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Résumé

Ce travail rentre dans le cadre de l’étude des défauts ponctuels (amas de lacunes) dans le nickel solide avec
une approche théorique de type statique moléculaire implémentée dans le code LAMMPS. En premier lieu,
nous présentons la stabilité des amas de lacunes Vn(n= 1-19 lacunes) soumis aux différents paramètres
externes, à savoir les effets de la température et de contrainte en utilisant le potentiel EAM. Nous avons
trouvé que la stabilité de ces agrégats de lacunes augmente avec l’augmentation de leur taille, et que les amas
de lacunes s’agglomèrent préférentiellement dans des conformations tridimensionnelles. La présence de ces
défauts induit une diminution de la limite élastique par rapport à la structure parfaite. En deuxième lieu,
nous avons étudié la stabilité des complexes lacunes-oxygène (VmO1 m=1-3) en utilisant deux méthodes :(a)
semi-empirique avec le potentiel réactif ReaxFF, et (b) ab initio en utilisant le code VASP. L’oxygène au
sein des cavité Vm est plus stable comparativement aux sites interstitiels conventionnels du système non
défectueux. Cette stabilité croît avec la dimension de la cavité considérée. Ce qui suggère que la présence
d’oxygène en solution dans la matrice facilite le processus de ségrégation de lacunes dans le système. L’étude
de la stabilité des complexes V1On et V2On montre que les amas V1 et V2 peuvent capturer ou piéger jusqu’à
14 et 22 oxygènes, respectivement. Comparativement à l’approche ab initio, le potentiel ReaxFF reproduit
qualitativement les différents résultats. Cependant, sur le plan quantitatif, les deux approches aboutissent à
des énergies de liaison légèrement différentes. Concernant les calculs de type Monte Carlo cinétique (KMC),
nous avons effectué des calculs préliminaires afin d’établir, dans un premier temps, les profils de diffusion de
la monolacune et de la bilacune (auto-diffusion), ainsi que la diffusion de l’oxygène dans le Ni. Les résultats
obtenus pour les constantes relatives à l’auto-diffusion et la diffusion de l’oxygène interstitiel montrent de
bons accords avec les mesures expérimentales trouvées dans la littérature.

Mot-clés : Nickel, amas de lacunes, complexes lacunes-oxygène, oxydation, statique moléculaire.

Abstract

The present work is concerned with the study of point defects (vacancy clusters) in solid nickel employing
a classical molecular statics approach, implemented in the LAMMPS code. Firstly, we present the effects of
external parameters, namely, temperature and strain, on the stability of the vacancy clusters (Vn, n = 1, until
19) using embedded-atom potentials. The results obtained show that the stability of the vacancy clusters
increases with their increasing size, and that the vacancies aggregate preferentially in three-dimensional
conformations. The presence of the defects, inside the structure, leads to a significant decrease in the elastic
limit, when compared to that of the perfect system. Secondly we studied the stability of vacancy-oxygen
complexes (VmO1 m=1-3) in bulk nickel using two methods of calculation : (a) semi-empirical with the
reactive potential ReaxFF, and (b) ab initio using the VASP code. The results indicate that atomic oxygen
inside the vacancy clusters is more stable than at the conventional interstitial sites of the perfect Ni system.
The stability of atomic oxygen inside a cavity increases with the cavity’s size. This suggests that presence of
solute oxygen inside the host nickel, would assist the vacancy segregation process. The study of the stability
of the complexes V1On et V2On show that the clusters V1 and V2 can trap up to 14 and 22 oxygen atoms,
respectively. We also conducted kinetic Monte Carlo (KMC) simulations to establish, at first, the diffusion
profiles of a monovacancy, a divacancy (self-diffusion), as well as of oxygen inside Ni. The results obtained
concerning the diffusion constants of self-diffusion and oxygen diffusion are in very good agreement with the
experimental measurements reported in the literature.

Keywords : Nickel, vacancy clusters, vacancies-oxygen complexes, oxidation, molecular statics.
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Introduction générale

A l’équilibre, tous les matériaux présentent des concentrations non négligeables de lacunes.
Bien que cette concentration à l’état d’équilibre soit généralement faible, celle ci peut aug-
menter sous l’influence de divers paramètres extérieurs, tels l’irradiation [1], la corrosion,
l’oxydation et sous effet de contraintes mécaniques (déformation) [2, 3]. La condensation et
la configuration des agrégats de lacunes dans les métaux et les alliages jouent un rôle pré-
pondérant dans les processus d’endommagement et de fragilisation d’une grande variété de
matériaux. Leur compréhension est d’une grande importance pour l’estimation et l’optimisa-
tion de la durée de vie des structures en question. D’un point de vue théorique, la recherche
de moyens pour limiter l’aspect néfaste de ces défauts, consiste en premier lieu à comprendre
les mécanismes de diffusion et les interactions entre les lacunes et les différentes espèces en
solution (oxygène, soufre, carbone...) dans le matériau. Le but étant de mieux appréhender
les différents mécanismes mis en jeu et d’apporter un certain nombre d’informations complé-
mentaires pour clarifier les résultats expérimentaux. L’agrégation des lacunes au niveau des
joints de grains joue un rôle important dans la ductilité [4], dans les processus de corrosion et
d’oxydation de nickel et ses alliages [5–7]. Ces alliages sont connus pour leur bonne résistance
aux phénomènes d’oxydation et de corrosion, ce qui explique leur utilisation dans de nom-
breux domaines technologiques, tels l’aéronautique et la production d’énergie. En particulier,
les alliages 600 et 690 sont largement utilisés de nos jours dans le domaine de production
d’énergie nucléaire où ils interviennent comme matériaux de base des tubes de générateurs
de vapeur fonctionnelle dans des conditions extrêmes telles que des températures élevées et
un environnement hautement corrosif.
Plusieurs études expérimentales et théoriques ont été menées sur ce type d’alliages afin d’op-
timiser leurs performances dans le temps en prenant compte plusieurs paramètres intervenant
dans le processus de vieillissement de la structure, qui sont de nature mécanique et physico-
chimique. Concernant ces derniers (processus physico-chimique), l’influence des défauts de
type lacunaire sur le processus de diffusion de l’oxygène, et donc dans la cinétique d’oxy-
dation du métal en question, a été montrée expérimentalement [5, 6]. L’hypothèse avancée
par ces expérimentateurs pour l’interprétation de ce phénomène est la diffusion accrue de
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2 Introduction

l’oxygène dans le métal, qui est due à une forte interaction entre l’oxygène et les lacunes
initialement présentes dans le métal et/ou avec celles injectées durant le processus d’oxyda-
tion. D’après ces expérimentateurs [5, 6] ce phénomène peut être expliqué par un processus
physique évoluant selon les étapes suivantes :

1. Formation préférentielle des multilacunes (isolées et/ou sous forme de micro-cavités)
au niveau des joints de grains ;

2. Drainage des oxygènes en solution dans le métal par les lacunes ;

3. Annihilation des lacunes au niveau des micro-cavités et libération des oxygènes trans-
portés dans la cavité (piégeage) ;

4. Lorsque la pression partielle de l’oxygène dans la cavité atteint un seuil limite corres-
pondant à la pression d’équilibre Ni/NiO, un processus d’oxydation depuis les cavités
est alors enclenché et se propage le long des joints de grains. Ce qui conduit à la
formation d’un germe d’oxyde depuis le cœur du métal.

Concernant les deux premières étapes, des études de type ab initio ont été effectuées par
Megchiche [8] et Mijoule et al. [9] sur le système Ni-O contenant des défauts de type lacu-
naires, tels que les monolacunes et les bilacunes [8, 9]. A l’issue de cette étude, ces auteurs
ont constaté une forte interaction entre une monolacune et une bilacune avec un atome
d’oxygène, en solution dans le nickel. Ils ont alors suggéré que ce type d’interaction pour-
rait jouer un rôle important dans la cinétique d’oxygène à l’intérieur du nickel. Ceci a été
confirmé par la suite pour le cas du complexe monolacune-oxygène par des calculs de type
ab initio [10–12], ainsi que de type dynamique moléculaire [13, 14]. Fang et al. [11] et Zou
et al. [14] ont abouti à une interaction de l’oxygène avec une monolacune de l’ordre de 1.26
eV et 1.12 eV, respectivement. Concernant les interactions des multilacunes avec l’oxygène
(complexes bilacune-oxygène et trilacune-oxygène), et les interactions de plusieurs atomes
d’oxygène avec une monolacune et une bilacune, à notre connaissance, en dehors des cal-
culs effectués par Megchiche [8] et Mijoule et al. [9] sur le complexe bilacune-oxygène, nous
n’avons trouvé aucune étude théorique dans la littérature. Ces deux auteurs ont mis en évi-
dence une forte interaction entre une bilacune et l’oxygène. Cependant, pour compléter ces
travaux, une étude, relative à la ségrégation de l’oxygène au sein des micro cavités formées
par l’agrégation de lacunes au sein du métal, est alors nécessaire pour comprendre le méca-
nisme de germination de l’oxyde au cœur de la structure.

Par ailleurs, les études théoriques relatives à la formation et à la stabilité des agrégats de
lacunes dans le nickel sont assez rares. Les seuls calculs disponibles dans la littérature sont
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basés sur des méthodes semi-empiriques, telles que les calculs de type dynamique molé-
culaire [15–17], les calculs utilisant les potentiels EAM (Embedded Atom model) dans la
l’approximation quasi-harmonique [18] et les calculs empiriques [19]. Dans ces travaux la
taille des agrégats de lacunes étudiés est limitée à six lacunes et les effets externes, tels que
les contraintes et la température, n’ont pas été pris en compte dans les calculs. En ce qui
concerne les calculs ab initio, deux études ont été menées par Megchiche et al. [20, 21] sur
les monolacunes et les bilacunes où les effets d’expansion thermique du réseau ont été pris
en considération. Ils ont montré que ces effets ont une influence importante sur les énergies
de formation et de liaison de la monolacune et de la bilacune et, donc, sur la stabilité de ces
agrégats de lacunes.

Dans ce contexte, notre travail de thèse porte essentiellement sur la simulation numérique
de la stabilité des agrégats de lacunes Vn de plus grande dimension avec n allant de 1 à 19
lacunes ainsi que sur les interactions de petits agrégats de lacune avec de multi-oxygènes
en solution dans le nickel solide. Cette étude est fondamentale pour la compréhension des
processus physico-chimiques intervenant dans la cinétique d’oxydation des alliages à base de
nickel. L’étude est réalisée avec deux approches : de type ab initio et dynamique molécu-
laire. L’objectif de cette étude est, d’une part, d’inclure les effets de la température et des
contraintes mécaniques dans le processus de formation des agrégats de lacunes, qui sont pri-
mordiaux pour une reproduction fidèle des conditions réelles d’usage du matériau. D’autre
part, il vise aussi à déterminer le rôle joué par ces agrégats de lacunes dans la cinétique
de l’oxygène dans le nickel massif. Tous les calculs de ce travail ont été effectués avec une
proche théorique de type statique moléculaire implémentée dans le code de calcul LAMMPS
(Scale Atomic Moléculaire Massively Parallèle Simulation) [22]. Notre choix pour ce code est
motivé par sa parallélisation et par la disponibilité de grande variétés de potentiels d’inter-
action qui sont validés par l’utilisation récurrente de la communauté et l’activité de l’équipe
de développement.

Cette thèse est divisée en quatre chapitres. Le premier chapitre comporte deux parties.
La première partie sera consacrée à la présentation des principes de base de la dynamique
moléculaire implémentée dans le code de calcul LAMMPS [22], ainsi qu’à la description
des potentiels d’interactions. La deuxième partie sera consacrée au fondement de la théorie
de la fonctionnelle de la densité (DFT) ainsi qu’aux principales approximations nécessaires
pour sa mise en œuvre. Plusieurs potentiels d’interactions de type EAM [23, 24] relatifs au
nickel sont disponibles dans la bibliothèque de potentiels de LAMMPS. A cet effet, dans le
deuxième chapitre, une étude systématique sur les différentes propriétés physiques de nickel
massif a été menée afin de valider l’utilisation du potentiel EAM, développé par Foiles et
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al. [24]. Par la suite, nous présentons l’étude de la stabilité relative des multilacunes Vn de
plus grande dimension avec n allant de 1 à 19 lacunes dans le nickel, en tenant compte des
paramètres physiques qui reproduisent les conditions réelles d’usage de la structure, à savoir
la température et la contrainte. Nous considérons leur formation et les énergies de liaison
dans différentes configurations.

Le dernier chapitre décrit essentiellement les interactions entre l’atome d’oxygène avec les
agrégats de lacunes de dimension supérieure (de taille allant de 1 à 3 lacunes) et l’interac-
tion de plusieurs atomes d’oxygène avec une monolacune et une bilacune en utilisant deux
méthodes. La première est la dynamique moléculaire en utilisant le potentiel réactif ReaxF,
récemment développé par Zou et al. [14], pour une bonne description du système Ni-O en
volume et en présence de lacunes. Dans la deuxième méthode, les calculs sont effectués dans
le cadre ab initio en utilisant le code VASP. Enfin dans la dernière partie de ce chapitre,
nous présenterons quelques résultats préliminaires issus de calculs de type Monte-Carlo ci-
nétique concernant les coefficients de diffusion de la monolacune, bilacune (auto-diffusion)
et de l’oxygène interstitiel dans le nickel.

Enfin, nous terminerons par une conclusion générale en résumant les principaux résultats
obtenus et en présentant quelques perspective ouverts par ce travail.



Chapitre 1

Dynamique moléculaire et approche ab

initio

1.1 Introduction

Les méthodes numériques sont des outils puissant non seulement pour comprendre et inter-
préter les données expérimentales, mais aussi, pour étudier les phénomènes qui ne sont pas
accessibles expérimentalement. Les méthodes numériques mises en œuvre dans ce travail sont
la dynamique moléculaire et l’approche ab initio. La première méthode a été initialement
conçue par Alder et Wainwright [25] à la fin des années 1950 dans laquelle ils envisageaient la
modélisation du comportement de plusieurs centaines de particules en interaction classique.
Cette méthode, basée sur des potentiels interatomiques classiques, consiste à simuler l’inter-
action d’un ensemble d’atomes ou molécules au cours du temps en appliquant les lois de la
mécanique classique Newtonienne. La seconde méthode repose sur la résolution de l’équation
de Schrödinger, sans utiliser de paramètres ajustables.

Dans ce chapitre, nous allons donc présenter les principes fondamentaux de la dynamique
moléculaire, ainsi que les différents types de potentiels interatomiques utilisés pour sa ré-
solution numérique. Ensuite, nous présentons la base des calculs ab initio, la théorie de la
fonctionnelle de la densité (DFT) ainsi que les approximations utilisées pour la résolution
numérique l’équation de Schrödinger. La mise en œuvre de cette théorie est faite à travers le
code de calcul VASP (Vienna Ab initio Simulation Package), développé en 1991 à l’Institut
de Physique Théorique de Vienne.

5
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1.2 Dynamique moléculaire

La dynamique moléculaire est une méthode permettant de décrire l’évolution temporelle d’un
ensemble d’atomes ou de molécules par l’intégration numérique des équations du mouvement,
en utilisant les lois la mécanique classique newtonienne. Partant des positions initiales des
atomes et la force d’interaction appliquée sur chacun d’entre eux, on détermine leur trajec-
toire en intégrant numériquement les équations du mouvement.

1.2.1 Équations du mouvement

La dynamique moléculaire peut être divisée principalement en deux étapes. La première
consiste à calculer la force qui agit sur chaque particule du système. La deuxième étape est
de suivre l’évolution temporelle du système par une intégration numérique des équations du
mouvement. La force d’interaction ~Fi agissant sur un atome i est obtenue en dérivant la
fonction d’énergie potentielle U par rapport à la position ri des atomes :

~Fi =
−−→
grad E(ri). (1.1)

Il existe plusieurs types de potentiels appropriés pour simuler divers systèmes voir paragraphe
(1.2.5). Une fois la force connue, on peut déterminer l’accélération et la position de l’atome
i en utilisant la seconde loi de Newton :

−→
Fi = mi

−→ai (t) = mi
d2~ri(t)

dt2
, (1.2)

où mi, ~ai, et ri sont la masse, l’accélération et la position de l’atome i, respectivement.

1.2.2 Algorithmes d’intégration de l’équation du mouvement

La résolution analytique de l’équation différentielle du mouvement (équation 1.2) pour un
système couplé de N particules en interaction est très difficile. Pour cela, l’intégration nu-
mérique, par discrétisation en pas de temps δt, est nécessaire. Il existe plusieurs algorithmes
d’intégration pour résoudre cette équation. Parmi les méthodes les plus simples et les plus
utilisées en dynamique moléculaire, on peut citer, à titre d’exemple, l’algorithme de Ver-
let [26, 27].

1.2.2.1 Algorithme de Verlet

La méthode introduite par Verlet [26,27] pour intégrer cette équation, consiste à écrire deux
développements de Taylor de la position r(t) par rapport au temps t, l’un avec un décalage
arrière (t− δt) et l’autre avec un décalage avant (t+ δt) dans le temps.
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~ri(t+ δt) = ~ri(t) + ~vi(t)δt+
~Fi(t)

2mi

(δt)2 +
d3~ri(t)

dt3
(δt)3 +O(δt4), (1.3)

~ri(t− δt) = ~ri(t)− ~vi(t)δt+
~Fi(t)

2mi

(δt)2 − d3~ri(t)

dt3
(δt)3 +O(δt4). (1.4)

La somme de ces deux expressions donne :

~ri(t+ δt) + ~ri(t− δt) = 2~ri(t) +
~Fi(t)

mi

(δt)2 +O(δt4), (1.5)

~r(t+ δt) = 2~ri(t)− ~ri(t− δt) +
~Fi(t)

mi

(δt)2 +O(δt4). (1.6)

Cette équation montre que la nouvelle position ~ri(t + δt) est obtenue à partir des positions
de l’atome aux instants t et (t− δt), ainsi qu’à partir de la force ~Fi(t) à l’instant t. La vitesse
des particules vi(t) =

.
r(t), pour évaluer les propriétés du système dépendant de la vitesse

telle que l’énergie cinétique, n’apparait pas explicitement dans cet algorithme. Elle s’élimine
lors du développement en série de Taylor de ~ri(t + δt) et de ~ri(t− δt). Les vitesses peuvent
être obtenues avec une précision de l’ordre de O(δt2), à partir de l’équation suivante :

~vi(t) =
~ri(t+ δt) + ~ri(t− δt)

2δt
+O(δt2). (1.7)

Les équations 1.6 et 1.7 constituent la base de l’algorithme de Verlet [26,27]. On constate, que
d’après cet algorithme, la connaissance de la vitesse au temps t n’est possible que lorsque la
position au temps t+δt est obtenue. C’est-à-dire que la position et la vitesse sont obtenues à
deux instants décalés. Pour obtenir les positions et les vitesses au même instant t, plusieurs
algorithmes de Verlet ont été développés ; citons par exemple : l’algorithme Leapfrog [28]
où algorithme saute-mouton et l’algorithme de Verlet-vitesse mis au point par Swope [29] à
partir de l’algorithme de Verlet [26,27].

1.2.2.2 Algorithme Leapfrog (saute-mouton)

Dans l’algorithme Leap-Frog [28] (algorithme saute-mouton), les vitesses sont calculées pour
des intervalles de temps demi-entiers et les positions pour des intervalles de temps entiers.
Les vitesses aux instant t+ δt

2
et t− δt

2
s’écrivent :

~vi(t+
δt

2
) =

~ri(t+ δt)− ~ri(t)
δt

, (1.8)

~vi(t−
δt

2
) =

~ri(t)− ~ri(t−∆t)

δt
. (1.9)
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Nous obtenons alors les positions aux instants t+ δt et t− δt

~ri(t+ δt) = ~ri(t) + ~vi(t+
δt

2
).δt, (1.10)

~ri(t− δt) = ~ri(t)− ~vi(t−
δt

2
).δt. (1.11)

En introduisant ces deux dernières équations dans la relation 1.6, on obtient l’équation
suivante :

~vi(t+
δt

2
) = ~vi(t−

δt

2
) +

~Fi(t)

mi

.δt. (1.12)

On calcule la vitesse de chaque atome i à l’instant demi-entier t + δt/2 à partir de la force
~Fi(t) qui s’applique sur l’atome à l’instant t, et de la vitesse à l’instant demi-entier précédent
t−δt/2. La nouvelle position de l’atome est obtenue par la relation suivante :

~ri(t+ δt) = ~ri(t) + ~vi(t+
δt

2
).δt. (1.13)

La vitesse nécessaire pour évaluer l’énergie cinétique se calcule comme suit :

~vi(t) =
~vi(t+ δt

2
) + ~vi(t− δt

2
)

2
. (1.14)

Les équations 1.12 et 1.13 constituent l’algorithme Leap-frog [28]. Cet algorithme est équi-
valent à celui de Verlet pour le calcul de la trajectoire puisqu’il repose sur l’équation 1.6.
Toutefois, l’algorithme de Leapfrog [28] diffère de celui de Verlet dans la détermination des
grandeurs thermodynamiques. En effet, comme vitesses et positions ne sont pas calculées
au même instant, l’énergie potentielle et l’énergie cinétique ne sont pas définies au même
instant.

1.2.2.3 Algorithme Verlet-Vitesse

L’algorithme de Verlet-Vitesse [29] se présente sous la forme suivante :

~ri(t+ δt) = ~ri(t) + ~vi(t)δt+
~Fi(t)

2mi

(δt)2 +
d3~ri(t)

dt3
(δt)3 +O(δt4), (1.15)

~vi(t+ δt) = ~vi(t) +
1

2mi

[
~Fi(t) + ~Fi(t+ δt)

]
δt. (1.16)

Dans cet algorithme, on procède comme suit :
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Figure 1.1 – Intégration de l’équation de mouvement suivant l’algorithme de Leapfrog [28]

1. On calcule la vitesse à l’instant t+ δt
2
:

~vi(t+
δt

2
) = ~vi(t) +

~Fi(t)

2mi

δt. (1.17)

2. Ensuite, on calcule la nouvelle position à t+ δt :

~ri(t+ δt) = ~ri(t) + ~vi(t+
δt

2
)δt. (1.18)

Ce qui permet alors d’évaluer la nouvelle vitesse à partir de la force ~Fi(t+ δt) déduite de la
nouvelle position ~ri(t+ δt)

~Fi(t+ δt) = −∇V (~ri(t+ δt), (1.19)

~vi(t+ δt) = ~vi(t+
δt

2
) +

~Fi(t+ δt)

2mi

δt. (1.20)

D’après l’algorithme de Verlet-Vitesse [29] les positions ~ri et vitesses ~vi de chaque atome i
du système sont connues au même instant (t+ δt).

1.2.3 Choix du pas de temps δt

Le choix du pas de temps est très important pour une bonne intégration des équations Newton
du mouvement. Ce pas de temps doit être suffisamment petit pour garantir la stabilité
numérique de cette intégration. En effet, plus le pas de temps est faible, plus le temps de
calcul durant la simulation augmente, et plus la trajectoire des atomes est déterminée avec
précision. Typiquement, le pas de temps dans une simulation par dynamique moléculaire
est de l’ordre de la femtoseconde alors que le temps total de la simulation est généralement
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de quelques nanosecondes. Dans toutes nos simulations, nous avons utilisé un pas de temps
δt = 1 fs (10−15 s).

1.2.4 Conditions aux limites périodiques

Les simulations par dynamique moléculaire sont réalisées sur des systèmes de taille finie.
En d’autres termes, dans ces simulations, il est nécessaire de définir une boite de simulation
(nombre de particules) de taille finie pour laquelle les calculs seront effectués. Néanmoins,
le fait d’imposer une taille de boite finie fait apparaître des problèmes d’effets de bords.
Pour s’en affranchir et rendre le système à simuler infini, on applique des conditions aux
limites périodiques à la boite de simulation. Pour cela, nous disposons d’un ensemble de N
atomes dans une boite de volume défini V . C’est ce qui constitue la cellule principale. Les
conditions périodiques consistent à faire des répliques de la cellule principale suivant toutes
les directions de l’espace. Ainsi, lorsque un atome sort de la boite de simulation par un de
ses côtés, il est remplacé par une de ses images de la face opposée (voir figure 1.2).

Figure 1.2 – Représentation schématique de la duplication de la boite de simulation à deux
dimensions. En appliquant les conditions aux limites périodiques, lorsque un
atome (en gris) sort de la boite principale, son image dans la cellule voisine
(en rouge) se déplace de la même façon.

