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Introduction

Les défauts ont bien mauvaise réputation. Ils dégradent tout ce qui, sans eux,
serait parfait. C’est du moins ce que ce mot veut dire. Un défaut est l’absence,
manque ou insuffisance de ce qui serait nécessaire, l’imperfection matérielle,
physique, morale de quelque chose, quelqu’un. Pourtant ce sont les défauts qui
offrent à de nombreux matériaux certaines de leurs propriétés, soit bénéfiques
soit négatives. Par exemple, le fer, trop fragile, gagne à se voir incorporer du
carbone pour devenir de l’acier bien plus résistant.

De façon plus moderne, les semi-conducteurs voient leurs propriétés dictées
par les défauts, appelés dopants lorsqu’ils sont volontairement inclus. D’autres
matériaux n’ont d’intérêt que pour leur défauts. C’est parce que l’on peut inclure
du lithium dans du graphite que les batteries Li-ion existent.

Ces deux matériaux ont un autre point commun, lié aux défauts qu’ils
contiennent. Ils évoluent. Le silicium vieilli et les défauts changent lors de son
utilisation, ce qui peut dégrader les performances. En effet, les défauts que l’on
a volontairement ajoutés disparaissent au profit d’autres qui seront au mieux
inutiles, dans le pire des cas nocifs.

Dans le cas d’une batterie, c’est parce que le système peut évoluer que l’on
peut en tirer du courant. Si une batterie ne se décharge jamais, cela veut dire
qu’aucun courant ne peut en être tiré, elle est alors inutile.

La cinétique des défauts est au centre de cet ouvrage. Différentes méthodes
vont être utilisées, différents matériaux et défauts analysés. Toute cette étude
porte sur l’évolution de ces matériaux, afin de pouvoir contrôler leur comporte-
ment de leur création à leur fin d’utilisation.

Dans de nombreux problèmes la cinétique est ignorée et le système est traité
de façon statique. Les lois de la thermodynamique permettent de trouver les
points les plus stables qui sont souvent plus simples à calculer car réguliers,
avec peu d’hétérogénéité.

Le but de cette thèse est de mettre en avant divers problèmes qui sont
résolus uniquement en prenant en compte la cinétique des matériaux, et plus
particulièrement des défauts. La cinétique va avoir un effet majeur et parfois
contraire à ce que prédit la thermodynamique.

La cinétique des matériaux est étudiée d’un point de vue expérimental dans
de nombreux domaines. Nous allons ici aborder ce problème d’un point de vue
théorique. Les progrès actuels en matière de calcul numérique ont permis l’essor
des méthodes de simulation.

Les techniques de calcul ab initio permettent d’avoir accès à la structure de
la matière au niveau atomique. L’accès aux données étant également facilité,
avec l’existence de projet de base de données scientifiques[85, 1], l’accès à la
structure microscopique de la matière devient possible.

L’amélioration des techniques de calcul profite aussi aux échelles intermé-
diaires, entre l’atome et le macroscopique, avec le développement de méthodes
parallélisées. Il devient donc possible de réaliser des simulations couvrant l’en-
semble des échelles, aussi bien spatiales que temporelles.

Nous avons choisi d’appliquer ces nouvelles méthodes à l’un des secteurs cru-
ciaux pour le développement scientifique, mais aussi économique : la production
et le stockage de l’énergie, dans le respect de l’écosystème au sein duquel nous
vivons. Les besoins en énergie sont croissants (60% de hausse de 2000 à 2015[2]),
et il devient primordial de pouvoir créer une énergie propre. Ce défi va de pair
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avec une demande de mobilité croissante, pour des usages très divers : des objets
connectés aux voitures électriques.

Deux types de matériaux vont être étudiés. Le premier est un composant
essentiel des panneaux solaires : le silicium. Les défauts dans le silicium sont
variés et composés de plusieurs défauts atomiques qui interagissent. Ces défauts
sont cependant en faible concentration car le silicium est purifié. Cette partie de
l’étude va donc porter sur des méthodes capable d’analyser de multiples interac-
tions entre divers complexes, sur des plages de température et de temps longues.
Simuler le vieillissement d’un panneau solaire requiert de pouvoir simuler une
période de 30 ans par exemple.

Le second est lui à la base des batteries modernes : les batteries Li-ions. Il
s’agit du graphite lithié, un matériau très différent du silicium photovoltaïque. Il
n’est constitué que de deux espèces dont les interactions sont peu nombreuses. La
plage de température est bien plus limitée lors de l’utilisation, et une charge de
batterie dure de quelques minutes à quelques heures. C’est donc le mouvement
collectif de plusieurs atomes que nous allons étudier.

Bien que très différents, la même stratégie va être utilisée afin de pouvoir
analyser ces matériaux. En nous basant sur des calculs ab initio à l’échelle
électronique, nous allons construire des modèles atomiques. Analyser le com-
portement des défauts à l’échelle atomique va nous permettre de développer des
modèles à plus grande échelle.

La multiplicité des ressources et des méthodes est ainsi primordiale à ce
travail. C’est en partant de données simulées que nous parvenons à reconstruire
la cinétique d’un matériau à une échelle macroscopique, nous permettant de
comparer directement nos résultats avec l’expérience, et ainsi valider l’ensemble
de notre analyse.

La méthode développée ici s’inscrit donc dans le cadre encore en développe-
ment de la modélisation multi-échelles, un secteur en développement grâces aux
améliorations de l’informatique, tant du point de vue logiciel que matériel.

Cette thèse est constituée des trois parties principales. La première traite
les méthodes utilisées ainsi que les développement réalisés sur ces méthodes. La
seconde traite les défauts ponctuels dans le silicium. La troisième partie traite
le processus d’intercalation du lithium dans le graphite.
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L’objectif de toute science est de modéliser des comportements observables,
afin de pouvoir prédire et reproduire ces comportements. Afin de réaliser cet
objectif, il faut utiliser une méthode rigoureuse, qui permette à l’ensemble de
la communauté scientifique de reproduire ces résultats. C’est pourquoi nous
présentons ici les outils que nous avons utilisés et développés afin de réaliser
cette thèse.

Lors de l’étude scientifique, deux approches sont possibles : l’approche des-
cendante, qui d’une vue globale du problème cherche à identifier l’ensemble des
mécanismes et processus internes, ou l’approche ascendante, qui à partir d’un
ensemble de réactions et phénomènes tend à prédire un comportement global.

Nous avons choisi de nous fixer dans l’approche ascendante. Les théories
actuelles, associées aux moyens informatiques, permettent de simuler le com-
portement de quelques atomes. C’est en partant de cette brique de base que
nous allons essayer d’expliquer le comportement de la matière d’un point de
vue global. Cependant, pour pouvoir passer de quelques atomes à un compor-
tement macroscopique, il va falloir plusieurs outils de simulations différents.

Il faut donc construire un cadre au sein duquel utiliser ces outils de façon
optimale. Notre objectif est de pouvoir construire une méthode scientifique qui
permette d’étudier n’importe quel matériau, et qui puisse reproduire ses com-
portements en s’affranchissant des contraintes des expériences. Ainsi, nous ne
nous baserons pas sur les expériences pour déduire les mécanismes internes à la
matière. Les expériences seront dans cette thèse un moyen de vérifier la qualité
des modèles que nous proposons et des simulations réalisées.

Afin que cette méthode soit utilisable par tous, nous allons dans un premier
temps expliquer dans quel cadre théorique nous nous plaçons, et pourquoi nous
avons choisi le triptyque de la théorie de la fonctionnelle de la densité, des simu-
lations Monte-Carlo et des modèles continus. Nous allons détailler les principes
de base de ces différents outils, afin de comprendre les limites qu’ils imposent.

Une fois que les principes des outils seront connus, nous allons présenter les
différents développements des outils qui ont été nécessaires. Ces développements
portent principalement sur la méthode de Monte-Carlo, qui est au centre de ce
travail.

Le second chapitre sera consacré aux possibilités de parallélisation d’un cer-
tain type d’algorithme Monte-Carlo. La parallélisation des algorithmes est de-
venu une étape cruciale de la simulation. En effet, les moyens de simulations tels
que les fermes de calculs et les super-calculateurs sont de plus en plus fréquents.
De même, un simple ordinateur de bureau peut aisément contenir 8 cœurs de
calcul, il est donc nécessaire de pouvoir paralléliser les simulations.

Le troisième chapitre sera quant à lui consacré à certaines modifications
de l’algorithme Monte-Carlo en lui même. Ces modifications ont pour but de
pouvoir gérer certaines difficultés générées par les systèmes que nous étudions,
comme les bassins énergétiques. Deux solutions sont détaillées : le regroupement
des états et le mouvement obligatoire.

Enfin, l’ensemble des méthodes que nous décrivons ici va être utilisé dans
la suite de la thèse, comme outil pour simuler le vieillissement du silicium et
l’intercalation du lithium dans le graphite.
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Chapitre 1

La simulation multi-échelles

Les principales révolutions technologiques sont liées à une amélioration des
matériaux. Les différents âges sont basés sur la maîtrise de nouveaux matériaux,
et l’informatique évolue avec les progrès des transistors, réalisés grâce à un
meilleur contrôle des matériaux.

Afin d’améliorer les matériaux, deux solutions sont possibles. La première
consiste à essayer différentes combinaisons, et d’espérer trouver la bonne. Labo-
rieuse et consommatrice de temps, cette méthode a été progressivement remplacé
par la seconde. Afin d’améliorer un matériau, il faut comprendre comment la
matière se comporte, quels sont les effets de l’architecture, il faut modéliser et
comprendre le comportement de la matière. Il est ensuite possible de prédire les
caractéristiques des matériaux, avec un coût réduit.

Cette thèse s’articule autour de ce raisonnement : comprendre la matière
afin de pouvoir réaliser de l’ingénierie des matériaux. Pour cela, nous utilisons la
simulation multi-échelles afin de partir de la structure atomique et électronique
de la matière, pour arriver à simuler son comportement macroscopique. Nous
allons présenter dans un premier temps la simulation multi-échelles, avec les
différentes étapes de simulation :

— la théorie de la fonctionnelle de la densité (Density Functionnal Theory,
DFT) ;

— les méthodes Monte-Carlo (MC).
Nous allons ensuite développer les différentes techniques, en commençant par la
DFT et ensuite les méthodes MC.

1.1 Le choix d’un trio : DFT, MC, modèle continu.

Ce travail s’axe sur l’utilisation de trois moyens de simulations différents
afin de pouvoir prédire le comportement de la matière. C’est en réutilisant les
résultats obtenus à une échelle de simulation microscopique que nous sommes
parvenus à obtenir les caractéristiques de matériaux macroscopiques. Cette mé-
thodologie permet à terme de pouvoir tester les performances de divers maté-
riaux par la simulation, pour pouvoir réaliser de l’ingénierie des matériaux.

Dans cette section nous allons présenter le cahier des charge de nos simu-
lations, puis le choix des méthodes de simulations. Nous finirons par décrire

23



24 CHAPITRE 1. LA SIMULATION MULTI-ÉCHELLES

comment ces moyens s’articulent afin de former une méthode cohérente et effi-
cace pour prédire le comportement de matériaux.

1.1.1 L’objectif de la simulation

Notre objectif est d’obtenir les propriétés des matériaux, soit en terme de
constitution (défauts dans le silicium) soit en terme de comportement (inter-
calation dans le graphite). Ces propriétés ont été mesurées lors de diverses ex-
périences, qui ont pu mesurer les propriétés des matériaux dans des conditions
expérimentales précises. Pouvoir simuler ces expériences et reproduire leurs ré-
sultats permet ensuite de faire varier les conditions initiales, et de pouvoir tester
de nombreux matériaux à moindre coût.

L’expérience va nous permettre de tester la validité de nos simulations, mais
n’en sera pas la base. Nous allons bâtir cette méthode uniquement sur les si-
mulations, il faut donc pouvoir décrire les lois constitutives de la matière, puis
en extraire un comportement de plus en plus macroscopique au fur et à mesure
des simulations. Le choix des méthodes de simulation va donc être crucial.

Avec l’essor constant des techniques de simulation, il devient possible de
simuler le comportement de la matière à des échelles atomiques, d’obtenir la
structure électronique de la matière. Il est malheureusement toujours impossible
d’obtenir directement les propriétés macroscopique des matériaux en partant des
simulations microscopiques.

Il faut définir les différentes méthodes que nous allons utiliser, en fonction de
leurs avantages et inconvénients. Plus la simulation est détaillée, et donc basée
sur les lois fondamentales, plus elle est coûteuse en terme de ressource. Afin
de limiter les coûts, il faut identifier clairement chaque méthode de simulation
utilisée, ainsi que les informations que chacune requiert.

Les premières étapes de notre méthodes vont requérir des moyens de cal-
culs coûteux en ressources, mais le coût de la dernière étape de notre méthode
doit être faible. Un coût réduit permettra de tester de nombreuses conditions
initiales sans requérir des infrastructures de calcul coûteuses telles que les super-
calculateurs. Dans l’idéal, la dernière étape doit être réalisable sans nécessiter
la conception d’un logiciel dédié, afin de réduire les coûts et de permettre une
base d’utilisateurs plus large.

Enfin, les résultats de la méthode seront validés en les comparant avec des
résultats expérimentaux. Le cahier des charges étant fixé, nous allons discuter
des différentes simulations que nous pouvons utiliser afin de construire cette
méthode.

1.1.2 La simulation multi-échelles

Une fois notre cahier des charges fixé, il convient de faire un rapide aperçu
des différentes méthodes de simulations existantes afin de pouvoir choisir de
façon pertinentes les méthodes que nous allons utiliser. Nous avons vu que nous
allons avoir besoin de plusieurs méthodes complémentaires. Cet empilement de
méthodes est appelé simulation multi-échelles[44, 56].

Il existe de nombreuses méthodes de simulations, chacune avec son échelle
spatiale et temporelle. Certaines sont présentées figure 1.1 en fonction des di-
mensions spatio-temporelles caractéristiques. L’échelle présentée est cohérente
avec les simulations physiques actuelles. L’idée de la simulation multi-échelles
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Figure 1.1 – Différentes méthodes de simulation en fonction du temps caractéris-
tique de la simulation, ainsi que de l’échelle des systèmes simulés.

est de combiner plusieurs méthodes de simulation, afin de pouvoir couvrir l’en-
semble du spectre tant en temps de simulation qu’en taille des systèmes simulés.

Nous allons décrire succinctement plusieurs méthodes de simulations, avec
une échelle spatio-temporelle croissante. Chaque changement d’échelle s’accom-
pagne d’une réduction du coût de simulation d’une même quantité de matière
(un atome par exemple).

La première gamme de méthodes est dite ab initio[4]. Elle se base sur les
lois les plus fondamentales de la physique pour simuler le comportement de la
matière à l’échelle des atomes et des électrons. Il n’est possible de simuler que
quelques atomes, voire centaines d’atomes. Elle permet d’obtenir les interactions
entres atomes et électrons pour une géométrie donnée.

L’étape suivante est la dynamique moléculaire[79]. Le temps est discrétisé,
afin de pouvoir calculer à chaque pas de temps la trajectoire des atomes. Les in-
teractions entre les atomes sont simplifiées, réduites à un potentiel d’interaction
qui peut être ab initio ou empirique. Afin de pouvoir reproduire le mouvement
des atomes, le pas de temps doit être inférieur à la périodicité du mouvement
des atomes, qui est de l’ordre de 10−13 s. Ce pas de temps réduit (de l’ordre de
la femtoseconde) empêche la dynamique moléculaire d’atteindre des échelles de
temps supérieures à la microseconde.

Afin de passer au delà de la micro-seconde, les interactions entre les atomes
doivent être encore plus simplifiées : c’est le principe des techniques de Monte-
Carlo[70]. Ici les mouvements des atomes ne sont plus décrits de façon précise.
Seules certaines configurations sont simulées de façon aléatoires. Chaque confi-
guration est ensuite conservée ou rejetée selon sa stabilité énergétique. Une
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Figure 1.2 – Schéma de la modélisation multi-échelles. La première ligne présente
les connaissance sur le matériau à chaque étape, la seconde les méthodes utilisées pour
acquérir ces connaissances.

méthode est, par exemple, d’accepter la nouvelle configuration si et seulement
si elle est plus stable, ou dans le cas contraire avec une probabilité dépendante
de la température et de la différence énergétique entre les configurations du sys-
tème. Ne pas décrire le mouvement des atomes permet d’arriver à une échelle
temporelle de l’ordre de la seconde.

Afin de parvenir aux échelles supérieures, les atomes sont de nouveaux sim-
plifiés. La matière sera alors discrétisée de façon spatiale et non plus en fonction
des atomes. On arrive dans les gammes des méthodes discrètes telles que les
éléments finis[24]. La taille du système peut alors grandement varier en fonction
des phénomènes étudiés. En effet, la taille des éléments va être déterminée par
le phénomène étudié. Les éléments doivent être inférieurs à l’échelle d’évolution
du phénomène afin de pouvoir résoudre les équations de façon stable.

À une plus grande échelle, le matériau n’est plus étudié en temps que tel. Les
simulations de système multi-agents[30] traitent des boîtes noires, dont seules
les interactions sont étudiées. Le comportement interne n’est pas simulé. Ces
simulations ne concernent donc que peu les matériaux, mais sont plutôt utili-
sées lors d’interactions multi-systèmes comme en informatique, robotique, ou
sciences sociales par exemple.

Nous définissons l’échelle microscopique comme celle des atomes. Cette échelle
doit pouvoir simuler clairement les interactions inter-atomiques. À l’autre bout
de notre échelle, nos résultats macroscopiques doivent correspondre aux expé-
riences dont les résultats sont mesurés sur ∼ 1023 atomes.

Il apparaît évident qu’aucune méthode ne permet de calculer le comporte-
ment de la matière de l’échelle micro à macroscopique. Adopter une méthode
multi-échelles devient une nécessité au regard de l’écart entre les différentes
échelles concernées. Nous allons dans la partie suivante expliciter le choix des
techniques de simulation pour construire notre méthode multi-échelles.

1.1.3 Explorer, moyenner, extrapoler.

Nous allons nous focaliser sur des défauts ponctuels au sein de la matière
cristalline. Il faut pouvoir simuler les configurations de défauts de nos choix pour
obtenir les caractéristiques des défauts, puis leurs effets sur la matière. Afin de
comprendre le comportement macroscopique de la matière, il faut passer par
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trois étapes :
— explorer les différents micro-états possibles de divers défauts ;
— moyenner leur effet local à l’ensemble du matériau ;
— extrapoler ces résultats de façon à pouvoir tester diverses conditions ini-

tiales à faible coût.
Ces trois étapes sont présentées figure 1.2, avec en haut ce que nous apprenons
sur la matière et en bas les techniques de modélisation utilisées et leur but. Notre
modélisation multi-échelles est donc basée sur trois échelles détaillées ci-dessous.

Nous souhaitons pouvoir utiliser cette méthode sans nous baser sur des ré-
sultats expérimentaux, c’est pourquoi l’échelle microscopique sera simulée par
une méthode ab initio. Nous utiliserons la théorie de la fonctionnelle de la den-
sité (Density Functionnal Theory, DFT)[4], qui sera décrite plus en avant dans
la partie suivante.

Le principal revers de la DFT est qu’elle permet d’obtenir les énergies asso-
ciées à une certaine configuration, mais pas d’explorer différentes configurations.
Il faut donc utiliser la DFT conjointement avec des méthodes d’exploration de
l’espace des phases.

La première est de pouvoir relaxer la structure du système. Il faut pour cela
calculer les forces, puis les minimiser en déplaçant successivement les atomes
dont les forces ne s’équilibrent pas. Cela permet d’obtenir la structure la plus
stable à partir d’une configuration donnée, mais pas d’explorer d’autres confi-
gurations.

Entre deux configurations connues, il est possible de trouver le comportement
du système, et donc les mouvements atomiques, en étudiant une suite de confi-
gurations entre les deux configurations stables. Il est en effet nécessaire d’obtenir
l’énergie d’activation correspondant au mouvement entre ces deux micro-états.

Afin de trouver le chemin d’énergie minimale, l’ensemble des configurations
intermédiaires est relaxé vers une position plus stable. Cependant, pour éviter
que ces configurations ne convergent vers l’état final ou initial, une énergie de
rappel est ajouté. Cette technique, dite nudge elastic band [42] permet de trouver
les transitions entre les états stables, mais pas de trouver les divers états stables.

D’autres techniques permettent d’explorer autour d’une configuration stable,
afin de trouver directement les configurations métastables qui permettent d’ar-
river à d’autres configurations. La technique d’activation-relaxation[74] cherche
dans un premier temps des configurations plus élevées en énergie, puis les relaxe
vers un point col, avant d’aller dans un autre état stable.

La combinaison de ces différentes techniques permet donc de trouver diverses
configurations et énergies des défauts au sein de la matière, ainsi que les bar-
rières énergétiques qui relient ces états. Ainsi, les grandeurs thermodynamiques
calculées à 0 K (des enthalpies principalement) ainsi que cinétiques (barrières
d’activation) seront la base des modèles mésoscopiques. Il nous reste maintenant
à moyenner l’effet qu’ont ces défauts à l’échelle du matériau.

Les barrières énergétiques étant connues, il est inutile de chercher à simuler
les mouvements des atomes. Passer directement d’un état stable à un autre
permet d’économiser des ressources de simulation en simplifiant notre modèle.
Les techniques de Monte-Carlo (MC)[70] permettent de réaliser ces simulations
en se basant sur la théorie de l’état de transition[52]. Cette méthode sera décrite
plus en détail dans une partie suivante.

Les méthodes de Monte-Carlo vont nous permettre d’obtenir les effets des
défauts sur le matériaux à une plus grande échelle, en moyennant l’effet des
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interactions atomiques calculées par ab initio. Nous pourrons en extraire les
équations qui régissent le comportement de ces défauts à un niveau macrosco-
pique ainsi que les paramètres pertinents. Cependant l’échelle de temps de ces
simulations est bien en deçà de la durée de vie des matériaux.

C’est pourquoi la dernière étape consiste à extraire les résultats du compor-
tement des défauts des simulations Monte-Carlo afin de construire un modèle
continu. Ce modèle sera basé sur des équations différentielles continues, qui
seront résolues de façon numérique. Ces méthodes sont peu coûteuses mais né-
cessitent de bien connaître le comportement microscopique des défauts, ce que
nous aurons obtenu grâce aux simulation ab initio et Monte-Carlo. Il est alors
possible de résoudre ces équations de nombreuses fois à un prix modique, sans
reprendre l’intégralité de la simulation multi-échelles.

Il nous est possible de simuler n’importe quel défaut ponctuel avec la DFT,
puis d’extraire les propriétés des défauts avec les simulations MC. Enfin, les mo-
dèles continus permettront de réaliser des essais avec de nombreuses conditions
initiales à faible coût. L’articulation entre ces méthodes étant posée, nous allons
présenter plus en avant ces méthodes.

1.2 Comment simuler des atomes ?

Notre objectif est de simuler les différentes configurations possibles que peut
avoir un matériau donné. Obtenir ces différents micro-états des défauts permet-
tra de construire des modèles physiques à une plus grande échelle, de façon à
pouvoir réaliser des simulations macroscopiques par Monte-Carlo.

Il faut dans un premier temps nous intéresser aux interactions entre les
atomes, qui constituent notre brique élémentaire de simulation. Nous nous foca-
liserons sur les mouvements de l’atome, sans chercher à détailler les mouvements
sub-atomiques qui ne créent pas de transport de matière.

Nous allons dans un premier temps parler des simulations ab initio, leurs
fondamentaux et objectifs. Une seconde étape présentera la DFT. Enfin, nous
verrons que l’utilisation de la DFT nécessite certaines approximations, qui im-
posent des limites à la DFT.

1.2.1 Les simulations ab initio.

Une simulation ab initio repose sur une base théorique la plus fondamentale
possible : il s’agit donc aujourd’hui des premiers principes de la mécanique
quantique[4]. Ces simulations se sont beaucoup développées pour des calculs de
chimie quantique.

La base de ces méthodes de simulation est l’équation de Schrödinger, qui per-
met de décrire le comportement d’un système de plusieurs noyaux et électrons.
La version indépendante du temps s’écrit :

ĤΨ = EΨ

Où Ĥ représente l’hamiltonien du système, Ψ sa fonction d’onde et E son éner-
gie. L’hamiltonien peut être détaillé, pour un système de n électrons d’index i
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et N ions d’index I, par la somme de plusieurs termes :
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Soit deux termes cinétiques (Telectrons et Tions), et trois termes d’interactions
coulombiennes V : électrons-électrons, électrons-ions et ions-ions.

Au regard de la masse relative des différents participants (ions et électrons),
on peut approximer les ions comme immobiles (approximation de Born-Oppen-
heimer). On obtient alors l’hamiltonien électronique suivant :
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Soit un terme cinétique pour les électrons, un potentiel externe dû aux ions
appliqué aux électrons et l’interaction coulombienne entre les électrons. Vient
ensuite un terme constant résultant de l’interaction entres les ions.

On peut donc réécrire le premier terme de l’équation de Schrödinger ainsi :

ĤΨ = [Te + Ve−i + Ve−e + Ei−i] Ψ

Cette équation n’est pas soluble dans le cas général. Il est possible de traiter
quelques cas simples (une particule dans certains potentiels, l’atome d’hydro-
gène sous certaines approximations par exemple), mais ces cas sont loin d’être
représentatifs de la réalité.

Afin de pouvoir simuler des défauts dans la matière, nous utilisons des condi-
tions aux limites périodiques. Chaque défaut risque alors d’interagir avec lui
même à cause des répliques dues à la périodicité du système. Il est donc impé-
ratif de pouvoir résoudre l’équation de Schrödinger avec plus d’atomes.

1.2.2 La fonctionnelle, entre approche empirique et ab ini-
tio.

Nous avons vu précédemment que les calculs ab initio se basaient sur l’équa-
tion de Schrödinger. Sa complexité empêche de résoudre directement l’équation
pour des systèmes de plus de quelques atomes, il faut donc se résoudre à faire
certaines approximations.

La DFT permet de simplifier le calcul, en calculant des densités électroniques
au lieu de fonctions d’ondes. Cette théorie ne contient comme approximation que
celle de Born-Oppenheimer si l’on connaît la fonctionnelle universelle d’échange-
corrélation.

Cette fonctionnelle n’est cependant pas connue. Il faut donc se contenter
de l’approximer par d’autres fonctionnelles, qui sont adaptées au cas par cas
à certains matériaux. Ces fonctionnelles peuvent être basées sur une analyse a
priori du système, ou par un fit avec des données expérimentales.

La précision des résultats de DFT est donc en partie basée sur la fonctionnelle
utilisée. Chaque fonctionnelle reproduit en effet certains effets physiques mais
en néglige d’autres. Il est donc crucial de bien choisir la fonctionnelle utilisée,
afin d’obtenir la meilleure approximation possible.
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Par exemple, certaines fonctionnelles ne prennent pas en compte les forces
de Van der Waals, et ne peuvent donc pas reproduire le comportement du
graphite[54]. Des termes corrigeant la dispersion des électrons sont donc ajoutés
de façon empirique[100]. La DFT est donc une théorie ab initio, cependant les
fonctionnelles d’échange-corrélations peuvent être semi-empiriques.

Les calculs de DFT ont plusieurs types d’erreurs : certaines inhérentes au
modèle physique, d’autres à la simulation. La principale erreur due au modèle
provient comme nous l’avons dit de la fonctionnelle. La DFT est également
incapable de traiter certains matériaux (e. g. les système fortement corrélés),
mais ils ne sont pas utilisés dans ce travail.

Les autres sources d’erreurs sont inhérentes à toute simulation. En premier
lieu, la taille restreinte de la boîte de simulation force à utiliser des conditions
limites périodiques. Les défauts peuvent donc avoir un effet sur leurs répliques
périodiques si la boîte est trop petite. Ensuite, les bases de fonctions d’ondes ne
sont pas infinies, ce qui génère une erreur supplémentaire. Enfin, puisqu’il faut
relaxer les structures, il faut fixer une limite sur les valeurs des forces en dessous
desquelles elles seront négligées.

La DFT n’est pas l’objectif de ce travail, c’est pourquoi seul le choix de la
fonctionnelle, et donc du modèle physique, sera discuté ici. Les valeurs précises
des autres paramètres de simulation peuvent être trouvés dans les travaux de
D. Timerkaeva pour la partie silicium, et S. Krishnan pour la partie lithium.
Elles ont réalisées les simulations DFT en utilisant le code BigDFT, développé
en partie par notre laboratoire[38].

Nous venons de présenter la DFT, qui permet d’obtenir l’énergie associée à
une configuration. Ces énergies sont ensuite comparées à celles d’autres confi-
gurations, ou de systèmes sans défaut, afin d’obtenir uniquement les énergies
des défauts. L’énergie de liaison est définie comme étant la différence d’énergie
entre deux configurations d’un défaut.

Il est donc possible d’obtenir les configurations de différents défauts, ainsi
que l’énergie associée à chaque configuration. Nous allons dans la partie suivante
utiliser ces informations pour simplifier le système en un ensemble d’atomes sur
un réseau, que nous déplacerons sur ce réseau. Ceci permettra de créer un modèle
MC et d’ainsi obtenir le comportement des défauts en fonction du temps et de
la température.

1.3 Voir plus grand.

Nous avons vu dans la section précédente que nous utilisons la DFT comme
première étape dans notre simulation multi-échelles. La DFT, associée à des
méthodes d’exploration de l’espace des configurations, nous permet d’obtenir
les configurations et les énergies associées de différents défauts.

Il faut ensuite obtenir le comportement de ces matériaux : diffusion, création-
destruction des complexes, interactions entre les défauts notamment. Pour cela
nous utilisons des méthodes Monte-Carlo (MC), qui permettent selon les mé-
thodes d’obtenir des résultats thermodynamiques, ou cinétiques.

Nous allons dans un premier temps étudier l’algorithme Metropolis des si-
mulations MC, qui permet d’obtenir des moyennes thermodynamiques d’un sys-
tème. Dans un second temps, l’agorithme de Monte-Carlo cinétique (Kinetic
Monte-Carlo, KMC) qui permet de faire évoluer un système dans le temps.
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Enfin, nous présenterons certains modèles continus qui vont nous permettre
d’atteindre l’échelle macroscopique.

1.3.1 Simulations Monte-Carlo.

Le principe de la simulation Monte-Carlo a été mis au point par N. Metro-
polis dans les années 1940. Cette méthodologie reprend l’expérience de Georges-
Louis Leclerc de Buffon. Cette première expérience sert à calculer π en utilisant
la retombée d’une aiguille entre ou sur des bâtons. Cette expérience met deux
phénomènes en avant, que nous retrouvons dans la méthode MC.

Le premier est le caractère aléatoire de la retombée de l’aiguille, c’est donc
une méthode stochastique. Le second phénomène est que l’estimation s’amé-
liore au fur et à mesure des lancés. On obtient le résultat final en moyennant
l’ensemble des résultats obtenus, avec une précision dépendante du nombre de
lancés. À la différence de nombreuses expériences, la moyenne effectuée ici n’est
pas temporelle, tous les lancers étant indépendants. La méthode MC repose sur
le même principe : on effectue des moyennes non pas sur le temps, mais sur
l’espace des phases.

L’hypothèse ergodique suppose que pour un système à l’équilibre, la moyenne
des valeurs d’une observable dans l’espace des phases est égale à la moyenne
temporelle de cette observable. C’est le principe de la méthode MC : explorer
l’espace des phases au lieu du temps.

Comme pour toute mesure, il faut se poser la question de la validité de
l’échantillon de mesure. Si pour une moyenne temporelle il faut mesurer pendant
un échantillon de temps suffisant, il en va de même pour les moyennes dans
l’espace des phases : l’échantillon doit être représentatif et bien construit.

État initial

Sélection d'un événement

Calcul de la probabilité d'acceptation

Acceptation ou refus

Actualisation de l'état du système

Figure 1.3 – Schéma de principe de l’algorithme Monte-Carlo. La boucle est itérée ad
nauseam. Les étapes marquées d’un dé correspondent à l’usage d’un nombre aléatoire.
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Une simulation MC consiste donc à construire un échantillon représentatif
au sein de l’espace des phases. La méthode est présentée figure 1.3. Après avoir
débuté d’un état initial e0, un événement aléatoire est construit. Ensuite, on
mesure la différence énergétique induite par cet événement. Ensuite on déter-
mine aléatoirement si cet événement est accepté. S’il l’est, on obtient un état
e1, à partir duquel on itère le processus. Le coté itératif de cette méthode la
rend particulièrement adaptée aux méthodes informatiques. Un calcul complexe
peut être réduit à un événement simple, qu’il faudra reproduire et mesurer un
nombre conséquent de fois.

Ce qui différencie les méthodes de Monte-Carlo est la règle qui régie le
refus ou l’acceptation de l’événement. L’algorithme de Metropolis[70, 69] ac-
cepte l’événement si une variable aléatoire α, uniforme sur ]0; 1] est inférieure à
e−∆E/kB×T où ∆E est la différence en énergie et T la température du système.
Il est possible de définir d’autres algorithmes, mais nous n’utiliserons que celui
de Metropolis.

Le but de cette méthode est de pouvoir effectuer des moyennes sur l’espace
des configurations sans pour autant connaître la fonction de partition du sys-
tème sur cet espace. L’échantillonnage effectué permet de s’affranchir de cette
contrainte, car cette fonction est inconnue dans la grande majorité des cas, dont
ceux que nous allons traiter. Il y a cependant des contraintes sur cet échantillon-
nage. En effet, l’objectif est de pouvoir réaliser une moyenne sur l’espace des
phases tout en n’ayant parcouru qu’une infime partie de cet espace.

La méthode présentée ici ne requiert aucune information quant à l’état ei−1

à chaque étape i de la simulation. Le procédé est donc celui d’une chaîne de
Markov, ce qui permet une importante économie de ressources lors de la simu-
lation : il suffit de conserver l’information de l’état du système pour l’état ei en
cours.

Bien que le processus ne requiert pas de se souvenir de l’état ei−1, un état ei
n’est pas décorrélé des événements précédents. Par exemple, prenons le cas d’un
marcheur aléatoire sur un échiquier. S’il se déplace d’une case par pas de simula-
tion, sa position moyenne sur l’échiquier lors des premiers pas de simulation est
fortement corrélée avec sa position initiale. Il faut atteindre un certain nombre
de pas afin d’avoir un échantillon représentatif de l’espace des phases, même
s’il n’a pas parcouru l’ensemble des cases de l’échiquier. La taille de l’échan-
tillon requis varie donc fortement en fonction des événements possibles : s’ils
provoquent un déplacement important dans l’espace des phases, l’échantillon
pourra être réduit, et inversement.

La méthode générale ayant été vue, nous allons maintenant présenter son
application. La première limite à cette méthode est son besoin de nombreuses
variables aléatoires. Cette méthode est utilisée pour créer des simulations, il faut
donc générer des nombres aléatoires avec un ordinateur, ce qui est impossible à
l’heure actuelle. Une solution est d’utiliser des nombres pseudo-aléatoires. Nous
avons utilisé le générateur intégré du F90, qui permet d’obtenir un caractère
aléatoire suffisant pour les simulations[64].

Nous appliquons cette méthode à la simulation de problème physique, nous
allons donc expliciter ce que sont nos systèmes, ainsi que les événements pris en
compte par le logiciel que nous utilisons.

Nous simulons de la matière cristalline, nous allons donc utiliser un MC sur
réseau. Chaque atome se trouve sur un site du réseau. Chaque site est défini
par sa position, le type d’atome qu’il contient ainsi qu’un voisinage qui permet
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de détecter quels sont les atomes environnants. Ce voisinage permet donc de
détecter la configuration des atomes présents, et donc de calculer l’énergie du
système. Cette approche locale crée une approximation dont la marge d’erreur
va dépendre de l’étendue du voisinage.

Les événements permettant de se déplacer dans l’espace des phases sont
les déplacements des atomes. On tire deux atomes aléatoirement, puis on cal-
cule l’énergie de la nouvelle configuration du système résultant de l’échange des
deux atomes. Les atomes étant choisis aléatoirement, ils peuvent être très éloi-
gnés dans la simulation. Ces événements n’ont donc aucun sens physique, ils
correspondent seulement à un déplacements entre des configurations possibles.
Il est donc impossible d’associer un temps physique à ces simulations, car les
événements ne sont pas physiques. La contrepartie est qu’il n’est pas nécessaire
de connaître les différents mouvements possibles.

En terme de coût de calcul par pas, augmenter la taille du système n’a que
peu d’importance : nous sommes limités par la taille en mémoire du système,
mais un système plus gros n’a pas d’influence quant au temps de calcul de l’éner-
gie de la nouvelle configuration. Le voisinage cependant est plus important : il
faut à chaque étape contrôler quel est le voisinage de deux atomes. Le temps de
calcul d’un pas de MC augmente donc de façon linéaire avec le nombre d’atomes
contenus dans le voisinage.

Nous venons de montrer en quoi consiste un algorithme de Metropolis. Il per-
met d’obtenir des mesures moyennes macroscopiques pour un système à l’équi-
libre. Il est cependant impossible d’obtenir la cinétique des défauts. Pour cela,
nous allons utiliser une variante de l’algorithme de Metropolis : un Monte-Carlo
cinétique.

1.3.2 Simulations Monte-Carlo Cinétique.

Comme nous l’avons vu précédemment, les méthodes MC ne permettent
que de simuler des systèmes à l’équilibre. De plus, l’absence de mouvements
physiques empêche de relier les différents états obtenus à un temps écoulé. Or
pour pouvoir étudier la diffusion de défauts, ou leur stabilité en fonction de la
température du système et du temps, il est nécessaire de réaliser des simulations
temporelles.

Pour cela, on utilise des méthodes de Monte-Carlo cinétique (Kinetic Monte-
Carlo, KMC). Ces méthodes utilisent un autre algorithme que les MC, qui leur
permettent de simuler le temps. Cet algorithme prend en compte uniquement les
mouvements physiques possibles pour passer d’un état du système à un autre.
Il est alors possible de leur associer un temps, et donc de suivre l’évolution
temporelle du système.

Le KMC que nous utilisons est basé sur l’algorithme de Bortz-Kalos-Lebowitz
(BKL)[13]. L’algorithme BKL est schématisé figure 1.4. On part d’un état initial,
une liste des événements partant ce cet état est créée. Ensuite, on sélectionne
un événement au hasard, on actualise le système et le temps de simulation, ainsi
que la liste des mouvements possibles. Cette dernière partie est itérée jusqu’à
avoir atteint le temps de simulation désiré.

Cet algorithme se base sur la théorie de l’état de transition (TST) : elle
statue que pour une réaction thermiquement activée, la cinétique de la réaction
est définie par la température et par la barrière énergétique à franchir. Cette
barrière, appelée énergie d’activation, correspond à l’énergie du point col du
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chemin d’énergie minimale. Le taux de réaction k est définie par :

k ∝ e−∆E/(kB×T )

Dans notre cas de KMC sur réseau, nous supposons que les atomes sont
prisonniers d’un piège avec plusieurs sorties j, de barrière énergétique ∆Eji . Ces
atomes vibrent à une fréquence ν0. À chaque vibration, ces atomes essaient de
sortir de leur piège. La probabilité de transition d’un état i vers un état j est
définie par la TST : pi→j = max(1, e−∆Eji /(kB×T )). En définissant β = 1

kB×T ,
le taux de sortie est donc :

τi→j = ν0 × e−β×∆Eji

Dans le cas où certains mouvements sont dégénérés, c’est à dire menant à des
configurations équivalentes avec les mêmes énergies, il est possible de calculer
le taux global de transition entre ces états dégénérés. Avec g le nombre d’états
dégénérés, la probabilité de sortie est multipliée par g, et le taux de sortie
devient :

τi→j = ν0 × g × e−β×∆Eji

L’algorithme BKL est plus simple que celui de Metropolis. Cependant, sont
implémentation est plus complexe et requiert plus d’informations quant au sys-
tème. Voici le détail de l’algorithme étape par étape :

1. Fixer le temps initial t = t0. Choisir un état de départ ei ;
2. Établir la liste taux de transition τi→j , de l’état i vers l’ensemble des

autres états j ;
3. Calculer la fonction cumulative du taux de transfert : Ti, k =

∑k
j τi→j

où k varie de 1 à Ni, le nombre de mouvements permettant la sortie de
i. On a alors Ti,Ni le taux total de sortie de l’état i ;

État initial

Sélection d'un événement

Actualisation de l'état du système

Création de la liste des événements

Actualisation de la liste des événements

Figure 1.4 – Schéma de principe de l’algorithme BKL. La boucle est itérée ad
nauseam. L’étape marquée d’un dé correspond à l’usage d’un nombre aléatoire.
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4. Obtenir un nombre pseudo-aléatoire uniforme a ∈]0; 1] ;

5. Trouver le mouvement j tel que Ti,j−1 < a× Ti,Ni ≤ Ti,j ;

6. Effectuer l’événement j ;

7. Actualiser le temps : t = t−ln(b)/Ti,Ni , avec la variable aléatoire uniforme
b ∈]0; 1] ;

8. Itérer à partir de l’étape 2.

Ce mode opératoire met en avant plusieurs conditions d’utilisations du BKL.
La première et la plus importante est qu’il est nécessaire de connaître l’ensemble
des mouvements entre tous les micro-états existants. Ainsi, s’il n’est pas néces-
saire de connaître la fonction de partition du système entier, il est nécessaire
de connaître tous les taux de transition. Si certains taux ne sont pas connus,
la calcul de Ti,Ni va être faux, et donc il va y avoir une erreur sur le calcul du
temps.

De plus, chaque pas de KMC est plus complexe que les pas de MC. De
nombreux calculs supplémentaires sont requis, ainsi que le parcours de la liste
des mouvements possibles. Créer et parcourir cette liste sont coûteux en temps
de calcul, ce qui limite la performance du KMC dans des systèmes à l’équilibre.
Ainsi, si les valeurs recherchées sont des constantes thermodynamiques où le
temps n’intervient pas, un Metropolis sera plus performant.

Les algorithmes BKL comme Metropolis permettent de réaliser plusieurs si-
mulations en parallèle. En effet, l’hypothèse ergodique permet de réaliser de
nombreuses simulations en parallèle, ce qui est équivalent à lancer une seule
simulation pour un temps plus élevé. Ces méthodes sont facilement paralléli-
sables car chaque simulation est indépendante des autres. Ces méthodes sont
dites embarrassingly parallel, et ne nécessitent pas l’usage de super-calculateurs.
En effet, le calcul peut être distribué sur une grille d’ordinateurs, car seuls les
résultats de la simulation ont besoin d’être récupérés[95].

Les méthodes MC et KMC nous permettent donc de simuler des systèmes
macroscopiques. Cependant, pour obtenir une bonne précision, il est nécessaire
de réaliser des calculs coûteux en terme de temps de calcul. Il est de plus difficile
de dépasser les 105 atomes présents en simulation. Or, dans le cas du silicium, les
défauts peuvent être présents à des concentration de 10−6 voire moins[23, 89].
Il faut donc utiliser des modèles continus, qui seront basés sur les résultats des
MC et KMC.

1.3.3 Les modèles continus

La DFT nous permet d’obtenir les configurations des défauts, ainsi que les
énergies associées. En utilisant ces données, nous pouvons construire des mo-
dèles MC et KMC qui nous donnent les diagrammes de phase des défauts, leur
cinétique, leur diffusion. Il est cependant impossible de reproduire des expé-
riences directement en MC ou KMC : les concentrations en défauts sont trop
faibles, les durées trop longues.

Pour combler cette lacune, nous utilisons la troisième méthode de notre
méthode multi-échelles : les méthodes continues. La description atomique est
donc supprimée, pour être remplacée par une description continue de la matière.
Le coût en mémoire pour décrire l’espace est donc réduit à son minimum.
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L’objectif est le même dans toutes les méthodes continues : exprimer les lois
qui régissent la matière avec des équations aux dérivées partielles, qui doivent
ensuite être résolues.

Concernant les équations de la matière, elles sont nombreuses. Elles se rap-
portent à tous les domaines et sont à la base de nombreux autres : équations de
Maxwell en électromagnétisme, de Navier-Stokes pour la mécanique des fluides,
celle de Fourier en transport thermique... Selon le problème auxquels nous nous
intéressons, différentes équations existent.

Les solutions à ces équations ne sont dans le cas général pas connues. Plu-
sieurs méthodes existent, l’essor de l’informatique ayant permis de développer
des techniques de résolution numérique. Ces techniques consistent à discrétiser
l’espace-temps afin de pouvoir résoudre point par point ces équations[73].

Puisque nous nous intéressons au comportement des défauts dans les ma-
tériaux, plusieurs équations nous intéressent plus particulièrement. Il y a tout
d’abord la première et la seconde loi de Fick. La première énonce que le flux
de particules diffusantes est proportionnel au gradient de la concentration. La
seconde loi énonce que la variation de concentration des espèces est opposée à
l’intégrale du flux sortant. Ces deux lois permettent de calculer la variation de
la concentration en espèces en fonction de la diffusion de celles-ci.

L’équation de réaction permet de calculer la variation des concentrations des
espèces, en fonction des vitesses de réaction. Les divers défauts présents dans
les matériaux peuvent former des complexes, dont la vitesse de diffusion varie
en fonction des défauts et complexes formés.

Dans le cas du silicium, ces trois équations permettent de simuler la varia-
tion de concentration des espèces au sein d’un matériau en fonction du temps.
Il faut cependant connaître leur vitesse de diffusion et de réaction, ainsi que
les constantes d’équilibre de ces réactions. Ces données sont donc l’objectif de
nos simulation MC et KMC. Les données obtenues seront plus spécifiquement
utilisées pour construire un set d’équations de réactions limitées par diffusion.

Dans le cas des batteries, nous nous intéressons à la diffusion du lithium
dans le graphite, mais également aux changements de phases qui s’opèrent dans
les composés d’intercalation. Notre objectif est donc d’obtenir des informations
sur la diffusion du lithium, ainsi que sur la vitesse de propagation des phases.

Concernant la résolution de ces équations, nous utiliserons la fonction ode
du logiciel Scilab[17]. Elle permet de résoudre des équations aux dérivées par-
tielles, tout en optimisant le temps de calcul en choisissant entre divers méthodes
(implicites ou explicites) en fonction de la raideur des équations. Elle évite ainsi
de devoir préconditionner le problème. Les temps de résolution sont de l’ordre
de la minute, temps CPU, pour les problèmes que nous avons résolu, ce qui
permet de simuler à bas coût un grand nombre de conditions initiales.

Enfin, ce logiciel est libre et utilisable par l’ensemble de la communauté
scientifique. D’autres logiciels permettent de remplir les mêmes fonctions, et
peuvent être utilisés selon les préférences de chacun. Notre troisième méthode
est donc légère et utilisable par tout scientifique le désirant.

Nous avons présenté, dans cette partie, un ensemble de méthodes numé-
riques qui nous permettent de construire une modélisation multi-échelles. Nous
choisissons tout d’abord le matériau et le type de défaut à simuler. La DFT
nous permet d’obtenir les configurations et les énergies de ces divers défauts.
Dans un second temps, les simulations MC et KMC nous permettent d’obtenir
les caractéristiques macroscopiques des défauts. Enfin, des sets d’équations aux
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dérivées partielles permettent d’exprimer l’évolution du matériau en fonction
du temps. Ces équations sont solubles avec un faible coût de ressources.

Notre méthode multi-échelles remplit donc l’ensemble du cahier des charges
que nous avions fixé. Dans les deux chapitres suivants, nous allons présenter les
divers développements au niveau des algorithmes ou des logiciels qui ont été
nécessaires à la réalisation de ce travail.
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Chapitre 2

Comment paralléliser un
Monte-Carlo ?

Le chapitre précédent présentait les différentes méthodes que nous allons
utiliser dans ce travail. Les principales méthodes que j’ai utilisées sont les MC
et KMC. Plusieurs développements ont été requis pour mener ce travail à bien.

Un premier développement a été centré sur l’accélération du KMC. En effet
l’algorithme BKL permet de simuler l’évolution temporelle d’un système. Il est
cependant rapidement limité par la taille du système, qui rend certains calculs
fastidieux. À l’heure du calcul parallèle, nous allons présenter deux méthodes
permettant d’exploiter plusieurs cœurs de calcul afin d’accélérer la simulation.

La première méthode est de scinder le système en plusieurs sous-espaces,
qui pourront être simulés de façon parallèle. La seconde méthode possible est
de simuler plusieurs systèmes identiques, puis d’échantillonner ceux offrant la
meilleure convergence.

Nous allons dans un premier temps mettre en évidence les limites de l’algo-
rithme que nous utilisons, celui de BKL. Ensuite, nous présenterons la méthode
de simulation par domaines, avec ses avantages et inconvénients. Enfin, nous
terminerons par la méthode d’échantillonnage.

2.1 Le Monte-Carlo cinétique et ses limites

Nous avons présenté l’algorithme BKL, dont nous nous servons pour calculer
l’évolution temporelle d’un système. Il permet d’obtenir les caractéristiques de
la diffusion des défauts, ainsi que leur stabilité en fonction de la température et
du temps.

Cet algorithme souffre cependant de deux défauts majeurs. Ces deux défauts
sont liées au temps de calcul d’un pas de BKL. Lors d’un pas, il est nécessaire
d’actualiser la liste des mouvements possibles et de tirer un événement aléatoire
de cette liste.

Ces deux étapes peuvent prendre un temps considérable en fonction de la
taille du système ou de la distance d’interaction entre les sites du réseau. Nous al-
lons expliciter ici les causes de ce ralentissement, en commençant par l’influence
de la taille du système, puis celle du nombre de voisins de chaque site.

39
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2.1.1 Complexité en fonction de la taille du système

Les simulations BKL permettent de simuler la cinétique de systèmes. Notre
objectif étant de simuler des systèmes macroscopique, l’idéal serait d’atteindre
un nombres d’atomes de l’ordre de 1023. Cette taille de système est cependant
de nos jours inaccessible, tout d’abord à cause du coût en mémoire que cela
engendre. Si l’ensemble des informations concernant un atome ne nécessitait
qu’un octet, il faudrait quand même 1013 disques durs d’un téraoctet pour
stocker l’ensemble des informations sur le système. Il est cependant possible de
stocker des systèmes de l’ordre de 106 à 109 atomes.

De façon identique, il est possible de stocker de l’ordre de 106 à 109 mouve-
ments. Si l’on considère que chaque atome peut se déplacer vers chacun de ses
sites premiers voisins, on peut donc imaginer stocker de 105 à 108 atomes.

La contrainte principale n’est pas lié à l’espace de stockage des atomes ou des
mouvements, mais à la sélection des mouvements. Nous avons dit précédemment
qu’il fallait choisir de façon aléatoire un mouvement dans la liste des mouvements
possibles du système.

Le choix de ce mouvement doit être aléatoire, mais la probabilité de sélection
d’un mouvement doit être proportionnel à son taux de réaction. Il faut donc
parcourir cette liste à chaque pas de BKL afin de sélectionner ce mouvement.

La liste en elle même n’est pas triée en fonction de la probabilité de chaque
mouvement. Heureusement, le mouvement est sélectionné par rapport à la pro-
babilité cumulative Ti, k, où i est le micro-état en cours, et k le nombre de
mouvements dont la probabilité a été cumulée. Cette probabilité étant cumula-
tive, elle est triée pour tout le tableau lors de sa construction.

Les algorithmes les plus performants pour isoler une valeur dans une liste
triée sont de complexité O(log Ni), pour la recherche par dichotomie[20], Ni
étant le nombre de mouvements possibles sortant de l’état i.

Ainsi, la complexité d’un pas de BKL est de O(log Ni). Cependant, la taille
du système influe aussi sur le nombre de pas de BKL que nous devons utiliser.
Prenons comme exemple la détente d’un gaz vers un état d’équilibre. Si la taille
du système est doublée, il y aura deux fois plus d’atomes à déplacer. Dans ce
cas, la complexité de l’algorithme BKL devient en O(n log n).

