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Abstract

The initial goal of the thesis is to investigate the influence of defects on the behavior of TiAl-
based alloys with a view to their integration in aircraft and automobile engines. Indeed, the
addition of impurities can improve the hot behavior of these intermetallics. Their properties may
also depend on the characteristics of interfaces, such as their atomic structure, adhesion,
composition, and the nature of the interfacial bonds.

Analysis of the fundamental properties of the gamma/alpha2 binary-phase interface of
titanium aluminides in the presence of point defects provides access to these characteristics using
the Density Functional Theory (DFT) within the generalized gradient approximation framework
which is accurate for examining the behavior of these intermetallics, including their mechanical
properties (cleavage energies), the geometry of the atomic structure, and their electronic structure
(nature of the bonds).

The results of this work show that the substitution and/or insertion of solutes remains an

efficient solution to improve the mechanical behavior of TiAl-based alloys.

Key-words: Ab initio, Intermetallic, Binary-phase interface, Mechanical behavior, Electronic

structure.



Résumé

L'objectif de ce travail est d'étudier l'influence des défauts sur le comportement des alliages a
base de TiAl dans 'optique de leur intégration dans les moteurs aé¢ronautiques et automobiles. En
effet, Paddition des impuretés peut améliorer la résistance de ces intermétalliques a chaud. Leurs
propriétés, comme la structure atomique, I'adhésion, la composition, ainsi que la nature des
liaisons interfaciales, peuvent dépendre des caractéristiques des interfaces.

L’analyse des propriétés fondamentales de I'interface des phases binaires gamma/alpha 2 des
aluminures de titane en présence des défauts ponctuelles permet d'accéder a ces caractéristiques
en utilisant la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) avec 'approximation du gradient
généralisé qui est exacte pour examiner le comportement de ces intermétalliques, y compris les
propriétés mécaniques (les énergies de clivage), la géométrie de la structure atomique, et la
structure électronique (la nature des liaisons).

Les résultats de ce travail montrent que la substitution et/ou linsertion des solutés reste une

solution efficace pour I'amélioration du comportement mécanique des alliages a base de TiAL

Mots-clés : Ab initio, Intermétallique, Interface des phases binaires, Comportement mécanique,

Structure électronique.
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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

La science des matériaux repose sur la relation entre les propriétés, la morphologie structurale
et la mise en ceuvre des matériaux qui constituent les objets. En faisant appel a de nombreuses
sciences ou techniques, elle est toujours au cceur de plusieurs grands phénomenes
révolutionnaires en passant par I’électronique, l'aéronautique, l'automobile et les énergies
renouvelables, etc... Une bonne connaissance des matériaux et de leurs caractéristiques est une
importance capitale. A titre d’exemple, les composés intermétalliques sous forme de particules
dispersées dans une matrice métallique modifient de fagon notable les propriétés de cette matrice.

La conception d’un cristal parfait est physiquement impossible, mais ce sont souvent les
défauts structurels qui rendent intéressant un matériau. On utilise donc les défauts dans les
matériaux cristallins (tels que les précipités, joints de grain, atomes interstitiels, atomes en
substitution, lacunes, dislocations...) pour créer des matériaux avec des propriétés désirées. De
nombreux alliages sont durcis par précipitation, notamment la précipitation des carbures (aciers
spéciaux) et des composés intermétalliques (alliages légers, aciers a hautes performances). Les
eutectiques controlés possedent de remarquables propriétés mécaniques : ce sont des composés
intermétalliques sous forme de longues baguettes ou de grandes lamelles, régulicrement disposées
parallelement a2 une méme direction, dans une matrice plus ductile (principe du renforcement par
fibres).

e Justification du choix du sujet
Motivation :

Les progres attendus dans les nouveaux matériaux concernent essentiellement la densité qui
devrait étre plus faible comparée a celle d’'un alliage de titane, mais aussi des propriétés
mécaniques et une résistance a l'oxydation a haute température comparables a celles des
superalliages a base de nickel. Les intermétalliques a base d’aluminium sont parmi les meilleurs
candidats qui possedent ces deux propriétés. Parmi ces aluminures, l'intermétallique titane-
aluminium (TiAl) présente I'intérét supplémentaire d’étre composé d’éléments non stratégiques.

Obyet de létude :

L’intermétallique a base de TiAl est le matériau d’étude dans cette these. Il serait bien sar tres
intéressant de pouvoir améliorer les propriétés mécaniques de cette famille d’alliages et de
nombreuses pistes sont étudiées, soit en restant biphasé avec Iintroduction d’éléments
réfractaires en solution solide (Cr, Nb, Mo, Re, W.., au prix d’une augmentation de la densité et
du cout), soit par effet structural par stabilisation par exemple de la phase B2, par ajout d’une
quantité plus importante d’éléments f-genes. L'introduction d’éléments mineurs tels que B, C, N,
O, St susceptibles de modifier Iétat structural est également explorée.
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Pertinence scientifique :

Ce sujet est d’actualité et les différentes recherches scientifiques au niveau industriel s’orientent
de plus en plus vers les matériaux dits « intermétalliques », particulicrement les aluminures de
titane qui sont 'objet d’attention croissante depuis des années comme application potentielle; le
remplacement d’aciers inoxydables spéciaux et d’alliages a base de nickel en particulier pour les

pieces en mouvement : soupapes d’échappement et rouet de turbocompresseur des moteurs a

explosion, aubes de turbines basse pression des turbines terrestres ou aéronautiques.

Le LEAP « Leading Edge Aviation Propulsion » est une génération de turboréacteurs congus par
les motoristes aéronautiques et spatiales ‘Safran Aircraft Engines’ et ‘General Electric qui ont pu
envisager derni¢rement le TiAl pour les moteurs d’avions civils et militaires comme successeur
plus prometteur du CFM 56 International'. Ces moteurs ont été récemment certifiés avec succes.

Les moteurs « LEAP » ont subi les tests de certification pour une entrée en service sur les
avions civils monocouloirs en 2016 [1]. En 2010, Comac et Airbus ont annoncé qu'ils
¢quiperaient leurs avions respectifs, le C919 et ' A320neo, de moteurs LEAP, tandis que Boeing a
confirmé en 2011 le LEAP comme seule motorisation pour le Boeing 737 MAX [2].

! CEM 56 International : (désignation militaire General Electtic F108) est le nom d'une série de turboréacteurs a fort
taux de dilution fabriqués par CFM International
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Grace a l'intégration des aluminures de titane, le moteur LEAP réduit significativement la
consommation de carburant, les émissions de CO et le bruit, tout en offrant la fiabilité légendaire
des moteurs CFM. En 2017, pour les trois versions du moteur LEAP, CFM a enregistré plus de
17 400 commandes et intentions de commandes.

Les motoristes comptent atteindre 2.000 livraisons cette année pour atteindre plus de 4.000
moteurs en 2022.

e La Problématique
Ldentification du probleme de recherche :

Lutilisation des intermétalliques TiAl est restée tres limitée dans Iindustrie aéronautique et
automobile a cause de certains défauts. Parmi ceux-ci on citera :

- Leur forte sensibilité a la composition, leur fragilité et leur faible ténacité qui limitent
fortement la taille de fissures acceptables a de tres faibles valeurs.

- Leur faible résistance mécanique a basse température (300-800°C) couplée a leur faible
ductilité comparativement a celles des alliages métalliques classiques.

- Leur mise en ceuvre difficile a cause de leur fragilité.

- Leur fragilisation apres exposition méme tres breve a température élevée.

- La dispersion de leurs propriétés mécaniques a basse température.

Cette dispersion de propriétés peut étre imputable a 'hétérogénéité des microstructures
inhérentes 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
I’hétérogénéité des textures relative a lorientation des lamelles par rapport a l'axe de
sollicitation mécanique.
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Les questions qu’on se pose:

v Quelle est la nature structurale de ces intermétalliques aprés I'incorporation des solutés ?
v Quelle est P'impact des éléments sur le comportement mécanique ?
v" Pouvons-nous techniquement préserver leurs propriétés en améliorant la ductilité ?

v" Quelles seront les interventions appropriées ?

e Les Hypothéses

Il est important de mentionner qu'il existe plusieurs nouvelles méthodes pour résoudre les
problémes d'ingénierie des aluminures de titane avec des propriétés mécaniques équilibrées. Ces
méthodes peuvent éventuellement atteindre cet équilibre en contrélant la morphologie
microstructurale, les traitements thermiques ainsi que I'ajout d’éléments ternaires [3-5].

Fan et al. [6] ont étudié I'évolution microstructurale d’un alliage Ti-43A1-3Si (at. %). L'analyse a la
diffraction des rayons X a montré que leur microstructure est principalement constituée d'une
structure lamellaire de y-TiAl/a,-TisAl avec la formation des siliciures de C-T1sS1is. Ba e al. [7] ont
mis en évidence que la précipitation des siliciures affine la taille des grains et l'espacement des
lamelles, améliorent la ductilité et la résistance a la traction. Les siliciures finement dispersées le
long des joints de grains équiaxes y-TiAl offrent une excellente malléabilité au travail a chaud.
Récemment, Lui et al. [8] ont trouvé un nombre important de dislocations et de nano-macles
générés a l'interface lamellaire (o2/y) apres le recuit d’un alliage Ti-45,5A1-4Cr-2,5Nb (at. %) a
1250°C. Guo et al. [9] ont montré que la présence de Nb et Mo réduit les énergies de défauts
planaires, ce qui augmente la capacit¢é de maclage de ces alliages. Les études publiées
précédemment se limitent largement a analyser localement I'impact des solutés sur les énergies
interfaciales et aux comportements mécaniques des intermétalliques y-TiAl/o-TizAl. Hx [10] a
prouvé que I'addition de bore reste un moyen efficace pour affiner la taille des grains dans les
alliages TiAl. Wang et al. [11] ont congu une nouvelle classe de matériaux dans une large gamme
de composition de Ti-47A1-6Nb-0.1C at.% qui présente d'excellentes performances de fluage et
des propriétés de traction acceptables a température ambiante avec une limite d'élasticité de 436-
452 MPa. Nam et al. [12] ont décrit les dépendances de la limite d'élasticité en fonction de la taille
des colonies et de l'espacement des lamelles par une relation de Hall-Petch en ajoutant 0.3-1.0
at.% d'azote conduisant a de remarquables précipités de nitrures dans les grains gamma équiaxes
sur les dislocations.
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e Les objectifs de recherche

Pour répondre aux questions posées, et confirmer notre hypothése, on s’est fixé les grandes
lignes suivantes :

a) Définition du cadre théorique de la thématique pour pouvoir exploiter dans la phase
pratique.

b) Donner une appréciation générale des aluminures de titane.

c) Faire une étude détaillée de lintermétallique TiAl cristallisant dans les trois phases
majeures.

d) Explorer I'effet des solutés en termes de stabilité a la lumicre dans leurs sites préférentiels.

e) La compréhension de 'impact des solutés sur la morphologie des aluminures de titane

ainsi que leur comportement mécanique.

e La méthodologie

L’adoption d’'une méthode de recherche adéquate avec le theme d’étude est le premier pas dans
la bonne voie. Pour cela, 'outil informatique de base qui sert de guide a la science des matériaux
est actuellement la modélisation et la simulation numérique. Dans le présent travail, nous avons
adopté la théorie de la fonctionnelle de la densité ou 'on peut présenter le probleme général d’un
systeme de n électrons et N noyaux sous forme d’une équation du mouvement de toutes les
particules appartenant a un systeme donné.

e Organisation du manuscrit

Cette these est structurée d’une fagcon qui suit les démarches scientifiques de la recherche
académique. Une introduction générale est suivie par trois parties distinctes. Une premicre partie
qui traite le sujet du coté théorique, une seconde explore les techniques de simulation et enfin une
troisiecme qui renfermera les résultats obtenus au cours de cette étude.
La présentation de ce travail va s’articuler autour de quatre chapitres.
Chapitre I : 11 a pour objectif de définir la thématique de ce modeste travail de recherche en
insistant sur les intermétalliques a base de TiAl : leurs structures, les diverses méthodes utilisées
pour leur élaboration, les défauts intrinséques et extrinseques ainsi que l'exploration de leurs
comportements mécaniques sur lesquels se base notre étude.
Chapitre 11 : Dans lequel nous définirons les concepts de base de la théotie de la fonctionnelle de
la densité (DFT) ainsi que ses différentes approximations en particulier la LDA, la GGA et leurs
versions. Nous présenterons le code de calcul utilisé « Vasp » qui est a base d’ondes planes
augmentées linéarisées. Nous mentionnerons a la fin de ce chapitre aussi les principales
considérations techniques qui doivent étre prise en compte lors des calculs ab initio en général, et
en appliquant le Vasp particulicrement.
Chapitre I11 : il constitue la premiére partie des résultats ; on établiera une étude compléte et
détaillée des propriétés structurales et élastiques de lintermétalliques TiAl cristallisant dans les
trois phases : B2-TiAl, a>-Ti3Al et la phase y-TiAl en analysant les trois pseudo-potentiels du
titane trouvés dans la bibliotheque du code Vasp [(Ti + Al) ; (Ti_pv + Al) ; (Ti_sv + Al)] pour
sélectionner le potentiel utile que nous utiliserons pour la suite de notre étude. Ce chapitre fera
aussi 'objet de I'exploration d’un phénoméne important de stabilité en exploitant les éléments
dits (B-genes) dans le but de prédire le comportement mécanique des alliages TiAl
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Chapitre I1” : Dans cette partie nous avons simulé un modele expérimental d’interface des
structures lamellaires y-TiAl/ao-TisAl vu par microscopie électronique 2 transmission (TEM). Ce
mod¢le reste actuellement l'objet dun débat dans lequel la ségrégation d’impuretés influe
fortement sur le comportement de ces intermétalliques.

e Références

[1]https:/ /www.safran-group.com/ fr/aeronautique /moteurs-et-nacelles/moteurs-avions
(consulté le 02/05/2020)

[2] https://www.lejdd.fr/ Economie/

[3] Z.C. Liu, J. P. Lin, S.J. Li, G.L. Chen, (2002), Intermetallics, 10, 653.

[4] Y. Zheng, L. Zhao, K. Tangri, (1996), Mater. Sci. Eng. A, 208, 80-87.

[5] Q. Cong-Zhang, L. Liu, L. Huang, W. Zhang, B. Liu, B. Lu, (2012), Trans. Nonferrous.
Met. Soc. China, 22, 521-527.

[6] J. Fan, J. Guo, S. Wang, S. Tian, Y. Su, J. Lui, (2015), Mater. Sci. Tech-Lond., 31, 1727-
1734.

[7] H. Ba, L. Dong, Z. Zhang, X. Lei, (2017), Metals, 7, 286.
[8] S. Liu and H. Dang, (2018), Nanoscale, 10, 11365-11374.

[9] W. Guo, H. Jiang, S. Tian, G. Zhang, (2018), Metals, 8, 619.
[10] D. Hu, (2002), Intermetallics, 10, 851-858.

[11] Q. Wang, R. Chen, Y. Yang, S. Wu, J. Guo, H. Ding, Y. Su, H. Fu, (2018), Mater. Sci.
Eng. A, 711, 508-514.

[12] C.Y. Nam, D.M. Wee, P. Wang, K.S. Kumar, (2002), Intermetallics, 10, 113-127.

22


https://www.safran-group.com/fr/aeronautique/moteurs-et-nacelles/moteurs-avions
https://www.lejdd.fr/Economie/







CHAPITRE I

Les intermétalliques a base d’Aluminure de Titane (TiAl)

Tntermetallic compounnds : Promising expected future materials’?
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I.3. Références bibliographiques

Une des finalités de cette thése est la simulation d’un modéle exprérimental basé sur les
systemes interfaciaux des alliages binaires TiAl pour la conception des moteurs aéronautiques et

automobiles.

