dissolution sélective entraine la formation dlune couche dloxyde tres
rugueuse (fig.4.25a) qui nlést pas suffisante pour protéger le métal. Par contre pour des
concentrations supérieures (figure 4.25b) au seuil la couche dloxyde se forme tres tot, la
concentration de Cr étant suffisante. De ce fait, la couche dloxyde passivante est peu
rugueuse.

Couche
Couche dioxyde
dioxyde
Alliage Alliage
a-Surface tres rugueuse (%Cr < seuil) b-Surface peu rugueuse (%Cr > seuil)

@ Fe @Cr ®Fe" g ot

Figure 4.25 Apergu des rugosités de surface
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6.2 DIFFERENTES ETAPES DE LA CROISSANCE DU FILM

Llinteraction entre le modele géométrique (RVO) et les différents processus retenus dans
le modele est géré par la dynamique KMC. En visualisant les différentes €tapes, nous
avons analysé en détail le mécanisme de croissance produit par le modele.

Les différentes étapes sont groupées sous quatre phases présentées dans la figure 4.26.
o diffusion de surface, oxydation, dissolution

o formation d[ilots

o coalescence

o recouvrement

o croissance de la couche et stabilisation
6.2.1

Figure 4.26 a: Oxydation et diffusion
6.2.2 Germination de l'oxyde

Figure 4.26b: Apparition des premiers germes dioxyde

Diffusion superficielle avant la formation des premiers ilots d/oxyde

Comme Ifont montré les calculs MEAM, en
l1labsence dloxyde, les chromes ont tendance a
diffuser préférentiellement les uns vers les
autres. Llimage de la figure 4.26a met en
¢vidence la formation dlilots de chrome. Cette
diffusion préférentielle est importante car sans
elle la formation des germes dloxyde qui
nécessite la rencontre des chromes, aurait du
mal a survenir, surtout pour les alliages a
faible teneur en chrome. Lors du stade initial,
la dissolution sélective des Fe' en surface
permet une meilleure diffusion préférentielle
des Cret Cr’".

Dans le modele RVO, des germes dloxyde
sont formés chaque fois quiun couple (Cr,
Cr’") ou (Cr'", Cr’") se forme au premier
voisinage. on voit sur llimage de la figure
4.26b, un certain nombre de germes formés
durant la phase de germination. Les germes
sont formés par dépdt dlanions autour des
deux chromes du couple. Des cations Fe’*
sont piégés dans la couche lors de cette phase.
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6.2.3 Coalescence des ilots

Figure 4.26 ¢ : Phase de coalescence

6.2.4 Recouvrement

Figure 4.26 d : Phase de recouvrement

Les ilots dloxyde formés sur la surface
grossissent (figure 4.26¢) et finissent par
coalescer. Cette coalescence est assurée par la
migration cationique.

Les anions, du fait de leur charge vont exercer
une attraction sur les cations libres contribuant
a la croissance du germe

Sur la figure 4.26d, on observe la fin du
recouvrement correspondant a la formation de
la premiere couche dloxyde. Le recouvrement
est implicite dans le modele RVO dans la
mesure ou la croissance ne commence qulune
fois la premiere couche complétement formée.
Pour la concentration considérée (Fe-24Cr)
cette premicre couche est relativement plane
mais elle peut étre rugueuse pour les alliages a
faible concentration en Cr

6.2.5 Croissance de lloxyde et stabilisation

Figure 4.26 e : Phase de recouvrement

La croissance effective de la couche dloxyde
commence aprés la formation compléte de la 17°
couche. Elle procede par formation dlilots dont la
hauteur peut atteindre localement plusieurs
couches (figure 4.26¢). Ces ilots qui croissent par
dépot dlanions sur des cations de surface
coalescent par un mécanisme de comblement
partiel des interstices entre eux. Le mécanisme
global induit par le modele RVO est celui dlune
germination et croissance, similaire a celui décrit
pour I(alliage Fe-22Cr '
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6.3 INFLUENCE DU TAUX DE Cr SUR LA CINETIQUE DE DISSOLUTION

Apres les résultats positifs en terme de seuil de passivation et de mécanisme de croissance,
nous avons continu¢ l/évaluation du modéle RVO par lléxamen des courbes cinétiques.
Rappelons que ces courbes sont obtenues par une moyenne des 10 tests comme décrit dans
le chapitre 3. Elles correspondent a la valeur cumulée du nombre de dissolution en fonction
du temps.

La figure 4.27 regroupe les courbes obtenues pour des concentrations allant de 12 a 22%.

350 I
Nombre de cations
dissous 12%|
I
300 —
/ 14%
250 ] ——
//g——ﬁ 7%
200 f,/
/ 18%
-—'_—-_-
| ="
o
// = 20%
100 -~
V 209
50
Tempsls}l

0 0.001 0.002 0.003 0.004 0.005 0.006 0.007 0.008

Figure 4.27 Evolution de la cinétique de dissolution en fonction du taux de Cr (potentiel: Vo=6V)

Ces courbes peuvent étre représentées de fagon équivalente sous forme de perte de masse en
fonction du temps (voir dans la conclusion générale) ou encore sous forme de taux de perte
de masse (dm/dt) en fonction du temps. Ce dernier cas correspond a une courbe de courant
en fonction du temps!'”.

Quel que soit le mode de représentation retenu, on retrouve les caractéristiques principales
des courbes cinétiques de passivation des alliages FeCr. Elles présentent une partie initiale
de dissolution rapide correspondant a la phase de germination et de formation des premicres
couches de lloxyde. La vitesse de dissolution diminue ensuite au fur et a mesure de
1lépaississement de la couche dloxyde.

Pour des concentrations ¢€levées, le nombre de dissolution tend de fagon asymptotique vers
un palier. La couche dloxyde étant assez €paisse, le flux cationique a travers le film est
pratiquement nul.

Par contre pour des concentrations faibles, la couche dloxyde formée nlest pas suffisante
pour passiver le métal et la dissolution continue avec une allure parabolique.
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6.4-CINETIQUE DE LIEPAISSEUR MOYENNE DU FILM DIOXYDE

6.4.1 Nos résultats

Nous avons réalisé un suivi de 1/évolution de l(épaisseur moyenne du film dloxyde en fonction
du temps (figure 4.28a), pour les concentrations 12%; 14%; 17%; 18%; 22%.

12 [:l H(A°)
Hia") [ —

/ 9,50
10 /
/ 9,00
8 . 8,50
™
f.-—f—- / 8,00
i —12% 7,50
—14% /
& 17% 7,00

18% '//

6,50
2 — 2%

6,00
o Lmi‘s‘}l 1,00 110 1,20 1,30 1,40
0.000 0.005  0.010 0015 0020 0.025 0.030 0.035  0.040 Log(%Cr)

Figure 4.28a Cinétique de formation de lloxyde: Figure 4.28b épaisseur finale du film passif
épaisseur moyenne en fonction du %Cr dans [ialliage en fonction du log1o (%Cr)

On constate au début une forte augmentation de llépaisseur de la couche dloxyde qui finit
pas se stabiliser a une €paisseur moyenne constante. L[épaisseur finale augmente avec la
concentration, lldmplitude de variation slatténuant pour les fortes concentrations. Pour la
concentration 22%, 1épaisseur finale est de 10A, en accord avec la valeur expérimentale de
14 A obtenue pour li@lliage Fe-22Cr aprés 63H de polarisation!'.

Llaugmentation de | Thickness Change, 10 mV/s
. T T ~ 1 TS
1[épaisseur de la couche en ,
fonction de la concentration PN 3 Pkt 7 e
E] T |

en Cr de llalliage est elle

aussi en accord avec les 2 06 R S =
observations 5 i I L e
expérimentales, comme 4 - ’ 2

llindique la figure 4.29.
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Figure 4. 29 Cinétique de variation diépaisseur pour différents alliages!'ol
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6.4.2 Comparaison avec les modéles de croissance.

Nous avons considéré 1évolution de llépaisseur du film avec le temps pour effectuer une
analyse comparative du modele RVO avec les modeles macroscopiques de croissance.

e Modéles de croissance sélectionnés

Parmi les différents modeles, nous avons retenu ceux qui une base commune avec le modele
RVO: la passivation en milieu aqueux. Il slagit des modeles de Mott (champ fort ou champ
faible) et du modele de Macdonald. Le tableau 4.7 résume ces modéles avec les lois de
croissance de 1loxyde.

Modéle Loi de croissance Milieu particularité

Mott [ _ Electrolyte Champ faible
x(t) =+2.at aqueLx

Mott [ x(t)=1/(a—PBInt)=a/(l-ablnt) a=1/a b= p | Electolyte Champ fort
aqueux
Mac Donaldi®! x(t) = bLn(a — (a —1)exp(~ct /b)) Electrolyte prise en
aqueux compte de la
redissolution

Tableau 4.7 Modéles utilisés pour llanalyse comparative
e Méthode de détermination des parameétres a, b, c: I[@justement non linéaire

Les valeurs des différents parameétres (a, b, c¢) intervenant dans les modeles sont obtenus en
minimisant la somme des carré des écarts (annexe 2.4) entre nos valeurs (RVO) et celles du
modele considéré

S1 X(t) est llépaisseur a un instant t, la somme des carrés des erreurs est donnée par

N > Xrro(t) est llépaisseur donnée par le modele RVO
§ =2 (X s ()= X s (1)

i=l1

Xmoa(t): épaisseur donnée par le modele considéré

La méthode de minimisation de Newton-Raphson permet de déterminer le jeu de parametres (a,
b, ¢) du modele qui minimise S.

e Résultats des ajustements

Nous avons effectué les ajustements entre le modele RVO et les modeles macroscopiques pour
1falliage Fe-22Cr. Les résultats sont présentés sur la figure 4.30 avec pour chaque mod¢le, les
valeurs des paramétres obtenus par minimisation.

Pour chaque modele, la premicre figure représente une cinétique sur l1horizon global du temps,
tandis que la seconde est un apercu sur les 100 premieres millisecondes.

La légende de la figure 4.30 est indiquée ci-dessous. La courbe en bleu est celle du modele RVO
et celle en rose celle du modele macroscopique considéré.

