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Introduction générale

Dupuis quelques années, les alliages a base du composé intermétallique TiAl connaissent un
intérét grandissant au sein de la communauté scientifique, en vue d’applications structurales
dans les secteurs de I’aéronautique et de 1’automobile. Grace a leurs propriétes, ils peuvent
étre aussi des candidats a fort potentiel et jouer un réle clé dans des applications militaires

(balistique, blindage, ...).

Les avantages qui justifient 1’intérét pour les alliages intermétalliques a base de TiAl

incluent :

e Leur faible densité comparée a celle des alliages a base de nickel.

e Leur résistance a I’oxydation (qui résulte de leur teneur en aluminium élevée
compareée a celle des alliages de titane classique).

e Leur stabilité thermique, leur faible sensibilité aux surchauffes structurelles ainsi
que leur température de fusion élevée (associés a leurs structures stables et
ordonnées).

e Leur bonne tenue au fluage.

Cependant, I’utilisation du TiAl dans I’industrie aéronautique est restée trés limitée a cause de
défauts. Leur résistance méecanique faible aux basses et moyennes températures couplée a leur
faible ductilité comparativement a celle des alliages métalliques classiques leur forte
sensibilité a la composition ; leur fragilité et leur faible ténacité qui limitent fortement la taille
de défauts (fissures) acceptables a de tres faibles valeurs leur corrosion dans les domaines de
températures intermédiaires (500 — 900°C) ; leur fragilisation aprés exposition méme tres
breve a température élevée et enfin la dispersion de leurs propriétés mécaniques aux basses
températures. Leur mise en ceuvre reste difficile & cause de leur fragilité (ce qui rend difficile
les procédés nécessitant un minimum de déformation tels que le forgeage et 1’usinage), ou a
cause de leur comportement en solidification (pour les procédés nécessitant la fusion tels que
la fonderie, et le soudage). Cette dispersion de propriétés peut étre imputable non seulement a
I’hétérogénéité des microstructures inhérente aux procédés d’élaboration et de mise en forme
(exemple du forgeage qui produit des zones lamellaires étendues au milieu d’une structure a
petits grains équiaxes), mais aussi a 1’hétérogénéité des textures relative a 1’orientation des

lamelles par rapport a I’axe de sollicitation mécanique

Au cours des dix derniéres années, 1’industrie aéronautique a particulierement investi dans le

développement d’alliages biphasés a2/y, majoritairement y, permettant d’atteindre des

p. 11
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niveaux de ductilité plus élevés. Malgré de grandes avancées technologiques, leur utilisation
est encore freinée par la variabilité de leurs propriétés mécaniques, spécifiquement leur
fragilité, et le fort colt des procédés de fabrication permettant un meilleur contrdle de la
composition chimique et de la microstructure. En effet, plusieurs techniques ont été adoptées
pour remédier cette situation, parmi lesquelles on trouve la technique d’addition des éléments

de métaux de transition.

L’objectif du présent travail de mémoire a été la compréhension de role des éléments de
métaux de transition M= (Zr, Nb, Cu, Zn) du point de vue stabilité de I’intermétallique TiAl,

et de voir aussi I’effet de ces éléments sur les propriétés mécaniques en massif.
Ce manuscrit comporte trois chapitres.

Le premier chapitre présente une synthése bibliographique des connaissances et des travaux
relatifs aux caractéristiques microstructurales et aux propriétés mecaniques générales des

alliages intermétalliques TiAl.

Dans le second chapitre, on décrit le formalisme théorique des méthodes ab initio basées sur

la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT).

Le troisieme chapitre, fait I’objet des résultats de calcul que nous avons effectué avec le code
de calcul VASP, en utilisant I’approximation GGA-PBE. La présente étude vise a déterminer
les propriétés structurales, électroniques et mécaniques de l’intermétallique TiAl et ses
alliages TiAI-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn). Les résultats obtenus sont comparés avec d’autres

résultats expérimentaux et théoriques.

p. 12



C hapitre | ;. Etude bibliographique



Chapitre I : Etude bibliographique

| .1. Les composeés intermétalliques a base d’aluminium

Le terme « intermétallique » désigne la classe de matériau obtenu par combinaison de deux ou
plusieurs éléments métalliques et dont la structure cristalline est différente a celle des métaux
qui le constituent. Pour désigner ces composés, de nombreux auteurs utilisent soit le terme «
d’alliages intermétalliques », soit celui de « composés intermétalliques ». Ces composés se
forment du fait que les forces de liaison deviennent plus importantes entre atomes de natures
différentes comparées a celles des liaisons entre atomes identiques [2]. Aujourd’hui, il existe
des milliers de nuances d’intermétalliques (10 000 pour les composés binaires et 500 000 des
composés ternaires), mais la famille la plus étudiée c'est celle des composés intermétalliques a
base d'aluminium (aluminures) par exemple les aluminures de Nickel (NiAl, NisAl, NiAls...),
de Titane (TiAl, TizAl, TiAls...), de Fer (FeAl, FesAl, FeAls...). Les alliages intermétalliques
se caractérisent par une dureté trés grande alliée a une fragilité marquée dans certaines
gammes de température. lls ont également en commun une température de fusion tres élevée
(1440 °C pour le TiAl et 1640 °C pour le NiAl) et surtout des bonnes propriétés mécaniques a
haute température. Les aluminures possédent des propriétés spécifiques dues a la présence
d’aluminium. Ils présentent une bonne tenue a I’oxydation et a la corrosion. Une couche
d’alumine (Al,O3) se forme a leur surface procurant ainsi une protection efficace. Une autre
particularité intéressante est leur faible densité, souvent en dessous de 6 g.cm™, ce qui leur
confére un avantage décisif pour des pieces embarquées tournant a grande vitesse par rapport
aux alliages habituellement utilisés pour des tenues a haute température, comme le

superalliage a base de nickel qui posséde une densité plus élevée.

Tableau 1.1 : Comparaison entre les propriétés physiques des aluminures [1].

Density
Intermetallic Melting Temperature (i) Young’s Modulus
Compound Crystal Structure (°C) cm3 (GPa)
FeAl Ordered BCC 1250-1400 5.6 263
NiAl Ordered FCC (B2)* 1640 59 206
Niz Al Ordered FCC (L12)* 1390 7.5 337
TiAl Ordered tetragonal (L1g)* 1460 3.8 94
Tiz Al Ordered HCP 1600 4.2 210
MaoSiz Tetragonal 2020 6.31 430

p. 14
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| .2. Intérét et applications des alliages a base d’aluminium

Les alliages intermétalliques constituent une nouvelle classe de matériaux de structure pour
des applications trés variées : spatiales, automobiles, aéronautiques etc ...

Le composé TiAl fascine également 1’industrie de I’automobile qui cherche des matériaux
résistants en tempeérature pour les composants rotatifs et alternatifs des moteurs fonctionnant a
grande vitesse. Ces alliages sont aussi attractifs par leur haute conductivité thermique. La
résistance specifique a la traction ainsi qu’a la fatigue des alliages a base de TiAl a haute
température est supérieure a celles des matériaux conventionnels de 1’automobile tels que
I’acier réfractaire austénitique et les superalliages a base de nickel. Pour répondre a ces
exigences, de nouveaux matériaux sont indispensables pour réduire la masse et assurer une
tenue a haute température supérieure a celles de ’acier austénitique ou des superalliages a
base de nickel. Les dimensions des dispositifs pourraient également étre réduites par I’emploi
des composés intermétalliques [20].

Les alliages a base de TiAl ont attiré I’attention industrielle et ont fait 1’objet de nombreux
travaux de recherche ces dernieres années, visant leur développement pour des applications
dans les turbines aéronautiques. Les pieces concernées incluent les aubes de compresseur
axial, les aubes de turbine basse pression ainsi que les parties statiques de la chambre de
combustion, I’objectif étant de remplacer les alliages a base de nickel couramment employés

qui ont des densités comprises entre 7 a 7,5 g.cm-3 par de nouveaux matériaux plus légers [2].

5
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Figure 1.1 : Section longitudinale d’un réacteur aéronautique de Rolls Royce plc U.K. Les

fleches montrent les applications potentielles initialement envisagées des TiAl [2].

p. 15
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Ces alliages atteignent aujourd’hui le stade de maturité industrielle pour réaliser avec 1’alliage
Ti-48Al-2Cr-2Nb (alliage GE), des aubes de turbines basse pression des moteurs GEnx de
« General Electric » commercialisé en 2014 et LEAP de CFM International commercialisé en
2015. [3]

Figure I. 2 : Moteur GEnx (GE) a gauche et LEAP (CFM) a droite [3].

L’alliage GE est un alliage biphasé basé sur les composés intermétalliques ay-TizAl et y-TiAl
Suivant les traitements thermiques, quatre types de microstructures peuvent étre obtenus, aux

propriétés antagonistes [3].

| .3. Aluminure de titane (TiAl)

I. 3.1. Le diagramme de phases a I’équilibre

Le diagramme de phases utilisé comme référence jusqu’en 1989 est établi par Murray en 1986
(Fig. 1.3). Il est issu d’une corrélation entre les résultats théoriques et expérimentaux acquis
depuis les années 50 [29,30]. En 1989, un nouveau diagramme a été proposé par Mc.
Cullough et al. [31,32] pour des alliages Ti-Al contenant 40 & 55 at. % d’aluminium. Ce
diagramme révisé (Fig. I. 3) incorpore deux péritectiques L + p—>y et L + a— v, et étend le
domaine a des températures plus élevées. Les mémes changements dans le diagramme, basés
sur des observations métallographiques aprés traitements thermiques et sur les résultats de
dilatomeétre, ont été proposés par Huang et al. [33,34]. Ces changements portent sur la partie
du diagramme supérieure au transus o (transition o/ o+ y). Le domaine des basses

températures, inférieures au palier eutectoide, reste inchangé [4].

p. 16
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Figure 1.3 : Diagramme de phase Ti — Al d’aprés Murray [29,30].

Le diagramme de phases a I’équilibre du systéme binaire TiAl comporte huit phases

différentes :

L : la phase liquide,

B-Ti (bcc) et a-Ti (hep) : deux solutions solides primaires d’aluminium dans le titane.
Elles sont issues des deux formes allotropiques du Ti. La transformation allotropique
du titane, B-Ti (bcc) — a-Ti (hep), se produit a 882 °C.

or-TizAl : solution solide intermédiaire, hexagonale ordonnée de type DOjq, issSue de
la phase primaire o-Ti.

y-TiAl : solution solide intermeédiaire, tétragonale ordonnée de type Ljo.

TiAl; : solution solide intermédiaire.

d : solution solide intermediaire.

TiAl; : composé défini a fusion non congruente.

Le diagramme présente aussi :

>
o

(@]

quatre paliers péritectiques caractérisés par les transformations suivantes :
41487,5 °C : B-Ti (47,70 %) + L (53 %) < y-TiAl (51,2 %).

41450,5 °C : y-TiAl (70,5 %) + L (73,5 %) < 5— (71,5 %).

41346,8 °C : - (73,1 %) + L (80,8 %) < y-TiAl2 (75 %).