Dans ce chapitre on introduira les problématiques liées aux mécanismes de déformation des
intermétalliques TiAl. On établiera alors I’état de l'art sur les aluminures de titane, nous nous
intérésserons aux modes de déformation de ces intermétalliques et raporterons les différents
parametres qui influant leur comportement mécanique en se basant sur des études antérieures.

Dans une premicere section, nous présentons de facon générale les composés intermétalliques
par un bref rappel de leurs propriétés en se focalisant sur les aluminures. Dans une deuxi¢me
section, nous nous appuyons sur les intermétalliques a base de TiAl en exposant les principales
caratéristiques physiques et chimiques de ces composés ainsi que les mécanismes de déformation
mécanique et les éffets constatés expérimentalement des élements d’addition et des défauts.

2 Sangyo Toshu, 1988
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Chapitre I : Les intermétalliques a base d’Aluminure de Titane (TiAl)

I.1. Les composés intermétalliques

Actuellement, les composés intermétalliques binaires représentent une nouvelle classe de
matériaux. Ils sont constitués de deux élements métalliques de type métal-métal ou métal-
semimétal dont les structures cristallographiques sont différentes de celle des métaux constitutifs.
Ces ¢éléments sont donc répartis dans des proportions bien définies formant ainsi une solution
solide ordonée continue par un ordre atomique a longue distance pour certains domaines de
concentration [1]. Les composés AB, As;B, AB; sont des exemples de ces nouvelles phases. Le
nom de phase intermédiaire est plutot réservé a celles qui possedent une structure différente de
celle des métaux de base ou des solutions solides terminales. De fagon tres restrictive, on patle de
composé intermétallique lorsque la phase intermédiaire n’existe qu’a I’état ordonné [2]. Ils sont
formés lorsque la force de liaison entre les atomes différents (A-B) est plus grande que celle entre
des atomes identiques (A-A, B-B). Ces matériaux possedent des structures cristallines ordonnées.

Dans les composés intermétalliques, a la différence des métaux ordinaires, la nature non
directionnelle de la liaison métallique est partiellement perdue, et les liaisons prennent un
caractere mixte, devenant partiellement métallique, partiellement covalente, et partiellement
ionique, cela peut modifier profondément le caractere de la nouvelle phase en termes de structure
cristalline, chimique, mécanique et électrique, et en raison de leurs liaisons mixtes ils occupent
une position intermédiaire entre les métaux et les céramiques [3].

Les principaux candidats pour lutilisation a haute température sont les aluminures de métaux
de transition, tels que les aluminures de fer, de nickel et de titane, qui présentent des propriétés
mécaniques et thermiques intéréssantes, une bonne résistance mécanique a température élevée,
une température de fusion élevée, une bonne résistance a la corrosion et une stabilité thermique
avec une faible masse volumique particuliecment chez les aluminures de titane. Ces avantages
cumulés en font des matériaux de choix pour un éventuel remplacement des superalliages comme
montré dans le tableau I.1. Les aluminures de titane se sont avérés fragiles en comparaison avec
les super-alliages a base de nickel, mais ils sont plus légers ce qui les rend éffectivement plus
prometteurs dans le domaine industriel en particulier dans I'aéronautique. Ils attirent donc
beaucoup de chercheurs dans le monde entier.

Tableau 1.1 : Comparaison entre les propriétés physiques des intermétalliques.

Propriétés alliage de titane FeAl TiAl TizAl Superalliages
classique base nickel
Structure cristalline Hcep/bece B2 T.1o DOy Fec/ 11,
densité (g/cmd) 45 5.6 3.7-39 4.1-47 8.3
Températutre de fusion (°C) 1600 1330 1460 1600 1400
module d’élasticité (GPa) 96-110 263 176 110-145 206
limite d’élasticité (MPa) 380-1150 80-1300 400-630 700-990 80-1200
résistance a la traction (MPa) 480-1200 1300-1600 450-700 | 800-1140 1250-1450
allongement a rupture (%o) 10-20% 4-6 1-5% 2-7% 3-5
limite au fluage (°C) 538 900 1038 815 1095
Résistance a 'oxydation (°C) 539 1000 1038 649 1095
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I.2. Présentation générale des intermétalliques TiAl
1.2.1. Diagramme de phase

Le premier diagramme de phase du systeme binaire Ti-Al a été établi par Murray en 1986
(Figure 1.1 (a)), il provient d’'une relation existantante entre les résultats théoriques (calculs
thermodynamiques) et éxpérimentaux. Trois ans plus tard, Me Cullough a proposé un nouveau
diagramme de phase (contenant 40 et 55% at. d’aluminium) dans lequel deux paliers péritectiques
L+B —a et L + a = y remplacent le palier unique L+8 vers y du diagramme de Murray [4]. Ce
changement est issu d’une observation sur une étude par diffraction des rayons X in situ des
phases de haute température. Ce diagramme est une référence depuis les années 1990. Schuster et
al. [5] quand 2a eux suggerent existence de ces deux paliers L+3 = a et L + o = y a2 1491°C et
1456 °C, respectivement. En 2008, Witusiewicz et al. [6] ont proposé une nouvelle version du
diagramme de phase dont la base de données est plus améliorée (Figure 1.1 (b)). Finalement, un
calcul plus récent par la méthode CALPHAD a été éffectué par Wang et al. [7] a permis de valider
le diagramme de phase de TiAl (Figure 1.1 (¢)). Les différentes phases majeures :

v" «Ti: hexagonale compacte (As) (désordonnée)

a=2.957 A
c=4.685 A

V' B-Ti: cubique centrée (As) ( désordonnée)
a=3.306 A
c=3.306 A

v a-TizAl : hexagonale compacte (DO1o) (ordonnée)
a=5.765 A Tien (0,1/2,0), (1/2,0,0), (1/2,1/2,0), (1/3,1/6,1/2), (5/6,1/6,1/2)
c=4.684 A Al en (0,0,0) et (1/3,2/3,1/2)

v' y-TiAl : quadratique base C centrée (L.1o) (ordonnée)
a=3.975 A Ti en (0,0,0) et (1/2,1/2,0)
c=4.068 A Alen (0,1/2,1/2) et (1/2,0,1/2)

V" Bo-TiAl : cubique centrée (By)
a=3.20 A Tien (0,0,0) et Alen (1/2,1/2,1/2)

D’apres la base de données thermodynamique du calcul (CALPHAD), nous constatons que la
section riche en titane du systeme binaire a deux reactions péritectiques qui sont :

o L+B— a 21503°C (2737 °F) / (46 % d’Al)
o L+a—y 21443 °C (2620 °F) / (54.2 % d’Al)

Aussi bien, une réaction eutectoide :
o o — v+ TizAl(e) 2 1111 °C (2032 °F) / (40.4 % d’Al).

Le mécanisme de cette réaction procede par la nucléactin et la croissance des lamelles
uniques Y.
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Figure 1.1 : Diagrammes de phase binaire Ti-Al de : (a) Murray [4], (b) Witusiewicz et al. [6] et (c)
Wang et al. [7].
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1.2.2. Transformations de phases et les microstructures

Les alliages TiAl contenant (45% - 48% at.) d’Al présentent quatre types de microstructures
importantes au cours du refroidissement : enticrement lamellaire, quasi-lamellaire, duplex et
presque y. 1l faut noter, que ces alliages, suivant leurs traitements thermiques, vont modifier
totalement la microstructure initiale (Figure 1.2).

v La microstructure entierement lamellaire « Fully Lamellar » : elle est obtenue lorsque le
traitement thermique atteint le domaine monophasé a juste au dessus de la température
de transition (T.). Lors d’un refroidissement lent, les grains monophasés y vont se
dissoudre, entrainant ainsi un grossissement rapide des grains o.

v La microstructure quasi-lamellaire « Near Lamellar » : elle est obtenue aprés un maitien
dans le domaine biphasé o + vy juste en dessous de la température de transition (T). Lors
d’un refroidissement a vitesse réduite, la majorité des grains de la phase y se forment au
niveau des joints de grains de la phase a» donneront naissance aux grains lamellaires
d’autant plus grands.

v" La microstructure duplex « Duplex » : elle est obtenue lors d’un maintien isotherme dans
le domaine o + y. Elle est composée d’une mixture de grains y et de grains oz avec des
tailles qui peuvent atteinde quelques dizaines de micron.

v' La microstructure presque gamma « Near Gamma » : elle est obtenue dans un maintien
isotherme juste au dessus de la température eutectoide (T.,) pour une compostion élevée
en aluminium. Elle est constituée de grains y équiaxes avec de petites particules de la
phase a situées au niveau des joints de grains.

Creep?, RT- ductility | Balanced properties

-
i tom

Nearly Lamellar y (NLy)

1, creep |
.“:‘-e ,".

Duplex (D) Near Gamma (NG)

Figure 1.2 : Les différents types de microstructures de TiAl [8].
Les micrographies gauches sont des images d’un microscope optique (LOM) et la moitié droite
sont des images d’un microscope électronique a balayage (MEB).
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1.2.3. Mécanismes de formation de Ia structure lamellaire

1.2.3.1. La nucléation :

Plusieurs études se sont focalisées sur 'aspect microstructural lamellaire [9-13]. Ces études ont
résumé les carastéristiques morphologiques et les mécanismes mis en jeu lors du traitement
therrmique. Clemens et Mayer ont montré que la formation de la structure lamellaire se produit
dans le domaine biphasé (a+ y) [8]. Elle est formée par la décomposition des grains o en
précipités lamellaires de la phase y.

Cette structure est caractérisée par une altération de la séquence d’empilement hexagonal
compact de lamelle a, en quadratique face centrée (Figure 1.3), selon la relation d’orientation de
Blackburn suivante:

(A11) y // (000D et <110>y // <1120>as

Les lamelles y précipitées vont prendre une des deux séquences d’empilement (ABCABC) ou
(ACBACB).

@ ©)
[oDO1] l [111]
o > @ Al
Rl - D Ti

o

A
8
[+
A
B
A
B
A

[2170]

Figure 1.3 : (a) Alignement cristallographique de phases oz (Ti:Al) et y (TiAl) dans la
microstructure lamellaire [14], (b) les séquences d’empilement des plans d’une lamelle y dans la
matrice o [11].

D’apres I'étude de cette relation d’orientation, ils ont trouvé que le plan (0001)a (plan basal du
réseau hexagonal) est paralelle avec le plan (111)y. Ceci indique, qu'une des directions < 110 >
de la phase y sera paralléle a I'une des directions < 1120 > de la phase a2 En revanche, les
orientations <110>  de la phase y (quadratique) ne sont pas toutes équivalentes
cristallographiquement. Pour cela, six choix possibles issus de cette relation d’orientation (3

directions et 2 sens pour chaque direction) que 'on nommera « variantes » seront pris en compte
comme présenté sur la figure 1.4.
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Figure 1.4 : Représentation des différents variants issus de la relation d'otientation de Blackburn
[15].

Le schéma illustre I'apparition de différents variants de la phase y pendant la croissance des

lamelles y. Iétude de Zghal et al. [9] suggere lexistence de quatres principales relations
d’orientations aux interfaces y/y :

» Antiphase (APB): V1/V1,V2/V2,V3/V3,V4/V4,V5/V5,V6/V6.
Les deux lamelles y ont les mémes orietations mais I'arrangement atomique d’une lamelle

est déplacé de sa position initiale par un vecteur de translation f s = 1/2 <101] (Figure
L5).

“'7| Al

|0071]
-

Figure 1.5 : Paroi d’antiphase.
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» Domaine d’ordre (ODB):V1/V2, V1/V3,V2/V2,V4/V5,V4/V6, V5/V6.
Les deux lamelles y ont les mémes orietations mais il y a I'apparition d’une faute dans
Pordre a langue distance (Figure 1.6).

Al

»[001]

Figure 1.6 : Domaine d’ordre.

» Macle (TB):V1/V4,V2/V5,V3/Vo.
Les deux lamelles y possedent des orietations en symétrie miroir par rapport au plan
d’interface (111) (Figure 1.7).

Figure 1.7 : Relation de macle (suivant le plan (110)).

» Pseudo-macle (PTB): V1/V5,V1/V6,V2/V4,V2/V6,V3/V4, V3/V5.
Les deux lamelles y possédent des orietations en symétrie miroir par rapport au plan
d’interface comme pour la relation de macle, mais il éxiste également une faute d’ordre

dans ce plan (Figure 1.8).

Figure 1.8 : Relation de pseudo-macle (suivant un plan (110)).
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1.2.3.2. Mise en ordre et la croissance

La mise en ordre des lamelles y se fait durant leur croissance par diffusion chimique a courte
distance, a basse température (figure 1.9-b). Ensuite, elles s’¢élargissent au sein de la matrice o par
un mécanisme de marche qui nécessite une propagation de dislocations partielles de shokley [10]

/ / f i'*

(a) (b)

(figure 1.9-c)

ODB APB ODB ODB

ODB ops APB  ODB

(c)

Figure 1.9 : Schéma de la formation des lamelles y durant un refroidissement tres lent [16].

1.2.4. Paramétres influants Ia structure Iaméllaire

Les parametres les plus importants pour caractériser la microstructure laméllaire sont: la taille
des grains, la largeur des lamelles oz et y, la  fraction volumique des phases oy et y ainsi que
Iespacement entre les lamelles. Ces parametres structuraux dépendent fortement de la
température du traitement thermique, de la vitesse du refroidissement ainsi que de la composition
d’alliage.

A. Denguin a étudié dans sa thése la morphologie de la microstructure lamellaire a I’état brut
d’élaboration pour différrentes compositions d’alliages binaires avec des teneurs en aluminium
(40%, 43%, 46%, 47% et 48%) [17]. Elle a constaté deux catégories d’alliages d’apres leur état
brut d’élaboration. Les alliages TisAlLo et TiszAli; présentent une microstructure en vannerie qui
ressemble typiquement a celle des alliages de titane conventionnels ou des alliages a base de TisAl.
Chaque grain est contitué de colonies de lattes. Les alliages TissAlss, TissAly et TiszAlss ayant une
microstructure constituée de grains entierement lamellaire dans lesquels, aucune trace de

I'existence préalable de colonies de lattes n’a été éxaminé.
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C. Kenel ¢l al. [12] ont adopté la méthode CALPHAD pour évaluer I'influence de la vitesse de
refroidissement sur la formation de la microstrure au cours d’une solidification rapide pour
différentes compositions d’alliages binaires TiAl Ils ont observé que les microstructures
résultantes dépendent fortement de la teneur en Al. Comme le montre la figure 1.10, les alliages
contenant une composition d’Al < 45% atomique, vont subir une réaction de mise en ordre o —
o> nécessitant une solidification rapide (6 x 10> K S7), tandis que les alliages avec une
concentration comprise entre 45% < Al < 48% atomique montrent une microstructure mixte
constituée de grains grossiers o/o2 de phase y locale et lamellaire o + y 2 une vitesse (8 x 10° K.S°
Y. Lalliage Ti-48Al présente une microstructure dentritique composée de dendrites lamellaires o
+v et des interdendritiques de la phase y. Ces colonies lamellaires ont été observées a une vitesse
de refroidissement supérieure a (1.5 x 10° K S™).