Légende

Courbe du modéle Courbe RVO
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Modéle Cinétique sur Ithorizon global Apercu des 100 premiéres millisecondes
12 § — 12
/7-
104 — o 10 RO
Mott | ° f 7 "
(champ faible) & e 61
44 4 -
a=1775,6 )
5 |
Sy2=408098
0 - , | V] T T T T J
0.000 0.010 0.020 0.030 0.040 0.000 0.002 0.004 0.006 0.008 0.010
12 12
10 10
Mott B i e o
(champ fort)| © :
a=10,41 6 6
b=0,00166
- 4
Sy2=4880 2 2
0 . . - : : : . | 0
0.000 0005 0.010 0.015 0020 0025 0.030 0035 0.040 0.000 0.002 0.004 0.008 0.008 0.010
12 — = 19+
104 - 10 e
sl 8 4 [
Macdonald
a=145,53 &1 €1 /
b=1,9640 44 41
¢=2660,25 5] 2]
Sy2=776 ; .
0.000 0.010 0.020 0.030 0.040 0.000 0.002 0.004 0.006 0.008 0.010
Figure 4.30: Comparaison des cinétiques de formation la couche passive: épaisseur (Fe-22Cr) en fonction du temps
Abscisse: temps (secondes). Ordonnées: épaisseur (A)

e Interprétation des résultats

Les valeurs des moyennes des écarts entre le modele RVO et les différents modeles (tableau 4.8)
montrent que le modele Mott a champ faible conduit a des écarts trés importants alors que ces
¢carts sont faibles pour le modele de Mott a champ fort et le modéle Macdonald.

%Cr Mott Champ Faible [ Mott Champ fort | Macdonald
22 10,202 0,122 0,0194

Tableau 4.8: Moyennes de la somme des carrés en fin diajustement (Fe-22Cr)

Un examen détaillé des courbes et des agrandissements de la figure 4.30 montre que 1lallure
parabolique du modéle Mott a champ faible est tres ¢loignée de 1lallure asymptotique obtenue
avec le modele RVO.

Les deux autres mode¢les présentent la méme allure asymptotique avec un bon accord entre la
courbe du modele macroscopique et celle du modele RVO. Cependant un agrandissement sur
une période dlune milliseconde (figure 4.31) montre quldux temps courts, lldccord avec le
modele de Macdonald est meilleur qulavec le modele Mott a champ fort. Le meilleur accord
avec le modele Macdonald peut étre dii a la prise en compte de la dissolution de lloxyde par
celui-ci comme clést le cas dans le modele RVO.
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En effet, aux temps courts, la dissolution retarde la croissance de la couche dloxyde ; ce qui
peut expliquer que le modele de Mott a champ fort qui ne prend pas en compte la dissolution
conduit a une épaisseur dloxyde plus €levée que celle donnée par le modele de Macdonald et
le modele RVO.

n om - W

4 4
3 3
2] 2
1
1
> 0 . . . .
i ) i ) 0.0000 0.0002 0.0004 0.0008 0.0008 0.0010
0.0000 0.0002 0.0004 0.0006 0.0008 0.0010

Figure 4.31a Modéle de Mott (champ fort) sur Figure 4.31b Modéle de Macdonald sur 1 milliseconde
1 milliseconde

Nous développerons les points ci-dessus abordés dans la conclusion générale

6.5-INFLUENCE DU POTENTIEL SUR LIEPAISSEUR DU FILM

Le modele RVO inclus la gestion dun potentiel (équivalent a un potentiel externe) fixé par
llutilisateur. En fonction de ce potentiel, un champ électrique moyen inversement
proportionnel a 1[épaisseur du film est calculé. La figure 4.32 représente la courbe d/évolution
de llépaisseur finale en fonction de la valeur de potentiel Vo.

Sur cette courbe, une premiére région

indique une croissance de l[épaisseur | s =] —— L@

moyenne finale. Cette croissance e '““‘.h‘\

passe par un maximum (courbe de 000 p =
tendance T;) suivie dine zone de A T e
décroissance de 1[épaisseur finale. a0 P

Un champ trop faible ne favorise pas / m

la croissance du film. Ceci sléxplique Ry

par le fait que la migration cationique ”DJ/

des cations vers llinterface externe

est fortement ralentie, dlou une - =0
diminution de la vitesse de croissance g . . : i L) e

de 1loxyde au profit de la dissolution  Figure 4.32 Influence du champ électrique sur liépaisseur du film dioxyde

En revanche, un champ trop élevé semble un facteur limitant pour l[épaisseur du film. Ceci
est di au fait que ce dernier peut étre source de cavités qui ralentissent 1linjection des cations.
La formation des cavités sera abordé dans le paragraphe suivant.
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6.5 ASPECTS STRUCTURAUX

Formation de cavités

Dans certains cas, on constate llapparition de cavités sous la couche dloxyde (figure 4.33).
Ces cavités participent au ralentissement de la croissance. Elles peuvent étre identifiées a
partir de llalgorithme des bulles décrit plus haut.

Figure 4.33 exemple de cavité formée sous lloxyde

Du point de vue expérimental, il existe des études qui ont mis en évidence des cavités dans
les alliages aprés formation des couches dloxyde. Certaines observations "' sur la formation
de cavités ont montré que, bien que celles-ci puissent se retrouver dans le volume, elles sont
plus denses aux environs de llinterface Métal-Oxyde. Une étude menée par V. Maurice et
al" sur les interfaces ALO3/TiAl(111), illustrée par la figure 4.34, a montré la présence
dlamas de lacunes en surface de llalliage au niveau de llinterface alliage-oxyde. Ces amas
constitués de 6 lacunes slauto organisent en une structure périodique.

a-Image STM a haute résolution b-Organisation périodique des amas de lacunes
Figure 4.34 observation expérimentale de cavités en surface diun alliage TiAl aprés formation de lioxyde. [1]

Origine des cavités du point de vue atomistique (figure 4.35)

Du point de vue atomistique, le phénomene de formation de cavités trouve son explication dans
un déséquilibre entre la vitesse de diffusion des lacunes en volume et le taux de formation des
dites lacunes a llinterface métal-oxyde suite a llinjection de cations. Les cavités sont des
agglomérations de lacunes, en volume ou aux interfaces.
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Si la vitesse dlinjection nlest pas trop élevée par rapport a la vitesse de diffusion en volume, les
lacunes formées a llinterface ont le temps de diffuser vers le volume de Ifalliage évitant la
formation de cavité a llinterface. Une fois dans le volume, ces lacunes peuvent a long terme
slagglomérer. Ce qui conduit aux cavités de volume.

Si la vitesse dlinjection est trop élevée, les lacunes formées en surface nlont pas le temps de
diffuser en volume et vont sfagglomérer. Ceci conduit aux cavités de llinterface métal-oxyde.
Plus une cavité est volumineuse, plus longtemps elle restera en surface.

Oxyde
B N i .
Bl Bl e

1- injection et diffusion -injection et agglomération
en volume de la E cune dE‘Tac% a llinterface m/f

M ) " W . - ) & = .
B TN = . B N B .
I BN I = . B B N EE =

Alliage

A B N E . - ()& ([ W=
CJ E N . B N B .
Il B I = . B N i = .

B N = . FER

Figure 4.35 mécanismes élémentaire de formation diune cavité
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CONCLUSION SUR LA QUATRIEME PARTIE

Nous avons exposé dans cette quatrieme partie, les concepts de base du modele RVO (Réseau
Virtuel d[Oxyde). Ce nouveau modele comble les lacunes des modeles antérieurs en intégrant
pour la premiere fois une couche dloxyde 3D et la gestion des phénoménes de transport en
son sein sous llinfluence d in champ électrique. La mise en [Juvre de ce modele a nécessité le
développement dlalgorithmes complexes pour gérer a la fois le réseau de 1lalliage et celui de

lloxyde ainsi que 1[évolution des voisinages des atomes lors de la simulation.

Les résultats obtenus ont montré la validit¢ du modele RVO et son aptitude a simuler la
croissance dlune couche dloxyde sur un alliage FeCr. Ainsi, la courbe de passivation
reproduit 1lexistence dlune zone de transition étroite séparant une premicre zone (<12%) ou
les modeles ne sont pas passivés et une seconde zone (>16%) ou tous les modeles sont
passivés. Les allures des courbes cinétiques sont similaires a celles obtenues
expérimentalement avec une allure parabolique pour les concentrations qui ne passivent pas et

une allure asymptotique pour les concentrations qui passivent.

Llexamen des étapes de la croissance a montré que celle-ci procédait par un mécanisme de
germination et de coalescence dlilots conduisant a une épaisseur dloxyde stationnaire de

1lordre de 10A en accord avec les valeurs expérimentales.

La comparaison entre le modele RVO er les modeles macroscopiques de croissance a montré
des rapprochements envers le modele de Macdonald en milieu électrochimique avec prise en
compte de la dissolution de lloxyde. Des rapprochements sont aussi observés aux stades

avancés avec le modele de Mott a champ fort en milieu électrolytique.

Enfin, 1[étude de 1linfluence du champ électrique indique un effet favorable sur la croissance

pour des champs faibles et un effet défavorable pour des champs élevés.
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Conclusion générale et perspectives

CONCLUSION GENERALE- PERSPECTIVES

Llobjectif principal de cette these était la mise au point dlun modéle capable de reproduire, de
facon aussi compléte que possible, llénsemble des phénomenes intervenant lors de la
corrosion des alliages métalliques passivables (cinétique de passivation, influence du
potentiel, composition et épaisseur de la couche dloxyde).

Afin dlatteindre cet objectif, nous sommes partis du modele de Legrand que nous avons
amélioré en trois étapes :

o Le développement dlun module de calcul dlénergies dldctivation de diffusion et de
dissolution utilisant le potentiel MEAM (Modified Embedded Atom Method) et un modele de
régression linéaire.

o Le remplacement de la dynamique Monte Carlo classique par une dynamique Monte
Carlo Cinétique (Kinetic Monte Carlo) mieux adaptée a la simulation des dynamiques hors
équilibre et donnant acces a un temps de simulation en relation avec le temps réel.

o Enfin, le développement dlun modéle 3D de couche dloxyde permettant dlaller au-
dela de la formation de la premiére couche dloxyde, afin de tenir compte des phénomenes de
transport dans le film qui constituent un des aspects essentiels de la croissance de ce dernier.

Pour chacune de ces étapes nous allons résumer les choix faits, leur mise en [luvre
informatique et les principaux résultats obtenus.

1. Calculs diénergie a llaide du potentiel MEAM

La simulation atomistique de la passivation des alliages FeCr nécessite le calcul de barricres
de diffusion et dlénergies dlactivation de dissolution pour différentes topologies et différents
environnements chimiques. Compte tenu du caractére désordonné des alliages FeCr, ces
environnements sont nombreux et leur exploration par des techniques de calcul ab-initio de
type DFT nlést pas envisageable, dlou le recours a des potentiels empiriques.

Apres analyse des différents potentiels disponibles, nous avons retenu le potentiel MEAM
bien adapté aux calculs sur les alliages FeCr. Nous avons implémenté un module de calcul
d[énergie par MEAM couplé a un module de minimisation d/énergie par gradients conjugués
afin de prendre en compte la relaxation des positions atomiques. Ce module a été validé par le
calcul de barrieres de diffusion en volume et en surface (face 100 et 110) sur du Fe et Cr purs.
En ce qui concerne les énergies d/éxtraction, les valeurs obtenues sont cohérentes avec celles
obtenues par DFT.