4665 °C : TisAl (75 %) + L (99,75 %) < a-Al (98,75 %).

p. 17
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> deux paliers péritectoides caractérisés par les transformations suivantes :
o a1285°C: B-Ti (%) + y-TiAl (%) < a-Ti (%)

o 21285 °C:y-TiAl (%) + & (%) < TiAl2 (%)

> deux paliers eutectoides caractérisés par les transformations suivantes :

o all50°C: 56— (71,5 %) < TiAl2(67,66 %) + a-TiAls (75 %)

o a1125°C: a-Ti (40,36 %) < a2-TisAl (38,75 %) + v-TiAl (50,5 %) [4].

14Q0

13006

1200

Temperature | °C|

1100 f

10060

36
Alominium [ Atomic-25]

Figure 1.4 : Diagramme de phase du TiAl révisé par Mc Cullough et al [31,32] et Huang et al
[33,34].

I. 3.2 Structures cristallographiques

I.3.2.1 La phase y—TiAl : Figure (1-5)

Cette structure tétragonale (quadratique) est construite d’un réseau de Bravais de type cubique

a faces centrées.

>

Paramétres de Réseau : a=3.977 A B7]
c/a=1.02 A B7
Motifs : 2 motifs (Ti et Al)

S

**

**

Positions : Ti :(0, 0,0) (%,%, 0)

AIL(20,9) (0,9)

Prototype : L1,

X/
L X4

<+ Groupe spatial : P4/mmm

Son domaine d’existence est situé entre 48 at.% et 69,5 at.% d’aluminium [5].

p. 18



Chapitre I : Etude bibliographique
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) © (0
° ‘ O
Ti

o ./.o

Figure 1.5 : Représentation schématiquement de la structure L1, de la phase y—TiAl [5].

1 3.2.2 La phase a; - TizAl : (Figure 1.6)
Cette structure hexagonale ordonnée est construite d’un réseau de bravais de type hexagonal
compact.

% Paramétres de Réseau : a,=5.74 A ¢, =4.62 A1

s Motifs : 2 motifs (Ti et Al)

+¢+ Positions : Ti :(0, %,0) (%,0,0)(i,%, 0)

111, ,511,,521
Ge2dGe2 G2
Al:(0,0,0) (52,2)

33°2

¢ Prototype : DOgg

¢+ Groupe spatial : P63/mmc

[0001]

O Titane

@ Aluminium

[1120]

Figure 1.6 : Représentation schématique de la maille ordonnée DO19 de la phase oy -
TisAl [4].
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| 3.2 .3 La phase : p TiAl : (Figure 1.7)

Cette structure cubique est construite sur le réseau de Bravais : cubique centré
% Paramétres de Réseau : a=3.16 A [
< Motifs : 2 motifs (Ti et Al)

Positions : Ti :(0, 0,0)

X/
L X4

Al:(=2,0)

22’2
¢ Prototype : B2

%+ Groupe spatial : Pm-3m

Figure 1.7 : Représentation schématique de la structure cristalline de la phase Bo-TiAl (B2).

I. 3.3. Principales microstructures

Dans le cas des alliages présentés dans ce mémoire, les trois phases introduites précédemment
ne présentent pas de domaine monophasé aux températures d’utilisation. Les microstructures
obtenues sont alors composées d’au moins deux phases. Afin d’obtenir une bonne
homogénéité de la microstructure et les propriétés mécaniques requises, il est nécessaire de
travailler, lors de 1’élaboration du matériau, dans des domaines de température du diagramme
d’équilibre existants au-dessus de 1100°C. Quatre types de microstructure peuvent alors étre
obtenus : Proche vy, duplex, proche lamellaire et lamellaire. Leurs domaines de température
sont respectivement notés D1, D2, D3 et D4 sur la figure 1-8. Les températures encadrant ces
domaines ne sont pas données précisément, car elles dépendent de plusieurs facteurs comme

la quantité d’aluminium, la nature des éléments d’addition, la vitesse de chauffage [8].
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Figure 1.8 : Domaines de température associes aux diverses microstructures.
D1 : Proche y
D2 : Duplex
D3 : proche lamellaire
D4 : Lamellaire

Les proportions d’éléments Ti et Al sont exprimées en % atomiques [8].

1.3.3.1. Microstructure proche y

Comme son nom I’indique, cette microstructure est composée principalement de grains y. Des
grains oy sont aussi présents, principalement aux joints de grains .

Cette microstructure est obtenue par traitement dans le domaine D1, au-dessus du palier

eutectoide (figure. 1-8). Une vue au microscope optique (MO) est présentée sur la (figure 1-9-

a) [8].

1.3.3.2. Microstructures duplex et proche lamellaire

La microstructure duplex (domaine D2 — fig. 1-8) est composée des mémes phases que la
microstructure proche y mais celles-ci coexistent de maniere différente. Une image (MO) est
présentée figure 1-9-b. Il y a toujours des grains y mais les grains monophasés a, se sont
transformés en grains lamellaires. Ces derniers sont composés d’une alternance de lamelles y
et ap. Les mécanismes de formation de ces grains lamellaires a partir des grains oo monophasés
formés a haute température seront décrits plus loin. La microstructure proche lamellaire
(domaine D3 - fig. 1-8), dont on voit une image (MO) sur la figure 1-9-c, est une structure
duplex dans laquelle les zones lamellaires sont largement majoritaires au detriment des grains

Y, en raison d’un traitement plus proche du transus o [8].
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1.3.3.3. Microstructure lamellaire

La microstructure lamellaire, obtenue a plus haute température (domaine D4 — figure 1-8), est
composée a 100% de grains lamellaires (fig. 1-9-d).

Elle est obtenue par traitement dans le domaine o. A cette température, la microstructure est
alors entierement composée de grains o de structure hexagonale désordonnée. La formation
des grains lamellaires a lieu lors du refroidissement. Aux interfaces y/a2, les lamelles sont en
relation de coincidence suivant la relation suivante :(111)y // (0001)a, avec <110>y // <112
0>ay,. Il existe aussi des interfaces y/y. Notons que lors du passage du a transus, la taille des
grains a augmente soudainement, entrainant une taille de grains lamellaires trés importante.

Dans certains cas, un diameétre de grains de plus de 1mm peut étre atteint [8].

Figure 1. 9 : Micrographies optiques des différentes microstructures de ’alliage Ti — 48Al —
2Cr. (a) microstructure majoritairement y obtenue apres un maintien de 2h a T2= 1200 °C
(a environ 75 °C au-dessus du palier eutectoide), (domaine D1). (b) microstructure duplexe
obtenue aprés un maintien de 2h a 1300 °C, (domaine D2). (c) microstructure majoritairement
lamellaire obtenue aprés un maintien de 0,5h a 1360 °C (en-dessous de Ta), (domaine D3). (d)
microstructure entierement lamellaire obtenue apres un maintien de 0,5h a 1400 °C (au-dessus

de Ta) ( domaine D4) [4].
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| 3.4. Défauts structuraux
Le cristal parfait n’existe pas réellement. Toute structure cristalline peut comporter des
défauts dans 1’assemblage régulier des atomes. Les cristaux réels contiennent toujours un
certain nombre de défauts ou singularités en quantité variable. La présence et le nombre de
défauts dépend du type de liaison chimique, de la pureté du cristal, de la méthode de
préparation, ainsi que des traitements thermiques et/ou mécaniques subis. Les défauts
correspondent aux régions microscopiques d’un cristal dans lesquelles un atome est entouré
de proches voisins situés en des positions différentes a celles observées dans un cristal parfait.
Traditionnellement, les défauts sont répartis en quatre catégories suivant leur dimensionnalité.
Il existe donc des défauts ponctuels (0D), lineaires (1D), planaires (2D) et volumiques (3D).
1.3.4.1 les défauts ponctuels (0D)
Par Définition : Le défaut ponctuel est un défaut limité a un nceud du réseau. Il est de
dimension 0, le rayon atomique est tres petit devant les dimensions du cristal. 1ls peuvent se
repartir en trois grandes catégories selon leur géométrie. Les différents types de ces défauts :
> Les lacunes ponctuelles : Ce défaut correspond a I’absence d’un atome de son site
normal dans la structure. Les lacunes jouent un réle fondamental dans la diffusion a
I'état solide, qui engendre des déplacements d'atomes sur de longues distances et a la
base des traitements thermiques.

T —

row

_—— — — — — — — — — — — —

Figure 1.10 : Représentation d’une lacune ponctuelle (Le tube & vide comprend une rangée de

Ti et une rangée de Al une lacune) [9].

> Atomes interstitiels : Ce sont des atomes qui s'insérent dans les espaces vides du
réseau cristallin. La taille de 1’atome étranger est en général inférieure a celle de
I’atome de réseau. Si I'atome en insertion est lui-méme un atome du réseau cristallin,
on parle d'auto-interstitiel. Les defauts interstitiels jouent un grand réle dans la

constitution des alliages.
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Figure 1.11 : Représentation d’atome étranger en insertion [9].

» Atomes en substitution : la position réguliére d’un atome occupée par un atome

étranger est en général de méme taille que celle de 1I’atome du réseau [14].

Figure I.12 : Schéma de cristal avec d’atomes €trangers (atome en substitution).

1.3.4.2 Défauts linéaires
Par définition : Les défauts linéaires sont appelés « dislocations ». Ce sont des défauts de
dimension 1, c'est-a-dire que la largeur des défauts est trés petite devant les dimensions du
cristal. Ces défauts permettent la déformation élastique et jouent un grand réle dans le
probleme de la résistance des matériaux [7].
Les dislocations sont obtenues par le glissement d’une partie du cristal le long d’un plan. La
ligne de dislocation proprement dite correspond a la ligne du plan de glissement séparant la
partie du cristal qui a glissé de celle qui est restée immobile. Le vecteur de glissement b est
appelé vecteur de Burgers de la dislocation [11].
Les différents types de ces défauts :
» Une dislocation coin : a un vecteur de Burgers perpendiculaire & sa ligne (Figure 1.13)
[11].
> Dislocation vis : est un défaut cristallin linéaire qui a un vecteur de Burgers paralléle a
sa ligne (Figure 1.14) [11].
> Une dislocation est en général de type mixte et comporte des segments vis et des

segments coin (voir Figure 1.15) [11].
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coin { e
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Figure 1.13. Représentation schématique de dislocations : réseau parfait et réseau contenant
une dislocation coin. Le circuit MNOPQ permet de visualiser le vecteur de Burgers MQ, qui
détermine la direction de glissement et le cisaillement élémentaire qui lui est associé [11].

Figure 1.14. Représentation schématique de dislocations : réseau parfait et réseau contenant
une dislocation vis [11].

Figure 1.15. Représentation schématique de dislocations : réseau contenant une partie de

boucle de dislocation combinant dislocation vis et coin [11].
T R, W D Tt e

Figure 1.16 : Exemple de dislocation : vue générale de la microstructure de déformation
en TiAl formée selon ¥2[110] (111) & 4% de déformation de cisaillement résolue a

température ambiante [6].
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1 .3.4.3. Défauts planaires
Par définition : Les défauts surfaciques sont des défauts a deux dimensions comprenant les
joints de grains, les macles et les fautes d’empilement. Les différents types de ces défauts :
> Les joints de grains : Un joint de grains est par définition la surface qui sépare deux
cristaux d’orientations différentes dans un agrégat poly-cristallin. En réalité, c’est
plut6t une région assez désorganisée, de largeur non négligeable (de I’ordre de 2 a 3
distances interatomiques). Elle joue le rble de barriere au mouvement des
dislocations. Les joints de grains sont des pieges a dislocation mais ce sont aussi des
sources de dislocations. Par conséquent, les joints de grains interviennent dans les

problémes de déformation plastique et dans les mécanismes de durcissement.