0 (a) Ti-44Al
(a) 1 A "dendritic” L{cHy)+ Yt
A "mixed"” oo+, 47, L (04
w 1 m “coarse-grained a/o."
4
- G, 0y A
8 10° —  —>
& n A
= L / i
2 = " P a &
= ‘
= i
[} 1 s /S A A 4
“'“' ’
T [] n/ A ) A
o ’
£ n v’ IS A A
o /.
8 —,\—ﬁm

male fraction Al

Figure 1.10 : Microstructures de Ti (44-48) Al (at. %) en fonction de la vitesse de refroidissement
et de la teneur en Al [12].

Charpentier et al. [18] ont non seulement déterminé la variation de la fraction volumique des
lamelles avec la vitesse de refroidissement, mais aussi ils ont effectué une analyse quantitative des
parametres de la microstructure lamellaire de I'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb en fonction des vitesses
de refroidissement. A partir de la figure 1.11, on peut conclure que la phase o, d'équilibre est
obtenue pour des vitesses de refroidissement particulierement basses (inférieures a 210 K/min).
De plus, les diagrammes indiquent que la largeur et 'espacement moyen des lamelles o diminuent
progressivement avec la vitesse de refroidissement et que cette relation dépend linéairement de la
racine carrée inverse de la vitesse de refroidissement.
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Figure 1.11 : I’effet de la vitesse de refroidissement sur les parametres de la microstructure
lamellaire [18].

Lors des traitements thermiques des alliages a base d’aluminure de titane, il a été démontré
dans des études littéraires qu’on peut éventuellement rencontrer d’autres types de microstructures
selon la vitesse de refroidissement. A titre d’exemple, Dey et al. [10] ont proposé plusieurs
mécanismes de transformation de phases pour lesquelles les lamelles y se produisent en colonie
de Widmanstiten au cours d’un refroidissement relativement lent telle que les refroidissements a
’air ou dans le sable.

Lors d’un refroidissement rapide, comme des trempes a 'eau ou a I’huile ; on a remarqué la
coexistence des structures en plumeaux avec des grains massifs de la phase y. Tandis que lors
d’un refroidissement plus rapide, telle que les trempes a l'eau glacée, la microstructure est
constituée d’'un mélange de grains résiduels a, avec des grains massifs de la phase y aux joints de
grains oz/ 0. Ces grains y massifs croissent par un maclage successif sur les plans <111>, selon la
relation d’orientation de Blackburn avec I'un des grains o, voisins (Figure 1.12).
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Figure 1.12 : Micrographies optiques du TiAl traité thermiquement a 1380 °C puis refroidi au
four, par air, au sable, trempée dans I'huile, trempée dans I'eau et trempée dans de I'eau glacée

[10].

1.2.5 Comportement mécanique des alliages a base de TiAl

Dans la plupart des alliages, la température, la microstructure et la composition chimique sont

les parametres essentiels qui influent leurs comportements mécaniques.
1.2.5.1. Influence de la température

La compréhension de l'influence de la température sur les propriétés mécaniques des métaux
et des alliages présente un enjeu industriel important comme en métallurgie. D’une part, les
déformations élastiques et les fréquences de vibration dans les moteurs fluctuent avec la
température. D’autre part, les transformations de phases de ces alliages vont modifier totalement

leurs comportements mécaniques et structuraux.
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Des études comme celle de M. Schiitze ont analysé les performances mécaniques des
aluminures de titane aprés leurs expositions a lair [19]. La figure 1.13 montre clairement que la
ductilité a température ambiante se dégrade significativement au-dela de 650 °C. Cette faible
ductilité de ces alliages était attribuée principalement a la décomposition de leurs phases : o-Ti3Al
et y-TiAL Les phases majeures de cet alliage ne contiennent pas des systemes de glissements de
dislocations suffisants pour la déformation plastique. Ceci est provient, selon lauteur; a
Iexistence de loxygene dans la phase «» lors de son éxposition a lair, ce qui empéche le
mouvement des dislocations en provoquant ainsi la fracture.
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Figure 1.13 : Dégradation de la résistance (bleu) et ductilité (rouge) d'un
alliage TiAl poly-cristallin (Ti-48Al-2Cr-2NDb) apres exposition a l'air a différentes températures
[19].

Chen et al. [20] ont pu déterminer la température de transition fragile-ductile (BDT) au cours
d’un test de fluage qui a duré plus de 600 h sur une structure quasi-lamellaire d’un alliage Ti—
44Al-0Nb-1Cr—2V et wune structure enticrement lamellaire Ti—47AI-6Nb-0.1C. Les
températures BDT pour Ti—44Al-6Nb—1Cr—2V et Ti—47Al-6Nb—0.1C sont estimées a environ
(760-780°C) et (780-800°C), respectivement. Durant le fluage, les deux alliages présentent des
petites contraintes avec une longue durée de vie en-dessous de la température BDT. Au-dessus
de cette température, les deux alliages montrent des contraintes élevées avec une durée de vie
courte. Ce travail indique que la déformation plastique au cours de la température BDT est due
principalement par les systemes de glissement dans les lamelles o> qui sont activées
thermiquement durant le fluage. I’augmentation significative des contraintes de fluage réduit la
stabilité structurale et détruit ainsi la microstructure, ce qui diminue la vie de fluage (Figure 1.14).
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Figure 1.14 : La dépendance de la vie de fluage et de la contrainte en fonction de la température

[20].

1.2.5.2. Influence des microstructures

La figure 1.15 shématise les proprietés mécaniques a température ambiante en fonction de la
microstructure. Les microstructures entierement lamellaire et quasi-lamellaire présentent un bon
compromis entre la résistance au fluage et a la rupture. Mais linconvénient majeur de ces
microstructures est leur faible ductilité a température ambiante. Tandis que, les microstructures
duplex et presque y montrent une ductilité¢ élevée a température ambiante avec une tenue au
fluage assez limitée. Cette corrélation inverse entre les propriétés élastiques et la résistance a la
rupture nécessite une sélection vigilante de la microstructure, tout en gardant une bonne

résistance mécanique.

Ces atouts expliquent lattention particulicre portée sur la catégorie des microstructures
lamellaires. Pour cela, la ductilité fait "objet de nombreuses études pour une utilisation réelle de

cette microstructure.
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Figure 1.15 : Représentation des relations entre les propriétés mécaniques et les
microstructures de lalliage TiAl [21].
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La taille des grains laméllaires et la largeur des lamelles sont des facteurs qui peuvent
¢galement influencer la résistance a la fracture. La ténacité augmente avec la taille des grains et la
diminution de I'espacement laméllaire. Cambell et al. [22] ont caractérisé la résistance a I'initiation
des fissures par des facteurs de ténacité (k;). La structure laméllaire ayant des grains grossiers

affiche un facteur de dureté plus élevé (ki 18 MPa y/m), alors que pour les microstructures

entiecrement lamellaires et duplex, le facteur ki est de T'ordre 12 MPa Vvm et 11 MPa vVm,

réspectivement.

Cambell a établi aussi une relation entre la résistance a la fracture et la fraction volumique de la
phase y équiaxe afin de voir leurs effets sur le compotement de la propagation des fissures.
D’apres la figure 1.16, il est évident que la présence des grains y équiaxes a un impact négatif sur
la ténacité ; car ils empéchent les mécanismes de blindage intrinseque.

Une autre étude de Wang ez a/. [23] a prouvé que affinement de I'espacement lamellaire a un
effet bénifique sur la stabilité microstructurale. Elle augmente en parallele la résistance de
glissement des dislocations dans les lamelles y ainsi que la résistance au fluage.
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Figure 1.16 : Le comportement mécanique des microstructures a base de y-TiAl [22].

Le comportement de la dureté et la limite élastique peuvent varier avec l'espacement
d’interfaces moyen y/y et oz/y suivant la loi de Hall-Petch® [65]. Plus la limite d’élasticité est
élevée, le matériau est moins ductile du fait que les interfaces y/y et a»/y interviennent comme
des obstacles de glissement pendant la déformation plastique. La figure 1.17 représente des
mesures de la dureté effectuées a température ambiante sur une structure lamellaire d’un alliage
Ti-46.5 at.% Al- 4 at.% (Cr, Nb, Ta, B). La dureté diminue avec 'augmentation de I'espacement
des interfaces, pour la limite élastique c’est I'inverse.

3 La loi de Hall-Petch : est une relation entre la contrainte A partir de laquelle un matériau polycristallin subit une
déformation plastique et la taille de ses grains.
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Figure 1.17 : Influence de espacement d’interfaces moyen sur la limite élastique et la dureté [24].

1.2.5.3. Affinement des microstructures

Plusieurs travaux ont mis en évidence que I'affinement des grains des microstructures joue un
role primordial dans la détermination des propriétés mécaniques y compris 'amélioration durable
de la résistance mécanique et la qualité des surfaces des produits industriels.

Certains alliages a base de TiAl se solidifient dans des conditions normales de la fonderie en
structure colonnaire ou dendritique avec des grains treés grossiers, ce qui réduit leurs
comportements mécaniques. Des études ont attribué cette défaillance mécanique a I'anisotropie
plastique des grains lamellaires, mais d’autres a I'aspect morphologique des grains. Pour cela, la
recherche s’est orientée vers d’autres méthodes en vue d’optimiser ces défauts.

Le premier travail pionnier sur l'affinement des grains a commencé dans le début des années
50 par A. Cibula, lorsqu’il a constaté que la présence de titane dans la matrice métallique entraine
'affinement des grains.

Munoz-Morris et al. [25] ont examiné le comportement mécanique des microstructures pour les
aluminures de titane renforcés avec des particules par la technique de la déformation plastique
sévere : Pressage Angulaire du Canal Egalisé (ECAP). Cette dernic¢re a permis d’affiner la taille
des grains allant jusqu’au ~500 nm et d’augmenter en parallele le rendement de force de ce
composé (supérieur a 75%) a température ambiante. Les observations TEM révelent également la
possibilité de stabiliser les microstructures apres leur renforcement par cette technique. Une autre
méthode a montré sa perfection et sa fiabilit¢ a I'affinement des grains : la poudre d’alliage
mécanique (MA) en utilisant I’équipement de broyage a boules planétaires. ].B. A~-Dabbagh et al.
[26] ont réussi a réduire la taille des grains d’une microstructure lamellaire en une structure ayant
une taille de grain ~ 70 nm aprés un maintien de 100 h de frisage (Figure 1.18).
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Figure 1.18 : Taille moyenne des cristallites de Ti-50 at.% Al a diverses durées de broyage [26].

Apres toutes ces remarques, les voies restent encore ouvertes aux traitements
thermomécaniques afin d’affiner la microstructure. Des travaux antérieurs menés au sein de
plusieurs laboratoires ont envisagé un procédé via la transformation massive, suivie dun
traitement thermique. Déja, cette transformation a traité les alliages de TiAl pour la premiere fois
en 1992 par Viswanathan et al.

La transformation massive est une transformation qui consiste en une conversion brutale de « en
Ym [15], donnant naissance a de nouveaux grains avec des tailles fines.

Nombreuses études [27, 28] ont montré que la transformation massive de la phase a (hcp) en
phase ym (tétragonale I.1y) est obtenue apres un maintien dans le domaine monophasé o, suivi
d’un refroidissement a vitesse trés élevée. La nucléation hétérogene de la transformation massive
commence aux joints de grains o/o [29] selon la relation d’orientation suivante :

(111), // (0001) oo et <110>, // <1120>,

Des images d’un alliage Tis0AlLisCrz vues par la diffraction convergente par faisceau d’électrons,
indiquent que la nucléation des grains y. passe par la formation de plusieurs variantes
orthogonales du réseau tétragonal L1, (Figure 1.19-a). La croissance de la nucléation vy intra-
granulaire se produit ensuite dans les grains « sans la relation d’orientation citée précédemment
(Figure 1.19-b), formant par la suite des interfaces incohérentes o/y avec des facettes {111}, [29].

Figure 1.19 : La morphologie de la transformation massive des grains ymde TisoAlsCro. (a) la
nucléation de la transformation ymaux joints de grains o/ o, (b) la nucléation ym a I'intérieur des
grains « [29].
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Kaufman et Jones ont observé que la phase yn ne se germe pas aux joints de grains, mais plutot au
niveau des fautes d’empilement a I'intérieur de la phase «, puis elle se croit avec des interfaces
cohérentes ou partiellement cohérentes [30].

1.2.5.4. Influence des éléments d’addition

Afin d’améliorer les propriétés mécaniques et les performances des alliages de TiAl, une
approche plus prometteuse est apparue : la technique d’addition. Ces éléments s’incorporant dans
le réseau du TiAl, sous forme de solutés ou de précipités modifient principalement la stabilité des
phases a, B et y et leurs propriétés. Les alliages du TiAl ont des compositions proches de Ti-(42-
49)Al-(0.1-10)M ou M désigne les éléments de métaux de transition. Le tableau 1.2 donne un
apercu général sur les éléments susceptibles de stabiliser les phases o, et y.

Tableau 1.2 : Les ¢léments a et § genes.

« - gene C N O B Ga Ge Al Ce

B - gene V Rh Nb Ta (isomorphous)
Mo Co Mn Cu PpPb Ag Bi W MnCr Co Ni Si (Eutectoide)

Les ségrégations a et 3 sont constituées avec les phases (y + o) de type bloc (Figure 1.20). La
ségrégation o apparait dans la structure lamellaire, tandis que la ségrégation 3 se manifeste aux
joints des colonies lamellaires [20].

Figure 1.20 : Images TEM de Palliage Ti-44Al-6Nb-1Cr-2V apres un test de fluage. (a) la
ségrégation 3 a 760 °C. (b) la ségrégation o a 780 °C [20].
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» Aluminium [Al: 3s°3p']: il influe sur la ductilité via la microstructure. La meilleure
ductilité peut atteindre le maximum pour une composition en Al allant de 46 a 49% mol.
La ténacité diminue avec 'augmentation de la teneur en Al dans cette gamme (Figure
1.21).
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Figure 1.21 : Influence de la composition d’Al sur les propriétés mécaniques [31].

> Bore [B:2s°2p'] : il affine la taille des grains pour des teneurs supérieures 2 0.5 % mol, il
renforce les joints de grains et améliore aussi la résistance mécanique (Figure 1.22).

& i

Figure 1.22 : Micrographe de la surface de rupture apres I'ajout de bore [32].

» Carbone [C: 25’ 2p°] : il améliore la résistance mécanique et la résistance au fluage mais
abaisse la ductilité. Une concentration élevée de carbone peut précipiter les carbures. Les
résultats de Denquin et al. [33] montrent clairement que I'ajout de carbone avec une
concentration de 0.16% augmente la limite élastique a température ambiante et élevée,
entrainant ainsi la diminution de la tenue au fluage secondaire pour une longue durée.

» Chrome [Cr: 3d’ 4s'] : son effet varie selon la concentration. La ductilité de la structure
duplex est plus considérable pour 1-3% mol Cr. Lorsqu’elle est supérieure a 8%, la
résistance a l'oxydation augmente fortement. Z. Nianlong et al. [34] ont constaté que
l'addition de 2%.mol de Cr transforme la morphologie initiale de Ialliage en une
microstructure enticrement lamellaire avec des grains de taille plus fins entre 10 a 20 um,
ce qui lui confére un bon comportement superplastique et la résistance a la flexion atteint
un taux maximal 16.2%.
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» Manganése [Mn : 3d’ 4s°] : il augmente la ductilité des alliages duplex pour une teneur
variant de 1 a 3% Mn. K. Hachimoto et al. [35] ont attribué 'amélioration de la ductilité de
ces alliages a 'augmentation de la différence des contraintes entre la déformation par

maclage et la fracture.