1.2.5 Potentiel d’interaction EAM (Embedded Atom Model)

En dynamique moléculaire, chaque atome du système interagit avec d’autres atomes par des
forces d’interactions appliquées sur chacun d’entre eux. Ces forces sont obtenues à partir du
gradient de la fonction d’énergie potentielle qui dépend des positions atomiques (équation
1.1). La dynamique moléculaire repose, en grande partie, sur la qualité des potentiels choi-
sis. De nombreux potentiels d’interaction existent et sont utilisés en fonction de la nature
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des liaisons à simuler dans le système. Dans ce travail, nous nous intéressons aux liaisons
métalliques et aux potentiels permettant de les simuler. Plusieurs potentiels à N corps ont
été développés pour décrire les métaux notament la liaison métallique à travers les électrons
de conduction délocalisés. Entre autres il y à le potentiel “Embedded-Atom Method” (EAM)
développé par Daw et Baskes [30, 31]. Dans cette méthode l’énergie potentielle du système
s’écrit :

EEAM =
1

2

∑
i=1

iN∑
j=i1

φij(rij) +
N∑
i=1

Fi(ρi), (1.21)

où φ(Ri,j) est le potentiel d’interaction de paires entre les atomes i et j, séparés par une
distance rij. Il correspond au terme répulsif des liaisons entre atomes. Le deuxième terme de
l’équation 1.21 [Fi(ρi)] est une fonction permettant de tenir compte de l’environnement d’un
atome i, par l’intermédiaire de sa densité électronique locale ρi, ce qui détermine le caractère
métallique des liaisons entre atomes du système. Cette densité électronique locale, pour un
atome i, est donnée par la relation suivante :

ρi =
N∑

j=1, j∓i

ρj(rij), (1.22)

où ρj(rij) est la contribution de la densité électronique des atomes j voisins de l’atome i. Ce
terme permet au potentiel EAM de reproduire les propriétés des métaux.

1.2.6 Code LAMMPS

LAMMPS (Scale Atomic Moléculaire Massively Parallèle Simulation) est un code classique de
la dynamique moléculaire qui a été développé depuis les années 1990 par Plimpton [22] dans
le laboratoire de recherche Sandia. On peut l’utiliser pour les systèmes atomiques, polymères,
biologiques, métalliques, avec un nombre de particules allant de quelques milliers à plusieurs
milliards d’atomes. Ce code est fondé sur une intégration des équations newtoniennes du
mouvement pour l’ensemble des atomes. La version actuelle du code LAMMPS est écrite en
langage C++ et est "open source". Plusieurs informations peuvent être trouvées sur le site
www.lammps.com

1.2.6.1 Structure du script d’entrée de LAMMPS

• Initialisation : cette étape contient les paramètres initiaux de la simulation comme le
type d’unités, les conditions aux limites périodiques, le type des atomes et la forme de la
boite de simulation.
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• Définition de la boite de simulation : afin de créer des atomes dans la boite de
simulation, on utilise les commandes : create_box, create_atoms, region_box.

• Procédure de réalisation de la simulation : après l’initialisation et la définition de
la boite de simulation, on déclare certains paramètres : le type de potentiel se définit par
la commande pair_style exemple (pair_style eam), l’algorithme pour traiter les équations
du mouvement, le pas du temps, les propriétés à calculer durant la simulation telle que
l’énergie, le volume, la pression...etc, et les options pour les données de sortie, .

• Réalisation : la simulation est réalisée après un certain nombre d’itérations, en utili-
sant la commande “run”. La minimisation de l’énergie s’effectue en utilisant la commande
“minimize”.

1.2.6.2 Fichiers de sortie de LAMMPS

Les fichiers de sortie d’une simulation sont générés à l’écran et /ou dans les fichiers de sortie
après un certain nombre de pas de temps. Ces fichiers de sortie sont :
• Format texte (fichiers.dat) directement exploitables avec les logiciels tels que Xmgrace et/

ou Origin.
• Type dump.out contenant les position et les forces pour chaque atome du système, dans

les trois directions cristallographiques. C’est celui-ci qu’on utilise dans la visualisation du
système.

• Type log.lammps contiennent les données thermodynamiques telle que la température, la
pression, le volume, l’énergie totale,...)

• Redémarrage : c’est le fichier qui contient les informations du système en mode binaire
à intervalle de temps défini par l’utilisateur. Ce fichier peut être utilisé comme un fichier
d’entrée, lorsque on veut redémarrer la simulation à partir d’un état particulier.

1.3 Approche ab initio

Les méthodes ab initio permettent de déterminer la structure électronique et l’énergie totale
du système étudié en tenant compte uniquement de la nature des atomes, sans rien présup-
poser sur la nature des liaisons chimiques du matériau. Parmi ces méthodes, la théorie de
la fonctionnelle de la densité (DFT) permet de traiter tous les éléments du tableau pério-
dique et elle s’est rapidement imposée comme étant la méthode quantique la mieux adaptée
à l’étude d’une large gamme de systèmes physiques. Le principe des calculs repose sur la
résolution de l’équation Schrödinger pour l’ensemble des noyaux et des électrons. L’équation
polyélectronique étant trop lourde, elle est ramenée à un système d’équations à un seul élec-
tron que l’on sait résoudre numériquement moyennant quelques approximations.
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Dans cette partie, nous allons présenter brièvement le principe de la méthode ainsi que les
approximations utilisées pour sa résolution numérique.

1.3.1 Bases théoriques

1.3.1.1 Principe

Comme souligné plus haut, les calculs DFT ont pour but de déterminer l’énergie totale d’un
système composé de plusieurs électrons et plusieurs noyaux en interaction. En mécanique
quantique, l’énergie totale Etotale de ce système composé de M atomes et N électrons est
décrite comme la somme des énergies cinétiques et potentielles selon :

Etotale =
M∑
K=1

EK
C−N +

N∑
l=1

El
C−E +

1

2

M∑
K=1

M∑
l=1

EKl
N−N +

1

2

N∑
K=1

N∑
l=1}K

EKl
E−E

+
1

2

N∑
K=1

M∑
l=1

EKl
E−N + Vext, (1.23)

où les termes
∑M

K=1E
K
C−N et

∑N
l=1E

l
C−E désignent respectivement les énergies cinétiques

des noyaux et celles des électrons.
Les termes 1

2

∑M
K=1

∑M
l=1 E

Kl
N−N ,

1
2

∑N
K=1

∑N
l=1}KE

Kl
E−E,

1
2

∑N
K=1

∑M
l=1 E

Kl
E−N font référence

aux énergies d’interaction noyau-noyau, électron-électron et noyau-électron. Enfin, Vext est un
terme représentant l’interaction des particules avec un champ extérieur appliqué. Plusieurs
approximations sont introduites afin de rendre l’équation (1.23) solvable numériquement.
Celles-ci consistent à proposer des approches en plusieurs étapes :

• La première approximation introduite pour la résolution numérique du problème repose
sur la grande différence de masse entre noyaux et électrons, ce qui permet de décou-
pler le mouvement des noyaux avec celui des électrons (Approximation de Born-
Oppenheimer) [32], c’est à dire que l’on suppose que le nuage électronique s’adapte
instantanément à la position des noyaux. D’une autre manière (vis-à-vis des électrons),
on peut considérer que les noyaux sont fixes. Il en résulte que les énergies cinétiques des
noyaux

∑M
K=1E

K
C−N sont nulles et, par conséquent, l’énergie d’interaction noyau-noyau

1
2

∑M
K=1

∑M
l=1E

Kl
N−N qui est inversement proportionnelle à la distance entre noyaux devient

constante. Si on considère par ailleurs qu’aucun champ extérieur n’est appliqué (Vext=0),
l’équation (1.23) devient :
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Etotale =
N∑
l=1

El
C−E +

1

2

N∑
K=1

N∑
l=1

EKl
E−E +

1

2

N∑
K=1

M∑
l=1

EKl
E−N . (1.24)

• L’autre approximation consiste à supposer que chaque électron se déplace dans un potentiel
effectif dû à tous les noyaux et à tous les autres électrons (Approximation de Hartree-
Fock) [33–35]

L’énergie totale peut s’écrire comme une fonction de la densité électronique ρ(r). On dit
alors que l’énergie est une fonctionnelle de la densité. Le système, tel qu’il est décrit par
l’équation (1.24) englobe toutes les interactions multiélectroniques (n corps), reste insol-
vable numériquement.

1.3.1.2 Formulation de Kohn et Sham : La théorie de la fonctionnelle de la
densité

Pour palier à la complexité du problème engendré par les interactions à n corps, Kohn et
Sham [36] ont proposé de remplacer formellement le système d’électrons en interaction, par un
système de particules fictives indépendantes, se déplaçant¸ dans un potentiel effectif Veffectif,
de telle sorte que la densité d’électrons correspondante soit la même que celle du système
réel d’électrons en interaction. Les solutions de ce nouveau système sont alors calculées en
résolvant n équations (dites équations de Kohn et Sham), ramenées cette fois-ci à un
seul corps. Le minimum de l’énergie totale de ce système fictif correspond à la densité réelle
de l’état fondamental.
Dans ce système fictif sans interaction, l’énergie totale s’écrit :

Etotale = Ecinétique + (EH + EE−N + Exc) = Ecinétique + Veffectif, (1.25)

où Ecinétique est l’énergie cinétique d’un gaz d’électrons n’interagissant pas entre eux. Le

potentiel de Hartree EH représente l’énergie potentielle de répulsion colombienne entre les
électrons. Il est calculé à partir de l’équation suivante :

EH =
e2

8Πε0

∫
ρ(~r)ρ(~̀r)∣∣∣~r − ~̀r∣∣∣ d~rd~̀r. (1.26)

Le terme EE−N est l’énergie potentielle des électrons dans le champ attractif des noyaux. Le
terme le plus complexe de l’équation (1.25) est Exc. Dans ce terme, on rassemble tout ce qui
est inconnu et qui contient notamment les effets d’échanges et de corrélations électroniques,
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d’où l’appellation de “terme d’échange et corrélation”. Il est introduit réellement comme
un terme correctif dans l’expression de l’énergie totale du système pour prendre en compte
des interactions multiélectroniques du système réel (interagissant). C’est seulement en pré-
sence de ce terme qu’on peut considérer que les systèmes fictif et réel sont équivalents. Il est
souvent exprimé comme la somme des différences représentant les termes du système réel et
du système fictif. Il est donné par l’expression suivante :

Exc = Ereelle
cinétique − Ecinétique︸ ︷︷ ︸+

1

2

N∑
K=1

N∑
l=1

EKl
E−E − EH︸ ︷︷ ︸ . (1.27)

La première différence représente la correction à l’énergie cinétique et la deuxième n’est autre
que la différence entre l’énergie des interactions multiélectroniques du système réel et celle
du système non interactif (EH). Le terme Exc n’a pas d’expression explicite et demeure à ce
jour inconnu. Plusieurs approches ont néanmoins été développées pour décrire au mieux Exc,
dont deux sont principalement utilisées : l’approximation de la densité locale (LDA pour
Local Density Approximation en anglais) et l’approximation du gradient généralisé (GGA
pour Generalized Gradient Approximation en anglais). La première découpe l’espace réel
en volumes finis dans lequel la densité électronique ρ(~r) est supposée constante. La seconde
considère un gradient de la densité ρ(~r) autour des points de coordonnées repérées par le
vecteur ~r.
Une fois le terme Exc approché par les fonctionnelles, LDA ou GGA, la suite des calculs se
fait d’une manière auto-cohérente en résolvant le système d’équations de Kohn-Sham, qui
s’exprime de la manière suivante :

(Veffectif −
~

2me

∆)Φi = εiΦi, (1.28)

où
Veffectif = EH + Exc + EE−N (1.29)

Les orbitales Φi, solutions de l’équation (1.28), permettent ensuite de calculer la densité ρ(~r)

qui sera ensuite injectée dans le potentiel Veffectif (équation (1.29)) pour recalculer l’équation
(1.28). Les itérations se poursuivent jusqu’à obtenir une valeur convergente de ρ(~r). Si le
calcul en question inclut des relaxations atomiques, le processus est ensuite répété autant de
fois que nécessaire en faisant varier les positions atomiques. Quand un minimum de l’énergie
totale est atteint, on dit que la structure a été relaxée et on considère cette nouvelle structure
comme la plus proche de la réalité.
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Sur le plan pratique (donc numérique), ce schéma de résolution auto-cohérent des équations
de Kohn et Sham devient de plus en plus lourd, au fur et à mesure que le nombre d’élec-
trons à traiter est grand. Par conséquent, d’autres approximations ou artifices de calcul sont
introduits pour alléger la procédure de calcul.

1.3.1.3 Approximations supplémentaires pour la résolution des équations de
Khon et Sham

1.3.1.3.1 Théorème de Blöch
Comme indiqué plus haut, un système physique avec un nombre presque infini d’électrons

rend la tache de simulation irréalisable. Le problème peut être néanmoins résolu en exploi-
tant la symétrie ou la périodicité du système étudié et en appliquant le théorème de Blöch
aux fonctions d’ondes monoélectroniques Φi. Ce théorème établit que, dans un système pé-
riodique, chaque fonction d’onde Φi peut être écrite comme le produit d’une onde plane
exp(i~k.~r) par une fonction Fi de même périodicité que le potentiel périodique :

Φi(~r) = exp(i~k.~r)Fi. (1.30)

Dans cette expression, le vecteur d’onde ~k appartient à la première zone de Brillouin (PZB)
du potentiel périodique. La fonction périodique Fi peut être décomposée par exemple sur
une base d’ondes planes ou sur des fonctions localisées.
Sur une base d’ondes planes choisies dans cette étude, la fonction Fi se décompose de la
manière suivante :

Fi(~r) =
∑
~G

ci, ~G exp(i ~G.~r), (1.31)

où ~G sont des vecteurs d’ondes dans l’espace réciproque. En tenant compte de l’expression
(1.30), chaque fonction d’onde monoélectronique peut s’écrire comme une somme d’ondes
planes :

Φi(~r) =
∑
~G

ci,~k+ ~G exp(i(~k + ~G).~r). (1.32)

En théorie, la taille de la base est infinie. En pratique, cette taille est fixée par la donnée
d’une énergie de coupure Ec (cut-off en anglais). Pour un point ~kde PZB, seules les ondes
planes, de vecteur d’onde ~k + ~G vérifiant l’inégalité suivante, sont prises en compte :

1

2

∣∣∣~k + ~G
∣∣∣2 ≺ meEc

~2
. (1.33)
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Plus cette énergie est grande, plus la base utilisée pour le calcul est grande. Les ondes planes
de grande énergie correspondent aux variations rapides des fonctions d’ondes. Il s’avère
que les contributions des ondes planes de grande énergie deviennent négligeables quand ~G2

devient grand (les ci,~k+ ~G tendent vers 0). Ceci justifie l’introduction d’une énergie de coupure
Ec dans les calculs.

1.3.1.3.2 Intégration dans la zone de Brillouin et points k
Une fois la fonctionnelle d’échange et corrélation et la base choisies, les solutions des

équations de Kohn et Sham (équation (1.28) et équation (1.29)) s’obtiennent par la dia-
gonalisation pour un vecteur donné ~k de PZB . L’énergie totale du système s’obtient en
intégrant sur toute la PZB. Là encore, il faut discrétiser le problème pour pouvoir réaliser
numériquement l’intégration. Cette opération de discrétisation s’appelle maillage en points
k de la PZB. Différentes méthodes ont été proposées ; la plus simple et la plus courante,
celle proposée par Monkhorst et Pack [37], sera utilisée dans la suite de ce travail. Elle est
constituée d’un maillage régulier dans les trois directions de l’espace de la zone de Brillouin.
Nous utiliserons en plus un maillage uniforme n× n× n qui amène à considérer n3 points k
dont certains peuvent être équivalents, suivant la symétrie du système étudié.

1.3.1.3.3 Pseudopotentiels
Même avec la discrétisation de PZB et la troncature de la base de projection, les calculs

numériques sur l’état fondamental électronique d’un système (dans la formulation de Kohn-
Sham) rencontrent des problèmes techniques supplémentaires. En effet, la résolution des
équations de Kohn et Sham fait intervenir pour chaque système chimique tous les électrons
de chaque atome, ce qui a un impact sur le temps de calcul. Or, dans la plupart des cas, les
électrons de valence sont les seuls à intervenir dans l’établissement des liaisons chimiques.
Les électrons de cœur pourront donc être regroupés avec les noyaux pour constituer des ions
rigides : c’est l’approximation du cœur gelé [38]. Afin de tenir compte des interactions qui
ont perdu leurs caractères explicites, le potentiel effectif dans les équations de Kohn-Sham
doit être remplacé, pour chaque espèce, par un pseudopotentiel. Celui-ci inclut :
• L’interaction du noyau avec les électrons du cœur ;

• Le potentiel de Hartree provenant des électrons du cœur ;

• Une composante d’échange-corrélation due à l’interaction entre électrons de cœur et élec-
trons de valence ;

• La prise en compte partielle, au besoin, des effets relativistes.

De nombreux travaux ont contribué à l’élaboration de pseudopotentiels qui ramènent des
fonctions d’ondes de plus en plus proches de celles obtenues dans le cas où tous les électrons
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sont pris en compte (calculs tous-électrons).
Dans la littérature, on trouve principalement trois grandes familles de pseudopotentiels : des
pseudopotentiels à norme conservée [39–41], des pseudopotentiels à norme relâchée ou US
(pour Ultras Soft) [42] et les pseudopotentiels projetés PAW (Projector Augmented Waves
en anglais) [43]. Les deux dernières familles de pseudopotentiels sont actuellement largement
utilisées dans les calculs ab initio, plus particulièrement pour les métaux de transition. Le
grand avantage de ces pseudopotentiels (US et PAW) est leur convergence extrêmement
rapide en fonction de l’énergie de coupure. Les temps de calcul et la mémoire nécessaire
pour effectuer un calcul sont extrêmement réduits. Mais, néanmoins, par comparaison aux
pseudopotentiels PAW, les pseudopotentiels US présentent un inconvénient qui vient surtout
des difficultés qu’il y a à les générer. De plus, pour certaines gammes de matériaux, les
pseudopotentiels ainsi générés n’assurent pas une meilleure transférabilité, ce qui est le cas des
matériaux à fort moment magnétique. Pour contourner les problèmes que peuvent engendrer
de ces inconvénients, nous avons adopté dans ce présent travail les pseudopotentiels de type
PAW.

1.3.2 Code de calcul : VASP

1.3.2.1 La mise en œuvre

Pour l’ensemble de nos calculs, nous avons utilisé le logiciel VASP (Vienna Ab initio
Simulation Package) développé à l’institut de physique théorique de Vienne par Kresse
[44–47]. Dans ce code, les concepts de la DFT, exposés précédemment, ont été mis en œuvre
pour résoudre les équations de Kohn et Sham à l’aide d’algorithmes puissants. VASP uti-
lise une formulation de la théorie de la fonctionnelle densité dans laquelle la fonctionnelle
d’échange-corrélation est évaluée à partir des calculs quantiques Monte Carlo de Ceperley
et Adler [48]. La fonctionnelle d’échange-corrélation est paramétrisée par Perdew et Zun-
ger [49]. Les variations locales de la densité sont prises en compte par une fonctionnelle
PW91 [50]. Les fonctions d’onde sont développées sur une base d’ondes planes adaptée aux
calculs périodiques ; elles présentent l’avantage d’être facilement mises en œuvre avec des cal-
culs utilisant des pseudopotentiels de Vanderbilt [42] et ceux de PAW [43,47]. Les fonctions
d’onde développées dans l’espace réciproque sont définies pour un nombre infini de points k
de la zone de Brillouin ; chaque point contribuant au potentiel électronique. Afin de pouvoir
évaluer numériquement les intégrales portant sur les états occupés de chacun des points, le
calcul est effectué avec une grille de points k de taille finie. Pour générer automatiquement
cette grille de points k dans VASP, la méthode de Monkhorst et Pack [37] est utilisée. Dans
VASP, la détermination de l’état fondamental électronique se fait de façon itérative en sépa-
rant l’étape de la diagonalisation de l’Hamiltonien de Kohn-Sham de la détermination de la
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densité de charge qui minimise l’énergie de Kohn-Sham. Pour la diagonalisation de l’Hamil-
tonien, plusieurs algorithmes sont disponibles reposant, soit sur la minimisation par gradient
conjugué via un algorithme de type Davidson [51, 52], soit sur la minimisation du résidu
(RMM-DIIS). Une fois l’état fondamental obtenu, les forces sont déterminées par le théo-
rème de Hellman-Feynman [53]. A partir de ces forces, l’optimisation de la géométrie se fait
par une méthode de minimisation classique utilisant les algorithmes quasi-Newton-Raphson
et gradients conjugués [54].

1.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté les principes de base des deux méthodes, dynamique
moléculaire et ab initio, employées dans ce travail de thèse. La mise en œuvre de ces deux
méthodes est faite à l’aide du code LAMMPS pour la dynamique moléculaire et du code
VASP pour les calculs ab initio.





Chapitre 2

Stabilité des multi-lacunes dans le nickel
solide

2.1 Problématique

Le comportement ou l’évolution des propriétés physico-chimiques des systèmes cristallins est
généralement corrélé à la présence des imperfections natives (défauts ponctuels, dislocations,
cavités et joints de gains...etc) dans ces systèmes. La présence de défauts est inévitable dans
le processus d’élaboration de la structure. A l’équilibre thermodynamique, la concentration
de lacunes est faible, mais une concentration plus élevée (on parle de sursaturation et donc
de situation hors équilibre) peut être induite par différents mécanismes : irradiation [1],
contraintes mécaniques [2, 3], oxydation ) [5, 6]. Le paramètre crucial est celui de la durée
de vie de ces défauts. Si celle-ci est élevée, la possibilité de voir se développer des cavités,
par le biais de l’agglomération des amas de lacunes de petites dimensions, devient alors im-
portante. Expérimentalement, plusieurs techniques ont été utilisées pour étudier les défauts
lacunaires dans le nickel. Cependant, la résolution de ces techniques empêche de remonter
aux paramètres, même les plus essentiels, tels que la concentration de lacunes et les énergies
de formation ou de migration. A cela, il faut ajouter la présence simultanée de plusieurs types
de défauts dans un échantillon donné. Par contre, les simulations numériques par contre per-
mettent de bien isoler un type de défaut et de l’étudier dans le détail. Ces simulations sont
alors de nature à compléter les études expérimentales.

A notre connaissance, les travaux théoriques relatifs au processus de formation des agrégats
de lacunes dans le nickel solide sont rares. Ces études peuvent essentiellement se diviser en
deux approches théoriques : simulations de type ab initio et simulations semi-empiriques de
type dynamique moléculaire. Les études de type ab initio ont été effectuées par Megchiche
et al. [20] et Megchiche [8] sur la stabilité d’une monolacune et une bilacune dans le nickel

21
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solide. Ces études ont montré, pour la première fois, une bonne reproduction des données
expérimentales en tenant compte des effets d’expansion thermique du réseau. Les travaux,
effectués dans le cadre de la dynamique moléculaire, se résument aux travaux de Lam et
Dagens [15] et ceux de Nemirovich et al. [18], qui ont étudié le processus de formation des
agrégats de petites dimensions. Dans la première étude, la taille des agrégats étudiée est de 1
à 6 lacunes, sans prise en compte des effets de la température et des sollicitations externes de
la structure. Dans la deuxième, la taille des agrégats est limitée à 4 lacunes, sans que les effets
de contraintes ne soient pas pris en considération. Par conséquent, nous proposons, dans ce
chapitre, de présenter une étude portant sur la stabilité relative des multi-lacunes (cavités) de
taille supérieure, allant de 1 à 19, dans le nickel solide soumis à différents paramètres externes,
à savoir les effets de température et de contraintes (uniaxiale et volumétrique). Afin d’étudier
la stabilité relative, nous avons considéré quatre conformations différentes pour chaque taille
d’agrégat de lacunes. L’étude de cette stabilité relative est effectuée par une comparaison
de leurs énergies de formation et de liaison. Les calculs ont été effectués avec une approche
théorique de type statique moléculaire, implémentée dans le code LAMMPS [22] avec un
potentiel d’interaction interatomique EAM développé par Foiles [24].

2.2 Revue bibliographique sur les amas de lacunes

2.2.1 Travaux théoriques

De nombreuses études théoriques sont disponibles dans la littérature concernant les énergies
de formation d’une monolacune et d’une bilacune dans le nickel massif. Les valeurs théoriques
trouvées dans la littérature sont obtenues à partir de diverses approches théoriques (calculs
ab initio, calculs menés dans le cadre de la dynamique et statique moléculaire et calculs à
base de potentiels empiriques).