Figure 1.17.Représentation schématique de ’arrangement des atomes au niveau d’un joint de

grain dans un échantillon poly-cristallin [12]

-
3 grain 2
microcracks

Grain 2

erain
B boundary

JEeiind

Cirain 1

Figure 1.18 : Microstructure d’un joint de grain dans 1’alliage TiAl [17].

Il existe deux types de joints de grains simples :
Joints de flexion : ils contiennent 1’axe de rotation des grains

7
A X4
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» Macle : sont des défauts plans séparant les deux parties d’un cristal, image lune de

’autre (symétriques) par rapport au plan de macle

ABC ABC ABC... — ABC ABC AB CBA CBA

Plan de macle
(miroir)

Saut a la structure
symeétrigque)

P E 0O r@mOE >

z

Figure 1.19. Représentation d’un exemple de y—TiAl le maclage se produit dans un plan dense
(111) dans la direction %[112], les symboles remplis représentent des atomes de Ti, les

symboles ouverts sont Al les atomes situes au-dessus et au-dessous du plan de dessin [28].

> Fautes d’empilement : Il s’agit d’une erreur dans la séquence d’empilement des plans

atomiques de certaines familles marquent une discontinuité, aléatoire ou ordonnée,

dans I’empilement des matériaux

ABC ABC ABC ABC ... — ABC ABC AB ABC ABC ...,
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Défaut d’empilement produit par I’absence d’un plan C dans la séquence...

BCABABCA...constituant une structure cubique compacte

3.4.3 Les défauts tridimensionnels

Par définition : On peut considérer que le remplacement d'une partie du cristal par un volume
d'un composé différent est un défaut tridimensionnel. Ce composé "étranger" peut différer du
cristal par sa nature chimique et/ou cristallographique et peut étre soit un précipité soit une
inclusion. La partie étrangére du cristal peut étre soit un précipité, soit une inclusion, soit un
pore.

» Pores : Un pore est une cavité fermée a ’intérieur d’un cristal ou d’un poly-cristal.

> Précipité : Particule solide de petite taille entiérement enrobée a I’intérieur d’un grain
qui constitue sa matrice. En général, les précipités apparaissent dans un cristal a I’issue
de réactions a 1’état solide. Selon les caractéristiques des deux réseaux cristallins, les
joints de phases entre précipité et matrice peuvent avoir différentes structures :

interface cohérente, semi-cohérente, incohérente [14].
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Figure 1. 21 : a) Précipité cohérent : continuité de certains plans cristallins entre le précipité et
la matrice. b) Précipité semi-coherent : les déformations sont relaxées par la présence de

dislocations aux interfaces. c) Précipité incohérent [14].

I .4 L’origine de la fragilité mécanique des aluminures de titane

1.4.1 Rupture et plasticité

1.4.1.1 La limite d’élasticité :

L’alliage TiAl présente une anomalie de contrainte dans sa courbe de limite d’¢lasticité dans

certaines gammes de température.
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@ F (b)
S 50 i H 0,
§ 400 g:ﬁﬂﬁoén%“:&.%‘-@ﬂv —o—107s" f
S 300 — RS s ¥ —o—107s’ i fy
k) —o—10's" \ _g“ 30 —o—10"s" y
5 24 2 <4
5 —v—10"s = <0 l
- 200 34 v 2 20 —v_m_ss_l f J
s —A—]0 s t\x L% —b—10"s ’ &
™ 100 —o—10"s" . 0 : L]
—o—j0°s’ ] ) #L%——'ﬂ
i i 0 T
(1)00 300 500 700 900 1100 1300 1500 100 300 500 700 900 1100 1300 1500
Temperature, K Temperature, K

Figure 1.22 : Evolution de la limite d’¢élasticité et élongation en fonction de la température
[16].

Wang et al. [16] a montré que la limite d’¢élasticité commence a diminuer brusquement tandis
que 1’élongation commence a augmenter lorsque la température atteint 973 K.

La limite d’élasticité a été démontré par des auteurs précédents qu’en dessous de la
température de transition ductile-fragile (TTDF) qui se situe entre 620°C et 800°C, la limite
d’¢élasticité¢ dépend trés peu de la température indépendamment de la microstructure du
matériau. Au-dela de cette température, elle décroit rapidement, et la rétention de contrainte
est plus marquée dans le cas des échantillons lamellaires par comparaison aux échantillons a
grains équiaxes [2].
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Figure 1.23 : Evolution de la limite d’¢élasticité de différents alliages possédants diverses

Microstructures en fonction de la température [2].

1.4.1.2 La rupture :

La rupture détruit la cohésion de la matiére par la création de discontinuité a 1’échelle de

I’existence des microfissures ou cavités et des fissures dans les structures mécaniques.

Les causes et les mécanismes sont étudiés par fractographie (échelle macroscopique) ou

microfractographie (échelle du microscope électronique MEB) ou par I’analyse des faciés de

rupture.

1.4.1.2.1 Rupture fragile :

K/

Mécanisme : la rupture fragile se manifeste au niveau des liaisons intra-atomiques sans
déformation plastique macroscopique.
Conditions : elle intervient lorsque 1’énergie de déformation locale due aux sollicitations
extérieures devient égale a 1’énergie nécessaire de décohésion atomique.
Les modes de rupture fragile :
Rupture fragile trans-granulaire (a clivage): La rupture suit des plans
cristallographiques (plans de clivage) et des facies de rupture cristallin. Elle se manifeste
surtout dans les structures des Cristaux : Cubiques centrés (BBC) tels que les aciers a
carbone et les cristaux, Hexagonaux compacts (H.C.) tels que le Zinc et le Magnésium,
Les structures de cristaux cubiques a faces centrées (C.F.C.) sont peu sujettes au clivage.
Rupture fragile inter-granulaire : Elle est caractérisée par une décohésion inter-
granulaire. La rupture suit les joints de grains, elle survient notamment par 1’accumulation
d’impuretés ou d’inclusions (présence d’une seconde phase au joint du grain ou
ségrégation d’un élément chimique). La rupture présente deux aspects a 1’échelle
microscopique : Aspect lisse, si la rupture suit les joints des grains avec déformation
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plastique réduite, et Aspect de cupules. Des auteurs montrent cependant que la fraction de

rupture inter-granulaire croit avec la température et devient trés importante a 800 °C. Ensuite,

la rupture devient ductile et inter-granulaire. Donc, la transition fragile-ductile apparait
entre 700°C et 800°C.

Rupture

intragranulaire :
Clivage

sur les plans {1 1 1}

Rupture

intergranulaire :
Décohésion en

raison des macles

(b) 100 um 038 F— o _ : < ' de déformation

Figure 1.24 : Microstructure de Rupture intra-granulaire et une rupture intergranulaire :

Décohésion en raison des macles de déformation pour ’alliage TiAl [17]

b 10 um

Figure 1.25. Caractéristiques fractographiques de la microstructure de grains y équiaxes dans

des alliages TiAl a deux phases. (a) Chemin des fissures montrant les fractures intergranulaire

et trans-granulaire. b) Fracture semblable & un clivage [18].

1.4.1.2.2 Rupture ductile :

Mécanisme : la rupture ductile se manifeste essentiellement par la présence des inclusions
ou précipités. La rupture résulte de la naissance des cavités, I’allongement de ces cavités
dans le sens de déformation et la coalescence de celles-ci par striction ou cisaillement qui

conduisent a la rupture finale.
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e Conditions : Les défauts responsables de I’amorgage dans la rupture ductile sont :

Eléments d’addition dans les alliages, Inclusions, Précipités (par traitement thermique) et

les joints de grain (points triples).

1.4.1.3 la ductilité
La ductilité est une propriété purement géométrique qui traduit la capacité des matériaux

métalliques a se déformer avant rupture. L'allongement a rupture, estimé lors d'un essai de
traction, est par exemple une mesure de la ductilité. Qualitativement, la ductilité d'un matériau
dépend de la capacité, plus ou moins grande, lorsque les dislocations se déplacent dans le
réseau cristallin. Alors que les lois de la plasticité ne dépendent que du déviateur des
contraintes, la rupture dépend & la fois du déviateur et de la partie sphérique (pression
hydrostatique). La déformation a rupture dépend donc, contrairement aux lois de la plasticité,
du type de sollicitation.

Kim et al [36], ont montré que la ductilité des alliages y-TiAl biphasés est caractérisée par un

domaine de température ductile-fragile large qui se situe entre 620 et de 800°C en fonction de

la microstructure, pour la vitesse de déformation ¢ = 10~*s~1 (Figure I- 26).
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Figure I- 26 Variation de la ductilité de matériaux de différentes microstructures avec la

température [35].

1.4.1.4 Les matériaux fragiles
Un matériau est dit fragile lorsqu’il se rompt sans avertissement et de fagon trés brutale. Sa

courbe de contrainte déformation augmente linéairement jusqu’a la rupture ou toute 1’énergie

¢lastique emmagasinée est libérée d’un seul coup.
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1.4.1.5 La ténacite
La ténacité donne la résistance a la rupture brutale d'un matériau fragile : c'est la valeur
critique du facteur d'intensité de contrainte en mode I, mode de rupture prépondérant, pour

laguelle la fissure se propage. C'est donc une propriété du matériau qui s'exprime en

MPavm .

La ténacité a la rupture de ’alliage a base de TiAl a une relation inverse avec les propriétés
en traction. La ténacité de la microstructure duplex a grains fins est comprise entre 10 a 16

MPay/m, mais celle de la microstructure totalement lamellaire est comprise entre 20 a 35

MPavm [16].

La figure 1.27 montre a la fois la ductilité et la ténacité de I’alliage duplex variant en
fonction de la fraction volumique de grains lamellaires des microstructures duplex. On peut
constater que la ténacité et la ductilité de 1’alliage présentent une relation inverse avec la

fraction volumique de grains lamellaires [10].

T T T 2 B
Fully Lameliar
— a0 | &
i (Expexted) <
Tl | B s B e e e = <=
= i 00 et —eaa_ Kmax —AA 30 =
= e A a
=i T e =
—
= oY —2
i e = —20 S
@ = h NGt e O A Alloy G1 =
= <= ® A Alloy KS fod
S A Alloy K7 ~r1a =
-
1z <
: Ductility (=] ‘el — =
o i 1 1 == 1 o
o Soo 1000 1500 2000 2500

Grain Size (pm)
Figure 1. 27 : Evolution de la ductilité et de la ténacité des alliages a base y en fonction de la

taille du grain y [5].
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Figure 1.28 : Processus de fracture dans la microstructure y équiaxe de I'alliage TiAl biphasé
Ti-47A1-2.6Nb-2 (Cr + V) a25 ° C. (a) K = 7,99 MPaym , (b) K = 8,00 MPaym , (c) K =
9,50 MPay/m [18].
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La figure 1. 28 montre que le processus de fracture dominant était la formation d’une fissure a
la limite du grain en avant de la pointe de la fissure principale. Lors de I’augmentation des
niveaux de K, la microfissure se liait a la fissure principale et entrainait une propagation

rapide et une fracture finale 8 K = 11,4 MPay/m [18].