» Molybdéne [Mo : 4d’ 5s'] et Niobium [Nb : 4d*5s'] : ce sont des éléments B — géne qui
se retrouvent dans des applications marginales. Ils améliorent la résistance a 'oxydation et
la forgeabilité en introduisant la phase § a chaud. L’addition de ces éléments décale la
température de transition T, vers le coté riche en Al ce qui rétrécit le champ de la phase
(@ + B) [36]. Il a été trouvé que le Nb diminue Iénergie stockée par les fautes
d'empilement et augmente ainsi la ductilité des alliages a température ambiante en
augmentant la tendance au maclage mécanique [14, 37].

» Oxygeéne [O : 25’ 2p"] : la composition d’oxygéne a un effet proportionnellement inverse
a la fragilisation. L.’étude de Morvis et al. [38] a prouvé que les alliages contenant une faible
teneur d’O sont capables de se déformer par glissement des dislocations ordinaires 1/2
<110> et par maclage, entrainant ainsi une bonne ductilité¢. Par contre, la déformation
des alliages contenant une teneur élevée d’O peut se faire par les super-dislocations, mais
ils sont totalement fragiles a température ambiante et plus ductiles a température élevée.

» Tantale [Ta: 65°5d°4f"*] et Palladium [Pd: 4d': ces deux éléments améliorent la
résistance a 'oxydation et au fluage.

» Vanadium [V : 4s* 3d’] : il reste un candidat digne d’intérét, car il permet d’améliorer le
compromis entre la ductilité, la ténacité et la résistance a la traction. Cela peut étre
observé dans le tableau ci-dessous. Agsa et al. [39] ont réussi d’établir cette corrélation en
examinant trois compositions d’alliages TioiAlsVa, TiosAlssVa et TisosAlesVs par le
traitement thermique a 1000°C en solution dans la phase «, suivi par un refroidissement a
Ieau. Ceci conduit a la formation de la martensite o’, qui était la raison principale de
I'augmentation de la dureté.

Tableau 1.3. Propriétés mécaniques d’un alliage TiAl-V [39].

Property Tiy Al5Vy Tigo.sAlLs5Vy TigosAlssVy
Yield strength (MPa) 918 888 999
Toughness MI/m’) 26.95 34.605 52.40
Young’s modulus (MPa) 33300.26 28606.93 19813.78
Percentage elongation 2.84 3.475 5.165
Tensile strength (MPa) 942.72 992.77 1017.28

» Yttrium [Y : 4d' 55°] : son addition influe fortement sur la résistance mécanique des
alliages a base de TiAl. A titre d’exemple, L e al. [40] ont étudié le comportement
mécanique a température ambiante de Ti-47Al-xY (avec x = 0%, 0.1 %, 0.3%, 0.5%,
0.7% et 1.0%). Ils ont trouvé que les alliages Ti-47Al-xY a haute teneur en Y (>0.3%)
présentent une résistance a la traction et un allongement beaucoup plus faible (Figure
1.23). Selon Tauteur, ceci est di au blocage du mouvement des dislocations par la
ségrégation des particules YAl aux joints de grains.
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Figure 1.23 : L’effet d’addition de Y sur : (a) la résistance a la traction et (b) la plasticité de
TiAl a température ambiante [40].

> Tungsténe [W: 6s* 5d* 4f'Y] : il améliore la résistance a 'oxydation et au fluage, mais
diminue la dureté du matériau a cause de la formation de précipités Bo chargés en
tungstene [41].

» Silicium [Si : 3s® 3p?] : il a été montré dans plusieurs travaux que Iajout de Si est trés
favorable, surtout en terme de fluage [42-44]. A. Paris a constaté dans sa these que
I'addition de Si, que ce soit en solution solide ou en précipités n’a aucune influence
considérable sur la limite d’élasticité a température ambiante. Tandis que, la précipitation
des siliciures va perdre les bonnes propriétés en fluage (Figure 1.24) [44]). C. Zhou et al.
[45] ont observé aussi que la précipitation des particules TisSi; dans la matrice TiAl
diminue la traction au fluage environ 35% a 800 °C. il serait donc préférable que le Si
reste en solution solide.
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Figure 1.24 : Influence de la concentration en Si dans les phases a et y aux vitesses de
fluage secondaire [44].

» Fer, Cobalt, Nickel [Fe : 3d°4s?], [Co : 3d"4s], [Ni: 3d°4s7] :
Ces éléments permettent 'amélioration de la fluidité en coulée. Shx et al. [46] ont fait une
étude comparative par deux approches : théorique et expérimentale, afin de savoir les
effets de rajouter 3% mol de ces trois éléments sur la ductilité du TiAl. Les calculs par la

méthode DFT sur les propriétés élastiques révelent que la présence de Fe et Co améliore
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significativement la ductilité. La fatigue de fracture testée expérimentalement confirme
cette observation, la résistance moyenne de TiAl-3Fe et TiAl-3Co est nettement
supérieure a celle de I'alliage conventionnel (Figure 1.25).
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Figure 1.25 : Courbes de compression contrainte-déformation des alliages TiAl [46].

1.2.6. Mécanismes de déformation

La déformation plastique des métaux et alliages s’effectue principalement par la nucléation et
la mobilité¢ des défauts (les dislocations et les interfaces) dans le réseau périodique des atomes.
Afin de voir lorigine des propriétés mécaniques, la structure des matériaux et le mouvement des
dislocations et des interfaces sont étudiés par des simulations a I’échelle atomique et par
microscopie électronique a transmission ou déformation « 7 situ ».

1.2.6.1. Modes de déformation de la phase y-TiAl

La déformation de la phase y est relativement liée a sa structure L1y, la composition chimique
et la température de sollicitation. Elle se produit généralement par le glissement via des
dislocations ordinaires, par des super-dislocations et par maclage dans des plans compacts {111}.

1.2.6.1.1. Dislocations ordinaires :

La figure 1.26 montre la forme typique des dislocations ordinaires pendant des expériences
par déformation «zn-situ» a température ambiante. La déformation de la phase y—TiAl est
globalement transportée par des dislocations ordinaires alignées suivant leur direction vis du
vecteur de Burgers by = "2 <110]. Toutes les dislocations prennent une forme bouclée (Figure
1.26-2), cela indique que le mouvement des dislocations est empéché par des obstacles
extrinséques (forces de friction) répartis sur le plan de glissement [47].

D’autres études ont montré que les dislocations ordinaires sont ancrées sur des points d’épinglage
(Figure 1.26-b) [48-50].
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Figure 1.26 : Structure de dislocation pendant une déformation in situ a température ambiante, (a)
les dislocations bouclées, (b) les dislocations ancrées [47, 49].

Ce type de dislocation peut se dissocier dans le plan de glissement {111} en dislocations
partielles de Shockley selon le schéma suivant : %2 <-110] = 1/6 <-211] + CSF + 1/6 <-12-1]

[51, 52]. Cette dissociation donne lieu a la formation des rubans de défauts plans complexes

(CSF) (Figure 1.27).

{'wia \‘e&ﬁ;

Figure 1.27 : Configuration atomique d'une dislocation ordinaire dissoci¢e dans y (TiAl) [14].

A haute température, les dislocations ordinaires ne montrent aucune direction préférentielle et
ne sont pas ancrées aux points d'épinglage. A. Couret a mis en évidence le comportement de ces
dislocations pendant le fluage a 750°C [50]. Lorsque la diffusion est activée, le mécanisme de
montée mixte intervient, ce qui permet aux dislocations d’échapper la force de friction.

1.2.6.1.2. Les superdislocations :
La déformation de la phase y-TiAl peut étre aussi transportée par des super-dislocations. Ce
sont des dislocations du super-réseau qui glissent sous formes de boucles dans des plans denses
{111} suivant la direction du vecteur de Burgers <0-11] et/ou Y2<11-2].
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La figure 1.29 présente la dissociation complete des cceurs des super-dislocations confinés dans le
plan {111} selon les schémas suivants [36]:

<0-11] — Y2<01-1] + APB + %2<01-1]

<0-11] —» 1/6 <11-2] + SISF + 1/6 <-12-1] + APB + 1/6 <11-2] + CSF + 1/6 <-12-1]
<0-11] = 1/6<11-2] + SISF + 1/6<-12-1] + APB + %2<01-1]

<0-11] — 1/6<11-2] + SISF + 1/6<-15-4]

<0-11] — 1/6[11-2] + SISF + 1/2[01-1] + CSF + 1/6[-12-1]

12<11-2] — 2<10-1] + APB + /2<01-1]

12<11-2] — 1/6<11-2] + SISF + 1/6<2-1-1] + APB + 1/6<11-2] + CSF + 1/6<-12-1]
12<11-2] — 1/6<11-2] + SISF + 1/6<2-1-1] + APB + %2<01-1]

12<11-2] — 1/6<11-2] + SISF + 1/3<11-2]

—_— e e

Ou SISF : défaut d’empilement intrinseque super-réseau correspond au retrait d’'un plan. Il
peut apparaitre dans le cas ou la partie supérieure du cristal est déplacée avec un vecteur de
1/6<11-2], les plans subissent une transition par rapport a la partie inférieure du cristal A— B,
B— Cet C— A (Figure 1.28).
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Figure 1.28 : Schéma d’un défaut d’empilement intrinseque.

APB : paroi d’antiphase : est le résultat d’un déplacement avec un vecteur de 2<-110] entrainant
ainsi un changement aux occupations des sites du réseau.

CSF : défaut d’empilement complexe : est le résultat d’'un déplacement de la partie supérieure du
cristal avec les vecteur 1/6<-211] et 1/6<1-21]. Cela va modifier 'environnement chimique des
atomes. A titre d’exemple, les positions des atomes de Ti de la couche A seront occupées par les
atomes d’Al de la couche C et vice versa. Par conséquent, le CSF est considéré comme une
combinaison de SISF et I’APB.

défauts CSF, APB et SISF [53].
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La température et la composition chimique ont un impact sur la morphologie des super-
dislocations. Plus la teneur d’Al augmente, plus énergie d’activation des systémes de glissement
du super-réseau est élevée [54]. Les observations par microscopie électronique a transmission
TEM révelent que les super-dislocations sont peu observées au-dessous de la température
ambiante. En revanche, elles vont s’aligner dans leur direction vis avec 'augmentation de la
température.

1.2.6.1.3. Le maclage :

Plusieurs auteurs ont reporté que le maclage mécanique joue un réle important dans les
mécanismes de déformation de la phase y-TiAl a température ambiante et élevée, en raison de la
faible énergie des défauts planaires. Par conséquent, cela peut améliorer significativement la
ductilité de ces alliages, ce qui reste un défi pour l'utilisation industrielle. Ce mode de déformation
est issu particulierement du glissement des dislocations partielles de Schokley de type 1/6<112]
dans des plans (111) [55]. Le maclage est activé en respectant la loi de Schmid* appliquée aux
dislocations de Schokley, aux joints de grains ou aux interfaces ou méme au sein d’un grain vy.

La structure ordonnée y-TiAl permet l'activation d’un seul systeme de maclage par le plan
octaédrique (111). Pour cela, il n’existe que quatre systemes, admissibles a la déformation,
représentés dans le tableau 1.4. Les différentes morphologies indiquent l'orientation des plans et
des directions par rapport a 'interface lamellaire (111) pour une microstructure lamellaire.

Tableau 1.4 : Systemes admissibles a la déformation.

Plans de macle Directions de maclage Morphologie
(11-1) [112] Transversale
(-111) [-11-2] Transversale
(1-11) [1-1-2] Transversale
(111) [11-2] Longitudinale

(a) / (b)
4 /

Figure 1.30 : Systemes admissibles a la déformation : (a) Longitudinale, (b) Transversale.

* La loi de Schmid : décrit le plan de glissement et la direction de glissement d'un matériau souligné, qui peut
résoudre la plus grande quantité de contrainte de cisaillement. Ce qui peut étre exprimé en: 7= o * 72 o w2 est le
Sacteur de schmid.
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Zhang et Ye [56] ont observé la dissociation des dislocations ordinaires en dislocations partielles
de Frank de type 1/3[111] qui forment un joint de macle incohérent, il en résulte ainsi la

propagation de macle.

Skrotzki [57] a mesuré une largeur de macle moyenne de 50 nm d’un alliage a base de TiAl
apres des essais de fluage a 700°C sous une pression de 225 MPa jusqu’a une déformation
maximale de 2%. Il en résulte une fraction volumique totale faible (environ 1.3%) du matériau
maclé. 11 a conclu que les dislocations actives au sein des macles contribuent considérablement a

la déformation globale.

1.2.6.2. Modes de déformation de la phase oo-Ti3Al :

Etant donné que la phase a-Ti3Al est une structure HCP (DOy9 ordonnée) (Figure 1.31-a), il
existe donc quatre systemes de glissement essentiels a la déformation plastique ; situés dans des
plans différents [36]:

- Dans le plan prismatique (10-10), le vecteur de Burger vaut 1/3<11-20> (Figure 1.31-b).

- Dans le plan basal (0001), le vecteur de Burger vaut 1/3 <11-20> (Figure 1.31-c).

- Dans le plan pyramidal (1-211) d’ordre 2 (n2), le vecteur de Burger vaut 1/3<-12-16>
(Figure 1.31-d).

- Dans le plan pyramidal (2-201) d’otrdre 1 (m1), le vecteur de Burger vaut 1/3<-12-16>.
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Figure 1.31 : La géométrie des systemes de glissement de la phase a-Ti;Al (a) La maille unitaire
de la structure DOy (Ti3Al). (b) Systéme de glissement prismatique (10-10)<1-210>. (c) Systeme
de glissement basal (0001)<-12-10>. (d) Systéme de glissement pyramidal (1-211)<-12-16>.

Néanmoins, des études par TEM effectuées sur le TisAl monocristal ont montré que le
systeme de glissement prismatique est le systéeme principal ou le glissement est le plus facile, suivi
par le glissement basal ensuite pyramidal [58, 59]. Mononishi [58] a observé que le taux de la
contrainte critique résolue d’activation CRSS de glissement pyramidal est neuf fois plus grand
que celui de glissement prismatique a température ambiante. W et al. [60] ont mis en évidence
que la majorité des fautes d’empilements (SFs) sont orientés suivant le plan prismatique au cours

d’un refroidissement a 450 °C et a température ambiante.
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La propagation des super-dislocations 1/3<11-20> dans le plan prismatique (10-10) est
associée avec la formation des parois d’antiphase APB et des défauts d’empilement intrinseques
super-réseau SISF et se dissocie par la suite en paires des dislocations avec un vecteur de Burgers
1/6 <11-20>. Les supet-dislocations 1/3<11-20> peuvent également glisser suivant le plan basal
(0001) qui produisent, toutefois, beaucoup moins de glissements que dans le plan prismatique.

Les systemes de glissement de vecteur de Burgers 1/3<-12-16> se propagent dans le plan
pyramidal (1-211) d’otdre 2 (nz) en paires de dislocations de type 1/6<-12-16> séparées par des
parois d’antiphase APB ainsi que, dans le plan (2-201) d’ordre 1 (1) [59].

De maniere générale, la faible ductilité de la structure DOy (Ti3Al) vient du fait que les
dislocations de type 1/6 <11-20> ne peuvent pas glisser sur les différents plans et de la faible
mobilité des dislocations de type 1/6<-12-16>.

1.2.6.3. Modes de déformation de la phase o-TiAl (B2):

La déformation de la phase Bo-TiAl (BCC) se produit par le glissement de super-dislocations
vis rectilignes le long de la direction <111>, qui correspond au vecteur de Burgers 1/2<111>
(Figure 1.32) sur les plans (110), (112) et (123). Ce type de dislocation va se dissocier en
respectant le schéma suivant : <111> — 1/2<111> + APB + 1/2<111>.