Parmi les travaux théoriques réalisés dans une démarche de type ab initio, on peut citer ceux
effectués au sein de notre groupe [20,21] donnant des énergies de formation de la monolacune
de 1.66 eV en utilisant une fonctionelle de type LSDA et 1.37 eV en utilisant une fonctionnelle
de type GGA, avec une supercellule de 108 atomes. Et pour le cas d’une bilacune, ils ont
abouti à une énergie de formation de 2.71 eV et à une énergie de liaison 0.03 eV en utilisant
une fonctionnelle de type GGA. Avec le même type d’approche (ab initio), Zhang et al. [55]
aboutissent à une énergie de formation de la monolacune de 1.66 eV et une énergie de liaison
de la bilacune de 0.04 eV avec une fonctionnelle de type GGA. Klemradt et al. [56] ont
déterminé une énergie de liaison de la bilacune de 0.067 eV, l’étude étant réalisée dans le
cadre de l’approximation LDA. Les récents travaux rencontrés dans la littérature sont ceux
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effectués par Metsue et al. [57], qui ont trouvé des énergies de formation de la monolacune
de 1.49 eV dans l’approximation GGA et 1.71 eV dans l’approximation LDA, et ceux menés
par Medasani et al. [58] qui ont abouti à une énergie de formation de la monolacune égale à
1.68 eV dans l’approximation LDA.

Des calculs de type dynamique moléculaire, en utilisant un potentiel d’interaction à charge
variable (EAM-CTIP) développé par Zhou et Wadley [59, 60], effectués par Garruchet et
al. [13], ont donné une valeur de l’énergie de formation de la monolacune de 1.68 eV. Dans
un calcul basé sur un potentiel d’interaction formulé par Dagens [61] pour les métaux de
transition, Lam et Dagens [15] ont trouvé une valeur de 1.33 eV pour l’énergie de formation
d’une monolacune, des valeurs de 2.66 eV et 0.004 eV pour l’énergie de formation et de liaison
de la bilacune, respectivement. Par la méthode statique moléculaire, Garcia et al. [62] ont
abouti à une énergie de formation de la monolacune de 1.56 eV et pour une bilacune de 2.93
eV et une énergie de liaison de 0.19 eV . Toujours en dynamique moléculaire avec un potentiel
d’interaction EAM développé par Daw et Baskes [31], Shimomura [63] a obtenu une énergie
de formation d’une monolacune qui est de 1.604 eV, et pour la bilacune, il a obtenu des valeurs
2.98 eV et 0.23 eV qui correspondent aux énergies de formation et de liaison, respectivement.
Avec des calculs effectués avec des potentiels semi-empiriques, Johnson [19] a obtenu, pour
une monolacune, une énergie formation de 2.73 eV, alors qu’elle est de 1.49 eV pour une
bilacune, avec une energie de liaison de 0.25 eV. Par un autre calcul empirique, basé sur
le potentiel d’interaction EAM [30, 31] dans l’approximation quasi-harmonique, Nemirovich
et al. [18] ont abouti à une énergie de formation d’une lacune de 1.59 eV, et à 2.99 eV et
0.19 eV pour les énergies de formation et de liaison de la bilacune, respectivement. Par la
méthode MEAM, Baskes [64] a déterminé une énergie de formation de 2.75 eV et une énergie
de liaison de 0.27 eV pour le cas d’une bilacune. Toutes les données théoriques recueillies
dans cette recherche bibliographique sont regroupées dans le tableau 2.1 pour le cas d’une
monolacune et dans le tableau 2.2 pour la bilacune.

2.2.2 Travaux expérimentaux

Plusieurs données expérimentales sur les énergies de formation des monolacunes et des bila-
cunes dans le nickel solide sont disponibles dans la littérature. Ces données présentent une
dispersion importante, en l’occurrence de 1.4 à 1.8 eV pour le cas de la monolacune. Ceci et
dû aux différentes techniques de mesures employées (annihilation des positrons, mesures de
dilatation et mesures de résistivité). Beaucoup de mesures expérimentales effectuées par la
méthode d’annihilation des positrons sur la formation d’une monolacune donnent des valeurs
qui se situent entre 1.54 à 1.80 eV. En utilisant cette technique, Wolff et al. [65] aboutissent à
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Méthode εF1v (eV) Référence

Calculs ab initio

1.66 [20]
1.66 [55]
1.77 [73]
1.68 [58]
1.71 [57]

Calculs semi-empiriques

1.49 [19]
1.59 [18]
1.63 [24]
1.57 [74]
1.46 [75]
1.28 [76]
1.51 [77]
1.33 [78]
1.68 [13]∗
1.56 [62]+
1.33 [15]∗
1.604 [63]∗

• ∗ Calculs DM
• + Statique moléculaire

Tableau 2.1 – Données théoriques de l’énergie de formation de la monolacune (εF1v en eV)
trouvées dans la littérature.

une energie de formation d’une monolacune égale à 1.73±0.07 eV dans l’intervalle de tempé-
rature 490–1600 K. Lynn et al. [66] et Maier et al. [67] ont obtenu une énergie de formation
de la monolacune égale à 1.54 eV et 1.55±0.05 eV, respectivement, dans l’intervalle de tem-
pérature allant de 4.2 à 1700K. Par la même méthode de mesure, Nanao et al. [68] ont abouti
à une énergie de formation d’une lacune de 1.72±0.1 eV et une énergie de formation et de
liaison de la bilacune de 2.92-3.10 eV et 0.4 ± 0.2 eV, respectivement. Schaefer [69] a obtenu
une valeur de l’énergie de formation d’une monolacune de 1.80 eV en utilisant la technique
de la spectroscopie à temps de vie de positron. Parmi les mesures issues de la méthode de
la résistivité électrique, on trouve les valeurs de l’énergie de formation d’une monolacune de
1.4 ± 0.2 eV et 1.46 ± 1.55 eV, obtenues par Glazkov [70] dans l’intervalle de température
de 900 K à 1400 K et par Schule et Scholz [71], respectivement. Par la méthode de mesure
de résistivité électrique Mughrabi et Seeger [72] ont obtenu une énergie de formation et de
liaison de 2.62 eV et 0.23 eV, respectivement. Toutes les données expérimentales recueillies
dans cette recherche bibliographique sont regroupées dans le tableau 2.3 pour le cas d’une
monolacune et dans le tableau 2.4 pour la bilacune.
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Méthode εF2v (eV) εB2v (eV) Référence

Calculs ab initio
2.71 0.03 [21]
- 0.067 [56]
- 0.04 [55]

Calculs semi-empiriques

2.13, 2.20 0.09 [79]
2.99 0.19 [18]
2.86 0.40 [24]
2.73 0.25 [19]
2.68 0.12 [80]

2.50 - 2.75 0.21- 0.34 [64]
2.36 0.44 [81]
2.66 0.004 [15]∗

2.98 0.23 [63]∗

2.93 0.19 [62]+
2.734 0.066±0.014 [16]∗

• ∗ Calculs DM
• + Statique moléculaire

Tableau 2.2 – Valeurs théoriques des énergies de formation (εF2v) et de liaison (εB2v) d’une
bilacune (en eV) issues de la littérature.

Méthode εF1v (eV) Référence

Annihilation des positrons

1.73 [65]
1.54 [66]

1.73± 0.07 [65]
1.80 [69]

1.55±0.05 [67]
1.72±0.1 [68]

1.78 [82]
1.79 [83]

Résistivité électrique 1.4± 0.2 [70]
1.46-1.55 [71]

Tableau 2.3 – Données expérimentales des énergies de formation de la monolacune (εF1v en
eV) trouvées dans la littérature.
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Méthode
Énergie de Énergie de

Référence
formation liaison

Résistivité électrique
2.41, 2.59 0.51 [71]

2.62 0.23 [72]
Annihilation des positrons 2.92 - 3.10 0.4 ± 0.2 [68]

Tableau 2.4 – Données expérimentales des énergies de formation et de liaison d’une bila-
cune (en eV) dans le nickel issues de la littérature. avec un potentiel d’inter-
action interatomique EAM

A l’opposé des travaux théoriques et expérimentaux rencontrés dans la littérature pour le
cas d’une monolacune et d’une bilacune, nous n’avons trouvé aucune étude expérimentale
relative aux énergies de formation et de liaison pour des agrégats de taille supérieure à
2 lacunes. Concernant les travaux théoriques, nous avons trouvé uniquement deux études
qui correspondent aux travaux de Lam et Dagens [15] et de Nemirovich et al. [18], sur
des agrégats de lacunes de taille allant de 1 jusqu’à 6 lacunes. Pour des tailles au delà de
6 lacunes, aucune étude n’est rapportée. A cet effet, dans ce chapitre, nous avons décidé
d’étudier des agrégats Vn de plus grande dimension, avec n allant de 1 à 19 lacunes en
ulilisant un potentiel d’interaction interatomique EAM [24]. Afin de valider l’utilisation de
ce potentiel [24], des tests seront effectués dans le but de reproduire les différentes propriétés
physiques de nickel massif, telles que le paramètre de maille, la stabilité des phases (CFC et
CC), le coefficient d’expansion thermique, la densité volumique, les constantes élastiques, le
module de compressibilité ainsi que l’énergie de formation d’une monolacune.

2.3 Validation du potentiel EAM : étude des propriétés

physiques du nickel massif

2.3.1 Stabilité des phases CFC et CC

Avec le potentiel EAM [24], nous avons effectué des calculs sur la stabilité des deux phases
cristallines cubique à faces centrée (CFC) et cubique centrée (CC) de nickel. Les résultats
obtenus concernant l’évolution de l’énergie totale du système en fonction du paramètre de
maille pour ces deux phases sont schématisés dans la Figure 2.1. Nous pouvons remarquer que
la structure cubique à face centrée est plus stable avec une énergie de cohésion de 4.44 eV

qui correspond à un paramètre de maille 3.52 Å. Cette énergie est en bon accord avec la
mesure expérimentale 4.44 eV [84] et avec celle obtenue par un travail théorique en utilisant
l’approximation GGA 4.82 eV [8]
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Figure 2.1 – Énergie totale du système en fonction du paramètre de maille (Å) pour les
deux phases cristallines CFC et CC du nickel massif.

2.3.2 Coefficient d’expansion thermique

Un autre test est de déterminer le coefficient d’expansion thermique de nickel. Les calculs
ont été réalisés dans un intervalle de température allant de 300 à 1600 K. Pour ajuster
la température de notre système, nous avons ulilisé un thermostat de type Nose-Hoover
[85,86]. Les résultats obtenus concernant la variation du paramètre de maille en fonction de
la température sont représentés en couleur rouge sur la figure 2.2. Le coefficient d’expansion
thermique est donné par l’expression suivante :

α =
1

a(T )

(
da(T )

dT

)
. (2.1)

Pour déterminer le coefficient d’expansion linéaire, il suffit d’ajuster nos résultats a = f(T )

avec un polynôme de premier degré qui représente la variation du paramètre de maille en
fonction de la température. Les résultats peuvent alors se mettre sous forme d’équation de
la forme a = 3.5177 + 6.1635 10−5T . A partir de ce polynôme, nous obtenons un coefficient
d’expansion linéaire 6.163 10−5K−1. Nous avons comparé notre résultat aux données experi-
mentales de Suh et al. [87], représentées en couleur noir dans la figure 2.2. Si nous procédons
à un fit avec à un polynôme de premier degré des mesures expérimentales de Suh et al. [87],
nous obtenons alors une équation analytique traduisant la variation du paramètre de maille
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en fonction de la température (voir le segment de la droite en couleur bleu foncée dans la
figure 2.2). Celle ci est de la forme suivante :

a = 3.4999 + 6.5768 10−5T. (2.2)

A partir de cette équation, nous déduisons un coefficient d’expansion linéaire de 6.577 10−5K−1

en accord avec la valeur de 6.163 10−5K−1, obtenue avec le potentiel EAM de Foiles et al. [24].

Figure 2.2 – Variation du paramètre de maille en fonction de la température en Kelvin. Les
résultats expérimentaux de Suh et al. [87] sont donnés à titre de comparaison

2.3.3 Densité volumique

Les résultats, obtenus à la température T = 300 K, de la variation de la densité volumique
en fonction de temps du simulation sont représentés dans la figure 2.3. On constate que
la densité volumique ρ = 8.82 g/cm3en bon accord avec la valeur expérimentale qui est de
8.82 g/cm3 [84].
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Figure 2.3 – Densité volumique en fonction de temps de simulation en (ps)

2.3.4 Constantes élastiques

Les constantes élastiques, pour la structure cubique à faces centrées du nickel, sont calcu-
lées à la température T = 0 K en appliquant une déformation à la boite de simulation. Les
deux constantes élastiques C11 et C12 sont obtenues en appliquant respectivement une dé-
formation uniaxiale suivant une seule direction, et volumétrique, suivant les trois directions
cristallographiques. Nous obtenons alors les valeurs suivantes :

C11 = C22 = C33 = 233.273 Gpa,

C12 = C13 = C23 = 154.287 Gpa.

Pour la constante élastique C44, nous avons imposé un cisaillement. Nous obtenons alors
une valeur de 127.636 Gpa.

2.3.5 Module d’incompressibilité

Le module d’incompressibilité exprime la variation de la pression P en fonction du volume
V du système. Ce module est défini par l’équation suivante :

B = −V
(
dP

dV

)
T

.

On peut aussi le calculer à partir des constantes élastiques C11 et C12 :
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Les grandeurs physiques Nos calculs Travaux théorique et expérimentaux
Paramètre de maille a0(Å) 3.52 3.52 [84]
εF1v 1.63 1.66 [8]
Énergie de cohésion (eV/atom) 4.44 4.44 [84]
Densité volumique (g/cm3) 8.82 8.82 [84]
Coefficient d’expansion thermique 13.2 13.1 [8]
(10−6 K−1) à 300 K

Module d’incompressibilité (Gpa) 180.61 186 [15, 84]

Constantes élastiques (Gpa)

C11 233.273 232 [88], 261.2 [84]
C12 154.287 150.8 [84]
C44 127.636 131.7 [84]

Tableau 2.5 – Propriétés physiques du nickel massif obtenues dans cette étude avec le po-
tentiel EAM [24]. D’autres travaux théoriques et expérimentaux sont donnés
à titre de comparaison

β =
1
3

(C11 + 2C12).

On obtient une valeur de 180.61 Gpa en bon accord avec la valeur expérimentale de 186 Gpa

[15, 84].

Toutes les propriétés physiques de nickel massif sont regroupées dans le tableau 2.5. On
constate que les résultats obtenus avec ce potentiel sont en bon accord comparativement à
d’autres travaux théoriques et expérimentaux rencontrés dans la littérature. C’est ce potentiel
que nous allons utiliser pour la suite de nos calculs (description des liaisons Ni-Ni).

2.4 Étude des multilacunes Vn (n=1-19 ) à 0 K et sous

contraintes

2.4.1 Étude à 0 K

2.4.1.1 Taille de la supercellule

Les tailles des amas de lacunes dans le nickel en volume que nous étudions sont de 1 à 19

lacunes. Dans le cas général, pour simuler une monolacune dans un cristal, le défaut est
introduit dans un système comprenant plusieurs mailles élémentaires, appelé supercellule
(voir figure 2.4). Cette supercellule est alors reproduite de manière périodique dans les trois
directions de l’espace. Cette périodicité induit des interactions de la monolacune avec ses
images répliques. Pour limiter ce type d’interaction, il est nécessaire d’utiliser des super-
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Figure 2.4 – Le cas réel d’un défaut (monolacune) dont on veut calculer l’énergie de for-
mation (a). On isole une supercellule autour de ce défaut. Lors du calcul la
supercellule est reproduite dans les trois directions de l’espace (b), ce qui amène
à créer des images répliques.

cellules assez grandes, de façon à ce que la distance entre la monolacune et sa réplique soit
grande et donc la portée de ces interactions fictives soit négligeable. Ce qui nous mène donc à
effectuer des tests de convergence sur l’énergie de formation pour un système contenant une
monolacune et pour un système contenant 19 lacunes en fonction de la taille de la boîte de
simulation. Les résultats obtenus sont représentés sur la figure 2.5. Nous pouvons remarquer
que l’énergie de formation d’une monolacune est convergée pour une boîte de petite taille de
8 cellules unitaires. Pour le système qui contient 19 lacunes, nous voyons que la convergence
est obtenue pour des tailles supérieures à 8 cellules unitaires. Si nous calculons les énergies
de formation par monolacune, on constate que ces énergies convergent plus rapidement. Par
exemple, l’énergie de formation par monolacune d’un agrégat de 19 lacunes est 0.8420 eV
pour une boite de 8 cellules unitaires et de 0.8418 eV pour une boîte de 10 cellules unitaires.
Pour la suite des calculs, nous avons choisi de travailler avec une supercellule de taille latérale
de 20 paramètres de maille, ce qui correspond à simuler 32000 atomes.

2.4.1.2 Stabilité relative des petits amas de lacunes Vn (n=2-8) dans
différentes conformations

Chaque agrégat de lacunes de taille allant de 2 à 19 lacunes peut se présenter sous différentes
conformations géométriques ; pour n ≥ 2, il existe de nombreuses façons de disposer les
monolacunes dans la supercellule afin de former un agrégat de lacunes de même taille. Afin
d’étudier la stabilité relative de chaque taille, nous avons considéré quatre conformations
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Figure 2.5 – Tests de convergence de l’énergie de formation en (eV) pour une monolacune et
pour un agrégat de 19 lacunes en fonction de la taille de la boîte de simulation.

géométriques différentes. Nous présentons cette stabilité relative uniquement pour quelque
agrégats de lacunes dont la taille allant de n = 2 à 8. A titre d’exemple, nous présentons
dans la figure 2.6 les différentes conformations considérées pour n = 2 à 6 lacunes. Pour
déterminer la conformation la plus stable, nous avons effectué une série de calculs de l’énergie
de formation εFVn et de liaison εBVn pour chaque forme géométrique. Ces deux énergies sont
respectivement calculées à partir des équations suivantes :

εFnv =

[
E

(N−n)×Ni
tot − N − n

N
EN×Ni
tot

]
, (2.3)

εBnv = nεF1v − εFnv, (2.4)

où EN×Ni
tot et E(N−n)×Ni

tot sont les énergies totales de la supercellule contenant N et (N − n)
atomes de nickel, respectivement, et εF1v l’énergie de formation d’une monolacune. Une valeur
positive de l’énergie de liaison indique que les n monolacunes préfèrent s’agglomérer pour
former un amas de lacunes de taille n au lieu d’être isolées (n lacunes séparées).

Dans le tableau 2.6, nous présentons les résultats obtenus concernant les énergies de formation
et de liaison pour les différentes formes géométriques considérées, ainsi que le nombre des
liaisons Ni-Ni impliquées dans le processus de création de l’agrégat de lacunes. A l’issue
de ces calculs, on constate que, pour tous les agrégats de lacunes de taille n (n = 2 - 8),
la conformation A est la plus stable. En effet, cette conformation nécessite une énergie de
formation la plus faible, et de plus, elle a l’énergie de liaison la plus élevée. On remarque
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également que la configuration la plus stable pour chaque agrégat est celle qui comptabilise
le plus grand nombre de "liaisons" de type 1nn (plus proche voisin, voir tableau 2.6). Cette
conformation est présentée avec une couleur rouge dans la figure 2.6. Par exemple, l’agrégat
V2 est plus stable dans une conformation où les deux monolacunes sont plus proches voisines,
et l’agrégat V3 est plus stable dans une conformation géométrique équilatérale. On serait
tenté de trouver cela intuitif, mais ceci n’est pas toujours le cas. En effet, dans l’aluminium
qui est un métal de structure CFC comme le nickel, la bilacune est plus stable quand les
deux monolocunes la formant sont secondes voisines l’une de l’autre [55]. Nous avons effectué
des calculs similaires pour les autres tailles d’agrégats de lacunes. Les conformations les plus
stables obtenues dans ce travail pour n = 2 - 15 sont regroupées dans la figure 2.7. On
remarque que, pour les agrégats de tailles supérieures à 3 lacunes, les amas s’agglomèrent
préférentiellement dans des configurations tridimensionnelles (hors plan). Les énergies de
formation et de liaison par monolacune, obtenues pour tous les agrégats de lacunes Vn (2 -
19 ), sont présentées dans la figure 2.8. Nous constatons une diminution monotone globale de
l’énergie de formation, et une augmentation monotone de l’énergie de liaison par monolacune
avec l’augmentation de la taille de l’agrégat. La caractéristique la plus importante à noter est
que ces deux énergies convergent asymptotiquement vers la valeur ∼ 0.8 eV, qui correspond
à une sorte d’énergie de surface moyenne. En effet, on peut penser à un agrégat de très
grande taille ou un vide comme étant composé d’un ensemble de surfaces de différentes
orientations. L’énergie de formation du vide, par conséquent, sera elle-même une énergie
de formation moyenne des surfaces constituantes. Pour s’assurer de la pertinence de cet
ordre de stabilité sous contraintes mécaniques (dilatation), nous avons effectué des calculs
sur ces conformations en imposant une tension uniaxiale, puis volumétrique sur la boite de
simulation.
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Figure 2.6 – Les différentes conformations considérées pour chaque taille d’agrégat de la-
cunes Vn (n = 2 - 6).
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Vn Conformation Nombre de liaison (Xpnn) ε
F
nv(eV) ε

B
nv(eV)

V2

A 11nn 3.03 0.23
B 12nn 3.23 0.029
C 13nn 3.27 -0.005
D 14nn 3.27 -0.005

V3

A 31nn 4.21 0.68
B 21nn +12nn 4.40 0.49
C 21nn +14nn 4.43 0.46
D 21nn +13nn 4.44 0.45

V4

A 61nn 5.16 1.36
B 51nn +12nn 5.35 1.18
C 51nn +13nn 5.39 1.14
D 41nn +22nn 5.54 0.99

V5

A 81nn +22nn 6.24 1.92
B 81nn +12nn + 13nn 6.30 1.86
C 71nn +12nn + 23nn 6.53 1.63
D 71nn +23nn + 14nn 6.56 1.59

V6

A 121nn +32nn 6.87 2.91
B 111nn +22nn + 23nn 7.18 2.60
C 101nn +22nn + 23nn+ 15nn 7.43 2.36
D 101nn +22nn + 23nn+ 14nn 7.43 2.36

V7

A 151nn +32nn + 33nn 7.81 3.60
B 141nn +32nn + 43nn 8.08 3.33
C 141nn +22nn + 43nn+14nn 8.13 3.29
D 131nn +42nn + 23nn+ 14nn+15nn 8.26 3.16

V8

A 181nn +42nn + 63nn 8.71 4.34
B 181nn +32nn + 63nn+ 14nn 8.75 4.30
C 171nn +42nn + 53nn+ 14nn+15nn 8.95 4.10
D 171nn + 42nn + 63nn+ 15nn 8.97 4.08

Tableau 2.6 – Énergies de formation εFnv et de liaison εBnv pour différentes conformations de
chaque taille d’agrégat de lacunes Vn. Xpnn représente le nombre (X) et le
type de liaisons (pnn) entre les monolacunes formant les amas.
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Figure 2.7 – Les conformations les plus stables obtenues pour quelques agrégats de taille
n = 2 -15 lacunes.
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Figure 2.8 – Énergies de formation et de liaison (en eV) par monolacune en fonction de la
taille des agrégats de lacunes, allant de 1 à 19 lacunes.

2.4.2 Étude sous contraintes uniaxiale et volumétrique

Pour mieux reproduire les conditions réelles d’usages de la structure, nous avons étudié l’effet
d’une contrainte uni-axiale ou volumétrique (hydrostatique) sur le processus de formation
des agrégats de lacunes Vn dans le nickel. La contrainte uniaxiale est réalisée en augmentant
la taille de la boite de simulation suivant une seule direction, tout en maintenant le volume
constant. La taille de la boite se trouve diminuée dans la direction transversale de manière
à maintenir le volume fixe. Pour le cas d’une contrainte volumétrique (hydrostatique) la
dilatation se fait uniformément dans les trois directions, ce qui implique une augmentation
du volume de la boite de simulation.