1.4.1.6 Processus de deformation
La déformation plastique des matériaux métalliques est essentiellement régie par le glissement
des dislocations.
1.4.1.6.1 Dislocations ordinaires :
A température ambiante : Comme introduit précédemment, la structure tétragonale est
assimilée a une structure cubique a faces centrées car le rapport c/a est trés proche de 1. Ony
retrouve donc des dislocations classiques d’un cristal cubique a face centrée, d’ou le nom de
dislocations « ordinaires ». Il existe quatre systemes de glissement possibles pour ce type de
dislocations [8]

> {110](111)

> {110)(T11)

> H170](1 11)

> {170)(111)
C’est-a-dire que deux vecteurs de burgers de type %[110] (figure 1-29-a) sont possibles,

chacun appartenant a deux plans de type (111) (figure 1-29-b). Le schéma de dissociation

associeé a ce type de dislocation est le suivant :
~[110] = 2[112] + SF + [11Z] ol SF signifie faute d’empilement [8]

=)

i LALLL

L3
| i —_— = ||ll)' I yon

Figure 1 .29 : Systemes de déformation par dislocations ordinaires de la phase y TiAl. a)

Vecteurs de Burgers, b) Plans de glissement [8].
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1.4.1.6.2 super-dislocation :

Tres peu observées dans des alliages polycristallins ou polyphasés, elles ont été
principalement mises en évidence dans des alliages monophasés ou monocristallins. Ce sont
des dislocations du super-réseau chimique qui glissent sur les plans denses (111) (figure 1-30).
Il en existe deux types aux vecteurs de Burgers différents [8].

> b '=a<011] (ou a<101])

> b= % <112]

w1

—F ]

LY — "'.

Figure 1.30 : Vecteurs de Burgers des deux types de super-dislocations possibles dans la phase
y-TiAl [8].

100nm

Figure 1.31. Images de faisceau faible de 1/2 [112 ] super-dislocation se dissociant en

deux partiels dans Ti-48 at.% Al avec (a), g = [002], BD proche de [110] [21].

1.4.1.6.3 Le maclage mécanique

Lorsque le mouvement des dislocations est restreint, la déformation plastique peut s’effectuer
par le glissement des dislocations, dites dislocations de macle dont le vecteur de Burgers n’est
pas une période du réseau. Ce type de déformation est le maclage mécanique. La macle est

limitée par un joint avec la matrice appelé plan de maclage. Pour les cristaux ayant une
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structure (CFC), le plan de maclage est le plan (111) et le vecteur de Burgers de la dislocation

de macle est % (112) [8].

La plupart des métaux et alliages sont susceptibles a se déformer par maclage aux grandes
vitesses de déformation ou a basse température. D’autres facteurs comme la contrainte,
I’orientation cristalline, I’énergie de faute d’empilement ou la taille de grain, influent sur le
déclenchement du maclage. Le maclage est également un mécanisme de déformation
particulierement important dans les cristaux possédant un nombre de systemes de glissement

limité comme les alliages a base TiAl [8].

1.5 Influence des éléments d’addition sur les propriétés mécaniques

Les alliages TNB, dont la composition de base est en Ti - (42-45) Al- (5-10) Nb [1] ont fait
I’objet d’une attention croissante et sont considérés comme un alliage de nouvelle génération
du TiAl. D’autres études ont montré que 1’ajout élevé de Nb améliore significativement la
résistance a la traction, la résistance au fluage ainsi que la résistance a I'oxydation par rapport
aux alliages TiAl a faible teneur en Nb [2-5]. En fait, les alliages TNB ont pris 1’attention des
industries aérospatiale et automobile pour des applications a haute température a cause de
leurs propriétés attractives. Cependant, Cheng et al. [24] ont reporté que I’addition de Nb peut
fragiliser la phase y et diminuer en paralléle la ductilité de ces alliages. Une autre étude a mis
en évidence que 1’ajout de Nb n’a que de légers effets sur la fraction volumique de la phase o
et I’espacement lamellaire moyen [23].

Sun et al. [26] ont étudié la variation des limites d'élasticité de Ti52-Al48-xMo a 900 °C. lls
ont remarqué que les limites d’élasticité augmentent avec 1’ajout de Mo allant jusqu'a 6,0 at.%

ou la résistance élastique est de 1’ordre de 503 MPa.

Afin d'améliorer les propriétés mécaniques, plusieurs concentrations de Tantale (Ta) ont été
rajoutées aux alliages Ti-42Al préparés par fusion a I'arc sous vide. Les résultats montrent que
la phase B2 disparait lorsque la teneur en Ta est supérieure a 0.2%. Avec l'augmentation de la
teneur en Ta, le rapport longueur / largeur de cet alliage diminue, mais la taille des colonies
lamellaires augmente. Les résultats d'EDS montrent que le Ta se distribue de maniere
uniforme dans la microstructure. Dans cette étude, ils ont observe également que le Ta a un

taux de diffusion inférieur empéchant la diffusion des {3 stabiliseur pendant la solidification,
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ce qui entraine la disparition de la phase B2 et cela donne plus de temps pour la croissance
des grains, ce qui explique la taille croissante des colonies lamellaires (figure 1.32).

Figure 1.32. Des images au MEB d'alliages Ti42Al avec différentes teneurs en Ta : (a) 0 %
Ta; (b) 0.2% Ta; (c) 0.4% Ta; (d) 0.6% Ta; (e) 0.8% Ta; (f) 1.0% Ta [22].

Les essais de compression montrent que la résistance augmente 1,2 fois et la contrainte
augmente 3,2 fois lorsque la teneur en Ta est de 0,2%. La résistance a la traction a 750 °C est
améliorée aussi en ajoutant du Ta (figure 1.34). La résistance a la compression augmente 1,2
fois et la contrainte de compression augmente 2,2 fois avec la teneur de Ta. La résistance a la
traction a 750 °C augmente de 405 MPa a 472 MPa alors que la déformation est maintenue
entre 2,3% et 2,9% avec l'augmentation de Ta [22].

Ces améliorations résultent principalement du renforcement en solution solide de Ta et Nb et
de I'élimination de la phase B2.

Une étude par les méthodes de premier principe a montré que 1’addition de Zr, Hf, Cu et Zn
réduit la tétragonalité de la phase y-TiAl. Ces éléments ont affaibli aussi la directionnalité des
liaisons Ti — Ti. L’ajout de Zn a amélioré la valeur de B/G qui nous renseigne sur la ductilité.
On pense que tous les aspects ci-dessus sont bénéfiques a I'amélioration de la ductilité du
TiAl. On peut conclure donc que les atomes de Zr, Hf, Cu et Zn pourraient améliorer la
ductilité des alliages y -TiAl (Table 1.2.) [25].
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Table 1.2. Les constantes élastiques de Til6AI16, Til5AI16M et/ou Til6AI15M calculées par

les méthodes de premiers principes [25].

Sample Cur Ciz Cis Cas Cas Cee B G E BIG
Tl 1820 690 823 1672 1126 755 1110 747 1357 149
TirshlieZr 1808 733 838 1650 1105 732 1120 725 1316 154
TiqglygHE 1865 725 822 1886 1108 749 1128 748 1392 151
ThsA gV 847 774 856 1702 1135 B48 1152 760 1334 152
TiygAl,ghb 1756 768 835 1893 1132 842 1121 745 1254 150
TishlieTa 1849 784 853 1704 1129 856 1153 761 1333 152
TisAlieCr 1820 829 837 1763 1136 002 1158 773 1302 150
TirshleMo 817 873 839 1774 1139 909 1167 768 126.1 152
Tiysl, W 1858 880 835 1816 1144 941 118.1 788 1307 150
ThsAheCu 1762 724 846 1578 1058 775 1104 701 1259 157
TiyghlyeZn 164.1 787 872 1580 1108 651 103 @57 1080 168

Le molybdéne (Mo) est également un élément B stabiliseur qui se retrouve dans des

applications diverses. Les alliages de TiAl modifiés au Mo présentent des microstructures

avec des lamelles grossiéres et une taille moyenne de colonies qui est d'environ 0,5 um de

largeur (Figure 1.33). Apres le traitement de recuit, les grains dans les alliages TiAl ayant 2%

a 3% de Mo sont raffinés a environ 18 um et la fraction volumique de phase augmente de

15% a 20% (figure 1.34). Les résultats suggerent que 1’addition de Fe et Mo non seulement

stabilise la phase B2 mais affine également la microstructure [20].

Figure (1.33) : Les micrographies des microstructures de Ti-45Al-xMo avec :

@x=1,(b)x=2,(c)x=3, (d) x=4[20].
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Fig. (1.34) : Les micrographies des microstructures de Ti-45Al-xMo apres recuit,
@x=1,(b)x=2;(c)x=3; (d)x=4[20].
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Le développement d’algorithmes de plus en plus performants a contribué a 1’évolution des
techniques de modélisation des matériaux. Parmi les techniques de modélisation, on peut citer

les méthodes de Monte Carlo et les calculs ab-initio.

Le calcul ab-initio (& partir de principes premiers) consiste a résoudre les équations de la
mécanique quantique dans les matériaux réels. Connaissant la composition atomique d’un
cristal ou d’une molécule, il serait possible d’en prédire toutes les propriétés physiques a
I’aide de simulations numériques. Cette approche laisse entrevoir des bénéfices
technologiques mirobolants. Si 1I’on peut atteindre la précision souhaitée a un colt numérique
raisonnable, la recherche de matériaux de pointe s’en trouve accélérée par les ressources
computationnelles disponibles. A un niveau plus fondamental, les calculs ab-initio permettent
d’interpréter les mesures expérimentales et d’en comprendre les mécanismes qui ceuvrent a
I’échelle nanoscopique. Ils permettent de tester des hypotheses, et de développer des modéles
plus simples pour décrire différents phénomenes. Pour toutes ces raisons, de nombreux
efforts sont investis pour décrire les matériaux a 1’aide de la mécanique quantique, et ce,

depuis la naissance de I’informatique [1].
I1.1. Equation de Schrédinger

Les solides sont constitués par une association de particules : Les ions et les électrons. Le
probleme théorique fondamental de la physique du solide est de comprendre I'organisation
intime de ces particules a l'origine de leurs propriétés. Mais dans ce cas, la mécanique
classique s'avere étre insuffisante et il faut faire appel a la mécanique quantique dont la base
est la résolution de 1'équation de Schrodinger (1’équation a plusieurs corps) qui sera simplifiée
ultérieurement par diverses approximations de manicre a ce qu’elle puisse étre résolue. La
fonction d’onde du systéme comporte un grand nombre de degrés de liberté, et son état
fondamental peut €tre obtenu a partir de 1’équation de Schrédinger indépendante du temps

(état stationnaire) [1] :
HY(R 7)=E (R 7 ) (1.1)

OU H est I’opérateur Hamiltonien, 1 est la fonction d’onde et E est ’énergie totale du

systeme.
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L’hamiltonien H d’un systétme a N électrons et M noyaux représente la somme des
différentes contributions énergétiques a 1’énergie totale : énergies cinétiques (électrons et

noyaux) et énergies potentielles (électrons-noyaux, noyaux-noyaux, électrons-électrons).