Apres validation, ce module a été¢ utilis€ pour explorer les différentes configurations
envisageables pour des concentrations en Cr variant de 0 a 100%. Les résultats obtenus sont
en accord avec les valeurs empiriques utilisées dans le modele de Legrand. En particulier, ils
confirment que les atomes de Cr diffusent préférentiellement vers les amas de chrome
présents en surface alors que les atomes de fer nlont pas de diffusion préférentielle.

Sur la base des résultats obtenus avec le module MEAM, nous avons développé une méthode
de prédiction des barricres de diffusion et des énergies dlextraction par régression
multilin€aire. Elle est basée sur llutilisation de descripteurs topologiques décrivant
l[énvironnement des atomes jusqulau 6™ voisinage.

Une telle méthode de prédiction permet de réduire le temps de simulation tout en utilisant des
valeurs d/énergies de qualité comparable a celles calculées directement par MEAM. Ce qui
est trés utile pour des simulations atomistiques gourmandes en temps de calcul. Afin de
réduire le temps de calcul, certains auteurs ont eu recours a des méthodes de calcul simplifiées
(BBM par exemple) ou stockent a lldvance les énergies des configurations type, ce qui nlest
pas envisageable pour des alliages désordonnés. Le calcul MEAM couplé a la prédiction par
régression multilinéaire permet de dépasser ces limitations.
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2. Intégration dlune dynamique KMC

Nous avons introduit une évolution dynamique par Kinetic Monte Carlo permettant de
simuler une évolution cinétique réaliste du systeme avec des temps de simulation en relation
avec le temps réel. Dans cette approche, a chaque processus correspond une énergie
dlactivation a laquelle est associ¢ une vitesse (par une relation de Boltzman) et un temps
individuel qui est llinverse de la vitesse. Le temps de simulation est une distribution de
Poisson des temps individuels des événements. Nous avons implémenté la KMC suivant
1lalgorithme BKL par classes.

Cette étape a permis de mettre en évidence et de traiter un ensemble de difficultés de mise en
Cluvre. Clest le cas des processus «aller-retoury, la gestion des horizons des temps dans une
simulation. La solution adoptée pour les processus aller-retour est leur incorporation dans la
classe de plus forte probabilité. Si ces difficultés sont peu rencontrées dans les simulations au
cours desquelles les énergies dlactivation des différents processus sont voisines (par exemple
la simulation de la diffusion dldtomes en volume), les processus du modele actuel présentent
en général un paysage d/énergie tres varié. Nous avons montré que dans de telles conditions,
il est possible dlutiliser une bande d(énergie pour «calibrer» llincrémentation du temps KMC

Ces ¢étapes on ensuite ¢été validées par les résultats obtenus. Nous citerons la courbe
d[évolution de la probabilité¢ de passivation en fonction de la teneur en Cr dans llalliage (que
nous aborderons plus loin), llinfluence de la température, 1'évolution de la rugosité de surface.
Llalgorithme KMC implémenté ainsi que ses concepts a €té repris pour le modéle RVO que
nous abordons ci-dessous.

3. L[ajout diune couche dioxyde 3D a llaide du modeéle RVO

Afin de simuler 1/évolution de la couche passive sur une échelle de temps beaucoup plus
longue, il était nécessaire de gérer du point de vue informatique un deuxieéme réseau
correspondant a celui de la couche passive et de modéliser les phénomenes de transport entre
cette couche et llalliage dune part et entre la couche passive et la solution dlautre part.

Dans ce modéle que nous avons développé, 1lalliage est immergé dans un réseau virtuel vide
dloxyde orienté¢ suivant une épitaxie choisie par rapport au substrat métallique. Durant
1[évolution dynamique, les cations métalliques générés par lloxydation du métal sont injectés
dans le réseau virtuel ou ils sont associés a des oxygenes venant de la solution pour former
des germes dloxyde ou grossir des ilots existants ou encore accroitre l(épaisseur de la couche
dloxyde.

La simulation KMC prend en compte les
processus fondamentaux intervenant lors
du mécanisme de passivation: diffusion
en volume et en surface de llalliage, la
formation des cations métalliques et leur
injection dans lloxyde, la germination et
la croissance de la couche dloxyde, le
transfert de masse a travers lloxyde et la
dissolution de lloxyde a Ilinterface
oxyde-solution (figure C1). Alliage Fim passif (oxyde) Solution

Figure C1 Les processus gérés par le RVO (Cf Figure 4.11)

Les énergies dlactivation relatives aux différents processus sont obtenues en utilisant des
calculs DFT ou la MEAM (Modified Embedded Atom Method) ou déduites de valeurs
expérimentales. Par exemple, la barriére pour une dissolution est déduite de llénergie
dlextraction dun atome.
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Le champ ¢lectrique est pris en compte en diminuant ou en augmentant la valeur de 1[énergie
dlactivation des processus concernés. La valeur locale du champ électrique est inversement
proportionnelle a 1[épaisseur locale du film dloxyde.

Les simulations effectuées avec un modele 25x25x25A (11 plans atomiques) reproduisent
qualitativement les données expérimentales. Pour les faibles concentrations en chrome
(<12%), la couche dloxyde formée nldrrive pas a couvrir completement la surface et le métal
est corrodé®). Pour les fortes concentrations en chrome (>16%), la couche dloxyde croit et
atteint une épaisseur stationnaire de 1ordre de 10A (Fe-22Cr). Dans une zone intermédiaire
(12-16%), on obtient une transition continue entre passivation totale ou incompléte.

Les courbes relatives a la cinétique de dissolution de l/dlliage en fonction du temps
présentent les mémes allures que les courbes expérimentales de Landolt et all'®!. Les mesures
expérimentales concernent la masse restante dlalliage non dissout. Dans notre cas, la perte de
masse peut étre symbolisée par le nombre datomes restants dans le modele (figure C2a).

La courbe expérimentale (figure C2b) réalisée pour un Fe-25Cr montre une perte de masse
progressive qui tend a se stabiliser. Le palier indique le ralentissement de la dissolution du
métal. La cinétique de dissolution RVO présente les mémes allures (Fe-17Cr et Fe-22Cr).

1878 nnmhred“aiomasrestal‘ﬂsl u—‘ 10!
- 10°
1825 Fe.22Cr = A0 OV 0 V g
D R Ra— e R oL 45 Lot $
5 1000 E
N = F10? &
1775 o —> I3
@ =
1725 Fe-20Cr é 2000 L o o
—
-__.‘__7 2500 T T T T T T r— 109
1675 Temeste)) 0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000
] 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01 0.012 0.014 0.018 Time [s]
Figure C2a Cinétique de dissolution (masse) Figure C2b Cinétique de dissolution (masse)
Fe-22Cr et Fe-20Cr (RVO) Fe-25Cr 1131

4. Corrélation entre l'épaisseur et le champ électrique dans le modéle RVO

Les simulations RVO ont mis en évidence llapparition dlune limite asymptotique de
1[épaisseur lors de la croissance du film. Llorigine de cette limite asymptotique est décrite ci-
dessous :

Quand le film croit en épaisseur, llintensité | &
du champ électrique diminue suivant une
allure parabolique (figure C3).

[E=VoH |

50

40

Aux stades initiaux de la croissance, comme
llindique la figure, llintensité du champ est | x
intense et assure la diffusion des cations dans
le film. Le flux inverse (diffusion vers | % \
llinterface métal/film) est négligeable devant | 4

le flux direct (diffusion vers llinterface \.\ [Aea)
oxyde/solution). 11 slen suit une forte | °

présence de cations a llinterface oxyde-

solution et la croissance est assurée. Figure C3. Evolution du champ en fonction de llaugmentation
de Iiépaisseur pour Vo=6V

0 2 4 6 8 10

Cette étape est rapide, comme llindiquent les courbes d(évolution de 1/épaisseur en fonction
du temps (figure 4.28). Ces courbes montrent que l[épaisseur maximale est atteinte tres tot.
Llaugmentation de 1[épaisseur entraine une chute brutale de 1lintensité du champ (figure C3).
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A ce moment, le flux cationique inverse devient non négligeable. La diffusion des cations
sleffectue alors essentiellement dans le film. Llinjection des cations a llinterface métal [
oxyde est ralentie. Lloxyde ne croit plus en épaisseur, mais peut étre soumis a la
redissolution. Toute redissolution entraine une diminution de llépaisseur moyenne. Cette
diminution d[épaisseur est rapidement compensée par une augmentation du champ, et une
remontée des cations. Cet équilibre se traduit par la limite asymptotique sur les courbes
dlévolution de 1[épaisseur en fonction du temps.

5. Comparaison RVO-modéles macroscopiques

Nous avons comparé¢ le modele RVO aux modeles macroscopiques a partir des cinétiques de
croissance de 1[épaisseur de la couche passive. Le modele RVO présente des €carts importants
avec le modele Mott a champ faible. Ce modele ne présente pas de limite asymptotique dans
sa forme mathématique alors que le mécanisme de croissance du modele RVO implique une
telle limite.

La comparaison avec le modele de Mott a champ fort montre un accord apres les stades
initiaux de croissance. Toutefois des €carts sont observés aux stades initiaux (figure 4.30). La
non prise en compte de la dissolution dans ce modele peut expliquer ces différences. Par
ailleurs il faut noter que dans ce modele, le mécanisme de diffusion est interstitiel alors qu!lil
est lacunaire dans le RVO.

Le modele de Macdonald est en accord avec le modele RVO a tous les stades. Cependant, ce
modele considére que clest la migration des anions qui entraine la croissance de lloxyde et la
migration des cations entraine la dissolution du métal. Par ailleurs, il considére que le champ
¢lectrique est indépendant de 1[épaisseur de la couche dloxyde. Dans le modele RVO, clest la
diffusion des cations a llinterface oxyde-solution qui est a lldrigine de la croissance et le
champ ¢lectrique est inversement proportionnel a 1[épaisseur de la couche dloxyde.

Du point de vue des concepts, le modele RVO présente plus de points communs avec le
modele de Mott (formation ¢€lectrolytique, diffusion cationique, champ ¢électrique dépendant
de llépaisseur). Le modele RVO peut étre vu comme un modele de Mott dans lequel la
diffusion est lacunaire (et non interstitielle) et qui a été amélioré par la prise en compte de la
dissolution de 1loxyde. De ce fait, on arrive a des résultats comparables a celui de Macdonald
qui est le seul a tenir compte de la dissolution de 1loxyde mais basé sur des concepts diftérents
(croissance due a la diffusion anionique, champ ¢électrique indépendant de 1(épaisseur).

6. Perspectives

Le développement du modele RVO et sa mise en [Juvre informatique constitue une avancée
dans le développement de modéles permettant une simulation réaliste de la passivation des
alliages binaires. Sur la base de cette avancée, différentes améliorations peuvent Etre
envisagées:

La premiere concerne le module de calcul diénergie. Le calcul local des €nergies d/activation
a ¢té désactivé compte tenu des problémes de discontinuité a llinterface métal-oxyde. Il
faudrait implémenter un potentiel empirique gérant a la fois le métal, lloxyde et llinterface
entre les deux.