2.4.2.1 Contrainte uniaxiale

Pour modéliser la contrainte uniaxiale, nous avons procédé à une dilatation (augmentation)
du paramètre de maille par étapes de 1.001 suivant une seule direction. A chaque étape,
la relaxation des positions atomiques est effectuée par la méthode des gradients conjugués.
Pour déterminer la stabilité relative des agrégats de lacunes de taille allant de 3 à 8 sous
cette contrainte, nous avons évalué la variation de l’énergie de formation par monolacune en
fonction de la déformation uni-axiale pour chaque forme géométrique considérée. Les résul-
tats obtenus pour les différentes formes géométriques de chaque taille sont représentés dans
la figure 2.9. Cette figure nous montre que, toutes les conformations ont un comportement
commun, à savoir que l’énergie de formation diminue avec l’augmentation de la déformation.
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Figure 2.9 – Énergie de formation par monolacune (en eV) sous contrainte uni-axiale pour
les différentes conformations de chaque agrégat de lacunes Vn(n = 3 - 8)
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Figure 2.10 – Énergie de formation par monolacune (en eV) des agrégats de lacunes de
différentes tailles en fonction de la déformation uniaxiale.

Ceci est dû à l’augmentation des longueurs de liaison Ni-Ni dans la direction de la défor-
mation, ce qui induit un affaiblissement des liaisons, et par conséquent une diminution de
l’énergie nécessaire pour rompre les liaisons. Comme la création de lacunes nécessite la bri-
sure d’un nombre de liaisons, l’énergie de formation correspondante s’en trouve alors réduite
par rapport au système non contraint. Ces résultats montrent aussi, comme ceux obtenus
précédemment (à 0 K sans contrainte), que la conformation-A est toujours la plus stable sous
cette contrainte pour tous les agrégats de lacunes. Cependant, on ne trouve pas le même ordre
de stabilité de ces conformations. Par exemple, pour un certain taux de déformation de 1.2%

de la taille de la boîte de simulation pour les amas de taille n = 3 lacunes (voir la figure
2.9 - 3V), on constate une inversion de stabilité entre les deux conformations B et C ; leurs
formes géométriques sont respectivement isocèle et linéaire. Cette inversion est produite par
une augmentation importante des longueurs de liaisons Ni-Ni dans la conformation linéaire
par rapport à celles de la conformation isocèle. Nous présentons, dans la figure 2.10, l’évolu-
tion de l’énergie de formation par monolacune pour différentes tailles allant de 1 jusqu’à 19
lacunes en fonction de la déformation. Nous remarquons que le comportement est identique
pour toutes les tailles d’agrégats. L’énergie de formation diminue avec l’augmentation de la
déformation. Cependant, le taux de variation dépend de la taille des agrégats. La diminu-
tion de l’énergie de formation en fonction de la contrainte est à mettre en rapport avec le
fait bien connu que les contraintes mécaniques induisent/favorisent la formation de défauts
lacunaires [89].
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2.4.2.2 Contrainte volumétrique (hydrostatique)

Dans le cas de la contrainte volumétrique, nous avons imposé une dilatation de 1.0005 de la
taille de la boite de simulation durant chaque itération, suivant les trois directions. L’évolu-
tion de l’énergie de formation par monolacune en fonction de la contrainte volumétrique de
chaque agrégat de lacunes Vn est représentée dans la figure 2.11. A la différence des résultats
obtenus précédemment pour le cas d’une contrainte uniaxiale, nous remarquons que l’énergie
de formation augmente au début, i.e. pour des petites déformations jusqu’à un maximum,
puis elle diminue durant le reste du processus. Ce comportement est identique pour toutes
les tailles d’agrégat, mais ce maximum est atteint plus rapidement pour des agrégats de
plus grandes tailles comparativement à ceux de petites tailles (n = 1 et n = 2). Vu que
toutes les liaisons Ni-Ni se dilatent, le résultat est contre-intuitif. Pour rendre compte de
ce comportement, il faut se rappeler que la surface du défaut augmente également avec la
contrainte. Ce qui conduit à l’augmentation de l’énergie de surface correspondante. Il y au
fait une compétition entre deux effets : au début de la déformation volumétrique, l’énergie de
surface du défaut tend à augmenter l’énergie de formation avec l’augmentation de la surface
du défaut. D’autre part, l’élongation des liaisons Ni-Ni, au fur et à mesure qu’on augmente
le taux de déformation, tend à réduire l’énergie de formation du défaut. En d’autres termes,
la surface du défaut, augmente avec l’augmentation du volume. Par conséquent, l’énergie
de surface augmente avec la contrainte. L’augmentation de l’énergie de surface tend a dimi-
nuer la contribution de l’énergie de liaison à petite déformation d’où un accroissement des
énergies de formation. Cet accroissement atteint rapidement un maximum avant d’entamer
une décroissance. Pour être plus clair, nous pouvons dire que, dans tous les cas, l’énergie de
surface l’emporte aux petites déformations, alors que pour les grandes déformations, c’est
l’énergie de liaison qui prend le dessus. Si on suppose que le défaut est sphérique et de rayon
r, alors l’énergie de surface serait ∝ r2 et celle des “liaisons” serait ∝ r3. On voit bien que,
pour de petits r (agrégats de petites taille), le premier terme l’emporte, et pour de grands r
(agrégats de grandes taille), c’est le deuxième terme qui l’emporte.

Nous venons de voir que les contraintes uniaxiales ou volumétriques influent considérablement
sur le processus de formation des amas de lacunes dans Ni. Maintenant, posons nous la
question inverse : quel sera l’impact de la présence de ces amas de lacunes sur la limite
élastique du nickel. C’est ce que nous proposons d’étudier dans la section suivante.
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Figure 2.11 – Énergie de formation par monolacune (en eV) des agrégats de lacunes de
différentes tailles en fonction de la déformation volumétrique

2.5 Effets des amas de lacunes sur la limite élastique du

nickel

Pour voir l’effet de la présence de ces défauts sur les propriétés mécaniques du nickel massif,
nous avons évalué l’influence de ces défauts sur la contrainte limite de la zone élastique de
Ni. Ceci est réalisé sur un système parfait, puis sur un système contenant des défauts de
taille variable soumis à des contraintes uniaxiale et volumétrique. La réponse de la structure,
vis-à-vis de la déformation, est exprimée par la loi de Hooke,

σ = Eε, (2.5)

où σ, ε et E représentent respectivement, la contrainte, la déformation et le module de
Young (régime élastique) du système. Pour mener cette "expérience", nous avons procédé
comme précédemment à une dilatation de la boîte de simulation par étape, en multipliant la
distance latérale (le long de l’axe Oy) par 1.001 à chaque étape. A chaque étape, les postions
atomiques sont relaxées, et la contrainte σyy le long de l’axe Oy est recueillie. Les résultats
de l’évolution de l’énergie totale du système et de la contrainte (σyy en Gpa) en fonction
de la déformation uni-axiale, pour l’agrégat de 8 lacunes, sont présentés dans la figure 2.12.



42 Stabilité des multi-lacunes dans le nickel solide

Nous remarquons que dans la zone élastique, les comportements des deux structures parfaite
et défectueuse sont identiques. Ceci nous renseigne d’une part, que le module de Young E
est indépendant de la présence du défaut, et d’autre part, que la présence de ce dernier dans
le système induit une diminution de la limite élastique. En effet, dans le cas de la structure
parfaite, la zone élastique s’étend jusqu’à une contrainte maximale de l’ordre de 13.9 Gpa.
Cette limite se trouve réduite à 8.2 Gpa après l’introduction d’un agrégat de taille 8 lacunes.
Des résultats similaires ont été obtenus pour les autres tailles d’agrégats de lacunes (voir
figure 2.13). Afin d’examiner la structure au niveau de la contrainte de rupture, nous avons
utilisé le logiciel de visualisation Ovito [90] qui utilise le paramètre de centrosymétrie de
Kelchner et al. [91]. Ce paramètre caractérise le degré de désordre à l’intérieur de la boîte
de simulation pour quantifier localement l’écart de la structure par rapport à la structure
parfaite de référence (CFC pour le cas de Ni). La visualisation du défaut est alors faite en
ne conservant que les atomes dont le paramètre centrosymétrie n’est pas nul. Dans la figure
2.14, nous présentons la structure avant et juste après la rupture pour un système contenant
un agrégat de 8 lacunes. On remarque, au niveau de la contrainte de rupture figure (2.14-b),
la germination prématurée de défauts plus étendus, à savoir les défauts d’empilement et les
dislocations, qui sont responsables de l’avènement de la déformation plastique. Juste avant
le point de rupture (2.14- a), on constate que seuls les atomes autour de l’amas de lacunes
sont représentés, ce qui signifie que la structure reste essentiellement inchangée.
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Figure 2.12 – Énergie totale (en eV) et contrainte (en Gpa) pour un système contenant
l’agrégat de taille 8 lacunes et pour un système parfait en fonction de la
déformation uniaxiale (ε = L

L0
− 1). L et L0 sont respectivement la taille

latérale de la boîte de simulation sous contrainte et en absence de contrainte.
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Figure 2.13 – Déformation et contrainte de rupture (en Gpa) en fonction du nombre de
lacunes dans l’agrégat sous contrainte uniaxiale.

Figure 2.14 – Paramètre de centrosymétrie autour d’un agrégat de 8 lacunes juste avant
(a) et après (b) le point de rupture.

Pour la contrainte volumétrique, les résultats obtenus sont représentés dans la figure 2.15.
Comme dans le cas précédent, la présence du défaut dans le système induit une diminution
importante de la limite élastique. En effet, dans le système parfait, la contrainte limite de
la zone élastique est de 29.39 Gpa. Après l’introduction du défaut dans la matrice, cette
contrainte limite diminue jusqu’à 7.85 Gpa. Des résultats similaires ont été obtenus pour les
autres tailles d’agrégats de lacunes (voir figure 2.16). Cependant, la variation de la contrainte
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en fonction de la déformation n’est plus linéaire, mais plutôt en accord avec l’équation d’état
(EOS) [92] qui s’écrit :

σ(v) =
3K0(x− 1)

x2
exp[ζ(1− x)], (2.6)

où K0 est le module de compressibilité du solide, avec ζ = 3
2
(K ,

0 − 1), K ,
0 = δK0

δP
|P=0, où P

est la pression, et

x = (V/V0)
1/3, (2.7)

où V0 est le volume à l’équilibre. Dans le cas de la contrainte volumétrique nous avons :

V = V0(1 + ε). (2.8)

On remplace cette expression dans l’équation 2.7, et on aura x = (1 + ε)1/3 ≈ 1 + 1
3
ε, pour

de petites déformations. On peut donc réécrire l’équation 2.6 comme suit :

σ(ε) =
K0ε

(1 + ε/3)2
exp[−ζε

3
]. (2.9)

En prenant la valeur expérimentale de K0 = 180 GPa [84] et ζ = 5.2 [93], la fonction 2.9 est
tracée dans la figure 2.15 sur laquelle nous avons ajouté les résultats de nos simulations.
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Figure 2.16 – Déformation et contrainte de rupture (en Gpa) en fonction du nombre de
lacunes sous contrainte volumétrique.

2.6 Étude à température finie sous contraintes :

contribution des termes entropiques

2.6.1 Méthodologie de calcul

Les études effectuées sur la stabilité relative des différents amas de lacunes qui sont soumis
aux sollicitations externes, telles les contraintes uniaxiale et volumétrique à température
nulle, ont été réalisées par le calcul des énergies de formation et de liaison. En plus de ces
effets de contraintes externes, la température joue un rôle crucial dans la formation et la
stabilité de ces amas de lacunes. C’est la première fois que des calculs théoriques sont menés
sur l’influence de la température sur les amas de lacunes de taille relativement grande dans
le nickel. A température finie, l’étude de la stabilité de ces différents amas de lacunes passera
nécessairement par l’évaluation de leurs énergies libres de formation et de liaison. L’énergie
libre de formation de Helmholtz à la température T est donnée par

AFnv = EF
nv − TSFnv,

où EF
nv est l’énergie de formation calculée à T = 0, et SFnv est l’entropie de formation du

défaut. Celle-ci provient essentiellement du changement du spectre de vibration du système
dû à la présence du défaut. Une autre partie provient du réarrangement du nuage électronique
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dû également à la présence du défaut. Cependant, on n’a pas accès à cette quantité, vu que
nous utilisons un potentiel semi-empirique.

L’énergie libre d’un défaut peut être obtenue en utilisant des approches théoriques complexes,
telles que l’intégration thermodynamique [94] et la méta-dynamique [95]. Cependant, ces mé-
thodes demandent des calculs intensifs, et pour le nickel nous n’avons trouvé qu’une seule
étude effectuée par Koning [96] où l’énergie libre de liaison d’une bilacune a été calculée par la
méthode d’intégration thermodynamique [94]. D’autre part, la méthode quasi-harmonique,
que nous avons utilisée, simplifie considérablement ce travail. Cette approximation a été in-
troduite par Foiles [97] qui a conclu qu’elle donne des résultats en accord avec la méthode
de Monte Carlo pour des températures allant jusqu’à la moitié de la température de fusion.

Afin d’obtenir l’entropie de formation, nous avons calculé le spectre de phonons du nickel dans
l’approximation harmonique, en présence et en l’absence de lacunes. Dans cette approxima-
tion, le spectre de phonons est obtenu en utilisant la méthode de petits déplacements [98] qui
consiste à déplacer chaque atome autour a de sa position d’équilibre, dans chacune des trois
directions de l’espace, afin d’obtenir la matrice dynamique. Celle-ci est ensuite diagonalisée
pour arriver au spectre des phonons. La matrice dynamique est définie comme suit :

Dα,β
i,j =

1

m

δ2E

δuαi δu
β
j

(2.10)

E représente l’énergie totale du système, uαi et uβi les déplacements des atomes i et j dans
les directions α et β respectivement, à partir de leurs positions d’équilibre. Dans notre cas,
la matrice dynamique a été calculée pour 4000 atomes autour de l’agrégat de lacunes en
déplaçant chaque atome de ±0.01 Å dans chacune des trois directions.

Il existe deux façons de calculer la contribution de l’entropie de vibration d’après Mishin [99].
(i) la méthode de cluster intégré (the embedded cluster method) : on prend une sphère centrée
autour du défaut d’une taille suffisante pour contenir un grand nombre d’atomes. On calcule
le spectre de phonons correspondant en diagonalisant la matrice dynamique. La taille de
la matrice est évidemment limitée par les ressources du calculateur utilisé. (ii) la méthode
de supercellule : on considère tous les atomes dans la boîte de simulation (la taille de la
boîte était limitée par la dimension de la matrice qui peut être traitée sur un ordinateur).
Dans la première méthode, c’est comme si nous étudions un système Ncl atomes avec des
conditions aux limites fixes, alors que dans la second méthode, les conditions aux limites
périodiques sont utilisées. La différence entre les deux est la présence de trois fréquences de
valeur zéro dans la seconde méthode qui correspondent à la translation uniforme de tout
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le système le long des trois directions de l’espace. Ces fréquences sont absentes dans la
première méthode, puisque le déplacement uniforme de la sphère autour des défauts requiert
de l’énergie. Nous avons examiné les deux méthodes dans ce travail et nous avons constaté
que même si quantitativement elles peuvent différer légèrement, le profile de la stabilité
relative des différents amas est similaire dans les deux méthodes.

Une fois le spectre de phonons connu à partir de l’une des deux méthodes, on peut utiliser
deux formules pour calculer la contribution des phonons à l’entropie et à l’énergie libre du
système. Dans la première méthode l’énergie libre de Helmholtz est donnée par

A(N, T ) = E(N) + Avib(N, T ), (2.11)

où l’énergie libre de vibration est donnée par la formule suivante :

Avib(N, T ) =
N

Ncl

kBT

3Ncl∑
i=1

ln

[
2 sinh

~ωi(Ncl)

2kBT

]
, (2.12)

où Ncl est le nombre d’atomes entourant le défaut, qui sont inclus dans le calcul de phonons.

On obtient, dans ce cas, l’entropie, à partir de cette équation :

Svib(N, T ) =
∂Avib(N, t)

∂T
.

L’énergie libre de formation à température quelconque est alors donnée par :

AFnv = A(N − n, T )− N − n
N

A(N, T ). (2.13)

Dans le deuxième méthode, l’énergie libre de formation de Helmholtz est donnée par

AFnv,ε = EF
nv,ε − TSFnv,ε, (2.14)

avec un relation similaire pour l’énergie libre de liaison ABnv,ε en utilisant l’énergie de liaison

(EB
nv,ε) et l’entropie de liaison (Sbnv,ε) : ABnv,ε = EB

nv,ε − TSBnv,ε. Dans l’approximation har-
monique l’entropie de formation Sfnv est donnée d’après Grimvall [100] et Mishin [99] par
l’équation suivante

SFnv,ε = −kB(

3(N−n−1)∑
i=1

lnωnv,εi − N − n− 1

N − 1

3(N−1)∑
i=1

lnω0v,ε
i ), (2.15)

où les termes ωnv,εi et ω0v,ε
i représentent respectivement les fréquences de vibration sous

contrainte (ε) après et avant introduction d’un amas de n monolacunes, et kB la constante



48 Stabilité des multi-lacunes dans le nickel solide

de Boltzmann. Cette équation s’applique dans le cas où les conditions aux limites périodiques
sont utilisées (la deuxième méthode) ; dans ce cas, les trois modes les plus faibles ont une
fréquence nulle et doivent être retirés de la sommation. Quand un amas fini d’atomes autour
du défaut est utilisé, il n’est pas nécessaire d’enlever les trois premières fréquences acous-
tiques telle qu’elle sont données dans la formule ci-dessus (équation 2.15), puisque celles-ci ne
s’annullent pas. Les équations 2.15 et 2.14, représentant l’entropie de formation et l’énergie
libre de formation, sont en principe justifiées uniquement à des températures suffisamment
élevées.

2.6.2 Résultats et discussions

2.6.2.1 Stabilité relative des agrégats Vn (n=1 - 6) en absence de contraintes

Afin de voir l’influence de la température sur la stabilité relative des agrégats Vn (1≤n≤6),
nous avons effectué des calculs pour déterminer l’énergie de formation, l’entropie de formation
et l’énergie libre de formation des agrégats Vn. Pour chaque taille d’agrégat, nous avons
pris en compte quatre différentes conformations (A, B, C et D). Les résultats obtenus sont
présentés dans le tableau 2.7. On constate d’une part, que la conformation A présente une
énergie libre de formation plus faible par rapport aux autres (B, C et D), donc la plus stable
dans le domaine de température [0, 900 K]. D’autre part, les énergies libres de formation AFnv
dans chaque conformation pour chaque taille d’agrégat, diminuent avec l’augmentation de
la température (voir figure 2.17). Cette diminution est due à la contribution des différents
termes entropiques SF

nv
kB

qui sont positifs pour toutes les températures considérées (voir le
tableau 2.7) dans l’énergie libre de formation (voir équation 2.14). Ceci montre clairement
qu’il devient plus facile de créer des lacunes/défauts à mesure que la température augmente.

Nous reportons, dans le tableau 2.8, les énergies de formation, de liaison ainsi que les entropies
de formation obtenues pour les agrégats de lacunes Vn (n=1 - 6) dans des conformations
les plus stables. Celles-ci sont schématisées dans la figure 2.7. Dans le même tableau, nous
rappelons les résultats des calculs théoriques de Lam et Dagens [15] et de Nemirovich et
al. [18] obtenus pour les agrégats Vn (1≤n≤6) dans des conformations comme indiquées sur la
figure 2.18. Les formes géométriques des agrégats de lacune les plus stables, trouvées dans ce
présent travail, différent de celles avancées par les auteurs sus-cités. Dans le cas des agrégats
V3 (trilacunes) et V4 (quadrilacunes), les résultats de ces auteurs, indiquent, respectivement,
que la conformation sous forme d’un tétraèdre et diamant sont les plus stables. Nos résultats,
montrent que c’est la conformation sous forme d’un triangle équilatéral qui est la plus stable
pour l’agrégat V3 et la conformation sous forme d’un tétraèdre pour V4. Pour un amas
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0K 300K 600K 900K

εFnv
SF
nv
kB

εFnv
SF
nv
kB

AF
nv εFnv

SF
nv
kB

AF
nv εFnv

SF
nv
kB

AF
nv

V1 1.63 2.65 1.65 2.60 1.58 1.67 2.53 1.54 1.69 2.45 1.50

V2

A 3.03 5.17 3.07 4.98 2.95 3.11 4.75 2.87 3.15 4.47 2.80

B 3.23 5.40 3.28 5.28 3.14 3.32 5.14 3.05 3.36 4.96 2.97

C 3.27 5.37 3.31 5.27 3.17 3.35 5.14 3.08 3.38 4.97 3.00

D 3.27 5.39 3.31 5.28 3.17 3.35 5.15 3.08 3.38 4.99 3.00

V3

A 4.21 7.26 4.27 6.85 4.09 4.32 6.36 3.99 4.36 5.81 3.91

B 4.40 7.89 4.47 7.50 4.28 4.53 7.03 4.17 4.58 6.48 4.08

C 4.43 7.73 4.50 7.39 4.31 4.56 6.98 4.20 4.61 6.48 4.10

D 4.44 7.67 4.50 7.35 4.31 4.56 6.95 4.20 4.61 6.48 4.10

V4

A 5.16 8.02 5.22 7.65 5.02 5.27 7.17 4.90 5.30 6.59 4.79

B 5.35 9.56 5.43 8.86 5.20 5.50 8.06 5.08 5.54 7.18 4.99

C 5.39 9.31 5.46 8.65 5.24 5.53 7.90 5.12 5.57 7.07 5.02

D 5.54 10.91 5.64 9.93 5.38 5.72 8.86 5.27 5.78 7.73 5.18

V5

A 6.24 11.59 6.34 10.44 6.07 6.42 9.19 5.95 6,47 7.89 5.86

B 6.29 10.25 6.37 9.61 6.13 6.44 8.84 5.98 6.48 7.93 5.87

C 6.53 11.58 6.63 10.63 6.35 6.71 9.56 6.21 6.76 8.40 6.10

D 6.56 11.36 6.65 10.45 6.38 6.73 9.41 6.24 6.77 2.26 6.13

V6

A 6.87 12.96 6.99 11.48 6.69 7.07 9.92 6.56 7.12 8.32 6.47

B 7.18 12.22 7.28 11.16 6.99 7.36 9.95 6.84 7.40 8.61 6.73

C 7.43 12.51 7.53 11.59 7.23 7.61 10.50 7.07 7.66 9.24 6.94

D 7.43 12.50 7.53 11.58 7.23 7.61 10.47 7.07 7.66 9.21 6.95

Tableau 2.7 – Énergies de formation (εFnv), énergies libre de formation (AF
nv) et entropies de

formation (SFnv) des agrégats de lacunes Vn (n allant de 1 à 6) pour différentes
températures

de six lacunes V6, nous trouvons que la conformation sous forme d’un octaèdre est la plus
stable. Lam et Dagens [15] ont trouvé une seconde conformation avec la même énergie que
la conformation octaédrique. Pour s’assurer de nos résultats obtenus avec le potentiel EAM
de Foiles et al. [24], nous avons mené une série de calculs de type ab initio sur la stabilité
des agrégats de lacunes Vn (1≤n≤6) dans des même conformations évoquées ci-haut. Les
résultats obtenus confortent les prédictions du potentiel EAM de Foiles et al. [24].
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Figure 2.17 – Énergie libre de formation (en eV) pour chaque conformation de l’agrégat de
6 lacunes en fonction de la température

n

Nos calculs Référence [18] Référence [15]
εFnv εFnv εFnv

εBnv εBnv εBnv

S
F

nv/kB
S

F

nv/kB
S

F

nv/kB

1 1.63 1.59 1.33
- - -
2.66 1.95 -

2 3.03 2.99 2.66
0.23 0.19 0.004
5.17 3.97 -

3 4.21 3.96 (tétraèdre) 3.90 (tétraèdre)
0.68 0.82 0.10
7.28 9.17 -

4 5.16 5.52 (diamant : 4.93) 5.08 (diamant)
1.36 0.85 (diamant : 1.43) 0.24
8.03 6.06 (diamant : 11.89) -

5 6.24 - 5.86 (2 configurations)
1.92 0.80
11.61 - -

6 6.87 - 6.82 (2 configurations)
2.91 - 1.18
13.00 - -

Tableau 2.8 – Les énergies de formation εFnv, de liaison εBnv et entropies de formation S
F

nv/kB

des agrégats de lacunes obtenues à T=0 K dans les conformations les plus
stables (Cf. à la figure 2.7) . Une comparaison est faite avec les résultats anté-
rieurs de Lam et Dagens [15] et de Nemirovich et al. [18] obtenus pour la V3

dans conformation tétraédrique (figure 2.18 -3v), et V4 dans une conforma-
tion diamant (figure 2.18 -4v). Pour les agrégats V5 et V6, les conformations
correspondantes sont reproduites dans les figures 2.18 -5v et 2.18 -6v, respec-

tivement.
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Figure 2.18 – Les agrégats les plus stables, de taille allant de 3 à 6 lacunes, trouvés dans
les travaux de Lam et Dagens [15] et de Nemirovich et al. [18].