L’opérateur Hamiltonien correspondant a cette énergie totale est :
—~ A =g ~ =2 =2 A~ =2 5 FeS -, s -
H=T,(R) + V(R ,R) +V e (R ,7) + VooV, 7) + Te (1) (11.2)

Dans 1’équation, le premier terme désignant 1’opérateur énergie cinétique des électrons, le
second celui des noyaux et les trois derniers représentant les interactions respectives (noyau-

électron), (électron-électron) et (noyau-noyau).

Pour un systéme possédant M atomes et N électrons, la résolution exacte de 1’équation de
Schrodinger serait celle d’un systéeme de (M+N) corps en interaction.

11.3 Approximation de Born-Oppenheimer :

Cette approximation est dite aussi I’approximation adiabatique, dans laquelle on prend en
considération la grande différence de masse entre le noyau et I’électron, le noyau est plus
lourd que I’¢électron, donc le mouvement de 1’électron est plus rapide que celui du noyau.
Pour cela, on peut considérer le noyau comme fixe, ce qui permet de négliger le terme

d’énergie cinétique Troy et le potentiel Vyoy-noy devient constant.

Aprés cette approximation, ’hamiltonien ne comporte que trois termes, deux termes de
I’énergie cinétique et le potentiel des électrons, et le troisieme terme qui représente 1’énergie

potentielle des électrons dans le potentiel des noyaux fixes [17,18] :

H =Te () + Vnoy-al(R 7)) + Veral?,7) (11.3)

11.4. Approximation de Hartree-Fock :

Les électrons en interaction du systéme étudié sont considérés comme des fermions donc la
fonction d’onde est antisymétrique c’est-a-dire deux électrons ne peuvent pas étre dans la
méme position en méme temps et lorsqu’on a un échange de deux électrons, la fonction

d’onde change de signe [19] :
V() =-¢(,7) (11.4)
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Dans le cas d’un systéme a N électrons la fonction d’onde peut étre définie par le déterminant
de Slater

WG UG

. .1 |=g=det[ Wy Wy . Pyl (115)
G o UGl

EbHF:\/% [

Ou i (X) est la fonction d’orbitale de spin qui est le produit d’orbitale spatial (7 ) est la

fonction de spin (s) [19].
D’aprés I’approximation de Hartree-Fock, les orbitales orthonormés i minimisent 1’énergie
de la fonction d’onde Yur et la valeur d’hamiltonien est donnée par :

H_l

1 .
=— 25 V2 + Vere +5 201Gy — Kip)

1
== NV A Vext + Ve + V4 (11.6)

Le troisieme terme représente le potentiel de Hartree-Fock d’interaction coulombienne du
ieme électron et I’ensemble des (N-1) électrons qui restent, ou j;; est I’opérateur coulombien

de Hartree et K; est I’operateur d’échange de Fock [19].

1.5 Théorie de la fonctionnelle de densité

La théorie de la fonctionnelle de densité (DFT) est aujourd’hui 1’approche la plus utilisée en
calcul ab initio. Développée dans les années 1960 par Pierre Hohenberg, Walter Kohn et Lu
J. Sham [2, 3], cette méthode fut des lors employée pour décrire les systemes métalliques,
isolants et semiconducteurs, et par la suite les molécules [4]. En mathématiques, une
fonctionnelle est un type de fonction qui prend en argument une fonction définie sur un
certain domaine, et lui associe un nombre [5]. Dans le contexte de la DFT, la fonctionnelle
sera 1’énergie totale ou le potentiel effectif, et la fonction sur laquelle elle agit sera la densité
¢lectronique définie dans 1’espace. C’est donc la densité qui occupe la place centrale de cette

théorie, plutdt que la fonction d’onde [1].
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11.5.1. Théoremes de Hohenberg et Kohn :
11.5.1.1. Premier théoréme de Hohenberg et Kohn

Hohenberg et Kohn ont prouvé que puisque la densité électronique fixe le nombre d’électrons
N donc le potentiel externe V. ainsi que toutes les propriétés de 1’état fondamental du
systétme comme 1’énergie cinétique T, 1’énergie potentielle V et 1’énergie totale E, sont une

fonctionnelle unique de la densité électronique p(r) [6] :

[p(r)] = Tet [p(r)] + Vet [p(r)] + [p(r)]
= [ p(r) Vex (r) dr+ [p(r)] (11.7)

Avec: [p(r)] = Tar[p(r)] + Vet [p(r)]
11.5.1.2. Deuxiéme théoréme de Hohenberg et Kohn :

Le deuxieme théoreme de Hohenberg et Kohn définit une propriété importante de la
fonctionnelle de la densité. Ce théoréme indique que 1’énergie de 1’état fondamental définie
par la fonctionnelle [p(r)] atteint sa valeur la plus basse, si la densité €électronique correspond

a la densité réelle de 1’état fondamentale po (1) [6] :
Eq=E(po ) = min E( p) (11.8)

L’équation d’Euler-Lagrange permet de calculer po(r) sans introduire 1’équation de

Schrodinger :
S{E[(>) — J)-N[}=0 (11.9)

Ou u : est le potentiel chimique

Si on remplace E [p(r)] par sa valeur de 1’équation on aura le résultat suivant :

6F
B = Ve () + 28200 (11.10)
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Donc Fux[p(r)] de I’équation est définie indépendamment du potentiel externe Vex:(r) cela
veut dire que Fuk[p(r)] est une fonctionnelle qui dépend uniquement de p(r) [6], en
conséquence si on calcule po (r) de I’état fondamental on peut également calculer I’énergie
totale du systéme, mais la forme de cette fonctionnelle n’est pas déterminée par ce théoréeme

ce qui nécessite de passer a d’autres approximations.
11.5.2. Equations de Kohn-Sham :

Les équations de Kohn-Sham servent a résoudre les difficultés du théoreme de
HohembergKohn et Sham ont changé le systéme étudi¢ d’un systéme d’électrons interactifs a
un systéme d’électrons non interactifs, 1’hamiltonien de Kohn-Sham qui correspond & ce

systeme est [7] :
HKS: T0+ VH + Vext + ch (l |11)

Ou : Ty est I’énergie cinétique des électrons non interactifs, Vy est le terme de Hartree

d’interaction coulombienne, V. est le potentiel d’échange et de corrélation de ce systéme.

D’aprés le premier théoréme de Hohenberg et Kohn 1’énergie de ce systéme s’écrit comme

suit [7] :

ET p(1)] = Tof p(t)] + V[ p(r)] + Vexe[ p(r)] + Ve[ p(r)] (11.12)

L’effet de changement du systeme sur 1’énergie cinétique Ty et 1’énergie d’interaction
coulombienne Vy est représenté par le potentiel d’échange et de corrélation Vi, de Kohn-

Sham, ce terme est donné par la dérivée fonctionnelle de I’énergie d’échange et de corrélation

[71:

SExc
V() =2 20 (11.13)

La densité exacte p(r) de 1’état fondamentale d’un systeme a N électrons est :

p(r) = XL, 0i(r) * @i(r) (11.14)
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Ou les fonctions d’ondes a une seule particule (r) sont les N solutions de la plus basse énergie

de I’équation de Schrodinger écrite dans le cadre de la théorie de Kohn-Sham comme suit [7]:
Hisoi () = eii (1) (11.15)

Pour résoudre 1’équation de Kohn-Sham, nous devons définir le potentiel de Hartree Vet le
potentiel d’échange et de corrélation V. donc il faut déterminer la densité électronique qui

elle-méme dépend de la fonction d’onde [8].
11.5.3. Approximation de la densité locale (LDA) :

Pour résoudre les équations de Kohn-Sham nous devons préciser la fonctionnelle d’échange

et de corrélation.

L’approximation LDA est la base de toutes les approximations de la fonctionnelle d’échange

et de corrélation définie par I’équation suivante :

Ex*[p()]= I p(r) (p(r))dr (11.16)

Ou exc(p(1)) représente I’énergie d’échange et de corrélation par particule d’un gaz uniforme

d’¢électrons de densité p(r). Donc le potentiel V. devient :

_(SEJCC ( ) 6 xXc ( )
VEPAM=E B = £ (p(1) + p(r) 22 2 (11.17)

La fonction [p(r)] peut-étre devisée en deux contributions d’échange et de corrélation comme
suit [6] :

(p(1)) = (p(1)) + (p(1)) (1.18)

La partie d’échange est donnée par la formule de Dirac-Fermi suivante :

e(p() = =22 s (11.19)

/s
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11.5.4. Approximation du gradient généralisé (GGA) :

Cette approximation vient pour améliorer 1’énergie d’échange et de corrélation & de
I’approximation de densité locale LDA, dans ce cas 1’énergie dépend non seulement de la
densité locale p(r) mais aussi du gradient de cette densité |V p(r)| afin de tenir compte de la

non homogénéité de la densité du gaz d’¢lectron [6].

Donc I’énergie exc s écrit sous la forme suivante :

Exc[p(M] = [ p(M)exc[p()IVp(r)l]dr (11.20)

11.6. Pseudo-potentiels :

Ces derniéres années, les chercheurs ont développé des méthodes basées sur des concepts
théoriques appelées les méthodes de premier principe, parmi lesquelles on peut citer trois
groupes de méthodes pour la résolution de 1’équation de Schrodinger et basées sur la théorie
de la fonctionnelle de la densité (DFT) :

Les méthodes basées sur une combinaison linéaire d’orbitales atomiques (LCAO) [9,10]

utilisables, par exemple, pour les bandes «d» des métaux de transition.

Les méthodes dérivées des ondes planes orthogonalisées (OPW) [10,11] mieux adaptées

aux bandes de conduction de caractere « s-p » des métaux simples.

Les méthodes cellulaires du type ondes planes augmentées (APW) [12] et la méthode de la
fonction de Green de Korringa, Kohn et Rostoker (KKR) [13,14] applicables a une plus
grande variété de matériaux.

Les méthodes linéarisées mises au point par Andersen [14] : Ondes planes augmentées

linéarisées (LAPW) et orbitales « Muffin-Tin» linéarisées (LMTO), permettent de gagner

plusieurs ordres de grandeur dans les temps de calcul.
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11.6.1. Pseudo potentiel a norme conservée
Ce pseudo potentiel doit exaucer quatre propriétés :

Pour une méme configuration atomique, les énergies de valence du pseudo fonction d’onde

et de la fonction d’onde tout-électron sont égales [15].

La pseudo-fonction d’onde s’identité a la fonction d’onde tout électron au-dela d’un rayon

de ceeur rc[15].

La charge intégrée dans la zone de coeur est conservée :
T, 2 4 (T ps 2
focr2|<pn’l(r)| dr= Ocr2|gon_l(r)| dr (11.21)

Grace au théoreme de Gauss, cette propriété garantit que le potentiel électrostatique au-dela
de rcest le méme pour les deux distributions de charge. C’est la condition de conservation de

la norme [15].

La dérivée logarithmique des fonctions d’onde est définie par :

D (g, r)=212énin) (11.22)

dIn(r)

En appliquant cette procédure, on aboutit a des potentiels ayant une bonne transférabilité,

essentiellement grace aux deux derniéres conditions.