La taille du système est donc un élément important dans un BKL : un
système de taille plus importante prendra plus de temps à simuler, et ce pour
deux raisons :

— chaque pas de BKL va demander plus de temps de calcul ;
— il faudra plus de pas de BKL pour arriver à convergence.
Il est à noter que l’algorithme de Metropolis ne souffre pas des mêmes effets

de la taille du système. Si doubler la taille du système double de façon équiva-
lente le nombre d’atomes à déplacer vers leur état stable, cela n’a pas d’influence
sur le temps d’un étape. En effet, les atomes à déplacer sont sélectionnés de fa-
çon aléatoire mais équiprobable. Il faut donc trouver un atome dans une liste
numérotée, ce qui prend le même temps quelque soit la taille de cette liste.

La taille du système, et donc le nombre de mouvements possibles, a égale-
ment un impact fort sur une autre étape du BKL. Il est nécessaire à chaque pas
de simulation de déterminer tous les mouvements possibles au sein du système,
ainsi que d’en calculer la probabilité. Doubler la taille du système double le
nombre de mouvements possibles, et donc le temps de calcul de cette étape. La
complexité est donc de O(n) pour cette étape.
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Cependant, à chaque pas de BKL seule une partie du système est modifié.
En effet, dans le cas de mouvements d’atomes, seule la zone voisine des atomes
qui ont bougé change entre deux pas de calcul. Afin d’éviter de recalculer l’en-
semble des mouvements possibles, il suffit d’actualiser la liste des mouvements
qui peuvent se produire à proximité du dernier mouvement. Cette solution est
détaillée dans la partie suivante.

2.1.2 Complexité en fonction du nombre de voisins

Afin d’éviter de recalculer l’ensemble des mouvements possibles à chaque
étape, nous allons seulement recalculer les mouvements qui peuvent avoir été
influencés par l’événement qui s’est produit à l’étape précédente. Il faut cepen-
dant déterminer la taille de cette zone d’atomes dont les mouvements doivent
être recalculés, ainsi que le coût de calcul que cela occasionne.

Afin de pouvoir identifier la taille de cette zone, il faut d’abord définir la
portée des interactions au sein d’un KMC. Notre algorithme est sur réseau,
nous allons donc nous concentrer sur ce cas là. Cependant, le raisonnement est
équivalent en l’absence de réseau.

Un réseau est constitué d’un ensemble de sites. Afin de pouvoir identifier
dans quelle configuration se trouve un défaut, ou un complexe, il est nécessaire
de pouvoir étudier son environnement. L’environnement d’un défaut va être
défini par son voisinage : le nombre d’atomes avec qui il est voisin, et donc qui
peuvent avoir une influence sur sa configuration et son énergie. Le voisinage le
plus réduit est un atome qui ne se voit que lui même. Le voisinage le plus étendu
est l’ensemble du système. Cela veut dire qu’un atome peut avoir de l’influence
sur l’état d’un autre atome quelle que soit la distance les séparant.

La première option ne permet pas de définir d’interaction entre les atomes.
Au contraire, la seconde n’a pas de sens physique dans notre cas, puisque les
autres atomes vont écranter l’effet que deux défauts pourraient avoir entre eux,
en relaxant vers leur position d’équilibre.

Le voisinage que nous utilisons est défini en nombre de voisins. Par exemple,
un voisinage au premier voisin permet de modéliser une interaction entre deux
atome sur des sites immédiatement voisins. Augmenter le nombre de voisins
permet donc de reproduire des phénomènes avec une portée plus longue.

Lors d’un événement impliquant le déplacement d’un atome, il est nécessaire
de recalculer les mouvements possibles dans un volume de trois voisinages autour
d’un des atomes impliqués. Ce volume de trois voisinages est dû à la modification
qu’ont les atomes troisièmes voisins de la perception de leurs mouvements vers
les second voisins, qui sont en contact avec les sites modifiés par l’événement.

La figure 2.1 illustre ce raisonnement. Cet exemple utilise un réseau carré
à deux dimensions, avec un voisinage aux premiers voisins. Le mouvement im-
plique deux sites : A et B. À la fin du mouvement, le site B n’est donc plus
le même. Le site C, troisième voisin du site A, peut avoir un mouvement vers
B, représenté en vert. À la fin de ce mouvement, le défaut qui se trouve en C
aurait comme voisin l’atome du site qui se trouvait en A. Son environnement a
changé, il est donc nécessaire de recalculer le mouvement correspondant.

Ainsi, le nombre de sites dont le mouvement doit être recalculé est propor-
tionnel au cube de la distance d’interaction du modèle en cours. La complexité
de l’étape d’actualisation des mouvements est donc O(portée3), où la portée est
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A B C

Atome qui se déplace

Premiers voisins

Seconds voisins

Troisièmes voisins

Figure 2.1 – Schéma d’un réseau 2D, avec les voisinages. L’atome du site A se
déplace avec le site B (flèche rouge). Le site C voit un de ces mouvements possiblement
impacté(flèche verte), car il aura un autre voisin qu’avant le mouvement AB.

la distance maximale d’interaction entre les atomes. Il est donc important de
réduire cette distance au minimum possible afin d’accélérer les simulations.

Ainsi, deux effets ont de l’importance sur la vitesse de la simulation BKL. La
première dépend du nombre d’atomes du système, donc des conditions initiales
de la simulation. La seconde quant à elle dépend du modèle utilisé et non des
conditions initiales de la simulation. Dans la section suivante, nous allons voir
comment il est possible de modifier l’algorithme afin de contourner la difficulté
sur le nombre d’atomes du système.

2.2 BKL en domaines

Nous venons de voir que la taille d’un système a une forte influence sur la
durée d’une simulation BKL. Il est cependant nécessaire de pouvoir simuler des
systèmes de plus en plus grands, de façon à pouvoir analyser des phénomènes
plus globaux.

Réaliser des simulations avec des boîtes plus grandes permet de se rapprocher
de l’expérience dans le cas d’une concentration en défauts très faible. Mesurer la
croissance d’une phase requiert d’avoir une boîte capable de propager un front
de phase, par exemple.

Nous allons présenter ici une des solutions possibles pour augmenter la taille
de la boîte de simulation : la parallélisation en domaines. Après avoir présenté
la découpe en domaines, nous allons nous intéresser à la méthode synchrone.
Enfin, la gestion des conflits en bordure des domaines sera traitée.
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2.2.1 La parallélisation en domaines

Un élément important de la simulation aujourd’hui est la possibilité de ré-
partir les calculs sur divers processeurs. Le calcul distribué permet de réaliser
des calculs plus rapidement (en temps d’exécution), en contrepartie d’un usage
de plusieurs processeurs en simultané.

Nous avons vu précédemment qu’il était possible de lancer plusieurs simula-
tions MC ou KMC en parallèle afin d’améliorer la précision des mesures. Dans
le cas d’un MC, effectuer n simulations d’un nombre de pas Np, aux conditions
initiales indépendantes, est équivalent à simuler un système durant n×Np pas,
grâce au principe d’ergodicité.

Cependant, cet algorithme n’est valable que pour un système à l’équilibre.
Dans le cas d’un système hors-équilibre, cet algorithme n’est pas applicable. Il
faut donc chercher un autre moyen de profiter du calcul distribué. La difficulté
est que le BKL est par essence un algorithme séquentiel, ce qui rend difficile
toute parallélisation.

Nous avons montré dans la partie précédente qu’un élément déterminant
dans le temps de calcul de la simulation est la taille totale du système. Afin de
paralléliser un KMC, il a été choisi de découper le système en domaines, qui
seront chacun simulé par un BKL. On obtient donc un ensemble de simulations
d’une taille réduite qui évoluent en parallèle.

Chaque domaine suit donc sa propre simulation BKL. Chaque domaine est
entouré d’autres domaines, qui évoluent à leur tour. Cependant ces domaines
ne sont pas indépendants. Des particules peuvent passer de l’un à l’autre, et
les changements de configurations en bordure des domaines ont un effet sur les
autres domaines.

Il est donc nécessaire d’actualiser les données sur le voisinage des domaines
chaque fois qu’elles sont modifiées. Cependant, dans un BKL, l’évolution de
temps est dépendante de l’ensemble des mouvements possibles du système. En
effet, l’incrément temporel à chaque pas de BKL est une variable aléatoire, dé-
pendante du taux de réaction total du domaine. Scinder le système en plusieurs
domaines crée donc un algorithme parallèle asynchrone, ce qui peut créer des
problèmes. Chaque domaine possède son propre temps de simulation, et l’en-
semble de ces temps crée l’horizon des temps simulés.

Il est donc possible d’avoir deux systèmes a et b, voisins, qui sont à deux
temps différents. Supposons que ta < tb. Si une particule passe du domaine a
au b, il serait nécessaire de faire retourner le domaine b à son état à ta afin de
faire rentrer cette particule avant de relancer la simulation dans le domaine b.
Il faut donc sauvegarder tous les états possibles de tous les systèmes entre leur
état actuel et leur état au temps le plus faible du système. L’espace requis de
sauvegarde est donc de plus en plus conséquent en fonction de la rugosité de
l’horizon des temps simulés.

Les problèmes dus à la rugosité de l’horizon des temps simulés ont été déjà
étudiés par G. Korniss et al.[49] Ils ont ainsi mis en avant l’importance du
contrôle de cette rugosité, mais aussi noté les ralentissements que cela peut
impliquer, car le contrôle de l’état de rugosité de l’horizon des temps simulés
requiert d’importantes communications entre les processeurs[48].
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2.2.2 Méthode synchrone
Les KMC peuvent donc être décomposés en sous-domaines, chacun traité par

un processeur et un algorithme BKL afin d’accélérer les simulations. Cependant,
les domaines sont alors asynchrones, ce qui entraîne une forte perte du temps
de calcul.

Il faut donc trouver un moyen de synchroniser les domaines, afin de sup-
primer ce problème. Une solution a été trouvée par Y. Shim et J. G. Amar,
qui proposent un algorithme semi-rigoureux synchrone[91]. Le principe est de
proposer un événement nul, dont la probabilité va varier d’un domaine à l’autre,
de façon à synchroniser le temps de simulation. L’horizon de simulation devient
parfaitement plat, avec un coût en ressources mineur.

L’événement nul consiste à conserver le système dans le même état durant un
pas de KMC. C’est un artifice mathématique qui fait apparaître la probabilité
qu’il n’y ait aucun événement durant un pas de KMC. Ce raisonnement est
comparable aux algorithmes avec rejet utilisés par les KMC avant l’émergence
de l’algorithme BKL. Ce changement n’entraîne donc aucune erreur dans le
calcul du KMC.

L’algorithme proposé est le suivant :
1. Fixer le temps initial t = t0. Choisir un état de départ ei ;
2. Scinder cet état en ND domaines d’état ei,D ;
3. Distribué : pour chaque domaine D, établir la liste des taux de transition
τi→j,D, de l’état ei,D vers l’ensemble des autres états ej,D ;

4. Distribué : calculer la fonction cumulative du taux de transfert : Ti, k,D =∑k
j τi→j,D où k varie de 1 à Ni, D, le nombre de mouvements permettant

la sortie de i,D. On a alors Ti,Ni,D le taux total de sortie de l’état ei,D ;
5. Déterminer le taux maximum maxD(Ti,Ni,D) ;
6. Distribué : rajouter un événement nul de taux maxD(Ti,Ni,D)− Ti,Ni,D ;
7. Distribué : obtenir un nombre pseudo-aléatoire uniforme aD ∈]0; 1] ;
8. Distribué : trouver le mouvement j tel que

Ti,j−1,D < aD ×maxD(Ti,Ni,D) ≤ Ti,j,D

9. Distribué : effectuer l’événement j ;
10. Actualiser le temps : t = t− ln(b)/maxD(Ti,Ni,D), avec la variable aléa-

toire uniforme b ∈]0; 1] ;
11. Si un événement a entrainé la modification du voisinage d’un domaine

D, il faut actualiser le domaine en fonction ;
12. Itérer à partir de l’étape 3.
Ainsi, la création d’un événement nul permet de synchroniser le temps simulé

pour l’ensemble des domaines. Il n’est donc plus possible de créer des événements
qui agissent sur d’autres domaines à un temps antérieur à leur temps simulé.

Cet algorithme induit une perte de temps de calcul, puisque certains pas de
BKL ne serviront qu’à la réalisation d’un événement nul. Cette perte en temps
de calcul est cependant largement compensée par les économies en mémoire liées
à la sauvegarde des états antérieurs, et aux coût de calcul des étapes rendues
inutiles par un retour dans le temps.
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Figure 2.2 – Schéma d’un système 2D, avec le voisinage d’un domaine représenté en
vert. La distance entre la frontière du voisinage et le domaine est la distance d’interac-
tion du système. La zone rouge représente la surface d’un domaine où les événements
n’ont pas d’effets sur les voisins.

Un point intéressant à discuter est la création des domaines. Idéalement, plus
un domaine est restreint, plus l’algorithme procédera rapidement au calcul d’un
pas de cet algorithme. La seule limite est le nombre de processeurs disponibles.
Cependant, nous avons vu que les domaines ont besoin de connaître l’état de
leur voisinage afin de calculer les configurations à leur bordure.

Un domaine est constitué d’une portion du système total. La figure 2.2 pré-
sente un découpage en domaines (en gris) dans un système 2D (en noir). Chaque
processeur est en charge d’un domaine, mais il doit contenir toutes les informa-
tions du voisinage (en vert) afin de pouvoir calculer les configurations des atomes
à la frontière du domaine.

Or à chaque pas de cet algorithme, il faut actualiser le voisinage du domaine
s’il y a eu une modification dans cette région d’un domaine voisin. Ceci requiert
une communication inter-processus, qui est coûteuse en temps. Il faut limiter
au maximum la communication entre les processeurs. Il est donc intéressant de
maximiser le rapport volume du domaine hors voisinage (en rouge) par rapport
au volume du voisinage d’un domaine, pour permettre qu’un maximum d’évé-
nements n’aient aucun impact sur les voisinages, et donc ne nécessitent pas de
transfert de données inter-processeurs.

Cette méthode est présenté comme étant semi-rigoureuse car, si les particules
présentent dans le système n’interagissent pas, il est rigoureux et aucun problème
ne survient. Les cas où l’algorithme n’est plus rigoureux sont détaillés ci-après.

2.2.3 La gestion des conflits

Nous venons de voir un algorithme BKL synchrone en domaines, grâce à
l’ajout d’un événement nul. Cependant, si les particules interagissent, il peut
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exister des conflits aux bordures des domaines.
Un conflit apparaît quand deux particules ont un mouvement qui, dans le

même pas de Monte-Carlo, vont finir leur mouvement dans le même voisinage.
Ces deux particules peuvent alors interagir de plusieurs façon différentes.

S’il n’y a pas d’interaction, il ne peut pas y avoir de conflit. Une autre pos-
sibilité est qu’il y ait effectivement une interaction, mais qui ne modifie pas la
barrière énergétique des deux mouvements. C’est le cas si les particules sont
stabilisées quand elles sont à proximité l’une de l’autre. Une autre possibilité
est qu’il y ait une énergie de répulsion. Dans ce cas, l’un des deux mouvements
deviendrait moins probable. Enfin, il est possible que réaliser les deux mouve-
ments soient impossibles. Ce cas peut se produire quand deux atomes occupent
la même lacune par exemple.

Le seul cas nécessitant un traitement impératif est celui du mouvement im-
possible. Dans le cas de mouvements rendus moins probables, il est possible
que les mouvements se soient opérés simultanément. Le prochain pas du BKL
va alors éloigner ces particules avec une probabilité très élevée, donc sans créer
d’erreur notable dans la simulation.

Un des premiers traitements proposés est de créer une priorité selon les
domaines. Dans ce cas, chaque domaine se voit à tour de rôle proposé une
priorité plus ou moins élevée. Dans le cas d’un conflit, le mouvement issu du
domaine avec la plus haute priorité est réalisé, le second est annulé.

Cette solution pose deux problèmes. Le premier est qu’elle n’est pas rigou-
reuse : chaque mouvement a une chance sur deux d’être annulé en cas de conflit,
ce qui ne permet pas de remplir les conditions de la balance détaillée dans le
cas général.

Le second cas peut être plus problématique : dans certains cas particulier, il
est possible de créer une boucle infinie qui va déplacer un défaut d’un domaine
à l’autre, en fonction de l’alternance de priorité.

Ces cas sont illustrés par la figure 2.3. Les deux premiers cas comparent
les algorithmes BKL et en domaines, dans le cas d’un système 1D à quatre
sites. L’arbre des possibilités est présenté avec les probabilités associées. Le
troisième cas est celui d’une boucle infinie. L’alternance des priorités entraîne
la suppression automatique d’un des deux mouvements possibles. La lacune ne
fait alors plus que des aller-retours autour de la frontière des domaines.

Le système est un système 1D, périodique, avec quatres sites et contient trois
particules :

— deux particules noires, de taux de mouvement p ;
— une particule grise, de taux de mouvement p’.

Le seule interaction entre les particule est qu’elles ne peuvent pas être plus d’une
par site.

Dans le cas du BKL, l’ensemble des mouvements possible donne un taux de
réaction de p+ p′. La probabilité de mouvement de la sphère grise est de p′

p+p′ ,
celle de la sphère noire de p

p+p′ .
Dans le cas des domaines, supposons que p > p′. On a alors un taux de

réaction de p pour tous les domaines. La probabilité de déplacer la sphère noire
est de 1, celle de déplacer la sphère grise de p′

p . Si la sphère grise est déplacée
par le domaine rouge, il y a conflit : les deux particules ne peuvent pas se
superposer. Pour gérer le conflit, nous donnons la priorité à la sphère grise avec
une probabilité x.
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Figure 2.3 – Schéma d’un système 1D, avec deux types de particules : deux noires,
avec des probabilités de mouvement de p, et une grise avec une probabilité de mou-
vement de p’. Deux algorithme sont présentés : un BKL et un en domaines avec deux
domaines. L’ensemble des mouvements possibles ainsi que les probabilités associées
sont présentés. Le troisième schéma présente une boîte avec deux domaines, trois par-
ticules noires et une lacune. La priorité alterne entre les deux domaines, créant une
boucle infinie.

Calculons la probabilité de déplacer la sphère grise :

p(grise) =
p′

p
∗ x

Or p(grise) = p′

p+p′ d’après le BKL. Il faut donc donner la priorité à la sphère
grise avec une probabilité de x = p

p+p′ . Si le mouvement de la sphère grise
est peu probable relativement à la sphère noire, l’algorithme en domaine avec
priorité va grandement sous-estimer la diffusion de la sphère grise.

Il a été montré que, pour des domaines de taille suffisante, l’erreur générée
par une gestion des conflits par priorité par domaine tend vers 0[65]. Cepen-
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dant les problèmes de boucles, ainsi que la dispersion importante de l’erreur
en fonction de la disparité des probabilités n’ont pas été traités, et la méthode
proposée n’est pas rigoureuse. C’est pourquoi nous proposons un système de
priorité aléatoire.

Donner la priorité de façon aléatoire permet de résoudre le problème de
boucle infinie. Avec un système à trois sphères noires, la lacune va effectuer
des aller-retours autour de la frontière entre les domaines. Choisir la priorité
de façon aléatoire permet de résoudre ce problème. La lacune aura une chance
sur deux de se déplacer à gauche à chaque pas, quelle que soit sa position. On
retrouve bien les résultats du BKL.

Ce résultat peut être étendu au cas général. Soit un système avec deux
domaines A et B, avec chacun un taux de réaction totale de TA et TB . Chacun
contient un atome aA et aB , avec des probabilité de se déplacer vers un site
conflictuel pA et pB . L’algorithme BKL donne les probabilités de transition
suivantes :

particule aA p(mouvement de aA) = pA
TA+TB

particule aB p(mouvement de aB) = pB
TA+TB

Supposons TA > TB . On obtient :

p(mouvement de aA) =
pA
TA
∗
(

1− pB
TA

)
La probabilité de mouvement de l’atome A est donc celle du mouvement de A
s’il n’y avait pas d’interaction, minorée par la probabilité d’un conflit avec B.

p(mouvement de aB) =
pB
TA
∗
(

1− pA
TA

)
p(conflit) =

pApB
T 2
A

En cas de conflit, on donne la priorité à l’atome aB avec une probabilité x. On
obtient :

p(mouvement de aB) =
pB
TA
∗
(

1− pA
TA

)
+
pApB
T 2
A

× x

Or p(mouvement de aB) = pB
TA+TB

dans un BKL, soit : x = pATB+pATA+TATB
pA(TATB)

Cette probabilité résout le conflit avec les mêmes résultats que l’algorithme
BKL. On retrouve également le résultat du cas particulier énoncé ci-dessus,
avec pA = TA = p et pB = TB = p′.

Nous venons de présenter ici une méthode de résolution des conflits qui
permet d’obtenir un algorithme BKL parallélisable en utilisant les domaines.
Cette version est de plus rigoureuse avec une erreur nulle, quelles que soient
la variabilité des probabilités de mouvement et la taille des domaines. Cepen-
dant, implémenter cette méthode est coûteux en temps de développement, et
nous avons choisi d’utiliser une autre méthode. La partie suivante présente cette
méthode : celle de l’échantillonnage.

2.3 Méthode d’échantillonnage
Les algorithmes d’échantillonnages sont une classe d’algorithmes embarras-

singly parallel. Ils consistent à simuler un grand nombre de systèmes, puis à
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choisir celui qui est le plus proche de la convergence. Ils permettent d’accélérer la
convergence d’un système en utilisant la fluctuation statistique des algorithmes
stochastiques.

Nous allons d’abord présenter le principe de l’échantillonnage, ainsi que les
diverses méthodes utilisées. Dans un deuxième temps, l’implémentation de cette
méthode dans un BKL sera présentée. Enfin, nous conclurons sur les corrections
à apporter afin de récupérer des données sans biais d’échantillonnage.

2.3.1 Le principe

L’échantillonnage est une méthode utilisée principalement en dynamique
moléculaire[5]. L’idée de base est de réaliser plusieurs simulations, de sélec-
tionner celle qui est la plus proche d’un point de convergence désiré, puis de
recommencer à partir de ce nouveau point de départ.

Il existe de nombreux algorithmes différents pour réaliser un échantillonnage.
Tous ont la même fonction : accélérer la simulation d’événements rares. Les
méthodes sont principalement dérivées de l’échantillonnage de flux vers l’avant
(Forward Flux Sampling, FFS).

Afin de pouvoir réaliser un FFS, il est nécessaire de définir une direction de
réaction, puis un sens. Ceci est réalisé par le biais d’un paramètre d’ordre λ qui
permettra de mesurer la progression de chaque simulation par rapport à l’état
final désiré. Par exemple, si l’on souhaite réaliser une intercalation, λ peut être
la concentration en intercalants au sein du système.

Plusieurs simulations sont ensuite réalisées : elles constituerons le panel
parmi lequel l’échantillonnage sera effectué. Ces simulations peuvent être distri-
buées sur un ensemble de processeurs, et ne nécessitent pas d’être réalisées en
simultané à la différence d’un BKL en domaines. Une fois la "meilleure" simu-
lation sélectionnée, un nouveau panel sera créé en partant de cette simulation.
Le processus sera ensuite itéré jusqu’à convergence.

L’algorithme détaillé contient donc les étapes suivantes :

1. Sélection d’un paramètre d’ordre λ, qui mesure l’avancement de la simu-
lation. Il faut déterminer λ0, l’ordre initial du système, et λfinal, l’ordre
recherché ;

2. Création d’un ensemble de N valeurs λi, i ∈ [0;N ], avec λi−1 < λi <
λfinal ;

3. Création d’un état initial e0 d’ordre λ0 ;

4. Distribué : lancement de M simulations à partir de l’état ej−1 d’ordre
λj−1, où j est le pas d’échantillonnage en cours ;

5. Distribué : calcul des λk, k ∈ [1;M ]. Arrêt des simulations dès que
maxk(λk) ≥ λj ;

6. Itération à partir de l’étape 4. Arrêt de la simulation après N itérations ;

7. Corriger le temps de simulation.

L’étape 4 nécessite de réaliser plusieurs simulations à partir d’un même état
ej−1. Le but de l’échantillonnage est d’utiliser la variabilités des processus sto-
chastiques. Il est donc nécessaire d’utiliser une méthode qui ne soit pas détermi-
niste. L’algorithme BKL est donc un bon candidat, puisque la sélection aléatoire
des mouvements va faire diverger les différentes simulations.
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La dernière étape consiste à corriger le temps de simulation. En effet, puisque
nous allons sélectionner les simulations ayant le plus progressé, il va y avoir un
biais dans le temps de simulation qu’il faut corriger par un traitement statis-
tique.

Nous allons maintenant présenter notre implémentation de l’échantillonnage,
adaptée pour pouvoir l’utiliser avec notre logiciel de BKL sur réseau.

2.3.2 Implémentation avec un BKL
Le principe reste le même : réaliser plusieurs simulations, qui vont former

un panel d’échantillonnage. Une fois l’échantillonnage réalisé, on réitère avec le
nouvel état atteint.

Cet algorithme a été utilisé pour accélérer la convergence de l’intercala-
tion du lithium dans le graphite. Nous avons défini dans ce cas la concentra-
tion de lithium dans notre échantillon comme paramètre d’ordre λ. Les para-
mètres d’ordre de toutes les simulations vont être sauvegardés dans une matrice
L = (λl,m)1≤l≤N,1≤m≤M , oùM est le nombre de simulations par panel d’échan-
tillonnage et N le nombre total d’échantillonnages réalisés.

L’algorithme que nous avons utilisé était le suivant :
1. Le paramètre d’ordre λ est la concentration en lithium de notre système.

On débute donc avec λ0 = [Li]initiale ;
2. On définit un objectif d’ordre λfinal pour arrêter la simulation ;
3. Création d’un état initial e0 d’ordre λ0 ;
4. Distribué : lancement de M simulations BKL à partir de l’état ej−1

d’ordre λj−1, où j est le pas d’échantillonnage en cours. On obtient les
états finaux des simulations ej,k, k ∈ [1;M ] ;

5. Distribué : calcul des λk, k ∈ [1;M ] ;
6. Sauvegarde de l’état ayant le plus progressé ej = ej,k′ , avec λk′ =
maxk(λk), k ∈ [1;M ]. Remplissage de la ligne j de la matrice L =
(λl,m)1≤l≤j,1≤m≤M ;

7. Itération à partir de l’étape 3. Arrêt de la simulation si λk′ ≥ λfinal ;
8. Corriger le temps de simulation (la correction dans notre cas est détaillée

dans la partie suivante).
Dans cette implémentation, nous ne fixons pas à l’avance la liste des λi

intermédiaires. Ceci nous permet de réaliser des simulations à temps simulé
constant au lieu de se focaliser sur le paramètre d’ordre. De plus, comme chaque
simulation contient environ la même concentration en atomes capables de se
déplacer, le temps de calcul est très proche pour chaque simulation BKL au sein
d’une étape. Avoir des temps de calcul similaires permet, lors des calculs sur
un supercalculateur, de pouvoir optimiser les réservations des CPU ainsi que de
pouvoir prédire avec une faible erreur le temps réel que va nécessiter l’ensemble
des échantillonnages.

Il est à noter que cette méthode permet d’accélérer la convergence de la
simulation, et donc de réduire le temps de calcul. Malheureusement elle ne per-
met pas de supprimer les problèmes liés à la taille du système que nous avons
évoqués précédemment, ce qui est accompli par l’algorithme en domaines.

Cette implémentation permet de ne sauvegarder qu’un seul état pour chaque
échantillonnage. C’est un gain en mémoire très intéressant lorsque l’on va réaliser
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un échantillonnage parmi un panel de l’ordre d’une centaine de simulations. On
conserve cependant la paramètre d’ordre de chaque simulation, ce qui nous
permettra de corriger le temps de simulation. Nous allons maintenant détailler
comment corriger le temps simulé après l’échantillonnage.

2.3.3 Correction du temps échantillonné
Lors de l’échantillonnage, chaque simulation BKL du panel simule un temps

∆t. La concentration finale obtenue après N échantillonnages est donc obtenue
avec un temps simulé total de N ×∆t.

Cependant, puisque nous avons artificiellement accéléré la simulation par
l’échantillonnage, ce temps total simulé ne correspond pas au temps simulé
auquel le système convergerait après une simulation BKL sans échantillonnage.
Il faut donc corriger ce temps de simulation, en calculant le temps moyen tmoyen
correspondant sans échantillonnage.

Chaque échantillonnage a été réalisé avec un panel de M simulations, cha-
cune ayant simulé un temps ∆t. Après N échantillonnages, on a obtenu un
état eN avec un paramètre d’ordre λN ≥ λfinal. Nous avons donc une matrice
de paramètres d’ordres L = (λl,m)1≤l≤N,1≤m≤M , qui contient l’ensemble des
paramètres d’ordre de toutes les simulations BKL réalisées.

La première étape est de créer une liste de N paramètres d’ordre. Cette liste
va permettre de trier l’ensemble des simulations dans une matrice de transition
entre différents états intermédiaires dont le paramètre d’ordre est connu. On
construit le vecteur trii, i ∈ [0, N + 1] suivant :

trii =
λi−1 + λi

2
, i ∈ [1, N ], tri0 = λ0, triN+1 = λN

Ce vecteur permet ensuite de classer les résultats des simulations parmi
N + 1 états intermédiaires. Il est alors possible d’extraire de L une matrice T
de taille (N + 1)× (N + 1) qui contient les taux de transition entre les différents
états etrii−1≤λ<trii , i ∈ [1, N + 1]. Cette matrice contient à chaque colonne
j le taux de transfert de l’état etrij−1≤λ<trij vers l’ensemble des autres états
etrii−1≤λ<trii , i ∈ [1, N + 1].

Ti,j =

N∑
k=1

δtrii−1≤Lj,k<trii , i ∈ [1, N + 1], j ∈ [1, N ]

Comme la simulation est arrêtée dès que le paramètre d’ordre atteint λfinal, on
considère que lorsque le système atteint l’état final il y reste. La dernière colonne
de la matrice est donc Ti,N+1 = δi,N+1.

Cette matrice contient des taux de transition. On obtient la matrice des
probabilités de transition P entre les états avec la formule suivante : P = T/M ,
où M est le nombre de simulations que contient le panel.

Nous avons une probabilité de transition entre tous les états possibles entre
λ0 et λfinal. Ces probabilités de transitions étant obtenues pour un ∆t constant,
on peut retrouver le temps moyen mis entre un état initial etrii−1≤λ<trii et un
état final etrij−1≤λ<trij par la formule suivante :

< ti,j >=

∞∑
k=1

k ×∆t× vᵀfinalP
kvinitial, i, j ∈ [1, N + 1]2
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Où vinitial(k) = δi,k et vfinal(k) = δj,k.
Cette méthode permet de corriger l’erreur induite sur le temps de simulation

par l’échantillonnage, ainsi que de calculer le temps moyen mis pour transiter
entre deux états pour chaque valeur possible de λ.

La méthode d’échantillonnage est maintenant complète. Nous avons pré-
senté dans ce chapitre deux méthodes permettant d’accélérer les calculs BKL.
La première est centrée sur un découpage en domaines, mais nécessite une im-
plémentation plus compliquée. La seconde, plus simple à mettre en place, ne
permet pas de supprimer complètement le problème de la complexité élevée de
l’algorithme BKL en fonction de la taille du système.

Certains problèmes ne sont cependant toujours pas solubles avec ces mé-
thodes. Ces deux méthodes sont centrées sur une évolution macroscopique du
système, et donc un traitement macroscopique. Nous allons voir dans la par-
tie suivante comment traiter un problème récurrent dans les BKL : les bassins
énergétiques.



Chapitre 3

Les solutions aux bassins
énergétiques

Nous avons vu dans le chapitre précédent deux méthodes permettant d’ac-
célérer les simulations BKL : le découpage en domaines du système, et l’échan-
tillonnage sur plusieurs simulations. Ces deux méthodes ont cependant quelques
inconvénients, dont un qui est intrinsèque au BKL. En effet ces deux méthodes
ne modifient pas le comportement du BKL, et conserve donc certaines de ses
faiblesses.

Si nous simulons le comportement d’un seul défaut, par exemple, découper
le système en domaines ne permet aucun gain. Seul le cœur contenant le défaut
va réaliser des événements non-nuls, les autres cœur ne réaliseront que des évé-
nements nuls et les communications entre les cœurs vont ralentir la simulation.

De façon comparable, l’échantillonnage permet d’augmenter de quelques
ordres de grandeur le nombre de configurations étudiées, mais à la condition
que les simulations soient décorrélées de leur état initial. Cette corrélation est
souvent induite par les bassins énergétiques.

Or, dans le cas de nos simulations concernant le silicium et ses défauts ponc-
tuels, ces deux cas sont rencontrés simultanément. Il faut donc mettre au point
une autre solution, qui permette de se soustraire à ces deux limites.

Nous allons dans une première partie expliciter ce qu’est un bassin énergé-
tique, ainsi que les difficultés créées lors d’un BKL par ces bassins. Nous allons
également présenter les solutions existantes et leurs limites dans le cas des dé-
fauts du silicium.

La seconde partie est consacrée à la solution que nous proposons dans le cas
de bassins énergétiques dont l’existence est connue avant la simulation BKL.
En regroupant certains micro-états du modèle physique, il est possible de créer
un KMC événementiel. Dans ce cas, les mouvements qui ralentissent les simu-
lations BKL seront supprimés afin de ne conserver que les événements qui nous
intéressent, dans notre cas les mouvements diffusifs.

La dernière partie présente une méthode de création d’états fictifs, qui per-
met de contourner deux problèmes inhérents à notre logiciel de KMC : le mou-
vement limité à deux sites, ainsi que l’influence de la taille du voisinage sur la
vitesse de calcul. Nous allons démontrer sous quelles conditions ces états n’in-
duisent pas d’erreur, puis présenter notre implémentation.
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Figure 3.1 – Schéma d’un bassin énergétique. Plusieurs mouvements sont possibles
à l’intérieur du bassin, représenté en gris, tous à faible coût par rapport au coût de
sortie du bassin, en vert.

3.1 Le problème des bassins énergétiques

Les solutions présentées précédemment ne permettent pas de résoudre l’en-
semble des problèmes qui peuvent apparaître lors d’une simulation BKL. Un pro-
blème récurrent observé dans ce cas là est l’existence de super-bassins énergétiques[18].
Ces bassins sont une zone du système où les particules bougent à un faible coût,
sans pour autant créer de modifications notables dans le système.

L’algorithme BKL passe alors un nombre de pas considérable à calculer des
mouvements inutiles. Plusieurs solutions existent déjà, qui consistent princi-
palement à traiter ces bassins comme un seul état afin de ne calculer que les
mouvements de sortie[51, 32, 72].

Nous allons commencer par décrire le comportement d’un BKL dans un bas-
sin énergétique. Une fois ce problème clairement identifié, nous allons présenter
les solutions existantes. Enfin, nous montrerons leurs limites dans le cadre de
nos modèles physiques.

3.1.1 Définition d’un bassin énergétique

Un bassin énergétique est défini comme une zone de l’espace des configura-
tions où les divers mouvements sont réalisés avec une faible énergie. La notion
de faible est ici primordiale, nous allons donc détailler son sens. L’énergie d’un
mouvement est faible quand il est très fortement probable par rapport aux mou-
vements de sortie du bassin[18].

Le schéma d’un bassin est représenté figure 3.1. Le bassin est représenté en
gris, les mouvements de sortie du bassin par les flèches vertes. La bassin étant
une zone plus stable que le reste des configurations possibles du système, le
système va très probablement arriver dans un de ces états.

Une fois que le système est dans un de ces états, il va se déplacer au sein
de ce bassin. Un bassin énergétique est donc défini par rapport aux probabilités
de sortie, et non par rapport à l’énergie de la configuration. Il faut donc tenir
compte des différences énergétiques entre les états, mais également des barrières
énergétiques entre tous les états de sortie du bassin et de la température.
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Température (K) 300 600 900 1200
p(sortie) 4× 10−9 6× 10−5 2× 10−3 8× 10−3

Table 3.1 – Chances de sortie par rapport à celles de migrer au sein d’un bassin
énergétique de 0, 5 eV en fonction de la température.

Si l’on imagine un mouvement d’un coût de 0, 45 eV par exemple, et une
différence énergétique de 0, 5 eV entre le bassin et les configurations extérieures,
le rapport des probabilités de sortie par rapport à celles de migrer dans le bassin,
en fonction de la température, est donnée par le tableau 3.1. Ainsi en fonction
de la température, on va sortir en moyenne en un millier de pas ou en plusieurs
milliards.

Ainsi, une même barrière de sortie peu ou non créer un bassin, selon que
l’on peut en sortir en une centaine de pas, ce qui est tolérable, ou en plusieurs
milliards, voire plus, ce qui rend toute simulation impossible.

Il est donc peu probable de sortir du bassin. Ceci va biaiser l’échantillon,
qui sera constitué seulement de mouvements au sein de ce bassin. L’espace
des configurations sera mal échantillonné, il sera donc impossible de calculer
une moyenne correcte sur cette simulation. Or les méthodes Monte-Carlo sont
basée sur le principe d’ergodicité, qui n’est théoriquement valable que pour des
moyennes exactes, et utilisable dans le cas de moyennes raisonnablement exactes.

De plus, si l’objectif est de simuler l’évolution du système durant un temps
donné, il va falloir un nombre très grand de pas de simulations. En effet, au
sein du BKL, le pas de temps est incrémenté en fonction des taux des divers
mouvements. Or, les taux de mouvements étant élevés au sein d’un bassin du
fait de l’énergie de barrière faible, le pas de temps va être très réduit.

Il est donc nécessaire de trouver des méthodes qui permettent de résoudre
le problème des bassins énergétiques. Plusieurs méthodes sont présentées dans
la partie suivante.

3.1.2 Solutions existantes
Afin de faire face aux problèmes posés par les bassins énergétiques, plusieurs

modifications ont été proposées. Ces solutions sont des modifications de l’algo-
rithme initial qui permettent de prendre en compte ces bassins différemment du
reste du système, dans un BKL[51, 32], ou pour des simulations de dynamique
moléculaire [72].

La majorité de ces algorithmes fonctionne en deux temps : tout d’abord,
il cherchent à identifier le bassin énergétique. Ils proposent ensuite des mou-
vements alternatifs permettant de sortir du bassin. L’aspect primordial de ces
solutions est la détection des bassins.

À chaque étape de BKL, la liste des mouvements possible de la configuration
en cours du système est créée. Analyser ces différents mouvements est une des
possibilités. Il est possible de fixer une valeur d’énergie en-dessous de laquelle les
mouvements sont considérés comme étant potentiellement dans un bassin. La
principale limite de cette solution est que les mouvements à faible coût énergé-
tique peuvent être nombreux, et forcer à étudier de nombreuses configurations.
Il y a de plus des systèmes où seule l’énergie de liaison des différents états va
changer, et non l’énergie de barrière.
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Afin de contourner ce problème, il est possible d’analyser directement l’évo-
lution du système de façon globale. On peut définir un temps minimal ∆tmin,
en dessous duquel on considère que l’évolution du système est trop lente. Si
durant plusieurs mouvements, l’évolution reste trop lente, alors on définit l’état
en cours comme membre d’un bassin[32].

Il faut dans un second temps identifier clairement les états membre de ce
bassin. On construit alors la liste des états de ce bassin ainsi que les mouve-
ments associés qui le parcourent, généralement durant l’exploration du bassin.
On obtient alors une carte de tous les états localisées sur le premier état identifié
du bassin[101].

Une fois la carte complète, il faut identifier les mouvements "lents", ou peu
probables, qui vont faire sortir le système du bassin. Il faut déterminer le temps
moyen de sortie du super bassin < tsortie >, ce qui peut être fait de diverses
façons[32]. On choisit alors aléatoirement un de ces mouvements lents, et l’on
force le système à sortir du bassin. Le temps est ensuite incrémenté de< tsortie >.

Ce type de solution est performante, car elle permet de calculer les super-
bassins au fur et à mesure de leur apparition. Il n’est donc pas nécessaire de les
identifier avant. Par contre, elle nécessite de garder en mémoire suffisamment
d’états de système pour pouvoir identifier les super-bassins. De plus, on passe
un temps certain à calculer les temps moyens de sortie et à établir la carte du
bassin.

3.1.3 Les limites dans notre cas

Nous venons de voir une solution fréquemment utilisée pour résoudre le
problème des bassins énergétiques. Cette solution consiste dans un premier lieu
à identifier les bassins, puis à forcer leur sortie.

Cependant, cette solution a des limites qui, dans certains cas, la rendent
peu efficace. La première limite est que dans certains cas, il y a des mouvements
internes au bassin qui nous intéressent. C’est le cas du complexe formé par la
lacune et l’oxygène dans le silicium, un complexe étudié en détail plus loin dans
cette thèse.

Un bassin peut contenir, parmi un ensemble de mouvements qui ne font
pas progresser la simulation, un mouvement important qui créé de la diffusion
ou un autre phénomène, cette solution devient inadéquate. Il faudrait pouvoir
reconnaître ce mouvement spécifique, et l’identifier comme un des mouvements
de sortie, même s’il entraîne une transition entre deux états du bassin.

Si les simulations KMC sont réalisées avec de grand écarts de température, il
faut également définir une règle pour la construction du bassin qui ne dépend pas
de celle ci. Or, avec une température plus élevée, nous avons vu que les barrières
énergétiques peuvent créer un bassin, ou n’avoir que peu d’importance.

La sélection d’un ∆tmin peut être une solution, mais il se pose alors un autre
problème. À haute température, si les concentrations en défauts sont faibles (ce
qui est le cas dans nos échantillons de silicium), il peut y avoir plusieurs milliers
de pas avant que deux défauts se rencontrent.

Pour reprendre l’exemple de la lacune et de l’oxygène, la lacune diffuse à
faible coût tant qu’elle n’a pas rencontré d’oxygène. Or, avec une concentration
relative de 10−5, il va y avoir beaucoup de mouvements à faible coût qui ne sont
pourtant pas associé à un bassin. Il y a alors le risque que l’algorithme détecte
l’ensemble de la simulation comme un bassin, ce qui est impossible.
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L’avantage principal que nous avons est que nous traitons des défauts ponc-
tuels, dont les interactions sont connues grâce aux calculs DFT. La concentration
en défaut migrants étant très faible, il n’y en a généralement qu’un par simula-
tion. Toutes les configurations possibles sont donc dénombrables et suffisamment
peu nombreuses pour être traité analytiquement.

Ce cas précis a déjà été évoqué, et la meilleure solution proposée consiste à in-
tégrer ces cas particuliers au préalable comme bassins connus dans l’algorithme[32].
Cependant, puisque tous les cas particuliers sont connus, nous avons choisi de
les intégrer directement au sein du modèle physique au lieu de modifier l’algo-
rithme.

C’est pourquoi nous avons modéliser le regroupement d’états, qui nous per-
met de remplacer les bassins par un seul état physique dont le comportement
est prévu à l’avance.

3.2 Le regroupement d’états

Nous avons vu dans la partie précédente une solution pour gérer le problème
des bassins énergétiques. Cependant cette solution est peu adaptée à notre cas
particulier. C’est pourquoi, au lieu de modifier l’algorithme du BKL afin de
traiter ces cas, nous allons modifier le modèle de notre système.

Les bassins sont traités en calculant le temps moyen de sortie, et en forçant
ensuite le système à sortir du bassin. Nous nous sommes inspiré de cela en créant
des modèles où les bassins sont supprimés, grâce à un regroupement des états
internes aux bassins. Il ne reste alors que les mouvements pertinents, qui mènent
à la diffusion des espèces ou à la sortie du bassin.

Nous allons dans un premier temps présenter la loi d’Arrhenius, qui est à la
base du regroupement des états. Dans un second temps, nous allons présenter
la méthode de calcul pour obtenir les informations pertinentes du regroupe-
ment des états. Enfin, nous expliquerons l’importance du traitement des états
dégénérés.

3.2.1 Loi d’Arrhenius

La loi d’Arrhenius décrit tout phénomène dont l’activation est déclenchée
par agitation thermique. Éditée en 1889 sur la base d’observations empiriques,
elle s’applique principalement en chimie mais trouve également sa place dans
tous les domaines où l’agitation thermique est le principal moteur. Si le phé-
nomène est décrit par une barrière à franchir d’énergie Eb, alors la probabilité
de franchissement est proportionnelle à e−βEb . Si le franchissement est associé
à un mécanisme mesurable (la diffusion, par exemple), on peut tracer ln(D) en
fonction de 1/T , afin de retrouver Eb, l’énergie de barrière effective du système.
La loi prédit que la courbe tracée sera une droite affine, de coefficient directeur
−Eb.

Cette loi s’observe avec le système suivant. Soit un système de N −2 atomes
C, avec un premier défaut A immobile, et un second défaut B qui migre avec une
barrière de Eb = 0, 3 eV . L’énergie de liaison entre A et B est de ∆E = 1 eV . On
simule la diffusion de B en fonction de la température et du nombre d’atomes
N.
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Figure 3.2 – Haut Tracé de Ln(D) en fonction de 1/T, pour l’atome B. On observe
deux régimes : un à basse température et l’autre à haute température. Bas Tracé
de l’énergie effective de migration Ẽb en fonction de 1/T, pour différents nombres
d’atomes N considérés.

La figure 3.2 présente le logarithme de la diffusion de B en fonction de l’in-
verse de la température, ainsi que l’évolution de l’énergie effective de migration
de B pour diverses concentrations. On observe que le système se comporte bien
selon une loi d’Arrhenius par morceaux. Deux domaines sont présents avec cha-
cun leur énergie effective de migration Eb à hautes températures et Eb + ∆E à
basse température. La concentration en A et en B a un impact sur la tempéra-
ture de transition entre ces deux énergies.
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À haute température, sortir du piège se fait en peu de temps étant donnée
la forte énergie thermique. Le piège étant fortement dilué dans un milieu empli
de C, l’atome B ne “voit” plus le piège. Le temps de sortie est très réduit, B
diffuse donc majoritairement dans un milieu constitué uniquement de C avec
une énergie d’activation Eb.

À basse température, le temps de sortie est bien supérieur au temps passé
à diffuser entre des atomes C. Le phénomène impactant le plus la diffusion est
alors la sortie de B du complexe A-B, avec une énergie Eb + ∆E.

Pour retrouver ce comportement, on suppose que la diffusion d’un système
est égale à la diffusion de l’ensemble des micro-états du système, moyenné par
leur probabilité d’occupation. On a donc :

D =
∑
l

p(el) ∗D(el)

Où l est un micro-état du système, p(el) est la probabilité d’être dans l’état l,
et D(el) le facteur de diffusion associé à cet état.

Nous cherchons à obtenir Ẽm l’énergie de migration effective correspondant
à l’énergie d’activation d’une migration, et m l’ensemble des micro-états at-
teignables depuis l. el→m est la transition entre les états l et m de barrière
énergétique Elf + El→mb . Avec :

Ẽm = −∂ln(D)

∂β
et D(el) =

∑
m

e−βE
l→m
b

On peut alors dérouler le calcul suivant :

Ẽm = −∂ln(D)

∂β
= − 1

D

∂D

∂β

= −
∑
l

D(el)

D

∂p(el)

∂β
−
∑
l

p(el)

D

∂D(el)

∂β

Avec :

p(el) =
e−βE

l
f∑

l e
−βElf

soit

∂p(el)

∂β
= −Elfp(el) +

e−βE
l
f ×

∑
lE

l
fe
−βElf

(
∑
l e
−βElf )2

= p(el)

[∑
lE

l
fe
−βElf∑

l e
−βElf

− Elf

]
On calcule le second terme :

∑
l

p(el)

D

∂D(el)

∂β
=
∑
l

p(el)
∂D(el)
∂β∑

l p(el)D(el)
or

∂D(el)

∂β
=
∑
m

−El→mb e−βE
l→m
b

=
∑
l

∑
m−El→mb e−β(El→mb +Elf )∑

l,m e
−β(El→mb +Elf )
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On calcule le premier terme :

∑
l

D(el)

D

∂p(el)

∂β
=
∑
l

D(el)∑
l p(el)D(el)

p(el)

[∑
lE

l
fe
−βElf∑

l e
−βElf

− Elf

]

=
∑
l

∑
m e
−βEl→mb∑

l
e
−βEl

f∑
l e
−βEl

f

∑
m e
−βEl→mb

e−βE
l
f∑

l e
−βElf

[∑
lE

l
fe
−βElf∑

l e
−βElf

− Elf

]

=
∑
l

∑
m e
−β(El→mb +Elf )∑

l,m e
−β(El→mb +Efl )

∑lE
l
fe
−βElf∑

l e
−βElf︸ ︷︷ ︸−E

f
l


Ce terme est constant, on le sort de la somme qui va se réduire à 1

=

∑
lE

l
fe
−βElf∑

l e
−βElf

−
∑
l

∑
m e
−β(El→mb +Elf )∑

l,m e
−β(El→mb +Efl )

[Efl ]

Ẽm =
∑
l

∑
m e
−β(El→mb +Elf )∑

l,m e
−β(El→mb +Efl )

[El→mb + Elf ]−
∑
lE

l
fe
−βElf∑

l e
−βElf

=
∑
l,m

(
Elf + El→mb

)
∗ p
(
el→m

)
−
∑
l

Elf × p(el)

Où el→m est l’état barrière d’énergie Elf + El→mb .
L’énergie de migration effective d’un système peut s’écrire généralement sous

la forme suivante :

Ẽm =
∑
l,m

(
Elf + El→mb

)
∗ p (el→m)−

∑
l

Elf ∗ p(Elf ) (3.1)

Nous avons donc obtenu une équation qui permet de calculer l’énergie effec-
tive de migration de n’importe quel défaut en fonction de ses interactions avec
les autres défauts. À partir de cette équation, nous pouvons en déduire qu’il est
possible de réduire un bassin énergétique à une énergie effective. Cette énergie
effective, de migration ou de séparation, va nous permettre de reproduire la phy-
sique des bassins en supprimant tous les mouvements inutiles. Nous décrivons
ce processus dans la partie suivante.

3.2.2 Calcul des temps moyens
Grâce à la loi d’Arrhenius, nous avons montré qu’il est possible de décrire

les événements thermiquement activés par un seul paramètre : une énergie effec-
tive. Nous avons montré qu’il est possible de calculer directement cette énergie
effective en fonction de la température.

Si nous voulons calculer le comportement associé à un mouvement particulier
au sein d’un bassin, ou pour sortir d’un bassin, il faut donc un seul paramètre.
Cet unique paramètre descriptif est confirmé par le fait que les événements au
sein d’un KMC obéissent à une loi de probabilité exponentielle[13, 33]. Cette loi
reproduit bien le comportement sans mémoire d’une chaîne de Markov, ce qui
est conforme à notre BKL.
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Au sein d’un BKL, le taux d’un mouvement d’énergie E est donné par
ν0e
−βE , où β = 1/kB × T . Le temps moyen de sortie est donc < tsortie >=

1/ν0e
−βE pour un mouvement. Cette formule exprime donc la relation qu’il y

a entre le temps moyen mis pour effectuer un mouvement et l’énergie effective
de ce mouvement.

Nous allons donc calculer les temps moyens pour les mouvements importants,
afin de pouvoir en déduire les énergies effectives grâce à la formule ci-dessus.
Soit un système dans un micro-état l. Nous voulons calculer le temps moyen
< ta > mis pour effectuer un mouvement a.

< ta >=

∞∑
n=1

n×∆tl × pa × pn−1
l→l

Ici pa est la probabilité de choisir le mouvement a, et ∆tl le temps moyen de
sortie de l’état l. pl→l est la probabilité de rester dans l’état l. Si a est le seul
mouvement permettant de sortir de l’état l, on a alors pl→l = pa.