Ensuite, la prise en compte du pH qui a été désactivé dans cette premiere phase de tests du
modele doit étre améliorée avec notamment une prise en compte des réactions chimiques a
llinterface oxyde-solution.

Enfin, la derniére amélioration concerne le modele géométrique du RVO. Dans Ilétat actuel,
ce modele conduit a un monocristal dloxyde Cr,Os. Or on sait que 1loxyde formée nlest pas
uniforme et présente des joints de grains. Il faudrait donc envisager la possibilité de faire
germer des ilots dloxyde ayant des orientations différentes et conduisant par coalescence a un
oxyde nanocristallin
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ANNEXE AN2.1 METHODES D/OPTIMISATION NUMERIQUE

| Introduction

Ce chapitre aborde les techniques permettant de trouver le minimum (ou le maximum)
dlune fonction dépendant duine ou plusieurs variables : min ou max f(x;,x2,[ 1, Xp).

I-1 type de problémes

De nombreux types de problémes conduisent a lusage de techniques dloptimisation :
- minimisation du colt d'un procédé
- maximisation du rendement duin procédé
- recherche de la géométrie d'équilibre d'une molécule. Clest la géométrie qui
correspond au minimum de 1/énergie, qui est une fonction (plus ou moins complexe)
des coordonnées cartésiennes E = f(x;, yi, z;) ou internes E = {(1;, 01, ¢1).

I-2 problématique

On cherche a trouver le minimum (ou le maximum) dine k=it
fonction dépendant d/une ou plusieurs variables f(x;,x2,[], Xy).
On peut se limiter au cas de la minimisation car trouver le
maximum de f(x;,x2,[] , X,). est équivalent a trouver le
minimum de -f(x;,x2,[ 1, Xp).

La fonction peut posséder plusieurs minimums locaux. Les

méthodes que nous aborderons permettent de trouver un minimums locaux minimum global
minimum sans la certitude que celui ci soit global. On peut éventuellement s(én assurer

en faisant plusieurs tests avec des conditions initiales différentes.

Nous aborderons dlabord la minimisation a une dimension et ensuite a plusieurs
dimensions. Dans chaque cas nous verrons les méthodes ne nécessitant pas le calcul de
la dérivée et celles qui utilise la valeur de la dérivée.

Il Minimisation en une dimension

Il slagit de trouver x tel que f(x) soit minimum. Ce probléme peut étre résolu avec ou
sans calcul de la dérivée.

11-1 Sans calcul de la dérivée : la méthode du nombre dor

La méthode du nombre dlor consiste a trouver un encadrement suffisamment petit du
minimum de la fonction.

Trois points a, b, ¢ constituent un encadrement du minimum de

f(x)siona: a<b<c avec f(b)<fla) et f(b)<f(c)

Pour réduire 1lintervalle, on choisit un point x dans llintervalle

[b,c] (le plus grand des deux ). ,
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2 cas peuvent se présenter :

~N
a b x ¢ " a b x ¢ "
si f(x) > f(b), le nouvel encadrement si f(x) < f(b), le nouvel encadrement sera
sera [a,b,x] [b,x,c]

On pose :

Hw= b-a (rapport du plus petit segment sur la largeur totale)

‘J[a,c] =1 au départ (onadoncw=Db-aet[b,c]=1-w)

Hbx]=z
A A
Wl 1w w | 1w
«Z z
a, b x © a b xc¢
Ql—b <—l>

Problématique : comment choisir w pour que les deux cas soit équivalents a chaque
itération en terme de réduction de la taille de Ilintervalle ?70On impose deux contraintes :

1¢re contrainte : la taille du nouvel intervalle doit étre le méme dans les deux cas
Dans le premier cas la largeur du nouvel intervalle est [a,x] = w+z
Dans le deuxiéme cas la largeur du nouvel intervalle est [b,c] = 1-w.

Liégalité de la taille des deux intervalles implique :
wtz=1-w  clést a dire z=12w (1)
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2¢re contrainte : la conservation du rapport plus petit segment/longueur totale

Au départon a :

A A

A llétape suivante on a

W 1w
; 1 R
a b c a
b—a _w x—b
c—a 1 c—b
Yo 2 S5 wl-w=z (2)
I 1I-w
En combinant (1) et (2) on obtient w(l-w) = 1-2w
dlou 1léquation du second degré w2 (Bw+1 =0

qui admet comme racines w] =0,382et wp=2,62

v

Par définition w<1, on retient donc w1 = 0,382, soit 1/1-w = 1,62 (nombre d[or)

Algorithme du nombre d'or

A chaque itération on a :

w=""% = b=a+w(c—a)
c—a
l—w=2"2% x=a+(-w)(c—a)
c—a

En tenant compte de ces deux relations llalgorithme est le suivant :

soita, ¢, &
b = atw(c-a)
faire
si f(b) < f{x) alors
1-w PR A R
> > c=x x=b
a b x ¢ a b X C
ab x a bxc sinon
a=b b=x
fsi

tant que |c = a| >¢&

x = a+(lI-w)(c-a)

b = a+w(c-a)

x = a+(l-w)(c-a)
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1.2 Méthode avec le calcul de la dérivé : la méthode de Newton

Au minimum de f(x) la dérivée est nulle. Cette condition est nécessaire mais elle nlest
pas suffisante. En effet a un point de pente nulle peut correspondre un maximum (f"(x)
<0), un minimum (f"'(x) >0) ou un point d'inflexion (f'(x) =0) Trouver le minimum
de f(x) revient donc a trouver x tel que f'(x) = 0. avec f"'(x) >0.

La méthode de Newton permet de résoudre f(x) = 0 en construisant la suite :

xn+] = xn - f'(xn)
')
En remplacant f(x) par fi(x) on peut résoudre fl(x) = 0 en construisant la suite :
Xy =X, — f"(xn)
()

Une fois la convergence atteinte, il faut vérifier si f''(x) > 0.pour slassurer que le point
trouver correspond bien a un minimum.

Il Minimisation dune fonction a plusieurs variables

1.1 Minimisation multidimensionnelle, sans calcul de la dérivée : la
méthode du simplexe

Ill.1.a La méthode

Considérons une pente comportant des bosses et des creux sur laquelle on laisse rouler
une grosse et une petite bille

L0 La grosse bille va rouler vers le minimum global en passant
par dessus les minima locaux. Elle sera bloquée a llentrée
du minimum global. La petite bille ira se nicher au fond du

‘ premier minimum local.

Llidéal serait dldavoir une bille disque de taille variable : de
e » grande taille loin du minimum et de plus en plus petite pres
du minimum. Cette idée difficile a mettre en [Juvre
physiquement peut étre réalisée en concevant un objet mathématique de taille
variable : le simplexe.

Notion de simplexe

Sion a une fonction a 2 variables (une surface), on peut encadre le minimum a llaide
3 2=f(x,y) dun triangle (2+1 sommets).
En 3D, lléencadrement se fera par un tétracdre (3+1
sommets).
De fagon générale le minimum dlune fonction a N variables
peut étre encadré a 1/aide dlun polyedre ayant N+1 sommets

appelé simplexe.

En partant dlun simplexe initial, la méthode du simplexe
x génere des simplexes de taille variable jusqu'a trouver un
simplexe de taille suffisamment petite encadrant le minimum.
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Nous allons illustrer la démarche en 2D, celle ci se généralisant sans probléme a N
dimensions.

lIl.1.b Initialisation du simplexe

Soit un point initial P, on génere un simplexe initial dont les sommets sont Py et N
A est une constante

ints Pi tel Pi=Po+Aiej (i=1aN
points FLEES que i=Po*hei (1=1aN) e, vecteur de base

On évalue f(P1) pour chacun des sommets du simplexe, et on les classe suivant les
valeurs de f

z=f(x,y)
E (excellent)
M (mauvais)
M
B (bon) (mauvais)
E (excellent) B (bon)

ll.1.c Evolution du simplexe (réflexion initiale)

(excellent)y On essaye de s'¢loigner du mauvais sommet. Pour cela on
calcule :
- le point C : barycentre des points autres que M

M
(mauvais) ! . )
M par rapport a C), soit sous forme vectorielle :

(bon)
R=C+(C-M)=2C-M il
fR) / M (mauvais)
S

T B (bon
On évalue f(R) et on le compare & M), f(B), f(E). Suivant (bor)

chacune des quatre possibilités on augmente ou on réduit
la taille du simlexe.

T E (excellent)

lll.1.d Evolution du simplexe (expansion)

- le point R : symétrique de M par rapport a C ( réflexion de

z=f(x,y) Sif(R) <f(E): on est dans la bonne direction, on essaie d'aller plus loin

dans cette direction en calculant le point R2 tel que :

4 M . A as~
CR, =AMC avec A >1 (excellent)
flR) 1 g SiA=2 onaura CR,=2CR diou
C-R:=2(C-R) M ais) N

(mauvais)

soit finalemenet R> =2R—C

B (bon)

Sif(R;) <f(R) on garde R, sinon on garde R

191



Annexes

ll.1.e Evolution du simplexe (réflexion)
Si f(E) < f(R)< f(B) : on remplace M par R

z=f(x,y) (excellent)
4 M
f(R)\; B (ma'l\Jnvais)
e
TE B (bon)

l11.1.f Evolution du simplexe (contraction ou rétrécissement)

z=f(x,y) Si f(B) < f{R)< f(M), on est peut étre allé E (excellent)
Im trop loin : ) o
- on remplace M par R et on procéde a une Moo e
/ . . (mauvais) P M
fR)” | g contraction en calculant le point C; tel que : e
- 6 + E B (bon)
1E C = .

Sif(Cl) <f(M) on remplace M par C1 sinon on

procede a un rétrécissement vers E en calculant >
' )

le point S tel que : M

. F+R
s==F

et on remplace M par S et B par C

l1.1.f Evolution du simplexe (contraction ou rétrécissement)

z=f(gy) . o
/ Si f(R)> f(M) : on est dans une mauvaise direction :

- on procede a une contraction

fR) 18 — M+C

S1f(C2) <{f(M) on remplace M par C2 sinon on procede a un
rétrécissement vers E en calculant le point S tel que :
~ M+E
s=27

2

et on remplace M par S et B par C

1.2 Méthodes avec le calcul de la dérivée

lll.2.a Principe des minimisations successives

Soit une fonction a plusieurs variables, si on maintient toutes
les variables constantes sauf une, on peut minimiser en
fonction de cette variable en utilisant une méthode de
minimisation en 1D.
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En appliquant successivement ce procédé a toutes les variables plusieurs fois de suite,
on peut atteindre le minimum de la fonction.

Algorithme :
- Soit un point mitial P( (x,,X,, ) Xj Xy)
-Pouri=l an
on cherche Aj tel que f(Pi-1+Aie{) soit minimal
on remplace Pi-1 par Pi=Pi-1+\iei
- si f(Pn) > eps on remplace P() par Pn et on recommence
Cette méthode marche en général mais sa vitesse de convergence dépend de la
disposition des courbes de niveau par rapport aux e;.