Vu qu’on cherche toujours a minimiser au plus le temps de calcul, on utilise des potentiels les
moins durs possibles c’est a dire nécessitant le moins d’ondes planes pour assurer une
convergence. Les potentiels @ norme conservée obéissent au mieux a cette exigence (figure
11.1) [15].

§r. =1.9 Bohr

ir,=1.9 Bohr

\
ry(r)

Potentiel (u.a)

H - Potentiel
— Pseudc

lo-potentiel

1 s 60 1 s

2 3 a 2 3 3
r(Bohr) r(Bohr)

Figure 11.1 : Pseudo potentiel a norme conservée [15].

p. 50



Chapitre 11 : Apercu sur le cadre théorique

11.6.2. Pseudos potentiels Ultra soft

Les pseudo-potentiels a norme conservée sont bien transférables, mais ceci est souvent au
prix d’une énergie de coupure E; et donc d’un temps de calcul assez élevé. En effet, une
énergie de coupure trés élevée est nécessaire pour décrire les orbitales liantes ayant une
partie importante de leur poids dans la région de cceur. Dans le cadre des pseudos potentiels a
norme conservée, on ne peut pas, donc diminuer I"énergie de coupure sans perdre cette
information. On parle alors de pseudo potentiel dur. Pour les systémes composés de différents
éléments, il suffit qu’un seul soit dur pour qu’on soit obligé d’utiliser une énergie de coupure

élevée : le pseudo potentiel le plus dur fixe I"énergie de coupure.

Pour pallier ce défaut, Vanderbilt [16] a proposé une méthode de construction différente qui
s’affranchit de la condition de la conservation de la norme tout en maintenant les autres
conditions énoncées précédemment, ce qui permet de générer des fonctions d’onde beaucoup

plus douces, comme I’illustre la figure I1.2.

Le grand avantage des pseudos potentiels ultra soft est leur convergence extrémement rapide
en fonction de I"énergie de coupure. Les temps de calcul et la mémoire nécessaire pour

effectuer un calcul sont extrémement réduits [15].

Pseudo-fonction NC
""" Pseudo-fonction witrasoft

— Fonction d’onde

ur(r)

r{u.a)

Figure I11.2 : Application de la méthode de Vanderbilt pour un état 2p de I’oxygéne : pour le

potentiel ultra soft, la charge intégrée n’est pas conservée [15].
11.6.3. Formalisme PAW

L’approche PAW consiste a utiliser deux sortes de fonctions de base : I’une utilise des
fonctions d’onde atomiques partielles a I’intérieur des cceurs et ’autre un ensemble de
fonctions d’onde plane dans la région interstitielle. Il y a donc une séparation de I’espace en

deux zones. La raison de cette séparation est le comportement du potentiel effectif vu par les
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électrons de valence : dans la région interstitielle, la densité electronique totale est faible. Par
conséquent, quelques ondes planes suffiront a d’écrire les états de valence de maniere
satisfaisante. Cependant, a I’intérieur du cceur, il y a beaucoup d’¢électrons dans un faible
volume. Les fonctions d’ondes oscillent rapidement entrainant de fortes variations
d’amplitude de la densité de charge électronique totale. A cause de ces variations, la
décomposition de Fourier du potentiel crée par cette distribution de charge posséde des
composantes de grands vecteurs d’onde, ce qui défavorise le traitement en ondes planes. On
est donc amené a décrire de fagon différente les fonctions d’onde des électrons de valence

dans ces deux régions d’espace :

Dans la région interstitielle, on utilise des ondes planes. A l’intérieur des cceurs, une
décomposition en ondes partielles solutions de I’"équation de Schrodinger pour I’atome isolé

qui sont nettement mieux adaptées au potentiel qui y regne [15].
11.7. Vienna Ab initio Simulation Package (VASP)

VASP utilise une formulation de la théorie de la fonctionnelle densité dans laquelle la
fonctionnelle d’échange-corrélation est évaluée a partir de calculs quantiques Monte Carlo
dus Ceperley et Adler [20]. La fonctionnelle d’échange-corrélation est paramétrée par Perdew
et Zunger [24]. Les fonctions d’onde sont développées sur une base d’ondes planes adaptée
aux calculs périodiques et présentent 1’avantage d’étre facilement mise en ceuvre avec des
calculs utilisant des fonctions d’ondes de Vanderbilt [16] et ceux de PAW [21]. Les fonctions
d’onde développées dans I’espace réciproque sont définies pour un nombre infini de points k
46 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.

La détermination de 1’"état fondamental électronique se fait de facon itérative en séparant
I’étape de la diagonalisation de 1’Hamiltonien de Kohn-Sham de la détermination de la
densité de charge qui minimise 1’énergic de Kohn-Sham. Pour la diagonalisation de
I’Hamiltonien, plusieurs algorithmes sont disponibles reposant soit sur la minimisation par
gradient conjugué via un algorithme de type Davidson [23], soit sur la minimisation du résidu
(RMM-DIIS). Une fois I"état fondamental obtenu, les forces sont déterminées par le théoreme

de Hellman-Feynman. A partir de ces forces, 1’optimisation de la géométrie se fait par une
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méthode de minimisation classique utilisant les algorithmes quasi-Newton-Raphson et

gradients conjugués.
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I11.1 Détails de calcul :

La présente étude vise en premier lieu a déterminer et discuter les propriétés structurales,
¢lectroniques et mécaniques de I’intermétallique TiAl et ses alliages TiAl-M (M : Zr, Nb, Cu,
Zn) en prenant en compte juste la phase tétragonale. La stabilité de leurs composeés et les
densités d’états correspondantes sont comparées entre elles aprés avoir introduite les
éléments de métaux de transition (M) dans 1’alliage de base. Le but de I’addition est justifié
par le fait de vouloir inclure un élément qui présente une bonne réaction avec la stabilité
structurale et meécanique c'est-a-dire de maniere & obtenir un matériau qui posséde un
comportement mécanique optimal lorsqu’il est soumis a la chaleur et aux endommagements.
Les calculs ab initio ont été faits en utilisant la méthode PAW (Projector Augmented Waves)
implémentée dans le code VASP. Les énergies d’interactions d’échanges et de corrélations
sont évaluées par I’approximation du gradient généralisé¢ Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE) [1].
Le critére de convergence de I’énergie a 6té fixé a 107 eV. La relaxation des structures a été
réalisée avec la condition que toutes les forces résiduelles soient inférieures a 0.02 eV/A.

Les configurations électroniques ont été prises comme suit: Titane (3d? 4s%), Aluminium (3s?,
3pY), Zirconium (4d? 5s%), Niobium (4d* 5s%), Cuivre (3d*%4s") et Zinc (3d™° 4s).

La phase de I’intermétallique TiAl considérée dans ce travail est :

» La phase y-TiAl (L1p) : Cette structure tétragonale ordonnée est construite sur le
réseau cubique a faces centrées, et est notée L1o. Le rapport c/a reste néanmoins tres
proche de 1. Le caractere quadratique de cette structure reste donc minime. Les
coordonnées des atomes de Ti sont (0, 0, 0) et (1/2, 1/2, 0), les coordonnées des
atomes d’Al sont (1/2, 0, 1/2) et (1/2, 1/2, 0). (Figure II1.1)

©02%
0990
0009

Figure 111.1 : La phase de I’intermétallique TiAl : La phase y-TiAl (L1o).
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111.2 Propriétés et stabilités structurales des alliages a base de TiAI-M :
111.2.1. Test de convergence de I’alliage binaire TiAl :

Avant d’entreprendre les calculs sur les propriétés de notre alliage, nous avons effectué¢ un
test de convergence sur 1’énergie de coupure et le nombre de points spéciaux « k » de la zone
de Brillouin suivant I' centrée dans le réseau réciproque. La figure I11.2 montre clairement la
convergence de la différence des énergies totales (AE) en fonction des énergies de coupure
(ENCUT) et de nombre de points k (KPOINT). Les meilleurs sets de ces paramétres (ou la
convergence a été obtenue lorsque AE < 10 eV) ont été fixés pour une énergie de coupure de

400 eV et une meche de 195 points.

0.9E.02 Test de convergence ENCUT
| 1 —e—240
—e—260
0.16-02 1 /'-\ o 280
"HA\\ e300
@
o AN NG = | T
< 1 f “ \ / \ / \ — —e—340
I B A — 360
V+OO N “ : )I N : [ ——
U 1 \ Nk —— ——— —e—3830
<
r ——400
4 Série "400", Point "195"
1L | ’ —e—1420
RS | (195, -8,01E-04)
1 . —e—440
I —e—460
-0.1E-02 o
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450
500
KPOINT

Figure I11. 2 : Test de convergence sur I’énergie de coupure et le nombre de points k.

111.2.2. Optimisation et la stabilité structurale de I’alliage binaire TiAl :

L’optimisation structurale de I’intermétallique TiAl cristallisant dans la phase y-tétragonale
(L1p), s’effectue en calculant les énergies totales en fonction du volume (V) dans le but
d’avoir les paramétres du réseau et le module de compression. Ces paramétres sont calculés
en ajustant E;,; par I’équation d’état de Murnaghan suivante :

-+ ()" -

%4 %4

(1.1)

BoV

E(V)= Eq+ [m]X[B'o(
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OUE,, B, et V, sont respectivement : 1’énergic totale, le module de compression et le
volume a 1’équilibre, B’ est la dérivée du module de compression par apport a la pression
d’équilibre. Le module de compression est évalué¢ au minimum de la courbe E (V) par la

relation
B=V — (111.2)

Par ailleurs, I’enthalpie de formation correspondante est calculée suivant la formule suivante :
AHy g, = Etorca,,,) — (Ea + Ep)
(111.3)

Etot(ang,) » Ea €t Eg sont les énergies (par atome) du compose A,, B,, et des constituants A et

B dans leur structure.

L’optimisation structurale de la phase tétragonale (y) s’effectue en calculant 1’énergie totale
en fonction des trois variables a, c/a, et V.

Les valeurs des parametres de maille, le facteur c/a et le module de compression B sont
regroupes dans le tableau I11.1 et comparées aux valeurs théoriques et expérimentales.

Dans le tableau ci-dessous, nous remargquons que les parametres optimisés dans notre travail
sont en bon accord avec ceux cités en références.

La valeur d’enthalpie de formation AH de la phase L1, calculée est négative. Cela indique
que la phase tétragonale L1, est énergétiquement stable. Elle est cohérente avec les travaux
de P.D. Desai et al [16] et R. Yu et al [17].

Tableau I11.1 : Propriétés structurales calculées : les parametres de maille (a, c/a), le module

de compression By et I’enthalpie.

By (GPa) AH (eV/at.)

y-TiAl (L1o) 3.993 1.019 113.87 - 0.405
3.9771 1,021 109.78 & -0.367 18]
4.003 1.014 112 1 -0.392 1]

Expt : [2], [3], 116]

Calc : I a figure 111.3 présente la variation de 1’énergie en fonction du volume pour
I’alliage binaire TiAl cristallisant dans la phase citée précédemment. Les résultats obtenus
montrent que la structure tétragonale L1, est stable.
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Figure I11.3 : Variation des énergies totales en fonction du volume pour 1’alliage binaire TiAl

cristallisant dans la structure tétragonale y (L1o).