2.6.2.2 Effets conjugués de la température et des contraintes

Nous avons aussi étudié la stabilité des agrégats de lacunes Vn (1≤n≤19) à température
finie en tenant compte des contraintes uniaxiale et volumétrique. Les résultats trouvés à
T = 300 K, pour l’énergie libre de formation AFnv des agrégats Vn (1≤n≤19), sont indiqués
dans la figure 2.19. Comparativement au système libre, nous remarquons que l’introduction
des contraintes uni-axiales ou volumétriques a pour effet l’abaissement des énergies libres de
formation de l’agrégat Vn et donc l’augmentation de leur concentration cnv, comme on peut
le constater à partir de la relation :

cnv =
gnv
n

exp(−AFnv,ε/kBT ), (2.16)

où gnv, appelé le facteur géométrique, représente la multiplicité de manières de disposer les
monolocunes de l’agrégat, tout en conservant une monolocune fixe. On a par exemple g2v=
6 pour la bilacune et g3v= 8 pour la trilacune [100].

L’étude de la stabilité des agrégats de lacunes Vn, à une température donnée et sous
contrainte, peut être aussi réalisée en considérant les probabilités de dissociation de l’agrégat
de lacunes de taille n en de petits amas de tailles inférieures. Comme indiqué dans le travail
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Figure 2.19 – Énergie libre de formation par monolacune en (eV) à 300K en fonction de la
taille des agrégats de lacunes.

de Zhang [55], il existe plusieurs chemins pour qu’un agrégat de taille n puisse se dissocier
en de petits agrégats de lacunes. La probabilité totale de dissociation de l’agrégat Vn est
donnée par :

p(n) =
1

cnv

∑
{α}

n−1∏
m=1

(cmv)
αm , (2.17)

où la somme est calculée sur tous les chemins de dissociation notés par le symbole α dans
cette équation, et αm le nombre de fois qu’un agrégat de taille m et de concentration cmv

apparait dans un chemin particulier. A titre d’exemple, un agrégat de trois lacunes peut se
dissocier en trois monolacunes avec αm = {3, 0}, ce qui donne une contribution de c3

1v/c3v.
Il peut également se dissocier en une monolacune et une bilacune avec αm = {1, 1}, et
donc une contribution de c1vc2v/c3v. Une taille critique n∗ a été définie dans le travail de
Zhang [55], au-delà de laquelle tous les agrégats ont une probabilité de dissociation inférieure
à 0.5. L’objectif est de mesurer combien une concentration de défauts hors d’équilibre peut
survivre pour éventuellement capturer plus de lacunes et former des vides plus grands. Une
probabilité de dissociation plus petite implique une longue durée de vie du défaut dans la
structure et donc, une plus grande probabilité que le défaut rencontre d’autres lacunes et les
absorbe.

Dans le tableau 2.9, nous présentons les résultats obtenus concernant le logarithme de la
probabilité totale de dissociation Ptot pour toutes les conformations considérées de chaque
taille d’agrégat, allant de 2 à 6 lacunes, pour différentes températures sans contrainte ainsi
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n Conformation gnv

ln(Ptot)

300K 600K 900K

V2

A 6 -9.64 -5.17 -3.63

B 3 -1.47 -0.90 -0.71

V3

A 8 -16.81 -7.92 -4.87

B 12 -10.05 -4.88 -3.07

C 6 -8.19 -3.67 -2.09

D 24 -9.32 -4.95 -3.42

V4

A 2 -23.66 -10.54 -6.01

B 12 -18.59 -8.81 -5.30

C 12 -17.08 -8.11 -4.87

D 3 -10.11 -3.83 -1.40

V5

A 6 -21.54 -10.41 -6.44

B 24 -20.82 -11.06 -7.66

C 48 -12.77 -7.33 -5.30

D 48 -11.53 -6.75 -4.93

V6

A 1 -35.33 -15.91 -9.33

B 30 -26.99 -13.83 -9.38

C 24 -17.66 -9.26 -6.41

D 24 -17.67 9.27 6.41

Tableau 2.9 – Logarithme de la probabilité totale de la dissociation Ptot et le facteur géo-
métrique gnv pour différentes conformations de chaque taille d’agrégat allant
de 2 à 6 lacunes

que leurs facteurs géométriques gnv. Pour chaque taille d’agrégat, les résultats montrent
que la conformation A est toujours la plus stable par rapport aux autres conformations.
Les probabilités de dissociation relatives à cette conformation sont inférieures à celles des
conformations B, C et D. Autrement dit, la température n’induit pas d’inversion de stabilité
dans les conformations considérées. On remarque aussi que la probabilité de dissociation
de chaque conformation de même taille augmente avec la température, ce qui induit une
diminution de stabilité ; ce qui correspond à la réalité. En effet, si on veut diminuer le nombre
de lacunes dans un système, on le fait porter à haute température (traitement thermique).

Nous avons calculé, pour tous les agrégats (de 1 jusqu’à 19 lacunes), les probabilités de
dissociation sous l’effet de la température et en présence des contraintes (uniaxiale et vo-
lumétrique). Nous trouvons dans ce travail n∗ = 1 pour les lacunes dans le nickel, ce qui
signifie que tous les amas de lacunes sont stables pour tous les paramètres utilisés : des tem-
pératures allant jusqu’à 900 K et les effets de contraintes uniaxiale et volumétrique qui sont
appliquées de 0.04 et 0.12, respectivement. Comme une tendance générale, la température
tend à diminuer la stabilité des défauts, tandis qu’une dilatation volumétrique tend à la
renforcer. Tous les agrégats de lacunes, que nous avons étudié dans le présent travail, sont
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Figure 2.20 – Logarithme de la probabilité totale de dissociation Ptot des agrégats de la-
cunes dans Ni à 300 K en fonction de la taille d’agrégat.

stables et peuvent donc grossir par un mécanisme de capture d’autres lacunes. Les résultats
sont présentés sur les figures 2.20, 2.21 et 2.22. On constate que les agrégats de lacunes
deviennent moins stables quand la température est élevée (voir figure 2.20 et figure 2.21).
La contrainte uni-axiale appliquée de 0.04 % n’a pas d’effet notable sur les probabilités de
dissociation. Cependant, la contrainte volumétrique tend à renforcer la stabilité des agré-
gats de lacunes. Un facteur qui peut modifier les présents résultats est l’inclusion de plus de
chemins de dissociation. Nous avons considéré que, pour un agrégat de taille donnée, une
dissociation ne se produit qu’aux configurations les plus stables des plus petits agrégats. En
réalité, un agrégat de taille n peut se dissocier en agrégats de petits tailles qui ne sont pas
nécessairement les plus stables. L’inclusion de ces chemins possibles de dissociation pourrait
bien augmenter la probabilité de dissociation de nos agrégats.

Une autre contribution non incluse dans ce travail est due aux effets anharmoniques (l’expan-
sion du volume). Nous utilisons actuellement une méthode plus sophistiquée pour calculer
les énergies libres de liaison pour le cas d’une bilacune. Nous faisons des simulations de
méta-dynamique en introduisant l’effet d’expansion du volume. Nos résultats préliminaires
indiquent que la bilacune est stable pour des températures inférieures à 1000 K, et instable
pour des températures supérieures à 1000 K. Ce ne sont encore que des résultats qualitatifs
qui peuvent être affinés pour obtenir une évaluation plus quantitative. Nous pensons qu’un
comportement similaire peut être obtenu pour les agrégats de plus grande taille, mais la
température critique peut varier suivant la taille de l’agrégat. A notre avis, les résultats de
cette étude ne sont valables que pour des températures inférieures à une valeur particulière :
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Figure 2.21 – Logarithme de la probabilité totale de dissociation Ptot des agrégats de la-
cunes dans Ni à 900 K en fonction de la taille d’agrégat.
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Figure 2.22 – Logarithme de la probabilité totale de dissociation Ptot des agrégats de la-
cunes à 300 K en fonction de la taille des agrégats. Dans le cas où la contrainte
uniaxiale est appliquée de 0.04 selon l’axe z, et selon l’axe y
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la température de Debye θD du nickel (500 K environ). Pour des températures supérieures
à θD , on doit recourir à des méthodes plus sophistiquées, telle que la met-dynamique, né-
cessaires pour donner un aperçu clair sur le comportement des agrégats de lacunes de Ni en
fonction de la température. Cependant, la méta-dynamique semble faire valoir les résultats
présentés ici, au moins dans le cas de la bilacune et ce jusqu’à la température de 900 K.

2.7 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié la stabilité des défauts de type lacunaire de taille allant
de n=1 à 19 dans le nickel massif où les interactions Ni-Ni sont prises en compte à travers un
potentiel EAM. Dans un premier temps, nous avons réalisé des calculs à 0 K portant sur la
stabilité de ces défauts, ainsi que leur influence sur les propriétés mécaniques de la structure
de nickel. Les résultats obtenus montrent que la stabilité de ces différents agrégats de lacunes
augmente avec l’augmentation de leur taille et que les agrégats de lacunes s’agglomèrent pré-
férentiellement dans des conformations tridimensionnelles. De plus, nos calculs montrent que
la présence de ces défauts au sein de la matrice induit une diminution significative de la
limite élastique par rapport à celle du système parfait. Ceci est due à la germination pré-
maturée des défauts étendus au niveau des agrégats de lacunes introduits dans la structure.
Dans un deuxième temps, et pour se rapprocher au mieux des conditions réelles d’usage
de la structure, nous avons inclus dans notre étude les effets de contraintes mécaniques (de
type uniaxiale et volumétrique) et de la température sur la stabilité des agrégats de lacunes.
Nos résultats montrent qu’une tension uniaxiale a pour effet de renforcer la stabilité de ces
différents agrégats. Cet effet est mis en relation avec l’augmentation des longueurs de liaison
Ni-Ni avec la tension uniaxiale, et donc, la diminution de l’énergie de formation de l’agrégat
de lacunes. Sous contrainte volumétrique, nous avons trouvé que les énergies de formation
des agrégats de lacunes exhibaient une évolution assez singulière comparativement au cas
d’une tension uniaxiale : elles augmentent durant les premières étapes de déformation pour
amorcer ensuite une décroissance pour un certain taux de déformation. Ce taux seuil diminue
avec l’augmentation de la taille des agrégats. Cet effet est dû à la compétition de deux para-
mètres physiques : d’une part l’augmentation des longueurs de liaisons Ni-Ni entrainant une
diminution de l’énergie de formation et d’autre part une croissance de l’énergie de surface de
la cavité conduisant à une augmentation de l’énergie de formation. Les profils de dissociation
des agrégats, en tenant compte des effet conjoints de la température et des contraintes mé-
caniques, ont été aussi abordés dans ce travail. Nos résultats montrent que tous les agrégats
sont stables et présentent des probabilités de dissociation inférieures à 50 % dans l’intervalle
de températures de 300 K à 900 K.



Chapitre 3

Stabilité des complexes lacunes-oxygène
dans le nickel. Étude statique
moléculaire et ab initio

Ce chapitre est consacré à l’étude de la stabilité des complexes lacunes-oxygène et de la
ségrégation de l’oxygène au niveau de la monolacune et de la bilacune dans le nickel massif.
L’étude est réalisée avec deux approches théoriques : étude statique moléculaire où les in-
teractions Ni-Ni, Ni-O et O-O sont décrites avec un potentiel d’interaction réactif (ReaxFF)
et une étude ab initio effectuée dans l’approximation non locale. Ce chapitre se décompose
principalement en deux parties.

Dans la première partie, nous allons rappeler brièvement quelques définitions relatives à la
formulation du potentiel ReaxFF. A titre de validation du potentiel utilisé pour le système
Ni-O, nous allons aussi présenter quelques résultats obtenus pour le nickel massif ainsi que
pour la molécule d’oxygène. Dans la deuxième partie, nous exposerons et discuterons les
résultats de nos calculs concernant les interactions de petits clusters de lacunes, de taille
allant d’une monolacune à trois lacunes, avec un atome d’oxygène situé dans différents sites
interstitiels proche de l’agrégat de lacunes considérés. Dans le but de voir le comportement de
l’oxygène en solution dans la matrice de nickel comportant les agrégats de lacunes sus-cités,
nous avons également considéré, la stabilité de plusieurs atomes d’oxygène à l’intérieur et
dans le voisinage des cavités créées par ces agrégats de lacunes. Cette partie de l’étude a pour
but de répondre à deux questions importantes : (a) l’oxygène en solution préfère-t-il être au
voisinage des cavités ou en solution dans la matrice dans des positions interstitielles lointaines
des cavités et quelle est la capacité de piégeage (ou ségrégation) des atomes d’oxygène dans
la cavité créée par un agrégat de lacunes de taille donnée ? (b) Les résultats obtenus avec
le potentiel ReaxFF sont-ils satisfaisants vis à vis des résultats ab initio et pouvons-nous
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Figure 3.1 – A gauche, figure expérimentale montrant la formation de cavité dans un film
de nickel soumis à un processus d’oxydation (d’après [5]). A droite, figure
illustrative montrant le transport d’oxygène par les lacunes dans un film de
nickel oxydé (d’après [5]).

l’employer pour des simulations à grandes échelles ? A titre d’exemple, l’étude du processus
de ségrégation de lacunes et de l’oxygène au niveau des joints de grains à partir des méthodes
quantiques sont actuellement très couteux en termes de ressources de calculs.

Dans la dernière partie de ce chapitre, nous présenterons les résultats préliminaires de type
Monte-Carlo Cinétique concernant les profils de diffusion de la monolacune et de la bilacune,
ainsi que la diffusion de l’oxygène dans la matrice parfaite.

3.1 État de l’art : corrélation entre interaction

lacunes-oxygène et processus d’oxydation des

alliages à base de nickel

La résistance des alliages à base de nickel au processus d’oxydation à haute température est
contrôlée par la qualité protectrice des couches d’oxydes qui les recouvrent. Pour cela, une
optimisation du matériau est recherchée, en agissant sur sa microstructure et sa chimie, mais
aussi au travers d’opérations de préparation ou de traitement de surface, pour contrôler les
propriétés des couches d’oxydes visées (adhérences, compacité, conductibilité..). Si la durée
de vie, face à l’oxydation d’une structure donnée, est généralement associée au caractère
protecteur des couches développées (caractère d’inoxydabilité par exemple), les modes de
croissance des couches engendrent des modifications dans le substrat sous-jacent ; citons
l’appauvrissement en éléments d’alliage qui peut conditionner le comportement mécanique
ultérieur de la zone affectée, ou l’introduction des défauts conduisant à un endommagement
prématuré de la structure.
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Concernant ce dernier point, des études expérimentales [5, 6] réalisées sur ce type d’alliage,
ont mis en évidence un processus d’oxydation accéléré, dû à une saturation des cavités par les
oxygènes en solution dans le métal. Comme nous l’avons signalé dans l’introduction générale,
ce processus est le résultat d’un enchainement de phénomènes physiques qui s’opèrent au sein
du métal. Ils peuvent se résumer essentiellement à un processus de formation de cavités induit
par une condensation de lacunes (voir la partie droite de la figure 3.1) au niveau des joints
de grains. Durant ce processus, les oxygènes en solution sont transportés et libérés au niveau
de la cavité (voir la partie gauche de la figure 3.1). Une fois que ces cavités sont saturées en
oxygènes, un processus d’oxydation depuis le cœur du métal (oxydation des parois internes
de la cavité) est alors amorcé. Du point de vue expérimental, plusieurs données relatives à la
diffusion de l’oxygène au sein du nickel massif sont disponibles dans la littérature. Ces valeurs,
regroupées dans le tableau 3.1, montrent que les énergies d’activation, pour la diffusion de
l’oxygène dans nickel, sont très dispersés. Selon la technique expérimentale employée, la
pureté de l’échantillon et le domaine de température explorés, ces énergies varient entre 0.93
eV et 4.30 eV. Cette dispersion dans les résultats est reproduite dans la figure 3.2. Sur le
plan théorique, nous pouvons citer les calculs ab initio de Kim et al. [101], Zou et al. [14]
et Megchiche et al. [102]. Ces travaux aboutissent à des énergies de migration de l’oxygène
dans le nickel pur (ne contenant ni lacunes ni éléments d’addition) de 1.12 eV, 0.90 eV, et
1.25 eV, respectivement. Cependant, la prise en compte des conditions expérimentales dans
les simulations numériques, est primordiale pour toute comparaison fiable avec les mesures
expérimentales. A titre d’exemple, l’effet de la température, à travers l’expansion du réseau
sur le processus de migration de l’oxygène dans le nickel, est prise en compte dans les calculs
de Megchiche et al. [8, 102]. Il a montré que l’expansion du réseau influe considérablement
sur les énergies de migration de l’oxygène. Comme nous l’avons déjà soulevé plus haut, la
présence de lacunes, en réalité inévitables dans tout type de structure, sont suspectées de
jouer un rôle dans la processus d’accélération de l’oxydation de nickel et ses alliages [5, 6].
Dans ce contexte, une étude théorique de type ab initio a été effectuée sur le système Ni-
O en présence des défauts de type lacunaires, tels les monolacunes [8, 9]. A l’issue de cette
étude, ils ont constaté une forte interaction entre la monolacune ou la bilacune avec un atome
l’oxygène en solution dans la matrice. Ces auteurs ont alors émis une supposition que ce type
d’interaction pourraient bien expliquer les constatations expérimentales sus-citées, et ceci à
travers un mécanisme de diffusion de l’oxygène par paire (oxygène-lacunes). Récemment
d’autres études de type ab initio [10–12] et de type dynamique moléculaire [14] ont trouvé
aussi une forte interaction de l’oxygène avec la monolacune.

Cependant, une remarque importante émerge de cette synthèse bibliographique. Tous les
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Auteurs Energie d’activation(eV) Températures(°C) Référence(Méthode)
Alcock et al. 4.30 1050-1200 [103]
Llyod et al. 4.29 1000-1350 [?](Elctrochimique)
Barlow et al. 3.32 800-1200 [104](Oxydation interne)
Goto et al. 3.24 900-1300 [105](Oxydation interne)

Zholobov et al. 2.5 350-1000 [106](Desorption)
Kerr 1.89 1000-1300 [107](Electrochimique)

Park et al.

[108](Electrochimique)
- Potentiometrique 1.70 850-1400
- Potentiostatique 0.93 800-1000

Tableau 3.1 – Énergies d’activation pour la diffusion d’oxygène dans Ni relevées dans la
littérature.

calculs théoriques mettent en exergue une forte interaction entre l’oxygène et une mono-
lacune et, par conséquent, la diffusion du complexe monolacune-oxygène nécessiterait une
barrière énergétique plus grande, comparativement la migration de l’oxygène seul. Ceci aura
donc pour effet la diminution du coefficient de diffusion de la paire monolacune-oxygène et le
processus d’oxydation doit donc ralentir au lieu de s’accélérer comme le prédisent les études
expérimentales [5, 6]. Pour apporter d’autres éléments de réponse à cette contradiction ap-
parente entre les résultats théoriques et expérimentaux, d’autres pistes d’études doivent être
explorés. Dans cette optique, nous proposons, d’une part, de compléter les travaux concer-
nant les interactions bilacune-oxygène [8, 9] et d’étendre ces travaux au cas de l’agrégat
de trois lacunes, et d’autre part, de voir l’effet des ces agrégats de lacunes sur le nombre
d’oxygène qui peuvent être dissous dans le substrat. Ceci passera bien sûr par une étude de
stabilité des complexes lacunes-multioxygènes.

3.2 Étude statique moléculaire

3.2.1 Champ de force Réactif Force Field (ReaxFF)

Le champ de force “Réactif Force Field”, appelé ReaxFF, est un potentiel empirique mis
au point par Van duin [109] et ses collaborateurs à l’institut de technologie de Californie ;



3.2. Étude statique moléculaire 61

Figure 3.2 – Figure illustrant la dispersion des énergies d’activation pour la diffusion d’oxy-
gène dans le nickel rencontrées dans la littérature. La référence bibliographique
relative à chaque mesure est indiquée dans le tableau 3.1.

il se positionne actuellement comme une approximation intermédiaire entre les méthodes
quantiques et les champs de forces non réactifs (approches semi-empiriques) (voir figure
3.3).

De nombreuses études en dynamique moléculaire ont été effectuées avec ce potentiel ReaxFF
pour étudier une large variété de composés. Les premières applications ont été effectuées sur
les hydrocarbures [109], le système Si/SiO2 en phase condensée [110], les métaux et les oxydes
de métaux [111] et la catalyse des hydrocarbures sur la surface de nickel [112]. Des études
très récentes ont été menées par une approche de dynamique moléculaire utilisant le potentiel
ReaxFF pour l’étude de processus de corrosion du nickel [88, 113] et du fer [114] en milieu
aqueux. Concernant les interactions du nickel avec un atome d’oxygène, très peu d’études
numériques existent dans la littérature ; nous n’avons trouvé qu’un seul travail effectuée par
Zou [14] pour l’étude de système nickel-oxygène en volume et en présences de lacunes.

Ce potentiel est basé sur une relation générale ordre de liaison/distance de liaison [115–
117]. Le potentiel ReaxFF permet la formation et la dissociation (rupture) des liaisons pour
les grands systèmes atomiques ou moléculaires durant la simulation. L’énergie totale du
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système s’écrit comme la somme de deux contributions : les interactions entre atomes liés
correspondant aux termes de valences (liaisons, angles et de torsion, ect.), et les interactions
entre atomes non liés ou bien non-covalentes, telles que les interactions de Van der Waals et
les interactions électrostatiques. L’énergie totale du système est donnée par cette équation :

EReaxFF (rij, rijk, rijkl, qj, BOij) = Ebond + Eover + Eval + Etors +

+ EvdWaals + Ecoulomb, (3.1)

où Ebond est l’énergie de liaison, Eval l’énergie d’angle de valence, Etors l’énergie de torsion
et Eover l’énergie de coordination. Les deux derniers termes, figurant dans l’équation 3.1,
font référence à l’énergie de van der Waals et à l’énergie de Coulomb, respectivement. Les
variables rij, rijk et rijkl sont respectivement les positions relatives entre paires, triplets et
quadruplets d’atomes ; qj est la charge de l’atome j et BOij représente l’ordre de liaison entre
la paire d’atomes i et j. Les ordres de liaison BOij permettent de décrire tous les termes de
valence. Ces ordres de liaison sont calculés à chaque itération de la dynamique à partir des
distances interatomiques rij pour chaque paire d’atomes. Ceci permet au potentiel Reaxff
de définir et de gérer les changements de connectivités au cours de la simulation. L’ordre de
liaison BOij est donné par l’équation suivante :

BOij = BOσ
ij +BOπ

ij +BOππ
ij = exp

[
Pbo1.

(
rij
rσo

)Pbo2]
+ exp

[
Pbo3.

(
rij
rπo

)Pbo4]

+ exp

[
Pbo5.

(
rij
rππo

)Pbo6]
. (3.2)

Cette équation dépend de trois lisions σv, π et de la double liaison ππ. Les trois paramètres
Pbo1 − Pbo2, Pbo3 − Pbo4 et Pbo5 − Pbo6, sont respectivement les ordres de liaison de σv , π et
double liaison ππ.

A chaque terme énergétique de l’équation 3.1, correspond une fonction analytique calibrée
sur des données expérimentales et sur des données théoriques, calculées par des méthodes
quantiques. Par exemple, l’énergie de liaison Ebond est calculée à partir de la fonction sui-
vante :

Ebond = −Dσ
e . BO

σ
ij. exp

[
Pbe1

(
1− (BOσ

ij)
Pbe2
)]
−Dπ

e . BO
π
ij −Dππ

e . BOππ
ij , (3.3)
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Figure 3.3 – Position du potentiel ReaxFF dans les modèles de chimie moléculaire (D’après
[118]).

où les deux termes Dσ
e et Pbe1 sont des paramètres calibrés pour différentes liaisons. Les

énergies des atomes non liés, telles que les interactions de Van der Waals, sont décrites par
une fonction qui tient compte des répulsions à faible distance et des attractions à grandes
distances. Ces interactions, non liantes, sont calculées pour chaque paire d’atomes, indépen-
damment de leur connectivité.