Cas favorable : Cas défavorable :
AV
infx Po(xo’Yo) y minfx PO(XOsYO)
in
infy
e24 X
- o1 |
e1 et e2 sont des directions conjuguées e1 et 2 ne sont pas conjuguées

D'ou l'importance d'avoir des directions de minimisations conjuguées

lll.2.b Méthode du gradient ou steepest descent

Soit une fonction a plusieurs variables F(x,,x,, [ Xp).

Par définition, le gradient est donné par :
oF

ox,
or
VF =|0x,

or
ox,

VF est la direction de plus grand accroissement de F

-VF est la direction de plus grande décroissance de F
On peut adapter le principe des minimisations successives en minimisant suivant la

direction de - VF au lieu de la direction d(un vecteur de base. Dlou llalgorithme
suivant :
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Algorithme:
Soit un point initial B,(x{,x3,...xy)
Faire
Calculer o tel que F(F, - aVF p, ) soit minimal

Remplacer P( par F, - aVT%
tant que F(PQ) > eps

Exemple :Soit & minimiser la fonction F(x], x2) = x,2 +2x,2 en partant du point
P0(9.9)
Quelque soit le point P(x;,x3), on a

oF
— | Jx 2x,
VF: = 1%
OF | \4x, P e el
ﬁxz '_ . =
. x1-2ax, s
diou (P —aVFp)= o
x2—4ax, SEEE:sY BRRRET
et F(P—aVFr)=(x1-2ax) +2(x2-4ax,)’ Al B
Pour le point Po(9.9) on a gl I
F(P,—aVFp)=(9-18a)’ +2(9-36a)’ = f(a) N ot
B T T x s

En minimisant f(a) en utilisant un algorithme de minimisation en 1D, on obtient
o=1/3.6- En utilisant cette valeur on calcule P =P —aVF p) soit P1(4,-1).

On obtient

lll.2.c Méthode du gradient conjugué

Idée:
- Développer une méthode qui minimise suivant des directions consécutives conjuguées

Algorithme
Soit X, un point initial et une précision eps
d, =-g, (gradient en Xo)

1=0
faire
on minimise F dans la direction dj, soit X, , le minimum
soit g, , le gradienten X
on calcule la nouvelle direction de minimisation par
di+l:-gi+l+yidi
avec ¥, = Sin8in (Fletcher et Reeves) v, = M (Polak-Ribiere)
&i-8i &i-8i
tant que F(Xj+1) >eps
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Exemple :
Soit a minimiser la fonction F(x1, x2) = x12 +2x22
en partant du point P((9,9)

oF

o= | x| _(2x — (-18 0_18q) o

VE=| = d0==g, = (B, +ady) = |
ﬁ_F 4x2 -36 9-36a 15 - -5 0 T
ox,

F(R)—OCV—FPO):(9—180¢)2+2(9—360¢)2 o=1/3.6 dou P1(4,-1)

— (-8 — -8 —-8)* 2 (=18
-g, = V]:—gl+ﬁd0: + ( 8)2 +(4) :
4 20-Lo 4 ) (-18)"+(-36)"\ 36

-80/9 —4
= =

20/9 1
Le minimum dans cette direction, min F(P1+oav]) est l'origine (0,0) qui est le
minimum de la fonction

-

l1l.2.d Méthode de Newton

En une dimension:
Pour trouver le minimum de f(x) on résout fi(x) = 0 par la méthode de Newton en
construisant la suite :

S'(x,)

xn+] = xn TV
ACH)
En plusieurs dimensions:
On peut appliquer la méthode de Newton en remplacant :
- X, par le vecteur Xn

- f'(x,)parVF(X,) (gradient au point Xp)
- f"(x,)par V’F(X,) avec

F;,] E,n 62F

VPF(X)=| | F, avec F, =
’ Y Ox.Ox,
F, - F, s

Matrice Hessienne
Dlou la formule de récurrence :

X, =X ~V*F(X,)'VF(X,)
qui peut slécrire :
X, =X—AX,
avec AX,-V’F(X,)'VF(X,) < V’F(X,)AX.-VF(X,)
(systeme linéaire a résoudre)
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Exemple :
Soit a minimiser la fonction F(x1,x2) = 100(x2-x12)2+(1-x1)2
en partant du point X((-2.0,5.0)

oF
. , —— |Ox —400 —x7)+2(x, —1
Le gradient est donné par VF =| ' = % (%, = x7) ) (% =1)
oF 200(x, —x,")
ox,
La matrice hessienne est donnée par
o°F  O°F
V2E(X) = oxox,  Oxox, | 1200x,> —400x, +2 —400x,
O’F  0°F —400x, 200

Le systeme linéaire a résoudre sera
1200x,> —400x, +2  —400x, |( Ax1)  (—400x,(x, —x°)+2(x, —1)
( ~400x, 200 J(szj - 200(x, —x,) J
Pour le point X((-2.0,5.0) on obtient le systeme
2802 800 \( Axl) (794
[ 800 200 [szj - {200}
admettant comme solution Ax]1 =-0,015075 et Ax2 =-0,939698..
Les nouvelles valeurs de X1 et X2 seront :

X, =X,-AX,=-2-0,015075 =-2,015 075
X,=X,-AX,=5-0,015075 = 4,060 302
Le tableau suivant donne les résultats des itérations successives convergeant au bout de
7 itérations vers la solution recherchée.

itération X1 X2 F(X1,X2)
0 -2,000 000 5,000 000 1,09x10™
1 2,015 075 4,060 302 9,09x10™
2 0,868 913 7,562 379 6,92x10™
3 0,868 992 0,755 147 1,70x107
4 0,999 999 0,999 999 2,93 107
5 0,999 999 0,999 999 1,58x10™
6 1,000 000 0,999 999 2,51x107°
7 1,000 000 1,000 000 0,0
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IV La méthode du recuit simulé

lll.2.a Problématique

Nous avons abordé plus haut, les méthodes dloptimisation par méthode du gradient,
pour les espaces multidimensionnels. Cependant, ces méthodes font ressurgir le
probleme du minimum global.

En effet, un minimum d[énergie peut étre renvoy€¢ comme résultat quand bien méme
on est loin du minimum global. Nous en donnons llillustration par la figure ci-
dessous.

Point Selle

Figure 1.10.a figure 1.10.b
Inconvénient des méthodes du gradient : le minimum dépend de la position initiale (a ou b)

Lors de la recherche des cols de diffusion, le probléeme du minimum global est moins
fréquent, car en général 1leéspace local est convexe. Dans le cas de 1loptimisation de
structure, 1lampleur de ce probleéme est nette. A partir de 1a, il devient nécessaire de
combiner la méthode dloptimisation utilisée avec la méthode du recuit simulé.

Le nom de la technique du recuit simulé provient du domaine de la métallurgie ou,
pour donner des formes au métal on le chauffe et on le refroidit, parfois de manicre
répétitive. Le recuit pour obtenir des métaux plus malléable et résistant aux chocs.

Dans une méthode de recuit simulé, 1linitialisation du point initial sléffectue par des
tirages aléatoires. Ces tirages ont pour but de déplacer llalgorithme vers un autre
minimum, tout en conservant le point le plus bas aprés chaque déplacement.

On introduit un parametre de température qui est ajusté pendant la recherche.
Si la température est ¢levée alors la probabilité de faire un grand pas est €élevée.
Si la température est basse alors les petits pas sont plus probables.

Initialement la température est haute mais elle diminue au fur et a mesure que le
temps avance.

ll.2.b Algorithme du recuit simulé

Six est un vecteur de positions de lléspace

1. Fixer une température initiale élevée, T

2. Générer un point x et calculer E, 1/énergie en ce point.

3. Générer un point x' par une opération aléatoire sur x.

4. Six' est meilleur que x, alors x = x'. Sinon remplacer x par x' avec probabilité
relative a 7T et a la différence dlénergie AE=x’-x.
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5. Réduire la température Ti=T;*q.
6. Sion n'a pas changé x pour un certain temps ou si la simulation dure depuis assez
longtemps alors retourner x, sinon aller a 2.

Une facon de calculer la probabilité en fonction d'un facteur température et d'une
distance entre deux points est la suivante:

P(AE)=exp(-AE/KT) £k est la constante de Boltzmann

Toutefois, la valeur de cette probabilité peut €tre ajustée selon l'application. 7 est la
température courante. Quand 7 augmente la probabilité¢ d'accepter augmente. Quand
AE augmente, la probabilité diminue. Si x n'est pas remplacé, on le réutilise pour
générer un nouveau x|

Il est vrai qulon nlést pas toujours str dlobtenir le minimum global, mais les chances
de llatteindre sont plus élevées. Liinconvénient majeur se situe au niveau du temps de
calcul. 11 est difficile dlinclure de tels algorithmes dans des logiciels de simulation.
Nous lavons toutefois utilisé pour optimiser la structure dlune structure cubique
centrée, dans le cadre de la validation des programmes de calcul MEAM. La méthode
dloptimisation utilisée était celle du simplexe non linéaire
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ANNEXE AN2.2: COORDONNEES CARTESIENNES DES CLUSTERS