On obtient alors :

< ta > =

∞∑
n=1

n×∆tl × pa × pn−1
l→l

= ∆tl × pa ×
∞∑
n=1

n× pn−1
l→l

= ∆tl × pa ×
∞∑
n=1

∂

∂pl→l
pnl→l

= ∆tl × pa ×
∂

∂pl→l

∞∑
n=1

pnl→l

= ∆tl × pa ×
∂

∂pl→l

pl→l
1− pl→l

= ∆tl × pa ×
1

(1− pl→l)2

Soit, si pl→l = pa

=
∆tl
pa

Le taux de sortie de l par le mouvement a est donc < ta >= ∆tl
pa

. On a
donc supprimé tous les mouvements inutiles, il reste à trouver l’énergie effective
correspondante en utilisant < ta >= 1/ν0e

−βẼa .
Si jamais le mouvement a mène à un autre état m, lui aussi dans le bassin,

il suffit d’itérer le processus. Si un mouvement b permet de sortir du bassin, on
obtient alors :

< ta,b >=
ta
pb

Dans ce traitement, nous avons considéré un seul mouvement a. Dans un
cristal, il existe de nombreux états dégénérés dus à la symétrie du réseau. Nous
allons maintenant prendre en compte ces dégénérescences.



62 CHAPITRE 3. LES SOLUTIONS AUX BASSINS ÉNERGÉTIQUES

3.2.3 Gestion des dégénérescences
Le traitement précédent est identique si l’on considère un ensemble de mou-

vements A au lieu d’un seul mouvement a. On obtient la même formule < tA >=
∆tl
pA

avec pA =
∑
pa, a ∈ A.

Si un état l possède n mouvements identiques a, qui mènent à m micro-états
l′ dégénérés, on obtient alors :

< tl→l′ >=
∆tl

n× pa
Il faut prêter un soin particulier aux dégénérescences lors de la construction

du modèle. En effet, puisque l’on recréé un micro-état lgroup, nous devons créer
l’ensemble des mouvements permettant de passer de lgroup à l′. S’il existe m
états l′, il y aura donc m chemins de lgroup à l′.

Le temps moyen de sortie sera donc < tlgroup→l′ >= 1/ 1
m×ν0e−βẼa

. Il faut
donc compter attentivement non pas les mouvements possibles entre les états
avant groupement, mais les mouvements entre l’état groupé et les états premiers
voisins du bassin.

Par exemple, sur un réseau diamant, chaque atome a quatre voisins. Soit un
défaut immobile A et un défaut mobile B avec un seul mouvement de site en
site voisin. Si l’on regroupe les états A-B et A/B premiers voisins, il y a trois
mouvements permettant de passer d’un état premier voisin donné à second
voisin, mais douze mouvements permettant de passer de l’état groupé A-B et
premiers voisins aux états seconds voisins.

Ces calculs peuvent devenir plus complexes en fonction du réseau lorsque l’on
regroupe de plus en plus d’états. Toujours dans un réseau diamant, de second
à troisième voisin, il y a soit deux soit trois mouvements possibles, soit vingt-
quatre mouvements de l’état groupé A-B, premiers voisins, seconds voisins aux
états troisièmes voisins.

Quand nous regroupons des états dégénérés, nous supposons que leur pro-
babilité d’occupation est égale. En effet leur regroupement fait que l’informa-
tion de la position exacte du système entre les divers micro-états est perdue.
Cependant, puisque nous nous trouvons dans un bassin, il se passe un grand
nombre de mouvements entre les divers micro-états avant de pouvoir sortir du
bassin. Ainsi, l’approximation quant à l’équiprobabilité d’occupation des états
est fondée quand les états sont dégénérés, c’est à dire avec les mêmes énergies
et barrières énergétiques.

Nous venons ici de montrer comment obtenir les temps moyens de n’importe
quel mouvement au sein d’un bassin. Il est alors possible de calculer le temps
de sortie d’un bassin, mais aussi le temps correspondant à n’importe quel mou-
vement important interne au bassin. Il est donc possible de recréer des états
regroupés dans notre modèle, qui ne prennent en compte que les mouvements
importants que nous avons identifié.

3.3 Le mouvement obligatoire
Nous avons vu dans la partie précédente qu’il peut être intéressant de re-

grouper des états afin de supprimer des bassins énergétiques. Leur suppression
nous permet d’explorer des échelles de temps plus grandes en supprimant la
majorité des mouvements qui ne font pas progresser la simulation.
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Certains des mouvements pour sortir des bassins peuvent mener à des états
où plus de deux sites sont concernés par l’événement de sortie. De plus, il peut
s’agir de sites éloignés si l’on a regroupé les états d’un grand voisinage. Or, nous
avons montré qu’il est très coûteux d’augmenter la taille du voisinage, ce qui
alourdirait considérablement la simulation uniquement pour gérer ces cas là.

Notre logiciel de KMC est limité à deux sites en interaction. Il fallait donc
choisir entre pouvoir réaliser des mouvements à trois sites, voire plus, ou trouver
une autre méthode. Cette autre méthode doit permettre de traiter des mouve-
ments à plus longue portée, ainsi que des mouvements à plus de deux sites.

Pour cela, nous avons choisi de créer des états fictifs, qui force le système
à exécuter une suite précise de mouvements menant à l’état final désiré. Ainsi,
par une combinaison de mouvements à deux sites, il est possible de réaliser des
mouvements à 3 sites ou plus.

Nous allons tout d’abord présenter la création de ces états fictifs, et démon-
trer qu’ils sont compatibles avec un BKL. Dans un second temps, nous allons
détailler l’implémentation dans l’algorithme BKL ainsi que le surcoût de calcul
engendré.

3.3.1 BKL et balance détaillée

Nous souhaitons donc pouvoir créer des états fictifs, qui n’ont aucun sens
physique afin de pouvoir réaliser des événements qui ne se limitent pas à la
portée du voisinage, ou qui impliquent plusieurs sites.

état transitoire fictif

Mouvement réel

état transitoire fictif

Figure 3.3 – Trois atomes différents échangent leur position de façon réversible. La
création des états fictifs, en bas et en haut, permet de réaliser cet événement en deux
mouvements, chacun n’impliquant qu’un seul site.

Un exemple de ces états est décrit figure 3.3. Trois atomes différents ré-
partis sur trois sites doivent échanger leur position. L’événement physique est
représenté en haut, l’état fictif est représenté en bas. L’événement implique trois
sites.

En créant l’état transitoire orange, dont le seul mouvement possible est de
s’échanger avec l’atome noir à gauche, il est possible de réaliser ce mouvement en
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deux fois, avec seulement deux sites interagissant à chaque pas. Il faut cependant
créer un second état transitoire, l’état violet qui s’échange avec l’atome bleu de
droite, pour pouvoir réaliser le mouvement inverse.

De façon équivalente, cet événement ne nécessite qu’un voisinage aux pre-
miers voisins, alors que l’échange se produit au second voisin. Il est ainsi possible
de doubler la portée des mouvements en créant ces états fictifs.

L’idée de ces états étant présentée, nous allons montrer qu’ils sont com-
patibles avec les simulations Monte-Carlo. L’algorithme BKL fait partie de la
famille des chaînes de Markov. Ceci signifie que l’algorithme de calcul n’a pas
de mémoire : le calcul du pas n+ 1 de BKL ne nécessite que de connaître l’état
du système au pas n.

Les chaînes de Markov permettent de décrire tout système obéissant à la
balance détaillée. Cela signifie qu’à l’équilibre, pour tout état k du système, la
probabilité pk d’occuper l’état k et les taux de transition τl,k de l’état k vers
l’état l suivent l’équation suivante :

τl,k × pk = τk,l × pl

Or la création de ces états fictifs brise la balance détaillée. Dans l’exemple
présenté, τorange,gauche × pgauche 6= τgauche,orange × porange = 0, puisqu’il est
impossible de passer de l’état orange à celui de gauche.

Nous allons montrer que sous certaines conditions, la balance détaillée est
retrouvée. Soit un système contenant un ensemble de micro-états physiques l.
On a définit un ensemble de micro-états fictifs l′. Notons l′′ = {l, l′}. Pour le
système avec états fictifs, les taux fictifs sont notés τf , et τ r pour les taux du
système réel. L’équation maîtresse définit alors l’évolution de la probabilité pk
d’occupation de l’état k :

δpk
δt

=
∑
l′′ 6=k

τfl′′,kpk − τ
f
k,l′′pl′′

On décompose la somme sur l′′ en une somme sur les états physiques et une sur
les états fictifs :

δpk
δt

=
∑
l 6=k

τfl,kpk − τ
f
k,lpl +

∑
l′ 6=k

τfl′,kpk − τ
f
k,l′pl′

Si l’on définit les probabilités et les taux des états fictifs avec l’équation suivante :

τfl,l′pl′ + τfl′,kpk = τ rl,kpk

Les sommes se réduisent alors et on obtient directement :

δpk
δt

=
∑
l 6=k

τ rl,kpk − τ rk,lpl

On retrouve ainsi l’équation maîtresse du système réel, et donc la balane
détaillée. Or, la balance détaillée est une condition suffisante pour pouvoir traiter
un système à l’équilibre avec une simulation MC. Afin de simplifier les calculs,
nous définissons pl′ = 0, ce qui permet de respecter la définition choisie des
taux. On a alors τfl′,k = τ rl,k où l′ est le micro-état fictif permettant de transiter
de k à l.
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Nous venons de montrer que le rajout des états fictifs n’influe par sur la
simulation, à condition de définir correctement les taux et probabilité liant les
états fictifs aux états réels. Nous allons maintenant expliciter l’implémentation
que nous avons choisie pour respecter ces conditions.

3.3.2 Implémentation

Nous avons montré dans la partie précédente que les micro-états fictifs per-
mettaient de créer des événements plus complexes que ceux gérés par notre
logiciel de KMC, tout en préservant la balance détaillée. La seule condition est
qu’il faut que la probabilité de se trouver dans ces états soit nulle.

Afin de réaliser cela, nous avons choisi de ne pas incrémenter le temps lorsque
l’on traite un mouvement obligatoire résultant d’un état fictif. Il faut donc être
capable de détecter les états fictifs. Nous fixons comme condition qu’un mouve-
ment de sortie d’un état fictif doit avoir une barrière énergétique et une diffé-
rence d’énergie nulle avec l’état physique auquel il mène. Ainsi, nous pouvons
les détecter au sein du BKL.

L’algorithme BKL devient alors :
1. Fixer le temps initial t = t0. Choisir un état de départ ei ;
2. Établir la liste taux de transition τi→j , de l’état i vers l’ensemble des

autres états j. Si lors de la création, un mouvement obligatoire est détecté
(Eb = 0 et ∆E = 0), la valeur MvtObligatoire est mise à "vraie" ;

3. Si la valeur MvtObligatoire est vraie, on réalise le mouvement obliga-
toire. MvtObligatoire est mise à "faux". On retourne ensuite à l’étape
précédente.

4. Calculer la fonction cumulative du taux de transfert : Ti, k =
∑k
j τi→j

où k varie de 1 à Ni, le nombre de mouvements permettant la sortie de
i. On a alors Ti,Ni le taux total de sortie de l’état i ;

5. Obtenir un nombre pseudo-aléatoire uniforme a ∈]0; 1] ;
6. Trouver le mouvement j tel que Ti,j−1 < a× Ti,Ni ≤ Ti,j ;
7. Effectuer l’événement j ;
8. Actualiser le temps : t = t−ln(b)/Ti,Ni , avec la variable aléatoire uniforme
b ∈]0; 1] ;

9. Itérer à partir de l’étape 2.
Ainsi, s’il n’y a pas de mouvement obligatoire, chaque pas de KMC ne né-

cessite que deux tests de conditions supplémentaire. De plus, la réalisation du
mouvement obligatoire est bien plus économe en calcul que la réalisation du
reste des étapes.

Maintenant que nous pouvons traiter ces états, nous allons observer les chan-
gements de complexité que ces états peuvent induire. Pour un événement à plu-
sieurs sites, il faut un mouvement obligatoire supplémentaire par site en plus
de 2. L’ordre de grandeur du nombre de pas requis pour réaliser la simulation
n’est pas changé.

Nous avons vu qu’il est également possible réaliser des mouvements avec une
portée doublée par rapport au voisinage du modèle. Un voisinage aux premiers
voisins permet de traiter des mouvements aux seconds voisins. La complexité
du BKL en fonction du voisinage est cubique. Diviser par deux la distance du



66 CHAPITRE 3. LES SOLUTIONS AUX BASSINS ÉNERGÉTIQUES

voisinage permet de gagner un facteur 8 sur la simulation. Cependant, il faut
alors deux pas de KMC pour réaliser ces mouvements. Le gain final est toujours
d’un facteur 4, ce qui est une bonne accélération du BKL.

Le rajout des états fictifs a donc un impact faible sur les performances
du BKL, voire un impact positif. Cette technique est donc utilisable à grande
échelle, à condition de construire des modèles adaptés, en prenant en compte la
condition τfl,l′pl′ + τfl′,kpk = τ rl,kpk.

Nous pouvons avec ces états fictifs traiter le problème des bassins énergé-
tiques, en profitant du fait qu’ils ont été calculé par DFT et donc qu’ils sont
traitables analytiquement lors de la création du modèle.

3.3.3 Conclusion
Nous avons ici construit une méthode de simulation multi-échelles. Basée sur

des calculs à l’échelle atomique grâce à la DFT, elle utilise les méthodes MC et
KMC pour extraire les paramètres pertinents qui ont un effet à l’échelle macro-
scopique. La dernière étape consiste à utiliser ces paramètres pour construire
un modèle continu, soluble à bas coût et sans logiciel dédié.

Cette méthode de travail est applicable à n’importe quel système cristallin
que la DFT peut traiter. Notre objectif étant de traiter les défauts ponctuels
du silicium et l’intercalation du lithium dans le graphite, nous avons de plus
proposé divers développements de l’algorithme BKL afin de pouvoir simuler des
basses températures et des temps longs.

Nous avons ensuite étudié deux modifications du BKL qui permettent de
profiter du calcul distribué. La première est l’algorithme de BKL par domaines.
Le système est scindé en plusieurs domaines, et chaque domaine est traité par
une simulation BKL. Il faut que les simulations interagissent pour traiter les
événements qui influent sur plusieurs domaines à la fois.

Nous avons également proposé une méthode de gestion des conflits qui
peuvent survenir aux frontières des domaines, lorsque deux événements se pro-
duisent alors qu’ils sont incompatibles. Notre solution propose un traitement
rigoureux de ces conflits, ce qui n’avait pas encore été proposé.

L’implémentation d’un BKL en domaines requérant beaucoup de travail de
développement, nous avons proposé une méthode d’échantillonnage inspirée des
simulations de dynamiques moléculaires. Plusieurs simulations sont réalisées en
parallèle en exploitant le calcul distribué, afin de créer un panel d’états au sein
duquel nous choisissons la simulation la plus convergée.

Ces méthodes d’échantillonnage permettent d’accélérer les événements rares,
mais le temps simulé est alors incorrect. Nous avons également montré une
méthode de calcul permettant de corriger l’erreur induite par l’échantillonnage.

Enfin, Nous avons étudié une solution au problème des bassins énergétiques,
qui sont fréquemment rencontrés dans les BKL. La solution que nous proposons
est adaptée aux systèmes que nous traitons, c’est-à-dire des systèmes au sein
desquels les bassins sont connus lors de la création du modèle du KMC.

L’ensemble des méthodes de calcul ainsi que les développements que nous
avons réalisés ont été présentés dans ces chapitres. Nous allons maintenant uti-
liser le cadre de la simulation multi-échelles pour traiter deux problèmes :

— la simulation de défauts ponctuels dans le silicium ;
— la simulation du processus d’intercalation du lithium dans le graphite.
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Défauts dans le silicium
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Le silicium est un matériau étudié depuis de nombreuses années. D’abord le
silex pour les outils, puis sous forme de verre de silice, ce n’est qu’en 1854 qu’une
synthèse de silicium cristallin sera réalisée. Une fois acquise la compréhension
de cette nouvelle classe de matériau qu’étaient les semi-conducteurs, c’est un
nouveau champ de science qui est apparu. En micro-électronique, les nombreuses
années de recherche ont permis de développer des techniques de pointe quant à
la purification du silicium, mais aussi pour sa fonctionnalisation et sa gravure.
Il est ensuite apparu une seconde utilisation : les panneaux photovoltaïques.
Utilisant dans un premier lieu les restes de la fabrication de processeurs, le
volume de silicium requis pour le photovoltaïque dépasse aujourd’hui ce que la
filière processeur peut fournir.

Il faut donc être capable de fournir un important volume de silicium, à un
degré de pureté suffisant pour faire du photovoltaïque et à bas coût. Plusieurs
options sont envisageables. Tout d’abord rechercher de nouvelles méthodes de
purification, moins chères et moins polluantes. Cependant la purification du
silicium est étudiée depuis de nombreuses années et peu de nouvelles technologies
sont apparues. Une seconde solution est de neutraliser les défauts impliqués,
plutôt que de les éliminer.

En effet, certains défauts sont actifs optiquement et électroniquement. Ce-
pendant, d’autres complexes, composés des mêmes atomes ou lacunes mais struc-
turés différemment, sont inactifs. L’objectif est donc de concevoir des matériaux
où les défauts ne sont pas moins nombreux, mais moins nocifs pour les caracté-
ristiques clés du matériau : c’est l’ingénierie des défauts. Améliorer les perfor-
mances des matériaux sans avoir à augmenter leur pureté permet de réduire les
coûts de façon significative.

Cette partie présente l’exploitation de divers méthodes, de l’ab initio au mo-
dèle continu, pour traiter des défauts ponctuels dans le silicium. Trois chapitres
vont se succéder :

— le centre V O ;
— l’affinité, l’attraction et barrières longues distances ;
— les recuits longues durées avec de multiples défauts.

Chaque partie sera à la fois composée des résultats et développement de la
simulation, ainsi que d’une analyse de ces résultats par rapport aux expériences.
Dans l’ensemble de cette partie, divers défauts vont être étudiés.

Dans un premier temps, les défauts sont décrits grâce aux résultats de cal-
culs ab initio en DFT. Ces premiers résultats permettent d’établir un paysage
énergétique, qui sera ensuite utilisé lors de simulations KMC. Les KMC vont
permettre d’expliquer les phénomènes macroscopiques, observés expérimentale-
ment. Ces méthodes sont cependant coûteuses, ce qui ne permet pas d’étudier
plus d’un ou deux défauts à la fois.

Dans une dernière étape, les connaissances acquises sur les comportement de
ces défauts sont utilisées afin de construire un modèle physique qui va permettre
de simuler leur comportement et leurs interactions. Ce modèle, basé sur la loi
d’action de masse cinétique, nous a permis de simuler à bas coût plusieurs
dizaines de défauts et leurs interactions, pour une durée de quelques années.
Cette méthode ouvre donc la porte à des calculs à bas coût du vieillissement du
silicium photovoltaïque, en partant de calculs théoriques ou d’expériences.
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Chapitre 4

Le centre VO

Le silicium de qualité photovoltaïque est en majorité issu d’un tirage Czo-
chralski. L’inconvénient principal de cette méthode est qu’elle implique une forte
concentration en oxygène[75]. L’oxygène va alors se regrouper avec d’autres dé-
fauts pour former divers complexes tels que V On, où n est un entier supérieur
ou égal à 1. D’autres complexes peuvent se former, tels que ceux responsables de
la LID (Light Induced Degradation)[14] et dont les mécanismes et les structures
ne sont toujours pas clairement identifiés.

La diffusion de l’oxygène ainsi que les diverses interactions possibles avec
d’autres défauts sont deux éléments primordiaux dans la compréhension de ces
phénomènes. L’oxygène interstitiel ayant une énergie de migration très élevée,
l’oxygène diffuse en général par le biais d’autres impuretés[76, 80]. La diffusion
de V O a déjà été étudiée dans le cadre de recuits isochrones ou isothermes[7,
83, 61].

Nous allons dans un premier temps analyser des résultats DFT, ce qui va
nous permettre d’identifier les différents mouvements et énergies associés. En
partant de ces résultats nous pourrons établir un modèle de diffusion pour réa-
liser des simulations KMC. Ces simulations vont nous permettre d’obtenir la
cinétique de ce complexe. Une fois la cinétique d’un complexe composé d’une
lacune et d’un oxygène analysée, il sera alors possible de nous intéresser à de
plus gros complexes, contenant plusieurs oxygènes.

4.1 DFT et modèle énergétique

Nous avons démarré notre étude à partir de diverses configurations et éner-
gies obtenues par ab initio, plus précisément par DFT. Les calculs ab initio ont
été réalisé lors d’une précédente thèse[97] sur laquelle sont basés mes travaux.

4.1.1 Structure de VO

L’oxygène dans le silicium se localise spontanément en position interstitielle
tel que montré figure 4.1. La figure du haut présente la position de l’atome
d’oxygène entre deux siliciums en position interstitielle. Celle du bas présente
le centre A, un défaut composé d’une lacune dans le silicium et d’un oxygène.
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Silicium

Oxygène

Silicium

Oxygène

Lacune

Liens de
Jahn-Teller

Figure 4.1 – Haut : Schéma de la position de l’oxygène dans du silicium. L’oxygène
peut se fixer sur n’importe quelle liaison sans préférence de direction. Bas : Schéma
d’un centre A. Les liaisons pendantes du silicium forment des liens de Jahn-Teller où
l’oxygène se fixe.

Une lacune dans le silicium laisse les 4 atomes de silicium voisins avec chacun
un électron libre, ne créant aucune liaison. Les atomes de silicium autour de la
lacune vont se relaxer, de façon à se rapprocher deux à deux. Ce rapprochement
permettra aux électrons libres de se rapprocher et d’ainsi diminuer leur énergie,
c’est l’effet de Jahn-Teller. L’espace entre les atomes se rapprochant suite à cet
effet est appelé lien de Jahn-Teller.

Dans le cadre de V O, l’oxygène va se fixer sur un des liens de Jahn-Teller
de la lacune, en réduisant la distorsion induite par cette relaxation et donc
en stabilisant le système. Grâce à la symétrie centrée sur la lacune, les liens
peuvent se former dans les trois directions possibles (V Ox, V Oy, V Oz), de
façon équivalente énergétiquement. Cette dégénérescence peut être levée par
une contrainte mécanique appliquée au cristal. Les contraintes vont rapprocher
ou éloigner les atomes impliquées dans les liens de Jahn-Teller, instaurant une
préférence pour certains liens. En l’absence de contrainte externe, lorsque les
différentes configurations possibles sont dégénérées, le complexe lacune oxygène
peut se réorienter. Ainsi il est possible de passer de V Ox à V Oy ou V Oz avec
un faible coût énergétique (de l’ordre de 0, 4 eV [104]).

Différentes réactions avec V O ont déjà été identifiées. Les principales déjà
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Figure 4.2 – Schéma des différents niveaux d’énergie d’un centre A. Les barrières
en pointillés correspondent à un mouvement de l’oxygène, celles en traits plein à un
mouvement de la lacune. Le nouveau mouvement identifié est en rouge.

étudiées[61] sont rappelés ci-dessous :
— V O + Sii ↔ Oi Annihilation de centres A par un silicium interstitiel ;
— V O +Oi ↔ V O2 Création du complexe V O2 ;
— 2V O ↔ V2O2 ↔ V O2 + V idem ;
— V O ↔ V +Oi Séparation du centre A, formant une lacune et un oxygène.

L’étude de cette partie portera sur la migration de V O. Puisque nous nous
concentrons exclusivement sur V O, nous ne prendrons pas en compte les réac-
tions menant à un complexe comprenant plus d’un oxygène. La seule réaction
connue menant à cette diffusion est donc la séparation de V O. Les autres ré-
actions seront étudiées plus en détail dans le chapitre sur les recuits de longue
durée, car elles impliquent d’autres espèces ou des températures plus élevées.

La réaction avec des atomes de silicium interstitiels ne se produit pas lors des
recuits, car leur durée de vie est suffisamment faible pour qu’ils aient disparu à
la fin de l’irradiation. Une seule réaction de V O semble donc nous intéresser :
la dissociation de V O en lacune et oxygène séparés. Ce mouvement est dû à
une migration de la lacune qui se dissocie de l’oxygène. Les positions atomiques
durant cette dissociation sont connues. La figure 4.2 présente les divers états
possibles avec un oxygène et une lacune. Ce schéma comporte les différents
niveaux énergétiques ainsi que les mouvements les reliant. Il explicite notamment
les notations que nous utiliserons par la suite :

— V O est le complexe formé, ViNNO est la configuration où V et O sont
espacés de i siliciums ;

— dEi est la différence énergétique entre l’état Vi−1NNO et ViNNO ;
— Ebi est la barrière énergétique du mouvement autour du silicium ième

voisin, soit menant de ViNNO à V(i−1)NNO.

4.1.2 Mouvements au sein de VO

La figure 4.3, en haut, présente le mécanisme déjà identifié de diffusion de
V O : celui en anneau. La lacune se dissocie de l’oxygène et diffuse ensuite sur
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Mécanisme d'anneau

Mécanisme de halage

Figure 4.3 – Haut : Schéma de la diffusion par mécanisme en anneau. L’ensemble
des mouvements menant à une diffusion du centre V O est présenté en trois étapes :
l’oxygène change de lien de Jahn-Teller, puis la lacune se dissocie et migre sur un
anneau de silicium pour revenir de l’autre coté de l’oxygène. Bas : Schéma de la
diffusion par mécanisme de halage. La lacune migre en position V1NNO, puis l’oxygène
rejoint la lacune pour reformer V O.

un anneau de silicium pour ensuite rejoindre l’oxygène par un autre coté. Ce
mécanisme est déjà identifié et associé à une énergie de diffusion effective de
dE1+dE2+Eb = 0, 48+1, 02+0, 45 = 1, 95eV . L’efficacité de ce mécanisme va
également dépendre grandement des concentrations respectives de V et de O. Si
la concentration en oxygène est très élevée, la lacune a une grande probabilité
de retourner sur un oxygène après dissociation. Dans le cas contraire, la lacune
va diffuser au sein du silicium sans créer de migration d’oxygène. Ainsi ce moyen
de diffusion ne va pas toujours être efficace.

La création/dissociation de V O a été étudiée par DFT. Les calculs ont été
réalisés avec le code BigDFT[37]. La fonctionnelle d’échange-corrélation choisie
est celle de l’approximation PBE[81]. La boîte est cubique et contient 215 atomes
de silicium (216 siliciums - 1 lacune) et un oxygène, avec des conditions aux
bords périodiques. La base a été choisie pour obtenir une précision de 1meV
sur les énergies, l’optimisation géométrique a été faite jusqu’à avoir des forces
inférieures à 2meV/Å. L’ordre de grandeur des erreurs est donc de quelques
dizaines de meV.

Lors du calcul par DFT de l’énergie associée à ces mouvements, nous avons
découvert un second mouvement permettant de passer de V O à V1NNO. L’éner-
gie de ce mouvement est présentée en rouge sur la figure 4.2. Ce mouvement
consiste en un mouvement de l’oxygène qui va alors se séparer de la lacune.
L’oxygène va quitter un lien de Jahn-Teller pour se fixer entre un des siliciums
du lien et un de ses trois voisins.

Les énergies associées aux différentes configurations sont présentées dans le
tableau 4.1. Ces énergies sont toutes du même ordre de grandeur. Notamment,
le coût énergétique pour dissocier complètement la lacune et l’oxygène est plus
élevé que le nouveau mouvement découvert. L’absence de dissociation du com-
plexe, ainsi que l’énergie plus basse font de ce mouvement un excellent candidat
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Configuration V O V O1NN V O2NN+

Énergie 4,0 4,48 5,5
Notation / dE1 dE2
Valeur / 0,48 1,02

Barrières Eb0 Eb1 Eb2 Eb3

Énergie pour l’oxygène 0,37 1,02 2,38 2,38
Énergie pour la lacune / 0,42 0,3 0,3

Table 4.1 – Paysage énergétique de lacunes et d’oxygènes au sein de silicium, calculé
par ab initio. Les énergies sont en eV, le premier tableau représente les états stables
et le second les cols énergétiques.

pour expliquer la diffusion du centre A à basse température.
Le nouveau mouvement (diffusion de l’oxygène de V O à V1NNO) fait ap-

paraître un nouveau mécanisme possible pour la migration du complexe V O
(figure 4.3 en bas). En effet, il peut dorénavant produire une migration de la la-
cune, puis une migration de l’oxygène qui va alors rejoindre la lacune. Le centre
V O a alors changé de site : c’est un mécanisme de halage. Le plus cher de ces
deux mouvements est la migration de l’oxygène à une hauteur de 1, 5eV . Ce
mouvement étant moins cher que celui de diffusion par anneau, il est probable
qu’il soit plus fréquent.

Maintenant que les divers mouvements ont été identifiés, il est possible de
réaliser une simulation KMC pour obtenir la cinétique de ce défaut.

4.2 Diffusion à basse température
Pour étudier la diffusion du centre V O nous avons utilisé deux mesures : la

diffusion de l’oxygène et celle de la lacune. Il est attendu qu’à basse température
les deux vont être très liées, car le centre n’a pas l’énergie requise pour se
dissocier. Cependant à haute température V O ne devrait plus être suffisamment
stable par rapport à l’énergie thermique, et les deux espèces devraient diffuser
de manière indépendante.

Le paysage énergétique complet est connu, il reste à construire un modèle
permettant de réaliser la simulation. Il faudra ensuite implémenter ce modèle
contenant les différentes configurations dans une simulation KMC pour obtenir
le comportement cinétique de ce complexe.

4.2.1 La nécessité du mouvement obligatoire
Le logiciel que nous utilisons est un KMC sur réseau. Un réseau est composé

de deux éléments : le réseau cristallin, qui contient les informations sur les
positions des atomes et le voisinage, ainsi que les espèces chimiques qui se situent
sur les sites. Le réseau silicium est un réseau de type diamant, soit un cubique
face centré (CFC) de paramètre de maille a = 0, 5430710 nm avec un motif
composé de deux atomes : un en (0 ;0) et un en (a/4 ;a/4 ;a/4). Le réseau diamant
est donc composé de deux sous-réseaux CFC translatés de (a/4 ;a/4 ;a/4).

Chaque atome de silicium aura donc 4 voisins. Cependant selon l’apparte-
nance au sous réseau, les quatre voisins ne seront pas situés aux mêmes positions.
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Figure 4.4 – Schéma de la numérotation du voisinage retenue pour le réseau de sili-
cium. La représentation des liens indique la position verticale des atomes, en fonction
de la convention de Cram : le coté élargi du lien indique l’atome en avant du plan.

Afin de pouvoir simplifier le modèle, il est intéressant de numéroter le voisinage
qui permettra d’avoir les mêmes structures, et ce peut importe le sous-réseau.
La numérotation choisie est montrée figure 4.4. Cette représentation indique la
position des sites de silicium et le numéro qui leur est attribué. La position des
sites est représentée dans l’espace grâce à la convention de Cram : l’atome du
coté élargi du lien est le plus haut. Cette représentation sera conservée par la
suite.

Une fois les sites explicités, il faut définir les différents types d’atomes pré-
sents. Pour les atomes localisés sur site, cela ne pose aucune difficulté. Cependant
l’oxygène se situe entre deux silicium comme montré figure 4.1. Plutôt que de
définir un réseau supplémentaire constitué des sites possibles pour les atomes
d’oxygène, nous avons rajouté un type silicium+oxygène. Pour un atome de
silicium, il y a quatre configurations possibles : l’oxygène peut se trouver entre
chacun des quatre voisins. Cependant grâce au voisinage choisi, il est possible
de réduire le nombre de positions à 2. En effet, un oxygène sur la liaison 0-3
ou 0-4 du sous-réseau 0 est équivalent à un oxygène sur la liaison 0-2 ou 0-1,
respectivement, du sous réseau 1.

Une fois tous les types défini, il reste un problème. En effet la structure de
données du logiciel MC_Sim ne permet pas de réaliser des mouvements à trois
sites. Cependant, comme montré figure 4.5, certains mouvements impliquent 3
sites. La création du centre V O, à partir de l’état V1NNO, par migration de
la lacune, implique 3 sites. Un mouvement à trois sites étant irréalisable avec
notre logiciel, nous passons par un état transitoire, qui ne doit pas modifier la
cinétique.

Nous utilisons alors le mouvement obligatoire tel que présenté précédem-
ment. Nous construisons un état transitoire qui permet de réaliser non pas un
mouvement à trois sites, mais deux mouvements à deux sites. L’état transitoire
créé génère une exception dans le code, ce qui force le prochain mouvement à
être la disparition de cet état transitoire. Ce mouvement ne modifie pas le temps
de la simulation et respecte donc la cinétique.

Nous venons de créer le modèle physique permettant de réaliser une simu-
lation KMC. La prochaine étape consiste à mettre en concurrence l’ensemble
des mouvements obtenus afin de mesurer la diffusion de V O et l’influence du
nouveau mécanisme de halage.
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Figure 4.5 – Schéma du mouvement de la lacune pour former un centre A. À
gauche, l’état initial montre la lacune, le silicium qui va devenir le centre A et celui
(entouré en pointillé) qui porte l’information de la présence de l’oxygène. Le chemin
du bas montre le découpage en deux mouvements. L’indice (4tr) montre que l’espèce
est transitoire, et donne la direction vers laquelle elle doit migrer.

4.2.2 La mise en évidence du halage

Une fois le modèle physique créé, nous simulons la diffusion d’un oxygène et
une lacune à 510K. Cette première expérience a pour but de montrer que les
deux mécanismes sont apparents, et donc que le modèle nécessite de prendre en
compte ces deux mécanismes.

Le premier résultat obtenu est montré figure 4.6. Cette figure présente les

Figure 4.6 – Cette figure montre l’évolution de la diffusion de la lacune et de
l’énergie du système en fonction du temps.
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variations d’énergie du système et la diffusion de la lacune en fonction du temps.
Deux phénomènes apparaissent. Le premier est qu’il peut effectivement y avoir
diffusion de V O sans dissociation. L’indice 1 montre en effet une diffusion de la
lacune sans que l’énergie ne dépasse 4, 48 eV . Il y a donc diffusion par mécanisme
de halage car il n’y a pas dissociation du complexe V O. Le second indice met
lui en évidence le phénomène de diffusion en anneau. L’énergie est haute et
la lacune diffuse rapidement. C’est lorsqu’elle va se regrouper avec l’oxygène
qu’aura lieu la diffusion du centre.

On voit donc que deux mécanismes sont possibles. Ils vont entrer en concur-
rence en fonction des températures, ainsi que des concentrations des éléments
respectifs. En effet, la nécessité d’avoir dans un cas la dissociation du complexe
et dans l’autre son association peut mener à penser que chaque type de diffusion
va avoir une plage de température d’efficacité.

4.2.3 Comportement en température et loi d’Arrhenius

Une fois les différents mouvements possibles mis en évidence, nous pouvons
atteindre notre objectif : étudier le comportement migratoire du complexe en
fonction de la température. Nous allons donc définir le système que nous allons
simuler pour pouvoir l’analyser.

Les simulations sont réalisées dans une boîte de 12 × 12 × 12 × 8 = 13824
siliciums, avec 32 simulations de 500 000 pas. La boîte contient une lacune
ainsi qu’un oxygène interstitiel. Les deux espèces impliquées diffusent de façon
normale. La diffusion normale est caractérisée par la possibilité de modéliser
la diffusion avec l’équation suivante : D2

T = αT × t, où DT est l’éloignement
par rapport à sa position initiale de l’atome, t le temps et αT le coefficient de
diffusion. Ces valeurs dépendent de T, la température.

On peut donc extraire un coefficient de diffusion αT des simulations grâce à
une régression linéaire. En faisant varier la température, le coefficient de diffu-
sion varie aussi. La diffusion est un phénomène activé par l’énergie thermique,
on peut donc utiliser la loi d’Arrhenius pour extraire l’énergie d’activation. L’ob-
jectif est de pouvoir trouver une énergie effective de migration. Une fois cette
énergie trouvée, cela permettra de l’utiliser dans le cadre de modèles macrosco-
piques et d’accéder à une plus grande échelle de simulation.

La figure 4.7 montre le tracé de la diffusion de la lacune et de l’oxygène
en fonction de l’inverse de la température dans deux cas différents. Le premier
est le cas avec les deux mécanismes de diffusion, le second est lorsque V O est
indissociable. Comparer ces deux expériences pourra mettre en avant l’apport
de la diffusion en anneau.

On peut scinder la courbe 4.7 en 4 parties distinctes en fonction de la gamme
de température. La gamme de température simulée est très vaste, s’étendant de
la température ambiante à plusieurs dizaines de milliers de Kelvin. Bien que
cette partie ne soit pas physique car supérieure à la température de fusion
(1687 K), elle reste pertinente car permet de contrôler le modèle. En effet, la
diffusion des différentes espèces doit converger à une température infinie. De
plus, l’objectif final est de construire un modèle macroscopique. Obtenir des
données supplémentaires permettra de s’assurer une meilleure correspondance
entre la cinétique atomique et notre modèle macroscopique.

La gamme I se situe à très hautes températures (plus de 5000K) pour ce type
de concentrations. La lacune et l’oxygène sont séparés, et l’oxygène diffuse avec



4.2. DIFFUSION À BASSE TEMPÉRATURE 79

une énergie de 2.38 eV correspondant à la diffusion d’un site interstitiel à l’autre.
Ce mouvement apparaît à si haute température à cause de son coût énergétique
prohibitif. On peut cependant observer deux phénomènes à cette température :
le premier est la convergence attendue de la diffusion de l’oxygène et de la lacune
à température infinie. En effet, avec une énergie thermique illimitée, chaque
particule va diffuser à chaque étape de calcul. En second, on peut remarquer
que la diffusion de V O lié ne converge pas avec les deux premières. Ceci est dû
au fait qu’il faille au minimum deux mouvements pour obtenir une diffusion du
centre : un de la lacune et une autre de l’oxygène. À haute température, ces
deux mouvements étant équiprobables, on peut déduire que le nombre moyen de
mouvements requis pour obtenir la diffusion du centre est de deux. Il est donc
logique que le coefficient de diffusion soit plus faible.

La région II se situe à moins hautes températures (de 1700K à 5000K). La
lacune et l’oxygène sont presque toujours séparés, mais l’oxygène n’a pas assez
d’énergie pour diffuser seul. Il en résulte une diffusion assistée par la lacune,
mais qui ne reste que très peu à proximité de l’oxygène, et ne peut donc pas
mettre en place le mécanisme de halage. D’où une énergie de migration presque
nulle.
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Figure 4.7 – Le logarithme de la diffusion est tracé en fonction de l’inverse de la
température. Ce tracé permet de retrouver facilement la loi d’Arrhenius, caractérisé
par un comportement linéaire en fonction de l’inverse de la température.
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La phase III fait apparaître un phénomène particulier. Elle est identifiable
par la hausse de l’énergie effective de diffusion (la courbe de diffusion dépasse
l’asymptote des basses températures). Ceci voudrait dire qu’une interaction
entre les deux mécanismes (halage et anneau) accélère la diffusion.

Aux plus basses températures (moins de 1000K) se situe la phase IV, où
l’énergie de migration est de 1.5eV. Cette migration correspond à la diffusion de
l’oxygène et de la lacune ensembles, par le mécanisme suivant : le silicium diffuse,
en déplaçant la lacune, puis l’oxygène se déplace pour reformer le complexe V O.
La diffusion peut également se produire dans l’ordre inverse. Le complexe diffuse
donc grâce au mécanisme de halage.

Cependant, un problème apparaît dans la partie supérieure de la courbe dans
la partie IV. La diffusion de l’oxygène est régulière et se comporte bien selon
une loi d’Arrhenius mais celle de la lacune s’effondre. Elle finit par rejoindre
la diffusion de l’oxygène. Or, si la lacune et l’oxygène diffusent à la même vi-
tesse, cela veut dire que le centre V O ne se dissocie pas. Le problème est que
l’hypothèse ergodique nous indique qu’une moyenne temporelle équivaut à une
moyenne dans l’espace des phases. Comme il existe des états dans lesquels le
centre V O est dissocié, ces états devraient induire une plus grande diffusion de
la lacune. Ce postulat n’étant pas respecté, cela implique que les moyennes ne
sont pas réalisées sur un assez grand temps, et ne sont donc pas utilisables.

Nous avons dans cette partie identifié plusieurs phases lors de la migration
de V O en fonction de la température. Cependant, les mesures effectuées sous
1000 K ne sont pas fiables, car les moyennes ne sont pas exactes. Il faut donc
comprendre pourquoi les moyennes ne sont pas exactes ainsi qu’un nouveau
modèle ou algorithme qui permette de contourner ce problème.

4.2.4 Convergence et regroupement des états
Les moyennes ne sont pas exactes car effectuées sur un temps trop court.

Elles pourraient converger si la simulation durait plus longtemps que les 500 000
pas choisis, de façon à explorer suffisamment de configurations pour avoir un
échantillon représentatif. On peut estimer combien de pas seraient nécessaires.
Il faut pour cela calculer le ratio du nombre de pas utilisés pour les différents
types de mouvement, afin de s’assurer que tous seront bien représentés. À 300K,
lorsque V O est groupé, le ratio entre le nombre de mouvements de diffusion de
la lacune par rapport à ceux de rotation du centre V O est de :

e−β(Eb1V +dE1)

e−βEb0
≈ 10−19, avec : Eb1V = 0, 42 eV, dE1 = 0, 48 eV,Eb0 = 0, 37 eV

Et ce pour les deux mouvements les plus fréquents. Il est donc impensable d’as-
sister à une diffusion de V O à des température proches de l’ambiante, puisque
nous ne simulons que la rotation du centre.

Il est statistiquement impossible avec le modèle actuel de réaliser des si-
mulations KMC à des températures normales d’utilisation du silicium. Afin de
supprimer ces étapes, il faut regrouper les états du complexe V O. Ceci va per-
mettre de supprimer les mouvements inutiles comme les rotations de V O, qui
ne changent rien à la diffusion et à la structure du problème.

Comme démontré précédemment, il faut supprimer les mouvements entre les
états dégénérés qui ne créent pas de diffusion. On note V O−→x la structure V O où
les liens de Jahn-Teller sont perpendiculaires à la direction −→x . Le second indice
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indique sur lequel des deux lien se situe l’oxygène. Ici V O−→x ,a, V O−→x ,b, V O−→y ,a,
V O−→y ,b, V O−→z ,a, V O−→z ,b sont des états reliés par un mouvement, la rotation de
l’oxygène au sein du complexe V O, lors duquel le centre V O ne diffuse pas. Ces
mouvements ainsi que les différentes configurations directement reliées à V O
sont présentées figure 4.8. La figure de gauche présente les mouvements et états
du modèle complet. La figure de droite présente les mouvements et états une
fois les états V O regroupés.

Il apparaît que le nombre d’états auxquels un état V O est relié a changé entre
les deux modèles. Or la progression moyenne du temps à chaque pas de KMC
vaut < ∆T >= 1/ν0Z, où Z =

∑
i exp(−βEi) pour l’ensemble des mouvements

Modèle avec rotation

x

y

z

Modèle sans rotation

a)

b) c)

d)

Figure 4.8 – a) Schéma de l’ensemble des mouvements de l’oxygène reliant l’état
V Ox,a à V Oy,a, V Oy,b, V Oz,a et V Oz,b en trait plein, aux états V O1NNO en poin-
tillés. b) Schéma de l’ensemble des mouvements de la lacune reliant l’état V Ox,a aux
états V O1NNO. c) Schéma de l’ensemble des mouvements de l’oxygène reliant l’état
V Ogroupe aux états V O1NNO. d) Schéma de l’ensemble des mouvements de la lacune
reliant l’état V Ogroupe aux états V O1NNO.
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i. Le nombre de mouvements possibles étant passé de 10 pour le modèle complet
à 24 pour le modèle sans rotation, la cinétique est faussée. Nous avons donc
défini un coefficient g, indiquant la dégénérescence des mouvements. Ainsi en
définissant gi = 5/8, pour l’ensemble des mouvements de V O à V O1NNO, et
Z =

∑
i giexp(−βEi), nous conservons la cinétique du système réel.

Nous avons donc introduit un coefficient correcteur g afin de prendre en
compte la dégénérescence des mouvements induite par le regroupement des états
V O. Une fois cette correction faite, nous avons donc un modèle ayant la même
cinétique que précédemment mais ne calculant plus la rotation du centre. Cela
nous permet donc de gagner un facteur proche de e−β(Eb1V +dE1)

e−βEb0
, soit 1019 à

300 K.
Ce modèle permet de réaliser des simulations à basse température avec une

diffusion observable mais supprime une information du système. Il est doré-
navant impossible de dire sur quel lien se trouve l’oxygène. Il faut contrôler
l’impact de cette modification.

Certaines directions de diffusion sont favorisées en fonction de l’orientation
du centre. Il est plus probable que l’oxygène continue de diffuser dans la même
direction car il n’a pour cela pas besoin de se réorienter. Cette différence est
infinitésimale et on peut considérer que le centre se réoriente tellement de fois
(de l’ordre de 1019 à 300K) entre chaque diffusion qu’il perd toute corrélation
avec la direction de diffusion précédente. Notre nouveau modèle permet donc de
restituer pleinement le comportement du centre A.

Le regroupement des états nous permet de simuler le comportement de V O
aux basses températures. La courbe présentée figure 4.9 présente une simulation
faite dans les conditions précédentes, avec le nouveau modèle. Elle présente
quatre expériences :

— Le modèle complet, avec les états dégroupés, où V et O sont éloignés au
début de la simulation (appelé "degroupe_distant" sur la figure) ;

— Le modèle complet, avec les états dégroupés, où V et O forment le com-
plexe V O au début de la simulation (appelé "degroupe_join" sur la fi-
gure) ;

— Le modèle complet, avec les états groupés, où V et O sont éloignés au
début de la simulation (appelé "groupe_distant" sur la figure) ;

— Le modèle complet, avec les états groupés, où V et O forment le complexe
V O au début de la simulation (appelé "groupe_join" sur la figure).

Lorsque les rotations ne sont pas supprimées, on observe une divergence de
la diffusion de l’oxygène en fonction des conditions initiales. Ceci montre bien
que les moyennes précédentes n’étaient pas fiables.

Concernant le modèle où les états V O sont groupés, on observe bien le même
comportement que sur la figure 4.6 à hautes températures, c’est à dire quand
le complexe est dissocié. Le comportement aux basses températures ne dépend
pas des conditions initiales, les moyennes sont donc fiables. Maintenant que
les basses températures sont atteignables, on voit apparaître un domaine de
température où l’énergie de diffusion effective est de 1.47 eV sur la figure 4.9.

Nous n’analyserons donc que le comportement du modèle groupé, présenté
figure 4.10. Cette figure n’affiche que la diffusion du modèle groupé, en fonction
des conditions initiales (V et O dissociés ou sous forme du centre A). Le nombre
de pas a été augmenté jusqu’à 4 000 000 de pas par point, avec toujours 32
simulations.
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Figure 4.9 – Cette figure montre l’évolution de la diffusion de l’oxygène en fonction
de l’inverse de la température. Elle permet de retrouver l’énergie effective de migration.
La divergence des courbes à basse température montre la sensibilité des moyennes à
l’état initial, ce qui montre que les moyennes ne sont pas fiables. Quatre conditions
initiales sont utilisées : les modèles complets et V O groupé, ainsi que la lacune et
l’oxygène séparés ou formant le complexe V O.

Au dessus de 650 K l’énergie effective de migration varie, pour se stabiliser
de 1000 K à 650 K à 1, 47 eV , c’est la phase I. En dessous de 650 K apparaît une
phase notée II avec une énergie effective de migration de 0.92 eV . Cette énergie
correspond à l’énergie de migration d’une lacune de V O à V1NNO. Lorsque la
lacune passe à V1NNO, l’oxygène diffuse du lien de Jahn-Teller, localisé sur le
site de la lacune dans notre KMC à un site premier voisin de la lacune occupé
par un silicium. Cela signifie que la seule diffusion observée est celle de la lacune
au sein du complexe V O, aucune diffusion du complexe n’est observée.

Cette phase provient elle aussi d’un problème de convergence. Bien que la
diffusion de l’oxygène soit identique pour les deux départs possibles (VO ou V
et O dissociés), la figure 4.10 met en évidence une erreur. Il y a de nouveau une
divergence en fonction des conditions initiales, cette fois à propos de la diffusion
de la lacune. Cela signifie que dans le cas du départ groupé, la lacune ne se
sépare jamais de l’oxygène. L’espace des phases n’est donc pas correctement
échantillonné, puisque les configurations où V et O sont séparés n’est jamais
observée.

En comparant les résultats des figures 4.9 et 4.10, la température à laquelle
l’énergie effective de migration devient 0, 92 eV est légèrement plus basse, aux
alentours de 650 K au lieu de 700 K au préalable. Cependant il convient de
noter qu’il a fallu pour cela multiplier par 8 le nombre de pas de calculs et donc
d’autant le temps de calcul. Réussir à traiter avec un KMC des comportements



84 CHAPITRE 4. LE CENTRE VO

Figure 4.10 – Cette figure se concentre sur le modèle regroupé, mais présente en
plus de la diffusion de l’oxygène celle de la lacune. La diffusion de la lacune diverge en
dessous de 800 K en fonction des conditions initiales.

à température ambiante est donc toujours irréalisable. Il va falloir trouver une
autre méthode qui permette de vérifier le comportement à basse température et
que nous pourrons comparer avec les résultats du KMC.

Nous avons dans cette partie simplifié notre modèle KMC, en regroupant
des états dont les mouvements n’avaient pas d’incidence sur la diffusion. Cepen-
dant il apparaît qu’il n’est toujours pas possible de descendre aux températures
proches de l’ambiante. Il va donc falloir trouver une façon de reproduire le com-
portement du système lacune-oxygène dans le silicium pour toutes températures.

4.3 V O, V O2, V On

Nous avons dans la partie précédente étudié la migration de V O. Nous avons
également atteint les limites de la seule simulation KMC, à partir des résultats
de DFT. Nous allons dans cette partie simuler la réaction qui permet à V O de
former des complexes contenant plus d’oxygène (V O2 par exemple).

Afin d’atteindre notre objectif, nous allons appliquer un traitement ana-
lytique au système lacune-oxygène dans le silicium, afin de pouvoir créer un
modèle non plus atomistique mais événementiel. Notre simulation KMC trai-
tera alors V O comme une seule entité et permettra d’atteindre les gammes de
températures expérimentales.
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4.3.1 Traitement analytique
Pour pouvoir simuler la cinétique de formation de V O2, il est nécessaire de

pouvoir traiter la diffusion de l’oxygène et de la lacune à toutes températures.
Nous allons utiliser un KMC événementiel, il faut donc définir les événements
pris en compte. Il ne va y avoir plus que deux événements possibles avec un centre
V O : sa dissociation, ou sa diffusion. On ne traite plus les multiples mouvements
qui mènent à ses événements. Encore une fois, cela va nous permettre de réduire
le nombre d’itérations KMC avant d’obtenir une diffusion de V O.

Il faut pour cela être capable d’obtenir l’énergie effective de migration du
centre V O pour toutes températures. Le problème va alors être abordé analy-
tiquement. Grâce aux résultats précédents il va être possible de contrôler les
résultats analytiques.

Pour obtenir cette énergie, il faut tout d’abord définir certains termes. SoitD
la diffusivité totale d’un système, cette diffusivité est la moyenne de la diffusivité
D(el) de tous les états el d’énergie l du système, pondéré par leur probabilité
d’occupation p(el). Pour rappel, nous avons montré que l’énergie effective de
migration Ẽm peut se calculer ainsi :

Ẽm =
∑
l,m

(
Elf + El→mb

)
∗ p (el→m)−

∑
l

Elf ∗ p(Elf )

Avec p(el→m) la probabilité de passer de l’état l à l’état m, et Elf l’énergie de
l’état l. Elf + El→mb est donc l’énergie totale du mouvement de l à m.

Nous venons d’obtenir la formule permettant de calculer l’énergie de migra-
tion effective d’un système. Nous allons l’appliquer au complexe lacune-oxygène
au sein du silicium. Il faut tout d’abord expliciter l’ensemble des mouvements
possibles. Ces mouvements sont récapitulés dans le schéma 4.11 avec leur énergie
associée.

Le mouvement a), une migration de la lacune entre V O et V1NNO, peut se
produire avec les quatre siliciums premiers voisins de la lacune, et n’entraine
pas de diffusion de l’oxygène.

Le mouvement b), une rotation de l’oxygène au sein du complexe V O, peut
se produire avec les 4 positions voisines de l’oxygène au sein de V O, et n’entraine
pas de migration de l’oxygène.