(b)

(@)

[001] =
b=1/2[111]

1010
(100! ! b=1/2[i11]

00]  [010]

Figure 1.32 : La géométrie des systemes de glissement de la phase 3¢-TiAl (a) La maille unitaire de
la structure cubique centrée. (b) Le vecteur de burgers 1/2<111>. (c) Les plans de glissement de
la structure b.c.c.

1.2.7. Résultats de Ia littérature concernant les énergies des défauts planaires

Les défauts planaires jouent un role fondamental lors d’une déformation plastique car ils
peuvent non seulement controler le comportement de glissement et la montée des dislocations,
mais aussi 'interaction des différents types de défauts avec les dislocations influe fortement sur la
ductilité des matériaux. Ceci provient du fait que I’énergie stockée par les défauts planaires
détermine la propagation des dislocations partielles dissociées. Pour cela, plusieurs travaux
théoriques et expérimentaux ont étudié 'impact des énergies des défauts planaires sur la mobilité
des dislocations dans les différentes phases du TiAl
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Le tableau 1.5 montre quelques résultats trouvés par des méthodes expérimentales et
théoriques sur des alliages binaires a base de TiAl Par conséquent, tous les auteurs ont trouvé la
méme hiérarchie énergétique des défauts planaires : I'(APB) > I'(CSF) > I'(SISF). Ces énergies
sont tellement fortes que parfois la dissociation des dislocations n’était pas observée a

température ambiante.

Tableau 1.5 : Energies des défauts planaires.

I' (APB) I' (CSF) I'(SISF) Méthodes Réf

y_TiAl 43810107 667y 363 172 DFT/FLAPW [61]
(P4/mmm) | 430410, 5601111, 410 90 DFT/FLAPW [62]
250010 140 WB-TEM [63]

mmc 64

: 300{0001} 293{11—21} 320{0001} o4
v/ 260 281 194 | DFT/GGA [37]
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CHAPITRE I

Méthodes numériques pour Ia simulation
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Au cours de ces dernicres années, les méthodes de calcul ont connu un engouement particulier,
grace a la performance des ordinateurs. Le développement d’algorithmes et de codes de
simulation a contribué non seulement a I’évolution des méthodes quantiques de modélisation a
I’échelle atomique, mais aussi a explorer les propriétés structurales, électroniques et dynamiques
des matériaux. Parmi les méthodes de simulation, on peut citer les approches ab-initio et les
calculs de Monte Catlo.
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Les méthodes ab-initio sont le plus souvent employées pour obtenir des informations
quantitativement correctes sur I'énergie de divers arrangements atomiques. Elles sont basées sur
la résolution de I'équation de Schrodinger (I’équation a plusieurs corps), qui est le point de départ
de tout développement de calcul. Malgré sa forme simple, sa résolution analytique est impossible.
Sa simplification en un systeme d’équations mono-particules est un moyen de la résoudre
numériquement moyennant quelques approximations. Dans ce chapitre, les principales méthodes
de résolution de ces équations seront brievement exposées.

I1.1. Equation de Schrédinger

Généralement, I'association des particules : ions et électrons contribue a la constitution des
solides. Le probleme théorique fondamental de la physique du solide est de comprendre
l'organisation de ces patticules a l'origine de leurs propriétés. Mais dans ce cas, il faut faire appel a

la mécanique quantique dont la base est la résolution de I'équation de Schrédinger.

La fonction d’onde du systeme rassemble un grand nombre de degrés de liberté, et son état
fondamental peut étre obtenu a partir de 'équation de Schrédinger indépendante du temps (état
stationnaire) [1]:

HY(R7 =EypR™D IL1)

Ou H est opérateur Hamiltonien, 1 est la fonction d’onde et E' est énergie totale du systeme.

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

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

I’opérateur Hamiltonien correspondant a cette énergie totale est :

H\ = él(?) + Tnoy (ﬁ) + Vnoy—e’l (ﬁ, 77) + Ve’l—e’l (77: 77) + Vnoy—noy(ﬁ»ﬁ) (H'Z)

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

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

La résolution exacte de I’équation de Schrodinger serait celle d’un systeme de (M+N) corps en
interaction. Cette résolution n’est possible que pour 'atome d’hydrogene. Pour 'ensemble des
autres systemes, des méthodes alternatives sont nécessaires, moyennant des approximations dont
dépendra la qualité des calculs.
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I1.2. Approximation de Born-Oppenheimer

Cette approximation est appelée aussi '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 P'électron, donc le mouvement de I’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 Tpy,

et le potentiel V3,45 _p0y devient constant.

Ainsi ’hamiltonien ne comporte plus que trois termes, deux termes de ’énergie cinétique et le
potentiel des électrons, et le troisieme terme représente I'énergie potentielle des électrons dans le
potentiel des noyaux fixes [2,3] :

H =Ty@) + Vooy-a(R, ¥) +Va_a(#, 7) (IL.3)

IL.3. 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 [4] :

IP(F1’ 772) =- 1,[)(?1' 772) (IL.4)

Dans le cas d’un systéme a N électrons, la fonction d’onde peut étre définie par le déterminant de
Slater

l/)1(?_5)11) l/)N(‘J_ElN)
PG o PG

Ou P;(X) est la fonction d’orbitale de spin qui est le produit d’orbitale spatial ¥ (7) et la

1

Yur = \/%[ = ﬁdet [12 ... Yul (IL5)

fonction de spin o (s).

D’aprés l'approximation de Hartree-Fock [5], les orbitales orthonormés ; minimisent

I’énergie de la fonction d’onde YPyp et 'hamiltonien est donné par :
1 1 .
H= =%V + Vexe + 5 20=10i; — Kij) (IL.6)
1
= _EZivzi + Vexe + Vg + Vi

Vy représente le potentiel de Hartree-Fock d’interaction coulombienne du zme électron et

Pensemble des (N-1) €lectrons qui restent, ou j;; est l'opérateur coulombien de Hartree et K;j est
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Popérateur d’échange de Fock [4]. Vy. est le terme qui comprend les effets de 'échange et de la
corrélation, Vi inclut linteraction coulombienne des électrons avec les noyaux et celle des

noyaux entre eux.

I1.4. Théorie de la fonctionnelle de la densité DFT

L’équation de Schrédinger traitée précédemment est écrite en fonction de la fonction d’onde.
Cette équation comporte toutes les informations du systeme mais elle ne peut pas étre
directement mesurée a cause du nombre élevé des interactions. Pour pallier a ce probleme, on
passe de la fonctionnelle de la fonction d’onde a la fonctionnelle de la densité. Cette théorie est
dite la théorie de la fonctionnelle de la densit¢ DFT qui repose sur les deux théoremes
fondamentaux de Hohenberg et Kohn [6].

II.4.1. Théorémes de Hohemberg et Kohn
11.4.1.1. Premier théoreme de Hohemberg et Kohn :

Hohemberg et Kohn ont démontré que puisque la densité électronique fixe le nombre
d’électrons N donc le potentiel externe Ve, ainsi que toutes les propriétés de I’état fondamental
du systeme comme I’énergie cinétique T, I'énergie potentielle V et I'énergie totale E, sont une
fonctionnelle unique de la densité électronique o(r) [7]:

Elp(n)] = Tg [p(M]+ Va_alp(] + Vere[p(r)] (IL7)
= [ p(r) Vere () dr + Fyglp(r)]

Avec: Fyglp()] = Tg [p(] + Ve_alp()]

11.4.1.2. Deuxieme théoréme de Hohemberg et Khon :

Le deuxi¢me théoréeme de Hohenberg et Kohn définit une propriété importante de la
fonctionnelle de la densité. Il indique que I’énergie de Détat fondamental définie par la
fonctionnelle Fyg[o(r)] atteint sa valeur la plus basse, si la densité électronique correspond a la

densité réelle de I’état fondamental o O(I') [8] :
Ey = E(g,) = minE( o) (IL.8)

L’équation d’Euler-Lagrange permet de calculer o 0(1‘) sans introduire I’équation de Schrodinger :

S{E[p(7) — ulf p(r)dr - N]} =0 (IL9)

Ou u : est le potentiel chimique
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Si on remplace E[p(r)] par sa valeur de équation on aura le résultat suivant :

_ 8 Faklo(r)]
U= Vor(r) + EYCE (I1.10)

Fuk[p(r)] de équation est définie indépendamment du potentiel externe V(1) cela veut dire
que Fuglp(r)] est une fonctionnelle qui dépend uniquement de p(r), en conséquence si on
calcule py(r) de I’état fondamental on peut également calculer ’énergie totale du systéme, mais la
forme de cette fonctionnelle n’est pas déterminée par ce théoréme ce qui nécessite de passer a
d’autres approximations.

11.4.2. Equations de Kohn-Sham

Afin de résoudre les difficultés du théoreme de Hohemberg et Kohn, Kohn et Sham [9] ont
changé le systeme étudi¢ d’un systeme d’électrons interactifs en un systeme d’électrons non
interactifs. ’hamiltonien de Kohn-Sham qui correspond a ce systeme est :

Hygs = To+ Vg + Ve + Ve (IL.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 systeme.

D’apres le premier théoreme de Hohenberg et Kohn [10], I'énergie de ce systeme s’écrit

comme suit [11] :

E[e(M] = Tole(M] + VuleM]+ Vexe[e(M] + Vec[ ()] (11.12)

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

ce terme est donné par la dérivée fonctionnelle de Iénergie d’échange et de corrélation [12].

3 Exclo(r)]
Ve () = 220 (1.1

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

o) = ZX; (1) * ¢;(r) (IL.14)
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Ou les fonctions d’ondes 2 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 :

Hyspi(r) = &¢:(r) (IL.15)

Pour résoudre I'équation de Kohn-Sham, nous devons définir le potentiel de Hartree Vi et le
potentiel d’échange et de corrélation Vy. donc il faut déterminer la densité électronique qui elle-
meéme dépend de la fonction d’onde [13].

11.4.3. Approximation de Ia 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 'équation suivante :

Ex24[ o] = [o(r) exc(e(r))dr (I1.16)

Ou €,.(o(1)) représente 'énergie d’échange et de corrélation par particule d’un gaz uniforme

d’électrons de densité p(1). Donc le potentiel V. devient :

8Exc [ ] _ dexclo(r)]
RPA) = 8 = e (e() + () 250 (17

La fonction &.[o(r)] peut-étre divisée en deux contributions d’échange et de corrélation comme
suit [7] :

xc(e(r)) = &x(e(r)) + &:(e(r)) (IL.18)
La partie d’échange est donnée par la formule de Dirac-Fermi :

3 o(r)
£c(o(r)) == (2213 (IL.19)

11.4.4. Approximation du gradient généralisé (GGA)

Cette approximation sert a améliorer Iénergie d’échange et de corrélation &, de
I'approximation de la densité locale LDA. Ici, I'énergie dépend non seulement de la densité locale
o(r) mais aussi du gradient de cette densité |V o(r)| pour tenir compte de la non homogénéité de

la densité du gaz d’électrons.
Donc I’énergie &, s’écrit sous la forme suivante :
Eif o] = [ o) exclo(IV (@] dr (I1.20)
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Plusieurs GGA qui existent différent I'une de l'autre par le choix de la fonctionnelle g(n(r), Vn
(1)). Dans cette these, nous avons utilisé la forme de GGA proposé par Perdew-Burke et
Enzerhoft [14] et celle révisée pour les solides [15].

I1.5. Les Pseudo-potentiels

Les états électroniques d’un atome peuvent étre séparés en 3 parties : les états de valence qui
sont les seuls participants a la liaison chimique, par conséquent aux diverses propriétés qui en
résultent, les électrons du cceur fortement localisés et non affectés par 'environnement chimique
et dans certains cas des électrons intermédiaires, de semi cceur qui sont localisés mais qui
participent a la liaison chimique. Ces états de semi-cceur sont inclus dans les états de valence.

Les fonctions d’onde de valence sont développées en un nombre réduit d’ondes planes
impliquant un temps de calcul considérablement réduit. Les travaux de Phillips, Kleinman et
Antoncik [16-18] sont le début du développement de cette idée.

Une base d’onde plane n’est pas adaptée pour décrire les fortes oscillations des fonctions
d’ondes dans la région du cceur, c’est 1a qu’intervient la notion de pseudopotentiel : les électrons
du cceur et le potentiel Coulombien du noyau (tres dur) sont remplacés par un pseudopotentiel
plus doux qui n’agit plus, dans la région du cceur, sur les fonctions d’ondes de valence mais sur
des pseudofonctions d’onde.

La théorie des pseudopotentiels est construite en deux étapes :

— Les électrons du cceur sont retirés des calculs et I'interaction des électrons de valence avec les
noyaux est remplacée par un potentiel écranté effectif. Le potentiel écranté dépend du moment
angulaire des électrons de valence a cause des conditions d’orthogonalité. Une fonction d’onde
monoélectronique possede une partie radiale et une partie angulaire. Par exemple dans 'atome de
carbone, I’état 2s est orthogonal a I’état 1s mais la partie radiale de I’état 2p n’est pas orthogonale
a la composante radiale de I’état 1s du fait que leurs composantes angulaires sont orthogonales et
imposent orthogonalité.

Donc dans la région du cceur, ces deux états (2s et 2p) ressentent des potentiels trés différents du
cceur ionique (ensemble composé des noyaux et des électrons du cceur). Bien str aux grandes
distances, le potentiel est Zy/r est indépendant du nombre quantique angulaire parce que le ceeur
ionique est ressenti comme une charge ponctuelle (Z est la charge du cceur ionique).

— DL’interaction totale entre les noyaux et les électrons qui inclut 'orthogonalité des fonctions
d’onde de valence avec celles du cceur est remplacée par un pseudopotentiel plus doux qui agit
sur les pseudofonctions (fonctions d’onde sans nceuds) qui remplacent les vraies fonctions
d’onde. Le pseudopotentiel associé aux pseudofonctions d’onde doit reproduire les mémes
propriétés de diffusion et le déphasage, que le vrai potentiel avec les vraies fonctions d’onde.

Plusieurs approches ont été proposées pour construite des pseudopotentiels efficaces
numériquement, précis, transférables le plus possible et pour minimiser le cout du calcul
numérique tout en conservant la précision des calculs et les propriétés physiques de la région de

valence.
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11.5.1. Pseudo potentiel a norme conservée

Le pseudo-potentiel dit a norme conservée a été proposé par Hamann et al. en 1979 [19]. Son
principe est que la charge intégrée dans la région de cceur ionique correspondant a la
pseudofonction d’onde soit égale a la charge intégrée associée a la vraie fonction d’onde. La
construction d’un tel potentiel est généralement assez délicate, car la conservation de la norme
trouve ses limites dans la représentation des orbitales de valence localisées ou plusieurs ondes
planes sont nécessaires pour les décrire au voisinage du noyau.

Ce pseudo-potentiel doit accomplir quatre propriétés :

v Pour une méme configuration atomique, les énergies de valence de la pseudo fonction
d’onde et de la fonction d’onde tout-électron sont égales [20].

v La pseudo-fonction d’onde s’identifie a la fonction d’onde tout électron au-dela dun
rayon de cceur 7, [21].

v" La charge intégrée dans la zone de cceur est conservée :

72| (r)|2dr = Orcrzlq)gi(r)lzdr (11.21)

Grace au théoréme de Gauss, cette propriété garantit que le potentiel électrostatique au-
dela de 7, est le méme pour les deux distributions de charge. C’est la condition de

conservation de la norme.

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

9 Ingn,(r)
D(e,r) = ——+— 11.22
(e,7) dln(r) ( )
Avec cette procédure, nous pouvons aboutir a des potentiels ayant une bonne transférabilité,

particulierement grace aux deux dernieres conditions.