3.2.2 Validation du potentiel ReaxFF

Afin d’étudier le comportement de l’oxygène en solution dans la matrice parfaite ou défec-
tueuse du nickel, nous devons avoir un potentiel d’interaction pour le système nickel-oxygène
en mesure de reproduire assez fidèlement toutes les types de liaisons tel que la liaison métal-
lique Ni-Ni, ionique Ni-O et cationique (O-O). Nous avons donc utilisé le potentiel réactif de
Zou et al. [14], récemment actualisé pour une description optimale du système Ni-O en vo-
lume et en présence de lacunes. Pour valider son utilisation, nous avons effectué une série de
tests pour reproduire les différentes propriétés physiques du nickel à l’état massif (Paramètre
de maille d’équilibre et énergie de cohésion).

3.2.2.1 Paramètre de maille du nickel massif

Comme premier test de validation du potentiel ReaxFF, nous avons calculé l’énergie totale
du système par atome en fonction du paramètre de maille, pour la structure CFC de nickel
massif. Les résultats obtenus sont représentés sur la figure 3.4. Le minimum d’énergie est
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Figure 3.4 – Énergie totale par atome en (Kcal/mol) en fonction du paramètre de maille
en (Å) obtenue avec le potentiel ReaxFF.

atteint pour un paramètre de maille égal à 3.51 Å, en bon accord avec la valeur expérimentale
de 3.52 Å [84] et avec les valeurs théoriques issues des calculs ab initio qui sont de 3.53 Å [113]
et 3.52 Å [20].

3.2.2.2 Énergie de cohésion

L’énergie de cohésion d’un cristal est définie comme l’énergie qu’il faut fournir au cristal pour
le dissocier en atomes neutres, situés à l’infini les uns des autres. Cette énergie est donnée
par cette équation :

Ecoh =
Etot
N
− ENi (3.4)

où Etot est l’énergie totale du système contenant N atomes de nickel et ENi l’énergie d’un
atome Ni isolé. On obtient alors une énergie de cohésion pour la phase cubique à faces
centrées de 4.45 eV. Nous trouvons un accord satisfaisant comparativement à la valeur de
4.82 eV, obtenue par des calculs de type ab initio effectués par Megchiche [8], ainsi qu’avec
la valeur expérimentale de 4.44 eV [84].

3.2.2.3 Longueur de liaison et énergie de dissociation de la molécule d’oxygène

Pour calculer la longueur de liaison à l’équilibre de la molécule d’oxygène, nous avons effectué
des calculs sur des systèmes contenant deux atomes d’oxygène situés à différentes distances
les un des autres. L’évolution des énergies totales de ces systèmes en fonction de ces distances
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Figure 3.5 – Variation de l’énergie totale de la molécule d’oxygène en fonction de la longueur
de liaison O-O.

est représentée dans la figure 3.5. A partir de cette figure, nous constatons que le minimum
d’énergie totale du système est atteint pour une longueur de liaison O-O de 1.26 Å. Ce
résultat est en bon accord avec la valeur expérimentale de 1.21 Å [119] et la valeur de 1.23 Å

obtenue avec des calculs DFT-PAW par Li et al. [120]. L’énergie de dissociation de la molécule
d’oxygène est obtenue à partir de cette équation :

εdiss(O2) = 2ε(O)− ε(O2),

où ε(O) et ε(O2) définissent les énergies totales de l’oxygène à l’état atomique et molécu-
laire, respectivement. Nous obtenons une valeur de 5.40 eV, en bon accord avec la valeur
expérimentale de 5.1 eV obtenue par Hubert et al. [119]. Cependant, l’accord est moins bon
avec les résultats DFT effectués dans l’approximation non locale GGA (6.15 eV et 6.27 eV)
obtenus par Megchiche [8] et Li et al. [120], respectivement.

3.2.2.4 Stabilité de l’oxygène dans les sites interstitiels dans le nickel massif

Un autre test de validation du potentiel ReaxFF est l’étude de la stabilité de l’oxygène dans
les sites interstitiels octaédriques et tétraédriques dans le nickel à l’état massif. Les sites in-
terstitiels octaédriques et tétraédriques sont schématisés sur la figure 3.6. Les énergies totales
Esys
tot , obtenues pour les systèmes où l’oxygène est inséré dans les deux sites interstitiels, les

écarts énergétiques par rapport au site le plus stable 4E, et les distances de liaison nickel-
oxygène dNi−O, sont reportés dans le tableau 3.2. Comme nous pouvons le remarquer sur ce



66
Stabilité des complexes lacunes-oxygène dans le nickel. Étude statique

moléculaire et ab initio

Site considéré Esys
tot 4E (eV) dNi−O (Å) Autres calculs théoriques

4E dNi−O
Octaédrique -1143.668 0 1.89 - 1.90 [102]

Tetraèdrique -1143.439 0.23 1.80 0.17 [102], 0.29 [10], 1.79 [102]0.38 [13]

Tableau 3.2 – Stabilité relative et distance de liaison dNi−O de l’oxygène dans les sites
interstitiels octaédrique et tetraédrique.

tableau, le potentiel ReaxFF prédit bien l’ordre de stabilité de l’oxygène dans les sites inter-
stitiels. En effet, le site préférentiel pour l’insertion de l’oxygène est le site octaédrique suivi
du site tetraédrique ; l’écart énergétique entre les deux sites est de 0.23 eV en bon accord
avec les valeurs ab initio de 0.17 eV de Megchiche et al. [102] , 0.29 eV de Nam et al. [10] et
avec la valeur de 0.38 eV issue des calculs de type dynamique moléculaire de Garruchet et
al. [13]. Les distances de liaison dNi−O de l’oxygène avec les atomes de nickel proches voisins
dans les sites octaédrique et tetraédrique montrent aussi un très bon accord avec les valeurs
ab initio (voir tableau 3.2).

Figure 3.6 – Insertion de l’oxygène dans des positions interstitielles octaédrique et tétra-
édrique.

A partir de ces tests concernant l’étude de nickel à l’état massif et en présence de l’oxygène
en solution dans Ni, nous avons constaté que le potentiel ReaxFF produit des résultats
satisfaisants en comparaison avec l’expérience et avec d’autres résultats théoriques. Ceci
motive, donc, notre choix de ce potentiel pour l’étude des complexes lacunes-oxygène.
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3.2.3 Étude de la stabilité des complexes lacunes-oxygène

3.2.3.1 Procédure de calculs pour l’étude de la stabilité des complexes
lacunes-oxygène

Dans ce qui suit, nous présentons les équations ainsi que les définitions relatives aux pa-
ramètres des systèmes intervenant dans les calculs des différentes énergies étudiées dans ce
chapitre.

3.2.3.1.1 Stabilité des agrégats de lacunes Vm (m=1 à 3) : Chaque agrégat de
lacunes de taillem peut se présenter dans différentes conformations géométriques. L’étude de
leur stabilité relative passera nécessairement par le calcul des énergies de formation εfVm et de
liaison εbVm par monolacune dans chaque conformation. Ces deux énergies sont respectivement
calculées à partir des équations suivantes :

εfVm =
1

m

[
E

(N−m)×Ni
tot − N −m

N
EN×Ni
tot

]
, (3.5)

εbVm = εfVm − ε
f
V1
, (3.6)

où EN×Ni
tot et E(N−m)×Ni

tot sont les énergies totales des supercellules contenant N et (N −m)
atomes de nickel, respectivement. εfV1 est l’énergie de formation d’une monolacune. Pour
chaque taille d’agrégat, on a considéré trois conformations distinctes, comme le montre la
figure 3.7.

3.2.3.1.2 Stabilité des complexes VmO1 : Afin de déterminer les énergies d’interac-
tion entre un atome d’oxygène et un agrégat de lacunes, nous avons besoin de calculer les
énergies d’insertion de l’atome d’oxygène dans des sites interstitiels octaédrique et tétra-
édrique εoIns−int (les deux sites sont représentés sur la figure 3.6). Ces énergies sont obtenues
à partir de l’équation suivante :

εoIns−int = E
(N×Ni)+O
tot −

[
EN×Ni
tot +

1

2
EO2
tot )

]
. (3.7)

Le terme E(N×Ni)+O
tot représente l’énergie totale de la supercellule contenant N atomes de

nickel et un atome d’oxygène situé dans des positions interstitielles (octaédrique et tétra-
édrique). Le terme EO2

tot représente l’énergie totale d’une supercellule contenant une molécule
d’oxygène isolée.
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L’énergie d’interaction εbVm−O d’un atome d’oxygène (O) avec un agrégat de lacunes (Vm),
de dimension m allant de 1 à 3 est calculée à partir de l’équation suivante :

εbVm−O = EN×Ni+O
tot + E

(N−m)×Ni
tot − E(N−m)×Ni+O

tot − EN×Ni
tot . (3.8)

En d’autres termes, cette énergie εbVm−O reflète le gain ou la perte d’énergie dans les proces-
sus de l’insertion de l’oxygène atomique dans les sites interstitiels d’une structure parfaite
(εoIns−int), et (εoIns−Vm ) celle contenant un agrégat de lacunes de dimension m . En effet,
l’équation 3.8 peut être réécrite sous la forme suivante :

εbVm−O =
[
E

(N−m)×Ni+O
tot − E(N−m)×Ni

tot

]
︸ ︷︷ ︸

εoIns−Vm

−
[
EN×Ni+O − EN×Ni]︸ ︷︷ ︸

εoIns−int

. (3.9)

Les termes E(N−m)×Ni+O
tot et E(N−m)×Ni

tot sont les énergies totales des supercellules contenant
un agrégat de lacunes de taille m, avec et sans oxygène, respectivement. Le terme EN×Ni+O

tot

représente l’énergie totale du système en présence de l’oxygène dans une position interstitielle
octaédrique.

3.2.3.1.3 Stabilité des complexes VmOn La stabilité des complexes VmOn a été étu-
diée par le calcul de l’énergie de liaison moyenne < εb

Vm−O
> de l’atome d’oxygène avec

l’agrégat de lacunes Vm. Cette énergie traduit, en fait, la capacité de piégeage d’atomes
d’oxygène par l’agrégat considéré. Nous l’appellerons, dans ce qui suit, εtrap. Elle est définie
comme suit :

εtrap =< εb
Vm−O

>=
1

n

[
E(N−m)Ni+nxo − E(N−m)xNi

]
−
[(
ENxNi+O − ENxNi

)]
, (3.10)

où tous les termes d’énergies ont été définis dans les équations précédentes, mais cette fois-ci,
avec n atomes d’oxygène qui sont insérés à l’intérieur de la cavité. Le système contenant la
cavité est relaxé en utilisant la méthode des gradients conjugués. Après la relaxation du
système, nous avons inséré des atomes oxygène dans des sites de type octaédrique (Oct) ou
tétraedrique (Tet) à l’intérieur ou au voisinage immédiat de la cavité. Dans la figure 3.7, nous
représentons les cavités créées par ces agrégats de lacunes Vm, de dimension m allant de 1
à 3 lacunes. Pour simuler le processus de piégeage, les oxygènes sont insérés aléatoirement
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dans des sites Oct1, Oct2, Tet1 et Tet2 comme indiqués sur la figure 3.9. Une fois l’atome
oxygène créé dans la cavité, on procède une nouvelle fois à une relaxation du système, formé
cette fois-ci de l’oxygène et de la cavité.

Enfin, suivant notre convention, les signes négatif et positif dans les différents termes éner-
gétiques indiquent respectivement un gain ou une perte d’énergie dans les processus réac-
tionnels.

3.2.4 Résultats et discussions

3.2.4.1 Stabilité des agrégats de lacunes Vm

Les calculs sont effectués avec des supercellules de dimension allant de 256 à 32000 atomes.
Pour chaque agrégat de lacunes de taille m =1 - 3 lacunes, nous avons considéré trois confor-
mations différentes (voir figure 3.7). Afin de tester leurs stabilité relative, nous avons effectué
une série de calculs pour chaque agrégat dans différentes formes géométriques. Les énergies
de formation εfVm et de liaison εbVm par monolacune, ainsi que le nombre des liaisons Ni-Ni
impliquées dans le processus de création de l’agrégat de lacunes, sont reportés dans le ta-
bleau 3.3. Les résultats obtenus montrent que les conformations les plus stables sont celles
qui présentent un nombre de liaison de type 1nn inférieur. En d’autres termes, pour chaque
taille d’agrégat de lacunes, les conformations les moins coûteuses en énergie, sont celles qui
demanderaient un minimum de brisure de liaisons Ni-Ni. A titre d’exemple, la formation A
d’une bilacune nécessite seulement la rupture de 23 liaisons Ni-Ni, tandis que la conformation
B nécessite un nombre de 24 liaisons Ni-Ni à rompre.
Dans la figure 3.8, nous montrons l’évolution des énergies de formation par monolacune en
fonction de la taille de l’agrégat de lacunes. On remarque que les énergies de formation
obtenues pour les différentes tailles d’agrégat, ont une évolution similaire. Elles sont conti-
nuellement décroissantes et positives, ce qui montre que ces agrégats sont stables par rapport
à des monolacunes isolées puisque la courbe décrivant évolution de l’énergie de formation en
fonction de la taille d’agrégat reste au dessous de la droite horizontale passant par un point
correspond à la formation d’une monolacune et que leurs énergies de liaison sont négatives
comme le montre la tableau 3.3. Le tableau 3.3, montre également que les énergies de for-
mation et de liaison par monolacune ne varient pratiquement pas lorsque la taille de la boite
de simulation passe de 256 à 32000 atomes. L’énergie de formation d’une monolacune est
de 1.92 eV. Nous n’avons pas pu reproduire les valeurs publiées par Zou et al. [14], où ils
rapportent une valeur de 1.95 eV pour une supercellule de 2 × 2 × 2, et une valeur de 1.68
eV pour une supercellule de plus grande taille.
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Figure 3.7 – Représentation schématique des trois conformations considérées pour les agré-
gats de lacunes de taille allant de 1 à 3 lacunes. Les formes géométriques des
cavités créées par les conformations les plus stables, sont présentées en rouge.

Vm Conformation Nombre de liaison ε
f
Vm

ε
b
Vm

Autres travaux εfVm
256 32000 256 32000

V1

- - 1.92 1.92
1.66 [20]a, 1.58 [62]b

1.4 [70]d, 1.60 [121]d

1.80 [69]d

V2

A 11nn 1.77 1.77 -0.15 -0.15 1.50 [18]c, 1.49 [63]b

1.62 [21]a, 1.55 [68]d

B 12nn 1.91 1.91 -0.014 -0.014
C 13nn 1.92 1.92 -0.001 -0.001

V3

A 31nn 1.62 1.62 -0.30 -0.30
B 21nn + 12nn 1.71 1.71 -0.21 -0.21
C 21nn + 14nn 1.72 1.72 -0.20 -0.20

• a Calcul DFT-GGA
• b Calcul statique et dynamique moléculaire
• c Calculs semi-empiriques
• d Résultats expérimentaux

Tableau 3.3 – Énergies de formation εfVm et de liaison εbVm par monolacune (en eV ) de
chaque agrégat de taille Vm obtenues avec les deux supercellules contenant
256 et 32000 atomes. Xpnn représente le nombre de liaisons (X ) et le type
de voisin (p) entre les monolacunes formant les agrégats. D’autres travaux
théoriques et expérimentaux sont donnés à titre de comparaison.
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Figure 3.8 – Variation de l’énergie de formation par monolacune en fonction de la taille de
l’agrégat de lacunes pour des conformations les plus stables.

3.2.4.2 Interactions entre l’oxygène et les agrégats de lacunes Vm (m=1 à 3)

3.2.4.2.1 Le complexe V1O1

Dans un premier temps, nous avons déterminé la stabilité de l’oxygène dans les sites in-
terstitiels (octaédrique et tétraédrique). Les énergies obtenues pour la mise en solution de
l’oxygène dans des positions interstitielles εoIns−int (équation 3.7) sont en bon accord avec
les résultats de calculs ab initio [11, 102] et avec les calculs de type dynamique molécu-
laire [13, 14] qui prédisent que le site le plus favorable est le site octaédrique. Nous avons
obtenu une différence d’énergie de solubilité de l’oxygène entre ces deux sites interstitiels
de ∆EOct−Tet = 0.23 eV, en bon accord avec les valeurs 0.17 eV et 0.29 eV obtenues par les
calculs ab initio de Megchiche et al. [102] et Nam et al. [10], respectivement.

En présence d’une monolacune, nous avons pris en compte cinq sites d’insertion (voir figure
3.9-a) où l’oxygène est situé :

1. dans un site octaédrique le plus proche de la lacune Oct1,

2. dans un site tétraédrique le plus proche de la lacune Tet1,

3. dans un site de substitution Sub,

4. dans un site octaédrique deuxième voisin de la lacune Oct2,

5. dans un site tétraédrique deuxième voisin de la lacune Tet2,
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Dans les trois premières configurations, les sites d’insertion de l’oxygène se situent dans la
cavité créée par la monolacune, tandis que, dans les deux dernières configurations, les sites
d’insertion se situent en dehors de celle-ci. Dans la figure 3.10 -a, nous représentons les dif-
férentes positions de l’oxygène avant et après l’optimisation de la structure. Les énergies
d’interaction de l’oxygène avec la monolacune (εbV1−O) dans les différents sites d’insertion
avant et après la relaxation du système, sont indiquées dans le tableau 3.4. Les résultats
obtenus après la relaxation de la structure montrent qu’en présence d’une monolacune, la
position la plus stable pour l’oxygène à l’intérieur de la cavité correspond à un état où l’oxy-
gène est lié principalement à trois atomes de nickel (voir figure 3.10 -a). En effet, l’examen
de la structure après relaxation indique que, dans tous les cas de figures (voir figure 3.10 -a),
l’atome d’oxygène tend à se rapprocher de sa position initiale interstitielle (Oct1 et Tet1)
ou de sa position de substitution (Sub) vers la monolacune. Le taux de relaxation δd cor-
respondant aux sites Oct1 et Tet1 sont respectivement de l’ordre 21% et 8% du paramètre
de maille. Pour les trois premiers sites sus-cités (Oct1, Tet1 et Sub), nous obtenons, après
relaxation, un gain de stabilité de 1.82 eV (voir tableau 3.4) comparativement au site inter-
stitiel octaédrique loin de la cavité. Cette forte interaction entre la monolacune et l’oxygène
est en accord avec les récents calculs ab initio qui prédisent une énergie de liaison lacune-
oxygène entre 1.0 eV et 1.26 eV [8, 11, 12]. En dehors de la cavité, pour les deux autres sites
interstitiels (Oct2 et Tet2 ) situés au voisinage de celle-ci, nous constatons, là aussi, un gain
de stabilité de 0.19 eV pour le site Oct2, en bon accord avec la valeur 0.21 eV obtenue par
Megchiche et al. [8,9]. Cependant, le site Tet2 est instable. Ces résultats indiquent que l’oxy-
gène est plus stable à l’intérieur de la cavité créée par la monolacune, plutôt que dans les
sites interstitiels de la structure parfaite. En plus, nous constatons que l’oxygène, après la
relaxation, ne reste pas sur le site de substitution où il est inséré. Cela est en accord avec
les règles de Goldschmidt sur la substitution, étant donné que le rayon de l’ion d’oxygène
est beaucoup plus petit que le rayon de nickel. Cependant, Garruchet et al. [13], en utilisant
un potentiel à charges variables (EAM-CTIP) [59,60], ont abouti à un résultat où l’oxygène
est plutôt stable dans le site de substitution. Ce désaccord entre nos résultats et ceux de
Garruchet [13] est dû au fait que leur potentiel a été optimisé principalement pour l’oxyde
de nickel NiO ; situation assez différente si on veut étudier le comportement de l’oxygène
en solution dans le nickel. Notons au passage, qu’une implémentation de ce potentiel dans
le code LAMMPS a été réalisée par Dr Zenia Hand de l’université Abderrahmane Mira de
Béjaia. Pour adapter le potentiel EAM-CTIP à l’étude du comportement de l’oxygène en
solution dans le nickel, nous avons procédé à un nouveau calibrage des paramètres initiaux
indiqués par Zhou et al. [59, 60] concernant les distances d’équilibre O-O, Ni-O. Avec ces
nouveaux paramètres, nous constatons que cette fois-ci, l’oxygène n’est plus stable dans le
site de substitution, mais plutôt dans un site décalé de la monolacune.
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Figure 3.9 – Représentation schématique des différentes positions de l’oxygène (en couleur
bleu) dans des sites interstitiels et dans un site de substitution à l’intérieur et
à l’extérieur de la cavité formée par un agrégat de lacunes V1 (a) V2 (b)
V3 (c). Les atomes de nickel formant les cavités sont colorés en rouge.

3.2.4.2.2 Les complexes V2O1 et V3O1

Pour l’étude des complexes V2O1 et V3O1, nous avons pris en compte, comme dans le cas du
complexe V1O1, les sites interstitiels se situant à l’intérieur (sites Oct1, Tet1 et Sub) et juste à
l’extérieur (sites Oct2, Tet2) des cavités V2 et V3 (voir figure 3.9-b et 3.9-c), respectivement.
Les énergies de liaison obtenues sont reportées dans le tableau 3.4. On remarque, là aussi,
que les positions stables de l’oxygène à l’intérieur des cavités formées par les agrégats V2 et
V3, correspondent principalement aux états triplement liés de type cfc (voir figure 3.10-b et
3.10-c) respectivement. Pour le complexe V2O1 et pour les sites interstitiels qui se situent
à l’intérieur de la cavité, nous obtenons une énergie de liaison εbV2−O de 1.9 eV. Si nous
comparons cette valeur avec celle obtenue pour le complexe V1O1 (1.82 eV voir tableau 3.4),
on constate que l’association supplémentaire d’une monolacune, pour former le complexe
V2O1, conduit à un gain d’énergie de 0.1 eV. Nous pouvons donc raisonnablement penser
que la présence d’oxygène au sein de la matrice favorise la formation de la bilacune V2. Pour
les sites Oct2 et Tet2, les énergies de liaison correspondantes sont de 0.2 eV équivalente à celle
obtenue pour le site Oct2 du complexe V1O1. Nous notons que le site Tet2 est maintenant
stable, contrairement au cas du complexe V1O1.

Pour le complexe V3O1 nous avons constaté le même comportement de l’oxygène au sein de
la cavité V3. En effet, quelque soit la position initiale de l’oxygène à l’intérieur de la cavité,
la relaxation de la structure indique que l’atome d’oxygène a tendance aussi à se stabiliser
préférentiellement dans des sites de type cfc au niveau des parois internes de la cavité formée
par trois atomes de nickel voir figure (3.10 -c). Pour ces sites, le gain d’énergie calculé est
de 2.1 eV comparativement aux sites interstitiels octaédriques loin de la cavité. Si nous
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Figure 3.10 – Les positions non relaxées (UR) et relaxées (R) des oxygènes (en bleu) dans
les cavités V1 (a), V2 (b) et V3 (c). Les atomes de nickel formant les différentes
cavités sont colorés selon leurs charges.
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Vm Site
εbVm−O

Non relaxé Relaxé Autre travaux

V1

Oct1 0.24 -1.82
-1.0 [8]a, -1.26 [11]a

-1.20 [12]a, -1.12 [14]b,
Tet1 2.46 -1.82 -0.98 [122]c

Sub -0.42 -1.82
Oct2 1.21 -0.19

-0.22 [8]a
Tet2 3.09 0.04

V2

Oct1 -0.94 -1.90
Tet1 2.38 -1.93 -1.61 [9]a

Sub -0.47 -1.41
Oct2 1.21 -0.18
Tet2 4.28 -0.19

V3

Oct1 1.97 -2.09
Tet1 1.22 -2.09
Sub -0.47 -2.03
Oct2 1.16 -0.29
Tet2 4.39 -0.81

• a Calcul DFT-GGA
• b Calcul statique et dynamique moléculaire
• c Résultats expérimentaux

Tableau 3.4 – Énergies de liaison en (eV) de l’oxygène avec les agrégats de lacunes Vm

dans les différentes positions interstitielles et de substitution, à l’intérieur et
à l’extérieur de la cavité Vm, avant et après la relaxation.

comparons cette valeur à celle obtenue pour le complexe V2O1 (1.9 eV), nous pouvons noter,
une fois de plus, un gain d’énergie supplémentaire de 0.2 eV, ce qui confronte davantage nos
constatations avancée ci-haut, c’est à dire que la présence de l’oxygène dans la structure
(cavité V2) favorise la formation de la trilacune V3. Concernant les sites périphériques de
la cavité Oct2, Tet2, les gains d’énergies obtenus sont respectivement de 0.3 et 0.8 eV. Ces
deux valeurs sont nettement supérieures à celles trouvées pour les sites de même type dans
les cavités V1et V2 qui sont de 0.2 eV.