Le mouvement c), une migration de l’oxygène entre V O et V1NNO, peut se
produire avec les deux liaisons Si-Si les plus proches, entrainant une migration
de l’oxygène.

Le mouvement d), une migration de la lacune entre V1NNO et V2NNO, peut
se produire avec les 3 atomes de silicium voisins qui l’éloignent de l’oxygène.
Ce mouvement ne crée pas de migration de l’oxygène en lui même, mais la
lacune va alors diffuser très rapidement, et provoquer une diffusion d’un oxygène
lorsqu’elle se réassociera avec pour former un centre V O. Il est donc comptabilisé
comme menant à une diffusion de l’oxygène.

Le mouvement e), une migration de l’oxygène entre V1NNO et V2NNO,
concerne la diffusion d’un atome d’oxygène de V1NNO à V2NNO, et peut se
produire avec 3 liaisons Si-Si voisines. Bien qu’il fasse diffuser l’oxygène, son
coût prohibitif (2, 38 + 1, 02 = 3.40 eV ) fait qu’il ne se réalise pas. Il n’est donc
pas pris en compte, ne modifiant pas le résultat.

En plus de ces mouvements, il y a la diffusion de la lacune au sein du silicium,
d’énergie 0, 45 eV , déjà pris en compte avec le mouvement d). Cette migration
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Figure 4.11 – Schéma des différents mouvements possible de la lacune et de l’oxy-
gène au sein du silicium, et leur énergie associée. a) Destruction-création de V O par
migration lacunaire. b) Rotation de l’oxygène au sein de V O. c) Destruction-création
de V O par migration de l’oxygène. d) Migration lacunaire entre V1NNO et V2NNO. e)
Migration de l’oxygène entre V1NNO et V2NNO.

n’a d’effet sur la migration de l’oxygène que lors de la création de V O. Enfin,
il y a la diffusion de l’oxygène interstitiel au sein du silicium, d’une énergie de
2, 38 eV . Ce mouvement est identique au mouvement e), mais réalisé en dehors
de la présence de lacune.

Il faut de plus dénombrer les différents états existants. Pour une position
donnée de l’oxygène, il a un état V O lié qui se forme à partir des deux siliciums
les plus proches de l’oxygène, six positions de la lacune où elle serait première
voisine et n-8 positions où la lacune est deuxième voisine ou plus, n étant le
nombre total d’atome de silicium de la boîte.

Avec les valeurs des mouvements explicitées précédemment, l’énergie de mi-
gration effective Ẽm de V O est donnée par l’équation :

Ẽm =
2(Eb1O + dE1)e−β(Eb1O+dE1)

Zb
+

3(Eb2V + dE1 + dE2)e−β(Eb2V +dE1+dE2)

Zb

+
(n− 8)(Eb3O + dE1 + dE2)e−β(Eb3O+dE1+dE2)

Zb

− 6dE1e−βdE1 + (n− 8)(dE1 + dE2)e−β(dE1+dE2)

2 + 6e−βdE1 + (n− 8)e−β(dE1+dE2)

où Zb = 2e−β(Eb1O+dE1)+3e−β(Eb2V +dE1+dE2)+(n−8)e−β(Eb3O+dE1+dE2), avec
les notations données dans le tableau 4.1 et la figure 4.11 pour Ebi et dEi et
avec n le nombre de sites dans la boîte.

L’énergie effective de migration de l’oxygène, en présence de lacune et en
fonction de la température, est tracée figure 4.12 avec les énergies effectives
obtenues par simulation. Cette courbe reproduit les divers stades observés à la
figure 4.10.
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Figure 4.12 – Tracé de l’énergie de migration effective obtenue analytiquement et
par expérience numérique. Les températures inférieures à 650 K ne correspondent pas
au modèle théorique, mais concernent les simulations dont la moyenne n’est pas fiable.

La première phase, à très haute température, représente la diffusion de l’oxy-
gène interstitiel par lui même. La seconde phase correspond à un abaissement de
l’énergie de migration effective. Ceci signifie que la diffusion de l’oxygène varie
moins en fonction de la température. Dans cette phase l’énergie thermique n’est
pas suffisante pour que Oi diffuse de lui même. La diffusion est alors le résultat
du mécanisme d’anneau et de la diffusion grâce aux lacunes. L’énergie thermique
étant déjà suffisante pour séparer la lacune et l’oxygène, la température a peu
d’impact sur la dissociation. Enfin la troisième phase aux basses température
comporte le mécanisme de halage mis en évidence précédemment.

Aux plus basses températures (en dessous de 650 K), les résultats de la
simulation s’éloignent du modèle analytique. Cependant cet écart était prévu
puisqu’il concerne la partie où le calcul des moyennes n’a pas pu s’effectuer
correctement à cause du nombre de pas requis qui n’est pas atteint. Le modèle
analytique offre une très bonne reproductibilité des résultats expérimentaux, et
permet donc de calculer les énergies aux basses températures.

4.3.2 Formation de V O2

Maintenant qu’il est possible d’étudier la diffusion du complexe V O, nous
allons analyser sa cinétique, ainsi que la formation de V O2. En effet, dans un
cadre pratique, la concentration en oxygène est largement supérieure à celle des
lacunes. Les centres V O vont alors diffuser et rencontrer d’autres oxygènes lors
de leur diffusion. C’est ainsi que se forment les complexes V O2, V O3, etc. Il est
possible d’étudier les différents complexes possibles par simulation KMC.
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Il faut alors prendre en compte des mouvements supplémentaires possibles :
la création de V O2 et plus, par diffusion de la lacune, de l’oxygène. Cependant
ces mouvements n’ont pas été calculés par DFT. Il est donc impossible de savoir
quelles sont les énergies associées. Cependant, la formation de V O n’est limité
que par le temps que met la lacune à rencontrer l’oxygène. En nous plaçant
dans le cadre des réactions limitées par la diffusion[84], nous allons supposer
que lorsque V O rencontre un autre oxygène, V O2 se forme instantanément.

Il est donc possible de réaliser l’étude de la création de V O2. Une fois V O2

créé, il n’est plus possible que les simulations KMC reproduisent de manière
fiable les mouvements de V O2. En effet, les mouvements des migrations de
l’oxygène au sein de V O2 ne sont pas connus, et empêchent donc de pouvoir
créer un modèle KMC complet.

Nous allons simuler la réaction V O + O → V O2 au sein du silicium, qui
est déjà étudiée expérimentalement [59]. Nous avons reproduit une expérience
menée précédemment [62]. Il s’agit de simuler la transition de V O à V O2 lors
de recuit isochrones de 20 minutes par étapes de 10˚C dans du silicium irradié.
La concentration en oxygène est de 9, 6 × 1017 cm−3, et celle des lacunes n’est
connue qu’au travers de la concentration du complexe V O, soit 2, 4× 1016.

Dans ce modèle, nous définissons les mouvements suivants :
— migration de la lacune : 0, 45 eV ;
— migration de l’oxygène : 2, 38 eV ;
— destruction de V O : 1, 80 eV ;
— migration de V O : 1, 47 eV ;
— création de V O2 si V O et O sont premiers voisins.

Seules les espèces V , O, V O et V O2 existent. Nous choisissons de ne pas prendre
en compte ni V2 ni O2 puisque leur concentration expérimentale n’est pas
connue. Avec des mouvements simplifiés, nous obtenons un KMC événemen-
tiel qui permet de réduire le nombre de pas de calculs requis pour faire diffuser
l’oxygène. Il est ainsi possible de simuler 20 minutes de recuit dès 300 K.

L’objectif est de reproduire la cinétique de transition entre les deux défauts
V O et V O2 dans un cas simple, sans autre élément pouvant créer des défauts
ou des interactions supplémentaires. Les temps de chauffe et de refroidissement
des échantillons sont négligés.

La figure 4.13 présente à la fois les résultats expérimentaux et les résultats des
simulations. La température de transition de la simulation correspond à celle de
l’expérience, à 20 K près. La différence notable est que le ratio de conversion de
V O à V O2 est de 0,46 expérimentalement [59] alors que la simulation produit un
ratio de 1. En effet dans la simulation il n’y a aucun défaut autre que l’oxygène.
V O ne peut donc que devenir V O2, car il n’y a qu’une lacune par boîte et ne
peut donc pas former des complexes à base de V2.

Le KMC nous fournit la bonne température de transition et apporte donc
la preuve que le mouvement de halage est bien présent dans la diffusion de V O.
Cependant, l’absence d’autres défauts ne permet pas de conclure sur les taux de
transition d’un espèce à l’autre. Il faudrait rajouter des défauts inconnus, qui
agiraient comme des puits à lacunes. De cette façon, il serait possible de déduire
du taux de transformation de V O à V O2 une approximation de la concentration
de sites capables de piéger une lacune. Cependant, réaliser cette étude serait très
coûteuse en temps de calculs puisqu’il faudrait faire varier cette concentration et
réaliser de nombreuses simulations pour chaque valeur. D’autres techniques sont
requises pour pouvoir étudier rapidement et à moindre coûts cette concentration.
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Figure 4.13 – Tracé de la transition entre V O et V O2 lors de recuits isochrones.

Un autre objectif est de pouvoir étudier les défauts d’ordre supérieur tels que
V O3 ou V O4. Pour étudier ces défauts avec un KMC, l’ensemble du paysage
énergétique est requis. Or il est difficile de calculer toutes les barrières énergé-
tiques et toutes les configurations. Ces calculs nécessitent d’explorer un grand
nombre de configurations différentes par DFT et sont donc coûteuses en temps
de calcul. C’est pourquoi nous ne pouvons pas étudier ces défauts là avec le
KMC.

Notre étude est donc limité par les ressources requises par le KMC. L’impor-
tant nombre de mouvements possibles ainsi que la nécessité de tous les connaître
pour pouvoir créer un modèle KMC rend l’exploration des défauts avec plus
d’une lacune difficile avec les outils actuels.

Cependant ce chapitre a permis de mettre en avant un nouveau mécanisme,
celui du halage de l’oxygène par une lacune dans le silicium. Nous avons pu
dans un premier temps montrer son existence dans les plages de températures
d’utilisation du silicium. En nous basant sur les résultats KMC, nous avons pu
construire un modèle analytique qui permet d’obtenir les énergies effectives de
migrations en fonction de la température. Il est donc possible d’étudier non plus
le mouvement des atomes, mais le comportement d’un complexe en réalisant des
KMC événementiels.

Maintenant que nous avons pu identifier l’impact de la température sur
l’énergie effective de migration des complexes, nous allons étudier l’impact du
réseau et des interactions à longue distance.
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Chapitre 5

Affinité, attraction et
barrières

Les défauts n’interagissent pas seulement quand ils sont localisés sur un
même site. Nous avons vu précédemment que l’oxygène était stabilisé par la
lacune quand ils était premiers voisins par exemple. Certains défauts sont sta-
bilisés quand ils sont à une certaine distance les uns des autres, ce qui va avoir
une influence sur la diffusion des défauts.

Cette distance d’interaction à laquelle deux défaut se stabilisent est appe-
lée rayon de capture. Le rayons de capture des divers défauts va ainsi avoir
une influence sur les concentrations des complexes qui se forment. Les défauts
avec le rayon de capture le plus grand devraient attirer plus de défauts migra-
toires et ainsi former plus de complexes. Ce comportement a déjà été identifié
expérimentalement[36]. Cet article mesure le rayon de capture de l’oxygène in-
terstitiel et du carbone substitutionnel par rapport à la migration du carbone
interstitiel au sein du silicium.

Nous allons ensuite voir que le rayon de capture n’explique pas tout. Une
expérience[59] a mis en avant la différence d’attraction entre les lacunes et le
plomb ou l’étain au sein du silicium. Cet écart ne s’explique pas par les seuls
rayons de capture. Nous allons également étudier l’influence des énergies de
migration lorsque les défauts migrants sont au sein du rayon de capture d’autres
défauts.

Une fois ces deux paramètres identifiés, nous allons déterminer les paramètres
influant sur le comportement des différents défauts, lors de la création, la dif-
fusion et la séparation des complexes. L’objectif est de pouvoir construire un
modèle simple qui puisse reproduire la physique des complexes avec le minimum
de paramètres empiriques.

5.1 Le rayon de capture : CiOi et CiCs

Le rayon de capture d’un élément rapporte la distance à laquelle va se créer
une attraction entre deux défauts. Ainsi, si deux défauts sont stabilisés quand
ils sont seconds voisins ou moins, c’est à dire que l’énergie du système décroît,
leur rayon de capture est de deux voisins. Ainsi, si l’on imagine le paysage
énergétique, il va se créer un entonnoir autour d’un défaut qui va tendre à
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attirer les défauts migrants avec lesquels il a une affinité, c’est à dire qu’ils
peuvent former un complexe stable. Le rayon de capture représente le rayon de
cet entonnoir.

Nous allons montrer que la profondeur de l’entonnoir est fixée par l’énergie de
liaison entre deux défauts, et que cette valeur n’a que peu d’effet sur l’attractivité
d’un défaut. Nos simulations montrent que le rayon de capture est dépendant
du nombre de sites voisins d’un défaut qui stabilisent les défauts migrants. Nous
allons pour cela étudier le comportement de deux complexes qui attirent le même
défaut migrant.

5.1.1 Le cas du carbone interstitiel

Un exemple bien connu est la diffusion du défaut Ci, le carbone intersti-
tiel. Lorsqu’il diffuse dans le silicium, il peut former de nombreux défauts. Mais
deux sont facilement identifiables : il s’agit de CiOi et de CiCs[23, 53]. Ces
défauts sont stables 20 min à 350 K. Ils peuvent donc être facilement étudiés
et résultent d’une réaction simple. Lors de l’irradiation, des paires de Frenkel
sont créées. Les lacunes n’intervenant pas, nous allons les négliger. Le silicium
interstitiel (Sii) est une espèce qui diffuse très rapidement, et ce même à tem-
pérature ambiante[11]. Les Sii qui diffusent vont alors rencontrer des carbones
substitutionnels (Cs). Le silicium va alors prendre la place du Cs et ainsi former
des Ci. Cette dernière est également une espèce qui diffuse rapidement. Lors
de la diffusion, elle rencontrera deux défauts : de l’oxygène ou des carbones
substitutionnels. C’est ainsi que les défauts CiOi et CiCs se forment.

CiOi et CiCs sont des défauts très similaires. Formés par la diffusion du
même interstitiel : Ci. Leur énergie de liaison est également très proche : 1.29 eV
pour CiOi et 1.28 eV pour CiCs[15]. Les différentes proportions de CiOi et CiCs
formées vont dépendre des probabilités de rencontre des deux espèces. Cette
probabilité dépend de deux facteurs : les concentrations en piège, et le rayon de
capture de ces pièges.

Pour mettre en évidence l’importance du rayon de capture, nous avons simulé
la diffusion d’un Ci dans une boîte de 8000 siliciums, en présence d’un Cs et
d’un Oi. Pour simuler le rayon de capture, le défaut migrant (Ci) est stabilisé à
partir d’une certaine distance des défauts fixes. Ces configuration sont rendues
plus stables par l’ajout d’une énergie de liaison El 1NN . Nous avons réalisé cette
expérience dans 4 cas :

— Ci est stabilisé en premier voisin de Cs et Oi (1) ;
— Ci est stabilisé en premier voisin de Cs (2) ;
— Ci est stabilisé en premier voisin de Oi (3) ;
— Ci n’est pas stabilisé en premier voisin de Cs et Oi (4).

Le paysage complet n’est pas connu, l’énergie de liaison au premier voisin choisie
est El/2, où El est l’énergie de liaison du complexe. Faire varier cette énergie
de Eb/4 à 3 × Eb/4 n’entraîne pas de modification des résultats. En effet, une
stabilisation supérieure à l’énergie thermique suffit attirer le défaut migrant et
à l’empêcher de sortir de l’attraction du défaut fixe. 200 simulations ont été
faites pour chaque cas, avec une répartition initiale aléatoire des défauts. La
simulation s’arrête lorsque le Ci a formé un complexe. Les simulations ont été
réalisées à 300 K.

Le tableau 5.1 présente les concentrations relatives respectives des différents
complexes formés, dans les quatre cas évoqués ci-dessus. Dans le cas (1), Cs et
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Cas [CiCs] [CiOi]
1 0.41 0.59
2 0.57 0.43
3 0.22 0.78
4 0.39 0.61

Table 5.1 – Ce tableau présente les concentrations relatives des deux complexes
formés après diffusion de Ci en présence de Cs et de Oi, en fonction de la stabilisation
énergétique aux premiers voisins.

Oi ont un rayon de capture de 1 : il y a une stabilisation entre les défauts aux
premiers voisins. Dans le cas (4), les deux espèces ont un rayon de capture nul :
les défauts ne sont stabilisés que lorsqu’il sont sur le même site. Dans les cas (2)
et (3) les rayons de captures sont soit 1 soit 0.

Comme l’on s’y attend dans les cas (2) et (3), le défaut avec le plus grand
rayon de capture forme le plus de complexes. L’espèce avec le plus grand rayon
de capture attire donc plus de Ci. On peut cependant observer que la situation
n’est pas symétrique entre les cas (2) et (3). Inverser les rayons de capture
n’a pas inversé les concentrations : [CiCs]=0.57 avec un rayon de capture de 1
(cas 2), [CiOi]=0,78 avec le même rayon de capture de 1 (cas 3). Même dans
les cas (1) et (4) où les rayons de capture sont identiques, à un voisin et nul
respectivement, les concentrations de [CiOi] sont plus élevées. Il y a donc un
autre élément que la distance de stabilisation qui a un impact.

La seule différence entre les deux défaut Oi et Ci est leur environnement.
Les environnements de l’oxygène interstitiel et du carbone substitutionnel sont
présentées figure 5.1. L’oxygène étant fixé entre deux sites, le complexe se forme
si le carbone se trouve sur l’un de ces deux sites. L’oxygène a six premiers voisins.
Le Cs remplace un atome de silicium, le complexe CiCs se forme seulement si
Ci se situe sur le même site. Cs n’a que quatre voisins.

Ainsi on voit que le rayon de capture ne doit pas être exprimé en tant que
distance à partir de laquelle le complexe va se former, mais plutôt en fonction
du nombre de sites possibles à partir desquels le complexe va se former. Ceci
va permettre de prendre en compte les différences d’environnements observables
sur les complexes possibles.

Silicium

Oxygène

1
1

1

1
1 1

0

0 0

1 1
1

1

2
2

2

Carbone substitutionel

Figure 5.1 – Configuration de deux défauts au sein du silicium. Gauche : oxygène
interstitiel, lié à 2 atomes de silicium et possédant 6 premiers voisins. Droite : carbone
substitutionnel, remplace un silicium et possède 4 premiers voisins.
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5.1.2 Effet de la concentration
Il reste à vérifier si les probabilités de former l’un ou l’autre des complexes

dépend bien des concentrations initiales des défauts. Pour cela nous allons nous
rapprocher des conditions expérimentales. Les concentrations expérimentales
sont de l’ordre de 9 × 1017 cm−3 pour l’oxygène et de 2 × 1017 cm−3 pour
le carbone substitutionnel [89]. La concentration d’interstitiels est de l’ordre
de 6 × 1016 cm−3. Nous allons faire varier les concentrations d’oxygène et de
carbone substitutionnel tout en conservant les ordres de grandeur expérimen-
taux. La boîte est la même que précédemment, la concentration en oxygène
varie de 0 à 1018 cm−3 pour une concentration en carbone substitutionnel de
2, 4 × 1017 cm−3. Ainsi les simulations utilisent une boîte de 830 595 siliciums
avec de 0 à 16 oxygènes interstitiels et 5 carbones interstitiels pour un carbone
substitutionnel. La simulation s’arrête dès que le complexe est formé.

La figure 5.2 présente les résultats des simulations pour différentes concen-
trations à 350 K. Chaque point a été calculé avec 200 simulations. Les courbes
théoriques sont obtenues en supposant un taux de formation des défauts :

∂[CiCs]

∂t
= RCs ×DCi × [Cs][Ci]

∂[CiOi]

∂t
= ROi ×DCi × [Oi][Ci]

∂[Ci]

∂t
= −RCs ×DCi × [Cs]−ROi ×DCi × [Oi]

où Ri est le rayon de capture de l’espèce i, présente dans une concentration [i]
et avec une vitesse de diffusion Di. Au vu des concentrations de Cs et de Oi par
rapport à celles de Ci, nous les approximons par des constantes en fonction du
temps. En intégrant ces équations on obtient alors :∫
∂[CiCs]

∂t
dt =

∫
RCs×DCi×[Cs][Ci]dt = RCs×DCi×[Cs]

∫
[Ci]dt = [CiCs]t→∞

[CiOi]t→∞ = ROi ×DCi × [Oi]

∫
[Ci]dt

[Ci]t=0 = (RCs ×DCi × [Cs] +ROi ×DCi × [Oi])

∫
[Ci]dt

or [Ci]t=0 = [CiOi]t→∞ + [CiCs]t→∞ d’après la loi de conservation. On obtient
alors des concentrations finales :

[CiCs]t→∞ =
RCs [Cs]

RCs [Cs] +ROi [Oi]
et [CiOi]t→∞ =

ROi [Oi]

RCs [Cs] +ROi [Oi]

Les figures 5.2 présentent l’évolution des concentrations de CiOi et de CiCs
en fonction de la température. La figure a) est réalisée sans interaction aux
premiers voisins entre l’oxygène et le carbone interstitiel, la figure b) avec cette
interaction qui stabilise Ci. Les rayons de capture sont donc différents et on a
pour a) ROi = 2 et pour b) ROi = 6. RCs = 4 pour les deux cas, puisqu’on
étudie seulement l’interaction carbone-oxygène. On observe une très bonne re-
production des résultats expérimentaux avec la théorie exposée ci-dessus. Les
barres d’erreur ont un intervalle de confiance de 95%.
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Figure 5.2 – Tracé des proportions de CiOi et CiCs formés après diffusion de Ci, en
fonction de la concentration en oxygène, dans le cas a) d’un oxygène sans attraction
au premier voisin et b) avec cette attraction.
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Le rayon de capture est donc déterminant pour la cinétique, puisqu’il va
déterminer l’évolution des concentrations au cours du temps. C’est aussi un élé-
ment clé du résultat thermodynamique, puisqu’il contribue à fixer les concen-
trations une fois l’équilibre atteint.

Lorsque la simulation est lancée pour de telles concentrations, le temps
moyen de simulation est de 1 heure pour N = 200 simulations lancées sur
16 cœurs. L’ordre de grandeur du temps de calculs est donc de la journée pour
obtenir de telles courbes. Il devient dès lors difficile de réduire les barres d’erreur
pour de telles concentrations car elles sont proportionnelles à 1√

N
. Il est de plus

à noter que l’oxygène est un défaut présent en forte concentration. Observer des
défauts plus complexes et faisant intervenir des concentrations plus faibles va
être impossible à réaliser par KMC.

Ces simulations ont mis en évidence plusieurs phénomènes. Premièrement
l’importance du rayon de capture a été mis en avant. Nous avons ensuite montré
que ce rayon devait s’écrire non pas en terme de distance, mais de nombre de
sites à partir desquels un défaut peut se former. Enfin, nous avons montré qu’il
est possible de prédire les différentes concentrations des défauts avec une loi
analytique. Celle-ci requiert les concentrations des différentes espèces présentes
ainsi que la connaissance des rayons de capture. Elle se limite cependant à
l’étude du rayon de capture et de la micro-structure du défaut, dans le cas d’un
seul défaut migrateur.

5.2 Les barrières lointaines : SnV et PbV

Les deux défauts précédemment observés ont des micro-structures diffé-
rentes. Dans le cas de micro-structures semblables, on peut également obser-
ver des écarts entre les différents complexes formés qui ne s’expliquent pas par
les différences de concentration. Ceci peut provenir, comme expliqué précédem-
ment, du rayon de capture. Selon la distance à partir de laquelle les défauts sont
stabilisés, deux défauts peuvent être plus ou moins attractifs. L’objectif de cette
section est de mettre en avant l’existence d’autres paramètres possibles et de
déterminer lesquels sont important dans l’attractivité des espèces.

Une expérience récente [59] constitue une preuve que ces autres paramètres
existent. En effet, deux défauts sont étudiés dans cet article. Le premier est
l’étain et le second le plomb, les deux dans le silicium irradié. Les deux défauts
sont comparables : ils occupent tous deux un site substitutionnel, et sont iso-
valents au silicium. La seule différence entre ces deux défauts est leur rayon
atomique. Les deux défauts ont un rayon atomique supérieur à celui du sili-
cium, celui du plomb étant le plus élevé. Ils devraient donc piéger une lacune,
car cela compenserait le volume supplémentaire qu’ils induisent. Il est attendu
que le plomb, plus gros, crée une plus forte distorsion du réseau. Ainsi, pour
une lacune, le plomb devrait être plus attractif et posséder un rayon de capture
supérieur à celui de l’étain.

5.2.1 Cas de l’étain

La figure 5.3 présente les coefficients d’absorption de divers complexes au
sein du silicium lors de recuits isochrones de 20 min. Nous allons nous concen-
trer sur le complexe étain-lacune. Le comportement de l’étain est conforme aux
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prévision. L’étain, présent à haute concentration, piège la lacune lors de l’irra-
diation (à 80˚C). À plus haute température (200˚C) l’étain ne stabilise plus
assez la lacune et le complexe SnV se dissocie. Les lacunes libérées diffusent de
nouveau et se retrouvent piégées par l’oxygène, créant le complexe V O.

Le comportement du plomb est différent dans cette expérience. Dans l’échan-
tillon avec plomb, la concentration en V O est trois fois supérieure à celle de
l’échantillon avec étain après irradiation. De plus il n’y a pas de libération de
lacunes à plus haute température. Afin de comprendre ce phénomène des cal-
culs ab-initio ont été réalisés pour quantifier les interactions entre Sn, Pb et
V . Les résultats sont présentés dans le tableau 5.2. Nous allons d’abord étudier
le complexe SnV pour comprendre son comportement et par la suite observer
celui de PbV afin de trouver les éléments déterminants le rayon de capture.

Les résultats des calculs ab initio sont semblables aux résultats expérimen-
taux : le plomb attire plus fortement la lacune (l’énergie de liaison est plus
élevée) et possède un rayon de capture équivalent : au quatrième voisin. À par-
tir de l’énergie de liaison de SnV et de PbV , on peut calculer la température de
dissociation pour des recuits de 20 minutes. Il faut pour cela calculer les temps
moyens de séparation de ces espèces.

En utilisant les notations suivantes :
— < tsortie x,y > temps moyen du groupement d’états x et y ;
— tx temps de sortie de l’état x ;
— Px→y probabilité de transition de l’état x vers l’état y.

Figure 5.3 – Tracé des coefficients d’absorption pour divers défauts au sein du
silicium, lors de recuits isochrones. Données extraites de C. A. Londos et al. J. Appl.
Phys. 114, 113504 (2013)[59].
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Config. V X (1) V2NNX (2) V3NNX (3) V4NNX (4) V∞X (∞)
Sn 0 0.82 1.03 1.13 1.17
Pb 0 0.92 1.19 1.32 1.37

Barrières Ebarrière1↔ 2 Ebarrière
Sn 0.14 0.45
Pb 0.07 0.45

Table 5.2 – Ce tableau présente les énergies associées aux différentes configurations
des défauts SnV et PbV . V1NN −X n’existe pas car ce n’est pas une structure stable.
La structure V1NN − X relaxe en V X sans barrière intermédiaire. Le numéro entre
parenthèse indique sous quel nombre sera représenté l’état dans le développement
mathématique à suivre. L’énergie de barrière entre 1 et 2 a été obtenue par DFT, les
autres sont celle de migration de la lacune expérimentale.

Le temps moyen correspondant au groupement des états 1 et 2 est obtenu
par la formule suivante :

< tsortie 1,2 > =

∞∑
n=1

n× (t1 + t2)× P2→3 × (1− P2→3)n−1

=
t1 + t2
P2→3

Le temps de sortie de 1 et 2 est le temps nécessaire pour effectuer n mouvements
pondéré par la probabilité d’accéder à l’état 3. Le temps de sortie de l’état 1
est :

t1 =
1

ν0 × e−β(Eb1+∆E1)
× 1

6

avec ν0 la fréquence d’essai, soit celle de vibration de l’atome (1013Hz), β =
(kBT )−1, Ebi l’énergie de barrière entre l’état i et i+1 et ∆Ei la différence
d’énergie entre l’état i et i + 1. Il y a 6 mouvements différents qui mènent à
l’état 2, c’est pourquoi le temps d’un mouvement est divisé par 6. Ces notations
sont conservées dans la suite de l’analyse.

En tenant compte de la structure du silicium et de la position des défauts,
il est possible de mesurer les temps de sortie de chaque état. Le temps de sortie
d’un état est 1/(ν0Z), Z étant la fonction de partition de l’état. Pour l’état 2
il y a un mouvement vers l’état 1 d’énergie Eb1 et trois mouvements d’énergie
Eb2 + ∆E2 vers l’état 3. Pour l’état 3, le réseau diamant rend le calcul un
peu plus compliqué. La moitié des sites a un mouvement vers l’état 2 et trois
mouvements vers l’état 4, l’autre moitié a deux mouvements vers chaque état
voisin. Pour l’état 4, 4 sites sur 7 ont un mouvement vers l’état 3, et trois vers
l’état 5, et 3/7 sites ont deux mouvements vers chaque état voisin.



5.2. LES BARRIÈRES LOINTAINES : SNV ET PBV 99

On obtient les équations suivantes :

t2 =
1

ν0 × (e−β×Eb1 + 3× e−β(Eb2+∆E2))

P2→3 =
3× e−β(Eb2+∆E2)

e−β×Eb1 + 3× e−β(Eb2+∆E2)

< tsortie 1,2,3 > =
< tsortie 1,2 > +t3

P3→4

t3 =
0, 5

ν0 × (e−β×Eb2 + 3× e−β(Eb3+∆E3))

+
0, 5

ν0 × (2× e−β×Eb2 + 2× e−β(Eb3+∆E3))

P3→4 =
0, 5× 3× e−β(Eb3+∆E3)

e−β×Eb2 + 3× e−β(Eb3+∆E3)

+
0, 5× 2× e−β(Eb3+∆E3)

2× e−β×Eb2 + 2× e−β(Eb3+∆E3)

< tsortie 1,2,3,4 > =
< tsortie 1,2,3 > +t4

P4→∞

t4 =
4/7

ν0 × (e−β×Eb3 + 3× e−β(Eb4+∆E4))

+
3/7

ν0 × (2× e−β×Eb3 + 2× e−β(Eb4+∆E4))

P4→∞ =
4/7× 3× e−β(Eb4+∆E4)

e−β×Eb3 + 3× e−β(Eb4+∆E4)

+
3/7× 2× e−β(Eb4+∆E4)

2× e−β×Eb3 + 2× e−β(Eb4+∆E4)

L’ensemble de ces formules permet donc de calculer le temps moyen de sortie
de la lacune de la zone d’attraction d’un complexe SnV ou PbV . Les résultats
présentés figure 5.4 présentent le comportement du complexe en fonction de la
température, calculé avec le modèle ci-dessus. Les probabilités de mouvements,
ainsi que l’énergie effective de migration se lisent sur l’échelle de gauche. Le
temps moyen de sortie se lit à droite. Plusieurs phénomènes sont remarquables.

Tout d’abord, le temps de dissociation doit être de l’ordre du millier de
secondes pour que le complexe se dissocie lors de recuits de 20 min. Pour un
temps de recuit de 20 min, la température de dissociation calculée est située
aux environs de 470 K, soit 200 ˚C. Cette valeur correspond à celle trouvée
par l’expérience où la dissociation se produit entre 180 ˚C et 220 ˚C[59]. Bien
que cette analyse permette de calculer vers quelle température le complexe va
se dissocier, elle ne prend pas en compte le comportement de la lacune après
dissociation. En effet la lacune, une fois libérée par l’étain, va diffuser très ra-
pidement. Elle va alors se retrouver piégée dans un complexe qui peut être de
nouveau SnV , ou bien un autre comme V O.

Une fois le temps moyen nécessaire à la dissociation calculé, il est possible
d’en extraire une énergie effective de dissociation Eeff . Ainsi, un piège qui attire
les lacunes comme l’étain et qui se dissocie avec une énergie Eeff aura le même
comportement. Il est donc possible de regrouper les états intermédiaires (1, 2,
3 et 4) afin de réaliser des calculs KMC plus rapides. Cette énergie varie de
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1, 05 eV à 300 K à 0, 95 eV à 700 K. Il faut fixer comme valeur celle où la
dissociation a lieu. On s’assure ainsi que la dissociation s’effectue à la bonne
température. Aux températures plus faibles ou plus élevées, l’écart relatif sera
négligeable. Il est également possible de réaliser une régression linéaire de cette
énergie effective en fonction de la température.

Cette dernière solution n’apporte cependant qu’un gain de précision réduit.
En effet à basse température le temps de sortie sera infiniment long et ce peu
importe la valeur exacte de Eeff . À contrario, à haute température, le temps
de sortie sera presque instantané. Ainsi c’est seulement à proximité de la tem-
pérature de dissociation qu’il est important d’être précis sur cette valeur. Aux
températures proches de la dissociation (±50K), la variation est inférieure à
1% et peut donc être considérée constante. C’est pourquoi l’énergie effective de
liaison de l’étain choisie est de 1, 03eV , à laquelle s’ajoute l’énergie de migration
de la lacune de 0, 45eV pour une énergie totale de dissociation de 1, 48eV .

Maintenant que les différents facteurs à prendre en compte pour la dissocia-
tion de SnV ont été étudiés, les clés de l’association de SnV vont être analysées.
La figure 5.4 présente également les probabilités de transition des états 3 et 4.
Les lacunes sont crées par irradiation. La lacune diffuse très rapidement grâce
à sa faible énergie de diffusion de 0, 45eV . Deux cas sont alors possibles : l’irra-
diation est réalisée à très basse température, ou aux environs de la température
ambiante. Dans le premier cas les probabilités P3→4 et P4→∞, qui représentent
les probabilité de sortir du rayon de capture de Sn, sont très basses. Elles sont
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Figure 5.4 – Tracé des calculs analytiques sur le comportement de SnV . L’échelle
de gauche représente les probabilités de transfert des états 3 vers 4 et 4 vers ∞, ainsi
que l’énergie équivalente nécessaire pour sortir du puits en fonction de la température.
Celle de droite montre le temps moyen requis pour qu’un complexe SnV se dissocie
lors de recuits en fonction de la température.
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Figure 5.5 – Concentration de SnV , V O et V O2 en fonction de la température lors
de recuits successifs.

inférieures à 2×10−4 en dessous de 50K par exemple. Ainsi le rayon de capture
s’étant jusqu’au 4ème voisin. À partir de la température ambiante et au dessus,
ces probabilités de sortie vont augmenter. Ainsi à partir de 300K, une lacune au
quatrième voisin aura une chance sur quatre de sortir du volume d’attraction
de Sn.

L’étude analytique confirme le comportement expérimental de SnV . Il est
également possible d’utiliser le paysage énergétique du tableau 5.2 pour réaliser
une simulation KMC. Les états V O et V1NNO sont regroupés, ainsi que les états
SnV , Sn2NNV et Sn3NNV afin de pouvoir simuler des recuits de 20 minutes. Le
graphique 5.5 présente la simulation de recuits isochrone de 20 minutes de sili-
cium irradié, contenant de l’oxygène et de l’étain. Les conditions de simulations
sont similaires à celles de l’expérience afin de pouvoir comparer nos résultats
avec l’expérience[59]. La simulation reproduit le comportement de SnV , V O et
V O2, à l’exception de la concentration totale de lacune. En effet dans la simula-
tion celle-ci est conservée, alors que dans l’expérience une certaine quantité de
lacunes disparaît à chaque transition. Ceci provient très probablement de divers
défauts qui ne sont pas pris en compte dans ces simulations.

5.2.2 Cas du plomb

Le comportement du complexe SnV est très bien reproduit par les différentes
simulations et analyses effectuée précédemment. Les mêmes méthodes vont être
utilisées pour analyser le comportement de PbV . La structure du défaut est
identique à celle de SnV , les formules sont donc exactement les mêmes. La
figure 5.6 montre le résultat de ces calculs. La seule différence notable avec
l’étain (figure 5.4) est la température de séparation de PbV . En effet, l’énergie
de liaison étant plus élevée, il est logique que la température de dissociation
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soit plus élevée également. De même, le rayon de capture du plomb s’étend
également au quatrième voisin. Les deux défauts forment les mêmes complexes
et devraient avoir ainsi le même comportement.

Afin de confirmer cette tendance, une simulation KMC est réalisée dans les
mêmes conditions que précédemment, avec les regroupements des états V O/V1NNO
et PbV / Pb2NNV /Pb3NNV . On simule le recuit du silicium irradié, en présence
d’oxygène et de plomb. Les recuits isochrones de 20 minutes permettent toujours
de comparer les expériences aux résultats expérimentaux[59]. Les concentrations
obtenues sont présentées figure 5.7 avec les résultats expérimentaux. Deux résul-
tats sont présentés : un premier recuit avec seulement du plomb (1×1018cm−3)
et de l’oxygène(2, 1× 1017cm−3), et un second avec du plomb et de l’étain.

En comparant les résultats 5.7 a) avec les données expérimentales 5.3[59], il
apparaît clairement que le comportement simulé de PbV n’est pas correct. En
présence de plomb seul, les lacunes devraient créer PbV et se libérer à partir de
520 K soit 250 ˚C. Cette libération de lacunes devrait être associée, comme dans
le cas de l’étain, à une augmentation remarquable de la concentration en V O.
Cependant aucune hausse semblable n’est observable. Il y a deux interprétations
possibles :

— PbV se dissocie à plus haute température et on ne peut donc pas observer
cette hausse ;

— PbV ne se forme pas.
La seconde simulation permet de trancher entre ces deux hypothèses. La figure
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Figure 5.6 – Tracé des calculs analytiques sur le comportement de PbV . L’échelle
de gauche représente les probabilités de transfert des états 3 vers 4 et 4 vers ∞, ainsi
que l’énergie équivalente nécessaire pour sortir du puits en fonction de la température.
Celle de droite montre le temps moyen requis pour qu’un complexe PbV se dissocie
lors de recuits en fonction de la température.
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Figure 5.7 – a) Concentrations simulées de PbV , V O et V O2 en fonction de la
température lors de recuits successifs. b) Concentrations simulées de SnV , PbV , V O
et V O2 en fonction de la température lors de recuits successifs. c) Concentrations
expérimentales de V O et V O2 en fonction de la température lors de recuits successifs
pour divers défauts[59].

5.7 b) montre la dissociation de SnV à 470K. Cette dissociation s’ensuit d’une
hausse considérable de PbV dans la simulation. Cependant dans l’expérience
c’est la concentration de V O qui connaît un rebond semblable. On peut en
déduire que dans l’expérience PbV ne se forme pas. S’il se formait, le rebond de
V O observé expérimentalement à 470 K serait bien plus réduit qu’observé dans
les simulations.
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Figure 5.8 – Probabilité qu’une lacune forme un complexe SnV ou PbV dans diffé-
rents cas.

5.2.3 Énergies de migration et rayon de capture

Il reste à déterminer pourquoi le complexe PbV ne se forme pas. Diverses
valeurs vont être modifiées par rapport à la simulation précédente afin de pouvoir
identifier les valeurs clés de la formation de SnV et PbV . Trois paramètres vont
être analysés dans cette partie :

— l’énergie de liaison ;
— la barrière de formation du défaut ;
— les barrières de migration de la lacune au bord du rayon de capture.
Afin de pouvoir analyser ces paramètres, nous avons simulé par KMC la

diffusion d’une lacune dans le silicium en présence de plomb et d’étain lors
de recuits de 20 minutes. La boîte contient 512 000 sites, une lacune, deux
atomes d’étain et dix atomes de plomb. Ces concentrations sont proches de celles
utilisées expérimentalement [59]. Les moyennes sont obtenues sur un échantillon
de 200 simulations à 350 K, la température de l’irradiation.

En étudiant d’abord le cas standard (situation 1 figure 5.8), il ressort que
l’attractivité des deux espèces est très similaire. Ceci était attendu puisque les
paysages énergétiques sont très semblables. Ainsi la répartition des complexes
formés ne dépend que des concentrations respectives des deux espèces. Le ratio
théorique de 1 :5 est reproduit par la simulation, c’est donc une confirmation
supplémentaire pour ce modèle.

Afin de pouvoir observer l’influence de l’énergie de liaison, nous avons choisi
d’inverser cette valeur pour SnV et PbV tout en conservant leur paysage respec-
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3NN
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0,05eV0,45eV

0,55eV + 0,05eV

Figure 5.9 – Schémas montrant l’impact de la hausse à 0, 55 eV de la barrière de
migration de la lacune de l’état Sn4NN à Sn3NN .

tifs. L’énergie de liaison de SnV devient donc 1, 37 eV et celle de PbV 1.17 eV .
Aucun changement n’est observé dans ce cas (situation 2 figure 5.8) par rapport
au cas standard, nous en déduisons donc que l’énergie de liaison n’a aucun lien
avec l’attractivité. Il reste maintenant à différencier l’ensemble des énergies qui
décrivent l’approche de la lacune des impuretés fixes comme Sn et Pb.

Nous allons commencer l’étude de ce paysage énergétique par la barrière la
plus proche de l’énergie de liaison. Cette barrière correspond à une migration de
la lacune de second voisin au complexe SnV ou PbV . Le fait qu’une des deux
configurations de base de cette barrière soit connue (celle de l’état lié), ainsi que
la proximité des défauts, ce qui permet une boîte de simulation réduite, fait de
cette barrière la plus simple à calculer. C’est pourquoi nous commençons par
celle-ci. Afin d’étudier l’effet de cette barrière, les deux barrières de formations
sont inversées par rapport au paysage standard, tout en conservant le reste du
paysage. Dans ce cas (situation 3 figure 5.8) les résultats sont encore égaux à
ceux du cas standard. Ainsi ni l’énergie de liaison ni la barrière de formation
n’ont d’influence sur l’attractivité.

Il ne reste comme facteur que les barrières lointaines. Ainsi nous allons
d’abord abaisser les barrières d’approche de la lacune vers l’étain, puis aug-
menter celles d’approche du plomb. Comme précédemment, une seule valeur
sera changée par expérience, le reste du paysage n’est pas modifié.

Le cas 4 présente la baisse à 0, 35eV au lieu de 0, 45eV de la barrière permet-
tant de passer de quatrième voisin de Sn à troisième. Bien que la proportion
de SnV formé soit légèrement supérieur au cas standard, cette modification
n’est pas significative au vu de l’erreur de mesure. Le cas 5 présente la baisse
à 0, 35eV au lieu de 0, 45eV de la barrière permettant de passer de cinquième
voisin de Sn à quatrième voisin. La concentration finale de SnV formée est plus
haute encore dans ce cas, cependant l’écart reste maigre par rapport à l’erreur
de mesure. Le fait que le cas 4 ne modifie que peu la répartition des lacunes est
compréhensible : cette barrière n’agit que dans le domaine d’attraction de Sn.
Ainsi les lacunes qui sont préférentiellement attirées par cette barrière sont déjà
dans la zone d’attraction de Sn et vont de toute façon très probablement finir
par former SnV .

Le cas 6 présente la hausse à 0, 55eV au lieu de 0, 45eV de la barrière per-
mettant de passer de quatrième voisin de Pb à troisième. Ce changement est
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schématisé dans la figure 5.9. La proportion de Sn formée est cette fois significa-
tivement plus haute que celle du cas standard. Pourtant, de façon identique au
cas 4, cette barrière se trouve dans la zone d’attractivité du plomb. La différence
cependant est que cette hausse de 0, 10eV est très importante par rapport au
paysage environnant. En effet, la lacune n’est stabilisée que de 0, 05eV , il lui est
donc plus coûteux de continuer à progresser vers Pb que de ressortir. Cette dif-
férence reste comparable à l’énergie thermique (0, 025eV à 300K) et c’est pour
cela que la différence n’est pas plus marquée.

Le cas 7 présente la hausse à 0, 55eV au lieu de 0, 45eV de la barrière per-
mettant de passer de cinquième voisin de Pb à quatrième. On observe ici une
inversion des proportions créées : il se forme bien plus de SnV que de PbV
malgré l’important écart de concentrations en faveur de PbV . Ceci provient du
fait que les lacunes sont repoussées des atomes de plomb avant de rentrer dans
la zone d’attractivité du Pb. Cette différence est beaucoup plus marquée que
dans le cas 6, car une lacune au cinquième voisin a le choix entre des barrières
qui l’éloignent de Pb (0, 45eV ) ou une qui la rapproche (0, 55eV ). Le plomb
devient donc repoussant, ce qui contrebalance en partie sa concentration plus
importante, car il se forme des PbV mais seulement en faible concentration.

Il est également à noter que cette hausse de l’énergie de migration à proximité
du plomb va influer sur la température de dissociation du défaut. Lors de recuit
de 20 min, cette hausse d’énergie pourrait rendre la dissociation inobservable.
La hausse de la température de dissociation est de l’ordre de 25K pour une
hausse de 0, 10eV . Cette hausse n’est pas suffisante pour que la séparation de
PbV ne crée pas de V O en quantités mesurables.

Le facteur clé pour l’attractivité, en dehors du volume de capture, est donc
l’énergie des barrières au bord de ce volume de capture. Les barrières internes
ainsi que l’énergie de liaison n’ont que peu d’importance. Ceci est compréhen-
sible, puisqu’une fois qu’un défaut est entré dans le volume d’attraction d’un
autre, il va très probablement former un complexe et ce peu importe les valeurs
exactes des énergies. L’ordre de grandeur de l’énergie de liaison a quand même
son importance : elle permet de déterminer si le complexe est stable et à quelles
températures.

Il est à noter qu’une énergie de diffusion plus élevée que la diffusion dans
la masse a un effet plus important qu’une énergie basse dans nos recuits iso-
chrones. En effet, comme nous l’avons vu précédemment, les barrières n’ont une
importance que sur la cinétique et non sur l’état thermodynamiquement stable.
Les recuits isochrones étant bloqués dans des états méta-stables, ces expériences
permettent d’étudier l’impact des barrières.

Dans le cas de l’énergie de diffusion élevée, le complexe ne va pas pouvoir se
former car le défaut migrant va être repoussé au loin. À l’opposé, si l’énergie de
diffusion est plus basse que celle dans la masse, le défaut va seulement avoir un
volume de capture étendu d’un voisin. Pour que ceci soit effectif, il faut donc que
dans notre cas 5 la lacune rencontre l’étain. Hors au regard des concentrations
de plomb, il est plus probable qu’elle rencontre d’abord du plomb et forme donc
PbV . Dans le cas 7, la probabilité de rencontre du plomb est toujours plus élevée
que celle de rencontre de l’étain, mais la probabilité de rentrer dans le volume
d’attraction du plomb est faible puisque la barrière est plus élevée que celle de
migration dans le silicium.

La comparaison du plomb et de l’étain au regard de la création d’un complexe
avec un lacune a permis de déceler les facteurs importants lors de la création
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des complexes. Le revers de cette méthode d’étude est son coût. Les simulations
sont complexes, coûteuses en temps de calculs et ne permettent d’étudier qu’un
nombre réduit de complexes. En associant ces résultats avec ceux obtenus sur le
centre A, il va être possible de créer un modèle permettant de décrire de façon
simplifiée le comportement de ces défauts. L’objectif va être de créer un modèle
permettant de simuler chaque phase de la vie d’un défaut, de sa création à sa
destruction.

5.3 Généralisation

Différents aspects ont été abordés grâce aux méthodes précédentes. Les éner-
gies obtenues par DFT on été traitées de façon analytique et par KMC afin de
pouvoir comparer les résultats aux expériences. Cette méthode a permis de dé-
crire et de comprendre les différentes étapes menant à la création et la destruc-
tion de défauts ponctuels. Cependant, la complexité des modèles utilisés ainsi
que le coût en ressource limite l’intérêt de ces techniques. L’objectif est donc ici
de résumer les informations obtenues précédemment afin de savoir quelles sont
les valeurs nécessaires à une bonne reproduction de la physique. Ainsi le coût
de calcul va être réduit et permettra de se focaliser sur les valeurs influant sur
la physique.

Cette analyse va être décomposée en trois étapes de la vie d’un défaut :
— la diffusion des défauts ;
— l’association des défauts ;
— la dissociation des défauts.

5.3.1 Diffusion de défauts

Dans un cristal, les défauts peuvent être de plusieurs types. Nous allons nous
concentrer sur les défauts ponctuels. Les lacunes, les interstitiels et les défauts
substitutionnels peuvent migrer au sein d’un cristal. Cette migration peut être
le cas d’un mouvement avec un col énergétique simple, un mouvement avec
deux cols ou encore une migration à plusieurs mouvements comme le cas de V O
précédemment étudié.

Considérer l’ensemble de ces mouvements dans le détail peut mener à des
temps de calcul long pour un KMC. Tel qu’exposé précédemment, avoir plu-
sieurs barrières de hauteurs différentes mène à calculer le même mouvement de
multiples fois sans pour autant progresser dans la simulation. Nous avons vu
qu’en supprimant certains états et certains mouvements, il ne reste plus que les
mouvements influant directement sur la diffusion.

Il a été possible d’en retirer l’énergie effective de migration. Ainsi les nom-
breux mouvements peuvent être remplacés par un seul avec une énergie effective
précise. Le taux de migration va alors être de νe−βEeff , où ν est la fréquence
de saut et β = 1

kB×T .
En plus de l’énergie de migration, la migration d’un défaut va dépendre du

réseau auquel il appartient. Selon le type de réseau cristallin la diffusion ne va
pas avoir le même comportement. De même, la diffusivité étant mesurée par un
coefficient de diffusion en cm2s−1, cette valeur va dépendre du paramètre de
maille.



108 CHAPITRE 5. AFFINITÉ, ATTRACTION ET BARRIÈRES

Deux paramètres sont donc dépendant du cristal (le réseau et le paramètre
de maille) et un seul dépend du défaut en lieu même (l’énergie effective de
migration). Cette dernière peut être obtenue expérimentalement, par simulation
numérique ou par le calcul de façon analytique si tous les mouvements sont
connus. Nous avons montré lors de l’analyse de V On que l’équation choisie dans
la section 2 du troisième chapitre :

Ẽm =
∑
l,m

(
Elf + El→mb

)
∗ p
(
el→m

)
−
∑
l

Elf × p(el)

reproduit les résultats expérimentaux comme ceux des KMC. Ẽm est l’énergie
effective de migration, Elf l’énergie de liaison de l’état l et El→mb la barrière
entre l’état l et m.

On voit que dans cette formule la structure du défaut intervient, puisqu’elle
va permettre de dénombrer les différents états et chemins possibles. Ainsi, si
de façon directe seulement l’énergie effective est requise, toute la structure du
défaut ainsi que son voisinage doivent être connus. Comme dit précédemment,
l’énergie effective de migration peut aussi être obtenue de façon expérimentale.
Dans ce cas le mécanisme n’est que rarement connu. C’est en général la diffusion
à diverses températures qui est mesurée, pour ensuite retrouver l’énergie effective
de migration grâce à la loi d’Arrhenius.

5.3.2 Association de défauts

Les défauts en diffusant peuvent rencontrer d’autres défauts. Il est alors pos-
sible qu’ils créent un complexe en s’associant. Il faut tout d’abord s’assurer que
le complexe peut exister. Il faut alors étudier différentes configurations possibles
de façon à obtenir l’ensemble des configurations stables. Ensuite, leur énergie de
liaison va permettre de savoir si ces défauts sont stables et dans quelle gamme de
températures. L’énergie thermique va permettre à certains défauts de se disso-
cier, et c’est l’énergie de liaison qui va nous renseigner sur la stabilité du défaut.
Cependant nous avons vu que l’énergie de liaison ne permet pas de se rensei-
gner sur l’attractivité des défauts : elle permet juste de confirmer l’existence du
complexe.