Vu qu’on cherche toujours a minimiser au plus le temps de calcul, on utilise des potentiels qui
nécessitent le moins d’ondes planes pour assurer une convergence. Les potentiels a norme

conservée obéissent au mieux a cette exigence (figure IL.1).

r,=1,9 Bohr

ir.=1,9 Bohr

ry(r)

Potentiel (u.a)

== Fonction d'onde
= Pseudo-fonction d'onde

= Potentiel
= Pseudo-potentiel

5 60 1 5 6

2 3 4 2 3 4
r(Bohr) r(Bohr)

Figure I1.1 : Pseudo potentiel a norme conservée.
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1I1.5.2. Pseudos potentiels Ultra soft

Comme déja mentionné précédemment, 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 permet de décrire les orbitales
liantes ayant une partie importante de leur poids dans la région du cceur : dans le contexte des
pseudopotentiels 2 norme conservée, on ne peut pas donc diminuer 1'énergie de coupure sans
perdre cette information. On patle alors de pseudo potentiel dur. Pour les systemes 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 1"énergie de coupure.

Pour résoudre ce probleme, Vanderbilt [22] a suggéré une méthode de construction qui
détermine 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 l'illustre la figure I1.2.

L’avantage des pseudos potentiels ultra soft est leur convergence extrémement rapide en fonction
de 1"énergie de coupure. Les temps de calcul et la mémoire nécessaire pour exécuter un calcul

sont extrémement réduits.

- Pseudo-fonction NC
---- Pseudo-fonction ultrasoft
—— Fonction d’onde

r(u.a)

Figure I1.2 : Application de la méthode de Vanderbilt pour un état 2p de 'oxygene : pour le
potentiel ultra soft, la charge intégrée n’est pas conservée.

11.5.3. Formalisme PAW

La méthode PAW (Projected Angmented Wave) [23] consiste a utiliser deux sortes de fonctions de
base : 'une utilise des fonctions d’onde atomiques partielles a I'intérieur des cceurs et autre un
ensemble de fonctions d’onde planes dans la région interstitielle. Il y a donc une séparation de
espace en deux zones. La raison de cette séparation est le comportement du potentiel effectif vu
par les électrons de valence : dans la région interstitielle, la densité électronique totale est faible.
Par conséquent, quelques ondes planes sont nécessaires pour décrire les états de valence de
maniere satisfaisante. Tandis qu’a l'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. Ces pseudo-potentiels sont plus performants notamment
dans la description des systemes magnétiques. La fiabilité de ces pseudo-potentiels vient du fait
que la fonction d’onde de valence reconstruite par les pseudo-potentiels PAW est exacte, avec

tous les nceuds dans la région du cceur.
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I1.6. Description du code VASP

II.6.1. Principe de fonctionnement du code VASP

Le VASP [24,25] est un code de simulation qui traite le concept de la théorie de la
fonctionnelle de la densité dans laquelle la fonctionnelle d’échange-corrélation est évaluée a partir
de calculs quantiques Monte Carlo des Ceperley et Adler [26]. A l'origine, le VASP est basé sur
un code écrit par Mike Payne, qui était également la base du code CASTEP [29]. En juillet 1989,
ce code a été développé par Jurgen Hafner a l'université de Vienne. Le programme principal a été
écrit par Jurgen Furthmiller et Georg Kresse, qui ont rejoint linstitut fiir Materialphysik en
janvier 1993. Ce code est connu par sa bonne parallélisation, ce qui autorise le calcul sur des
systemes contenant des centaines d’atomes. La fonctionnelle d’échange-corrélation est
paramétrée par Perdew et Zunger [14]. Les fonctions d’onde sont développées sur une base
d’ondes planes bien adaptée aux calculs périodiques et présentent 'avantage d’¢tre facilement
mises en ceuvre avec des calculs utilisant des fonctions d’ondes de Vanderbilt (Vanderbilt, 1990)
et ceux de PAW [27]. Pour décrire les noyaux atomiques, on trouve les pseudo-potentiels de la
méthode PAW dans la bibliotheque générée par le code.

Dans le code VASP, la détermination de I'’état fondamental électronique se fait de facon
itérative en séparant I’étape de la diagonalisation de I’'Hamiltonien de Kohn-Sham de la
détermination de la densité de charge qui minimise I’énergie 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 [28], soit sur la
minimisation du résidu (RMM-DIIS). Une fois 1"état fondamental obtenu, les forces sont
déterminées par le théoréeme de Hellman-Feynman. Dans la pratique, I'optimisation de la
géométrie se fait par une méthode de minimisation classique utilisant les algorithmes quasi-
Newton-Raphson et gradients conjugués pour relaxer les structures.

[ Densité d’entrée pin et fonctions d’ondes d’entrée ]

»l
1
[ Construction et diagonalisation de ’hamiltonien ]

I
Nouvelles occupations

Nouvelle énergie

[ Nouvelle densité de charge pou ]
|
[ Mélange de piaet Pour ]

Non L
{ Test de convergence]

Oui
[ Détermination de I’état fondamental ]
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I1.6.2. Données essentielles du code VASP
11.6.2.1. Données du calcul des fonctions d’onde :

Généralement, un matériau contient un nombre important d’atomes et d’électrons. Donc, on
se retrouve devant un probleme impossible a résoudre a cause du nombre de degrés de liberté.
Pour un potentiel périodique, le théoreme de block [23] permet d’écrire la fonction d’onde

électronique comme le produit d’une onde plane et d’une fonction pétiodique f; de méme

périodicité que le potentiel cristallin :
(1) = f;() exp(i k7) (I1.23)

Ou k est un vecteur d’onde de la premiere zone de Brillouin (ZB) du potentiel périodique.

La fonction f; peut ensuite étre décomposée par transformée de Fourtier sur une base d’ondes

5
planes de vecteurs d’ondes G du réseau réciproque de sorte que :

) = 36C, g (11.24

Nous pouvons écrire la fonction d’onde Y; comme une sommation d’ondes planes :

W (P) = Yga;exp(i (k+G).7) (I1.25)

La description d’une fonction d’onde mono-électronique nécessite logiquement un nombre
infini d’ondes planes. Cependant, le nombre de cette base d’ondes planes reste limité par une

énergie de coupure (Egyt). Cette énergie de coupure permet de limiter la base aux ondes planes

— -
dont le vecteur d’ondek + G vérifie :

hz e -
— |k + G|*<Ecy (I1.26)

11.6.2.2. Echantillonnage de la zone de Brillouin :

Dans Iétude de la maticre, on est souvent amené a évaluer numériquement les intégrales
portant sur les états occupés de chacun des points d’une fonction périodique sur la zone de
Brillouin (ZB). 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 Gamma centrée I' est

utilisée.
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I1.7. Conclusion

Dans ce chapitre, on a présenté les principaux fondements de la théorie de la fonctionnelle de
la densité (DFT) et les différentes approximations utilisées pour le calcul de I'énergie et du
potentiel d’échange-corrélation. La DFT constitue la base d’un ensemble d’approches ab-initio
utilisées actuellement pour expliquer et prédire les structures électroniques et les propriétés des
matériaux en utilisant les équations de la mécanique quantique pour développer un modele auto-
cohérent de résolution de I’équation de Schrédinger. Dans cette étude, nous avons utilisé
lapproximation du gradient généralisé pour le terme d’échange et de corrélation. En ce qui
concerne la mise en ceuvre, elle est faite a aide du code de calcul VASP qui permet de calculer
certaines propriétés physiques d’un systeéme atomique fini.
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CHAPITRE 111

E'tude Prédictive du comportement mécanique des alliages a base
de TiAl

« Commence par faire le nécessaire, puis fais ce qu'tl est possible
de faire et tu réaliseras l'impossible sans t'en apercevoir »
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III.4. Références bibliographiques

Les calculs du premier principe réalisés, sont a base de la théorie de la fonctionnelle de la
densité (DFT) en utilisant la méthode PAW (Projector Augmented waves), implémentée dans le code
VASP (Vienna Ab initio Simulation Package) [1].

Afin d’évaluer les énergies d’interaction d’échange et de corrélation, nous avons testé les
approximations de la méthode PAW avec les termes d’échanges et de corrélations de la densité
locale (LDA) [2], du gradient généralisé Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE) [3] et Perdew-Burke-Ernzerhof
revised for solids (PBEsol) [4]. Dans ce cadre, nous avons représenté les fonctions d’ondes
électroniques sur une base d’onde plane avec des énergies de coupure correspondantes a chaque
potentiel utilisé. La méthode PAW [5] a permis de décrire convenablement les électrons de

valence des configurations des éléments étudiés dans ce travail.

> Saint Francois d’Assise
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Il est utile de bien déterminer les potentiels d’interaction pour pouvoir générer les propriétés
¢lastiques et plastiques d’un matériau. Nous avons donc cherché a déterminer pour chaque
potentiel les parameétres structuraux, le module de compression, les énergies de formation ainsi
que les constantes élastiques. Les équations de Kohn-Sham ont été résolues numériquement
dans Iespace réciproque en prélevant des grilles au point I' centre de la zone de Brillouin. La
convergence de Iéchantillonnage de la zone de Brillouin différe avec la taille des structures
cristallines. Pour cela, nous avons fixé plusieurs grilles de points spéciaux pour les mailles des
différentes phases du TiAl pour chaque approximation utilisée. Ces parametres nous donnent des
énergies absolues convergentes a quelques 7¢]”. Le critére de convergence de 'énergie a été fixé a
10° eV. La relaxation des structures a été effectuée en minimisant les forces de Hellmann-
Feyman [6] en utilisant I'algorithme du gradient conjugué de telle sorte que toutes les forces
agissant sur les atomes soient inferieures 4 0.02 eV/ A. Ces calculs ont été effectués sous pression
nulle et a température 0 Kelvin.

Les phases considérées dans ce travail sont :

» La phase y-TiAl (L1o) : La structure tétragonale ordonnée est construite sur le réseau
cubique a faces centrées, et est notée L10. Le rapport ¢/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 IIL1)

Figure I11.1 : La phase de I'intermétallique TiAl : La phase tétragonale L.1o-TiAl

» La phase a>-Ti3Al (DOy) : La structure héxagonale ordonnée résulte d’une mis en ordre
sur le réseau hexagonal de type A3 de la phase a, nommée DOy, selon la notation de
strukturbericht (hP8, P6;/mmc). La maille élémentaire contient deux atomes d’Al (0, 0,
0), (1/3,2/3, 1/2) et six atomes de Ti (0, 1/2, 0), (1/2, 0, 0), (0, 0, 1/2), (1/3, 1/6, 1/2),
(5/6,1/6,1/2), (5/6,2/3,1/2). (Figure 111.2)

Figure I11.2 : La phase de l'intermétallique TisAl : La phase héxagonale DO1o-Ti;Al

72



Chapitre III : Etude prédictive du comportement mécanique des alliages a base de TiAl

» La phase cubique B2-TjAl: La structure cubique est construite sur le réseau de

Bravais : cubique centré. La maille élémentaire contient un atome de Ti (0, 0 ; 0) et un
atome d’Al (0.5, 0.5, 0.5). (Figure 111.3)

Figure I11.3 : La phase de l'intermétallique TiAl : La phase cubique B2-TiAl

I11.1. Etude préliminaire de ’intermétallique TiAl

IIl.  1.1. Propriétés structurales et énergétiques

L’optimisation des parametres structuraux représente I'étape fondamentale dans tous les
calculs du premier principe. Les parametres des structures a I'équilibre sont calculés en faisant
varier I’énergie en fonction du volume. Les énergies totales, ainsi obtenues, sont ajustées par le
biais de I’équation d’état empirique de Murnaghan [7].

Le tableau III.1 regroupe les parameétres de maille, le module de compression By ainsi que les
énergies totales par atome des différents éléments (Ti, Al, Cr, Nb, Cu, Zn, Mo, W, Re, Si, B, C,
N, O) utilisés dans les travaux de cette thése et calculés par la fonctionnelle GGA-PBE et GGA-
PBEsol.
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Tableau II1.1 : Parametres structuraux des différents éléments étudiés calculés par la fonctionnelle GGA-PBE
« Perdew-Burke-Ernzgerhof » et GGA-PBEsol « Perdew-Burke-Erngerhof revised for solids ».

G R Parameétres de maille [A] Module de Energie
Eléments d’ersouapcee Valence atom?yog (Al compression [eV/atome]
u
P 4 b c [GPal
PBE _ PBE l PBE
. 2.935PBE 4.658PBE 112.43PBE 7.898 ,F
Ti (P63/ mn) 452342 2.00 , _6.634PBEsol
_ , 121.32PBEsol
2.897PBEsol  __ 4.606PBEsol
4.040PBE - - 77.69PBE -3.745PBE
Al (Fm-3m) 3023p! 1.82
4.013PBEsol  __ - 82.18PBEsol _3.794PBEsol
2.850PBE - - 258.08PBE -9.633PBE
Cr (In-3m) 4513 1.85
2.820PBEsol  __ - 286.40PBEsol _7.983PBEsol
3.322PBE - - 172.00PBE -10.094PBE
Nb (Im-3m) Ss14dt 1.85
3 .289PBEsol - - 185.28PBEsol _9.578PBEsol
5.422PBE - - 85.723PBE -5.184PBE
Si (Fd-3m) 3523p2 1.46
5.411PBEsol - - 74.59(0PBEsol ~5.291PBEsol
3.635PBE _ - 137.48PBE -4.096PBE
Cu (Fnm-3m) 4513410 1.45
3.850PBEsol  __ - 122.749PBEsol _3.45]PBEsol
2.680PBE — - 73.64GPBE -2.266PBE
Zn (P63/ mmc) 4523410 1.42
2.842PBEsol  __ - 64.128PBEsol _1.324PBEsol
3.169PBE - - 263.360PBE -10.312PBE
Mo (In-3m) 5514d 1.90
3.05GPBEsol - 234.163PBEsol -09.784PBEsol
3.142PBE - - 312.582PBE -12.960PBE
W (In-3m) 68254 1.93
3.168PBEsol  __ - 289.723PBEsol ~12.581PBEsol
2.660PBE - - 363.323PBE -12.448PBE
Re (P63/ mmc) 652548 1.88
2.765PBEsol - 300 .25)PBEsol ~11.849PBEsol
5.051PBE -- - 114.310PBE -6.652PBE
B (R-3mr) 2s22p1 1.92
5.125PBEsol  __ - 102.548PBEsol _5.854PBEsol
2.392PBE -- 6.651PBE 158.321PBE -9.222PBE
C (P63/mmc) 25222 1.70
2.245PBEsol 6.594PBEsol 138.577PBEsol _8.367PBEsol
3785PBE 6.054PBE 123.G42PBE _4.G347BE
N (P63/mmc) 25223 1.55
3.662PBEsol 6.126PBEsol 112.751PBEsol _4.034PBEsol
5.254PBE 3400 PBE 5254 PBE 189.942PBE -4.927PBE
o) (C12/m1) 2522p 1.52
5.089PBEsol  3.365PBEsol 5.1 23PBEsol 164.56PBEsol _3.785PBEsol
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Les valeurs des parametres structuraux des mailles unitaires pour les trois phases majeures du

TiAl, le module de compression By, sa dérivée B’ ainsi que les énergies de formation calculées par
les trois approches de la méthode PAW (LDA, GGA-PBE et GGA-PBEsol) sont listées dans les
tableaux II1.2 a II1.4 et comparées avec les résultats théoriques et expérimentaux. Les valeurs

obtenues par Papproximation de la densité locale (LDA) sont largement sous-estimées par

rapport a celles obtenues expérimentalement. Toutefois, nous observons la bonne concordance

des résultats trouvés par approximation du gradient généralisé (GGA) avec les autres valeurs

existantes dans la littérature.