Nous venons de voir qu’un seul atome d’oxygène est plus stable à l’intérieur et au voisinage
immédiat des cavités formées par les trois agrégats de lacunes V1, V2 et V3. Maintenant, pour
apporter des éléments de réponses aux questions soulevées dans l’introduction de ce chapitre,
à savoir combien d’atomes d’oxygène peuvent accommoder favorablement une cavité, nous
proposons dans les paragraphes qui suivent l’étude de la ségrégation (piégeage) ou de la
stabilité de plusieurs atomes d’oxygène à l’intérieur des cavités formées par la monolacune
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(complexes V1On) et l’agrégat V2 (complexes V2On).

3.2.4.3 Étude de la stabilité des complexes V1On et V2On

On a vu précédemment qu’un atome d’oxygène est plus stable à l’intérieur ou à proximité
de la cavité que dans des sites interstitiels, loin de ceux-ci. Ce résultat suggère que ce type
des défauts aura certainement une influence dans la cinétique de la diffusion de l’oxygène au
sein du nickel et, donc, dans le processus d’oxydation de ce métal et de ses alliages. En effet,
les résultats rapportés dans les références [10–14] montrent qu’il existe une forte interaction
entre l’oxygène et les lacunes présentes dans le nickel. Par conséquent, la barrière pour la
diffusion de l’oxygène augmentera de manière significative en présence de lacunes, ce qui
induira une diminution du coefficient de diffusion de l’oxygène. Cet état de fait a été mis
en exergue par des calculs de type dynamique moléculaire menés par Zou et al. [14] et Gar-
ruchet et al. [13] où un mécanisme de diffusion de l’oxygène par paire lacune-oxygène a été
proposé avec des coefficients de diffusion de l’oxygène relativement faibles comparativement
à ceux de l’oxygène par un mécanisme interstitiel. Par ailleurs, les études expérimentales de
Pérusin et al. [5, 6] montrent au contraire, l’assistance de lacunes dans le processus d’oxy-
dation de nickel. A ce stade, les résultats théoriques [10–14] et expérimentaux [5, 6] sont
contradictoires. Cette contradiction peut être levée en considérant en plus du coefficient de
diffusion de l’oxygène, une autre grandeur physique importante qui est la solubilité de l’oxy-
gène dans le substrat. En effet, il convient de rappeler que le taux d’oxydation dépend des
deux grandeurs physiques sus-citées. Du point de vue théorique, l’influence des lacunes sur
la solubilité de l’oxygène peut être quantifiée en déterminant le nombre d’atomes d’oxygène
pouvant s’agréger au niveau des cavités créées par une mono-ou bilacune, d’où la nécessite
d’étudier la stabilité des complexes V1On et V2On.

3.2.4.3.1 Les complexes V1On L’étude de la stabilité des complexes V1On ou V2On

détermine le nombre d’atomes d’oxygène qui peuvent s’agréger ou être piégés dans les cavités
V1ou V2. Ceci revient en fait à déterminer le gain ou la perte d’énergie dans le processus
d’ajout d’un oxygène provenant d’un site interstitiel isolé dans un complexe V1On−1, conte-
nant déjà (n − 1) atomes d’oxygène. Le critère de stabilité des différents complexes V1On

est déterminé en calculant l’énergie de piégeage εtrap, selon l’équation 3.10. Suivant cette
équation, une valeur négative de εtrap indique que le processus de formation du complexe est
favorable selon la réaction n O + V1 → V1On, comme schématisé dans la partie gauche de
la figure 3.11.
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Figure 3.11 – A gauche : schéma illustrant le processus de formation du complexe V1O1

à partir d’un atome d’oxygène provenant d’un site interstitiel octaédrique,
situé loin de la cavité. A droite, représentation schématique des différents
sites interstitiels à l’intérieur de la cavité V1. Les atomes de couleur bleu
et vert font respectivement référence aux atomes d’oxygène dans les sites
octaédrique et tétraédrique. Les atomes de nickel formant la cavité V1 sont
colorés en rouge.

Si nous nous intéressons uniquement au processus de piégeage des atomes d’oxygène à l’inté-
rieur de la cavité, nous pouvons considérer, comme positions initiales d’insertion des oxygènes
dans la cavité, les sites Oct1 et Tet1. A l’intérieur de la cavité V1, on dénombre six sites de
type Oct1 et huit sites de type Tet1. Ces différents sites à l’intérieur de la cavité sont repré-
sentés dans la partie droite de la figure 3.11. Pour obtenir le complexe V1On, nous avons
d’abord mis n atomes d’oxygène dans des sites choisis aléatoirement à partir de l’ensemble
des sites Oct1 et / ou Tet1, puis nous relaxons l’ensemble du système. Dans un premier
temps, nous considérons séparément les deux types de sites dans l’évaluation des énergies
de piégeages εtrap. Pour les sites Oct1, les énergies obtenues sont indiquées dans la figure
3.12-b. Pour tous les complexes considérés V1On (1 ≤ n ≤ 6), ces énergies restent négatives,
ce qui reflète la stabilité de ces différents complexes. Les positions optimales des oxygènes
au sein de la cavité correspondent essentiellement aux sites interstitiels de type Oct1 comme
le montre la figure 3.12-a.
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Figure 3.12 – (a) Les positions optimisées des oxygènes (en bleu) dans la cavité V1. Les
atomes de Ni formant la paroi de la cavité sont colorés selon leurs charges.
(b) l’évolution des énergies de liaison par atome d’oxygène des complexes
V1On en fonction du nombre d’atomes d’oxygène .
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Maintenant si nous considérons les sites Tet1 comme positions initiales d’insertion des atomes
d’oxygène au sein de la cavité, nous obtenons les énergies des complexe V1On (1 ≤ n ≤ 8) in-
diquées dans la figure 3.13-b. Les structure optimisées correspondantes sont présentées dans
la figure 3.13-a. A l’exception de l’instabilité du complexe V1O6 qui exhibe une énergie de
liaison εtrap positive, tous les autres complexes sont stables. L’optimisation de la géométrie
montre que, lors du remplissage de la cavité, les oxygènes tendent à se stabiliser préférentiel-
lement dans des sites interstitiels de type Oct2 au lieu des sites Oct1. Ceci peut s’expliquer
par les forces électrostatiques répulsives importantes entre les atomes d’oxygène, au début
de la relaxation, les poussant ainsi à se stabiliser dans des sites lointains de type Oct2. Cet
état de fait est beaucoup plus perceptible pour le plus gros complexe V1O8 dans lequel tous
les atomes d’oxygène, initialement positionnés dans des sites Tet1, se retrouvent après la
relaxation dans les huit sites Oct2.

Donc, au sein de la cavité V1 et au voisinage de celle ci, les six sites Oct1 et les huit sites
Oct2 constituent des sites privilégiés pour le piégeage ou la ségrégation des oxygènes dans
cette cavité. Nous avons alors voulu savoir combien d’oxygènes peuvent être piégés/capturés
en considérant simultanément les deux types de sites Oct1 et Oct2 comme positions initiales
d’insertion d’oxygène dans la cavité V1. Ce qui nous donne au total quatorze sites pour le
piégeage d’oxygène : 06 sites de type Oct1 et 08 sites de type Oct2 (voir figure 3.15). Les
énergies de liaison obtenues pour les complexes V1On (1 ≤ n ≤ 14) sont indiquées sur la
figure 3.14-b. Par souci de gain de l’espace, nous présentons dans la figure 3.14-a uniquement
les positions optimisées de quelques complexes V1On. On constate, d’après ces résultats
que tous les complexes sont stables indiquant que la cavité créée par la monolacune peut
piéger jusqu’à 14 atomes d’oxygène. On voit que, non seulement l’énergie de liaison d’un seul
atome d’oxygène est négative, mais elle est de même jusqu’à 14 atomes d’oxygène. Cet effet
induira une augmentation drastique de la solubilité de l’oxygène dans le nickel. Et, comme
mentionné plus haut, cela conduira à une augmentation substantielle du taux d’oxydation,
en accord avec les observations expérimentales [6]. A ce stade, il est approprié de se poser
cette question : est-ce que la taille de la cavité aura un effet sur la solubilité de l’oxygène ?
Pour répondre à cette question, nous proposons dans la partie suivante l’étude de la stabilité
des complexes V2On. Notre choix de l’agrégat V2 est motivé par le fait qu’aux températures
finies, la concentration de ce type d’agrégat dans la matrice n’est pas négligeable. En effet,
des travaux expérimentaux [123,124] ont mis en évidence la contribution des bilacunes (V2)
dans le processus d’auto-diffusion dans le nickel.
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Figure 3.13 – En haut de la figure, les positions optimisées des oxygènes (en bleu) dans la
cavité V1. Les atomes de Ni formant la paroi de la cavité sont colorés selon
leurs charges. En bas de la figure, l’évolution des énergies de liaison par atome
d’oxygène des complexes V1On en fonction du nombre d’atomes d’oxygène .
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Figure 3.14 – En haut de la figure, les positions optimisées des oxygènes (en couleur bleu)
dans la cavité V1. Les atomes de Ni formant la paroi de la cavité sont colorés
selon leurs charges. En bas de la figure, les énergies de liaison par atome
d’oxygène des complexes V1On en fonction du nombre d’atomes d’oxygène .
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Figure 3.15 – Représentation schématique des sites interstitiels Oct1 et Oct2 situés à l’in-
térieur et au voisinage immédiat de la cavité V2.

3.2.4.4 Étude de la stabilité des complexes V2On

Pour voir l’évolution du nombre d’atomes d’oxygène qui sont susceptible d’être piégés avec
la dimension de la cavité V2, nous avons pris en compte les complexes V2On. Comme dans le
cas précédent, nous avons considéré les sites Oct1 et Oct2 dans cette cavité comme positions
initiales d’insertion des atomes d’oxygène. Leur nombre est de 10 et 12, sites respectivement
(voir figure 3.15). Dans la figure 3.16-a, nous avons représenté les formes géométriques op-
timisées de quelques complexes V2On. Les énergies de liaison obtenues pour ces complexes
sont montrées sur la figure 3.16-b, nous pouvons constater que tous les complexes V2On sont
stables. Leurs énergies de liaison restent constamment négatives et comme dans le cas du
complexe V1On, nous constatons que ces énergies augmentent avec l’occupation des sites
Oct1, mais restent relativement stationnaires au fur et à mesure du remplissage des sites
Oct2. La raison est que en moyenne, les sites Oct2 sont plus éloignés les uns des autres par
rapport aux sites Oct1. Donc l’interaction répulsive entre les oxygènes occupant les site Oct2

est faible en comparaison avec celle s’exerçant entre les oxygènes occupant les sites Oct1. La
cavité formée par l’agrégat V2 constitue donc une zone de capture/piégeage pour 22 atomes
d’oxygène et par conséquent, la présence de ce type de défaut dans la matrice, contribuera
à l’augmentation de la solubilité de l’oxygène.
Les résultats obtenus pour la stabilité des complexes lacunes-oxygènes V1On et V2On avec
le potentiel ReaxFF nous ont permis ainsi d’approcher les observations expérimentales [5,6]
avec les résultats théoriques [10–14]. Afin de s’assurer de l’efficacité du potentiel ReaxFF,
nous reprenons la même étude en utilisant une méthode plus précise : la mécanique quan-
tique.
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Figure 3.16 – En haut de la figure, les positions optimisées des oxygènes (en bleu) dans la
cavité V2. Les atomes de Ni formant la paroi de la cavité sont colorés selon
leurs charge. En bas de la figure, les énergies de liaison par atome d’oxygène
des complexes V2On en fonction du nombre d’atomes d’oxygène.
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3.3 Comparaison avec les calculs ab initio

Comme indiqué plus haut ( sections 3.2.4.2.1 et 3.2.4.2.2). Les résultats obtenus, en utilisant
le potentiel ReaxFF sur la stabilité d’un seul atome d’oxygène au sein des cavités V1 et
V2 sont satisfaisant comparativement aux calculs ab initio antérieurs [8, 9, 11]. Cependant,
nous n’avons trouvé aucun résultat de calculs de type ab initio ou semi-empirique relatif
à la stabilité des deux types de complexes V1On et V2On. De plus, nous projetons dans
l’avenir d’étudier la stabilité des complexes VmOn (m>2) de plus grandes dimensions, ainsi
que l’interaction de l’oxygène avec d’autres défauts plus étendus tels que les joints de grains.
Ces systèmes ne peuvent pas être étudiés en utilisant des méthodes ab initio en raison des
grandes capacités de ressources de calcul requises. Pour cela, il est nécessaire de faire appel à
des potentiels tels que ReaxFF ou EAM-CTIP, qui réduiront considérablement les ressources
de calculs requises. Dans la partie qui suit, nous proposons de comparer les résultats obtenus
avec le potentiel ReaxFF avec des calculs plus précis de type ab initio.

3.3.1 Paramètres de calculs

Tous les calculs sont effectués avec le code VASP (Vienna Ab initio Simulation Package) basé
sur la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) [44,46], en ulilisant une supercellule 108
atomes. La zone de Brouillon est échantillonnée selon la méthode de Monkhorst et Pack [37],
avec une grille de points k de 4x4x4. Les électrons de cœur des atomes de nickel et de l’oxygène
sont représentés par des pseudo potentiels de type PAW [43], tandis que les fonctions d’onde
des électrons de valence sont développées sur une base d’ondes planes de taille limitée par
une énergie de coupure de 400 eV. La fonctionnelle de Perdew et Wang (PW91) [125] a été
utilisée pour traiter le potentiel d’échange et corrélation dans l’approximation du gradient
généralisé (GGA).

3.3.1.1 Résultats

3.3.1.1.1 Complexes V1On : Les résultats obtenus pour les complexes V1On sont indi-
qués sur la figure (3.17-a) où nous avons aussi représenté à titre de comparaison, les résultats
obtenus précédemment avec le potentiel ReaxFF. Sur le plan quantitatif, comparative-
ment aux résultats ReaxFF, avec les calculs ab initio, nous constatons une faible variation
des énergies de liaisons par atome d’oxygène pour les complexes V1On (1 ≤ n ≤ 7). En
effet, nous enregistrons une perte de stabilité de 0.41 eV en passant du complexe V1O1

au complexe V1O7, largement inférieure à la valeur de 1.56 eV obtenue avec le potentiel
ReaxFF. Cependant, en passant du complexe V1O7 au complexe V1O8, nous constatons
cette fois-ci un comportement inverse, c’est-à- dire une perte de stabilité importante de 0.52
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eV nettement plus élevée que la valeur de 0.1 eV, obtenue avec le potentiel ReaxFF. Pour
les deux complexes V1O11 et V1O13, les deux types de calculs (ReaxFF et ab initio) abou-
tissent à des énergies de liaison assez proches. Sur le plan qualitatif, les calculs ab initio
et ReaxFF reproduisent l’évolution générale des énergies de liaison des complexes en fonc-
tion du nombre d’atomes d’oxygène présents dans la cavité V1. Les énergie de liaison des
complexes augmentent jusqu’à l’occupation totale des sites Oct1 de la cavité V1 ; à partir
du complexe V1O7, elles convergent vers des valeurs moyennes de -0.38 eV et -0.23 pour les
calculs ReaxFF et ab initio, respectivement.

3.3.1.1.2 Complexes V2On Les résultats des calculs ab initio et ceux du potentiel
ReaxFF, pour les complexes V2On, sont montrés dans la figure (3.17 -b). Les deux types
de calculs aboutissent au même nombre d’atomes (22 atomes) qui peuvent s’agréger dans
la cavité V2. A partir du complexe V2O1, les deux calculs montrent un accroissement fai-
blement prononcé dans les énergies de liaison des complexes V2On (2 ≤ n ≤ 8). Au delà
du complexe V2O8, les résultats ab initio s’écartent quantitativement de ceux obtenus avec
le potentiel ReaxFF. En effet, nous remarquons qu’avec les calculs ab initio, les énergies de
liaison augmentent continuellement avec le nombre d’atomes d’oxygène introduits dans la
cavité V2, tandis qu’avec le potentiel ReaxFF, ces énergies fluctuent autour d’une valeur
moyenne qui est de 0.5 eV. Globalement, comme on peut le constater sur la figure 3.17, le
potentiel ReaxFF reproduit qualitativement les résultats des calculs ab initio. A des échelles
de simulations plus grandes, les écarts quantitatifs, constatés entre les deux types de calculs,
peuvent être tolérés du moment qu’ils se situent dans l’incertitude expérimentale concernant
par exemple les mesures relatives à l’énergie de formation d’une monolacune dans Ni qui avoi-
sinent 0.6 eV [20]. Par conséquent, dans les simulations des systèmes plus grands, comme par
exemple la ségrégation de l’oxygène aux niveaux des joints de grains, le potentiel ReaxFF
peut nous servir dans un premier temps à sélectionner, parmi les multitudes configurations
que présente le système, celles de plus basses énergies. Ensuite, les calculs ab initio peuvent
être utilisés pour mieux affiner les résultats sur le plan quantitatif.
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Figure 3.17 – En haut de la figure, les énergies de liaison par atome d’oxygène obtenues
par calculs ab initio pour les complexes V1On et, en bas de la figure, celles
obtenues pour les complexes V2On. Les résultats ReaxFF sont donnés à titre
de comparaison.
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3.4 Simulation des coefficients de diffusion :

introduction aux simulations Monte-Carlo cinétique

de la diffusion des complexes lacunes-oxygène

3.4.1 Introduction

L’un des objectifs visés dans ce travail est l’établissement des coefficients de diffusion de
l’oxygène, des complexes lacune-oxygène dans le nickel. Une telle étude nécessite des si-
mulations multi-échelles : ab initio pour extraire les différentes barrières énergétiques, la
dynamique moléculaire et Monte-Carlo Cinétique (MCC) [126] pour générer les séquences
de sauts des différentes espèces (chimiques) en présence de lacunes. La diffusion est un pro-
cessus activé qui dépend fortement de la température. A haute température, la fréquence de
saut d’une particule (un oxygène par exemple) est grande et, par conséquent, on peut utiliser
la dynamique moléculaire pour calculer la constante de diffusion. Dans cette méthode, on
effectue des moyennes temporelles de grandeurs physiques échantillonnées à intervalles de
temps réguliers, d’où la nécessité d’avoir un grand nombre de sauts durant la période de si-
mulation afin de minimiser les fluctuations autour de la moyenne. Aux basses températures,
la réalisation d’un nombre suffisant de sauts demande des temps de simulations conséquents,
largement inaccessibles avec les moyens à notre disposition. Une alternative à la dynamique
moléculaire est la simulation MCC [126], qui nous permet de contourner ce problème en se
concentrant sur les évènements rares (sauts de lacune ou complexes lacunes-oxygène).

3.4.2 Principe de la méthode : algorithme du temps de résidence

Comme souligné ci-haut, la méthode MCC [126] consiste à donner plus d’importance aux
évènements rares. Ses évènements sont, par exemple, les sauts d’une lacune d’un site à un site
voisin. On peut estimer facilement le temps moyen que met une lacune entre deux sauts suc-
cessifs. On peut l’obtenir à partir de l’énergie de migration Em et de la fréquence d’attaque
(fréquence de vibration des atomes), déterminées par une méthode ab initio. Ce temps moyen
est alors proportionnel à exp(−Em/kT ), ce qui indique que ce temps diminue exponentiel-
lement avec une diminution de la température. Une fois ce temps devenu comparable aux
temps accessibles à la simulation dynamique moléculaire, on ne peut plus alors utiliser celle-
ci pour estimer les grandeurs relatives à la diffusion par le calcul de moyennes statistiques.
La méthode MCC s’impose alors comme une alternative incontournable. Elle nous permet
de faire une jonction entre le domaine nanoscopique et le domaine microscopique. On ne s’in-
téresse plus alors aux mouvements des autres atomes du système. Seuls les espèces (lacune,
oxygène, complexes lacunes-oxygène ) qui diffusent, seront considérées. On échantillonne les
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évènements rares et on fait incrémenter le temps de manière appropriée, à la différence de la
dynamique moléculaire où on incrémente le temps, puis on cherche les nouvelles positions et
vitesses de toutes les particules du système. A la différence de la méthode de Metropolis [127]
(méthode utilisée pour étudier l’équilibre), dans la méthode MCC [126] on s’arrange à ce
qu’il n’y ait pas de rejets. A chaque itération, un évènement a lieu ; il convient tout juste de
choisir lequel et de combien on doit incrémenter le temps. Cet incrément de temps est appelé
temps de résidence. Pour le cas d’une monolacune, facilement généralisable aux autres cas,
l’algorithme lui-même est résumé comme suit :

1. On fait associer un taux ki à chaque saut potentiel de lacune (vers les plus proches
voisins). Ces taux sont obtenus à partir de l’énergie de migration, de la fréquence
d’attaque, du nombre de voisins et de la température.

2. On calcule un cumul des taux

Ωm =
m∑
i=1

ki, (3.11)

pour m = 1, 2 · · ·N , où N est le nombre total de sauts potentiels (nombres de voisins
pour une monolacune). On pose Ω = ΩN .

3. On tire un nombre aléatoire r1 ∈]0, 1] et on calcule la probabilité p = r1 ·Ω. Le prochain
saut m est choisi si Ωm−1 ≤ p ≤ Ωm.

4. On tire un nombre aléatoire r2 ∈]0, 1] et on incrémente le temps de δt = − ln r2/Ω.

5. On évalue le critère d’arrêt, et s’il n’est pas satisfait, on reprend à partir de la première
étape.

Le coefficient de diffusion D est obtenu en mesurant le déplacement quadratique moyen
(l’équation d’Einstein) :

6Dt =< |r(t)− r(0)|2 > (3.12)

r(t) est la position de la lacune à l’instant t. En connaissant les positions successives de
l’atome d’oxygène r(tn) = r(n4t), le déplacement quadratique est donné par l’équation
suivante :

< |r(t)− r(0)|2 >=
nmax−n∑
j=0

|r((n+ j)4t)− r(j4t)|2/(nmax − n+ 1). (3.13)
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3.4.3 Implémentation

Quant nous avons entamé cette étude, nous avons cherché s’il n’existe pas quelque part dans
la toile de la communauté scientifique un code qui implémente les équations tracées en hauts
et qui à la limite nécessiterait quelques modification pour l’adapter à notre problématique.
Note recherche n’a pas été fructueuse et vu que nous avons en tête des modification récur-
rentes pour une monolacune, une bilacune, un oxygène, un oxygène et une lacune, dans le
cadre d’une collaboration scientifique dans le cadre d’un projet PNR, nous avons solliciter
Mr Hand Zenia, Maitre de Conférence à l’université Abderrahmane Mira de Béjaia, pour
écrire un code en langage C ++. Notre choix pour ce langage de programmation est motivé
par son caractère orienté objet. Ceci est un avantage palpable quand on aura par la suite à
étendre le programme pour avoir à la fois des lacunes et des oxygènes. A terme, nous pourrons
également le faire marcher en parallèle sur les machines à multiprocesseurs en faisant appel à
l’interface MPI (Message Passing Interface). Ceci nous permettra ainsi de traiter des boites
de simulation assez grandes et par conséquent reproduire plus fidèlement les concentrations
mises en jeu dans les expériences.

3.4.4 Résultats préliminaires

Pour l’exécution du programme, nous avons besoin d’un fichier d’entrée où figurent toutes les
données nécessaires pour la description de notre système. Ces données sont principalement
les énergies (les énergies de migration de l’oxygène, de formation de l’agrégat de lacunes,
d’interaction lacunes-lacunes et d’insertion), le nombre de lacunes, la dimension du système,
les fréquences d’attaque et la température de simulation. Dans un premier temps, nous avons
mis en œuvre le programme sus-cité pour le calcul des coefficients de diffusion d’une mono-
lacune, bilacune ainsi que la diffusion de l’oxygène par mécanisme interstitiel (en absence de
lacunes) dans le nickel. La taille de la boite de simulation est égale à 500 fois le paramètre de
maille, totalisant ainsi 108 particules. Avec ce nombre de particules et avec une monolacune
créée dans la boite de simulation, nous aboutissons alors à une concentration de l’ordre de
10−8qui est dans intervalle [10−8 , 10−3 ] des concentrations trouvées dans la littérature [128].