111.2.3. Addition de métaux de transition dans le TiAl :

Afin de voir I’influence de métaux de transition sur les propriétés physiques des alliages a

base de TiAl nous avons utilisé la technique de la supercellule (2 x 2 x 1) contenant 16

atomes. La structure schématique de cette supercellule est représentée dans la figure 111.4.

Dans la matrice TiAl tétragonale, le nombre d’atomes de Ti est égale au nombre d’atomes

d’Al. Ceci a mis en évidence qu’une concentration de x=100% correspond a la moitié des

atomes de Ti et a la moitié des atomes d’Al.

Dans ce travail, nous avons considéré une concentration x= 6.25 at.% pour chague systeme
de TiAI-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn).
Nous avons utilisé une grille de points spéciaux (9 x 9 x 18) pour une super cellule de (2 x

2% 1).

Figure 111. 4: la supercellule de la phase y-TiAl (L1o) de I’intermétallique TiAl (16 atomes).
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111.2.3.1. Le site préférentiel :

Pour pouvoir vérifier la possibilité d’allier les éléments de métaux de transition (M : Zr, Nb,
Cu, Zn) considérés dans ce travail, nous nous intéressons au calcul des enthalpies de
formation. Deux systéemes sont alors envisagés, le premier (Ti;-xAl-My) consiste a substituer

le Ti par ces éléments et le second (TiAl1.x-My) repose sur la substitution de I’aluminium.

L’enthalpie de formation lorsque les atomes des éléments de métaux de transition (M) se

substituent aux atomes de titane ou d’aluminium, est donnée par les équations suivantes :

e Substitution d’aluminium

AH = Etotal (TiAll—xMx) - Esolid(Ti) - (1 - X)Esolid (Al) - XEsolid (M)
(111.4)

e Substitution de titane

AH = Etotal (Til—xAlMx) - (1 - X)Esolid (Ti) - Esolid(Al) - XEsolid (M)
(111.5)

OU Eot (Ti Alpx My) et Evor (Tizx Al My) sont les énergies totales moyennes de chaque atome
des systémes dopées, Esgice (Ti), Esolice(Al) et Esoiige(M) sont les énergies totales de chaque
atome (titane, aluminium, dopant) respectivement.

Les résultats obtenus, avec une concentration de M (x= 6.25%), sont représentés dans le
tableau 111.2.
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Tableau 111.2 : Les enthalpies de formation calculées en (eV/at.) des deux systemes (Tiy-xAl-

M) et (TiAl;«-My) pour la phase L1, du TiAl.

y-TiAl (L1o)

ZrTi -0.354
Zrp -0.337
Nb; -0.396
Nba -0.357
Curi -0.360
Cua, -0.361
N+ -0.374
ZNp -0.375

Pour la phase y-TiAl (L1o) : nous constatons que 1’addition de métaux de transition diminue
la stabilité chimique de la phase L1,-TiAl. En ce qui concerne le systeme Ti;xAl-My (M : Zr,
Nb), la valeur de AH est plus faible que celle obtenue dans le TiAl;x-My (M : Zr, Nb). Le cas
contraire est observe dans le systeme TiAl;«-My (M : Cu, Zn). La différence d’enthalpie de
formation entre le site de Ti et d’Al n’est pas importante.

Cela implique que le cuivre et le zinc ont tendance d’occuper les deux sites. Alors que, le

titane reste un site préféré pour I’atome de zirconium et du niobium.

111.2.3.2. La variation des parameétres de maille :

Les résultats de la variation des parametres de maille aprés I’incorporation de métaux de
transition sont regroupés dans le tableau 111.3. On remarque un changement brutal dans les
parametres structuraux des systemes TiAlI-M (M : Cu, Zn) par rapport a ceux du systeme pur
en phase L1o. Tandis que la déformation structurale est minime dans le cas du TiAI-M (M :
Zr, Nb). Cela est di au fait que les rayons atomiques de Zr (2.06 A) et Nb (1.98 A) sont plus
proches a celui du Ti (1.76 A). Cependant, les rayons atomiques de Cu (1.45 A) et Zn (1.42
A) sont un peu plus éloignés par rapport a celui de 1’Al (1.18 A).
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Tableau I11.3 : Tableau récapitulatif de la variation des paramétres de maille des alliages

TiAI-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn) dans la structure L1,.

a (A) cla
TiAl-Zr 3.996 1.016
TiAl-Nb 3.990 1.024
TiAl-Cu 3.955 1.034
TiAl-Zn 3.982 1.027

I11.3 Propriétés élastiques et mécaniques des alliages a base de TiAI-M :

111.3.1 Constantes élastiques :

La connaissance des propriétés élastiques de base d’un composé intermétallique permet
d’évaluer sa stabilité mécanique et de bien cerner son utilité.

Les constantes €lastiques déterminent la réponse linéaire d’un cristal élastique de symétrie
arbitraire a une déformation infiniment petite [7, 8].

La structure tétragonale est caractérisée par six constantes élastiques (Ci1, Ci Ciz Caz, Cug,
Ces).

Nous pouvons calculer le module d’¢lasticité par un grand nombre de méthodes existantes
dans la littérature [9]. Dans notre étude, nous avons adopté la méthode de Mehl [10].

Dans cette méthode, les constantes €lastiques sont déterminées a 1’aide d’un calcul d’énergie
totale. On déforme la maille élémentaire en changeant le vecteur du réseau de Bravais de la
cellule unitaire non déformée R = (a, b, c) en une autre déformée R'= (a’, b’, ¢’) et cela en

utilisant une matrice de contraintes, tel que :
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(111.6)

Le tableau 111.4 donne un apercu sur les contraintes de déformations appliquées pour calculer

les constantes élastiques pour la structure tétragonale.

Techniquement, pour obtenir les constants élastiques d’un cristal en volume, nous appliquons
des petites déformations sur la cellule. Quatre valeurs positives d’amplitude et quatre autres
négatives sont suffisantes pour chaque contrainte tel que {-0.04, -0.03, -0.02, -0.01 ; +0.01,
+0.02, +0.03, +0.04}.
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Tableau 111.4 : Contraintes de déformation utilisée pour le calcul des constantes élastiques

Contraintes

par la méthode de Mehl pour la structure tétragonale.

Parametres

1 61 = 62 =X (Cll + Clz)xz + O[xz]
2 81 = 62 =X
—-x(x+2) 2 3
3= 3 (€11 + C12+2C33 — 4C43)x" + O[x”]
(1+x)
2
3 85 = x C33%"/ 4 0[x%]
1
4 61 = (IH)i -1 (C11 — C12)x* + O[x*]
(1-x)2
1
62 = (l_x)i - 1
(1+x)2
5 65 = 66 =X C44x2 + 0[64]
2
63 == xT
6 86 =X

Cos™ /5 + O[x*]
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Le tableau Ill. 5 regroupe les constants elastiques calculés de I’intermétallique TiAl

cristallisant dans la phase tétragonale (L1) et ses alliages TiAlI-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn).

Tableau I11.5 : Constantes élastiques Cij en GPa de I’intermétallique TiAl cristallisant dans
la phase tétragonale (L1o) et ses alliages TiAI-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn).

Cu Cp Cis Cas Cu Ces
y-TiAl (L1,)  179.20 94.90 84.63 167.96 113.84 72.12
Expt.l*®! 186 72 74 176 101 77
Cal.l* 171 26 97 175 111 84
Tiogrs AlZro1s  151.62 81.34 77.24 155.80 111.04 66.26
Tiogrs AINDg s 170.21 99.02 90.35 181.29 120.39 74.45
TiAlpg7sClUg 125  181.60 109.76 114.16 183.09 109.10 56.03
TiAlpg7sZNo1os  178.80 113.17 99.84 166.71 107.33 57.43

A partir du tableau Il1.5, nous constatons que les constantes élastiques de la structure
tétragonale satisfont les critéres de stabilité de Born-Huang [11], indiquant que la phase
tétragonale (L1o) est mécaniquement stable. En outre, les constantes élastiques calculées sont
en bon accord avec les données trouvées dans la littérature.
e Les conditions de stabilité mécanique d’un cristal tétragonale sont les suivantes :
Cus>0; Ces>0; Cyp1>|Cyy , (Cu+Cypp)Cs>2 C’is

Les constantes élastiques calculées aprés 1’incorporation de métaux de transition (Zr, Nb, Cu,
Zn) dans la matrice du TiAl sont représentées aussi dans le tableau 111.5. On remarque que les
constantes Cy; et Cs3 sont plus importantes que la Cip Ci3 Caq €t Cg. Ceci montre clairement
le caractére anisotropique de ces alliages.

Les constantes élastiques C;1 et Ca3 représentent la dureté de ces alliages face a une contrainte
uni-axiale selon les axes ‘a’ et ‘c’. Les résultats obtenus nous permettent de dire que ces
alliages seraient plus résistants lors d’une déformation selon les axes ‘a’ et ‘c’que lors d’une
déformation selon I’axe ‘b’. De plus, on mentionne que vue que la constante de cisaillement
Cuaa est plus grande que Ces, les déformations selon les plans [100] (010) seraient plus aisées

qu’une déformation selon [100] (001).
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111.3.2 Propriétés mécaniques :

Afin de vérifier le comportement élastique des matériaux en volume, on détermine souvent le
module de compression (B) et le module de cisaillement (G).

Pour les cristaux tétragonaux, ces parametres peuvent étre déterminés en utilisant les
constantes élastiques Cij dans le cadre des approximations de Voigt (v) [12] et de Reuss (r)
[13].

Bu= 3 (2C11 + 2C1; + 4Cy3 + C33) (11.7)
C11+C12)C33-2CF
Br= C( 11+C12)C33 13 8
11+C12+2C33—4C13
B= S (111.9)
2
Gy= = (2C;1 + Ca3 — Crp — 2C13 + 6C4g + 3Ce) (111.10)
=15
GR_ /(8S11 + 45'33 - 4512 - 8513 + 6544 + 3566) (“Ill)
1
Sachant que : Sj= —
Cij
G=3 Gy + Gy) (111.12)

Quant au module de Young E, le facteur d’anisotropie élastique (A), le coefficient de

poisson (v) et la dureté de Vickers sont obtenus directement a partir des formules suivantes :

E=st (111.13)
AY =5$—Z+§—Z— (111.14)
s
H, = 2(k?G)°585 — 3 (111.16)

Avec : k:E
B

Le module d’¢lasticité isostatique (module de compression) est une constante qui relie la
contrainte au taux de déformation d’un matériau soumis & une compression. Le module
d’¢élasticité transversale (module de cisaillement) est une grandeur physique qui caractérise

les déformations causées par les efforts de glissements. En mécanique, on admet qu’un
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matériau ductile, possede généralement un module de compression large avec un module de
cisaillement plus faible. Les résultats (Tableau I11.6) montrent bien que 1’ajout de 6.25 at.%
de métaux de transition rend le TiAl plus ductile. Plus particulierement, 1’addition de Cu et
Zn qui diminue significativement la dureté.

Le module de Young (E) est un autre parametre important qui refléte la résistance d’un
matériau aux tensions uni-axiales. Notre investigation indique qu’une concentration de 6.25
at.% de dopants (Cu et Zn) diminue largement la rigidité du TiAl en phase L1, Par
conséquent, nous apprécions que la dureté sera réduite.