Si le complexe peut exister, grâce à une énergie de liaison positive, il faut
s’interroger sur sa formation. En effet, un complexe ne peut exister que si deux
défauts ou plus se rencontrent. C’est donc l’énergie de migration des défauts
qui va permettre aux défaut de s’associer. L’énergie de migration des défauts
va permettre de savoir à partir de quelle température les défauts diffusent et
donc peuvent former le complexe. Nous savons donc maintenant quelles sont les
informations requises pour savoir si un défaut peut se former.

Il reste alors à déterminer les facteurs qui permettent de savoir quelles se-
ront les concentrations respectives des complexes formés et à quelle vitesse ils se
forment, soit la cinétique de la formation. Les concentrations respectives entre
les différents défauts dépendent dans un premier temps des concentrations res-
pectives des défauts, comme nous l’avons montré précédemment avec les défauts
CiOi et CiCs.

Le second facteur est le volume de capture de chaque défaut. Ce dernier
dépend du rayon de capture (stabilisation au premier, second ou énième voisin)
[23, 36], mais également de l’environnement du défaut. Connaître le rayon de
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capture ainsi que l’environnement permet de calculer le volume de capture du
défaut. Le volume de capture ainsi que la concentration d’un défaut permettent
de connaître l’attractivité de ce défaut.

À l’opposé de l’attractivité, un défaut peut en repousser un autre. Deux
défauts peuvent se repousser et il sera alors impossible de former un complexe.
Les énergies qui prédominent dans cet effet sont celles des barrières les plus
éloignées, qui se situent au bord du volume d’attraction.

Calculer les barrières au bord du volume de capture est donc suffisant. Bien
que cette analyse permette de réduire considérablement la quantité de calculs
à réaliser, les barrières lointaines sont particulièrement difficiles à obtenir. Elles
requièrent en effet une boîte particulièrement grande pour éviter que les défauts
n’interagissent avec eux même à cause des conditions aux limites périodiques.
De plus, il faut calculer des points cols, ce qui est bien plus coûteux que de
calculer l’énergie d’un état stable. Ces barrières lointaines sont donc une clé
importante de l’attraction, qui est malheureusement coûteuse à calculer.

5.3.3 Dissociation de défauts

Les complexes de défauts ne sont pas stables éternellement. Avec l’augmen-
tation de la température, chaque défaut obtient de plus en plus d’énergie ther-
mique et peut alors migrer et se dissocier. Chaque complexe a donc une zone
de stabilité : nous avons vu précédemment qu’il faut une certaine énergie pour
créer le complexe en fonction des énergies de migration des défauts, mais si
le complexe dépasse une certaine température il va se dissocier. Ici temps et
température sont indissociables. La dissociation du complexe va dépendre de la
probabilité de migration, calculée à partir de l’énergie de liaison, et celle-ci est
liée au temps par la fréquence de saut ν0.

On peut calculer analytiquement le temps moyen que va mettre un défaut à
migrer hors du volume de capture de l’autre défaut. Il faut pour cela connaître
toutes les configurations au sein du volume de capture, toutes les barrières éner-
gétiques au sein de ce même volume. Il faut ensuite procéder comme pour SnV
et PbV avec les mêmes formules. À partir du temps moyen de sortie on peut
retrouver une énergie effective avec le même temps moyen pour un piège simple
avec < tsortie >= 1

ν0×Nbsorties×e−beta(Eeff+Emigr)
. Cette énergie vaut l’énergie de

liaison à la limite de 0K. Elle décroît ensuite avec la température (de 30% à
2500K pour l’étain par exemple). À très haute température (plusieurs dizaines
de milliers de Kelvins), cette énergie se remet à croître et diverge.

Le matériau que nous étudions ici n’ont pas d’usage au delà de 1690K
puisque c’est sa température de fusion, et les modèles sur réseau ne sont plus
valables proches du point de fusion. Donc dans la gamme des températures
d’utilisation, la variation d’énergie effective due au réseau, au volume de cap-
ture et à l’environnement du défaut est négligeable. Elle n’est que de quelques
pour cent, ce qui est équivalent à la précision des mesures et des calculs faits
sur l’énergie.

Il y a cependant une seconde énergie importante : celle de migration du
défaut. En effet, ce qui va déterminer le coût énergétique total de dissociation
est la différence entre l’énergie de liaison et le point col le plus élevé de la
migration. Si les barrières de migrations sont moins importantes à proximité
du défaut que dans le matériau massif, l’énergie de migration est donc celle du
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Figure 5.10 – Schéma présentant l’importance de divers paramètres pour l’associa-
tion (en rouge) ou la dissociation (en bleu) des complexes.

défaut seul.
En conclusion, divers facteurs sont à prendre en compte en fonction de l’étape

qui nous intéresse et de la précision souhaitée. Ils sont présentés figure 5.10.
L’énergie de migration des défauts est primordiale pour la migration, l’associa-
tion et la dissociation. Pour l’association il faut rajouter le volume de capture
et les barrières lointaines. Pour la dissociation c’est l’énergie de liaison qu’il faut
en plus prendre en compte.



Chapitre 6

Recuits longues durées

La principale méthode utilisée jusqu’ici a été le KMC, soutenu par des calculs
analytiques. Cependant, pour pouvoir étudier des défauts durant des temps
comparables à ceux expérimentaux, il a fallu simplifier les modèles physiques.
Le regroupement d’états a permis de simuler des temps longs, de l’ordre de
grandeur de la minute. Malheureusement le besoin en ressource reste important.
En effet ces simulations prennent des dizaines d’heures pour des dizaines de
minutes simulées et il est donc impossible d’atteindre des échelles de temps de
l’ordre de l’année. De plus, le coût en mémoire devient prohibitif si l’on rajoute
d’autres espèces, sans compter la complexité du système qu’il faut créer, mesurer
et calculer. C’est la méthode qui nous limite.

Il faut donc penser à créer un modèle physique plus simple que le KMC
qui permette de réaliser des études sur des temps de l’ordre de l’année, voire
de dizaines d’années. Il faudra que le modèle puisse gérer de très nombreuses
espèces et interactions avec un coût mémoire et de calcul réduit, afin que les
ressources n’excèdent pas celle d’un ordinateur personnel. Cette partie va se
concentrer sur le développement d’un modèle continu et non plus atomique.
Basé sur la loi d’action de masse, ce modèle va utiliser les découvertes faites
grâce au KMC afin de supprimer un maximum de paramètres qui n’ajoutent
que peu d’information.

Le résultat de ce travail est un set d’équations différentielles solvable numéri-
quement. Conçu au départ pour pouvoir interpréter les résultats des expériences
de recuits successifs, le modèle présenté par la suite permet d’analyser mais aussi
de prédire les résultats des recuits de façon qualitative. Le modèle physique a
été très simplifié mais permet de prédire le comportement des défauts dans les
cristaux pour des temps de l’ordre de la dizaine d’années. Les exemples seront les
mêmes que précédemment, à base de silicium irradié, afin de pouvoir comparer
les résultats du modèle continu avec celui du KMC.

6.1 MAL, une aide à l’analyse de spectres

Afin d’analyser la cinétique des défauts dans le silicium, de nombreuses expé-
riences sont menées. Dans les plus courantes un échantillon de silicium contenant
divers défauts est recuit et la présence de défauts est analysée par spectroscopie
infrarouge [60, 19, 83, 53, 105]. La lumière infrarouge excite les complexes et
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le défaut, qui absorbent certaines longueurs d’ondes spécifiques correspondant
aux modes de vibration localisés. On obtient alors des spectres d’absorption de
certaines longueurs d’ondes.

Pour retomber sur les concentrations de défauts et de complexes, il faut
d’abord identifier à quel défaut appartient quelle longueur d’onde. Ensuite, on
mesure l’intensité de l’absorption qui, multipliée par le coefficient d’absorption,
permet d’obtenir la concentration en défaut. Cependant, pour obtenir le coeffi-
cient d’absorption, la seule technique est de connaître la concentration par une
autre méthode de mesure et l’intensité d’absorption. Cette méthode de mesure
est donc limitée par le nombre d’espèces dont les coefficients et les longueurs
d’onde sont connus.

Il faut donc une méthode pour analyser les résultats de ces spectres. Seule-
ment quelques espèces sont connues, l’objectif est de retrouver les différentes
interactions entre les défauts. La méthode doit être le plus simple possible, et
peu coûteuse en ressources. Ce doit être un outil d’analyse et de compréhension
afin d’aider à lire les spectres infrarouges. Comprendre les interactions entre les
défaut permet d’appliquer diverses stratégies d’ingénierie des défauts [93, 90].

Il faut donc un modèle qui permette de classer les différentes réactions qui
peuvent former des complexes au sein du silicium. Il faut tout d’abord choisir
un cadre théorique sur lequel développer le modèle. Il faut dans ce but fixer nos
objectifs :

— exprimer les zones de stabilité des défauts ;
— sélectionner quelles réactions prennent places, à quel moment du recuit ;
— nécessiter le moins de données possibles.

6.1.1 Cadre théorique

Nous avons choisi d’utiliser la loi d’action de masse (Mass Action Law, MAL).
Ce cadre théorique, déjà utilisé[6, 92], va être complété par les analyses à l’échelle
atomique que nous avons réalisées. La MAL statue que pour une réaction chi-
mique :

αA+ βB � σS + τT

les concentrations à l’équilibre sont fixées par l’équation suivante :

K =
k+

k−
=

[S]σ[T ]τ

[A]α[B]β

où K est la constante d’équilibre, k+ et k− sont les constantes d’affinité. k+[A]α[B]β

représente le taux de formation de S et T, ce qui est équivalent au taux de
consommation de A et B. De façon équivalente, k−[S]σ[T ]τ représente le taux
de formation de A et B, ce qui est équivalent au taux de consommation de S et
T.

Il reste cependant à fixer un modèle qui permette d’exprimer k±. Afin qu’une
réaction puisse avoir lieu, comme nous l’avons dit précédemment, il faut que les
espèces puissent se rencontrer. Nous avons vu dans les expériences KMC que
les défauts diffusent dans les cristaux. Cependant, puisque nous sommes dans
le cas de concentrations en défauts faibles, le temps mis aux défauts pour se
rencontrer est significativement plus long que celui de la réaction. Nous sommes
donc dans le cadre des réactions limitées (ou contrôlées) par diffusion[102].
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Nous fixons comme modèle de diffusion le même qu’utilisé dans notre modèle
de KMC. Soit un défaut A. Les défauts A ont une probabilité de migration de
e−βE

A
migr , avec une fréquence de saut ν0. Le temps moyen pour une migration

est donc de < t >= 1

ν0e
−βEA

migr
. Dans l’approximation des faibles concentrations,

la probabilité de rencontrer un atome B immobile est égale à sa concentration
atomique. Avec < t > le temps moyen d’une migration, on a alors le temps
moyen de rencontre entre un défaut A et un défaut B : < tAB >= <t>

[B] . Le taux
de réaction d’un défaut est l’inverse du temps moyen de rencontre. Pour obtenir
le taux de réaction de l’ensemble des défauts A, il suffit de multiplier par la
concentration en A. On obtient donc :

∂A

∂t
=

[A]

< tAB >

Nous souhaitons obtenir une approximation du moment auquel la réaction
va avoir lieu. Il faut donc fixer le taux de réaction qui nous intéresse. En effet,
la réaction se déroule à un rythme très lent à basse température, puis atteint
son apogée. Une fois le réactif limitant consommé, celle-ci va s’arrêter. Dans
le cas de recuits isochrones, nous cherchons la température de transition, au
dessus de laquelle la réaction sera la plus forte. À cette température, les quan-
tités de réactifs consommées durant le temps expérimental seront proches des
concentrations initiales. On peut donc approcher ∂A

∂t par [A]
texpérience

.
En réunissant les réactions limitées par la diffusion et la loi d’action de masse,

on obtient alors :

[A]

texpérience
≈ ∂A

∂t
(6.1)

≈ [A][B]

< tAB >
= [A][B]× ν0e

−βEAmigr soit avec β =
1

kB × T
: (6.2)

T ≈
EAmigr

kBln(texpérience × ν0 × [B])
(6.3)

En utilisant cette formule, on peut alors obtenir les températures de l’en-
semble des réactions possibles. Connaître ces températures permet de les classer
et de définir l’ensemble des réactions qui se produisent. On peut alors choisir
quelle réaction favoriser ou interrompre, afin des créer un complexe plutôt qu’un
autre.

Pour illustrer l’équation précédente, prenons le cas de la formation du centre
A :

V +O ↔ V O

Les deux espèces V et O peuvent migrer. Cependant leurs énergies de migrations
sont très différentes : 0, 45eV pour la lacune et 2, 38 eV pour l’oxygène. Nous
allons donc négliger la migration de l’oxygène, pour nous focaliser sur la lacune.
Ainsi pour la migration de la lacune, pour un recuit de texpérience = 20min, on
obtient l’équation suivante :

T =
EVmigr

kBln(texpérience × ν0 × [O])

=
0, 45

kBln(1200× 1013 × [O])
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L’oxygène ayant une concentration entre 1017 et 1018cm−3, ce qui fait une
concentration atomique de 0, 000002 à 0, 00002, on obtient une température
de formation de V O de 200± 9K pour un recuit de 20 minutes.

Maintenant que nous avons fixé notre modèle, nous allons l’utiliser pour
analyser les réactions qui se produisent durant le recuit de silicium irradié.

6.1.2 Analyse de silicium irradié : V, I, C
Dans le silicium Czochralski, les deux principaux défauts sont l’oxygène et

le carbone. De nombreuses expériences ont été menées pour étudier les défauts
créés par l’irradiation dans ce matériau. Nous allons ici analyser deux expé-
riences différentes, l’une avec un silicium riche en carbone et l’autre avec un
ajout de germanium[59]. Le modèle théorique ayant déjà été présenté précé-
demment, les différentes réactions qui ont été analysées sont présentées dans
le tableau 6.1. Les températures ont été obtenues grâce à l’équation 6.3, les
concentrations sont extraites de l’expérience[59]. Dans le cas des dissociation
d’espèces, il est sans objet de parler de la concentration de l’autre défaut que
l’on peut rencontrer. On prendra à la place une concentration de 1 puisque l’on
veut que tous les complexes se dissocient. De même, l’énergie de référence est
celle de dissociation (énergie de liaison plus énergie de migration du défaut) et
non celle de migration.

Réactions Migr. Emigr Conc. (cm−3) Conc. (at.) T (˚C)
V +Oi → V O V 0,45 9,0E+017 0,000013 -80
I + Cs → Ci I 0,4 2,2E+017 0,00000172 -84
Ci + V O → CsO Ci 0,58 5,0E+016 0,00000132 17
Ci +Oi → CiOi Ci 0,58 9,0E+017 0,000013 -15
Ci + Ci → CiCi Ci 0,58 5,0E+016 0,00000132 17
Ci + Cs → CiCs Ci 0,58 1,7E+017 0,00000172 2
Oi +Oi → Oi2 Oi 2,38 9,0E+017 0,000013 717
V O +Oi → V O2 V O 1,47 9,0E+017 0,000013 354
V O + CiOi → CsOi2 V O 1,47 3,8E+016 0,0000012 437
Ci2 + V O → CsCiOi V O 1,47 2,0E+015 0,00000012 535
CiCs + V O → Cs2Oi V O 1,47 1,0E+016 0,00000012 478
V O → V +Oi V 1,98 s/o 1 350
CiCs → Ci + Cs Ci. 1,88 s/o 1 316
CiOi → Ci +Oi Ci 1,87 s/o 1 313
CsOi2 → Oi2 + Cs Oi2 2,32 s/o 1 454

Table 6.1 – Les réactions prises en compte pour l’établissement de la carte de réac-
tions sont présentées ici. L’espèce migrante est détaillée (Migr.), ainsi que la concen-
tration du défaut “fixe”. La dernière colonne présente les températures de réactions qui
vont permettent d’établir la carte. Dans le cas d’une dissociation de complexe, il n’y
a pas de second défaut : le complexe réagit seul pour former deux défauts.

En comparant ces résultats avec les résultats expérimentaux[59], les tem-
pératures de réactions sont cohérentes. Ci, V O, CsO, CiOi et CiCs sont déjà
formés à la fin de l’irradiation. Celle-ci se déroulant à 80 ˚C, il est normal que
ces espèces soient présentes. Les températures de transition entre V O et V O2,
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CsOi2 sont également reproduites. Le modèle permet donc de rendre compte
des températures de transition, avec seulement les deux paramètres que sont
l’énergie de migration et la concentration.

Cependant, les températures de dissociations sont basses. En effet, V O de-
vrait se dissocier et migrer dans les mêmes gammes de températures. Les concen-
trations en V O devraient chuter beaucoup plus rapidement, et V O2 ne devrait
pas se former. Ces résultats ne sont pas cohérents avec ceux observés par KMC,
V O reste stable à plus haute température. De même, CiOi devrait se dissocier
à plus haute température que CiCs.

Réactions Migr. Emigr Proba(X 6= O) Tdissoc (˚C)
V O → V X +Oi V 1,98 0,008 440
CiCs → CiX + Cs Ci 1,88 0,73 320
CiOi → CiX +Oi Ci 1,87 0,20 340
CsOi2 → Oi2 + Cs Oi2 2,32 0,73 460

Table 6.2 – Les équations de dissociation sont corrigées ici. X représente un dé-
faut autre que celui du complexe initial. Cela représente la probabilité pour le défaut
migrant de créer un autre complexe que celui qui vient de se dissocier.

Ce phénomène s’explique par l’importante concentration en oxygène dans
cet échantillon : 9× 1018cm−3, soit plus de quatre fois plus que n’importe quel
autre défaut. Ainsi, quand V O va se dissocier, libérant une lacune, cette dernière
va très probablement se réassocier avec un oxygène. Si l’on remplace la concen-
tration atomique des défauts par la probabilité que la lacune se fixe sur autre
chose qu’un oxygène, on obtient le tableau 6.2. Cette probabilité est calculée
est fonction des concentrations respectives des défauts. Nous avons vu que la
probabilité d’association est proportionnelle à la concentration précédemment.
Par exemple, lors de la dissociation de V O, la lacune doit s’associer avec n’im-
porte quel défaut à l’exception de O. La probabilité que la lacune s’associe avec
un autre défaut X que l’oxygène est le ratio de la concentration des défauts X,
autres que l’oxygène, sur la somme des concentrations de tous les défauts Y ,
oxygène inclus.

p(V X) =

∑
X 6=O[X]∑
Y [Y ]

La température de dissociation de ces complexes est alors plus élevée. Que
ces complexes se dissocient une fois ne suffit pas, car lorsque la température
va baisser pour pouvoir faire la mesure infrarouge, si des lacunes sont toujours
libres elles vont se réassocier avec l’oxygène. La différence en température entre
le tableau 6.1 et 6.2 est plus variable. Elle est plus importante pour l’oxygène,
car il y a beaucoup d’oxygène. Ainsi la lacune a besoin de beaucoup d’essais pour
former autre chose que du V O. Ces nouvelles températures sont plus cohérentes
avec l’expérience.

Une fois ces corrections faites nous avons choisi de présenter l’enchaînement
des réactions sous forme de carte plutôt que sous forme de tableau. Ainsi il est
plus facile d’y lire le parcours réactionnel. En partant des concentrations initiales
des défauts, nous avons mis en évidence quelles réactions formaient quels défauts.
De plus, en nous basant sur la proportionnalité de la probabilité d’association
par rapport aux concentrations, nous avons calculé les concentrations attendues
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de chaque défaut. La carte dans le cas de l’échantillon irradié et au carbone est
présentée figure 6.1.

Tout d’abord, étudions le parcours des complexes liés à la lacune. La lacune
est formée durant l’irradiation. Celle-ci se déroulant à 80˚C, elle diffuse durant
l’irradiation pour former le complexe V O. Une partie des lacunes se recombinent
avec des siliciums interstitiels et s’annihilent mutuellement. Cette réaction n’est
pas prise en compte, car elle n’a aucun impact en dehors de l’irradiation. Vers
350˚C, le complexe V O commence à migrer. Il rencontre alors des Oi, avec qui
il forme V O2. Il ne se passerait que cela dans un échantillon sans carbone. On
retrouve alors les résultats obtenus par KMC, y compris le taux de transfor-
mation de V O en V O2 qui serait alors de 100%. Le carbone a donc un impact
important, puisque le taux de transformation n’est que de 40 à 50%.

Regardons maintenant ce qu’il se passe avec les complexes liés au carbone.
Des siliciums interstitiels sont formés par l’irradiation. Ils diffusent rapidement
et à basse température, donc durant l’irradiation. Ils se combinent alors avec
des carbones substitutionnels pour former des carbones interstitiels. Les Ci sont
également une espèce qui diffuse à basse température. Ils vont donc migrer pour
former des complexes variés :

— CiOi principalement, du fait de la forte concentration de l’échantillon en
Oi ;

— CiCs ensuite, le second défaut le plus présent ;

Figure 6.1 – Chemins réactionnels durant des recuits isochrones de silicium irradié,
en présence de carbone.
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— CiCi en assez faible concentration ;
— CiOiI en aussi faible concentration.

Nous n’irons pas plus loin avec CiCi et CiOiI. Ces défauts sont présents en très
faibles concentrations, possèdent une haute énergie de liaison et donc n’auront
que peu d’influence sur la suite de la réaction.

CiOi et CiCs sont présents à forte concentration. CiCs se dissocie légèrement
avant CiOi, aux alentours de 350˚C. Cette dissociation crée de nouveau des
Ci à haute température. Ceux ci vont alors diffuser et avoir un impact sur
les complexes liés à l’oxygène. V O et V O2 sont des complexes qui peuvent
stabiliser un interstitiel. De cette façon, les Ci vont consommer une partie des
V O et V O2 et réduire le taux de transformation. On trouve un ratio de 50%
avec notre modèle, alors que le ratio mesuré expérimentalement est de 20%.
La différence provient de l’ensemble des impuretés que nous n’avons pas pris
en compte. Comme déjà dit dans le cas du silicium sans carbone, le taux de
transformation expérimental est de 46%. L’ajout de carbone divise par deux ce
ratio en le mettant à 20%. Nous avons avec notre modèle le même résultat :
l’ajout de carbone divise par deux le ratio de transformation de V O en V O2.

Il y a cependant un autre phénomène à observer. Le Ci qui diffuse vers
350˚C va devenir un carbone substitutionnel, qui formera les défaut CsOi et
CsOi2. C’est ce dernier qui va avoir un impact important. CsOi2 se dissocie
en effet à partir de 460˚C. Il va alors former le défaut Oi2. Ce défaut diffuse
à partir de 220˚C. Il va donc être réactif, et va pouvoir former de nouveaux
complexes. Les complexes à base de Oi2 sont suspectés de causer des dégrada-
tions induite par la lumière (Light Induced Degradation, LID) dans les panneaux
photovoltaïques[28]. Ce complexe diffuse et s’associerait au bore pour former des
complexes qui dégradent les performances du silicium. Permettre de mettre en
évidence la cinétique d’Oi2 peut donc être une clé pour la compréhension de la
LID.

6.1.3 Analyse de silicium irradié : V, I, C, Ge

Maintenant que nous avons observé un premier cas de silicium irradié conte-
nant du carbone, nous allons analyser une seconde expérience. Celle-ci concerne
toujours le recuit de silicium irradié, selon des cycles proches, mais cette fois en
présence de carbone et de germanium. L’un des premiers changements attendus
est une réduction significative du ratio de transformation de V O à V O2. Ce
taux passe de 20% dans le cas du carbone à 12% dans celui du germanium. La
température à laquelle V O disparaît diminue également de 30˚C dans le cas
d’une forte présence de germanium ([58], fig. 7).

Le germanium étant plus gros que le silicium, il devrait créer des contraintes
de compression dans le silicium. Ainsi, il n’interagira que peu avec le carbone
interstitiel, lui aussi ajoutant une pression interne au réseau. À l’opposé, le
germanium devrait attirer et stabiliser les complexes à base de lacune, de façon
à compenser les différentes contraintes créées. En utilisant les concentrations
expérimentales, les énergies de liaisons obtenues par DFT, ainsi les équations
établies précédemment, nous avons obtenu le tableau 6.3. Nous avons de façon
identique au cas de l’échantillon carboné, reconstruit la carte de réaction de ce
second échantillon figure 6.2.

Comme supposé précédemment, les lacunes et complexes à base de lacune
sont attirés et créent des complexes avec le germanium. Le premier complexe,
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Réactions Migr. Emigr/diss Conc. (cm−3) Conc. (at.) T (˚C)
V +Oi → V O V 0,45 6,5E+17 0,000013 -79
I + Cs → Ci I 0,4 8,6E+16 0,00000172 -78
Ci + V O → CsO Ci 0,58 6,6E+16 0,00000132 14
Ci +Oi → CiOi Ci 0,58 6,5E+17 0,000013 -12
Ci + Ci → CiCi Ci 0,58 6,6E+16 0,00000132 14
Ci + Cs → CiCs Ci 0,58 8,6E+16 0,00000172 10
Oi +Oi → Oi2 Oi 2,38 6,5E+17 0,000013 755
V O +Oi → V O2 V O 1,47 6,5E+17 0,000013 470
V O + CiOi → CsOi2 V O 1,47 6,0E+16 0,0000012 424
Ci2 + V O → CsCiOi V O 1,47 6,0E+15 0,00000012 496
CiCs + V O → Cs2Oi V O 1,47 6,0E+15 0,00000012 496
V O + CiOiI → CiOi2 V O 1,47 1,0E+15 0,00000002 563
V O → V +Oi V 1,98 s/o 0,0083 440
CiCs → Ci + Cs Ci 1,88 s/o 0,73 321
CiOi → Ci +Oi Ci 1,87 s/o 0,20 339
CsOi2 → Oi2 + Cs Oi2 2,32 s/o 0,73 460
Ge+ V → GeV V 0,45 2,0E+20 0,004 -113
GeV → Ge+ V V 0,72 s/o 0,0035 -16
Ge+ V O → GeV O V O 1,47 2,0E+20 0,004 250
GeV O → Ge+ V O V O 1,72 s/o 0,0035 342

Table 6.3 – Tableau présentant l’ensemble des réactions prises en compte pour les
simulations KMAL. Dans le cas de réactions de dissociation, l’énergie de migration
est celle de dissociation du complexe (énergie de liaison plus énergie de migration du
défaut migrant).

GeV , n’est pas assez stable pour apparaître lors des mesures infrarouge. Il peut
se former durant l’irradiation, mais se dissocie aussitôt. Le second complexe,
GeV O, peut quant à lui se former à plus haute température. En effet, il se
forme quand V O commence à migrer, vers le germanium présent en très grandes
quantités. Cependant, GeV O ne forme pas un défaut très stable. Il se dissocie
rapidement pour former V O2. Ce parcours mis en évidence ici explique l’écart
de température observé entre la disparition de V O et l’apparition de V O2.

Cependant, notre modèle n’explique pas la différence de ration [V O2]/[V O]
observée entre l’échantillon carboné et celui au germanium. Une explication
possible est cinétique. Le germanium agit comme un piège à basse énergie pour
V O. Ainsi, au lieu de piéger V O et l’empêcher de former d’autres complexes,
le germanium va seulement ralentir la diffusion du complexe V O. Ainsi, quand
V O2 se forme à plus haute température, il est déjà en partie consommé pour
former V O3. C’est la principale limite de ce modèle : il ne retranscrit que les
différents états stables. Grâce à cela nous avons reconstruit une carte qui retrace
les différentes réactions possibles, nous pouvons estimer les concentrations, mais
il est impossible de prédire ce qu’il se passe durant les transitions. Nous pouvons
seulement dire quelle réactions sera productive.

Nous avons atteint ici la limite de ce modèle. Très simple, il ne nécessite
que l’énergie de liaison des différents complexes ainsi que les concentrations
des défauts. Cependant il n’est qu’une aide à l’analyse, car il est imprécis et
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Figure 6.2 – Chemins réactionnels durant des recuits isochrones de silicium irradié,
en présence de carbone et de germanium.

ne fournit que peu d’informations. Afin d’aller plus loin, et de pouvoir non
seulement analyser mais aussi prédire le comportement des complexes, nous
allons utiliser la MAL sous forme cinétique.

6.2 KMAL, un modèle prédictif

Nous avons vu les limites de ce qu’un modèle statique peut obtenir. Les
domaines de prévalence des espèces permettent de savoir quelles réactions ont
eu lieu et d’analyser les spectres d’absorption expérimentaux. Cependant est-il
possible de prédire ces réactions ? S’il est possible de les prédire à moindre coût,
cela ouvre la porte à des expériences numériques rapides pour tester les effets
de divers défauts sur une chaîne de réaction. Pour atteindre ce but, nous allons
nous baser sur les résultats précédent obtenus grâces à la MAL.
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6.2.1 À partir des résultats de la MAL

La MAL[43], comme nous l’avons utilisée, permet d’obtenir les zones de
stabilités de divers complexes. Cependant, nous avons étudié chaque réaction
séparément. Dans cette seconde partie, nous allons utiliser la loi d’action de
masse cinétique, qui permet d’obtenir un set d’équations différentielles qui dé-
taillent l’évolution des espèces présentes. Il faut cependant définir la constante
d’affinité des espèces entre elles pour chaque réaction. De façon équivalente à
l’étude précédente, nous allons nous placer dans le cadre des réactions limi-
tées par la diffusion puisque nous sommes toujours dans un solide, où le temps
caractéristique de diffusion est largement supérieur au temps de réaction.

Dans un solide, on définit l’ensemble des N réactions qui peuvent se produire :

∑
i

αriAi 

∑
j

γrjCj , r ∈ {1, . . . , N} (6.4)

L’évolution temporelle des concentration, pour une réaction r, est décrite par :

δ[Al]r
δt

= kr+
∏
i

[Ai]
αri − kr−

∏
j

[Cj ]
γrj (6.5)

où [Ai] est la concentration du réactif i, [Cj ] celle du produit j. αri est le co-
efficient stœchiométrique du réactif i pour la réaction r, γrj celui du produit
j pour la même réaction r. Enfin, kr± sont les constantes d’affinité que nous
avons déjà décrites auparavant. Afin de simplifier les équations, nous définissons
la réaction directe comme étant celle qui forme un complexe de défauts, et la
réaction inverse comme celle de dissociation du défaut. Il est à noter que pour
que l’équation soit homogène, il faut que les concentrations soient sans unité.
Nous avons donc choisi d’exprimer les concentrations de défauts en concen-
trations atomiques. Dans le silicium, la ratio entre concentration volumique et
concentration atomique est de 5× 1022cm−3.

Dans le cadre des réactions limitées par la diffusion, plusieurs modèles ont
déjà été utilisés pour la loi d’action de masse cinétique. Le plus couramment
utilisé définit les constantes d’affinité avec kr+ = 4πR ×

∑
iDi[102] où Di =

di0e
−βEmi et R est le rayon de capture. Nous n’utiliserons pas ce modèle pour

plusieurs raisons :
— le rayon de capture n’est pas pertinent par rapport au volume de capture,

que nous avons défini comme le nombre de sites au sein du rayon de
capture ;

— l’équation n’est pas homogène ;
— elle requiert deux paramètres : le coefficient de diffusion di0 et l’énergie

de migration Emi .
Nous allons donc utiliser un modèle qui prend en compte l’environnement du
défaut, et se base sur l’énergie de migration effective des défauts. Ainsi nous
n’aurons pas besoin de plus de paramètres que précédemment pour débuter
notre analyse. Nous rajouterons au fur et à mesure de l’analyse d’un cas test
les éléments physiques nécessaires, et strictement nécessaires, à la bonne repro-
duction du comportement des défauts.
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Reaction Binding Migr. Migr. energy Eb + Em si
energy species = → Eeff = ← Eeff

I + Cs ↔ Ci 1.45 I 0.40 [87] 1.85 4
2Ci ↔ Ci2 2.28 Ci 0.58 2.86 4

Ci + Cs ↔ CiCs 1.25 Ci 0.58 1.86 4
Ci +Oi ↔ CiOi 1.29 Ci 0.58 1.87 6
I + CiOi ↔ CiOiI 1.09 I 0.40 1.49 1
CiI +Oi ← CiOiI CiI 1.49

2Oi ↔ Oi2 0.14 Oi 2.38 2.52 6
V +O ↔ V O 1.5 V 0.45 [35] 1.95 6

V O +Oi ↔ V O2 1.20 V O 1.53 [61] 2.67 6
V O + CiOi ↔ CsOi2 2.80 V O 1.53 4.27 6
V O2 + Ci ↔ CsOi2 2.89 Ci 0.58 3.47 12
Cs +Oi2 ↔ CsOi2 0.73 Oi2 1.59 2.32 4
V O2 +Oi → V O3 * V O2 1.94 [83] 12
V O3 +Oi → V O4 * V O3 2.12 [83] 12
Ci + I ↔ CiI * 1.24 I 0.40 1.64 4

Ci + V O → CsOi * Ci 0.58 12

Table 6.4 – Ce tableau présente les différentes réactions possibles dans le silicium, en
présence des défauts I, V, C et O. Les énergies associées sont également fournies. Les
énergies effectives ont été obtenues expérimentalement pour celles avec une référence,
les autres ont été calculées par DFT[97]. si est un paramètre qui reproduit l’attractivité
d’une espèce, utilisé pour le modèle le plus complet. Les réactions marquées par une
étoile (*) ne sont prises en compte que dans pour les simulations où il est spécifié que
nous les utilisons.

Nous débutons avec les mêmes coefficients que pour la MAL :

kr+ = ν0e
−βEmr =

1

< tmove >
(6.6a)

kr− = ν0e
−β(Emr +Ebr) =

1

< tdissociation >
(6.6b)

Ce modèle ne prends donc en compte que les énergies de migration, les énergies
de liaison (pour les constances d’affinité) et les concentrations respectives des
divers défauts et complexes (au travers de l’équation 6.5). Nous allons d’abord
nous servir de ce modèle pour simuler le comportement du silicium carboné
irradié. Observer les complexes à base de silicium interstitiel, lacune, oxygène
et carbone va nous permettre de montrer les limites du modèle actuel.

Maintenant que le modèle est fixé, il faut définir l’ensemble des réactions
possibles avec les énergies associées. De nombreux complexes ont déjà été étudiés
par ab initio. La tableau 6.4 présente les différentes réactions que nous avons
prises en compte en fonction du carbone (C), de l’oxygène (O), de la lacune
(V) et du silicium interstitiel (I). Pour chaque réaction il faut, en accord avec le
modèle, connaître l’énergie effective de migration ainsi que l’énergie de liaison du
complexe. Les énergies ont été obtenues expérimentalement lorsque la référence
est donnée, par simulation ab initio sinon[97].
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6.2.2 Premier calcul et nouveau coefficient d’affinité

Maintenant que l’ensemble des réactions a été définie, on débute la simulation
dans les conditions expérimentales[59] pré-irradiation. L’expérience correspon-
dante à cette simulation consiste à irradié du silicium avec une forte concentra-
tion en oxygène et en carbone (93×1016cm−3 et 22×1016cm−3 respectivement).
On réalise ensuite des recuits isochrones, en démarrant à 50 ˚C, puis par pas
de 10˚C jusqu’à 500˚C.

Pour reproduire l’irradiation, on injecte directement des paires de Frenkel.
On ne cherche pas à reproduire le mécanisme d’irradiation, c’est pour cela que
nous avons ajouté un terme de source pour I et V. Comme les I et V sont créés
à la même concentration, nous avons fixé la même source. Nous avons injecté
10−9s−1 I et V, soit 5× 1013cm−3s−1 durant 1200s à 80˚C. Nous n’avons pas
pris en compte la recombinaison des I et V, car le seul effet serait de modifier
légèrement la valeur du terme de source pour compenser les recombinaisons.

Il aurait été possible aussi d’ajouter une concentration initiale de I et V,
au lieu de les créer dans la durée. Cela aurait été équivalent à une irradia-
tion instantanée. Nous avons simulé cette hypothèse, qui montre alors certaines
divergences avec l’expérience. L’effet le plus notable est la disparition des com-
plexes nécessitant plusieurs défauts formés par l’irradiation tels que CiOiI. Or
ce défaut est observé expérimentalement[62, 63]. Ceci est dû à la rapidité de
diffusion du carbone et du silicium interstitiels. Le temps que Ci diffuse afin de
créer CiOi, presque tous les I ont déjà réagit, il n’en reste alors plus assez pour
former CiOiI. Voilà pourquoi nous avons choisi d’utiliser un terme de source.

Les résultats de cette simulation, montrés figure 6.3, mettent en avant les
forces et faiblesse du modèle actuel. En comparant de façon globale les deux gra-
phiques, il ressort quelques différences et points communs entre simulation et
expérience. Nous allons analyser les différences afin de trouver les limites du mo-
dèle. Dans une seconde partie, quand le modèle sera complet, nous analyserons
la physique de ces recuits.

Les espèces présentes existent toutes dans les mêmes gammes de tempé-
rature, exceptée V O2 qui disparaît trop tôt. Ensuite, les concentrations après
irradiation sont très proches de l’expérience, sauf pour CiOi. La dose de lacunes
et d’interstitiels rajoutés ayant été définie par rapport aux concentrations ex-
périmentales, un écart important aurait été un signe que le modèle n’est pas
viable. Ensuite, l’évolution des différentes concentrations avec la température
est très proche de l’expérience, sauf pour deux phénomènes :

— la hausse de CiOi à 200˚C ;
— la disparition soudaine de V O2.

Enfin, il est impossible de statuer quant à la concentration de CsOi2. Ce qui
est mesuré expérimentalement est une absorption. Or, pour CsOi2, le coefficient
de calibration, qui permet de retrouver la concentration à partir de l’absorp-
tion, n’est pas connu. Étudions maintenant chaque défaut plus en détail, en
commençant par les basses températures.

Après l’irradiation, les concentrations sont similaires entre l’expérience et la
simulation, exception faite de celle de CiOi. La concentration est trop faible dans
la simulation. Cela vient de deux phénomènes. Le premier est que Oi n’attire
pas assez les carbones. Or, comme nous l’avons déjà montré précédemment, Oi
a un volume de capture plus élevé que Ci. Le volume de capture n’étant pas pris
en compte actuellement, il est normal que la simulation produise cet écart. Il
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Figure 6.3 – Concentrations de divers complexes, obtenues par simulation à gauche
et expérimentalement à droite, lors de recuits isochrones de 50˚C à 500˚C.
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est donc nécessaire de prendre en compte le volume d’attraction. En second, on
peut voir que la concentration totale de défauts interstitiels dus à l’irradiation
est égale à celle des défauts lacunaires. C’est logique, puisque nous les avons
créés à égalité, et que nos équations sont conservatives. Or, expérimentalement,
il y a une différence entre les concentrations totales. Il faut donc réfléchir à
inclure un terme qui représente l’ensemble des équations que nous n’avons pas
pu prendre en compte.

À 200 ˚C se produit un nouveau phénomène dans la simulation, que l’ex-
périence ne reproduit pas. La concentration de CiOi connaît une hausse très
rapide. Cette hausse est observée expérimentalement, mais de façon plus lente.
Il y a donc des mécanismes réactionnels que nous ne reproduisons pas. Cet écart
ne pouvait pas être vu lors de l’utilisation de la MAL, mettant en avant l’utilité
de ce nouveau modèle. Il faut donc prendre en compte d’autres réactions, qui
sont indiquées dans le tableau 6.4 par une étoile (*).

Enfin, la disparition précoce de V O2 se produit à 400˚C au lieu de 500˚C.
Cette disparition est due à la consommation de V O2 par les Ci libérés lors de
la disparition de CiOi et CiCs. Il y a donc trop de Ci qui réagissent avec les
complexes lacunaires. À 400˚C, la simulation prédit que tous les défauts lacu-
naires auront réagit avec les défauts interstitiels d’irradiation. Il s’agit du même
problème que précédemment : dans l’expérience, les concentrations mesurées ne
sont pas conservées. Il faut donc introduire un terme qui sert à modéliser tout
ce que nous ne savons pas, mais qui a une incidence sur la concentration des
défauts.

Pour résoudre le problème de l’attraction, nous allons prendre en compte le
volume de capture. Nous avons déjà montré qu’il suffit de multiplier les concen-
trations par un terme lié au volume de capture pour rendre compte de l’at-
tractivité. Nous avons nommé ce terme si, avec i décrivant l’ensemble des com-
plexes/défauts qui réagissent. Ce terme est, dans le cas général, égal au nombre
de sites qui forment la frontière du volume de capture avec le matériau massif.
C’est donc le nombre de sites à partir desquels le défaut migrant va entrer dans
la zone d’attraction du défaut fixe pour aboutir à la formation du complexe. Il
vaut pour le silicium :

— 4 pour un défaut sur un site attractif au premier voisin (Cs, Ci) ;
— 12 pour un défaut sur un site attractif au second voisin (V O, V O2) ;
— 6 pour un défaut sur deux sites attractif au premier voisin (Oi).

Ces valeurs sont présentées pour chaque réaction dans le tableau 6.4. Ce terme
représentant un nombre de sites, il est très semblable à un terme déjà défini Ra ,
où R est le rayon de capture et a le paramètre de maille du réseau[9]. L’avantage
de notre modèle est de prendre en compte l’environnement du défaut, comme
montré avec la différence d’attractivité entre Oi et Cs.

Nous avons mis en avant la possibilité qu’un complexe, bien qu’étant stable,
ne se forme pas suite à des énergies de barrières d’approche plus élevées. Ce cas
de figure peut aussi être pris en compte, en ajustant si. Une possibilité pour
prendre en compte ces barrières d’approche est de multiplier si par la probabilité
relative d’entrer dans le volume de capture plutôt que de s’en éloigner. On
obtiendrait donc la formule :

si ×
∑
i gi × e−βE

b
entrée i∑

i gi × e−βE
b
entrée i + f × e−βEbmigration

.
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Cependant, en prenant en compte ce terme si, un important écart en tempé-
rature apparaît entre l’expérience et la simulation. Les espèces réagissent trop
rapidement. Afin de contrebalancer ce phénomène, il faut prendre en compte la
probabilité qu’a un défaut de retourner sur ses pas. En effet un défaut peut re-
venir dans une zone déjà explorée, donc dans laquelle il n’y a pas de défaut avec
lequel réagir. Ces probabilités p0 dépendent du réseau et ont déjà été calculée.
Dans le silicium, la probabilité de découvrir un site non exploré à chaque pas est
d’environ p0 = 0, 56[108]. Cette approximation est valable pour plus de 100 pas.
Le nombre de pas moyen étant inversement proportionnel à la concentration ato-
mique des défauts, dans ces expériences cette approximation est parfaitement
valide.

Concernant la conservation des défauts, il est évident que nous ne pouvons
pas prendre en compte l’ensemble des réactions qui existent dans un cristal. Nous
ne nous intéressons déjà qu’aux défauts ponctuels. Or des dislocations, joints
de grains, effets de surfaces existent. De plus, il y a d’autres défauts ponctuels
qui existent en faible concentration, donc que nous n’avons pas pris en compte,
qui pourtant ont une influence sur les défauts. Afin de simuler ces défauts, nous
ajoutons un terme de perte. Ce terme correspond à une estimation du nombre
de puits, des sites qui sont occupés par des pièges qui capturent des lacunes ou
des interstitiels. Ainsi il est facile de voir si le nombre de pièges est en dessous
du seuil de détection de certains défauts. S’il est très élevé, cela peut être un
indice que nous avons oublié des chemins réactionnels.

Le nouveau modèle obéit toujours à la même théorie présentée par l’équation
6.5. Cependant il faut redéfinir les constantes d’affinité par l’équation suivante :

kr+ = p0 × si × ν0e
−βEmr =

p0 × si
< tmove >

(6.7a)

kr− = ν0e
−β(Emr +Ebr) =

1

< tdissociation >
(6.7b)

p0 est la probabilité de découvrir un site non exploré à chaque pas. si est le
nombre de sites attractifs pour un défaut i. ν0 est la fréquence de saut. Emr
est l’énergie de migration effective du complexe r. Ebr est l’énergie de liaison du
complexe r.

6.2.3 Techniques de résolution de la KMAL
Nous n’avons pas abordé précédemment les techniques de résolution de la

KMAL. Maintenant que le modèle est complet, nous allons détailler ici les
moyens utilisés ainsi que leur coût.

L’ensemble des équations obtenues par les réactions chimiques forment un
système d’équations différentielles. Il faut alors les résoudre, en fonction des
conditions initiales expérimentales. La première méthode utilisée est l’une des
plus simples : la méthode RK45[29]. C’est une des méthodes de la famille des
méthodes de Runge-Kutta.

Cependant, les équations utilisées comprennent des exponentielles en fonc-
tion de la température. Il y a donc d’importantes variations entre les différentes
équations de ce système, ce qui en fait un système d’équations raides. Il existe
trois solutions afin de traiter le problème :

— modifier le modèle ;



126 CHAPITRE 6. RECUITS LONGUES DURÉES

— modifier les équations ;
— changer la méthode de résolution.
La première solution consiste à prendre en compte un système simplifié

d’équation. Les étapes à très forte réactivité consomment en général des défauts
extrêmement mobile. Les réactions étant limitées par la diffusion, ces défauts ont
des vitesses de réactions beaucoup plus importantes que d’autres. Par exemple,
considérons quelques équations concurrentes :

V O +Oi ↔ V O2

V +Oi ↔ V O

V + Ci ↔ Cs

Vers 350 ˚C, V O commence à migrer et à se dissocier simultanément. La for-
mation de V O2 est lente. Cependant, la formation de Cs est très rapide. Une
des vitesses de réaction va donc être très élevée, et l’autre très faible. Mais Cs
ne va pas se former plus vite, car il faut d’abord que la lacune se dissocie de
l’oxygène. Il y a donc une étape cinétiquement déterminante. En se plaçant dans
cette théorie, on peut modifier le set de réaction en posant :

V O + Ci ↔ Oi + Cs

L’énergie associée sera celle de l’étape déterminante, soit la dissociation de V O.
Les équations auront donc toutes le même niveau d’énergie et même une mé-
thode simple pourra résoudre les équations différentielles. Cependant, il n’est pas
forcément aisé de modifier les réactions ou d’identifier celle qui pose problème
à la résolution.

La second solution est donc de modifier les équations au lieu de modifier les
réactions. Les équations étant raides, elles sont trop sensibles aux erreurs géné-
rées par la méthode de résolution. Il s’agit d’un problème de conditionnement
du système d’équations. Changer le conditionnement du problème revient à la
solution évoquée précédemment. Même s’il s’agit cette fois d’une manipulation
purement mathématique sans sens physique, il faut toujours modifier les équa-
tions afin de faciliter leur résolution. Se pose alors toujours les mêmes problèmes
que précédemment : pour un système avec un grand nombre de réaction, il va
être difficile de mettre cette méthode en place.

La troisième solution consiste à changer de méthode numérique. Les méthode
de Runge-Kutta sont en effet des méthodes explicites. Elles sont donc sensibles
aux erreurs qu’elles génèrent. Un moyen de résoudre ce problème est de passer
à des classes de méthodes implicites. Elles sont beaucoup moins sensibles aux
erreurs puisqu’elles vérifient à chaque étapes la validité des résultats proposé
par rapport à l’étape précédente. Les méthodes explicites n’effectuant pas cette
vérification, elles sont plus sensibles aux erreurs mais beaucoup moins onéreuses
en temps de calculs.

La solution que nous avons choisie consiste à changer la méthode numérique.
Nous utilisons la fonction ode, un solveur de Scilab[94]. Ce solveur adaptatif
permet de résoudre divers systèmes d’équations différentielles. Il permet notam-
ment d’imposer un contrôler de l’erreur, et de choisir la méthode en fonction
de la précision désirée. Nous avons fixée pour tous les calculs une précision ab-
solue de 10−12 et une précision relative de 10−10 pour les erreur estimées sur
les concentrations atomiques. Lors de la résolution, le solveur choisi entre la
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méthode d’Adams, un prédicteur-correcteur explicite, et la méthode implicite
“Backward Differentiation Formula”. Le coût est très modique, puisque la résolu-
tion ne nécessite que quelques minutes de temps CPU pour des milliers d’heures
simulées.

Nous avons donc défini un nouveau modèle qui permet de rendre compte
du réseau (p0), de la structure des défauts (si), de leur concentration, de leur
énergie de migration et de leur énergie de liaison. La méthode de résolution
est fixée et les sources d’erreurs, telles que les puits, identifiés. Le modèle est
plus complexe que précédemment. Nous allons maintenant analyser les résultats
obtenus ainsi que leur précision avec diverses conditions initiales, pour vérifier
l’utilité de ces ajouts.

6.3 Recuit isochrones et isothermes

Nous allons montrer que le modèle actuel permet de reproduire les résultats
expérimentaux, mais aussi de les prédire. Nous allons pour cela reproduire trois
expériences :

— un recuit isochrone, avec du silicium irradié à haute teneur en carbone
et oxygène[59] ;

— un recuit isochrone, avec du silicium irradié à teneur faible en carbone et
haute en oxygène[59] ;

— un recuit isotherme, avec du silicium irradié à haute teneur en oxygène[83].
Nous mettrons en avant les avantages et inconvénients des recuits isochrones et
isothermes, et étudierons les différents chemins réactionnels empruntés ainsi que
les effets de chaque impureté.

6.3.1 Recuits isochrones à forte teneur en carbone

Nous commençons par la même expérience que précédemment, avec un si-
licium contenant du carbone et de l’oxygène aux concentrations respectives de
22×1016cm−3 et 93×1016cm−3[59]. Le silicium est d’abord irradié, puis recuits
durant 20 min à des températures allant de 50 ˚C à 500 ˚C par étapes de
10 ˚C. Nous allons prendre en compte l’ensemble des équations présentées dans
le tableau 6.4, comprenant celles avec une étoile (*).

La première étape consiste à fixer les termes de pertes pour les lacunes et
interstitiels, soit les concentrations de puits. Pour la concentration en pièges pour
l’oxygène, nous avons reproduit un expérience sans carbone[59]. L’ensemble de
ces expériences étant faites avec des conditions expérimentales similaires, nous
avons supposé que la qualité des échantillons serait similaire. Ainsi, nous avons
calibré le nombre de puits pour les lacunes en simulant seulement la transition
V O vers V O2. La concentration de puits à complexe lacunaires est de 7× 10−6

soit 3, 5×1017cm−3. Cette concentration représente la somme de l’ensemble des
sites qui sont des défauts autres que C, O, I et V. Si l’on considère que les défauts
en question ont un rayon de capture au premier voisin, alors la concentration en
défaut est d’environ 1017cm−3. Cette concentration n’est pas excessive vis à vis
des capacités de mesures utilisées, qui ne peuvent pas détecter de défaut sous
les 1016cm−3.

Pour les puits liées aux interstitiel, nous les avons calibré sur cette expérience-
ci, plus précisément sur la disparition de CiOi. C’est pourquoi une autre expé-
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rience avec un autre montant de carbone sera analysée. Nous avons obtenu une
concentration en puits liés aux interstitiels de 5 × 10−8 soit 2, 5 × 1015cm−3.
Cette concentration, plus faible que la précédente, n’est pas mesurable par les
méthodes employées dans cette expérience. Dans ce cas précis, les résultats ne
sont que peu influencé par cette quantité, qui peut dans cette expérience varier
du simple au double sans créer de différence notable.

Une fois ces puits fixés, on reproduit l’irradiation. Puisque les puits vont
absorber une partie des lacunes et interstitiels créés, il faut modifier le terme
de source. Nous avons fixé la source à 1, 3 × 10−9s−1 pour I et V, soit 6, 5 ×
1013cm−3s−1. Les résultats de l’irradiation sont présenté sur la figure 6.4, au
point de plus basse température. En conservant un ratio de 1 lacune pour 1
interstitiel créé, nous arrivons à obtenir les mêmes résultats qu’expérimenta-
lement. Nous reproduisons donc la différence entre la concentration finale de
lacune et d’interstitiels. Il est à noter que les puits ont été calibrés sur un autre
échantillon (sans carbone) pour les lacunes et une autre réaction (la disparition
de CiOi) pour les interstitiels. Le rajout de si au modèle précédent est donc né-
cessaire. Ils permettent de rendre compte de l’attractivité des différents défaut
de manière quantitative.