POSITIONS CARTESIENNES DU CLUSTER «4MAILLES» PROPAG E
0 Fe 0.0000 0.0000 11161
1 Fe 2.0294 0.0000 0.3189
2 Fe 0.0000 2.0294 0.3189
3 Fe 2.0294 0.0000 0.3189
4 Fe 0.0000 2.0294 0.3189
5 Fe 0.0000 0.0000 1.7539
6 Fe 2.0294 2.0294 1.1161
7 Fe 2.0294 2.0294 1.1161
8 Fe 2.0294 2.0294 1.1161
9 Fe 2.0294 2.0294 1.1161
10 Fe 4.0588 0.0000 11161
11 Fe 0.0000 4.0588 11161
12 Fe 4.0588 0.0000 11161
13 Fe 0.0000 4.0588 1.1161
14 Fe 2.0294 2.0294 1.7539
15 Fe 2.0294 2.0294 1.7539
16 Fe 2.0294 2.0294 1.7539
17 Fe 2.0294 2.0294 1.7539
18 Fe 4.0588 0.0000 1.7539
19 Fe 0.0000 4.0588 1.7539
20 Fe 4.0588 0.0000 1.7539
21 Fe 0.0000 ~4.0588 1.7539
POSITIONS DU CLUSTER DE REFERENCE FACE 110
X y z 59 | Cr | 1.4350 | -1.4350 | 7.1750
0 | Cr [ 0.0000 | 0.0000 | 0.0000 60 | Cr | 1.4350 | -1.4350 | 10.0450
1| _Cr | 0.0000 | 0.0000 | 2.8700 61 | Cr | 4.305 | -1.4350 | 10.045
2 | Cr | 0.0000 | 0.0000 | 5.7400 62 | Cr | 4.305 | -1.4350 | 7.1750
3 | Cr | 0.0000 | 0.0000 | 8.6100 63 | Cr | 4.305 | -1.4350 | 4.3050
4| Cr | 0.0000 | 0.0000 | 11.4800 64 | Cr | 4.305 | -1.4350 | 1.4350
5 | Cr | 0.0000 | 2.8700 | 0.0000 65 | Cr | -1.4350 | 4.305 | 1.4350
6 | Cr | 0.0000 | 2.8700 | 2.8700 66 | Cr | -1.4350 | 4.305 | 4.3050
7 | Cr | 0.0000 | 2.8700 | 5.7400 67 | Cr | -1.4350 | 4.305 | 7.1750
8 | Cr | 0.0000 | 2.8700 | 8.6100 68 | Cr | -1.4350 | 4.305 | 10.0450
9 | Cr | 0.0000 | 2.8700 | 11.4800
10 | Cr | 0.0000 | 5.7400 | 0.0000
11 | Cr | 0.0000 | 5.7400 | 2.8700
12 | Cr | 0.0000 | 5.7400 | 5.7400 CLUSTER DE REFERENCE POUR LETUDE
13 | Cr | 0.0000 | 5.7400 | 8.6100
4 | Cr | 0.0000 | 5.7400 | 11.4800 DES COMPORTEMENTS ATOMIQUES
15 | Cr | 1.4350 | 1.4350 | 1.4350
16 | Cr | 1.4350 | 1.4350 | 4.3050 atom| 0 | Cr |0.0000 | 0.0000 (-1.1161
17 | Cr | 1.4350 | 1.4350 | 7.1750
T8 T or 14350 14550 176.0450 atom| 1 | Cr |2.0294 |0.0000 | 0.3189
19 | Cr | 1.4350 | 4.3050 | 1.4350 atom| 2 | Fe {0.0000 | 2.0294 | 0.3189
20 | Cr | 1.4350 | 4.3050 | 4.3050
T or 112380 T 23050 T 71750 atom| 3 | Cr [-2.0294|0.0000 | 0.3189
22 | Cr | 1.4350 | 4.3050 | 10.0450 atom| 4 | Cr {0.0000 |-2.0294 | 0.3189
23 | Cr | 2.8700 | 0.0000 | 0.0000
ST o 58700 T 00000 T 28700 atom| 5 | Fe [0.0000 |0.0000 | 1.7539
25 | Cr | 2.8700 | 0.0000 | 5.7400 atom| 6 | Cr [2.0294 |-2.0294 |-1.1161
26 | Cr | 2.8700 | 0.0000 | 8.6100
57T or 128700 T0:0000 117 4800 atom| 7 | Fe |-2.0294|2.0294 (-1.1161
28 | Cr | 2.8700 | 2.8700 | 0.0000 atom| 8 | Cr [-2.0294|-2.0294 |-1.1161
29 | Cr | 2.8700 | 2.8700 | 2.8700
S0 T o o870 T28700 157400 atom| 9 | Fe [4.0588 |0.0000 |-1.1161
31 | Cr | 2.8700 | 2.8700 | 8.6100 atom| 10 | Fe | 0.0000 | 4.0588 (-1.1161
32 | Cr | 2.8700 | 2.8700 | 11.4800
35T o 43080 T 4580 114350 atom| 11 | Fe (-4.0588 | 0.0000 |-1.1161
34 | Cr | 4.3050 | 1.4350 | 4.3050 atom| 12 | Fe | 0.0000 |-4.0588 |-1.1161
35 | Cr | 4.3050 | 1.4350 | 7.1750
36T or 143080 174350 T76.0450 atom| 13 | Fe | 2.0294 | 2.0294 | 1.7539
37 | Cr | 4.3050 | 4.3050 | 4.3050 atom| 14 | Fe [-2.0294|2.0294 | 1.7539
38 | Cr | 5.7400 | 0.0000 | 0.0000
30T or 157400 T00000 T 28700 atom| 15 | Fe | 2.0294 |-2.0294 | 1.7539
40 | Cr | 5.7400 | 0.0000 | 5.7400 atom| 16 | Fe [-2.0294|-2.0294 | 1.7539
41 | Cr | 5.7400 | 0.0000 | 8.6100
T o200 00000 11480 atom| 17 | Cr |4.0588 |4.0588 |-1.1161
43 | Cr | -2.8700 | 2.8700 | 0.0000 atom| 18 | Fe | 4.0588 | 2.0294 | 0.3189
44 | Cr | 2.8700 | -2.8700 | 0.0000
T o T3 8700 5900 28700 atom| 19 | Cr |2.0294 |4.0588|0.3189
46 | Cr | 2.8700 | -2.8700 | 2.8700 atom| 20 | Fe [6.0794 | 2.0294 |-1.1161
47 | Cr | -2.8700 | 2.8700 | 5.7400
i T o T 2870012 8700 27400 atom| 21 | Fe | 2.0294 | 6.0794 |-1.1161
49 | Cr | -2.8700 | 2.8700 | 8.6100 atom| 22 | Fe | 4.0588 | 4.0588 | 1.7539
50 | Cr | 2.8700 | -2.8700 | 8.6100
ST o5 870015 5200 T 180 atom| 23 | Fe [4.0588 | 0.0000 | 1.7539
52 | Cr | 2.8700 | -2.8700 | 11.480 atom| 24 | Fe | 0.0000 | 4.0588 | 1.7539
53 | Cr | -1.4350 | 1.4350 | 1.4350
54 | Cr | -1.4350 | 1.4350 | 4.3050
55 | Cr | -1.4350 | 1.4350 | 7.1750
56 | Cr | -1.4350 | 1.4350 | 10.045
7 | Cr | 1.4350 | -1.4350 | 1.4350
58 | Cr | 1.4350 | -1.4350 | 4.3050
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CLUSTER DE REFERENCE POUR L'ETUDE DES COMPORTEMENTS ATOMIQUES

latomJo fcr Jo.0000 ]o.0000 [-1.1161
flatom |1 cr [2.0294 [0.0000 [0.3189
latom |2 [Fe 0.0000 [2.0294 [0.3189
[latom 3 [cr [-2.0294 [0.0000 [0.3189
[latom |4 cr 0.0000 [-2.0294 [0.3189
[latom |5 [Fe  0.0000 [0.0000 |1.7539
fatom |6 cr [2.0294 [-2.0294 [-1.1161
[atom |7 [Fe [-2.0294 [2.0294 [-1.1161
[atom |8 [cr  [-2.0294 [-2.0294 [-1.1161
atom [0 [Fe [4.0588 ]0.0000 |-1.1161
[latom [10 [Fe  [0.0000 ]4.0588 [-1.1161
[latom [11 [Fe  [4.0588 0.0000 [-1.1161
[latom [12 [Fe ]0.0000 [-4.0588 [-1.1161
[latom [13 [Fe  [2.0294 [2.0294 |1.7539
[latom [14  [Fe [-2.0294 [2.0294 [1.7539
[latom [15  [Fe [2.0294 |-2.0294 |1.7539
[latom [16  [Fe  [-2.0294 [-2.0294 |1.7539
[latom [17 Jcr  [4.0588 [4.0588 |-1.1161
[latom [18  [Fe 4.0588 [2.0294 [0.3189
[latom [19cr  [2.0294 [4.0588 [0.3189
[latom 20 [Fe ]6.0794 [2.0294 ]-1.1161
[latom [21  [Fe  [2.0294 16.0794 [-1.1161
[latom 22 [Fe [4.0588 [4.0588 [1.7539
[latom [23  [Fe  [4.0588 [0.0000 |1.7539
[latom [24 [Fe [0.0000 [4.0588 [1.7539

COORDONNEES CARTESIENNES DU CLUSTER UTILISE POUR LA REGRESSION

N° X y z N° X y z
0 0.0000 -1.4350 0.0000 43 5.7400 1.4350 2.8700
1 0.0000 -7.1750 0.0000 44 2.8700 1.4350 2.8700
2 2.8700 -4.3050 0.0000 45 -2.8700 1.4350 2.8700
3 0.0000 -4.3050 0.0000 46 -5.7400 1.4350 2.8700
4 -2.8700 -4.3050 0.0000 47 2.8700 4.3050 2.8700
5 5.7400 -1.4350 0.0000 48 0.0000 4.3050 2.8700
6 2.8700 -1.4350 0.0000 49 -2.8700 4.3050 2.8700
7 -2.8700 -1.4350 0.0000 50 0.0000 7.1750 2.8700
8 -5.7400 -1.4350 0.0000 51 1.4350 -5.7400 4.3050
9 5.7400 1.4350 0.0000 52 -1.4350 -5.7400 4.3050
10 2.8700 1.4350 0.0000 53 4.3050 -2.8700 4.3050
11 -2.8700 1.4350 0.0000 54 1.4350 -2.8700 4.3050
12 -5.7400 1.4350 0.0000 55 -1.4350 -2.8700 4.3050
13 2.8700 4.3050 0.0000 56 -4.3050 -2.8700 4.3050
14 0.0000 4.3050 0.0000 57 4.3050 0.0000 4.3050
15 -2.8700 4.3050 0.0000 58 1.4350 0.0000 4.3050
16 0.0000 7.1750 0.0000 59 -1.4350 0.0000 4.3050
17 1.4350 -5.7400 1.4350 60 -4.3050 0.0000 4.3050
18 -1.4350 -5.7400 1.4350 61 4.3050 2.8700 4.3050
19 4.3050 -2.8700 1.4350 62 1.4350 2.8700 4.3050
20 1.4350 -2.8700 1.4350 63 -1.4350 2.8700 4.3050
21 -1.4350 -2.8700 1.4350 64 -4.3050 2.8700 4.3050
22 -4.3050 -2.8700 1.4350 65 1.4350 5.7400 4.3050
23 4.3050 0.0000 1.4350 66 -1.4350 5.7400 4.3050
24 1.4350 0.0000 1.4350 67 0.0000 -1.4350 5.7400
25 -1.4350 0.0000 1.4350 68 0.0000 1.4350 5.7400
26 -4.3050 0.0000 1.4350 69 0.0000 -7.1750 5.7400
27 4.3050 2.8700 1.4350 70 2.8700 -4.3050 5.7400
28 1.4350 2.8700 1.4350 71 0.0000 -4.3050 5.7400
29 -1.4350 2.8700 1.4350 72 -2.8700 -4.3050 5.7400
30 -4.3050 2.8700 1.4350 73 5.7400 -1.4350 5.7400
31 1.4350 5.7400 1.4350 74 2.8700 -1.4350 5.7400
32 -1.4350 5.7400 1.4350 75 -2.8700 -1.4350 5.7400
33 0.0000 -1.4350 2.8700 76 -5.7400 -1.4350 5.7400
34 0.0000 1.4350 2.8700 77 5.7400 1.4350 5.7400
35 0.0000 -7.1750 2.8700 78 2.8700 1.4350 5.7400
36 2.8700 -4.3050 2.8700 79 -2.8700 1.4350 5.7400
37 0.0000 -4.3050 2.8700 80 -5.7400 1.4350 5.7400
38 -2.8700 -4.3050 2.8700 81 2.8700 4.3050 5.7400
39 5.7400 -1.4350 2.8700 82 0.0000 4.3050 5.7400
40 2.8700 -1.4350 2.8700 83 -2.8700 4.3050 5.7400
41 -2.8700 -1.4350 2.8700 84 0.0000 7.1750 5.7400
42 -5.7400 -1.4350 2.8700
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ANNEXE 2.3: REGRESSION MULTILINEAIRE

Nous cherchons a prédire, avec le plus de
précision possible, les valeurs prises par une
variable y, dite endogéne, a partir d'une série de
variables explicatives xi, x2, [, x,.