Nous constatons que :

La phase B2-TiAl : les valeurs des parametres calculés avec les trois potentiels (Ti+Al,
Ti_pv+Al et Ti_sv+Al) sont proches des valeurs expérimentales.

La phase y-TiAl : les valeurs calculées avec le potentiel Ti_pv+Al sont plus proches de
celles trouvées expérimentalement.

La phase a,-Ti3Al : les potentiels les plus proches des valeurs expérimentales sont :

*le Ti_pv+Al avec 1% (GGA-PBE) et 2%(GGA-PBEsol) pour le parameétre « et avec
2%(GGA-PBE) et 1%(GGA-PBEsol) pour le parametre ¢.
*le Ti_sv+Al avec 1% (GGA-PBE/PBEsol) pour le parametre 4, et donne une valeur
¢équivalente a la valeur expérimentale pour le parametre ¢ avec (GGA-PBEsol) et le
surestime de +1% d’erreur avec la (GGA-PBE).

Tableau II1.2 : Parametres d’équilibre : constantes de réseaux, module de compression By et sa premiere dérivée B’ du

TiAl cristallisant dans la phase B2, comparés aux résultats de la littérature.

Phase Réf a [A] c[A] c/a By [GPa] B’ EdeV/at)]
B2-TiAl Expt. [Inkson 3189 - - -
and Clemens]* ’
(Prm-3m) ) - - -0.255°
Cale. [Hu et al.]? 7196
Ce travail 3.1241DA - - 129.511.bA 4.061bA -0.2721bA
i+ Al 3.183PBE - - 114.17PBE 4.18PBE -0.258PBE
(T
31 54PBEsol - - 123.3GPBEsol 4.0/GPBEsol -0.250PBEsol
Ce travail 3.1261bA - - 126.581bA 3.841bA -0.2761bA
(Ti_pv + Al) 3.185PBE - - 111.46PBE 4.04PBE -0.265PBE
3.155PBEsol - - 119.7PBEsol 4.()2PBEsol -0.263PBEsol
Ce travail 3.1281bA - - 123.771DA 3.911bA -0.3161bA
isv+ . : - - . : . : -0. :
i Al 3.187PBE 109.74PBE 4.12PBE 0.264PBE
3.1 58PBEsol - - 117.60PBEsol 3.9 4PBEsol _0.272PBEsol
< [8] ¢ Pseudo-potentiel PAW: GGA-PBE [9]
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Tableau II1.3 : Parametres d’équilibre : constantes de réseaux, module de compression By et sa premicre dérivée B’ du TiAl cristallisant

dans la phase y, comparés aux résultats de la littérature.

Phase Réf a[A] c [A] c/a By [GPa] B EdeV/at]
Expt. [Duwez; and 3.997¢ 4.062 1.016¢ 113.29¢ - -0.367
Taylor]*, [Tanaka
and Koiwal’, 3.996 4.075 1.020¢ 112.82 3.76° -
[Zhang and Hu',
[Desai [/
Cale. [Hu et al.]’ 3.999 4.066° 1.017 - - -0.389"
Ce travail 3.9071A 3.9971DA 1.0231.DA 131.321.DA 3.991LDA -0.4191.DA
(Ti+ Al 3.981PBE 4.076PBE 1.023PBE 116.53PBE 4.02PBE -0.402PBE
3.947PBEsol 4.(33PBEsol 1.021PBEsol 126.43PBEsol 3.98PBEsol _0.40(PBEsol
v-TiAl
(P4/ mmm) 3.9101pA 4.0101-0A 1.025M0A 127.6410A 3.96MA -0.4231bA
Ce travail 3.993PBE 4.068PBE 1.019vBE 113.88PBE 3.95PBE -0.405PBE
(Ti_pv + Al) 3.955PBEsol 4.030PBEsol 1.018PBEsol 121.09PBEsol 3.8GPBEsol _0.4(3PBEsol
Ce travail 3.9171bA 3.9951:DA 1.019tpA 126.641DA 4.131DA -0.4161-PA
(Ti_sv + Al) 3.986PBE 4.096PBE 1.027PBE 112.95PBE 3.86PBE -0.406PBE
3.955PBEsol 4.(38PBEsol 1.020PBEsol 120.28PBEsol 3.89PBEsol _0.414PBEsol
b Pseudo-potentiel PAW: GGA-PBE [9] ¢2 50 % at. d’Al [10] d[11]
¢Pseudo-potentiel ultrasoft : GGA-PBE [12] f13]
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Tableau 111.4 : Parametres d’équilibre : constantes de réseaux, module de compression By et sa premicre dérivée B’ du
TisAl cristallisant dans la phase oz, compatés aux résultats de la littérature.

Phase Réf a [A] c [A] c/a Bo [GPa] B’ Ef[eV/at]
Expt. [Blackburn]’ 5765 4.625 0.802 113 - -0.290*
[Hao et al.]’, [Zhang
and Hu], [Brandes] * 5.760 4.659 0.809 114.39 3.61° -
Calc. [Wei et al.]’ 5.753 4.654' 0.809' 124 - -0.290°
Ce travail 5.595LDA 4.5711DA 0.8161-DA 134.871.DA 3.821bA -0.289 LbA
(Ti+ Al 5.728PBE 4.651PBE 0.811PBE 118.96PBE 3.84PBE -0.277 PBE
5.674PBEsol  4,6(7PBEsol (0.811PBEsol 127.05PBEsol 3,78PBEsol -0.275PBEsol
o2-TizAl Ce travail 5.6141.DA 4575104 0.8141DA 130.141-DA 3.921DA -0.292 1bA
P63/ mme) (Ti_pv + Al) 5.74(6PBE L6667 0812755 114.81PBE 3 83PBE _0.275 PBE
5.687PBEso 122.81PBEsol 3, 7DPBEsol -0.276PBEsol

. 4.615PBEsol ().811PBEsol

Ce travail 5.6131DA 4.5851DA 0.8161DA 129.781.DA 3.771DA -0.283 1bA
(Ti_sv + Al) 5.744PBE 4.630PBE 0.815PBE 114.38PBE 3.65PBE -0.278 PBE
5.688PBEso 121.72PBEsol 3.81PBEsol _().289PBEsol

1 4.624PBEsol (.81 3PBEsol

2325 % at. d’Al [14] /[15] “[16]

‘Pseudo-potentiel ultrasoft : GGA-PBE [12] 117]

Afin de voir la stabilité énergétique de I'intermétallique TiAl nous nous sommes intéressés au
calcul des énergies de formation de ce composé cristallisant dans les trois structures :

e 1Les phases B2 et y-TiAl: Er= EFAL - (ETH. + EAL D) (IIL.1)

e La phase ax-Ti;Al: Ee=ERBAL - BETL., + EAL ) (111.2)

Ou ESTOLM et E;glid représentent les énergies par atome des éléments Ti et Al dans leurs états

solides. EFIA et ETI34Y sont les énergies totales par atome de ce composé.
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Nous pouvons voir que les énergies de formation Efde ce composé cristallisant dans les trois
phases prennent des valeurs négatives. Cela indique que les trois phases du TiAl sont
énergétiquement stables. D’apres ces valeurs, nous constatons que les trois phases peuvent exister
avec la phase y-TiAl comme la plus stable énergétiquement.

III.  1.2. Constantes élastiques

Les propriétés élastiques sont des mesures intrinseques d’un matériau, lorsqu’il est soumis a
une déformation provoquée par une contrainte [18]. La connaissance des constantes élastiques
d’un matériau permet d’évaluer sa stabilité mécanique et de bien cerner son utilité. On considere
un volume de matiére en équilibre mécanique de dimension dx, dy, dz (figure 111.4). Le plan sur
lequel s’exerce la contrainte est défini par sa normale n. Les composantes des contraintes sont
représentées par G; ou 7 désigne le plan dont la normale est parallele a I'axe 7 et ;j indique la
direction de la composante.

Normale
selon z

Normale
selon x

Figure I11.4 : Les composantes du tenseur de contrainte sur un volume élémentaire de maticre.

® La matrice de la contrainte G est définie par neuf composantes G;; homogenes.
O11 Oi12 Oi3

6= |021 O22 O23
G317 O3z O33

Selon la loi de Hooke, la relation entre le tenseur des contraintes € et le tenseur des déformations

O s’écrit comme suit :

En utilisant la convention de sommation d’Einstein, cette relation s’écrit :

Gij = Cijkl-skl
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Ou Cyjy; est un tenseur des rigidités, qui comporte 3*= 81 coefficients indépendants, mais les
tenseurs [G] et [€] deviennent symétriques en négligeant les forces de volume et le tenseur [o]

vérifie donc les relations Cji; = Cjjpy= Cyjix.

Ces relations réduisent le nombre des coefficients indépendants a 21 termes.

G11 Ci111 Cii2z Ciizz Ciizz Ciizn Cigaz €11
G22 Ca211 Coa22 Cazzz Cozaz Cozz1 Coziz €22

i O33 i:| C3311  Cs322  C3333 (3323 (3331 Cs312 |i €33 i
G23 | 62311 C2322 C2333 C2323 C2331 C2312 | 2823
031/ C3111 C3122 C3133  C3123  C3q31 C3112/ \2831/
O12 Ciz11 Ciz22 Cizzz Ciazz Ciazn Cionn 2815

On peut également appliquer la notation de Voigt pour simplifier Pécriture, ou les axes de
compression/traction (indices 11, 22, 33) sont renumérotés de 1 a 3, et les axes de cisaillement

(23,31 et 12)de4a6.

O Ci1 Cip (i3 Cyy (s Cig €1
/02\ /Cz1 Crz Coz Cy Gy Cze\ / 82\
1631 |Gy Cgp C33 C3q G35 Cz6 |1 83 1
s |71 Coi Con Cis Cis Cis Cac || 264 |
\05/ \C51 Cs2 Csz3 Csy Css C56/ \285/

O6 Co1 Coz Coz Cou Cos Cop 286

Suivant la symétrie des systemes cristallins, certaines constantes élastiques sont nulles. Dans
cette partie, le tableau IIL.5 donne un apercu sur lexpression des tenseurs de raideur
correspondante a chaque systeme cristallin étudié (cubique, hexagonal et tétragonal). La structure
cubique possede la matrice élastique la plus simple, avec seulement 3 constantes indépendantes,
tandis que les matrices élastiques des structures hexagonale et tétragonale comportent cing et six
constantes respectivement.
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Tableau I11.5 : Les tenseurs de raideur des constantes élastiques correspondants aux systemes :
cubique, hexagonale et tétragonale.

Systeme Groupe ponctuel Tenseur de raideur
cristallin de symétrie
23 Ci1; Cip Cip O 0 0
m-3 / Ci1 Cip O 0 0 \
Cubique 432 I C, O 0 0 I
“m | Cu O 0|
\ Y,
Cas
6 Ci1 Cip Ci3 O 0 0
-6 / Ci1 Cz3 O 0 0 \
6/m | Cz 0 0 0]
Hexagonal 622 | Cos O 0 |
6mm
62m \ Cas O /
6/mmm Ces
422
4mm Ci1 C Ci3 O 0 0
Tétragonal -42m / C,, C;3 O 0 0 \
4/mmm | C 0 0 0 |
. i 33 1
(quadratique) | Cos O 0 |
o <)
-4 Cos
4/m

Les contraintes de déformations appliquées pour calculer les constantes élastiques pour les

structures (cubique, hexagonale et tétragonale) sont reportées dans le tableau I11.6.
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Tableau I11.6 : Contraintes appliquées pour le calcul des constantes élastiques des structures

cubiques, hexagonales et tétragonales.

Systéme Contraintes Paramétres AE/V,
cristallin
1 G171 = =02 =X (Cip — (:12)X2
<2
Cubique 033 =71 _x2
2 O1p2 = —0p1 = X 1/2C44X2
<2
G33 = —4 2
1 O11 =022 =X (Cyq + (:12)X2
2 O11 = —022 =X (Ci1 — (:12)X2
Hexagonal 3 O33 = X Vs CaaX?
4 023 =032 =X 2C %2
2 G11 = Oz =033 =X Y2(Cyq + Cy2)x?
1 6=6=x (C11 + Cyp)x?
2 61 = 62 =X (Cll + C12+2C33 —_ 4‘C13)x2
—x(x +2)
Tétragonal 3= (1+ x)2
Cyax?
(quadratique) 3 53 = x + / 2
61 —_ 1 -
(1-x)2
1
1—x)2
61 —_ ( ) - 1
(1+x)2
5 65 = 66 =X C44x2
%2
0, = —
T4
— 2
6 66 x)§ ) C66 /2
6=(14+—)2-1
=+
x% 1
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Les tableaux IIL.7 et IIL.8, regroupent les constantes élastiques de Iintermétallique TiAl

cristallisant dans les trois phases (B2, y et az) calculées par la fonctionnelle LDA, GGA-PBE et

GGA-PBEsol

Tableau I11.7 : Les constantes élastiques calculées pour la phase B2

issues des différents potentiels.

Phases Réf Ci1 [GPa] Ci2 [GPa] Ci3[GPa]  Css [GPa] Cy [GPa]  Ces [GPa]
Ce travail 80.00MA 147.10-PA - -- 79.39LDA _
(Ti+ A 5930r: 129267 - - 68.49"" -
845200l 3570l - — -
pomiag vl 1BOI0N 1328200 - - 7874708 -
(Tipy+ay T604 118.26 - B 1 og )
(Pm5m) 82,507 105 58S - — -
Ce travail 97 5¢1DA 150.81 DA _ _ 33.0100 —
(Ti_sv+An 0557 1pggqme - - 6752 -
TAIOTE g5 gz - 78,6770 -
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Tableau II1.8 : Les constantes ¢lastiques calculées pour les phases y-TiAl et ax-Ti3Al

issues des différents potentiels.