Nous avons ensuite simulé les recuits successifs. Les concentrations en divers
défauts sont présentés sur la figure 6.4. De même que pour l’irradiation, les
concentrations sont extrêmement proches de l’expérience. L’ajout des puits a
permis de résoudre le problème concernant la concentration en V O2 à 400˚C.
De même, les différentes réactions rajoutés (*) ont permis de résoudre l’écart
observé à propos du comportement de CiOi à 200˚C.

Nous allons maintenant analyser la chaîne réactionnelle que la méthode
KMAL a obtenue. Lors de l’irradiation, les ratios observés expérimentalement
ne correspondent pas aux ratios des concentrations seulement. Cet écart pro-
vient de l’environnement différent entre les défauts Cs et Oi. Cs est un défaut
substitutionnel, qui a donc 4 premiers voisins. Oi quant à lui se situe à cheval
entre deux sites. Ainsi il a 6 premiers voisins grâce à la structure diamant du
silicium. Les résultats de la simulation, très proches de ceux de l’expérience,
prouvent que si est le bon paramètre pour prendre en compte l’attractivité des
différents défauts.

La simulation recrée la dissociation de CiOiI à 200˚et la hausse plus lente de
CiOi. Cette hausse plus lente provient des équations supplémentaires prises en
compte. CiOiI se dissocie de deux façons possibles : en CiOi+I ou en CiI+Oi.
CiI se dissociant à plus haute température, le transfert de Ci de CiOiI à CiOi
est plus progressive. Cette progressions lente est un indice supplémentaire de
l’existence de CiI, qui a déjà été soulevée[66].

À plus haute température, CiCs se dissocie entre 270˚C et 330˚C. La si-
mulation reproduit cette température. Cependant, cette température de disso-
ciation est associée à une nouvelle forme de CiCs. Les formes classiques A et
B ont une énergie de liaison plus basse (0, 86eV et 0, 93eV respectivement). Le
fait que CiCs soit toujours stables à aussi haute température montre qu’il s’agit
sûrement de la forme C, qui a déjà été obtenue comme forme la plus stable par
simulation[89]. Dans cette simulation, une seule forme de CiCs a été prise en
compte, la forme C, la plus stable. Afin de lever le doute entre ces différentes
formes, il serait envisageable de réaliser des simulations ab initio et KMC afin
d’étudier une possible transition entre les différentes formes.

De nombreuses réactions se produisent à 350 ˚C. V O diffuse et va former
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Figure 6.4 – Concentrations de divers complexes, obtenues par simulation à gauche
et expérimentalement à droite, lors de recuits isochrones de 50˚C à 500˚C.



130 CHAPITRE 6. RECUITS LONGUES DURÉES

V O2 en même temps que Ci diffuse et va annihiler les complexes V O et V O2.
C’est donc de la libération tardive des Ci que vient la différence du ratio de
transformation V O vers V O2. Les complexes CsOi et CsOi2 se forment alors.

Enfin, vers 4505̃00˚C, V O2 va diffuser et former V O3 et CsOi2 va se dis-
socier. Cette dernière dissociation crée des Oi2, un défaut diffusif soupçonné de
créer les complexes associés à la LID. Ainsi, si l’ajout de carbone diminue le
nombre de défaut V O2, il contribue à augmenter la concentration en Oi2.

Ce modèle complet est quantitatif et permet d’identifier clairement chaque
mécanisme associé à une changement de concentration. Il permet aussi d’iden-
tifier des réactions manquantes, car il met souligne les écarts entre la chaîne
réactionnel prévue et l’expérience. Il nécessite malgré tout quelques paramètres,
dont notamment les concentrations en puits. Nous allons analyser un set ex-
périmental de qualité équivalente afin d’évaluer le potentiel prédictif de notre
modèle.

6.3.2 Recuits isochrones à faible teneur en carbone

Nous allons nous intéresser à une autre expérience. Celle-ci a une concen-
tration en carbone plus faible, et va permettre de contrôler si les concentrations
en puits sont fiables et réutilisables entre des échantillons comparables. Cette
expérience est issue du même lot que la précédente [59]. La concentration en
oxygène est presque identique (95× 1016cm−3) mais celle en carbone est 4 fois
inférieure à la valeur précédente (5×1016cm−3). En dehors des changements de
concentration initiale, nous utilisons exactement les mêmes équations, réactions,
concentrations en puits et termes de source de lacunes et d’interstitiels.

Les concentrations obtenues pour l’irradiation ainsi que les recuits sont pré-
sentées à la figure 6.5. Les résultats de la simulation sont encore très proches
de ceux obtenus expérimentalement. La principale différence avec l’expérience
précédente est la disparition de CiCs. Ce complexe n’existe plus car le nombre
réduit de carbone disponible fait que presque tous les carbones sont consommés
par la réaction Cs + I ↔ Ci.

Le reste des recuits se poursuit exactement comme précédemment, dans le
cas de l’échantillon à forte teneur en carbone. Les concentrations obtenues par
simulations sont très proches de celles de l’expérience. La simulation permet
même de reproduire la hausse de CiOi observée avant 300˚C, due à la dé-
composition du complexe CiOiI. Ceci montre bien que le modèle est flexible
et peut être utilisé pour différentes expériences. De plus, puisque nous avons
utilisé comme seule donnée d’entrée les concentrations des différents défauts,
le modèle est prédictif. Ainsi il est possible de réaliser n’importe quel nombre
d’expériences, avec les concentrations de notre choix tout en ayant l’évolution
des concentrations de façon quantitative.

Les deux simulations reproduisent de façon très fidèle les concentrations des
différends défauts. Il y a également une importante similitude entre les concen-
trations de CsOi2 simulées et les absorptions expérimentales. Nous pouvons
donc déduire des simulation le coefficient de calibration, qui est le ratio entre les
concentrations et l’absorption. Nous obtenons pour l’expérience avec une haute
teneur en carbone un coefficient d’absorption de 7, 8× 1016cm−2. Pour l’échan-
tillon à faible teneur en carbone, nous obtenons un coefficient de 8, 6×1016cm−2.
Nous proposons donc un coefficient de calibration de 8± 1× 1016cm−2 pour le
complexe CsOi2.
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Figure 6.5 – Concentrations de divers complexes, obtenues par simulation à gauche
et expérimentalement à droite, lors de recuits isochrones de 50˚C à 500˚C.
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6.3.3 Recuits isochrones

Nous avons reproduit fidèlement deux expériences, avec des concentrations
en carbone différentes. Cependant toutes deux étaient constituée de recuit iso-
chrones. Un autre type de recuit est également utilisé : les recuits isothermes.
Nous allons simuler deux expériences déjà réalisées[83]. Ces simulation ne contiennent
pas de carbone. De plus, la quantité de lacunes mesurées au fur du recuit ne
change pas. La qualité cristalline de l’échantillon est donc plus élevée, nous
fixons le nombre de puits à 0.

Deux simulations sont réalisées, dont les résultats sont montrés figure 6.6 : la
première est un recuit de 350 h à 370 ˚C, la seconde un recuit de 16 h à 470 ˚C.
Puisqu’il n’y a qu’un seul défaut qui se forme à basse température (V O), il est
inutile de simuler l’irradiation. Nous partons donc dans les deux simulations
d’une concentration d’oxygène, d’une de V O, puis réalisons le recuit.

La première expérience, figure 6.6 a), a une concentration d’oxygène de
1018cm−3 et de V O de 6, 416cm−3. Biens que le recuit dure 350h, il y a une
première phase très rapide. Celle consiste en la formation de V O2 et se déroule
en moins d’une heure. Il faut donc que le modèle supporte les réactions rapide
mais aussi les temps longs. La simulation reproduit parfaitement les résultats
observés avec les mêmes équations et énergies de précédemment. Le modèle est
donc versatile, et permet de réaliser toute sorte de recuit. Cela ouvre la possibi-
lité de simuler des variations de températures, des cycles de chauffe également.
On peut donc parfaitement simuler le cycle de vieillissement d’un panneau pho-
tovoltaïque sur dix ou vingt ans, avec un coût de calcul réduit.

La seconde expérience, figure 6.6 b), a une concentration d’oxygène de 1018cm−3

et de V O de 6, 816cm−3. À cette température, la disparition de V O est si ra-
pide qu’elle n’apparaît pas sur les courbes. Pour les complexes V O3, il y a un
écart entre la simulation et l’expérience. La simulation est “en retard” par rap-
port à l’expérience. Nous avons réalisé d’autres recuits isothermes et cet écart
n’apparaît que sur celui-ci.

Ceci peut s’expliquer par le temps nécessaire au refroidissement des échan-
tillons. Le temps de l’expérience est de l’ordre de l’heure et le nombre de mesure
très important (10 mesures en 6 heures). Le temps de refroidissement des échan-
tillons, s’il est de l’ordre de la minute, peut alors perturber les mesures. Pour
les autres expériences, le temps de recuit est suffisamment long par rapport au
nombre de mesures pour que le temps de refroidissement n’ai aucun impact
mesurable.

Cependant la concentration de V O4 est dans la bonne tendance. Ceci est
une erreur due à notre chaîne de réaction : V O4 ne se dissocie pas. Sa création
est donc trop rapide dans le long terme (10 h et plus). Cependant, on peut voir
qu’elle est trop lente aux alentours de 4 h. Le fait qu’elle soit trop lente à basse
température s’explique par le temps de refroidissement déjà évoqué.

Pour prendre en compte la disparition de V O4, nous avons supposé qu’il
diffusait avec la même cinétique que V O3. La diffusion de V O, V O2 et V O3

étant de plus en plus proches (1, 53eV , 1, 53eV , 2, 12eV ), nous avons choisi que
V O4 diffusait à 2, 12eV pour rencontrer Oi et créer V O5. Nous avons également
conservé le même sV O4 = 12. À chaque mesure, nous avons considéré que le
silicium restait chauffé pendant 150s. Ce temps de chauffe supplémentaire à
température fixe sert à compenser le temps de sortie du four de l’échantillon
ainsi que son temps de refroidissement. Cela correspond à une erreur inférieur
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Figure 6.6 – Concentrations de divers complexes, obtenues lors de recuits isothermes
de silicium irradié, en présence d’oxygène. Données extraites de Quemener et al.[83].
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à 3% du temps de recuit. Il est possible, si l’on connaît les caractéristiques
du refroidissement, de l’exprimer avec une équation qui sera résolue en même
temps que les concentrations. Nous avons choisi un modèle plus simple juste
pour montrer l’influence qu’a un écart de mesure aussi faible.

Les résultats d’une telle modélisation sont présentés figure 6.7. On observe
une bien meilleure adéquation entre les résultats de la simulation et de l’ex-
périence. Ces mesures permettent de trouver une énergie effective de diffusion
précise. Les recuits isotherme étant à température constante, une variation très
légère de l’énergie effective de diffusion a un impact très important sur les tem-
pératures des réactions. Les recuits isothermes ont donc l’avantage de pouvoir
obtenir avec plus de précision l’énergie effective de diffusion.

Ils souffrent cependant de deux principaux inconvénients. La mesure est très
sensible au temps de recuit. Comme nous l’avons montré, une erreur très faible
sur le temps de recuit peut induire une importante déviation sur les résultats.
Ensuite, une expérience ne permet pas d’étudier beaucoup de réactions. Les ex-
périences prennent un temps important, et chaque température ne permet que
d’étudier une certaine gamme d’énergie. Ainsi sur l’expérience à basse tempé-
rature (370 ˚C, figure 6.6 a) V O4 n’apparaît pas alors que V O n’est mesuré
qu’une seule fois pendant le recuit. À contrario, à plus haute température V O
n’apparaît plus sur les courbes, et V O4 reste à très faible concentration.

Les recuits isochrones permettent eux de pouvoir observer un grand nombre
de réactions, mais ne permettent de déduire que vaguement les énergies de

Figure 6.7 – Concentrations de divers complexes, obtenues par simulation pour les
lignes et expériences pour les symboles[83] lors de recuits isothermes. Dans ce cas la
simulation prend en compte un temps de refroidissement à chaque mesure.
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migration effectives. Ces deux techniques sont donc complémentaires. Notre
modèle permet de reproduire ces deux aspects. Il est également possible de
reproduire n’importe quelle courbe de température en fonction du temps, cela
ne fait qu’une équation de plus à résoudre. On peut donc reproduire n’importe
quel cycle d’utilisation du silicium.

Il permet de plus d’obtenir des résultats quantitatifs quant aux concentra-
tions en défaut, à partir d’une quantité réduite de données. Le paramètre p0 a
déjà été calculé pour les différents réseau. si dépend de la position du défaut
et de son attractivité. Il reste ensuite les énergies effectives de migration ainsi
que les énergies de liaison. Elles peuvent s’obtenir expérimentalement, ou par
des calculs ab initio. Le modèle est utilisable aussi bien en tant qu’outil d’ana-
lyse qu’en outil de prédiction. Si tous les paramètres et énergies sont connus,
il est alors possible de prédire l’évolution du matériau et de ses complexes. Au
contraire, si des énergies ne sont pas connues, il est possible de les retrouver en
ayant recours à l’ajustement des courbes de simulation avec les données expéri-
mentales.

6.3.4 Conclusion et perspectives

Lors de cette partie nous avons exploité diverses méthodes afin de faire le
lien entre des simulations à l’échelle électronique et des expériences à l’échelle
macroscopique. En étudiant plusieurs défauts dans le silicium, nous avons dé-
montré l’existence de plusieurs mécanismes et mis en place une méthode de
calcul qui permet de prédire le comportement des défauts en fonction du temps
et de la température. Toute cette partie est axée sur les silicium et ses défauts
ponctuels, que nous étudions au travers de plusieurs échelles afin de faire le lien
entre les simulations et les expériences.

En démarrant avec des résultats obtenus par des simulations ab initio au ni-
veau électronique de la matière, nous avons utilisé des simulation atomistiques
KMC pour comprendre le comportement de ces défauts. Nous avons notamment
mis en évidence un nouveau mécanisme de migration du centre A, par halage.
Nous avons également pu déterminer quels sont les facteurs clés de l’associa-
tion : le volume de capture, la structure du défaut, l’énergie de migration et
les barrières lointaines. Nous avons pu également montrer les limites des simula-
tions KMC, tant dans le nombre de défauts traitables que dans les températures
atteignables.

Afin de pouvoir rejoindre les temps et températures expérimentales, nous
avons donc changé d’échelle. En passant à l’échelle continue, nous avons mis en
avant une formule analytique qui permet de calculer l’énergie effective de liaison
d’un complexe. Avec cette énergie et les paramètres précédemment mentionnés,
nous avons construit un modèle basé sur la loi d’action de masse cinétique. Il
nous permet de pouvoir traiter de nombreux défauts et complexes pour n’im-
porte quelle température et des temps de l’échelle de dizaines d’années. La
principale limite de ce modèle est qu’il simule que les défauts ponctuels, et pour
des faibles concentrations (inférieures à 1%). Il nécessite également un terme
de perte qui rend compte de toutes les équations non explicitement prises en
compte.

Les simulations faites avec le modèle permettent d’obtenir les mêmes résul-
tats que l’expérience. Elles nécessitent peu de données en entrée, permettent
de prédire le comportement des défauts aussi bien que d’analyser des résultats
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expérimentaux pour en déduire les énergies et réactions mis en jeu.
Dans ce cas ci, le modèle suffit pour simuler les expériences. Cependant, le

modèle est basé sur des énergies effectives de migration. Il est donc possible
de prendre en compte les variations des différentes énergies en fonction des
charges électriques ou l’évolution du niveau de Fermi en fonction des divers dé-
fauts présents. Notre modèle fourni un set d’équations différentielles qui permet
d’exprimer l’évolution des concentrations, il est donc envisageable de rajouter
d’autres équations afin d’obtenir d’autres données telles que le niveau de Fermi
par exemple.

L’ensemble du processus suivi ici se décompose en trois étapes :
— des calculs ab initio pour comprendre les structures et énergies des com-

plexes ;
— des simulations KMC pour obtenir les mécanismes dominants et les éner-

gies effectives associées ;
— la création d’un modèle continu pour pouvoir obtenir des résultats com-

parables aux expériences.
Ces étapes forment le cadre de la modélisation multi-échelle et permettent d’ob-
tenir des modèles qui peuvent prédire, expliquer ou analyser le comportement
de tout matériau. Nous l’avons employé pour le silicium, mais la méthode est
généralisable pour tout cristal.



Troisième partie

Diffusion du lithium dans le
graphite
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Cette partie montre cette fois les recherches faites dans un second maté-
riau. L’objectif est de reproduire et d’expliquer plusieurs phénomènes, observés
expérimentalement tout en suivant le même processus que précédemment. En
partant de résultats de DFT, nous allons construire un modèle qui permettra de
réaliser des simulations KMC afin d’analyser le comportement macroscopique
du matériau.

Le graphite est une des formes du carbone. Principalement utilisé pour les
crayons de papier, ce n’est pas sa seule caractéristique. Au sein du graphite il est
possible d’intercaler divers éléments. Sa structure en feuillets permet à d’autres
éléments de se fixer entre les plans de carbone. Le graphite agit alors comme
une matrice de stockage.

Afin d’intercaler des éléments, il faut fournir de l’énergie au système. L’éner-
gie utilisée pour intercaler les éléments au sein du graphite peut plus tard être
restituée lorsque les intercalants sortent du graphite.

Ce phénomène d’insertion en échange d’énergie et de restitution de l’éner-
gie est le principe même d’une batterie. C’est pourquoi le graphite, associé au
lithium en tant qu’intercalant, est utilisé comme électrode dans les batteries
lithium-ion.

Une batterie est composée de plusieurs autres éléments dont notamment une
autre électrode et un électrolyte permettant le déplacement des ions de lithium
d’une électrode à l’autre. Nous allons dans ce travail nous focaliser sur l’électrode
de graphite lithié, afin de comprendre les déplacements du lithium au sein du
graphite.

Comprendre ces déplacements permet d’améliorer la vitesse de l’intercalation
et donc de diminuer le temps de charge de la batterie. Améliorer l’intercalation
peut aussi passer par une augmentation de la densité de lithium, et donc de
la capacité de la batterie. Avant de proposer des solutions, il faut cependant
comprendre le fonctionnement de l’électrode.

Pour analyser le comportement du lithium dans le graphite, nous allons
dans un premier temps nous baser sur des études ab initio afin de pouvoir
construire un modèle atomique. L’objectif est de comprendre les interactions
entre le lithium et le carbone. Ces interactions seront la base de l’ensemble
de ce travail. Les quantifier et déterminer leurs effets permettra d’accéder à la
seconde étape.

Dans un deuxième temps, nous utiliserons les résultats précédents pour
construire un modèle numérique exploitable. Nous pourront alors simuler une
charge partielle d’une électrode de graphite lithié. Cette simulation permettra
de trancher entre les divers modèles existant, et de pouvoir mettre en avant les
problèmes rencontrés lors d’une lithiation.

La troisième partie consistera à analyser les phénomènes dus à la lithia-
tion. Ces phénomènes peuvent être dus aux limites de notre modèle, que nous
examinerons, ou être un comportement caractéristique des intercalants.
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Chapitre 7

Le graphite lithié : DFT et
physique

Le carbone se retrouve sous différentes formes. Ces formes ont chacune leur
usage et leur domaine d’application. Afin de situer le cadre dans lequel nous
travaillerons, voici les différentes formes existantes.

Le carbone sert de composant de base à la chimie du vivant, formant d’in-
nombrables types de molécules avec principalement l’hydrogène et l’azote. Il
existe également sous la forme de fullerènes dans une vaste gamme de tailles
et de formes, allant de la “balle” de C20 ou C80 jusqu’aux nanotubes. Ces dif-
férentes formes de carbone forment des structures à l’échelle nanométrique, on
peut donc les considérer d’un point de vue macroscopique comme étant mono-
dimensionnelles.

D’autres formes du carbone s’étendent à deux dimensions. Il s’agit du gra-
phène et du phagraphène[103]. Cette forme se compose de carbone à l’hybrida-
tion sp2, ce qui lui permet de créer des plans de carbone. La différence entre les
deux formes évoquées ci-dessus se situe dans l’organisation du carbone dans ce
plan. Le graphène est une feuille de carbone pur, étudiée principalement pour
ses propriétés de conduction électrique et thermique. Il possède également de
bonnes capacités mécaniques.

Ce sont cependant les matériaux massifs qui nous intéressent. Le carbone
se retrouve alors sous quatre formes. Ces formes sont le graphite, le diamant,
le carbone amorphe et la lonsdaléite. Les deux dernières sont rares, nous allons
nous concentrer sur les deux allotropes les plus courants. La différence entre
le carbone et le diamant se situe dans l’hybridation du carbone. On retrouve
l’hybridation sp2 évoquée précédemment pour le graphite et l’hybridation sp3
pour le diamant. Le carbone amorphe quant à lui contient un ratio variable de
ces deux hybridations. Il a dans le cas du diamant la même structure que le
silicium, un réseau cubique face centrée de motif (0 ;0 ;0),(1/4 ;1/4 ;1/4).

Nous allons nous intéresser au graphite. Il consiste en un empilement de
couches de graphène. On obtient donc une structure de feuilles de carbones
empilées, qui ne sont liées les unes aux autres que par des liaisons de van der
Waals. À l’intérieur d’un plan, les atomes de carbones sont cependant liés par
des liaisons covalentes. Les feuilles de graphène sont donc très résistantes, mais
l’empilement de feuilles se clive très facilement. C’est pour cela que l’on peut
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d’écrire avec du graphite, puisque le cristal se détache avec les frottements,
laissant une trace de carbone.

7.1 Les GIC

La structure du graphite est un empilement de feuilles. Ces feuilles de car-
bone étant liées par une attraction faible, elles peuvent s’écarter les unes des
autres en présence d’autres espèces. C’est le cas du lithium, qui s’insère dans
le graphite pour former du graphite lithié. Ce matériau est à la base de nos
batteries modernes, appelées Li-ions, car utilisé en tant qu’électrode négative.

Ce mécanisme d’intercalation, primordial dans le fonctionnement des bat-
teries Li-ions, n’est cependant pas encore très bien compris. Il est cependant
commun à tous les matériaux à base de graphite où s’intercale une autre espèce
chimique.

L’ensemble de ces matériaux s’appelle les composés d’intercalation du graphite[12],
ou composés d’insertion du graphite (Graphite Intercalation Compounds, GIC).
Les GIC existent dans de nombreuses formes. Ils sont tous composés de gra-
phites, mais l’intercalant peut exister sous de nombreuses formes.

Nous allons tout d’abord préciser la nomenclature des intercalants, puis la
structure des GIC.

7.1.1 Les intercalants

Tout d’abord, deux formes d’intercalants sont différenciées. L’intercalant
procède à une échange de charge avec le graphite. L’intercalant peut aussi bien
donner un électron au graphite que l’inverse. L’usage est de définir le composé
par les caractéristiques de l’intercalant. Le GIC potassium-graphite est donc
décrit comme un donneur, le brome-graphite est lui un accepteur.

Ensuite, un intercalant peut être un atome (lithium, potassium[77]), une mo-
lécule (HSO−4 [25], NO−3 ). Le GIC peut également contenir un mélange d’inter-
calants. Un GIC peut être binaire[88], ternaire, ou plus en fonction du nombre
d’espèces chimiques présentes. Enfin, il peut également exister des composés
multi-intercalés du graphite[3]. Il y a alors plusieurs espèces au sein du GIC,
mais à la différence des composés binaires les différentes espèces ne se mélangent
pas. Chaque espèce se trouve dans une galerie différente.

Enfin, il est à noter que l’intercalation du graphite est un procédé réversible.
Il est donc possible de remplir et vider le graphite de son intercalant. Ceci, lié
au transfert de charge entre le graphite et l’intercalant, permet d’utiliser les
GIC comme unité de stockage électrochimique, ou d’élément de filtration. Nous
étudierons le comportement d’un GIC dans le cadre du stockage électrochimique,
le lithium graphite (LiC) qui est utilisé comme batterie sous l’appellation Li-ion.

Comme nous l’avons vu précédemment, les GIC peuvent être utilisés en tant
qu’électrode de batterie. Dès lors le GIC doit être capable de résister aux nom-
breux cycles de charge/décharge. Plusieurs phénomènes influent sur la durée de
vie de la batterie. Le plus impactant est du à l’interface entre l’électrode négative
de la batterie et l’électrolyte, appelée SEI (Solid Electrolyte Interface)[16].

Nous n’allons cependant pas traiter de la SEI mais seulement des phéno-
mènes de cinétique à l’intérieur de l’électrode de graphite. Ces mouvements
pourraient être la cause de la réduction de capacité observée lors de charge à
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fort courant[106]. Deux phénomènes peuvent se produire : le graphite se dété-
riore, empêchant le lithium d’entrer dans le graphite ou d’en sortir, ou alors le
lithium crée des structures à l’intérieur du graphite qui l’empêche de diffuser.
Le phénomène étant réversible, il est probable que cela soit dû au mouvement
du lithium.

Maintenant que l’intérêt d’étudier le graphite lithié a été mis en avant, nous
allons expliciter la structure de ce composé.

7.1.2 La structure

Un GIC est composé d’au minimum deux parties distinctes, qui s’intercalent.
Il y a les feuilles de graphène et l’intercalant. Chacun va avoir une structure
propre, dépendant des concentrations en intercalant. En effet, bien que la struc-
ture du graphène ne change pas, l’organisation des différentes feuilles de gra-
phène entre elles peut évoluer. Cet empilement des feuilles de graphène permet
de caractériser le graphite qu’elles composent.

Les feuilles de graphène ne s’empilent toujours pas de façon identique, comme
montré figure 7.1. Chaque atome de carbone a trois liaisons, ils ne sont pas tous
orientés de la même façon. En définissant la position d’une couche de graphène
comme étant A, la couche du dessus peut soit avoir les atomes qui se superposent
tous, avec les mêmes liaisons et l’on a alors l’empilement AA, soit un décalage
entre les feuillets avec l’empilement AB.

Le graphite a un empilement AB. Cependant, les GIC ont plusieurs empile-
ments possibles. Selon la composition du GIC la structure de l’empilement varie.
Ainsi, un le graphite va passer d’un empilement AB à un empilement AA au
cours de l’intercalation du lithium. La transition entre ces deux formes n’est pas
connue. Elle peut générer des contraintes et des déformation lors l’intercalation
ou de la dé-intercalation.

En plus de cette première variation, la distance entre les plans de carbone
change avec l’intercalation. Cela peut amener un un décollement des feuillets de

Figure 7.1 – Les deux positions possibles d’empilement des couches de graphène
dans le graphite. À gauche un empilement AA, à gauche un empilement AB. Les lettres
grecques α, β et γ montrent les différents sites d’intercalation.
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graphène. Plus généralement, l’électrode en graphite n’étant pas monocristalline,
il y a donc des contraintes diverses au sein du matériau.

Nous avons présenté ici deux raisons qui, à l’échelle de l’électrode de graphite
lithié, peuvent expliquer une baisse de la performance de la batterie à cause du
graphite. Cependant dans cette étude nous n’allons pas étudier les dommages
structurels du carbone. Nous allons nous focaliser sur les phénomènes réversibles.

Le phénomène que nous allons analyser est dû à l’intercalant. Le graphite
pur ne contient aucun défaut, aucun intercalant. On peut le remplir avec ces
intercalants jusqu’à une concentration limite, qui dépend de la taille de l’inter-
calant. Cependant entre le GIC "plein" et le graphite pur, il existe une large
gamme de concentration en intercalants. Le matériau est nommé XCm, où X
est l’intercalant et m le nombre d’atomes de carbone pour un intercalant. Le
graphite lithié peut varier de C, ou LiC∞, à LiC6. Le graphite potassium a
une concentration maximale de KC8, d’autres des formules bien plus complexes
(Ba(NH3)2.5C10.9 par exemple[12]).

Le phénomène de stades, ou staging, existe dans les stœchiométries intermé-
diaires. Quand la concentration en intercalant est inférieure à la concentration
maximale, l’intercalant ne se répartit pas forcément suivant une distribution sta-
tistique aléatoire. L’intercalant peut se regrouper au sein de certaines galeries,
en laissant les autres vides[27].

Cependant la répartition de l’intercalant entre les galerie se fait de façon
précise.La figure 7.2 présente la répartition de l’intercalant au sein du graphite
en fonction de sa concentration. L’intercalant va occuper une galerie sur quatre,
puis une sur trois, puis une sur deux et enfin toutes les galeries. Si la concen-
tration en intercalant est trop faible pour remplir une galerie, il y aura un stade
dilué où l’intercalant est réparti suivant une distribution aléatoire uniforme et
homogène au sein du graphite.

Afin de pouvoir identifier de quelle façon l’intercalant se répartit entre les

Graphite Stade dilué Stade IV

Stade III Stade II Stade I

Figure 7.2 – Les différents stades d’un GIC durant son intercalation. L’intercalant
est représenté en bleu, les plans de graphite en noir.
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galeries, la formule chimique du composé est associée à un stade X. Le numéro
X accolé au stade correspond au ratio du nombre de galeries occupées (une sur
deux pour un stade deux) et au nombre de plans de graphites entre deux galeries
d’intercalants.

C’est ce phénomène que nous allons étudier : les stades. Ces stades ont été
étudiés pour d’autre composés comme le HSO−4 -graphite. Il a alors été montré
que le passage d’un stade II à un stade I se fait par un changement de phase
dont la nucléation s’opère au bord de l’électrode[26].

Cette étude porte sur la déintercalation d’acide sulfurique au sein du gra-
phite. Le système débute d’un stade I et tend vers un stade II. Une région de
stade II apparaît au bord de l’électrode lors de la déintercalation. Cette région
de stade II va ensuite s’étendre vers le centre de l’électrode.

Entre ces deux stades se situe une zone contenant plusieurs domaines visibles.
Différents stades cohabitent le temps que l’intercalant diffuse afin d’obtenir un
état stable.

Nous allons étudier ce changement de stade pour le graphite lithié. Bien que
les différents stades aient déjà été étudiés et démontrés par l’expérience[21], on
ne connaît pas la cinétique de l’intercalation au niveau atomique. Pour pouvoir
étudier la cinétique au niveau atomique, il est nécessaire de décrire la structure
à la même échelle.

En partant d’une description atomique, nous allons montrer que le lithium
crée des domaines au sein du graphite et que le changement de stade s’opère du
bord de l’électrode vers le centre.

7.1.3 L’empilement

Ce travail est centré sur la cinétique des défauts. L’empilement, ou staging,
pose plusieurs problèmes de cinétiques que nous allons identifier dans cette par-
tie. Le premier est qu’un stade est constitué de galeries pleines, ou vides. Cette
vision est statique et ne permet pas de rendre compte du phénomène d’interca-
lation. Des intercalants sont en effet insérés de façon uniforme dans toutes les
galeries. De fait que certaines galeries restent vides ne s’explique pas triviale-
ment.

De plus, puisque certaines couches sont pleines et d’autres vides, pour transi-
ter d’un stade III à un stade II (lors d’une intercalation donc), il est nécessaire de
vider complètement une couche puis d’en remplir une ou des autre(s). Ce mou-
vement de masse nécessite un retour à un état précédent et est donc contraire
à la cinétique.

La figure 7.3 a montre qu’il est nécessaire de passer par un stade 6 pour
pouvoir faire la transition stade 3 à 2. De façon plus générale, pour passer d’un
stade à un autre il est nécessaire de retourner au stade correspondant au plus
petit commun multiple. C’est cinétique très défavorable, et nécessite d’atteindre
des stades qui expérimentalement n’existent pas. D’autres mécanismes doivent
donc être à l’œuvre.

Enfin, chaque galerie est présentée comme uniformément et totalement rem-
plie. Or les intercalants entrent dans le graphite par le bord du matériau. Avec
un même coté d’entrée pour tous, la concentration en lithium devrait être plus
importante au bord de l’électrode. La distribution ne sera donc pas uniforme
au sein d’une galerie. La figure 7.3 b) montre que l’entrée de l’électrode va être
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Graphite Stade dilué Stade IV

Blocage du lithium

Stade III Stade II

Cinétique impossible

Stade VIa)

b)

Figure 7.3 – Les différents problèmes d’un GIC durant son intercalation. L’interca-
lant est représenté en bleu, les plans de graphite en noir. Les flèches bleues indiquent
la direction de rentrée du lithium.

bloquée par des atomes de lithium, qui ne pourront alors plus pénétrer au cœur
de l’électrode.

Ces différents problèmes ne trouvent pas d’explication avec le schéma clas-
sique proposé : celui de galeries vides ou pleines. Ce modèle ne correspond pas à
la cinétique au sein du matériau car le modèle standard est un modèle thermo-
dynamique. Il représente des états stables et permanents. Il ne peut donc pas
réussir à expliquer un comportement cinétique.

Présenter la structure des GIC a permis de mettre en avant les questions
auxquelles les théories actuelles ne répondent pas. Nous allons maintenant pré-
senter les diverses théories existantes à partir desquelles nous construirons nos
modèles, avec pour objectif la construction d’un modèle cinétique qui mettra en
évidence l’importance de considérer ces matériaux d’un point de vue cinétique
et non thermodynamique.

7.2 Les modèles théoriques

Différents modèles ont été construits pour expliquer le comportement des in-
tercalants : macroscopique[21], atomique[22] ou mésoscopique[47]. Les modèles
macroscopiques sont construit sur une étude du comportement électrique du
graphite lithié. Ceux ci sont basés sur les observations du processus d’interca-
lation et principalement empiriques (mesure d’impédance[57]). Il y a cependant
aussi des modèles microscopiques[22]. Ceux-ci sont basés sur le comportement
des atomes et des théories quantiques[8].

Notre étude va être basée sur le comportement des atomes dans le but d’ex-
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trapoler un modèle de diffusion macroscopique. Nous allons d’abord présenter
les modèles macroscopiques, puis ceux atomiques.

7.2.1 Les modèles macroscopiques

Le graphite lithié est principalement étudié dans l’objectif d’améliorer les
batteries. C’est donc sur les batteries Li-ion que les modèles macroscopiques ont
été construits. Ils servent à expliquer le comportement électrique des électrodes
en se basant sur la physique de l’intercalation.

Ces modèles prennent en compte trois effets principaux :
— le graphite est réduit en un ensemble de micro-particules ;
— le lithium diffuse vers le centre de ces particules ;
— les particules sont entourées d’une couche isolante.

Ils sont principalement basé sur l’électronique. Le but est de pouvoir simuler
le comportement de l’électrode en se basant sur des composants simples (ré-
sistance, capacité, bobine)[46, 10]. Cette gamme de modèle ne traite pas du
comportement de l’intercalant au sein du graphite, c’est pourquoi nous ne les
utiliserons pas.

Il existe également d’autres modèles continus, basés cette fois sur la cinétique
électrochimique. Le modèle de Butler-Volmer permet de décrire le courant de
charge d’une électrode en fonction du potentiel appliqué[67].

Il existe également des modèles où chaque stade est assimilé à une phase. La
diffusion de l’intercalant au sein du graphite fait croître une des deux phases.
Le simulation de la propagation du front de phase permet de simuler d’un point
de vue macroscopique le processus d’intercalation.

Ce comportement est étudié pour divers intercalants tels que le lithium[31]
ou l’acide sulfurique[26]. Ces modèles considèrent seulement que les stades se
propagent grâce à la diffusion de l’intercalant. Cependant, la diffusion n’est pas
étudiée ni prise en compte à l’échelle microscopique.

Ces modèles permettent donc de prendre en compte l’existence de différents
stades et leurs propagation. Cependant ils sont empiriques et basés sur une
calibration expérimentale. Le processus menant à la propagation des stades
n’est pas étudié. Notre but étant de partir de simulations atomistiques, ces
modèles ne sont pas pertinents pour démarrer notre étude. Ils sont cependant
un objectif vers lequel tendre afin de vérifier la cohérence de nos simulation avec
l’expérience.

7.2.2 Le modèle de Daumas-Hérold

Le modèle standard, celui des galeries vides ou pleines, mène à des questions
qui, d’un point de vue cinétique, ne trouvent pas de réponse. Ce problème a été
soulevé précédemment et un autre modèle a été proposé. Les limites du modèle
standard s’expliquent par la dichotomie des galeries : pleines de l’intercalant ou
vide.

Une solution évidente est donc de présenter les galeries comme n’étant que
partialement remplies. Cependant on sait que l’intercalant se regroupe en phase
compactes au sein des galeries. Une solution est alors de considérer qu’une galerie
peut avoir une concentration en intercalant hétérogène.

Le modèle de Daumas-Hérold[22] présente donc un système en domaines.
Les galeries contiennent alors toutes des intercalants. Ceux-ci sont regroupés
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Stade III

Transition stade III vers II, modèle en domaines

Stade IIIII vers II

Figure 7.4 – Le modèle de Daumas-Hérold, ou modèle en domaines, suggère l’exis-
tence d’îles d’intercalants au milieu des galeries. Les îles se déplacent lors de l’interca-
lation pour passer d’un stade à l’autre.

de façon compacte au sein d’îles, qui définissent des domaines. Un domaine est
un empilement d’îles qui vont créer une région où les galeries seront, de façon
comparable au modèle standard, vides ou pleines.

Des simulations[47] ont été réalisées pour exploiter ce modèle. Elles mettent
en avance sa capacité à résoudre certains problème évoqués précédemment. Dans
ces simulations, les galeries sont hétérogènes, avec certaines parties vides et
d’autres pleines en intercalants. Chaque galerie contient donc un certain nombre
de lithium. Les galeries n’ayant plus à rester vides, le fait que l’insertion de
l’intercalant se fait de façon homogène n’est plus un problème.

De même il n’est plus nécessaire de vider certaines galeries pour en remplir
d’autres. Chaque galerie contient des domaines qui se déplacent. Leur déplace-
ment permet de vider ou remplir un domaine de l’espace. La figure 7.4 présente
un exemple de transition de stade III au stade II. Il y a deux domaines, que
certaines îles quittent ou rejoignent lors de la transition de stade. Le schéma est
en deux dimensions et cet exemple ne remplit que certaines galeries. Cependant
des domaines existent aussi hors du plan, les lithiums rentrent donc de façon
homogène. L’ensemble du processus ne va plus contre la cinétique et est donc
plus cohérent.

Cette simulation[47] a pourtant ses limites. En effet elle n’est tout d’abord
pas atomistique. Elle part du principe que les atomes vont se regrouper en
petits groupes (10− 20

o

A) qui vont coalescer pour former de plus grandes îles.
On aperçoit clairement les domaines et leur évolution sur la figure 7.5. Cette
figure montre l’évolution du modèle en île d’un stade III à un stade II. C’est donc
une preuve du modèle de Daumas-Hérold. La simulation suppose l’existence de
petits domaines pour montrer qu’il en existe des plus grands. Elle n’apporte
pas la preuve que les atomes se regroupent et se déplacent de façon unie, en
conservant la taille des îles.

Ensuite, la simulation ne répond pas à la circulation des atomes au sein des
îles. Le modèle choisi est basé sur des îles de taille fixe (10 ∼ 20

o

A). Les îles
se déplacent sur un réseau, mais il n’y a aucun mouvement au sein des îles.
Les îles ne peuvent pas se chevaucher, les atomes de lithium de peuvent pas les
traverser. Une île bloquant les autres, la question quant au remplissage du cœur
de l’électrode reste donc entière.

Une dernière limite est le modèle en lui même. Beaucoup de paramètres sont
utilisés pour construire l’hamiltonien du modèle. Aucune information quant au
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domaine de validité de ces paramètres n’est donnée. Il n’est pas sûr que d’autres
valeurs mènent à des résultats semblables, ni que ces valeurs correspondent à
un système réel. De plus, le modèle repose sur la taille fixe des îles, dont la taille
correspond à la longueur de relaxation des contraintes au sein du graphite. Il a
cependant été montré que l’énergie élastique liée à la déformation des plans de
graphène joue un rôle mineur dans la stabilisation du composé[50]. La brique
de base du modèle, des îles de taille fixe, ne repose donc pas sur un phénomène
physique.

Cependant ce modèle simple permet de voir quels sont les paramètres requis
afin de produire un modèle capable de supporter le modèle en domaine, les
stades et la transition entre les stades. Les éléments requis pour cela sont :

— la répulsion électrostatique des îles d’une galerie à l’autre[86] ;
— une énergie élastique associée au bord des îles d’intercalants ;
— une réduction de cette énergie quand deux îles sont l’une à coté de l’autre

dans des galeries superposées ;
— un potentiel chimique pour l’introduction des îles.
Notre objectif va donc être de créer un modèle physique atomistique, qui

permet de valider dans un premier temps le modèle de Daumas-Hérold. Nous
allons pour cela partir de simulations ab initio afin de pouvoir comprendre les
interactions entre atomes. Grâce aux études précédentes nous pouvons déduire
quelles sont les informations importantes à obtenir grâce aux simulations ab
initio.

7.3 DFT
Nous allons dans cette partie nous intéresser aux études ab initio déjà réali-

sées, et que nous avons réalisées, pour construire notre modèle de KMC. L’ob-
jectif est donc de pouvoir retirer des études précédemment faites les différentes
énergies évoquées ainsi que la structure du graphite lithié. Nous allons voir
quels sont les intérêts des précédentes simulations, leurs limites et l’apport de

Figure 7.5 – Transition d’un stade III à un stade II d’un modèle d’îles. Les îles sont
stabilisé par la présence d’autres îles en contact. L’entrée des îles se fait par le coté
gauche. Figure extraite de Kirczenow, Phys. Rev. Lett. 55 25 (1985)[47].
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simulations différentes.

7.3.1 Le modèle standard

Plusieurs analyses ont déjà été faites grâce à des simulations DFT[82, 34]. Ces
simulations sont toutes basées sur le modèle standard, et permettent d’obtenir
des informations structurelles sur le carbone et le lithium. Le modèle Daumas-
Hérold propose qu’il y ait des domaines, mais l’intérieur de ces domaines se
comporterait comme un modèle standard. Analyser ces premières simulations
permettrait donc d’obtenir le modèle du comportement du lithium au sein des
îles.

Stade Énergie de formation (eV)[82]
Graphite 0
II -18,2
I 0

Table 7.1 – Énergies de formation du graphite lithié de différents stades.

Ces simulations permettent d’obtenir les énergies de formation pour certains
stades. Ainsi, les énergies du stade II et du stade I sont connues. Certains états
entre les stades ont également été calculés. Les énergies connues sont résumés
dans le tableau 7.1. En plus de ces énergies, on trouve l’organisation structurelle
du lithium au sein du graphite.

Le lithium s’organise donc en plans dans les galeries. Les lithiums se placent
aux centre des hexagones de carbones. On obtient alors pour le lithium un sous
réseau hexagonal. Le paramètre de maille du réseau est de

√
3a ×

√
3a, où a

est le paramètre de maille du réseau hexagonal du carbone. Les lithium ne se
rapprochent pas plus à cause de la répulsion électrostatique. Le lithium échange
son électron avec l’hexagone de carbone qui l’entoure. Ainsi un réseau

√
3×
√

3
permet à tous les hexagones d’échanger un électron.

Bien qu’il y ait entre les lithiums une répulsion électrostatique, la configu-
ration la plus stable est quand ils sont seconds voisins (figure 7.6[34]). Cette
figure présente l’énergie de liaison entre deux atomes de lithium dans du gra-
phite, en fonction de leur position relative. La configuration la plus stable est
celle où les lithiums sont seconds voisins. Cette stabilisation permet d’envisager
une nucléation des îles de lithium. Les lithiums au court de leur migration à
partir d’un état dilué vont s’agréger spontanément grâce à la stabilisation éner-
gétique. Ainsi des îles vont pouvoir se former. Le réseau

√
3 ×
√

3 du lithium
dans le graphite a été observé expérimentalement (par diffraction de rayon X
et de neutrons[55]), ce qui soutient la création d’un modèle de lithiums avec un
réseau

√
3×
√

3.
Les simulations montrent aussi un éloignement des plans de carbones lors

de l’intercalation[82]. Cet éloignement a été démontré expérimentalement[78].
Bien que les valeurs ne soient pas quantitatives, le phénomène est apparemment
reproduit. Il est cependant à noter que dans le cas du graphite, les valeurs ont
été fixée manuellement pour reproduire parfaitement l’expérience.

Cette valeur a due être fixée suite à une limite intrinsèque à la DFT. En
choisissant de représenter les électrons par simplement leur densité, il y a une



7.3. DFT 151

Figure 7.6 – Énergie de liaison entre deux atomes de lithium en fonction de leur
position relative. Figure extraite de Filhol et al. J. Phys. Chem. C, 112, 3982-3988
(2008)[34].

perte d’information dans le modèle. Il n’y a ainsi plus de potentiel d’échange
corrélation. Une fonctionnelle est ajoutée afin de compenser cette erreur. Or
la fonctionnelle utilisée ici (Global Gradient Approximation, GGA) ne produit
aucune liaison selon l’axe −→c . Les seules valeurs pertinentes sont donc celles
traitant du stade II et I, qui reproduisent l’éloignement des plans de carbones
en fonction de la concentration de lithium.

Ces simulations mettent en avant plusieurs phénomènes dont notre modèle
devra discuter :

— le sous-réseau du lithium ;
— la nucléation des îles de lithium ;
— le transfert de charge entre le lithium et le carbone ;
— l’écartement des plans de carbone avec l’ajout de lithium.

Ces paramètres sont pertinents dans le cadre d’un modèle standard. Ils sont
cependant limités pour un modèle en domaines. En effet bien qu’ils fournissent
de l’information sur le comportement du lithium et du graphite à l’intérieur
des îles, aucune information n’est apportée quant aux bords des îles et à leurs
interactions.

De plus, ces simulations ne concernent que des stades I et II. Il n’y a pas
d’information sur le stade II, le stade IV ainsi que sur les défauts au sein des
îles. Or pour un KMC il est nécessaire d’avoir des informations sur l’ensemble
des mouvements possibles. La diffusion d’une lacune de lithium au sein d’un
île peut être un élément important de la diffusion de lithium. C’est pourquoi
nous avons réalisé des simulations supplémentaires afin de pouvoir construire
un modèle complet.
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7.3.2 Le modèle Daumas-Hérold

Pour pouvoir établir un modèle KMC capable de supporter la cinétique, nous
avons besoin de plusieurs informations. Il faut être capable de pouvoir décrire
l’énergie associée à chaque configuration. Les études précédentes ne permettent
pas d’obtenir les informations quant à l’énergie associée à une lacune de lithium
dans une galerie, ou à une frontière entre deux îles/domaines.

Il faut donc réaliser des simulations à propos de défauts dans le réseau des
intercalants. Ces simulations ont un coût important, puisqu’elles concernent le
réseau de lithium. Il fait donc pour chaque lithium 6, 12 ou 18 carbones pour des
stades I, II ou III respectivement. Il faut de plus un grand nombre de lithium
pour éviter que les répliques des défauts dues à la périodicité n’interagissent
entre elles.

Plusieurs simulations ont été réalisées avec le logiciel BigDFT par Sridevi
Krishnan[50]. La DFT nécessite une fonctionnelle afin de pouvoir expliciter le
potentiel d’échange corrélation. Plusieurs fonctionnelles sont utilisables en fonc-
tion des caractéristiques du système.

Pour ces simulations plusieurs fonctionnelles ont été utilisées, en fonction des
interactions C-C ou Li-C. Les interactions Li-C sont reproduite en utilisant la
fonctionnelle Perdew-Burke-Ernzerhof[81] (PBE). Cette fonctionnelle reproduit
correctement les forces entre lithium et carbone grâce à nature ionique de cette
liaison. Cependant la fonctionnelle PBE ne tient pas compte des interactions
longue portée entre les atomes de carbone et ne permet donc pas d’obtenir les
forces correctes entre les feuilles de graphène.

Les interactions C-C sont bien reproduites par la fonctionelle Disparsion
Corrected Atom Centered Pseudopotentiel [100] (DCACP). Cette fonctionnelle
tient compte des interactions longues distance entre les atomes de carbone, et
permet ainsi de reproduire les forces entre les plans de graphène. Ceci nous a
permis de ne pas imposer la distance entre les plans de carbones, mais de la
calculer.

Les deux fonctionnelles DCACP et PBE on donc été utilisées en fonction
des liaisons que forment les atomes de carbone.

Les simulations décrivent différents défauts :
— graphite pur ;
— stade III standard et en domaine ;
— stade II standard et en domaine ;
— stade I.

L’ensemble de ces simulations a pour objectif de déterminer les différentes struc-
tures possibles et la stabilité du modèle en domaine. Le modèle standard est
constitué de graphite avec un nombre de galeries remplies ou vides en fonction
du stade. Les modèles en domaines sont plus complexes. Il y a en effet plusieurs
façon de pouvoir définir un domaine, dû au réseau hexagonal du graphite.

Les différentes frontières possibles sont définies figure 7.7. Le graphite pos-
sède deux directions périodiques : celle dite zigzag et celle dite chaise, ou arm-
chair. En fonction de quelle direction la frontière se situe, le nombre de voisin
du lithium varie de 3 à 5. Il est donc possible que l’énergie de formation change
également. Les énergies de formation ont été obtenues en utilisant la formule
suivante :

El = (E(LixC6)− xµmétal
Li − 6µgraphite)/6
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Figure 7.7 – Différentes structures, relaxées, de LiCx. Les sphères bleues repré-
sentent les atomes de lithium et les noires les atomes de carbone. a) Vue du dessus du
réseau

√
3×
√
3 du graphite lithié. La zone rose représente une île avec une bordure en

zigzag, la zone bleue une île avec une frontière droite, orientée sur la direction chaise
(armchair). b) Stade III, modèle standard. c) Stade II, modèle standard. d) Stade
III, en domaine de largeur 2 Li avec frontières droites. e) Stade III, en domaine de
largeur 2 Li avec frontières en zigzag. f) Stade III, en domaine de largeur 2 Li avec
frontières droites. Seulement deux galeries sur 3 sont occupées. g) Stade II, en domaine
de largeur 2 Li avec frontières en zigzag. h) Stade II, en domaine de largeur 2 Li avec
frontières droites.

Les différentes énergies obtenues sont présentées dans le tableau 7.2. Les
différents cas calculés sont des stades III, d’une largeur de deux lithiums, avec
un modèle standard et deux systèmes en domaines : avec trois galeries occupées
ou deux sur trois. Il y a également des stades II, standards de largeur 2, 3 ou 4
lithiums, et des systèmes en domaines de largeur 2, 3 ou 4 lithiums. Plusieurs
résultats ressortent de ce tableau. Nous allons d’abord analyser le stade II, puis
le stade III.

Au sein des différentes configurations simulées pour le stade II, les énergies
sont proches. Il est à noter qu’il y a des variations énergétiques pour le stade
II standard en fonction de la taille de la boîte. Le système ne contenant aucun
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Énergie de formation (meV)
Stade Largeur de l’île Standard Chaise Zigzag
III 2 -9,5 -18.1

2-2/3 -9,5 -16,3 -17,0
II 2 -22,9 -20,7 -21,3

3 -23,1 -21,0
4 -23,6 -22,9

Table 7.2 – Énergies de formation du graphite lithié de différents stades, pour le
modèle standard et le modèle en domaine[50]. La simulation de largeur 2-2/3 est la
simulation de la figure 7.7 avec des îles de largeur 2, qui occupe 2 galeries sur 3. La
largeur de l’île, dans le cas standard, est la largeur de la boîte de simulation.

défaut, les résultats devraient être égaux. Cet écart provient d’une différence
dans les maillages servant à décrire les zones de Brillouin. Inférieures au meV ,
ces différences sont dans la marge d’erreur de nos simulations.

Le modèle standard est plus stable mais de peu (quelques meV). Le coût
d’une frontière est donc faible. Cette différence minime se retrouve dans l’évo-
lution de la différence énergétique avec la hausse de la largeur des îles. Plus l’île
devient large, plus le modèle se rapproche d’un modèle standard. Cette diffé-
rence est cependant négligeable comparée à l’énergie thermique à 300K (0, 7meV
contre 26meV ). Les deux systèmes seront donc aussi stables l’un que l’autre à
l’ambiante.