On parle de modele multilinéaire si les Nk
variables yi sont obtenues par une combinaison
linéaire des variables xi.

Dans toute la suite, nous allons supposer une
absence de colinéarit¢ entre les variables
explicatives et que le nombre d'observations est
supérieur au nombre de variables + 1. n> (p+1). o - i E_

Vakurs X

e Equation de régression et objectifs
Nous disposons de » mesures (i = 1,[1, n). L'équation de régression s'écrit

Liobjectif est de déterminer les parametres

- = | . - PR a I"-
Yi Qg + Iﬂlrz,,l + + o1, a, a, [ , a,

i=1---m

¢ Notation matricielle

Nous pouvons adopter une écriture yi=a,+ax;,+ - +a,x,
condensée qui rend la lecture et la ’ ’
. . ) =a,+ax,+ - +ax
manipulation de l'ensemble plus facile. Y2 = o2 PP
Les équations ci-contre
Deviennent en notation matricielle _
y,=a,+ax, + a,x,,
a y
a 0 1
1 x X 0 ox, X,
M1 11 1.p . . a V2
_ . . a] X = A = Y = .
1 I x,, X, ,
yn xn,l xn V4 a ’ ap yn
p
« Méthode des moindres carrés
A partir du modele complet
Yi= g +a1x;1 + -+ apip
On va estimer les paramétres et obtiendra i =0p + &1 Ti1 4 - -+ 0pTip

Les résidus estimés sont la différence entre la valeur y; mesurée et la valeur estimée y;

&=y, —y
Le principe des moindres carrés consiste a L, & .
rechercher les paramétres 4 qui minimisent Min) &} = MznZ(y I a2 A R ‘pri,p)
la somme des carrés des résidus ci-contre - =
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S, . 0 (<

Ce qui revient a résoudre 1/équation ﬁ(z gf] =0
7 \i=l

En rajoutant la donnée fictive xo;=1 pour tout 1, la dérivation conduit a j =p + 1 équations,

dites équations normales, a résoudre

2 — Il est facile de montrer que
aozxm +a szixli Feeet apszixpi = sziyi q

2
5 zxm szixli "'zxmxpi
aoleixm"'alzxn+"'+apleixpi :leiyi le X, ZXIZ---ZX]X
; X . X
XTxy = i7" 0i i i7" pi

2 o e 2
@y QXX+ X, X @, DX = )X, DX pXor DXyt Dy

I1 nléxiste de solution que si la matrice (X"X) est inversible, ce qui implique qulaucune
variable explicative ne soit la combinaison linéaire dlautres variables

La solution qui donne les valeurs La variance de Matrice variance covariance
estimées des parametres est : l'erreur est : des parametres :
b= (af - f = (X7 X) " (x7TY) > (v - 5) v, =52 (X"X)"
52 — =l
n—p-1

e Evaluation de la régression

L'évaluation globale de la pertinence du modéle de prédiction s'appuie sur l'équation
d'analyse de variance SCT = SCE + SCR, ou

e SCT, somme des carrés totaux, traduit la variabilité totale de la variable y ;

o SCE, somme des carrés expliqués, traduit la variabilité expliquée par le modele ;

e SCR, somme des carrés résiduels (variabilité non-expliquée par le modele).

Toutes ces informations sont résumées dans un tableau, le tableau d'analyse de variance.

Source de variation Somme des carrés Degrés de liberté Variance
Expliquée SCE = Z(}Bz _ y)z P V.,=SCE/(p-1)
d (variance expliquée)
Résiduelle SCR = Z(yi _ )@2 n-p-1 V,=SCR/(n—p-1)

(variance résiduelle)

Totale SCT = z(y _ )—})2 n-1

i
i

Dans le meilleur des cas, SCR = 0, le modele arrive a prédire exactement toutes les valeurs
de y a partir des valeurs des x ;. Dans le pire des cas, SCE = 0, le meilleur prédicteur de y est
sa moyenne y.

Un indicateur spécifique permet de traduire la R? SCFE 1 SCR
variance expliquée par le modéle, 1l s'agit du = A T aAar
coefficient de détermination R SCT SCT

Dans une régression avec constante, nous avons forcément 0 <Rz<1.
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Si le R? est certes un indicateur pertinent, il présente un défaut parfois ennuyeux, il a
tendance a mécaniquement augmenter a mesure que l'on ajoute des variables dans le
modele. De ce fait, il est inopérant si I'on veut comparer des modeles comportant un nombre
différent de variables. Il est conseill¢ dans ce cas d'utiliser le coefficient de détermination
ajusté
72 :1_SCR/(n—p—1) 1o n—1 (1-R?
SCT /(n—-1) n—p-1

Le R? est un indicateur simple, on comprend aisément que plus il s'approche de la valeur 1,
plus le modéle est intéressant.

En revanche, il ne permet pas de savoir si le modele est R?
statistiquement pertinent pour expliquer les valeurs de y. L
Nous aurons alors besoin du coefficient de Fisher (F) Foe = 1R
Pour une bonne régression F doit tendre vers 1'infini n—p-1

ANNEXE 2.4: AJUSTEMENT NON LINEAIRE PAR LES MOINDRES CARRES

15

Plusieurs situations peuvent induire une
relation non linéaire. y = f(X,a). a est le 10

vecteur de parametres inconnus de la fonction. _
et X le vecteur des variables. Nous allons
considérer une seule variable x, n mesures et p
parametres.  Les  équations  ci-dessous

permettent de trouver le vecteur & qui

minimise la somme des carrés S ¥ o : = ' w0
- oS(&) o ( " of (@x )
grad(S)=0 avec ——=— Z(yi_f ) ]2—22[ ~ f(dx )]
oa)  oa\5
Ceci conduit au systeme Ce systeéme peut encore sEécrire
n_ T 10 @ ) FT Y - =
S e L A R
oS(@) nr 10/ (Glx,) Y=Yy )
R PR -5
: : I R
85 (@) | 19/ (d:x,) v
T, 20 B r@nR 0 @ = (a0, )

Résolution par llalgorithme de Gauss-Newton
I-donner des valeurs initiales pour le vecteurd' soit &'

2-Mettre a jour lléstimation comme suit
g < <[ @) rla) T Ao (- @)

i+1)

3-Tester si la norme du vecteur Hﬂ a' H < a a est le critere de convergence

i+1)

4-Si clest le cas, répéter les étapes 2 et 3. Sinon, llalgorithme a convergé et a=a'
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ANNEXE 3.1 RESUME SUR LE LOGICIEL DE SIMULATION DE M. LEGRAND

Nous rappelons, les caractéristiques et propriétés du logiciel sur lequel nous nous sommes
basés pour réaliser ce travail. Nous abordons essentiellement certains points abordés dans ce
rapport. De plus amples détails pourront étre consultés dans la littérature ['7-'*]

e Médéric LEGRAND Modélisation des phénomenes de dissolution sélective et passivation des alliages fer-chrome
These de Doctorat de Iiniversité Paris 6 [] Pierre et Marie Curie

e  B. Diawara, M.Legrand, J-J] Legendre and P.Marcus
Used of Quantum Chemistry Results in 3D Modelling of Corrosion of Iron-Chrominm Allgys ]
Journal of the electrochemical society, 151 (3) B172-B178 (2004)

1 ASPECTS GEOMETRIQUES

. Construction du modeéle cristallin : le fichier dientrée

Le logiciel est capable de créer des modeles de simulation, selon la taille souhaitée. A partir
dlun fichier texte, le premier module du logiciel de simulation crée un fichier de sortie
utilisable par le programme de simulation, décrivant un monocristal dont les positions
atomiques ont été remplies aléatoirement selon les proportions souhaitées pour lldlliage étudié.
Les caractéristiques décrites sont les suivantes :

e Type de réseau: 0 cubique centré, 1 cubique face centrée, 2 hexagonal compact
Le paramétre de maille en Armstrong
taille de la zone de travail sur les trois directions X, y, z
Les trois indices de Miller désignant la face en contact avec le milieu corrosif
Le nombre de types dlatomes contenus dans 1[alliage
Le symbole des atomes de 1(dlliage suivi de leur concentration respective
Le taux de lacunes présentes initialement dans le modele
Afin de remplir le mod¢le cristallin, les sites sont remplis par un tirage aléatoire. Llalgorithme
de génération des nombres aléatoires, qui a par ailleurs été utilis€ pour toute la suite de ce
travail peut étre retrouvée dans le livre Numerical Recipies in C de Cambridge university

. La zone de travail:

Selon la taille demandée, le programme engendre quelques mailles élémentaires du réseau
cristallin puis découpe celles-ci suivant des plans paralleles ou perpendiculaires a la face que
1lon veut ¢étudier de facon a obtenir un parallélépipede. La maille ainsi obtenue est alors
propagée pour obtenir le modele structural cristallin de la taille désirée. Le réseau de positions
ainsi obtenues est rempli aléatoirement par les atomes constituant 1(alliage dans les proportions
spécifiées dans le fichier dlentrée. Pour permettre une diffusion superficielle des atomes dans
toutes les directions, on ajoute une couche de lacunes au-dessus de la zone de travail.

e  Gestion de la périodicité : (Figure AN3-1)

La surface correspondante au plan h, k, 1 est alors définie et llon crée une périodicité aux
limites de cette surface et pour les cotés de la zone de travail. Afin de ne pas favoriser la
corrosion sur les cotés de 1léchantillon, on utilise un modéle torique, dans lequel on referme le
cristal sur lui-méme selon les axes x, y.
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Figure AN3-1-Gestion de la périodicité dans le modele
Le modele est donc périodique dans les deux directions, formant ainsi une surface non
soumise aux effets de bord. Il est composé dun nombre fini de plans dlatomes dans la
direction perpendiculaire a la surface. Afin de permettre une diffusion superficielle des atomes
dans toutes les directions lors de la simulation, on ajoute une couche de lacune au-dessus de la
zone de travail.

. Les atomes: voisinage et coordination (Figure AN3-2)

Les atomes sont initialement représentés dans la mémoire de llordinateur par une
adresse du tableau «posd», qui contient sa position dans le modele, clést-a-dire un numéro qui
permet dlatteindre ses coordonnées cartésiennes.