3.4.4.1 Auto-diffusion dans le nickel solide

Pour simuler le processus d’auto-diffusion par monolacune dans le nickel, nous avons besoin
des paramètres introduits plus haut, à savoir l’énergie de formation, l’énergie de migration
ainsi que la fréquence d’attaque. Ces paramètres ont été déterminés par calculs ab initio
par Megchiche et al. [20]. Dans cette même étude, les effets de température ont été pris
à travers l’expansion du réseau. Ainsi, nous avons utilisé deux couples de paramètres ab
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Figure 3.18 – Constante de diffusion d’une monolacune calculée par notre code et compa-
raison avec les résultats expérimentaux de Maier et al. [129] et de Bakker [78].

initio. Un couple de paramètres correspondant aux énergies de formation et de migration
obtenues à T= 0K, i.e 1.40 eV et 1.28 eV. Et un autre couple de paramètres obtenus toujours
par calculs ab initio, mais en incluant cette fois-ci les effets d’expansion thermiques. Les
énergies de formation et de migration de la monolacune correspondantes sont 1.70 eV et 1.05
eV, respectivement. La fréquence d’attaque est fixée dans les deux types de calculs MCC à
1014 s−1. Les résultats obtenus avec les deux couples de paramètres ab initio sus-cités ainsi
que les mesures expérimentales de Maier et al. [129] et de Bakker [78] sont indiqués sur la
figure 3.18. En comparant les résultats de nos calculs MCC avec ces mesures expérimentales
[78, 129], nous constatons que l’inclusion des effets de température qui sont dans notre cas
pris en compte à travers l’expansion du réseau, permet de mieux reproduire les résultats
expérimentaux. Cet état de fait est mieux mis en évidence dans la figure 3.19 où nous
montrons la dépendance en exponentielle de la constante de diffusion en fonction de l’inverse
de la température (échelle logarithmique) issue de cette étude MCC avec d’autres calculs ab
initio [130,131] et expérimentaux [78,129].
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Figure 3.19 – Le logarithme de la constante de diffusion D1v (cm2/s) en fonction de l’inverse
de la température. Dans la boite de légende, les exposants [1] et [2] figurant
dans nos calculs MCC font référence aux deux couples de paramètres ab initio
utilisés pour l’énergie de formation et de la migration de la monolacune (voir
la figure 3.18). Les résultats théoriques de Mantina et al. [130] , de Hargather
et al. [131] et expérimentaux de Maier et al. [129] et de Bakker [78] sont
donnés à titre de comparaison.

3.4.4.2 Contribution des bilacunes dans le processus de diffusion dans le nickel

Nous avons également effectué des calculs pour voir qu’elle serait la contribution de la diffu-
sion par paires de lacunes (mécanisme bilacunaire) à l’autodiffusion de Ni. Quoique celle-ci
est en général dominée par le mécanisme monolacunaire, il n’en reste pas moins que les résul-
tats de mesures de la constante de diffusion peuvent données un léger écart par rapport à la
linéarité lorsque la courbe de lnD est tracée en fonction de 1/kT [123,124]. Il est aussi vrai
qu’à toute température, il existe une concentration non nulle de bilacunes à coté des mono-
lacunes et même des agrégats de taille supérieure. Naturellement, la concentration diminue
en fonction de la taille de l’agrégat, en raison de l’énergie de formation grandissante avec la
taille. La concentration des bilacunes, loin d’être statique, fluctue dans l’espace et dans le
temps, par le biais du processus de dissociation et de recombinaison des agrégats de lacunes.
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Ceci pose alors naturellement problème aux simulations. En effet, en démarrant avec une
bilacune dans une boite de simulation, il arrive très souvent que la bilacune se dissocie en
deux mono-lacunes qui, diffusent par la suite séparément. Enfin de compte, on se retrouve à
calculer la diffusion due à une mono-lacune, mais en deux fois. Dans les systèmes réels, ces
dissociations ont réellement lieu, mais il y a aussi recombinaison, ce qui fait qu’à l’équilibre,
le nombre de dissociations est en moyenne égale au nombre de recombinaisons. Dans nos
simulations, vu le fait que nous utilisons des boites petites, nous ne pouvons pas reproduire
directement (sans recours à des manipulations, par ailleurs, justifiables) ce qui se passe dans
les systèmes réels. C’est pour cela que nous devons calculer séparément les contributions des
mono-lacunes et des bilacunes à travers des simulations séparées. Il y a aussi le problème
des écarts considérables des échelles de temps : dans nos tests, nous avons trouvé que le
temps moyen nécessaire à une mono-lacune pour effectuer un saut est beaucoup plus petit
que le temps correspondant à une bilacune, celle-ci diffusant beaucoup plus rapidement que
la mono-lacune. Et si nous voulons donc étudier un système ou il existe des mono et des
bilacunes au même temps, il faudrait simuler des temps très grands pour pouvoir capter
au même temps la diffusions des bilacunes et des mono lacunes. Naïvement, on s’attendrait
donc à voire la contribution bilacunaire dépasser celle monolacunaire ou du moins à lui être
de même ordre de grandeur. Et c’est là que les concentrations entrent en jeu pour juguler
l’ordre des contributions et faire que celle des mono-lacunes et de loin la plus importante. En
effet, la concentration des mono-lacunes est de quelques ordres de grandeur plus grande que
celle des bilacunes. Quand les concentrations sont incluses, on voit une contribution bilacu-
naire négligeable devant la contribution monolacunaire. Ceci nous conduit donc à spéculer
que l’écart par rapport à la linéarité dans la dépendance de lnDv en fonction de 1/T , peut
être dû à l’expansion thermique. Cette dilatation du paramètre de maille en fonction de la
température, peut affecter la valeur de Dv.

Nous avons besoin des paramètres introduits plus haut, à savoir l’énergie de formation,
l’énergie de migration de la bilacune, ainsi que la fréquence d’attaque. Les deux premiers
sont obtenus à partir des calculs ab initio en tenant compte des effets de la température à
travers l’expansion du réseau [21]. Les paramètres ab initio utilisés sont comme suit :

1. Énergie d’interaction lacune-lacune ou énergie de liaisons : 0.07 eV.

2. Énergie de migration d’une bilacune : 0.59 eV.

3. La fréquence d’attaque est fixée à 1014 s−1.

Les résultats de nos calculs concernant le coefficient de diffusion des bilacunes sont indiquées
dans la partie gauche de la figure 3.20. Pour mieux faire ressortir les apports des monlocunes
et des bilacunes dans le processus d’autodiffusion, nous avons tracé dans la partie droite
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Figure 3.20 – A gauche de la figure, le coefficient de diffusion de la bilacune obtenus par
simulation MCC. A droite de la figure, le rapport des coefficients de diffusion
des bilacunes et les monolacune (D2v/D1v).

de la figure 3.20, le rapport des coefficients de diffusion de la bilacune et de la monola-
cune (D2V/D1V ). En comparaison avec le cas de la monolacune (voir figure 3.18), nos calculs
montrent que la contribution de la bilacune dans le processus d’auto-diffusion dans le nickel
est assez négligeable (de l’ordre de un millionième à T= 1600 K). Néanmoins, dans les échelles
de température étudiées, nous pouvons remarquer que cette contribution devient plus pré-
pondérante à partir de T= 1400 K, ce qui est en accord avec les observations expérimentales
qui situent la déviation à la linéarité de la droite d’Arrhenuis proche de la température de
fusion [129]. Cependant, avec nos simulations MCC, en traçant la somme des deux coeffi-
cients de diffusion relatif à la monolacune et la bilacune (D1v +D2V ) en fonction de l’inverse
de la température, nous n’arrivons pas à reproduire la courbure de la droite d’Arrhenius. A
ce stade, nous devons signaler que, dans la littérature, deux interprétations différentes sont
avancées pour expliquer la courbure de la droite d’Arrhenius décrivant l’auto-diffusion dans
le nickel :

Les premières interprétations font référence à un processus d’auto diffusion dominé exclu-
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sivement par les monolacunes. Le coefficient d’auto-diffusion est donné alors par :

D = a2fνg exp− Sf1v + Sm1v
KB︸ ︷︷ ︸

D0

exp− Q1v

KBT
(3.14)

a, f , ν, et g sont le paramètre de maille, le facteur de corrélation des monolacunes,
la fréquence d’attaque et le facteur de forme géométrique, respectivement. Sf1v et Sm1v
sont respectivement, les entropies de formation et de migration de la monolacune et
Q1v l’énergie d’activation de la monolacune. Dans ce cas, la courbure de la droite
d’Arrhenius est expliquée par la dépendance de la température des termes Q1v et
S1v = Sf1v + Sm1v.

Pour le deuxième type d’interprétation, la déviation à la linéarité de la courbe d’Arrhenius
est plutôt du à la contribution des bilacunes dans le processus d’auto-diffusion. Dans
ce cas précis, le coefficient est redéfinit comme suit :

D = D0 exp−
Q1v

KBT
+D02 exp−

Q2v

KBT
(3.15)

où les énergies d’activation de la monlacune Q1v et de la bilacune Q2v ainsi que les
facteur pré-exponentiels de diffusion D0 et D02 indépendants cette fois-ci de la tempé-
rature.

Nos calculs ne peuvent ni confirmer et ni infirmer l’une ou l’autre des interprétations avancées
ci-haut. En effet, d’autres calculs ab initio sont nécessaires pour mieux calibrer les différents
termes intervenants dans les facteurs pré-exponentiels D0 et D02, plus particulièrement les
fréquences d’attaque (ν) et l’entropie d’activation de 1014 s−1 et 0 (la contribution entropique
est négligée) respectivement, dans nos calculs.

3.4.5 Diffusion de l’oxygène par un mécanisme interstitiel

Note première application relative à l’oxygène consiste à étudier la diffusion d’un ion d’oxy-
gène dans la matrice de Ni. L’ion d’oxygène étant très petit, devant celui de Ni, il occupe
une position interstitielle. Les sauts se font aussi exclusivement vers les sites interstitiels.
Pour la simulation MCC du processus de diffusion de l’oxygène, nous avons besoin d’in-
troduire les paramètres ab initio relatifs aux énergies de mise en solution et de migration
de l’oxygène dans la matrice, ainsi que la fréquence d’attaque. Comme pour le cas de la
monolacune et de la bilacune, nous avons fixé la fréquence d’attaque à 1014 s−1. Expéri-
mentalement, les coefficients de diffusion de l’oxygène dans le nickel sont obtenus à hautes
températures [103,106,108]. Nous avons donc pris en considération les énergies de la mise en
solution et de la migration de l’oxygène, de 0.1 eV et de 1.10 eV respectivement, obtenues
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par des calculs ab initio [102]. Nos résultats sont reportés dans la figure 3.21, avec d’autres
résultats théoriques de Nam et al. [10] et expérimentaux [103,104,106–108] . Pour confronter
nos résultats avec l’expérience, nous avons choisis les mesures de Park et al. [108] qui nous
semble la plus plausible. Car d’une part, celle-ci est effectuée sans qu’aucune valeur inter-
médiaire de la solubilité de l’oxygène ne soit nécessaire pour évaluer les énergies d’activation
et, d’autre part, elle est menée sur un substrat de nickel pur. Comparativement aux prédic-
tions expérimentales de Park et al. [108], nous notons que nos résultats MCC surestiment le
coefficient de diffusion de l’oxygène dans le nickel. Ceci peut être expliqué par la différence
dans l’énergie de mise de l’oxygène (0.57 eV) donnée par Park et al. [108] avec la valeur
ab initio (0.1 eV) [102]. En effet, en utilisant la valeur de 0.57 eV dans nos calculs MCC,
nous constatons un meilleur accord entre nos résultats et d’autres calculs expérimentaux ou
théoriques (voir la figure 3.21).

3.4.6 Diffusion des complexes lacunes-oxygène dans le nickel

La diffusion des complexes lacunes-oxygène dans le nickel constitue l’objectif final de ce tra-
vail, en ce qui concerne les simulations MCC. Les tests préliminaires sont faits en introduisant
une énergie d’interaction entre un ion d’oxygène et une lacune voisine. Cette énergie est déjà
obtenue par calculs ab initio. Cependant, d’autres paramètres ab initio relatifs aux contri-
butions entropiques des agrégats de lacunes, ainsi que les calculs concernant les fréquences
d’attaques pour la migration des paires lacunes-oxygène, sont actuellement en cours d’étude.

3.5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons effectué des calculs de type statique moléculaire sur le système
Ni-O où les interactions Ni-Ni, Ni-O et O-O sont prises en compte à travers un potentiel
ReaxFF récemment mis au point par Zou et al. [14]. Avec ce potentiel, nos calculs ont porté
essentiellement sur la stabilité de l’oxygène atomique, à l’intérieur de la cavité Vm (m=1 à 3).
En premier lieu, nous avons effectué une optimisation énergétique des différents agrégats de
lacunes, dans trois conformations différentes. Les résultats obtenus indiquent que le l’agrégat
V2 est plus stable dans une conformation où les deux monolacunes sont plus proches voisines,
alors que le l’agrégat V3 est stable dans une conformation où les trois monolacunes forment
une triangle équilatéral. Par la suite, nous avons étudié la stabilité d’un atome d’oxygène
situé à l’intérieur, et au voisinage immédiat des cavités Vm.

Pour les complexes VmO1, les résultats obtenus montrent que l’atome d’oxygène est plus
stable à l’intérieur ou à proximité d’une cavité que dans des sites interstitiels (octaédriques)
de la structure parfaite. Nous avons aussi montré que la présence d’oxygène conduit à une
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Figure 3.21 – Évolution du coefficient de diffusion de l’oxygène en fonction de l’inverse de
la température obtenus par simulation MCC. Dans la boite de légende, les
exposants [a], [b] et [c], figurant dans nos calculs MCC, font référence aux
trois couples de paramètres ab initio utilisés pour l’énergie de migration et
de la mise en solution de l’oxygène dans le nickel (Cf. au texte du paragraphe
3.4.5). D’autres résultats théoriques de type dynamique moléculaire (DM) de
Garruchet et al. [13] et ab initio de Nam et al., ainsi que d’autre mesures
expérimentales [103,104,106–108] sont aussi présentés.

diminution des énergies de formation des agrégats Vm, suggérant que la présence d’oxygène,
en solution dans la matrice, facilite le processus de ségrégation de lacunes dans le système.

Par ailleurs, dans l’étude de la stabilité des complexes V1On et V2On, nous avons montré
que les agrégats V1 et V2 peuvent capturer ou piéger jusqu’à quatorze et vingt deux atomes
d’oxygène respectivement. Ce résultat original est mis en relation avec l’augmentation de la
solubilité de l’oxygène dans le substrat. L’incorporation de cette grandeur physique, dans le
taux d’oxydation, nous a permis de mettre en accord les résultats théoriques et expérimen-
taux relatifs au rôle joué par les lacunes dans le processus d’oxydation du substrat.

Pour s’assurer de la finesse des résultats obtenus dans la cadre de la statique moléculaire avec
le potentiel ReaxFF, nous avons effectué une étude ab initio portant sur la stabilité des com-
plexes V1On et V2On. La comparaison des résultats, obtenus avec les deux approches, nous
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ont permis de valider l’utilisation du potentiel ReaxFF pour l’étude des systèmes de grande
dimension où l’évolution qualitative des grandeurs physiques impliquées est recherchée. Pour
une étude quantitative plus précise, ce même potentiel peut aussi servir à mettre en relief,
dans ces systèmes, des configurations de plus basses énergies qui peuvent être ensuite affinées
par des calculs ab initio.

Enfin, nous avons aussi présenté nos premiers résultats obtenus dans le cadre Monte-Carlo
Cinétique concernant les coefficients de diffusion d’une monolacune, bilacune et l’oxygène
dans le nickel. Ses résultats sont à considérer comme étant préliminaires du moment que
plusieurs paramètres impliqués dans les simulations MCC méritent d’être affinés. Ainsi, des
calculs de type ab initio sont actuellement en cours pour mieux calibrer les fréquences d’at-
taque relative à la diffusion d’une monolacune, bilacune, de l’oxygène et aussi de l’oxygène
en présence de lacunes.





Conclusion générale et perspectives

Dans ce travail, nous avons effectué des simulations numériques afin de comprendre, d’une
part, le processus de la formation et de la stabilité des multi-lacunes dans le nickel massif,
et d’autre part, d’évaluer les interactions de ces défauts avec l’oxygène en solution dans la
matrice, ainsi que la diffusion de l’oxygène dans le Ni. Ce travail a été mené avec une approche
théorique de type statique moléculaire implémentée dans le code de calcul LAMMPS. Le
choix de ce code est motivé par le fait qu’il intègre la parallélisation (possibilité d’utilisation
des ressources de la carte graphique) et qu’il offre une multitude de potentiels d’interactions
de type EAM relatifs au nickel. Ce type de potentiel sont largement utilisés de nos jours par
la communauté scientifique dans les simulations des métaux et de leurs alliages.

Pour valider ce potentiel EAM, nous avons effectué une série de tests afin de reproduire
les différentes propriétés physiques du nickel en volume, à savoir le paramètre de maille
d’équilibre, la stabilité relative des phases cristallines (cfc et cc), les constantes élastiques,
le coefficient d’expansion thermique ainsi que l’énergie de formation d’une monolacune. Les
résultats obtenus montrent que ce potentiel reproduit de bon résultats comparativement à
d’autres travaux théoriques et expérimentaux, trouvés dans la littérature.

Par la suite, nous avons étudié la stabilité des différents agrégats de lacunes de taille allant
de 1 à 19 lacunes dans le nickel dans l’état massif. En premier lieu, nous avons effectué des
calculs à 0 K, visant principalement l’étude de la stabilité de ces défauts et leur influence sur
les propriétés mécaniques du nickel solide. Les résultats obtenus montrent que la stabilité de
ces différents agrégats de lacunes augmente avec de leur taille, et que les agrégats de lacunes
s’agglomèrent préférentiellement dans des conformations tridimensionnelles. Par ailleurs, les
calculs montrent que la présence des défauts à l’intérieur de la structure induit une diminution
significative de la limite d’élasticité par rapport à celle de la structure parfaite. Ceci est mis
en relation avec l’apparition des défauts étendus au niveau du l’emplacement de l’agrégat
de lacunes à l’intérieur du système. En deuxième lieu, et afin de reproduire les conditions
réelles d’usage de la structure, nous avons inclus dans notre étude, les effets de la contrainte
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mécanique (uniaxiale et volumétrique) et de la température sur la stabilité de ces agrégats
de lacunes. Nos résultats indiquent qu’une contrainte uniaxiale a pour effet de renforcer leur
stabilité. Cela s’explique par l’augmentation des longueurs de liaison dans Ni-Ni sous cette
contrainte et donc par une diminution de l’énergie de formation nécessaire à leur création.
Quand le système est mis sous contrainte volumétrique, nous constatons que les énergies de
formation et de liaison des agrégats présentent un comportement différent comparativement
à celui constaté dans le cas de la contrainte uniaxiale : les énergies de formation augmentent
au début du processus de la déformation et, à partir d’un certain taux de déformation, elles
commencent à diminuer durant le reste du processus. Ce taux “limite” va en s’amenuisant
avec l’augmentation de la taille de l’agrégat de lacunes. Cet effet est lié à la compétition
de deux processus physiques : l’augmentations des liaisons Ni-Ni entrainent une diminution
de l’énergie de formation, et une augmentation de l’énergie de surface des cavités induisant
une élévation de l’énergie de formation. Enfin, nous avons étudié les profils de dissociation
des agrégats de lacunes sous les effets des contraintes et de température. Dans les conditions
étudiées, les résultats obtenus indiquent que tous les agrégats sont stables et présentent des
probabilités de dissociation moins de 50% dans l’intervalle de températures de 300 à 900 K ;
ils peuvent donc grossir par un mécanisme de capture d’autres lacunes. Ces résultats ont fait
l’objet d’un article paru dans la revue Journal of computational of Materials Science [132].

Enfin, nous avons étudié l’interaction de l’oxygène avec les agrégats de lacunes en utilisant
deux approches de calculs : (a) Semi-empirique avec le potentiel réactif ReaxFF, et (b) Ab
initio en utilisant le code VASP. Nous avons essayé de répondre à deux questions importantes
dans cette partie de notre travail. La première est de voir la nature des interactions entre
l’oxygène et les agrégats de lacunes, ainsi que leur conséquence dans le processus de diffusion
de l’oxygène dans le nickel. La deuxième, est de confronter les résultats issus du potentiel
réactif ReaxFF à ceux obtenus avec une méthode plus précise,”ab initio”. Il est, en effet,
essentiel d’avoir un potentiel fiable si nous voulons réaliser des simulations à grande échelle
impliquant un nombre important d’atomes où les simulations de type ab initio sont très coû-
teuses en temps de calculs, dans des cas complexes, sont impossibles à réaliser. Les calculs
ReaxFF et ab initio portant sur les énergies de liaison des complexes Vm-O (1 ≤ m ≤ 3)
montrent que ces complexes sont stables dans la matrice, et que cette stabilité augmente
avec la dimension l’agrégat de lacunes Vm considérés. Ceci nous a permis de conclure que
la présence de l’oxygène en solution, dans la matrice, facilite le formation des clusters Vm.
Concernant l’étude des complexes Vm-On (1 ≤ m ≤ 2), nos résultats obtenus avec le poten-
tiel ReaxFF et ab initio montrent que les cavités formées par les clusters V1 et V2 constituent
des zones privilégiées pour le piégeage de quatorze et vingt deux atomes d’oxygène respec-
tivement. Par conséquent, nous avons déduit que la présence des agrégats V1 et V2 dans le
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substrat, induirait une augmentation considérable d’un autre paramètre clé intervenant dans
le taux d’oxydation, à savoir la solubilité de l’oxygène dans le nickel. Ces résultats nous ont
permis d’expliquer les divergences constatées dans la littérature entre les prédictions expé-
rimentales et les calculs théoriques concernant le rôle joué par les lacunes dans le processus
d’oxydation du nickel. Les résultats obtenus dans cette étude ont aussi fait l’objet d’une
publication internationale [133].

Dans ce même chapitre nous avons aussi discuté la fiabilité des résultats issus des calculs
menés avec le potentiel ReaxFF et les calculs ab initio. Avec la comparaison des résultats
obtenus dans les deux approches, nous montrons que, même si le potentiel ReaxFF ne donne
pas des résultats en accord quantitatif avec la méthode ab initio, il peut être néanmoins
utilisé pour des simulations à grande échelle lorsque nous cherchons seulement les évolutions
qualitatives des grandeurs physiques impliquées dans les systèmes étudiés.

A la fin de ce chapitre, nous avons présenté les résultats préliminaires des simulations MCC
relatives aux constantes de diffusion de la monolacune et de la bilacune, ainsi que la diffusion
de l’oxygène atomique dans le nickel. Les résultats obtenus, pour les coefficients relatifs à
la diffusion de la monolacune et la diffusion de l’oxygène interstitiel, montraient de bons
accords avec les mesures expérimentales trouvées dans la littérature. Avec les paramètres ab
initio utilisés, les coefficients de diffusion trouvés pour les bilacunes sont très faibles et ne
peuvent donc pas expliquer la courbure de la droite d’Arrhenius relative à l’auto-diffusion
dans le nickel. D’autres calculs ab initio sont actuellement en cours pour déterminer les
fréquences d’attaque et les contributions entropiques pour la migration des bilacunes, ainsi
que les complexes lacunes-oxygène.

Comme perspectives pour ce présent travail, nous projetons d’étendre nos calculs, à
l’étude du processus de ségrégation de lacunes et de l’oxygène au niveau des joints de grains
dans le nickel. Ceci nous aidera certainement à mieux comprendre l’enchainement des étapes
relatives à l’oxydation de nickel et ses alliages, comme elles sont évoquées dans Introduction
générale. Dans ce sens, d’autres calculs à différentes échelles de temps et d’espace, devront
être menés :
• Au niveau des calculs ab initio, nos calculs consisteront dans un premier temps, à déter-

miner les configurations des joints de grains les plus stables.
• Au niveau de calculs de type dynamique moléculaire, comme déjà évoqué dans le le pa-

ragraphe 3.2.4.2.1, nous comptons raffiner l’implémentation du potentiel CTIP pour une
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description optimale du comportement de l’oxygène en solution dans le nickel massif en
présence de lacunes. Cette étude sera primordiale dans la mesure qu’elle sera exploitée dans
l’étude ab initio indiquée ci-haut, pour la sélection des joints de gains de basse énergie.

• Au niveau des calculs Monte Carlo, il faudrait mener des calculs ab initio pour mieux
calibrer les termes figurant dans les facteur pré-exponentiels relatifs à la diffusion des
monolacunes, des bilacunes et de l’oxygène. Plus précisément, il s’agit ici de bien quantifier
de point de vue ab initio, les contributions des facteurs entropiques et les fréquences
d’attaques dans le terme pré-exponentiel.
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