Pour le composé binaire TiAl, quand il cristallise dans la structure tétragonale (L1o), son
facteur d’anisotropie est de 1I’ordre d’unité, signifiant ainsi que I’¢lasticité de ce composé est
parfaitement isotrope. Il est clair que le facteur d’anisotropie dans le cas du TiAl-Zr < TiAl-
Nb < TiAl-Zn < TiAl-Cu, ce qui signifie que le TiAl-Cu est caractérisé par une grande
anisotropie, montrant ainsi que 1’¢élasticité dans ce cas est largement anisotrope en
comparaison avec celle du TiAI-M (M : Zr, Nb, Zn) qui est assez faible. D’autre part, le
coefficient de Poisson (v) est utilisé pour quantifier la stabilité des alliages par rapport au
cisaillement. Il s’agit d’un critére de plasticité qui varie habituellement de -1 & 0.5. Plus le
coefficient de poisson est élevé, plus le matériau posséde une plasticité parfaite. En évidence,
I’addition de métaux de transition améliore le comportement plastique de ces alliages,
spécifiquement I’ajout de Cu et Zn.

Ces observations indiquent que 1’addition de métaux de transition reste une méthode efficace,

offrant un nombre suffisant de systemes de glissement aux alliages.

Tableau I11. 6 : Les propriétés mécaniques des alliages a base de TiAI-M (M : Zr, Nb, Cu,

Zn).

B (GPa) G (GPa) E (GPa) AY Hy(GPa) B/G
y-TiAl (L1o) 117.01 71.05  177.26 0.99 024 10.51 1.64
Expt.l*®! 127.2 73.8 185.5 - 0.25 - -
Tiogrs AlZros  103.41 65.00 161.22 131 025 1035  1.80
Tiogzs AINDy 105 120.12 70.71 177.34 135 025 9.99 1.70
TiAlogsClo s 135.81 60.98 159.14 1.45  0.30 5.47 2.22
TiAlogsZNo 105 127.46 61.08 158.01 1.39  0.29 6.37 2.08
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Afin d’examiner la ductilité et la fragilit¢ d’un matériau, Pugh [14,15] propose une relation
empirique ou le rapport B/G entre les modules de compression et de cisaillement est un
indicateur aussi du comportement plastique des matériaux. Si (B/G >1.75) le matériau est
ductile sinon si (B/G <1.75) le matériau est dur et fragile.

La valeur du rapport B/G donne I’estimation phénomologique du comportement fragile-
ductile des alliages TiAI-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn). On constate que 1’intermétallique TiAl est
fragile (B/G <1.75).

Pour le TiAI-M (M : Zr, Nb), la valeur du rapport B/G augmente significativement. Ceci
suggeére que I’incorporation de 6.25 at.% de Zr peut améliorer la ductilité. Toutefois, la valeur
B/G du TiAl-Nb se trouve aussi bien dans la limite de la fragilit¢é que de la ductilité,
signifiant que 1’addition de niobium a besoin d’une concentration plus importante pour
pouvoir produire une estimation du comportement élastique du matériau. En ce qui concerne
I’addition de Cu et Zn, elle peut non seulement améliorer la ductilité de ces alliages mais
aussi transformer leur fragilité intrinséque en ductilité d’une maniére trés efficace. Ce qui est

en accord avec 1’étude de Shu et al. [20] par les méthodes de premiers principes.

I11.4 Structure électronique des alliages a base de TiAI-M :

Les densités d’états (DOS) totales et partielles ont été tracées pour I’intermétallique TiAl
cristallisant dans la structure L1y et ses alliages TiAI-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn) avec une
concentration de 6.25 at.%. Elles sont représentées respectivement par les figures 111.5 et
I1.6.

Le niveau de Fermi separant la bande de valence BV de la bande de conduction BC est pris
comme origine des énergies.

A partir de la figure 111.5, nous constatons que les Dos de Ti particulierement les états d-Ti
jouent un réle trés important dans la densité totale du TiAl dans la structure L1,. Dans ce
composé, la densité d’états totale présente deux régions dans la bande de valence, une région
profonde (-8 eV ~ -4 eV) est dominée par les états s-Al, la deuxieme région (-4 eV ~ -1 eV)
est constituée par les états p-Al et d-Ti, et sont séparés par une forte hybridation ou les états
p-Al, formant un pic a environ -2 eV, sont plus localisés et contribuent & la covalence forte
dans les liaisons Ti-d-Al-p. Au niveau de fermi, la densité d’états est non nulle, dominée
principalement par les états d-Ti, attestant un caractére métallique faible de cette classe de

matériaux. Les fortes interactions de la liaison covalente forte avec la liaison métallique
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faible, provoque une répartition inégale de ces forces entrainant ainsi une fracture par clivage

dans le sens des interactions métalliques.
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Figure 111.5 : Densités d’états électroniques totales et partielles de TiAl en structure L1o.
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Figure 111.6 : Densités d’états électroniques des alliages avec des éléments ternaires TiAl-M

(M : Zr, Nb, Cu, Zn) en structure L1,.
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En comparant les densités d’états des alliages TiAl-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn), la caractéristique
intéressante qu’on peut voir est le décalage du niveau de fermi vers la zone de liaison de la
bande de conduction en ajoutant une concentration de 6.25 at.% de Zr, Nb, Cu et Zn. En
outre, on remarque également que cette zone est devenue plus rétrécie par rapport a celle du
TiAl pur (> 2 eV) (figure 111.6). De ce fait, le caractére métallique est ici plus prononcé, ceci
explique donc 1I’augmentation du rapport B/G.

Pour le TiAI-M (M : Zr, Nb), les hybridations entre les états d-Ti et d-M (M : Zr, Nb) sont
devenues fortes dans la bande de valence, en incorporant une concentration de 6.25 at.%. On
peut voir aussi un chevauchement entre les états de la bande de valence et ceux de la bande
de conduction qui offre au matériau des propriétés métalliques.

Pour le TiAlgg75Cug 125, Nous observons un pic plus intense des états d-Cu, localisé entre (-4
eV ~ -2 eV). L’ajout de 6.25 at.% de Cu donne naissance a des hybridations entre les états d-
Ti et d-Cu situées entre -4 eV et le niveau de fermi.

La présence de Zn dans le composé provoque 1’apparition d’un pic intense au niveau de -7
eV, la bande de valence jusqu’au niveau de fermi est occupée essentiellement par les états d-

Ti et une petite contribution vient des états p-Al et des états d-Zn.
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Conclusion générale

L’objectif de ce travail est de déterminer I’influence de métaux de transition sur les propriétés
structurales, électroniques et mécaniques de 1’intermétallique TiAl massif par le biais de la

théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT).

Dans un premier temps, nous avons étudié les propriétés et la stabilité structurale de
I’intermétallique L1o-TiAl et ses alliages TiAI-M (M : Zr, Nb, Cu, Zn), en utilisant le
formalisme PAW avec ’approximation GGA-PBE par le code Vasp. On a optimisé ses
parametres structuraux, determiné son module de compressibilité et son enthalpie de
formation. Les résultats obtenus sont ainsi comparés avec ceux déterminés par I’expérience et
par les methodes théoriques. Nous avons également examiné le site préférentiel des dopants
(Zr, Nb, Cu, Zn). On constate que le zirconium (Zr) et le niobium (Nb) ont une préférence
pour le site de Ti en phase L1o. En revanche, le Cu et Zn ont la possibilité d’occuper les deux
sites (Ti/Al). A partir de I’analyse des propriétés structurales (paramétres de maille), une

déformation structurale est apparue apres 1’introduction des additions dans le composé pure.

Dans la deuxiéme partie, nous avons étudié I’effet des éléments d’addition sur les propriétés
mécaniques. Les constantes élastiques, le module de compression, le module de cisaillement
et I’anisotropie des alliages de type TiAl sont également systématiquement présentés. On
constate que 1’ajout de Zr, Cu et Zn, avec une concentration de 6.25 at.% rend les alliages a
base de TiAl plus ductiles améliorent ainsi leur plasticité. Néanmoins, 1’ajout de niobium a
besoin d’une concentration plus importante pour pouvoir produire un comportement
élastique. Ces dopants ont réduit aussi la rigidité du TiAl, ce qui va diminuer sa fragilité. Le
rapport B/G a été utilisé pour donner une évaluation des comportements fragiles/ductiles. Les
résultats montrent que I'amélioration de la ductilité est due principalement a I’introduction de
métaux de transition, particulierement le Cu et le Zn, offrant ainsi beaucoup plus de systémes

de glissement aux alliages a base de TiAl.

Enfin, I’étude des propriétés électroniques (DOS) de ces alliages a montré également que
I’addition de Zr, Nb, Cu et Zn a un impact crucial sur les propriétés mécaniques, et ce en
accentuant le caractéere métallique des laissons Ti—M (M : Zr, Nb, Cu, Zn) dans ces alliages
les rendant effectivement plus ductiles. Celles-ci sont conformes & I’estimation de la
transition fragile/ductile des alliages a base de TiAl. Ces résultats font de ces alliages de bons

candidats pour une éventuelle application dans I’industrie aéronautique et automobile.
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Comme perspective, il serait intéressant d’étudier la ségrégation de ces impuretés a 1’échelle
atomique des alliages a base de TiAl, afin de pouvoir prédire leur comportement mécanique

local.
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Abstract:

The aim of this work is to identify the influence of transition metals Zr, Nb, Cu and Zn in L1,
phase stability and mechanical behavior of TiAl alloys using the pseudopotential method
implemented in the VASP code based on the functional theory of density (DFT). We found
that these elements present good mechanical and electronic properties. The elastic constants,
bulk modulus, shear modulus and anisotropic factor of TiAl alloys are presented. Based on
B/G, the brittle/ductile transition is predicted for TiAl with Zr, Nb, Cu and Zn. It is found that
alloying with these elements can effectively improve the ductility of TiAl, particularly with
Cu and Zn. Finally, the density of states is also used to analysis the mechanical properties,
which is consistent with brittle/ductile transition prediction of TiAl based alloys. Our results
are in good agreement with experimental and other theoretical investigations.

Keywords: TiAl, mechanical properties, phase stability, transition metals.
Résumé :

L'objectif de ce travail est d'identifier I'influence de métaux de transition Zr, Nb, Cu et Zn sur
la stabilité de la phase L1, et le comportement mécanique des alliages TiAl en utilisant la
méthode pseudo-potentiel implémentée dans le code VASP basée sur la théorie fonctionnelle
de la densité (DFT). Nous avons constaté que ces éléments présentent de bonnes propriétés
mécaniques et électroniques. Les constantes élastiques, le module d'élasticité, le module de
cisaillement, le module de cisaillement et le facteur d'anisotropie des alliages TiAl sont
présentés. D'apres B/G, la transition fragile/ductile est prévue pour le TiAl avec le Zr, Nb, Cu
et Zn. On a trouvé que ces éléments peuvent améliorer efficacement la ductilité du TiAl,
particulierement avec le Cu et le Zn. Enfin, la densité des états est également utilisée pour
analyser les propriétés mécaniques, ce qui est cohérent avec la prédiction de transition
fragile/ductile des alliages a base de TiAl. Nos resultats sont en bon accord avec les
investigations expérimentales et théoriques.

Mots clés : TiAl, propriétés mécaniques, stabilité de phase, métaux de transition.
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