Pour le stade III la différence entre les différentes configurations est plus
marquée. Ainsi le modèle en domaine est nettement plus stable, avec une diffé-
rence d’énergie de l’ordre de 9meV . Cette différence est marquée quelle que soit
l’occupation des galeries (2/3 ou 3/3 galeries occupées). Alors que le modèle
standard réduit la déformation du carbone, il n’est donc pas le plus stable. La
déformation des feuilles de graphène apparaît au vu de ces calculs comme étant
moins coûteuse que le gain apporté par une dispersion des lithiums sur plusieurs
galeries.

Dans le stade III comme dans le stade II nous avons également comparé
des îles avec une frontière droite, sur la direction chaise, et des îles avec une
frontière en zigzag. Les différences énergétiques entre ces deux frontière sont
négligeables, malgré les variations structurelles des frontières. Dans un cas un
lithium à la frontière a toujours 4 voisins (frontière droite), dans l’autre il en a
alternativement 3 et 5 (frontière en zig-zag). Si l’on modélise un lithium avec
une énergie de liaison ∆E pour chaque autre lithium qui l’entoure, cette faible
différence s’explique. La frontière droite impose 2∆E par lithium, celle en zig-
zag 3∆E + 1∆E pour deux lithiums soit la même énergie par lithium.

Avec ces simulations nous avons obtenu les énergies associées au graphite,
au lithium aux frontières, mais aussi celles associées au cœur des îles, pour les
différents stades qui correspondent à un modèle standard. L’énergie du système
peut alors s’écrire :

Etotale = niE
i
cœur +mEfrontière + lEgraphite

Avec ni le nombre de lithium de stade i au cœur des îles,m le nombre de lihiums
aux frontière des îles et l le nombre de carbone.
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Figure 7.8 – Gauche : Mouvement d’un lithium au travers de la feuille de graphène,
par un hexagone. Droite : Mouvement d’un lithium au sein d’une galerie, entre deux
hexagones voisins.

Nous pouvons représenter un atome de lithium au cœur d’une île et au bord
d’une île. Il nous reste cependant à simuler l’énergie des défauts tels que le
lithium interstitiel ou la lacune au sein du sous-réseau du lithium. Nous n’avons
pas calculé l’énergie d’un lithium hors stœchiométrie (LixC6, x > 1) car nous
souhaitons réaliser des transitions inférieures au stade I. Ainsi, nous avons réalisé
également les simulations suivantes :

— un atome de lithium seul pour 432 carbones ;
— deux atomes de lithium pour 432 carbones ;
— une lacune de lithium dans un stade 1, soit 71 atomes de lithiums pour

432 atomes de carbone.
Maintenant que nous avons obtenu les différentes configurations possibles, les
dernières informations requises concernent la diffusion du lithium. Une fois cette
partie obtenue il sera alors possible de construire un modèle capable de réaliser
les simulations voulues.

7.3.3 La migration du lithium

Cette partie va être consacrée à l’étude de la migration du lithium par des
simulations DFT. Les énergies de migration obtenues vont ensuite être utilisées
pour construire les mouvements du KMC. Commençons par la migration d’un
lithium au sein du graphite. Comme montré précédemment, le lithium se situe au
sein d’un hexagone de carbone. Il peut donc migrer de plusieurs façon différentes.

Les deux migrations possibles sont présentées figure 7.8. Cette figure pré-
sente deux mouvements du lithium au sein du graphite : un inter-galerie, l’autre
intra-galerie. La première migration est de passer au travers de l’hexagone de
carbone. Le lithium est alors en train de traverser un plan de graphite. Cette
migration permettrai de changer les concentrations en lithium d’une galerie sans
que le lithium ait à ressortir de l’électrode. Cependant, ce mouvements est très
improbable du fait de sa très haute énergie de migration, de l’ordre de 10eV [71].

Cette migration reste cependant possible si l’on considère les défauts dans
le graphite. En effet elle peut descendre en fonction des atomes de carbone
manquants. Ainsi, l’énergie de migration du lithium au sein d’un plan de carbone
peut atteindre seulement 0, 5eV dans le cas d’un cycle de neuf carbones[71].
Cependant, comme dit précédemment, nous n’allons pas nous intéresser aux
défauts dans le graphite. C’est pour cela que ce mouvement ne sera pas pris en



156 CHAPITRE 7. LE GRAPHITE LITHIÉ : DFT ET PHYSIQUE

compte par la suite.
Il reste alors un autre mouvement possible : la migration d’un atome de

lithium d’un hexagone à un autre, tout en restant dans la même galerie. Cette
énergie a été calculée par le passé, pour un lithium seul dans une galerie[82].
Les énergies ont été calculées pour un stade II et un stade IV. L’énergie de
migration est alors de 0, 2eV . C’est donc une migration rapide, qui se produit à
température ambiante. L’énergie de migration ne dépend que peu du stade du
lithium.

Il y a cependant d’autres conditions de migration du lithium. En effet,
le lithium peut migrer en présence d’autres lithiums au sein de sa galerie.
Il peut alors migrer dans les conditions stœchiométriques, mais aussi hors-
stœchiométrie. Nous allons expliciter les différents cas ainsi que l’énergie as-
sociée.

Pour une migration d’une lacune au sein d’une galerie pleine, l’énergie cal-
culée est de 0, 40eV [82]. Un lithium doit alors effectuer deux migrations pour
pouvoir changer de site, puisque le réseau est de maille

√
3×
√

3. La migration
de la lacune, bien que de coût nettement plus important que celle du lithium
dans une galerie vide, est possible à température ambiante.

Une autre migration possible consiste à ce qu’il y ait un lithium supplé-
mentaire au sein du réseau. Il y a alors un lithium interstitiel. De nombreux
mouvements de diffusion sont alors possibles[98]. L’énergie de ces mouvements
est alors de l’ordre de 0, 50eV . Certains mouvements nécessitent un ou deux
mouvements atomiques pour obtenir une migration effective. Cette énergie n’est
pas élevée et permet la diffusion de lithium interstitiel au sein des îles à tempé-
rature ambiante. Cependant, il faut pour cela se retrouver hors stœchiométrie,
avec plus de lithiums que de sites disponibles.

L’ensemble des mouvements possibles a été calculé, et nous possédons donc
maintenant les données suivantes :

— les configurations et énergies au sein des îles de lithium ;
— les configurations et énergies au bord des îles de lithium ;
— l’énergie associée à un ou deux lithium(s) seul(s) ;
— l’énergie de défauts dans les îles ;
— les énergies de migration du lithium.

Grâce à l’ensemble de ces données nous allons pouvoir créer un modèle qui
permettra de simuler la migration du lithium au sein du graphite.



Chapitre 8

Simulation de charge partielle

Nous avons présenté précédemment divers calculs DFT réalisés sur le gra-
phite lithié. Nous avons pu déterminer la structure du lithium, son organisation
au sein du graphite ainsi que l’impact de sa présence sur le graphite. L’ensemble
de ces simulations ne concerne qu’un ensemble de configurations sans lien entre
elles. Le graphite lithié connaît des cycle de lithiation/délithiation, pendant les-
quels se forment les différentes phases simulées.

L’objectif de cette partie est d’étudier l’effet de la cinétique sur le graphite
lithié. Nous allons voir si la cinétique est compatible avec l’existence des dif-
férentes phases existantes décrites par les études précédentes. Afin de pouvoir
analyser le comportement du lithium, il faut donc recréer un modèle utilisable
en simulation.

Nous allons dans une première étape construire un modèle énergétique. Ce
modèle doit nous permettre de simuler des transitions entre les différents stades.
Une fois que le modèle aura été déterminer, nous pourrons réaliser des chan-
gements de stades. Nous pourrons alors trancher sur la pertinence des modèles
Daumas-Hérold ou standard, en fonction de la cinétique de la charge du maté-
riau.

8.1 Modèle énergétique

Le modèle énergétique est conçu à partir des résultats obtenus par DFT[50].
Il faut dans un premier temps définir ce que le modèle doit représenter, quelle
physique nous souhaitons inclure à l’intérieur. Une fois la physique définie, il
faudra définir l’objet qui sera manipulé par le KMC, sa structure d’appartenance
ainsi que les interactions qui auront lieu.

8.1.1 Configurations et énergies

L’objectif de la simulation est de reproduire un changement de stade durant
l’intercalation du lithium. Les différents stades identifiés dans la littérature, et
pour lesquels nous avons réalisé des simulations sont les stades I, II et III. Il
faut donc que notre modèle soit capable de reproduire ces trois stades ainsi que
les défauts associés.

157
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Le modèle que nous allons construire est basé sur les observations précédem-
ment faites :

— les lithiums au sein du graphite se regroupent au sein des galeries ;
— les lithiums au sein du graphite s’éloignent d’une galerie à l’autre.

Le modèle énergétique va donc considérer trois phénomènes, le coût de l’ajout
d’un lithium dans le graphite, la stabilisation énergétique intra-galerie et la
répulsion inter-galerie. Afin de pouvoir expliciter le coût de l’ajout du lithium,
nous allons utiliser pour calculer les énergies une autre référentiel. Ainsi nous ne
parlerons plus d’énergie de formation, mais d’énergie de liaison. L’état d’énergie
0 eV est le graphite pur. L’hamiltonien de notre système s’écrit donc :

Etotale = ntotalElithium +
∑
i

niEstade i +
∑
j

njEj voisins +
∑
k

nkEFrontière stade k

Les simulations DFT permettent d’obtenir une certaine énergie associée à
un ensemble d’atomes dans une certains configuration. Il faut ensuite en retirer
les informations pertinentes. Dans notre cas, il nous faut l’énergie associée à :

— un stade I, II ou III parfait ;
— un lithium seul dans le graphite ;
— les frontières des îles ;
— les défauts au sein des îles.

Tout cela s’obtient en réalisant des combinaisons linéaires des différentes simu-
lations. Pour obtenir l’énergie d’un lithium dans le graphite, il faut soustraire à
l’énergie totale du système Graphite + 1 Lithium celle du graphite. On obtient
alors l’énergie associée à ce lithium seulement. On peut donc écrire :

ELi
seul = E432 C + 1 Li − E432 C

Pour obtenir l’énergie associée aux différents stades, il a fallu appliquer la for-
mule suivante :

ELi
stade X = (E432 C + 72/X Li − E432 C)/(72/X)

Ces calculs ont permis d’obtenir les énergies des différentes configurations stan-
dard du lithium dans le graphite, présentées dans le tableau 8.1. Les écarts
énergétiques observés ici entre les données des stades III et II sont égaux à ceux
présentés dans le tableau 7.2. La seule différence est qu’ils sont ici présentées par
atome de lithium et non plus de carbone, et que la référence prise est l’absence
de lithium au sein du graphite.

Stade Énergie par lithium (eV)
Dilué 0,72
2 Li 0,70
III 0,63
II 0,71
I 0,85

Table 8.1 – Énergies des différentes configurations du lithium au sein du graphite,
pour un modèle standard.

Ces énergies mettent en avant deux phénomènes. Le premier est qu’il y a
bien un phénomène de nucléation même si l’énergie associée est faible. Le second
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est que l’énergie va croissante avec la lithiation. Ce phénomène était attendu,
puisque lors de la décharge de la batterie le lithium quitte le graphite. Charger
une batterie revient à forcer le lithium à rentrer dans le graphite, il est donc
normal que cela requiert de plus en plus d’énergie.

Ces énergies sont associées au modèle standard et ne reproduisent que les
stades parfaits. Ce modèle peut se décomposer en deux termes, déjà évoqués
précédemment : une énergie liée au remplissage des galeries et une liée à la
proximité des galeries remplies de lithium.

La stade III est ainsi favorable énergétiquement par rapport à un stade dilué
de concentration LiC18. L’énergie passe de 0,72eV par lithium à 0,63eV. Pour
un stade II, l’énergie associée est équivalente. Cependant, puisque nous avons
favorisé la coalescence des lithiums, des îles vont se former pour devenir des
stades II. Enfin, pour un stade I l’énergie est défavorable aux galeries pleines
mais la concentration en lithium est telle que tous les sites possibles sont remplis.

Notre modèle supporte l’existence d’un stade III et non d’un stade II dilué.
Nous rejoignons en cela des expérience précédentes[39, 34, 31]. Les stades su-
périeurs à III ne sont pas simulés car ils n’ont que peu d’importance pour le
processus d’intercalation, et sont très difficiles à observer expérimentalement[31].

Le modèle possède donc une physique simple. Les lithiums tendent à se
regrouper pour diminuer le rapport circonférence/surface des îles. C’est une
attraction entre les lithiums à l’intérieur d’une galerie. Dans un second temps, il
y a une répulsion entre les galeries de lithium. C’est pour cela que l’on observe
des stades et non pas un transfert direct entre un graphite vide et un stade I.

Défaut Énergie par lithium (eV)
Lacune dans une galerie 0,12
Frontière stade III 0,11
Frontière stade II 0,14

Table 8.2 – Énergies des différents défauts du lithium au sein du graphite.

Il faut également définir des énergies pour les défauts. Nous allons dans
un premier temps défavoriser les frontières, la simulation devrait donc tendre
vers un modèle standard. Ceci permettra de montrer que non seulement les
simulations ab initio montrent que les domaines peuvent être plus stable, mais
aussi que le modèle standard n’est pas compatible avec la cinétique. Les énergies
associées aux défauts sont présentées dans le tableau 8.2. Notre objectif étant
de simuler des transitions entre LiC6 et graphite, nous n’avons pas simulé de
d’interstitiels dans les galeries, présents à plus haute concentration de lithium
que LiC6.

Maintenant que les différentes configurations et énergies sont définies, il faut
définir une structure de données qui permettra de prendre en compte ces valeurs.

8.1.2 Réseau et voisinage

Maintenant que les énergies requises sont définies, il faut établir une structure
de données qui supporte notre modèle physique. Puisque le graphite lithié est un
cristal avec des intercalants, nous avons choisi pour modèle un réseau. Dans un
premier temps nous avons choisi de répliquer le réseau physique et ses atomes.
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La structure du lithium dans le graphite a déjà été définie précédemment.
Il s’agit d’un réseau hexagonal de paramètre

√
3 ×
√

3. Le lithium se situe au
centre des hexagones de carbone. Ce dernier voit sa charge électronique changer
avec l’intercalation du lithium, ainsi que sa forme. Le graphite se déforme avec
l’ajout de lithium. Les plans de carbone sont plus éloigné en présence de lithium,
ce qui mène à des distorsions dans le graphite proche des frontières.

De plus l’empilement des plans de carbones varie, de AA en stade I, à AABB
en stade 2 par exemple[82] et ABAB en graphite. Cette variation de l’empilement
des couches de carbone est simulée aux états stables mais le phénomène dirigeant
la transition entre les différents empilement n’est pas connu. Les calculs que
nous avons réalisés montrent que la variation d’énergie entre un empilement
AA et AB dans le graphite est de 0,002eV par atome de carbone. Cette énergie
est relativement réduite, nous allons négliger ces variations et considérer que
l’empilement est toujours AA.

Le carbone subit des modifications dans sa structure. Cependant nous sommes
intéressés que par la cinétique de l’intercalation et les mouvements du lithium
dans le graphite. C’est pourquoi afin de simplifier le modèle nous avons choisi de
ne pas représenter le carbone dans nos modèles. Ainsi, si sa présence est prise en
compte dans le calcul des énergies les atomes de carbone ne seront pas présent.

Le modèle est donc constitué de l’ensemble des sites possibles qu’un atome
de lithium peut occuper. Ces sites forment un réseau hexagonal, de paramètre
de maille

√
3 × 2.461

o

A. La distance entre les plans de lithium est identique
à celle entre les plans de graphite. Il y a deux interactions à distribuer : celle
inter-galerie, répulsive qui mène aux différents stades, et celle intra-galerie qui
mène à la coalescence des lithiums en îles.

Nous avons choisi de faire porter l’interaction intra-galerie par les lithiums
et l’interaction inter-galerie par les lacunes. Pour ce faire il est nécessaire qu’un
lithium d’un site 0 puisse percevoir l’existence d’un autre lithium. Le voisinage
doit donc être étendu aux seconds voisins.

Le voisinage d’un site d’intercalation est présenté figure 8.1. Ainsi si un site
de référence (rouge) n’a que 6 premiers voisins (violets), il est nécessaire d’aller
chercher les seconds voisins (bleus et verts). Ceci porte le nombre de voisins à
18, plus le site en lui même soit 19 sites. Il est cependant possible de réduire ce
nombre. Tous les seconds voisins ne sont pas équivalents. Le lithium est le plus
stable quand il se situe sur les sites bleus. On peut donc envisager de ne pas
prendre en compte les sites verts où les lithiums sont moins stables[82, 34].

Ce schéma ne présente que le voisinage au sein d’une galerie. Or il est né-
cessaire d’étendre le voisinage aux galeries voisines afin de pouvoir identifier les
différents stades. Il faut pouvoir identifier jusqu’au stade III. Afin de pouvoir
mesurer un stade III il n’est pas nécessaire d’étendre le voisinage à 3 voisins
dans chaque direction. Il est possible de se contenter d’un voisinage aux pre-
miers voisins en mesurant, à partir de la lacune d’une galerie vide, qu’une galerie
voisine est vide et l’autre pleine. Réduire le nombre de voisins est important,
car l’algorithme de KMC est de complexité cubique par rapport au nombre de
voisins.

Néanmoins, il ne suffit pas d’un seul voisin dans les galeries voisines. Les
couches de lithiums peuvent s’empiler selon 3 configurations différentes : αα,
αβ et αγ, comme présenté figure 7.1. En effet, le sous-réseau de lithiums étant
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Figure 8.1 – Vue d’une galerie de lithium au sein du graphite. Différentes distances
de voisinage sont représentées en fonction de la couleur.
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3, le sous-réseau peut être centré sur trois différents sites. D’une galerie
à l’autre, il faut donc contrôler la présence ou l’absence de lithium sur au moins
trois sites.

Au final le voisinage requis est assez important : le site en lui même, 12
voisins intra-plan et 3 dans chaque galerie voisine. Une fois le voisinage achevé,
nous pouvons réaliser des simulations Monte-Carlo Metropolis afin de détermi-
ner le diagramme de phase de ce modèle. Il n’est pas pertinent ici de réaliser
des KMC puisque nous souhaitons obtenir l’état d’équilibre et donc thermody-
namiquement stable du système et non son évolution.

Concentration en LixC6 Phase
0 Graphite
0 < x < 0, 33 Une île
0,33 Stade III
0, 33 < x < 0, 5 Stade III et II
0,5 Stade II
0, 5 < x < 1 Stade I et II
1 Stade I

Table 8.3 – Diagramme de phase du modèle présenté tableaux 8.1 et 8.2.

On obtient avec ce modèle le diagramme de phase présenté figure 8.3. Aux
concentrations 0,33, 0,5 et 1 on obtient respectivement des stades standards III,
II et I.



162 CHAPITRE 8. SIMULATION DE CHARGE PARTIELLE

Pour les concentrations inférieures au stade III le modèle ne permet pas
d’obtenir de stage dilué. Puisque la simulation Monte-Carlo Metropolis ne suit
pas la physique, les atomes de lithiums peuvent passer d’une galerie à l’autre.
On obtient alors une île la plus grande possible avec un rapport volume/surface
maximisé. Le système tend vers un modèle standard.

Pour les phases 0, 33 < x < 0, 5 et 0, 5 < x < 1, le système tend aussi
vers un modèle standard en répartissant les atomes au sein des galeries afin de
supprimer les domaines. Nous n’avons pas observé de stade II désordonné, avec
un réseau 2 × 2 tel que présenté [82, 34]. C’est un écart attendu du modèle,
puisque nous n’avons pas pris en compte les voisins liés à ce réseau (en vert
figure 8.1) à cause du coût de calcul que cela engendrerait pour le KMC.

Maintenant que nous avons un modèle permettant de réaliser les différents
stades, et dont nous connaissons le comportement thermodynamique, il faut
ajouter les mouvements des atomes. Ces mouvements doivent respecter la phy-
sique, et vont permettre de réaliser des KMC.

8.1.3 Les mouvements du lithium

Nous avons créé dans la partie précédente un modèle énergétique pour le
lithium. Ce modèle permet d’obtenir les stades I, II et II ainsi qu’un stade di-
lué pour les faibles concentrations. L’objectif de notre travail est de prendre en
compte les effets de la cinétique, et c’est pourquoi il faut ajouter les mouve-
ments pour pouvoir réaliser des simulations KMC. Une fois que le modèle sera
complété, il sera alors possible de réaliser des transitions de stade à stade afin
d’insérer le lithium au sein du graphite.

Le lithium est la seule espèce migrante dans notre analyse, puisque nous ne
considérons pas les défauts du graphite. Le seul mouvement pris en compte est
celui de migration du lithium, intra-galerie, d’un hexagone à l’hexagone voisin.
La figure 8.2 présente divers mouvements du lithium au sein du graphite, pour
divers environnements. Le coût énergétique associé à ce mouvement dépend de
l’environnement : si le lithium est seul (mouvements rouges figure 8.2), l’énergie
de migration est de 0, 20eV et l’énergie est de 0, 48eV s’il y a d’autres lithiums
à proximité[98] (mouvement bleu figure 8.2).

Nous avons réalisé des simulations KMC en partant de ce modèle. Plusieurs
problèmes sont cependant apparus. Tout d’abord il y a une limitation au nombre
de lithium que nous arrivons à simuler. En effet, chaque lithium peut effectuer
6 mouvements migratoires, un pour chaque hexagone vide à proximité de lui.
Pour simuler alors un système de l’ordre du millier d’atomes, il y a donc 6000
mouvements à gérer. Ceci alourdi considérablement la simulation, demandant
des ressources mémoires importantes (de l’ordre du Go). Mais le principale limite
est temporelle : parcourir la liste des mouvements à chaque pas est trop long,
et le voisinage est trop grand et coûte donc trop de temps à actualiser à chaque
pas.

Il est cependant possible de réaliser des simulations sur la migration du
lithium en se limitant à de petits systèmes, de l’ordre de la centaine de sites.
Les simulations que nous avons réalisées ont été faites à 300K. Le résultat d’une
simulation est montré figure 8.3. Cette figure montre l’évolution d’un échantillon
de graphite vers un stade III. Les conditions initiales sont périodiques selon −→y
et −→z , les lithiums entrent par le coté gauche.
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Figure 8.2 – Vue d’une galerie de lithium au sein du graphite. Différents mouvements
sont présentés. En rouge, le lithium effectue un mouvement sans lithium à proximité.
En bleu le lithium diffuse entre deux lithiums, c’est une situation d’excès de lithium.

On observe bien un empilement du lithium et l’apparition de domaines, qui se
répètent toutes les trois galeries. Cette simulation a été réalisée avec 9000000 pas
de calcul. On atteint avec ce nombre de lithiums (389 lithiums pour 4320 sites
possibles) la limite en nombre de mouvements du logiciel. Il est donc impossible
avec un tel modèle de réaliser une transition de stage III à II.

Il se produit alors un phénomène déjà observé dans le cas du silicium :
beaucoup de pas de calcul mènent à des mouvements inutiles. Ainsi dans un
modèle standard, s’il n’y a pas d’excès de lithium, il n’y a pas d’interstitiels
de lithium. Les atomes font principalement des aller-retours entre leur position
stable et un hexagone voisin (mouvements rouges figure 8.2). Ceci est dû au
coût élevé du mouvement entre deux lithiums (mouvement bleu figure 8.2).

Dans le cas standard, la diffusion du lithium est principalement due aux in-
terstitiels, puisqu’il n’y a pas de lithiums hors de galeries parfaitement remplies.
Cependant, vers 300K l’énergie n’est pas suffisante pour créer des interstitiels
de manière significative. À contrario, dans le cas d’un modèle en domaine, l’es-
pace entre les îles permet aux lithiums de migrer bien plus rapidement. Ils se
déplacent entre les îles et modifient leurs formes. Puisque nous avons imposé
une énergie de frontière entre les îles, celles-ci tendent à se regrouper.

Ces simulations ont mis en avant un phénomène : la migration interstitielle
est négligeable au sein des îles à 300K. Dès lors il convient de s’interroger sur la
pertinence du modèle : il permet de simuler des mouvements qui n’existent pas
dans la gamme de température et de concentration en lithium qui nous intéresse
et est d’un coût prohibitif. Afin de simplifier notre modèle, nous avons donc



164 CHAPITRE 8. SIMULATION DE CHARGE PARTIELLE

Figure 8.3 – Intercalation de lithium dans du graphite. Les atomes bleus sont du
lithium, les noirs de carbone et les blanc représentent les sites d’intercalations vides.
Le lithium forme des domaines qui se superposent une galerie sur trois.

choisi de supprimer la possibilité d’avoir des interstitiels. De plus, les atomes de
lithium n’occupent qu’un site sur 3. Puisqu’il n’y a plus de mouvement interne
aux îles, nous avons réduit le réseau. Ainsi nous nous fixons sur un réseau qui ne
prend en compte que les sites occupés pour un stade I, montré figure 8.4. Chaque
site simule alors l’équivalent de 3 hexagones de carbones et d’un lithium, soit
19 atomes. Il n’y a plus de distinction entre α, β et γ, qui sont alors regroupés.

Le voisinage est alors beaucoup plus simple. Il suffit de prendre en compte le
site en lui même, ses 6 voisins dans le plans et 1 voisin pour chaque galerie atte-
nante. Un seul voisin est suffisant pour détecter la présence de lithium dans les
galeries voisines car les trois empilement possibles αα, αβ et αγ sont regroupés
en un seul empilement.

Cette réduction du voisinage simplifie considérablement le nombre de sites
dont il faut refaire les mouvements à chaque étapes (93 pour se modèle contre
193). De plus, puisqu’il n’y a plus de mouvement intra-îles, le nombre de mou-
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Figure 8.4 – Vue d’une galerie de lithium au sein du graphite. Le réseau du carbone
est présenté en noir. Le réseau simplifié qui ne contient plus qu’un site sur 3 est
représenté en vert. En rouge, les mouvements possibles, qui ne créent pas d’interstitiels.
En bleu, le mouvement supprimé qui pouvait mener à la création d’interstitiels de
lithium.

vement a drastiquement chuté. Il est donc possible d’envisager des simulations
avec quelques milliers de lithiums.

Nous venons de regrouper 3 sites pour n’en former plus qu’un. Le KMC n’est
plus sur réseau mais événementiel. Un événement correspond à une migration
d’un lithium de façon à sortir du groupe de 3 hexagones formé. Il faut donc
calculer l’énergie associée à ce mouvement groupé. En partant d’une énergie de
migration de 0, 20eV , on obtient en utilisant :

< tsortie > =

∞∑
n=1

n(∆t)× Psortie × (1− Pn−1
sortie

=
∆t

Psortie

où le temps de sortie de l’état 1 est :

∆T =
1

ν0 × 6× e−βEm

avec ν0 la fréquence d’essai, soit celle de vibration de l’atome (1013Hz), β =
(kBT )−1 et l’énergie de migration du lithium Em = 0, 20eV . Psortie = 4/6 car
chaque hexagone du groupe est relié par 1 coté à chaque autre. On peut alors
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retrouver l’énergie effective Eeff équivalente avec :

< tsortie >=
1

ν0 × 6× e−βEeff

soit
Eeff =

ln(6 < tsortie > ×ν0)

β

Soit une énergie de 0, 24eV .
Nous pouvons avec ce nouveau réseau conserver les mêmes énergies de précé-

demment (tableaux 8.1 et 8.2). Ce nouveau modèle permet d’obtenir les mêmes
résultats que précédemment à 300K, et tant que nous restons dans des concen-
trations de lithium inférieures à LiC6.

Nous avons dans cette section détaillé la construction de deux modèles. Le
premier est capable de manipuler des lithiums interstitiels et de gérer une sur-
concentration de lithium. Il est malheureusement coûteux tant en terme de
mémoire que de temps de calcul. Nous aurions pu utiliser un autre algorithme
afin de pouvoir répartir les ressources (échantillonnage). Simplifier le modèle
est cependant plus important en terme de gain de performance, sans avoir à
développer d’une nouvelle méthode.

Nous avons alors réalisé un second modèle, plus simple. Si celui si ne permet
que de réaliser de la diffusion en dessous d’une concentration de LiC6, il est
économe en ressources. Maintenant que le modèle est défini et que nous l’avons
testé, nous allons l’appliquer à un cas concret : la transition d’un stade III à un
stade II.

8.2 Transition d’un stade III à un stade II
Lors d’une charge de batterie, les atomes de lithium s’intercalent dans les

électrodes de graphite. Nous avons construit un modèle qui va nous permettre
de réaliser des simulations KMC afin de pouvoir étudier d’un point de vue
atomistique le comportement du lithium. L’objectif est donc de reproduire le
comportement de notre électrode, afin de pouvoir définir la compatibilité du
modèle standard et du modèle en domaines avec la cinétique .

Nous réalisons la transition d’un stade III à II car c’est le cas le plus problé-
matique vis à vis de la cinétique. Il faudrait en effet pour un modèle standard
vider entièrement une galerie sur deux du stade III afin de pouvoir obtenir un
stade II. Pour passer d’un stade II à un stade I, il n’y a aucune raison de requérir
un modèle non standard.

8.2.1 Conditions de simulation
Il faut pour cela choisir une une boîte de simulation qui aura pour but de

reproduire une électrode. Lors d’une intercalation, le lithium rentre dans des par-
ticules de graphite. Ces particules ont des tailles de l’ordre du micromètre[10].
Il est évidemment impossible de simuler le comportement d’une particule com-
plète avec un modèle atomistique, cela nécessiterait de l’ordre de 1010 atomes.
Nous allons donc simuler une partie à la bordure d’une particule de graphite.
Le lithium va entrer par une face de la boîte de simulation, et la boîte ne sera
pas périodique sur cette même direction.
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Figure 8.5 – Le système de gauche présente un stade III standard qui sert de point
de départ à la simulation pour une transition vers un stage II. Celle de droite montre
le même schéma mais pour un stage III en domaines.

Afin de réaliser un réseau hexagonal, nous définissons une maille élémentaire
de 7, 38×4, 26×3, 35 avec un motif (0 ;0),(1/2 ;1/2). La simulation est une boîte
de 12 × 8 × 6, soit 1152 sites de lithium. Il apparaît alors clairement l’intérêt
de ne pas simuler l’ensemble des atomes de carbone, ce qui nécessiterait 20736
atomes supplémentaires.

Les conditions aux limites sont périodiques selon −→y et −→z . La direction −→x
n’est pas périodique car les lithiums vont rentrer par la face (1,y,z). La simula-
tion possède 6 galeries afin d’éviter tout problème de frustration. Puisque notre
objectif est de réaliser une transition d’un stade III à un stade II, il faut que le
nombre de galerie soit un multiple de 2 et 3. Enfin, nous avons choisi une boîte
plus longue selon l’axe −→x afin de pouvoir observer les effets de l’intercalation
dans la profondeur.

Maintenant que la boîte est définie, il faut construire les deux systèmes qui
serviront de point de départ pour les simulations. Ils sont présentés figure 8.5.
L’objectif est de comparer le modèle standard au modèle en domaines, lors
d’une simulation de charge. Pour le modèle standard, 2 galeries sur les 6 seront
remplies, chacune espacée de deux galeries vides. Nous obtenons ainsi un stade
III standard.

Pour le stage III en domaines il faut définir la largeur des domaines. Nous
allons réaliser des domaines petits, de 4 lithiums de large. Ces domaines sont
infinis selon la direction −→y . Ces systèmes correspondent aux domaines que nous
avons simulé par DFT, il sera donc aisé de les comparer. L’absence d’interactions
au delà du premier voisin nous engage à penser que l’infinité des domaines selon
une direction ne modifiera pas le comportement cinétique. De plus, au vu de la
faible largeur de la boîte, il est difficile de réaliser des domaines finis dans toutes
les directions.

Nous avons vu que la boîte représentait une électrode, donc qu’il y a un côté
par lequel les lithiums vont rentrer. Nous nous plaçons donc dans un système
grand-canonique. Il est donc nécessaire de définir un potentiel chimique pour le
lithium. Ce potentiel chimique définit l’apport en énergie associé à l’entrée d’une
particule dans le système. Si ce potentiel est trop faible les lithiums n’entreront
pas dans le graphite. S’il est au contraire trop élevé, les lithiums vont rentrer
au sein du graphite sans avoir le temps de diffuser, et donc sans créer de stade.

Il est important de différencier ce potentiel chimique, qui correspond à l’éner-
gie des lithiums au sein du réservoir, du potentiel électrochimique ou électrique
de l’électrode. Le potentiel chimique permet de prendre en compte le gain éner-
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gétique associé à l’ajout d’un lithium dans le graphite, en eV . Le potentiel élec-
trochimique permet lui de tenir compte de particules chargées, généralement
donné en J/mol. Enfin, le potentiel électrique de l’électrode est une différence
de tension aux bornes de l’électrode, en V .

Dans le cas où l’on recherche un état thermodynamique stable, donc un
régime permanent, il est aisé de choisir le potentiel chimique. Aux variations
statistiques près, l’énergie du système par atome sera égale au potentiel chi-
mique du réservoir. Pour obtenir un stade III, II ou I il faut respectivement
un potentiel de 0, 63eV , 0, 71eV ou 0, 85eV . Choisir des valeurs intermédiaires
permet d’obtenir un système mixte contenant plusieurs stades. Cependant pour
atteindre l’équilibre il faudra alors un temps infini, alors que cette ressource est
restreinte.

Puisque nous sommes limités temps de simulation, il va falloir faire des
compromis qui vont permettre de rendre cette simulation réalisable. La limite
que nous ne pouvons pas contourner est temporelle. Quelques jours sont un
maximum en ordre de grandeur, puisque réaliser des simulations sur plusieurs
mois n’aurait pas permis de pouvoir fixer le potentiel chimique et la température,
ce qui nécessitait plusieurs essais.

Nous avons donc choisi de limiter nos simulations à 8×107 pas de calculs. La
coût en temps est proportionnel au nombre de pas de calculs, et ce nombre de
pas atteint la limite évoquée ci-dessus. 8× 107 pas de simulation requièrent 98
heures de simulation, soit 4 jours. Maintenant que nous avons fixé la limite de
notre simulation, nous pouvons adapter le potentiel chimique et la température.

Afin de pouvoir observer un changement de stade dans notre système, il est
nécessaire d’augmenter le potentiel chimique afin de forcer les lithiums à rentrer
dans le graphite. Nous avons commencé par réaliser des simulations à 300 K,
la température ambiante. Cependant pour pouvoir observer une lithiation, il
fallait fixer un potentiel chimique très élevé. Il n’y avait alors plus de transition
par un stade II, le système passait directement du stade III au stade I.

Nous avons choisi d’augmenter la température afin de pouvoir baisser le
potentiel chimique, et le ramener à l’ordre de l’électron-Volt. Nous avons pu
obtenir une transition de stade III à II pour un couple température-potentiel
chimique de respectivement 500 K et 0, 90 eV . Cette haute température ne
remet pas en cause notre étude, puisque le diagramme de phase du graphite
lithié ne change pas entre ces température[82].

Tous les paramètres requis pour réaliser cette simulation ont été présentés
et analysés. Nous allons maintenant étudier la cinétique obtenue en comparant
les modèles standard et en domaine.

8.2.2 La cinétique des modèles standard et en domaines

Nous avons simulé le comportement de deux électrodes afin de pouvoir tran-
cher sur la pertinence des deux modèles proposés : le modèle standard et le
modèle en domaines. Les conditions initiales ainsi que le modèle ont été présen-
tées dans la partie précédente, nous allons ici analyser les différences entre les
deux modèles.

Le système est présenté figure 8.6 dans les deux états initiaux et les deux
états finaux. Le temps simulé au sein des deux systèmes est de l’ordre de la
microseconde.
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Figure 8.6 – Transition d’un stade III à un stade II pour deux modèles : le mo-
dèle standard et le modèle en domaines, ou de Daumas-Hérold. Les sphères bleues
représentent les atomes de lithium, les blanches les sites vacants. Les flèches bleues
montrent le coté d’entrée des atomes de lithium.

Une très nette différence apparaît entre les deux systèmes. Le système pré-
sentant un modèle standard n’évolue pas. Son état reste constant durant toute
la simulation. Il y a quelques fluctuations autour de l’état initial (stade III stan-
dard) mais elles n’excèdent pas quelques atomes de lithium.

Le modèle en domaines, quant à lui, évolue d’un stade III vers un stade II.
Les atomes de lithiums migrent d’île en île et ainsi provoquent un déplacement
d’îles entières. Cependant les îles ne migrent pas d’un seul tenant. Les atomes de
lithium tendent à migrer seuls en se détachant d’une île pour aller à une autre
en par les portions de galerie vide. Les changements de position et de taille des
îles permettent de passer d’un stade à un autre, sans devoir vider des galeries.

La différence entre les deux modèles provient de la susceptibilité du système
aux variations. Les deux modèles sont métastables dans les conditions choisies.
Pour amorcer la transition stade III vers stade II, il faut réussir à déplacer une
partie des atomes de lithium. Ce mouvement est plus aisé dans le cas du modèle
en domaines, puisque les deux domaines les plus proches proches de l’électrode
peuvent se vider pendant que les autres se remplissent.

Cette simulation met donc en avant la nécessité d’avoir des domaines afin
de pouvoir observer des changements d’un stade III à un stade II. Nous allons
dans un second temps analyser les divers phénomènes qui se produisent lors de
la charge.

8.2.3 Analyse de la charge

Nous avons vu précédemment les différences lors d’une charge entre le modèle
standard et celui en domaines. Nous allons dans un second temps observer divers
phénomènes que cette simulations met en avant, ainsi que ses limites.

Lors de la charge, le graphite se rempli d’atomes de lithium. Les atomes se
regroupent en domaines, et grâce à la mobilité des îles le système peut évoluer.
Les îles se déplacent et changent de taille, ce qui mène à l’agglomération de
plusieurs domaines qui augmentent en taille.

Plusieurs configurations du système en cours de charge sont montrées figure
8.7. L’évolution du système vers un état proche de son état final est très rapide.
Une fois que les îles se sont regroupées et que l’on obtient un stade II, l’évolution
du système ralenti considérablement. L’ensemble de la transition du stade III
vers un stade II s’effectue donc au début de la simulation.

Bien que le système n’évolue que peu, il est à noter que le système n’a pas
atteint l’état thermodynamiquement stable, qui devrait être un stade I au vu
du potentiel chimique appliqué au lithium. Le comportement des îles va mettre
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en avant ce qui ralentit l’évolution du système.
Il y a trois domaines une fois la transition au stade II effectuée. La galerie

montrée contient deux îles. Ces îles sont de taille infinie, puisqu’elles sont en
contact par les bords périodiques de la boîte. Le fait qu’elle soient infinies em-
pêche les atomes de lithium de pouvoir circuler entre les îles, donc de pouvoir
atteindre le centre de l’électrode.

Ce phénomène est amplifié par l’impossibilité aux atomes de lithium de
traverser les îles. Ceci est dû à notre modèle, où nous n’avons pas pris en compte
la diffusion hors stœchiométrie. Comme le montre la première île à gauche figure
8.7 seules les lacunes se déplacent au sein des îles.

Ces deux phénomènes ralentissent fortement l’évolution du système. Dans le
premier cas, deux solutions sont possibles. Augmenter la taille du système afin
de pouvoir construire des domaines sur −→y , ou briser la périodicité selon −→y .

Concernant la migration du lithium au sein des îles, il faut réfléchir à la
pertinence du modèle de ne pas autoriser les mouvements hors stœchiométrie.
Leur coût énergétique les rend improbables aux températures d’utilisation de ces
électrodes, mais en appliquant un fort potentiel chimique il serait possible d’en
créer à l’entrée de l’électrode. Il serait envisageable de créer un autre modèle
autorisant seulement la création de lithium surnuméraires à l’entrée afin de
pouvoir garder un modèle simple et léger.

Bien que ces deux phénomènes limitent la diffusion vers le centre de l’élec-
trode, le potentiel chimique élevé ainsi que la température on permis d’atteindre
un état méta-stable. La concentration en lithium lors de la simulation au sein de
l’électrode est présenté figure 8.8. Cette courbe montre bien que la concentration
en lithium au sein de l’électrode ne varie plus une fois les différents domaines
formés.

Il est à noter que la concentration en lithium chute à l’interface entre les
domaines. Les modèles issus des simulations ab initio ne montrent pas de coût
énergétique important lié aux frontières entre les domaines. Nous avons rajouté

Figure 8.7 – Vue de la galerie supérieure lors de la charge. Les pas correspondent
à l’itération du KMC.
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Figure 8.8 – Concentration atomique du lithium dans l’électrode lors de la simula-
tion (aux pas 15× 106, 30× 106, 45× 106, 60× 106, 80× 106). Le lithium rentre par
x=0. La droite orange représente la concentration en lithium d’un stade III, celle en
vert d’un stade II. Les pointillés représentent les changements de domaine. En dessous
se trouve la configuration finale du système, permettant de voir les limites entre les
domaines.

un surcout afin de montrer que la cinétique favorise largement le modèle en
domaines. Cet espacement entre les îles peut être dû à ce coût de frontière qui
est réduit en espaçant les îles ou à l’agitation thermique élevée qui déstabilise
les frontières entre les phases.

La diminution de la concentration en lithium au cœur de l’électrode s’ex-
plique par les mouvements des îles. Il a été observé expérimentalement que le
changement de stade s’opère du bord de l’électrode vers le centre[26]. Les mou-
vements des îles confirment cette observation.

Le mouvement des îles est présenté figure 8.9. Cinq états différents sont
schématisés avec les mouvements des îles correspondants. La migration des îles
s’effectue en plusieurs phases. Tout d’abord, la proximité avec le bord de l’élec-
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trode permet aux lithiums des deux domaines de gauche de passer d’un stade
III à un stade II (passage de l’état a à b). La transition du stade III à II débute
donc bien par le bord de l’électrode.

Dans un second temps, de l’état b) à c), la frontière entre stade III et stade
II va se déplacer vers l’intérieur de l’électrode. Les lithiums vont diffuser par les
galeries vides pour permettre d’avoir la concentration d’un stade II au milieu
de notre simulation (état c à d). Enfin, le stade II au centre de l’électrode va
repousser des lithiums vers l’intérieur entre l’état d à l’état e), état final.

Avec cet enchainement de mouvements, les domaines sont modifiés. La tran-
sition d’un stade III à un stade II débute par le bord de l’électrode avant de se
propager vers le centre, tel qu’observé pour l’intercalantH2SO4 par exemple[26].
Les îles changent de position, mais aussi de taille. Le système passe ainsi de six

a)

b)

c)

d)

e)

Figure 8.9 – Transition d’un stade III à un stade II pour le modèle en domaines. Les
mouvements des îles sont présentés par des flèches bleues. L’étape a) présente l’état
initial, l’étape e) l’état final.
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domaines au stade III à seulement trois domaines au stade II. La taille des do-
maines a doublé lors de ce changement de stade. Les domaines de sont donc pas
fixes et évoluent lors de la charge.

Cette première expérience montre la faisabilité de nos simulations, mais aussi
ses limites. Tout d’abord, la limite en ressource. Simuler une boîte plus grande,
ou un modèle plus complexe est irréalisable. Cependant il est difficile de conclure
et de valider un modèle méso- ou macroscopique sur une seule simulation.

Nous avons dans cette partie construit un modèle physique permettant de si-
muler la charge du graphite lithié. Réaliser cette simulation à l’échelle de l’atome
a permis de valider le modèle en domaines, ou modèle de Daumas-Hérold, par
rapport au modèle standard.

Cette simulation a cependant également levé plusieurs questions sur la vali-
dité de notre modèle ainsi que sur le comportement du matériau. Il est cependant
impossible, pour des questions de ressources, de réaliser les mêmes simulations
à plus grande échelle. Dans la prochaine partie, nous allons réaliser d’autres si-
mulations, basées sur le même modèle. Afin de pouvoir étendre la taille de notre
simulation, de façon temporelle mais aussi spatiale, il va falloir utiliser d’autres
algorithmes et techniques de simulation.
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Chapitre 9

Simulation d’un cycle complet

Le chapitre précédent a présenté une première simulation, avec une simula-
tion Monte-Carlo cinétique du comportement du lithium lors d’un changement
de stade III à un stade II. Nous avons vu que la taille de l’électrode pose pro-
blème, ainsi que la température du système. Ces deux aspects de la simulation
engendrent un coût en temps de calcul trop élevé.

Dans ce chapitre nous allons continuer à analyser diverses simulations afin de
comprendre plus en détail le comportement du lithium. Dans un premier temps,
nous allons analyser la transition d’un stade III à un stade II mais en utilisant
un algorithme d’échantillonnage. Ceci va permettre d’augmenter la taille de
l’électrode, et de montrer que la majorité de la diffusion du lithium s’effectue
au bord des îles.

En nous basant sur ces résultats, nous allons ensuite simuler la transition
d’une électrode en graphite ne contenant aucun lithium vers un GIC de stade I.

Enfin, nous allons faire varier le potentiel chimique du lithium. Le but est de
pouvoir comparer nos résultats de simulation avec des expériences, qui mettent
en avant la variabilité de la capacité des électrodes en fonction de la vitesse de
charge.

9.1 Concentration de défauts dans l’électrode

Nous avons montré dans le chapitre précédent que le lithium forme des îles,
qui se déplacent au sein de l’électrode de graphite. Ces îles se déplacent par
le biais de la migration des atomes de lithium. Cependant lors de la simula-
tion précédente, les îles de lithium s’étendaient sur l’ensemble de la direction
−→y . Les îles étaient alors infinies sur une direction, et cela pouvait modifier le
comportement du lithium.

9.1.1 Une électrode plus large

Afin de vérifier si l’infinité des domaines selon une direction a un effet, nous
allons augmenter la taille de l’échantillon. Nous avons choisi de multiplier la
dimension de l’électrode par deux selon l’axe limitant la taille des îles, soit l’axe
−→y . Changer les dimensions de l’électrode mène à des problèmes déjà évoqués.

175
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L’objectif étant de briser l’infinité des domaines dans la direction −→y , nous
avons disposé les domaines afin de créer deux domaines sur la direction −→y . Le
système ainsi obtenu est présenté figure 9.1. Les îles de lithiums sont disposés de
la même façon dans la seconde moitié de l’électrode, translatée dans la direction
−→x . Le bord de l’électrode est toujours situé du coté gauche. La taille de l’élec-
trode est donc de 12 × 16 × 6 mailles unitaires, soit 2306 sites d’intercalation
possibles. De façon équivalente à la simulation précédente, de taille 12× 8× 6,
les conditions aux limites sont périodiques seulement sur les axes −→y et −→z .

Le système initial étant fixé, il faut maintenant déterminer les conditions de
simulation. La nombre d’atomes étant multiplié par deux, il va falloir bien plus
de mouvements pour arriver à converger vers un stade II. Le nombre de pas d’une
simulation va donc augmenter. De plus, le nombre de mouvements possibles au
sein du système va également être doublé. Or, comme nous parcourons la liste
des mouvements à chaque pas de calcul, le temps de chaque pas de calcul va
être doublé.

Puisque nous étions déjà avec la simulation précédente à la limite de notre
ressource en temps de simulation, il a fallu choisir une façon d’accélérer notre si-
mulation. Nous avons pour cela choisi d’utiliser des méthodes d’échantillonnage.
Le principe est de réaliser plusieurs simulations en parallèle d’un système, de sé-
lectionner celui présentant le meilleur avancement avec un paramètre prédéfini,
puis de redémarrer une série de simulations à partir de ce système. Cela permet
donc de profiter d’un algorithme parallélisé, afin d’améliorer la vitesse d’avance-
ment. Cette méthode est présentée plus en détail dans la première partie dédiée
aux méthodes de simulation.

Notre objectif étant ici de passer d’un stade III à un stade II, nous fixons
comme paramètre d’ordre, qui mesure l’avancement du système, le nombre
d’atomes de lithium présents dans notre système. Parmi les différentes simula-
tions réalisées en parallèle, nous allons donc sélectionner celui possédant le plus
de lithiums. L’échantillonnage est réalisé sur un panel de 80 simulations réalisées
en parallèle, chaque simulation nécessitant 5× 106 pas au lieu des 35× 106 pas
utilisés précédemment. La simulation s’arrête quand la concentration en lithium

Figure 9.1 – La boîte de simulation avec la largeur doublée sur −→y . Le lithium, en
stade III, est réparti sur plusieurs îles, créant des domaines aussi bien dans la direction
−→x , comme précédemment, que selon −→y . Le bord de l’électrode est situé à gauche.
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Figure 9.2 – État final de la simulation. Deux domaines sont visibles, avec une
répartition en stade II des lithiums. Le système contient 1045 lithiums.

atteint la concentration en lithium d’un stade II, ou que le nombre de lithiums
n’augmente plus dans l’ensemble du panel. La température de simulation est de
500 K, la même que lors de la simulation du chapitre précédent.

Cette simulation a nécessité 7 échantillonnages afin d’arriver à la concentra-
tion d’un stade II. Cela correspond à un cumul de 35 × 106 pas. Chaque pas
dure deux fois plus longtemps que lors de la simulation précédente, qui a né-
cessité 8× 107 pas. Le temps utilisateur de simulation est donc du même ordre
de grandeur. Cependant, chaque échantillonnage étant réalisé sur un panel de
80 simulations, le temps CPU est 80 fois plus élevé. L’échantillonnage permet
donc d’accélérer le temps la simulation pour l’utilisateur, au prix d’un coût plus
élevé en temps CPU.

Le résultat final de la simulation est présenté figure 9.2. Le lithium se répartit
bien en stade II dans l’ensemble de l’électrode, dans deux domaines distincts.
La frontière entre les domaines se situe le long de l’axe −→y .

Bien que la largeur de l’électrode ait été doublée, les domaines sont toujours
infinis. La taille des îles est donc toujours supérieure à celle de notre électrode.
Plusieurs phénomène sont cependant observables lors de cette simulation. Le
premier est que la taille des domaines est supérieure que lors de la simulation
de taille 12× 8× 6. Ce changement dans la taille des domaines peut être dû au
changement dans la largeur du système, ou à l’existence d’une frontière entre
les domaines sur l’axe −→y .

L’état du système à la fin du changement de phase entre stade III et stade II
permet de répondre à cette question. La figure 9.3 présente un état intermédiaire
de la simulation. Le système vient de passer en stade II. La concentration en
lithium est inférieure à celle d’un stade II standard mais il n’y a plus de domaine
de stade III.

Il s’agit du résultat du second échantillonnage. Le système a déjà effectué
la transition du stade III au stade II. Les 5 échantillonnages suivants vont per-
mettre de réduire le coût associé à la frontière entre les domaines, ainsi que de
réduire le nombre de lacunes au sein des îles.

À cette étape de la simulation, la longueur de la frontière entre les domaines
est bien plus importante que dans l’état final. Cette frontière a une structure
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Figure 9.3 – Résultat du second échantillonage. Le système ne présente plus de
domaine de stade III, et contient 958 lithiums.

en V dont les bords correspondent aux frontières entre les domaines de l’état
initial. Le fait que cette frontière se situe aux limites initiales entre les domaines
sur l’axe −→y met en avant l’importance du mouvement des lithiums au bord des
îles.

Durant le reste de la simulation, la frontière change de forme afin de mini-
miser la longueur de l’interface entre les domaines, mais le nombre de lithiums
dans le domaine au cœur de l’électrode ne change pas. Ainsi la frontière ne se
déplace plus une fois le stade II atteint, et reste au 2/3 de l’électrode.

Ces changements sont dûs à une évolution différente du système lors de la
charge. En effet l’existence de domaines sur l’axe −→y permet aux lithiums de
diffuser le long des bords des îles afin de pénétrer au cœur de l’électrode. Afin
de confirmer ce résultat, nous allons forcer l’existence d’îles finies dans les deux
directions −→x et −→y .

9.1.2 Changement des conditions limites périodiques

Nous avons proposé précédemment que les lithiums migrent principalement
aux bords des îles et permettent une migration plus rapide du lithium vers
le cœur de l’électrode. Cependant, lors de la simulation précédente, les îles se
regroupaient et formaient des domaines infinis dans la direction −→y .

Afin de pouvoir vérifier cette hypothèse, nous avons forcé l’existence d’îles
de tailles finies. Afin de supprimer les îles de taille infinie, il y a deux solu-
tions envisageables. La première est celle que nous avons tenté précédemment,
c’est à dire augmenter la largeur du système afin de pouvoir observer plusieurs
domaines au sein de notre système. Nous avons vu précédemment qu’avec le
logiciel actuel, nous ne pouvons pas utiliser cette solution.