Posd[numéro atome][0]=coordonnée x de llatome
Posd[numéro atome][1]=coordonnée-y de llatome
Posd[numéro atome][2]=coordonnée z de Ilatome

\

Le numéro dlun atome est identique a son numéro de position dans le réseau. Un
tableau a trois dimensions nommé atome, permet de retrouver ce numéro dun atome
connaissant ses coordonnées : Atome][i][j][k|=numéro atome.

Le principe est le suivant : On classe les atomes de maniere croissante selon leurs
coordonnées X, y, z. ainsi, dans ce classement, les numéros ddtomes sont attribués en partant
de 1latome de triplet le plus faible. Ensuite, a partir du classement, on peut déterminer le triplet
1, j, k du réseau.

J x
NN N
NN N Atome[6][6][0] : N°=49
ANEANEAN :\\‘ m
NSNS N NN
NN N i

Atome[0][0][0] : N®=1

I ] i i
b dee e | Atome[6][0]0] : N°=7

i 1 1 1

I ] ] i

Atome[0][0][1] : N°=50

Figure AN3-2-indexation des sites

Pour déterminer les voisins d[un atome donné, des fonctions ont été écrites pour chaque
type de réseau. Elles font appel a certaines considérations relatives aux indices. La Figure
AN3-3 ci-dessous est une illustration visuelle de la gestion du voisinage par le principe des
indices. Lldtome au centre étant pris comme référence.
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Atome de
référence

Figure AN3-3-indexation du voisinage

Ainsi, pour un réseau cubique centré, si nous considérons llatome dlindices 1, j, k, ses
premiers et seconds voisins sont déterminées comme suit :
° Les huit Premiers voisins:
atome [i-1][ j-1][k] atome [i+1][j-1][k] atome [i-1][j+1][k] atome [i+1][j+1][k]
atome [i-1][j][k-1]  atome [i+1][j][k-1] atome [i-1][j][k+1] atome [i+1][j][k+1]
° Les six seconds voisins:
atome [1+2 ][j][k] atome [1-2][j][k] atome [1][j+1][k+1]
atome [1][j-1][k+1] atome [i][j+1][k-1] atome [1][j-1][k-1]

Il existe des fonctions de recherche, capable dléffectuer des dénombrements sur le voisinage
des atomes. Par exemple, le nombre dldatomes de chrome présents etc.

Cinq(5) entités peuvent exister dans llalliage: les lacunes, les atomes de fer, les atomes de
chrome, les atomes de chrome oxydés, les atomes de fer bloqués par des atomes de chrome
oxydés. Les lacunes, atomes oxydés ou bloqués ne peuvent exister qulén surface.

2 DYNAMIQUE DE SIMULATION

La simulation repose sur la méthode Monte Carlo. Nous pouvons llassimiler a une
KMC de type primaire A chaque itération, tous les processus du cristal sont recensés :
diffusion et dissolution. La diffusion est traitée en priorit€ par rapport a la dissolution.
Llévolution de la simulation se déroule comme suit :
Un atome de la surface est tiré au sort. Son environnement est analys€. Selon les résultats
obtenus, une probabilité de dissolution ou de diffusion est déterminée. Cette probabilité est
comparée a celle dlun nombre aléatoire tiré entre 0 et 1. il. Slil lui est inférieur, 1[événement
(diffusion, dissolution) est réalisé et la surface réactualisée (blocage, mise en surface des
atomes etc.) et analysée. Dans le cas contraire, le tirage dun autre atome est effectué. La
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simulation prend fin si tous les atomes de surface sont bloqués, ou si une lacune a atteint le
dernier plan. On parle de modele percé.

Les synoptiques de traitement des atomes de Cr et Fe sont présentés dans les figures AN3-4 et
AN3-5

Calcul des probabilités de diffusion. Les probabilités de diffusion sont, empiriques.
Elles sont de 0.4 pour le chrome et 0.65 pour le fer.

Calcul des énergies diextraction par un programme de régression multilinéaire
Un programme de régression multilinéaire permet dans le cadre de la dissolution des atomes,
de calculer les énergies de dissolution. Les apprentissages sont issus de calculs de la chimie
quantique avec le logiciel DMOL.

Conversion des énergies dextraction en probabilités. Elle siéffectue selon la loi de

—E; kT

Boltzmann: P, =Axe . P1 est la probabilité de dissolution associée a 1énergie Ei. A et k

sont des constantes. A température constante, kT est remplacé par K. La constante K est
déterminée comme suit : si nous considérons le cristal en évolution,, Emax et Emin sont les
énergies maximale et minimale d(éxtraction connues.

Les probabilités de dissolution dans ces conditions extrémes s|écriront.
¢ Pmin=Aexp(-Emax//K)
¢ Pmax=Aexp(-Emin/K)

donc K=(Emin-Emax)/Ln(Pmin/Pmax) et A=Pmin.exp(Emax/K)

Clest a partir de ces relations que la probabilité¢ de dissolution duin atome est déterminée. Les
probabilités de diffusion des atomes sont empiriques.

Parameétres ajustables du logiciel

e Nb Cycle: clést le nombre maximum de déplacements successifs réalisés par un
atome quand 1l diffuse. Sa valeur a été fixée a 4 dans les travaux antérieurs.

e Diff Fe: clest la probabilité de diffusion du fer. Elle a été fixée a 0.4
e Diff Cr: probabilité de diffusion du chrome. celle-ci a a été fixé a 0.65

e Nb_bloc: ce paramétre représente le nombre dlatomes de chrome en surface se trouvant
dans un rayon de 4.2A° (distance 3™ voisin) d[un atome de chrome pour que se forme un
germe de couche passive avec ces atomes. Les tests ont conduit a fixer Nb_Bloc a 5.
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Figure AN3-4 synoptique du traitement des atomes de Cr
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Figure AN3-5 synoptique du traitement des atomes de Fe
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Simulation atomistique Monte Carlo Cinétique des processus de croissance de couches passives sur alliages
métalliques. Cas des alliages Fe-Cr

Résumé

La croissance de couches minces d'oxydes sur leged métalliques et les métaux purs est un phénem
ayant fait I'objet d'un grand nombre d'études exméntales. Les structures des couches d’oxydes ksent
connues, ainsi que les modéles mathématiques servandéliser les aspects macroscopiques de Isseraie.
Cependant, les détails des mécanismes de germmind¢éida couche d'oxyde dans les premiers stadda de
corrosion ainsi que sa croissance ultérieure degnéyreu ou mal connus. La simulation atomistiqueasgit
comme une alternative pour évaluer les différerdsanismes proposés et appréhender l'influenceitfésetits
parameétres physico-chimiques. Le développement @blautil de simulation a démarré au LPCS avethése
de M. Legrand. En se basant sur I'exemple de digdli FeCr, un modéle informatique tridimensionngl di
«modéle de Legrand», permettant de simuler la llisso sélective et la passivation des alliagesioas a été
réalisé. L'évolution dynamique est basée sur udentigue de type Monte Carlo classique. Le logip@imet de
simuler I'évolution d'un alliage quelconque, d’ucemposition et d’'une structure cristallographiqoaiée. I
prend en compte la diffusion des atomes sur laasarfleur dissolution et le blocage de la dissotugpar
formation d’'une couche de passivation. Cet outilitéadapté pour la simulation des premiers stade$ad
corrosion. L’objectif de ce travail est d'améliome modeéle existant, afin de simuler I'évolutionldecouche
passive sur une échelle de temps plus longue.s8ulé de ce travail, de nombreux apports ont éetteffs.
Ainsi, l'introduction d’'un champ de force MEAM (Mdied Embedded Atom Method) pour le calcul des
barrieres de diffusion et de dissolution, a perdg@sremplacer les probabilités de diffusion empiegpar des
probabilités calculées, et de mettre en évidenceliffasion préférentielle des Cr vers leurs semigab
L’introduction d’'une dynamique de simulation Morarlo Cinétique (KMC) a permis une prise en compte
réaliste de I'évolution cinétique du modéle aves tenps de simulation reliés au temps réel. Enfinsécond
réseau cristallographiqgue RVO (réseau virtuel ddm®jytridimensionnel, correspondant a celui de lache
passive (GIO;) a été implémenté, ainsi qu’'une interface graphigaur un meilleur suivi de la simulation. Les
résultats obtenus lors des simulations sont enrdaeec les observations expérimentales: passivatiale a
partir du Fe-16Cr, enrichissement en Cr de la ceyassive, allures des courbes cinétiques, infeidmochamp
électrique, mise en évidence I'apparition de cawidus la couche passive.

Mots clés: passivation, alliage binaire, FeCr,,05, Simulation atomistigue, MEAM, Monte Carlo Cinétg

KMC

Atomistic Kinetic Monte Carlo simulation of the growth of passive layers on binary alloys. Case of Fe-Cr alloys
Abstract

In last few years, many experimental studies ofgteaving of thin oxide film on pure metal or allofiave been
performed. The structure of these oxides is wetivikm and several macroscopic models have been prdgos
the oxide growth. However, the details of the maidra of the nucleation of the thin film in the gastages and
it further growth are little known. Atomistic sinatlon could be an useful technique to evaluateptioposed
growth mechanisms, and to investigate the influafc®me physical or chemical parameters. The deveént
of atomistic modelling has been started at the LR@B M. Legrand thesis. Based on the case of Rdl0y, a
3D model (“Legrand model”) has been developed Herdimulation of the selective dissolution and pas®n
of binary alloy. Using a classical Monte Carlo aigom, the code simulates the evolution of anyaldgth a
well known composition and crystallographic atonstructure. It takes into account surface diffusjons
dissolution and the blocking of the dissolution thg formation of a passive monolayer. This code wal
adapted to the simulation of the early stages @fcibrrosion. The goal of this work is to improve ttegrand
model, in order to simulate the evolution of thesgige layer on longer time. Many improvements hbeen
done. A semi-empirical potential MEAM (Modified Eetbded Atom Method) has been introduced to compute
energy barriers of diffusion and dissolution. Th&MMJ potential allow us to replace all empirical fdigion
probabilities by calculated values, and also towshbe preferential diffusion of chromium toward eth
chromium atoms. The introduction of the KMC (KireMonte Carlo) has allowed simulations with timalsc
comparable to the experimental values. A seconcti3Btallographic lattice (virtual lattice of oxid¥NO ),
corresponding to the passive layer @) have been introduced. A graphical interface adléfae monitoring of
the structural evolution of the model during thenglation. The results obtained with the new model ia
agreement with experimental findings: complete pasisn above 16% of Cr content, Cr enrichmenthe t
passive layer, aspect of kinetic curves, influeatelectric field, formation of cluster of vacansiender the
passive layer.

Keywords: passivation, binary alloys, FeCr,,Og, Atomistic simulation, MEAM, Kinetic Monte Carlo.
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