La seconde possibilité est de supprimer les conditions limites périodiques sur
la direction −→y qui créent les îles de taille infinie. Il ne reste donc plus qu’une
seule direction périodique, −→z . Les bords du système sur la direction −→y sont
équivalentes à des lacunes, qui ne peuvent pas se déplacer. Les îles auront donc
des frontières aux bords de notre système, ce qui de fait limite leur largeur
maximale à celle de notre système.

Afin de pouvoir comparer les effets de diffusion des atomes de lithium au
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Figure 9.4 – État final de la simulation d’une transition de stade III à stade II d’un
électrode de lithium. Le système ne présente plus de domaine de stade III, et contient
899 lithiums. Trois domaines sont visibles.

bord des îles, deux simulations ont été réalisées. La première avec la condition
limite périodique sur −→y , la seconde sans les conditions limites périodiques. Les
deux simulations ont été réalisées dans une boîte de 12×16×6 mailles unitaires,
soit 2306 sites de lithiums possibles. La température a été fixée à 450 K pour
5× 106 pas de KMC. Nous avons utilisé l’algorithme d’échantillonnage avec 80
simulations comme panel.

La figure 9.4 présente le résultat final de la simulation avec les conditions
limites périodiques. Ce résultat a été obtenu après 4 échantillonnages. La si-
mulation s’est arrêté avant d’obtenir la concentration en lithium d’un stade II,
contenant 899 lithiums au lieu de 1153 pour un stade II parfait. En effet, la
simulation s’est arrêtée car aucune des 80 simulations suivantes n’a présenté
une concentration en lithium plus élevée.

L’état final présente trois domaines. Ces derniers sont plus petits que dans
la simulation réalisée à 500 K. Une température réduite limite la mobilité des
îles, c’est pourquoi les domaines sont plus petits. La simulation ne durant au
total que 4×5×106 pas, les frontières des domaines n’ont pas beaucoup évolués
et ont des frontières plus longues que dans les expériences précédentes.

La figure 9.5 présente le résultat final de la simulation sans les conditions
limites périodiques sur −→y . Ce résultat a été obtenu après 9 échantillonnages. La
simulation a atteint une concentration en lithiums bien plus élevée que dans la
figure 9.4, contenant 1085 lithiums au lieu de 899, avec la même température
de 450 K.

La simulation sans la périodicité sur −→y arrive à une concentration bien plus
élevée en lithiums, montrant bien que la mobilité des lithiums est plus élevée
et leur permet d’atteindre le cœur de l’électrode. En effet, les lithiums peuvent
diffuser le long des bords des domaines lorsque tous les domaines de stade III
ont disparu.

Pour briser la périodicité sur −→y , nous avons considéré que les bords de
l’électrode ne stabilisaient pas les lithiums. Pour le calculs des énergies, nous
avons considéré que les lithiums en bordure d’électrode ont des lacunes pour
voisin. Ainsi, les îles ont le même comportement que si elles étaient à coté
d’autres îles, décalées d’une galerie.
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Lorsqu’une île occupe la totalité de la largeur disponible, les intercalants
sont moins stables aux bords de cette île. Comme il existe des frontières ayant
la même direction que celle de propagation vers le centre de l’électrode, l’in-
tercalant peut encore progresser vers le centre de l’électrode. Si le système est
périodique, les frontières ont toutes une direction perpendiculaire à la direc-
tion de propagation, c’est pourquoi les défauts peinent à atteindre le cœur de
l’électrode.

On voit également sur la figure 9.5 que les défauts (lithiums en dehors des îles
et lacunes au sein des îles) se concentrent au bord de l’électrode, où la stabilité
des lithiums est plus faible. La prépondérance des défauts aux bords des îles
montre qu’ils diffusent pas par ces bords.

La simulation est plus avancée que dans la simulation avec conditions pério-
diques sur −→y , ce qui permet aux domaines de converger vers un état plus stable
avec des frontières réduites. On observe bien ici une frontière en ligne droite,
moins coûteuse. La frontière n’est pas parfaitement alignée avec la direction −→y ,
contrairement aux simulations précédentes, car l’absence de périodicité fait que
les largeurs différentes du domaine ne crée pas de frontière supplémentaire.

Nous avons vu que la diffusion du lithium aux bords des domaines est impor-
tante une fois que le stade II a été atteint. Elle permet aussi une évolution bien
plus rapide du système, puisque sans la périodicité sur −→y une concentration
de 900 lithiums est atteinte après seulement deux échantillonnages au lieu de 4
dans la simulation avec périodicité.

Cette évolution plus rapide est due à la migration accélerée des lithiums,
mais l’existence de ces frontières supplémentaire a un autre effet. Il est visible
lors de la charge, tel que montré figure 9.6. Ce point de vue différent montre le
cœur de l’électrode lors du septième échantillonnage, l’avant dernier.

De nombreux petits domaines existent au cœur de l’électrode. Il y a un
mélange de stade III, II et I. Cette différence est engendré par le surcoût des
frontières forcées qui déstabilisent les domaines. Ainsi si la migration est plus
rapide, la transition entre les stades se fait de manière moins nette et de plusieurs
stades différents co-existent. Ce phénomène disparaît à la fin de la simulation.

Figure 9.5 – État final de la simulation d’une transition de stade III à stade II d’une
électrode de lithium, sans condition limite périodique sur −→y . Le système ne présente
plus de domaine de stade III, deux domaines de stade II, et contient 1085 lithiums.
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Figure 9.6 – État de l’avant-dernier échantillonnage, sans condition limite pério-
dique sur −→y . Le point de vue est différent, le bords de l’électrode étant au fond à
gauche et le cœur au premier plan. Le système présente des domaines de stade III et
de stade II, et contient 1055 lithiums.

Il n’est d’ailleurs pas présent près du bords de l’électrode, ce qui soutient que
le changement du stade III vers le stade II commence au bords de l’électrode et
se propage vers le centre.

Nous avons montré dans cette partie que la migration est favorisée aux fron-
tières des domaines, ce qui permet d’accéder plus rapidement à un stade II.
Cependant le système est déstabilisé par ces frontières forcée, ce qui modifie
la cinétique du système en faisant apparaître des îles en stade I, et laisse des
domaines de stade III à une concentration de lithium élevée où il ne sont nor-
malement plus présent.

9.1.3 Les limites de l’échantillonnage

Dans les partie précédentes, nous avons utilisé un algorithme d’échantillon-
nage couplé à nos simulations KMC afin de pouvoir simuler un système plus
grand. Ces simulations ont permis de montrer que la taille des îles obtenues
dépend de la taille du système, ainsi que de mettre en avance l’importance de
la diffusion du lithium au bord des îles.

Nous allons ici discuter des limites de l’algorithme d’échantillonnage. En
effet, en sélectionnant comme paramètre de convergence la concentration en
lithium, on peut voir apparaître des comportements non-physiques.

Nous avons pour cela réalisé des simulations à plus basse température. La
température a une influence sur le comportement des domaines et leur stabilité.
Plus la température est basse, plus les domaines sont stables et il devient alors
plus dur d’avancer vers un stade II.

Nous avons réalisé une simulation à 350 K, chaque simulation ayant 5× 106

pas. La boîte de départ est la même que précédemment, c’est à dire 12× 16× 6
mailles unitaires, soit 2306 sites de lithiums possibles. Les lithiums sont répartis
selon un stade III, avec 6 domaines sur −→x et 2 sur −→y . L’échantillonnage a été
réalisé avec un panel de 32 simulations.
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La figure 9.7 présente le résultat de la simulation après 7 échantillonnages. La
simulation contient 920 lithiums, une concentration comparable aux expériences
réalisées à plus haute température. Le système est scindé en deux domaines
distincts : le premier au bord de l’électrode, de stade I, le second comprend le
reste de l’électrode au stade III.

Le stade III a peu évolué lors de la simulation : les îles n’ont que peu bougé
par rapport au début de la simulation et la concentration en lithium est la même.
En effet, à cette température le nombre de mouvements choisi ne permet pas de
déplacer les îles.

Le fait le plus marquant est la présence d’un stade I au bord de l’électrode.
La température étant basse, les intercalants ne diffusent pas en dehors de la
zone d’entrée des lithiums. Ils sont massés à l’entrée et empêchent l’entrée de
nouveaux lithiums.

Ceci est dû à notre paramètre de sélection pour l’échantillonnage. Puisque
nous choisissons le système avec la plus grande concentration totale dans le
système, le système choisi à chaque sélection est celui dont la zone d’entrée des
lithiums est la plus remplie. Puisque la température est trop basse pour faire
quitter cette zone aux intercalants, la simulation s’arrête une fois cette zone
remplie puisqu’on ne peut pas rajouter de lithium.

Ce phénomène ne reproduit pas un comportement réaliste et n’est observé
que de l’échantillonnage. C’est pourquoi nous réalisons des simulations à plus
haute température : la déstabilisation des îles grâce à la température permet
aux lithiums de diffuser au centre du système et d’ainsi impacter sur l’ensemble
du système.

Cette simulation met en avant la principale limite de l’échantillonnage. Il
permet de sélectionner des événements rares, mais ce que nous cherchons dans le
cas de la charge du lithium est un comportement global du système. Augmenter
la température permet de compenser ce phénomène en augmentant la diffusion
du lithium.

Nous avons vu dans cette partie un nouvel algorithme qui nous permet de
réaliser des simulations dans des électrodes plus importantes, et d’atteindre un

Figure 9.7 – État final après 7 échantillonnages à 350 K. À gauche se situe le bord
d’entrée des lithiums. L’état final présente un premier domaine en stade I au bord de
l’électrode, un stade III sur le reste du système.
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stade II plus facilement. Nous nous sommes cependant limités à la transition
d’un stade III à un stade II. Nous allons par la suite utiliser ces résultats pour re-
produire des comportements observés expérimentalement : une charge complète
dans un premier cas, l’influence du potentiel chimique dans un secondes.

9.2 Cycle complet

Nous avons étudié, dans les parties précédentes, divers aspects du proces-
sus d’intercalation. Nous avons construit un modèle reproduisant les différents
stades observé expérimentalement. En observant la transition d’un stade III à
un stade II lors du processus d’intercalation, différents phénomènes ont été mis
en avant.

Tout d’abord, lors du changement de stade il se crée des domaines. Ces do-
maines sont un élément clé de la cinétique. Les atomes de lithium se regroupent
en îles, et diffusent majoritairement au bord de ces îles.

Ensuite, lors d’une transition de stade III à II, un domaine de stade II
apparaît au bord de l’électrode et se propage ensuite au cœur de l’électrode. Une
fois que l’ensemble du système a atteint le stade II, les domaines se réorganisent
de façon à minimiser leur frontière, et ainsi leur énergie.

Grâce à la technique d’échantillonnage utilisée, nous avons pu simuler des
systèmes plus grands. Nous allons utiliser cet algorithme pour pouvoir réaliser
des simulations permettant d’analyser des comportements macroscopiques.

Nous allons dans une première partie présenter les expériences montrant le
comportement du graphite lithié lors d’un cycle de charge complet, sans nous
limiter à une transition d’un stade III à II. Dans une seconde partie nous allons
simuler une charge complète avec le modèle déjà présenté, afin de reproduire ces
résultats.

9.2.1 Les expériences

Les transitions de phase entre les différents stades de l’intercalation on déjà
été observés expérimentalement. Certaines expériences sont basées sur une tran-
sition entre deux stades[26], et les mesures sont optiques et spectroscopiques.

D’autres expériences sont basées sur les caractéristiques électriques de l’élec-
trode. Une mesure couramment utilisée est la tension en circuit ouvert, qui me-
sure la tension aux bornes d’un système à courant nul. Une autre mesure est la
tension aux bornes du circuit lors de (dé)charge galvanostatique, c’est à dire à
courant constant.

Lors de l’intercalation et de la déintercalation du lithium au sein du gra-
phite, les différents stades ont un impact sur les caractéristiques électriques de
l’électrode. On observe une variation de la tension en circuit ouvert en fonction
du stade au sein du graphite lithié.

Ces variations ont été expérimentalement mesurées[99]. La figure 9.8 présente
les variations de la tension en fonction de la concentration du lithium au sein
de l’électrode, lors de la charge et de la décharge du graphite. Trois plateaux
sont visibles, avec un changement de tension à des concentrations précises. Ces
changements s’observent à 70 et 180 mAh.g−1 pour une capacité de Ctotale =
360 mAh.g−1 pour un stade I.
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Figure 9.8 – Tension en circuit ouvert lors de a) la décharge du graphite lithié et
b) la charge du graphite. Les changements de tension sont dus aux changements de
phase, d’un stade à un autre. Graphique publié par Ohzuku T. et al.[99].

On observe donc une transition entre les différents voltages pour des concen-
tration correspondantes à un stade II à Ctotale/2. La transition à 70 mAh.g−1

correspond à l’apparition du stade IV. Les stades III et II sont présents de
Ctotale/4 à Ctotale/2, le stade II et I de Ctotale/2 à Ctotale. Chaque plateau de
tension correspond à la coexistence de deux phases, et une variation à l’existence
d’une seule phase au sein de l’électrode.

Les variations de potentiel lors des changements de phase s’observent aussi
dans d’autres GIC. Ce phénomène se produit dans l’intercalation d’un composé
d’aluminium, AlCl−4 , au sein du graphite[68]. Les variations de tension d’une
cellule graphite/aluminium lors de la charge/décharge sont présentées figure 9.9.
L’encart présente la même tension pour plusieurs cycles de charge/décharge en
fonction du temps. Deux plateaux sont visibles lors de la charge et de la décharge,
entre 0 et 40mAh.g−1, puis entre 50 et 60mAh.g−1. La capacité maximale de
l’électrode est de Ctotale = 65 mAh.g−1.

Durant la charge, le spectre Raman de l’électrode montre une dissociation
du pic caractéristique de l’intercalation[68]. Cette dissociation est caractéris-
tique de la présence de plusieurs empilements différents présents au sein de
l’électrode[40]. Une fois la charge complète, le doublet s’est regroupé, ce qui
montre qu’une seule phase est présente, un stade IV dans le cas du graphite/
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Figure 9.9 – Tension d’une cellule de graphite/aluminium lors d’un cycle de
charge/décharge. L’encart montre l’évolution de la tension lors de plusieurs cycles
de charge/décharge. Graphique publié par Lin M. et al.[68].

Figure 9.10 – Tension d’une électrode de RuO2 lors d’une intercalation de lithium
à courant constant. Les changements de tension sont dus aux changement de phase
dans la structure du ruthénium. Graphique publié par Hu Y. et al.[107].

aluminium[68].
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[107] Nous avons vu que les transitions entre les différents stades ont un
impact sur le potentiel des cellules lors de la charge des GIC. L’existence mono-
phasique d’une stade cause une transition dans la valeur du potentiel de l’élec-
trode. Ces transitions sont observables au sein d’autres structures que les GIC.
Elles sont caractéristiques des changements de phases qui apparaissent lors de
la charge.

Cette caractéristique associée aux changements de potentiels en fonction de
la phase n’est pas réservée aux GIC. Le lithium peut, par exemple, s’intercaler
au sein de l’oxyde de ruthénium RuO2. Plusieurs composés peuvent alors se
former, en fonction de la teneur en lithium de l’électrode. La figure 9.10 montre
la variation de la tension d’une électrode de RuO2 lors de l’intercalation de
lithium. Trois différents stades sont visibles, deux plateaux à basse concentration
de lithium et une décroissance du potentiel constante à haute concentration.

L’électrode a été analysé lors de ces différentes phase par résonance magné-
tique nucléaire, ce qui permet d’obtenir la structure lors de ces phases. Dans la
première phase, où la concentration de lithium Lix vaut 0 < x < 1, 2, le lithium
s’intercale au sein de la structure tétragonale de RuO2 pour former LixRuO2.
La tension est stable jusqu’à x = 1, or la concentration maximale au sein des
particule est LiRuO2. Ce plateau en tension est donc caractéristique de cette
phase.

Dans la seconde phase, où 1, 2 < x < 4, une autre phase est présente. Le
LixRuO2 est consommé par la réaction suivante :

LixRuO2 + 3Li→ 2Li2O +Ru

Les nouvelles phases sont donc Li2O +Ru. La concentration maximale au sein
de la particule devient donc de 4 lithiums pour un atome de ruthénium, c’est
donc à x = 4 que cette phase se termine.

Pour x > 4, une autre réaction prend place. À l’interface entre les particules
solides et l’électrolyte se situe une couche de LiOH. Cette couche se transforme
par la réaction suivante :

LiOH + 2Li→ LiH + Li2O

Ainsi cette fois le changement de phase se situe non pas au sein de l’électrode
mais à l’interface. La phase au sein de la particule est toujours Li2O + Ru.
Les changements de phases sont donc toujours à l’origine de variation dans la
tension de l’électrode, cependant ils n’ont pas toujours lieu au sein de l’électrode
mais aussi parfois en surface.

La variation du potentiel est donc un facteur clé pour mesurer des change-
ments de phases au sein de matériaux lors de charges et décharges. Pouvoir le
reproduire avec notre simulation multi-échelles est donc important pour pouvoir
comparer nos résultats aux résultats expérimentaux.

Ces variations de potentiel en fonction de la phase ont également été re-
produites par des simulations pour le cas du graphite lithié. Des calculs DFT
permettent d’obtenir les structures ainsi que les énergies de différentes phases.
La physique statistique permet ensuite d’extrapoler le comportement théorique
du système à une température non nulle, en prenant en compte l’énergie ther-
mique. La courbe de tension en circuit ouvert en fonction de la concentration
en lithium ainsi obtenue est présentée figure 9.11.
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Figure 9.11 – Courbe de la tension en circuit ouvert en fonction de la concentration
en lithium lors d’une insertion de lithium dans une électrode en graphite. Graphique
publié par Filhol J. et al.[34].

On retrouve dans cette analyse les différents plateaux observés expérimen-
talement. Avec une concentration en lithium de LixC6, le stage II apparaît à
x = 0, 2, le stage I à x = 0, 5. À chaque changement de phase entre les diffé-
rents stades, le potentiel de l’électrode diminue. Ces résultats sont équivalents
aux résultats présentés dans la figure 9.8. Ces résultats ne tiennent cependant
pas compte de la cinétique. Chaque point est calculé à partir d’une structure
parfaite et à l’équilibre thermodynamique.

Nous avons vu dans cette section que les variations de potentiel lors de l’in-
tercalation sont caractéristiques de changements de phases au sein du système. Il
convient cependant d’être prudent, car le changement de phase peut avoir lieu
en dehors de l’électrode comme pour les cellule d’oxyde de ruthénium. Dans
la section suivante, nous allons simuler la charge complète d’une électrode de
lithium, et observer l’évolution du potentiel chimique de notre système.

9.2.2 La variation du potentiel chimique

Nous avons dans les simulations précédentes analysé la transition d’un stade
III à un stade II dans une électrode de graphite lithié. Les domaines sont pri-
mordiaux dans ce changement de phase, puisque les intercalants diffusent prin-
cipalement au bord des îles. Nous avons de plus montré l’utilité d’un nouvel
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algorithme, basé sur l’échantillonnage d’un panel de simulations KMC.
Nous allons maintenant étudier une transition complète, d’un graphite pur

à un stade I. La concentration en lithium de LixC6 va varier de x = 0 à x =
1. Il faut donc, comme précédemment, nous placer dans un système grand-
canonique. Le paysage énergétique du système a déjà été fixé précédemment.
Il faut encore choisir les conditions initiales qui permettront de reproduire les
conditions expérimentales.

Pour un système grand-canonique se pose la question du potentiel chimique
du lithium. Il était fixé à 0, 90 eV dans les simulations précédentes, pour une
transition de stade III à stade II. Fixer la valeur du potentiel pour une large
gamme de concentration serait contraire aux expériences, où le potentiel chi-
mique varie avec la concentration en intercalant.

Nous avons donc choisi un potentiel chimique qui va se modifier au fur et à
mesure de la simulation. Nous allons commencer par un potentiel bas, 0, 10 eV ,
puis réaliser le premier échantillonnage. À la fin de chaque échantillonnage, il
y a deux possibilités : soit la concentration en lithium est supérieure à celle
de l’échantillonnage précédent, soit elle ne l’est pas. Dans le premier cas, la
simulation progresse, donc et un autre échantillonnage est lancé. Dans le cas
contraire, le potentiel chimique est augmenté.

L’algorithme complet régissant la simulation est présenté figure 9.12. Cet

Conditions initiales

Création du système

Lancements de N simulations KMC

KMC

Si [Li]n > [Li]n-1

Si [Li]n > [Li]finale

Échantillonnage

Fin

Faux

Vrai

Vrai

µn+1 = µn+0,10

Faux

KMC KMC ...

Figure 9.12 – Algorithme permettant de réaliser une simulation à potentiel chimique
(µ) variable. La cadre grisé correspond à la boucle d’un échantillonnage classique. Si
lors d’un échantillonnage la simulation ne progresse pas, le potentiel chimique est
augmenté de 0, 10 eV .
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algorithme permet de réaliser une série d’échantillonnages à potentiel chimique
constant, de façon équivalente aux simulations précédentes (partie grisée). Ce-
pendant, lorsque la simulations est bloquée (pas d’augmentation de [Li] dans
tout le panel), le potentiel chimique est augmenté (ici de 0, 10 eV ) au lieu de
stopper la simulation. Ensuite, une nouvelle série d’échantillonnage reprend.

Cette stratégie permet de faire évoluer le potentiel chimique en fonction de
la concentration en lithium. Il reste à fixer l’ensemble des conditions initiales
de la simulation. Nous allons utiliser le même système que précédemment, afin
de pouvoir comparer les résultats. Le système est ainsi constitué d’une boîte
de 16 × 12 × 6 mailles unitaires, soit 2304 sites possibles d’intercalation. Les
conditions aux bords sont périodiques sur −→y et −→z .

Chaque simulation KMC dure 3 × 106 pas à 500 K, avec un panel de 80
simulations KMC. Le potentiel chimique est fixé à µ0 = 0, 10 eV , et progresse
de ∆µ = 0, 10 eV à chaque fois que la simulation est bloquée. Le système initial
est vide et ne contient aucun lithium. Les conditions d’arrêt sont un nombre
de lithium supérieur à 2000, soit un taux de remplissage de 87% d’un stade I,
ou un potentiel chimique supérieur à 2 eV . Les conditions de simulation étant
fixées, il reste à réaliser la simulation et analyser les résultats.

9.2.3 Simulation et résultat

Nous avons défini dans la partie précédente un algorithme permettant de
simuler les variations du potentiel chimique en fonction de la concentration en
lithium. La simulation avait deux conditions d’arrêt : un potentiel chimique trop
élevé (2 eV ) ou une concentration proche du stade I. La simulation s’est arrêtée
après avoir atteint 2284 atomes de lithium, soit un remplissage de 99%, pour
un potentiel chimique de 1, 10 eV .

La figure 9.13 présente le potentiel chimique du lithium en fonction du
nombre de lithiums dans l’électrode. Chaque point correspond à un échantillon-
nage. Le potentiel chimique du lithium augmente avec la charge, ce qui est
cohérent avec les résultats précédents.

La transition stade III à stade II, qui correspond à un passage de 768 lithiums
à 1152 lithiums, s’effectue à 1, 00 eV . Cette valeur est légèrement supérieure à
celle observée précédemment (0, 90 eV ). Cet écart provient de la différence de
durée des simulations. En effet chaque simulation dure 3 × 106 pas, alors que
les précédentes simulations duraient 80 × 106 pas. Cette durée réduite fait que
les simulations progressent moins, il faut donc un potentiel chimique supérieur
pour atteindre des stades équivalents aux précédentes expériences.

Ces résultats sont difficilement comparables aux expériences[99, 68], puis-
qu’elles comparent le potentiel en circuit ouvert de la batterie et non pas le
simple potentiel chimique d’une espèce. Lors de l’intercalation, le potentiel chi-
mique du lithium augmente dans notre simulation. Cependant, dans les expé-
riences, l’intercalation correspond à une décharge de la batterie et à une dimi-
nution du potentiel mesuré.

Afin de pouvoir mieux comparer les résultats, le potentiel chimique du li-
thium est soustrait à un potentiel arbitraire de 1, 5 eV , pouvant correspondre
au potentiel chimique du lithium au sein de l’électrolyte par exemple. Ainsi,
le potentiel observé n’est plus celui du lithium dans le graphite, mais bien une
différence de potentiel entre divers éléments d’une batterie. Cette différence de
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Figure 9.13 – Potentiel chimique du lithium en fonction du nombre de lithiums au
sein du graphite, lors d’une charge complète.

potentiel est présenté figure 9.14, en fonction de la concentration en lithium
dans l’électrode.

Plusieurs régions sont visibles sur cette courbe. Nous allons les décrire en
fonction de la hausse de la concentration en lithium en sein du graphite. La
première phase correspond à une baisse rapide du potentiel, de 0 à 5% de li-
thiums. Cette phase est très diluée, les lithiums sont en faible concentration et
n’interagissent pas les uns les autres. Il s’agit d’une monophase de lithium très
dilué.

La phase suivante présente un premier plateau, dans la gamme de concentra-
tion de 5 à 15%. Le potentiel évolue moins rapidement, à une valeur permettant
l’inclusion de lithiums à plus haute concentration. Cette phase n’est pas ordon-
née, les lithiums en faible concentration se répartissent de façon homogène au
sein de la structure. Il y a deux phases : une première en lithium très dilué, où
ils n’interagissent pas, et une seconde où les lithiums commencent à interagir,
mais sont toujours dilués.

Le prochain changement de potentiel de produit entre 15 et 20% de site
occupés. On voit apparaître les premiers domaines. Ces domaines sont des stades
II, mais dont les îles ne sont pas compactes. En effet la concentration en lithium
au sein des îles est proche de 50%. trois galeries sont présentées figure 9.15. Ces
galeries permettent de voir que le lithium se répartit en stade II, mais que les
domaines ne sont pas compacts : on obtient une monophase de stade II dilué.
En effet les îles contiennent environ 50% de sites vacants.

Ce stade II dilué est un effet de cinétique. Dans le diagramme des phases que
nous avons établi pour notre modèle, le stade II dilué n’apparait pas en tant que
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phase stable. Cependant, la stabilisation énergétique induite par un stade III
compact par rapport à un stade II dilué est relativement faible (0, 06 eV pour
une température de 500 K). Ainsi, comme passer d’une stade dilué à un stade
II dilué nécessite moins de mouvements que passer à un stade III compact, le
stade II dilué est favorisé par la cinétique ainsi que la haute température.

Enfin, un dernier plateau occupe la majorité de la gamme de concentration :
de 20% à 100%. Cette phase couvre une importante gamme de concentration, et
plusieurs phénomènes se produisent. Au début, de 20% à 50%, la concentration
en lithium au sein des îles augmente. Les îles du bord de l’électrode sont les
premières à se densifier. Ensuite, un domaine de stade I apparaît au bord de
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Figure 9.14 – Potentiel en fonction de la concentration x en lithium, au sein de
LixC6, lors d’une charge complète.

Figure 9.15 – Vue de trois galeries de graphite lithié. Ces galeries correspondent
à un potentiel chimique du lithium de 0, 80 eV , pour une concentration de 20%. Le
lithium se répartit au sein de trois domaines, de stade II. Au sein des îles, le lithium
n’occupe que 50% des sites d’intercalation.



192 CHAPITRE 9. SIMULATION D’UN CYCLE COMPLET

l’électrode, puis se propage jusqu’à occuper tout le système. Il y a donc tout
d’abord une biphase stade II dilué/stade II compact, puis une biphase stade II
compact/stade I.

Les différents stades sont visibles figure 9.16. La concentration x, en LixC6,
y est représentée en fonction de la profondeur de l’électrode, pour plusieurs
concentrations.

À 447 lithiums, soit x = 0, 20, le lithium est uniformément répartie le long
de l’électrode, qui contient des domaines en stade II. La concentration au sein
des îles est donc de 0, 40, ce qui montre que les îles ne sont pas compactes.

À 707 lithiums, soit 0, 30, la concentration en lithium augmente en commen-
çant par le bord de l’électrode. Elle atteint 0, 50 pour un stade II, les îles proches
du bord de l’électrode sont donc devenues compactes.

À 1279 lithiums, soit 0, 55, la concentration en lithium montre la cohabitation
de trois phases. La première est un stade I, de concentration x = 1 dans les deux
premiers ångströms. La seconde est un domaine de stade II de 2 à 5, 5

o

A, où
les îles sont compactes. Enfin, de 5, 5 à 8, 5

o

A, subsiste un domaine de stade II
de concentration x = 0, 35. La concentration au sein des îles est donc de 0, 70.

À 2284 lithiums, x = 1 et l’électrode est complètement remplie de lithiums.
Ainsi, même si la variation de potentiel chimique n’est pas fortement visible,

plusieurs phases apparaissent dans ce dernier plateau où 0, 20 < x < 1. Il y a
cependant bien une variation de potentiel de 0, 10 à x = 0, 50, qui correspond
du passage de stade II au stade I. Afin de confirmer ce résultat, il faudrait
réaliser la même simulation avec un pas plus réduit sur le potentiel chimique.
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Figure 9.16 – Concentration en lithium au sein de l’électrode, en fonction de la
profondeur, pour différentes concentrations totales.



9.3. CHARGE RAPIDE 193

Ceci permettrait d’affiner la précision sur µ, afin scinder plus clairement les
plateaux. La disparition des plateaux peut en effet être due à une charge trop
rapide de l’électrode[41].

Cette charge complète reproduit les résultats expérimentaux[99] montrés fi-
gure 9.8. Les changements de potentiel sont observés aux mêmes concentrations :
Cmax/4 et Cmax/2. Le modèle que nous avons développé permet donc de re-
produire le comportement macroscopique de l’intercalation du lithium. D’autres
expériences avec des un nombre de pas augmenté, ainsi qu’une variation plus
fine du potentiel chimique permettrait d’affiner les résultats afin d’obtenir une
meilleure correspondance avec les expériences, ou d’analyser les écarts.

La principale limitation de cette série de simulations est la haute tempé-
rature. En effet, cette température n’est pas réaliste car les batteries prennent
feu à ces températures, à cause du point d’inflammabilité relativement bas des
électrolytes[45]. Même si notre technique d’échantillonnage a permis de réaliser
une charge complète, avec un système plus grand, il est impossible de réaliser
une simulation de graphite à stade I, pour un système assez grand pour voir des
domaines non-infinis, et à température réaliste.

Afin de pouvoir poursuivre cette étude et de construire un modèle macro-
scopique complet, il faudrait pouvoir réaliser l’expérience décrite ci-dessus. Une
solution est donc de développer un KMC en domaines, afin de pouvoir changer
l’échelle du système ainsi que sa température de simulation. Notre modèle éner-
gétique fonctionne, et permet de reproduire certains résultats macroscopiques.
Réaliser ces simulations permettrait de construire un modèle continu, qui pre-
nant en compte différents paramètres tels que l’énergie effective de migration,
l’énergie de liaison entre les intercalants, simulerait les changements de phase
dans les GIC.

9.3 Charge rapide

Nous avons vu, dans la partie précédente, la charge complète d’une électrode
en graphite. Le modèle que nous avons créé reproduit certains comportements
expérimentaux, dont notamment l’existence de plateaux de potentiels en fonc-
tion de la concentration en lithium, et la propagation des changements de phase
à partir du bord de l’électrode.

Cependant notre étude est limitée par la technique de simulation que nous
utilisons. En effet, il nous est impossible de réduire la température de simulation
à celle de l’expérience, et le système simulé est trop restreint pour observer le
mouvement des domaines.

9.3.1 Les expériences

C’est pourquoi, dans cette partie, nous allons observer si notre simulation
peut reproduire un autre phénomène expérimental : la variation de la capacité
de la batterie en fonction du courant de charge. Ce résultat est parfois pré-
senté comme la variation de la densité énergétique en fonction de la densité de
puissance.

La figure 9.17 présente la capacité de décharge d’une électrode de graphite
lithié lors de cycles d’intercalation[96]. Deux phénomènes sont visibles : le pre-
mier concerne la baisse de la capacité au fur et à mesure des cycles, et l’autre



194 CHAPITRE 9. SIMULATION D’UN CYCLE COMPLET

Figure 9.17 – Performance lors de cycles d’intercalation de lithium dans du graphite
naturel (courbes d, e et f) et d’échantillons traités avec de l’aluminium (courbes a, b
et c). Les cercles, triangles et rectangles sont respectivement des taux de charge de
0, 2 C, 0, 5 C et 1 C. Données extraites de Kim et al.[96].

est la variation de la capacité en fonction du courant de décharge.
La diminution de la capacité lors des cycles est irréversible, nous ne pouvons

donc pas la reproduire avec notre modèle. Il s’agit de plus d’un phénomène
variant avec un traitement de surface des particules de graphite, donc dû à la
SEI et non au comportement du lithium au sein du graphite.

Le second phénomène est la diminution de la capacité, à cycle comparable,
en fonction du courant de charge. Plus le courant de charge est élevé, plus la
capacité de l’électrode est réduite. Ce phénomène s’observe aussi bien sur les
particules avec traitement de surface que sans. Il est donc possible qu’il s’agisse
d’un phénomène interne à l’électrode.

La figure 9.18 montre le même phénomène lors d’une intercalation de lithium
au sein du graphite[41]. Ainsi, en passant d’une vitesse de décharge de C/20 à
C, 20% de la capacité de l’électrode sont perdus. Cette expérience souligne
également une autre variation de comportement en fonction de la vitesse de
décharge de la batterie.

La charge lente, à un taux de C/20, montre le comportement déjà étudié
dans la précédente partie 9.2. Plusieurs plateaux de tension sont visibles lors de
la charge, avec des variations brusques de tension à des concentration LixC6 de
x = 0, 2 et 0, 5. Avec l’augmentation de la vitesse d’intercalation, les plateaux
tendent à disparaître. Ainsi, la dérivée de la tension devient plus constante. Ceci
pourrait indiquer une disparition des différents stades observés à l’équilibre, et
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Figure 9.18 – Courbe de décharge tension/[Li] pour plusieurs courants, pour des
électrodes de graphite lithié. L’encart est un grossissement des courbes. Données ex-
traites de H. He et al., Electrochimica Acta, 92, 2013[41].

Figure 9.19 – Capacité de charge et de décharge d’aluminium intercalé dans du
graphite, pour plusieurs courants et cycles. L’efficacité coulombique est également
représentée. Données publiées par M. C. Lin et al.(2015)[68].
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donc un effet purement cinétique sur l’existence de ces phases.
La variation de capacité apparaît aussi avec d’autres intercalants. La fi-

gure 9.19 montre la capacité de charge et de décharge, lors de plusieurs cycles,
d’une électrode de graphite où s’intercale de l’aluminium[68]. Cette expérience
ne montre pas de variation de capacité au fur et à mesure des cycles, ce qui
permet de confirmer la décorrélation des deux phénomènes.

La diminution de la capacité entre le courant de charge minimal et maximal
est de 60%. De plus, il apparaît que lors de cycles ultérieurs, la capacité de
la batterie retrouve son niveau initial à faible courant. Le phénomène est donc
réversible, ce qui permet de l’étudier. En effet, notre modèle est réversible et
tout phénomène irréversible ne peut être reproduit par nos simulations.

Il apparaît donc expérimentalement une variation de la capacité lors de l’in-
tercalation, en fonction de la vitesse d’intercalation. Cette variation s’accom-
pagne de la disparition progressive des stades avec l’augmentation courant. Nous
allons étudier ces deux phénomènes dans la partie suivante.

9.3.2 La simulation

La variation de capacité ainsi que la disparition des stades est corrélée au cou-
rant utilisé pour réaliser l’intercalation. Dans nos simulations nous ne pouvons
pas directement contrôler la vitesse d’intercalation. Il est cependant possible de
reproduire cet effet en faisant varier le potentiel chimique de l’intercalant.

Un potentiel chimique faible va nous permettre de reproduire un courant
faible car, statistiquement, pour un même temps de simulation, la probabilité
d’insérer un intercalant sera plus faible. Ainsi la simulation sera plus proche de
la thermodynamique. À l’opposée, un potentiel fort va favoriser l’intercalation
par rapport à la migration des intercalants au sein du graphite, en mettant en
évidence les effets de la cinétique.

Nous allons utiliser le même système que précédemment, afin de pouvoir
comparer les résultats. Le système est ainsi constitué d’une boîte de 16× 12× 6
mailles unitaires, soit 2304 sites possibles d’intercalation. Les conditions aux
bords sont périodiques sur −→y et −→z . Le système initial est un stade III, répartit
en 6 domaines sur −→x et deux sur −→y .

Les simulations ont été réalisées pour des potentiels chimiques de 0, 90 eV ,
dont les résultats ont été présentés précédemment, et au dessus. La température
est conservée à 500 K, et le nombre de pas de KMC a été fixé à 5× 106.

Lors de l’intercalation à 0, 90 eV , on observe une transition de stade III à
stade II. Le changement de phase démarre au bord de l’électrode avant de se
propager au centre de l’électrode. Le processus complet s’effectue en 6 échan-
tillonnages.

Pour les potentiels chimiques plus élevés, le stade II n’apparaît pas. L’état
final obtenu est directement un stade I, obtenu en une seule simulation. Le
courant de décharge de la batterie est donc bien supérieur à celui de la simulation
précédente. Le stade I apparaît toujours au bord de l’électrode avant de se
propager au centre. La concentration est de LiC6 dans toute l’électrode, il n’y a
plus de diminution de la concentration en lithium en fonction de la profondeur
de l’électrode.

Ainsi, si l’on reproduit la disparition des stades intermédiaires, on n’observe
aucune diminution de la capacité de l’électrode. Ceci peut s’expliquer par la
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haute température de la simulation. En effet, à 500 K, les domaines sont moins
stables et la transition stade III à stade I peut se réaliser.

Nous avons réalisé une autre simulation à plus basse température : 350 K. Le
résultat de 7 échantillonnages est montré figure 9.20. Deux différents domaines
apparaissent : un premier de stade I au bord de l’électrode, un second de stade III
occupant le reste de l’électrode. La température plus basse rend le mouvement
des îles très lent, et la simulation s’arrête car les lithiums ne parviennent plus à
parvenir au cœur de l’électrode.

Avec un potentiel chimique légèrement inférieur, à 0, 85 eV , le résultat varie
sensiblement. La figure 9.21 présente une coupe de l’électrode après 12 échan-
tillonnages. L’entrée des lithiums s’effectue par le bord gauche de l’électrode.
L’entrée de l’électrode contient deux galeries vides. Elle a mis plus d’échantillon-
nages pour arriver à la même concentration (11 simulations pour 920 lithiums
contre 7 précédemment).

Ces deux simulations n’ont pas atteint un état stable, qui serait un stade I à
cette température pour un potentiel chimique supérieur à 0, 72 eV . Le potentiel
le plus faible a atteint une concentration plus élevée, grâce aux galeries restée
vides qui permettent à l’intercalation de continuer sans créer un domaine de

Figure 9.20 – État final après 7 échantillonnages à 350 K. À gauche se situe le bord
d’entrée des lithiums. L’état final présente un premier domaine en stade I au bord de
l’électrode, un stade III sur le reste du système.

Figure 9.21 – Coupe de l’état final après 12 échantillonnages à 350 K. À gauche se
situe le bord d’entrée des lithiums. L’état final présente un premier domaine en stade
II au bord de l’électrode, un stade III sur le reste du système.
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stade I.
La baisse de capacité pour les charges rapides peut donc venir de la création

d’un stade I au bord des particules de graphite. Les sites d’intercalation dispo-
nibles sont donc au centre de l’électrode, auquel les intercalants n’ont pas accès
dans un temps réaliste d’utilisation.

Il faudrait cependant confirmer ce résultat avec des simulations qui at-
teignent un état stable. Nous atteignons ici les limites de l’échantillonnage,
comme pour l’analyse de la charge complète. La taille limitée du système rend
également difficile l’analyse de la variation de la concentration de l’intercalant
en fonction de la profondeur dans l’électrode.

Nous avons montré que les stades ne sont visibles que lorsque la cinétique
d’intercalation est lente. Une intercalation plus rapide crée directement un do-
maine de stade I. Une explication possible à la baisse des capacités en fonction
du courant de charge est que ce domaine de stade I empêche les intercalants de
diffuser au centre des particules de graphite.

9.3.3 Conclusion et perspectives

Nous avons étudié le processus d’intercalation du lithium dans le graphite.
Nous avons vu que ces problématiques sont communes au processus d’interca-
lation, et ce pour divers matériaux tant au niveau de l’intercalant que de l’hôte.
Nous avons concentré notre étude sur le phénomène d’empilement, qui crée des
domaines de différents stades au sein du matériau. Nous avons analysé l’évolu-
tion de ces domaines en fonction du potentiel chimique de l’intercalant et de la
profondeur de l’électrode.

En nous basant sur des simulations ab initio, nous avons construit un modèle
permettant de réaliser des simulations MC reproduisant le phénomène d’empile-
ment. Dans un premier temps nous avons pu reproduire le diagramme du phase
du graphite lithié.

Nous avons ensuite utilisé ce modèle pour mettre en évidence l’importance
des îles dans la migration du lithium au sein du graphite. Les lithiums diffusent
jusqu’au cœur de l’électrode en se déplaçant le long des îles, et en circulant
d’une île à l’autre par les galeries vides. Le modèle de Daumas-Hérold, supposant
l’existence de ces domaines, est donc confirmé.

Nous avons également reproduit certains résultats expérimentaux macrosco-
piques. Nous avons pu réaliser la charge complète d’une électrode et observer
la variation du potentiel en fonction de la concentration en lithium. Nous avons
également proposé une explication de la variation de capacité observée en fonc-
tion du courant de charge.

Les principales limites de nos simulations sont liées aux conditions de si-
mulation. La température de nos simulation est très élevée par rapport aux
expériences, et le système très réduit en taille. Afin de pouvoir construire un
modèle continu, qui serait capable de répliquer la vitesse de propagation des
domaines, il faudrait simuler de plus grands domaines et vérifier nos assertions
à la température des expériences.

Utiliser le même modèle dans un KMC en domaines permettrait de résoudre
ces problèmes. Il serait alors possible de simuler des systèmes plus grands, à plus
basse température. Cela permettrait de mesurer la vitesse de propagation des
domaines en fonction du potentiel chimique, et l’influence de la température. Un
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autre phénomène mesurable avec précision serait la variation de concentration
spatiale des intercalants au sein de l’hôte.

Généraliser ces observations à n’importe quel hôte et intercalant offrirait
la possibilité d’optimiser par la simulation la taille des particules au sein des
électrodes, et de prévoir l’effet de la variation de leur taille.
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Conclusion

Cette thèse synthétise et présente mes résultats concernant l’étude de la ciné-
tique des les matériaux pour l’énergie. Les exigences croissantes dans le secteur
de l’énergie nécessitent de mettre en place des stratégies d’innovation perfor-
mantes, capables de proposer des matériaux adaptés à chaque problématique à
moindre coût. Il n’est plus possible de continuer à développer des matériaux par
essais et erreurs, du fait du coût qu’engendre cette stratégie.

Afin de pouvoir répondre à cette demande, cette thèse a abordé trois aspects
centrés sur la simulation en lieu et place des expériences. Le premier concerne la
création d’une méthode de simulation multi-échelles, le second les défauts dans
le silicium photovoltaïque et le troisième le graphite lithié. Ainsi, les méthodes
présentées dans un premier temps seront par la suite exploitées afin de pouvoir
tester et démontrer leur efficacité, sur deux matériaux exploités à une vaste
échelle.

Concernant les méthodes de simulation, nous avons montré comment arti-
culer la simulation à l’échelle macroscopique, par la DFT, avec l’échelle méso-
scopique, par les simulations Monte Carlo, avec l’échelle macroscopique, par les
modèles continus. Cette stratégie permet de tester les performances de maté-
riaux sans avoir besoin de les synthétiser.

Une première étape de simulation permet d’obtenir les caractéristiques mi-
croscopiques des défauts. Il faut alors extraire les énergies de liaisons, qui per-
mettent de prendre en compte les aspects de thermodynamique, et les énergies
d’activation qui vont permettre de modéliser les effets de la cinétique.

Ces énergies sont ensuite exploitées par des méthodes de simulations mé-
soscopiques : les simulations Monte-Carlo. Nous avons proposé des solutions
au problème de passage à l’échelle que rencontre l’algorithme de Monte-Carlo
cinétique de Bortz-Kalos-Lebowitz.

La première solution exploite les développements récents effectués en paral-
lélisation : le découpage en domaines. Nous avons présenté un moyen de résolu-
tion des conflits, compatible avec un algorithme stochastique, et qui permette
de conserver un algorithme sans erreur.

Une seconde solution a été proposée, cette fois ci en exploitant la variabilité
statistique intrinsèque aux algorithmes stochastiques : une méthode d’échan-
tillonnage. Nous avons proposé une méthode d’échantillonnage synchrone, ainsi
que l’équation permettant de corriger les erreurs de mesure induites par l’échan-
tillonnage.

Enfin, nous avons proposé une méthode de résolution du problème des bas-
sins énergétiques. Les techniques de résolution traditionnelles telles que le calcul
des bassins à la volée est coûteuse en temps de calcul. C’est pourquoi nous avons
proposé une méthode de pré-traitement analytique, adaptée au cas où le paysage
énergétique est connu avant la simulation.

Nous avons ensuite appliqué ces méthodes de simulation au cas du silicium
photovoltaïque. De nombreux défauts coexistent dans ce matériau, à des concen-
trations si faibles qu’il est trop coûteux de chercher à les supprimer par la pu-
rification.

Nous avons dans un premier temps analysé le comportement d’un des dé-
fauts mis en cause dans la baisse de performances du silicium : le complexe
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lacune-oxygène. Nous avons montré qu’un nouveau mouvement de diffusion de
l’oxygène au sein du complexe mène à un nouveau mécanisme diffusif : celui du
halage, avec une énergie d’activation de 1, 50 eV .

En nous basant sur cette analyse, nous avons ensuite construit un modèle
continu permettant, à partir d’un set réduit de variables, de reproduire les varia-
tions temporelles des concentrations en défauts. Nous nous sommes concentrés
sur les défauts formés à partir des lacunes, siliciums interstitiels, carbones sub-
stitutionnels et oxygènes interstitiels.

Nous avons pu analyser les résultats de ce modèle, en très bonne corrélation
avec les résultats expérimentaux. En plus de montrer la fiabilité du modèle, nous
avons pu apporter des indices forts quant à l’existence de CiI et de la forme C
de CiCs.

Enfin, nous avons trouvé le chemin réactionnel menant à la formation de
Oi2, un complexe mis en cause dans la dégradation induite par la lumière, en
présence de carbone et de paires de Frenkel. La présence de carbone interstitiel
à la même température que V O2 serait ainsi le principal vecteur de création de
ce défaut à des températures inférieures à 800 K.

Le modèle étant performant, et ne requérant que peu de paramètre, il serait
intéressant de rajouter les données d’autres défauts que les paires de Frenkel,
l’oxygène et le carbone, comme le germanium ou le bore par exemple. Il serait
alors possible d’explorer une gamme de matériaux bien plus large, à moindre
coût, afin de proposer des stratégies d’ingénierie des défauts ponctuels perfor-
mantes et à moindre coût.

Enfin, nous avons utilisé la même méthodologie dans le cadre de la diffusion
du lithium au sein du graphite. Le graphite lithié est le composant de l’électrode
négative des batteries Li-ions. Le phénomène de l’intercalation est globalement
méconnu, surtout au niveau atomique.

Le premier résultat que nous avons obtenu est une preuve théorique de l’exis-
tence du modèle de Daumas-Hérold dans le graphite lithié. Nous avons en effet
montré que le modèle standard n’est pas compatible avec la cinétique d’un pro-
cessus d’intercalation.

Dans un second temps, nous avons reproduit certains résultats expérimen-
taux, comme la variation de potentiels aux bornes de l’électrode en fonction
de la concentration en lithium. Nous avons de plus montré que la diffusion des
atomes de lithium se produit majoritairement aux bords des îles de lithiums
existant à l’intérieur du matériau.

Ces résultats ne sont cependant pas encore suffisants pour pouvoir réaliser
un modèle analytique. Il est en effet nécessaire de pouvoir reproduire des boîtes
de simulation plus grande afin de pouvoir observer la propagation des domaines
au sein de l’électrode de graphite.

Une fois cet objectif atteint, il serait intéressant d’identifier les paramètres
clés de la diffusion du lithium en sein du graphite (énergies d’activation, diffu-
sion intra-île, inter-galeries par exemple), afin de pouvoir évaluer quels sont les
paramètres essentiels pour accélérer cette diffusion.

Une autre possibilité est de réaliser des calculs sur la métalisation du lithium
au sein de l’électrode pour voir si ce paramètre pourrait expliquer la perte de
capacité observée lorsqu’une batterie atteint un état de décharge profonde.
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Résumés
La production et le stockage de l’énergie est un grand défi de notre société. Les pro-

priétés de certains matériaux sont dues principalement aux défauts qu’ils contiennent.
Afin d’améliorer les matériaux que nous utilisons, il est nécessaire de pouvoir les mo-
déliser. Ce travail est centré sur l’étude de divers défauts dans deux matériaux, le
silicium et le graphite lithié. Au travers de la simulation multi-échelles, nous modé-
lisons les défauts et leur cinétique, afin de pouvoir prédire leur formation mais aussi
leur vieillissement.

La première partie est centrée sur les différentes méthodes que nous avons em-
ployées. Ces méthodes sont réparties dans trois catégories, qui donnent accès chacune
à une échelle de simulation. En démarrant sur des modèles électroniques et des si-
mulations ab initio, nous avons pu mener des simulations atomistiques grâce à des
algorithme stochastiques. Ces résultats ont ensuite mené vers des modèles macrosco-
piques, afin de pouvoir les comparer aux résultats expérimentaux.

La seconde partie développe nos analyse sur les défauts ponctuels dans le silicium :
carbones, oxygènes, lacunes et interstitiels. Ces défauts se regroupent et forment des
complexes dans le silicium irradié. En analysant le comportement de ces complexes
à l’échelle atomique, nous avons pu construire un modèle permettant de simuler la
cinétique de multiples défauts, ainsi que la chaîne de réactions, sur plusieurs dizaines
d’années. Ainsi, il est possible de déterminer les conditions permettant un meilleur
contrôle de la formation et du vieillissement des complexes.

La dernière partie présente l’analyse du graphite lithié. Ce composant de base des
batteries lithium-ion est du graphite dans lequel s’intercale des atomes de lithium lors
de la charge. La cinétique de la charge prédit le regroupement des atomes en îles, qui
se déplacent lors de la charge. La propagation des atomes de lithium des bords de
l’électrode vers le centre du graphite est également analysé.

Energy production and storage is a big challenge in our society. The properties
of some materials are mainly due to the defects therein. To improve the materials
we use, it is necessary to be able to model them. This work focuses on the study of
various defects in both materials, silicon and lithium graphite. Through the multi-scale
simulation, we model the defects and their kinetics in order to predict their formation
but also aging.

The first part focuses on the various methods we used. These methods are di-
vided into three categories, each providing access to a simulation scale. By starting
on electronic models with ab initio simulations, we were able to simulate defects be-
havior with atomistic simulations using stochastic algorithm. These results then led
to macroscopic models, in order to compare our simulations with the experimental
results.

The second part develops our analysis of point defects in silicon : carbon, oxygen,
vacancies and interstitials. These defects gather and form complexes in the irradiated
silicon. By analyzing the behavior of these complexes at the atomic scale, we could
build a model to simulate the kinetics of multiple defects, and the reaction chain, over
several decades. Thus, it is possible to determine the conditions for greater control of
the formation and aging of various complexes.

The last part presents the analysis of lithium graphite. This component of lithium-
ion batteries is made of graphite in which lithium atoms intercalate during charging.
The kinetics of the charging predicts the grouping of lithium atoms in islands, which
move during charging. The lithium atoms diffusion from the edges of the electrode
towards the center of the graphite is also analyzed.
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