83

Phases Réf C11[GPa] | C12[GPa] | C13[GPa] | C33[GPa] | C44 [GPa] | CGG [GPa]
Expt. [ Tanaka and Kiowa] 183 74.1 74.4 178 105 784
Expt. [He et al.]’ 186 72 74 176 101 77
Calc. [Zhang and Hu]* 173 83 84 168 111 75
Calc. [Wang et al.]’ 171.6 89.7 91.3 172.3 114.5 65.4
181.1910A 105.5910A 1057104 1799504 127.88EDA 65.62LDA
Ce travail 170.42PBE 87.67PBE 88.66PBE 164.29758 109.275% 728358
-TiAl (Ti + Al) 178 27PBEsol 82.00PBE:sol 100.17PBEsol  157.73PBEsol 117.90PBEsol 70.41 PBEsol
(P4/ mmm) 193.2710A 12096107 ssaps  148800DA  127.500DA 7131107
Ce travail 179.20PBE 94.907BE 84.63PBE 167.965% 113.84758 72.12708
(Ti_pv + Al) 184.01PBEsol 09 88PBIisol 04 1PBEsol 173.35PBEsol  121.21PBEsol 70.85PBEsol
Ce travail 189.35LDA 101.301DA 106.681PA  206.481DA 139.80LDA (2.481DA
(Ti_sv + Al 153.64PBE 75.41PBE 60.72PBE 119.07vBE 114.94PBE 80.18PBE
160.32PBEsol 79.06 PBEsol 64.09PBEsol 129 .48PBEsol 124.54PBEsol 58.94PBEsol
Expt.[ Watson and 175 88.7 62.3 220 62.2 -
Weinert/*
185 83 63 231 57 -
Calc. [Liu et al]’
Ce travail 180.1310A 141.66L0A 79.491DA 258.561D7 19.2310A -
(Ti + Al) 1745685 109.017BE 77.38PBE 229.657PF 32.77ewr -
ar-TizAl 168.37PBEsol 130.79PBEsol  76.82PBEsol  243.23FBEsel 18 78PBEsol -
2= 113,
(Pé}//?ﬁ?ﬂ) CC travaﬂ 222.37LDA 117.741LDA 87.34LDA 255.861bA 52.31LDA -
(Ti_pv + Al) 217.36PBE 98.75PBE 78.23PBE 237.27°8E 59.30PBE -
219.55PBEsol 85.52PBEsol 70 77pBEsol  246.01PBEsl 69.56PBEsol -
Ce travail 255.75LDA 123.83LDA 103.83tpa  297.181DA 6596104 -
(Ti_sv + Al) 188.50PBE 90.39PBE 74.97PBE 23242705 49.0978E -
198.89PBEsol 92.61PBEsol 70 40PBEsol  238.85PBEs! 53.13PBEsol -
a[11] b[19] [12] 4[20] ‘341 N135]
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Nous pouvons observer, dans les tableaux II1.7 et IIL.8, que les valeurs des constantes
¢lastiques issues des différents potentiels utilisés sont disparates d’une phase a une autre. Pour la
phase y-TiAl la valeur de la constante élastique Ci la plus proche a la valeur expérimentale est
celle calculée avec la GGA-PBEsol en utilisant le potentiel (Ti_pv + Al) qui est de 184.01 GPa.
Pour la phase a»-Ti3Al, les potentiels (Ti+Al et Ti_sv + Al) donnent des valeurs Cy; plus proches
de la valeur expérimentale. Pour la structure y-TiAl les valeurs calculées de la constante élastique
Ci2 les plus proches de la valeur expérimentale sont obtenues avec la GGA-PBE et GGA-PBEsol
en utilisant le potentiel (Ti_sv + Al), 75.41 GPa et 79.06 GPa. Tandis que, la phase a>-Ti;Al
affiche des valeurs Ciz plus proches de la valeur expérimentale en utilisant approximation GGA-
PBEsol avec les potentiels (Ti_pv+Al et Ti_sv + Al). Quant a la constante élastique Cis les
valeurs les plus proches sont aussi celles des potentiels (Ti_pv+Al et Ti_sv + Al) pour les deux
phases y-TiAl et a-Ti3Al en utilisant Papproximation de la GGA-PBEsol. Le potentiel (Ti_pv +
Al) donne une valeur de constante Cs; calculée avec la GGA-PBEsol presque égale a la valeur
expérimentale en phase y-TiAl. Alors qu'elle est proche a cette valeur avec les potentiels
(Ti_pv+Al et Ti_sv + Al) pour la phase a,-Ti3Al. On peut voir également que les trois potentiels
utilisés (Ti + Al, Ti_pv+Al et Ti_sv + Al) donnent des valeurs Cu et Cg calculées pour la
structure y-TiAl en bon accord avec la valeur expérimentale de Cys. Concernant la structure oo-
Ti;Al le potentiel qui sous-estime le plus la valeur de Cu4 est le potentiel (Ti + Al).

Nous notons aussi que les résultats trouvés par Papproximation de la densité locale (LDA)
sont assez différents de ceux trouvés par Papproximation du gradient généralis¢é (GGA-PBE
et/ou GGA-PBEsol).

A partir du tableau IIL.8, nous constatons que les constantes élastiques des structures
hexagonale et tétragonale satisfont les criteres de stabilité de Born-Huang [21], indiquant que les
phases hexagonale (x2) et tétragonale (y) sont mécaniquement stables.

Il est a noter que les constantes élastiques calculées pour la phase B2-TiAl n’ont pas fait objet de
mesures expérimentales ou théoriques préalables, a notre connaissance (tableau I11.7).

Cependant, on peut voir que les constantes élastiques de cette structure n’obéissent pas aux
criteres de stabilité de Born-Huang. Cela indique clairement que la phase (B2) est mécaniquement
instable, bien qu’elle soit énergétiquement stable comme nous I'avons mentionné précédemment.

Pour un cristal tétragonal, les conditions de stabilité mécanique sont les suivantes :
C3>0;Cu>0;Cs>0; Ci>[Ci; (Cit + Ci2)Cs3> 2 C*s

Pour un cristal hexagonal, les conditions de stabilité mécanique sont :

Cus> 03 Cii-|C2|> 05 (Ciy + 2C12)Cx — 2 C?5> 0

Pour qu’un cristal cubique soit mécaniquement stable, il faut satisfaire les conditions de stabilité

suivantes :
Ciut2Ci2>0; Cui—-Cpi>0;Cu>0
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III. 2. Etude de Pimpact de solutés sur le comportement mécanique
assisté par une transition de phase des alliages a base de TiAl

L’objectif de cette é¢tude est de déterminer Iinfluence de quelques solutés sur les propriétés
mécaniques des alliages TiAl subissant une transformation de phase. Les pseudo-potentiels
employés sont le pseudo-potentiel PAW Ti_pv 07Sep2000 pour le titane et PAW Al 04Jan2001
pour Paluminium. Les énergies d’interaction d’échange et de corrélation sont évaluées ici par
Papproximation du gradient généralisé Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE) [3].

La phase de I'intermétallique TiAl considérée dans cette étude est la phase tétragonale de type
Gamma, qui a eu l'attention de toute la communié scientifique grace a ses propriétés spécifiques,
notamment sa faible masse volumique (~3.8 g/cm’), sa résistance a 'oxydation et surtout sa
bonne stabilité thermique [22]. Au cours des dernieres années, beaucoup de techniques ont été
consacrées pour le développement des aluminures de titane, parmi lesquelles on trouve la
technique d’addition des métaux de transition qui est largement étudiée dans la littérature [20-
26].

Au cours de ces dernicres années, plusieurs travaux expérimentaux ont tenté d’améliorer les
performances des alliages a base de TiAl en incorporant des solutés de type P stabilisateurs pour
la formation de la phase B2. Généralement, la phase B2 qui cristallise dans le réseau cubique
centrée (bcc) est plus ductile, offrant beaucoup plus de systemes de glissement aux alliages. A titre
d’exemple, la présence de la phase B2 dans la microstructure des alliages TNM dont la
composition de base est Ti-43.5A1-4Nb-1Mo-0.1B (at. %), a fait 'objet d’une attention croissante.
Ces alliages sont considérés, actuellement, comme étant des alliages de nouvelle génération du
TiAl pour des applications aérospatiales et automobiles a haute température.

Drailleurs, Sun et al. [27] ont été les premiers qui ont révélé la présence de la phase B2 en
augmentant la teneur de Fe, Cr, V, Nb, Mo dans la microstructure du TiAl. Une autre étude a mis
en évidence la précipitation d’une teneur importante de la phase B2 dans la microstructure du
TiAl apres I'ajout de Cr, V, Mn, Nb, Mo, W [28]. Erdely et al. [29] ont suggéré que I'addition de
7at.% Mo stabilise fortement la phase 3 métastable. Cependant, les effets de la phase B2 ne sont
pas encore complétement compris, par conséquent, le mécanisme d’alliage doit étre clarifié pour
le reste des solutés. Pour cela, dans cette étude on se concentre, particulicrement, sur une
caractéristique importante couvrant la stabilité des phases et les propriétés mécaniques assistées
par une transition de phase des alliages TiAl avec I'ajout des éléments ternaires Mo, W, Cu et Zn
par le biais de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT). Les phases de I'intermétallique
TiAl considérées sont la phase y—TiAl (IL1¢) et la phase Bo—TiAl (B2).
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Afin de voir 'impact des solutés sur les propriétés physiques des alliages a base de TiAl, nous
avons utilisé la technique de la supercellule. Les modeéles des structures des supercellules de la
phase L1y et B2 du TiAl sont les suivants : (1 X 1 X 1), (1 X 1 X 2); (2X 2 X 1) et (2X 2 X 2).

Dans la matrice TiAl, que ce soit en phase cubique ou tétragonale, le nombre d’atomes de Ti est
égal au nombre d’atomes d’Al. Ceci met en évidence qu’une concentration de x=100%
correspond a la moitié des atomes de Ti et a la moitié des atomes d’Al

Les concentrations x de (M : Mo, W, Cu, Zn) considérées, varient de 6.25%, 12.5% et 18.75%
pour chaque systeme dans les deux phases.

Nous avons utilisé des grilles de points spéciaux (18 X 18 X 9), (9 X 9 X 18) et (9X 9 X 9) pour
des supercellules de (1 X 1 X 2), (2 X 2 X 1) et (2 X 2 X 2), respectivement.

II1. 2.1. Le site préférentiel

Afin de vérifier la possibilité d’allier les éléments ternaires (M : Mo, W, Cu, Zn), nous nous
intéressons au calcul des enthalpies de formation. Deux systemes sont alors envisagés, le premier
systeme (T11«Al-M,) repose sur la substitution du titane par ces éléments et le second (TiAli-M,)
consiste a substituer Paluminium. Les résultats des enthalpies de formation lorsque les atomes des
¢léments ternaires se substituent aux atomes de titane ou d’aluminium sont illustrés dans les
figures I11.5 et I11.6.
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Figure I11. 5 : La possibilité d’occupation des sites atomiques Ti/Al dans la phase L1, avec les
concentrations (a) 6.25 at.%, (b) 12.5 at.%, (c) 18.75 at.%.
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Figure I1I. 6 : La possibilité d’occupation des sites atomiques Ti/Al dans la phase B2 avec les
concentrations (a) 6.25 at.%, (b) 12.5 at.%, (c) 18.75 at.%.
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D’apres les figures II1.5 et II1.6, nous constatons que les énergies de formation calculées
prennent des valeurs négatives.

La phase y-TiAl (L1) : la valeur de E; pour le systeme Tii.Al-Mx (M : Mo, W) est plus faible que
celle obtenue dans le systeme TiAli-Mx (M : Mo, W). En ce qui concerne le TiAli-Mi (M : Cu,
Zn), ces éléments ont tendance d’occuper les deux sites (Ti\Al) vue que la différence des énergies
de formation n’est pas importante entre les deux configurations.

La phase By —TiAl (B2) : nous pouvons remarquer que la valeur la plus basse de 'énergie de
formation est obtenue lorsque les éléments ternaires (M: Mo, W, Cu, Zn) substituent
I’ Aluminium.

II1. 2.2. La variation d’énergie de formation Ey

Pour mieux voir effet de la stabilisation des éléments ternaires (M : Mo, W, Cu, Zn) sur les
alliages TiAl, nous avons tracé la courbe de variation des enthalpies de formation en fonction de
la concentration (Figure II1.7). Nous remarquons que la phase y-TiAl (L1y) devient moins stable
avec l'augmentation de la concentration des dopants. Cependant, la phase o —TiAl (B2) est
devenue plus stable avec 'augmentation de la concentration de Mo, W et Cu. En particulier, on
constate qu’il y’a une transition de la phase y (LL1o) vers la phase 3o (B2) lorsque la concentration
de Mo, W et Cu dépasse 12 at.%, 11 at.% et 12.5 at.% respectivement. En revanche, Il n’existe
aucune transition apres 'ajout de Zn. On peut conclure que le zinc n’a aucun effet sur la stabilité
alors que, le molybdéne, le tungsteéne et le cuivre agissent en tant que forts § stabiliseurs.

—=— TiAICu-Ll, - 4- TiAICu-B2
20 —e— TIAIZn-Ll, - < - TiAlZn-B2
] —A— TiAMo-LI, - » - TiAIMo-B2
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24 4 T ~ < _
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28 ]
430 4
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34 ]
364

Formation enthalpy (KJ/mol)
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-42 T T T T T T I‘ T
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Figure III. 7. La variation d’enthalpie de formation en fonction de la concentration des alliages
TiAl-M (M : Mo, W, Cu, Zn).
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II1.2.3. Propriétés élastiques et mécaniques des alliages a base de TiAl-M

La figure I11.8 montre les constantes élastiques calculées apres I'incorporation de solutés (Mo,
W, Cu, Zn) dans la matrice de TiAl. Elle montre clairement le caractére anisotropique de ces
alliages. Comme mentionné précédemment, les résultats obtenus nous permettent également de
prédire que ces alliages seraient plus résistants lors d'une déformation selon les axes @’ et ‘b’ que

lors d’'une déformation selon I'axe ‘c’ puisque les constantes Cii et Cs; sont plus importantes que
la Ci2,Ci3,Cuaet Cys.
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Figure III. 8. La variation des constantes élastiques des alliages TiAl-M (M : Mo, W, Cu, Zn) en
fonction de la concentration.
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Les propriétés mécaniques (le module de compression (B), le module de cisaillement (G), la

dureté du vickers (Hv), le module de Young (E), le coefficient de Poisson (V) ainsi que

Panisotropie (A")) calculées en fonction de la concentration des solutés sont représentées dans la
figure 111.9.

Pour les cristaux tétragonaux, ces parameétres peuvent ctre déterminés en utilisant les
constantes ¢lastiques C7 dans le cadre des approximations de Voigt (v) [36] et de Reuss (r) [37].

_ (C11+C12)C33—2C] (I11.4)
C11+C12+2C33—4C13 :

B= 0 (IIL5)
1

Gv= £ (2C11 + (33 — Cip — 2015 + 6C44 + 3Ce6) (I1L.6)
_15

GR_ /(8811 + 4‘533 - 4‘512 - 8513 + 6544 + 3566) (‘[117)

G= 3 (Gy + Gg) (I11.8)

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 :

9By G
:ﬁ (I11.9)
AU = 5§_Z+§_Z_6 (I11.10)
H, = 2(k?G)%>8 -3 (II1.11)
Avec : k:g
B
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Figure I11.9. La variation des propriétés mécaniques des alliages TiAI-M (M : Mo, W, Cu, Zn) en

fonction de la concentration.

Notre investigation indique que I'ajout de métaux de transition spécifiquement le Cu, Mo et W
rend le TiAl plus ductile avec 'augmentation de la concentration. Les résultats (Figure I11.9-d)
indiquent que les faibles concentrations de dopants (Mo, W, Cu) diminuent la rigidité (la phase
L1o). Cependant, celle-ci augmente significativement lorsque la phase L1, se transforme en phase
B2. Par conséquent, nous apprécions que la dureté sera largement réduite en raison de cette
transition de phase (Figure II1.9-c). L’addition de Zn réduit la rigidité du TiAl, méme a
concentration élevée. D’apres la figure II1.9-e, nous observons que I'addition de métaux de
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transition améliore le comportement plastique de ces alliages, particuliecrement apres I'ajout de
Cu, Mo et W avec des concentrations élevées. Ces observations indiquent que la phase B2 offre
donc un nombre suffisant de systemes de glissement. II est clair que le facteur d’anisotropie est
faible dans le cas du TiAl-Zn, ce qui signifie que le TiAl-Zn est caractérisé par une faible
anisotropie, en comparaison avec celle du TiAlI-M (M: Mo, W, Cu) qui est assez grande.
L’¢lasticité dans ce cas est largement anisotrope (Figure I11.9-f).
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Figure I11.10 : La transition fragile-ductile des alliages TiAI-M (M : Mo, W, Cu, Zn).

La figure II1.10 illustre Pestimation phénoménologique du comportement fragile-ductile des
alliages TiAI-M (M : Mo, W, Cu, Zn). On constate une transition fragile-ductile qui s’effectue
apres lajout des éléments ternaires. Pour le TiAl-Zn, la valeur du rapport B/G augmente
légerement jusqu’a 12.5 at.%, ensuite elle va diminuer. Ceci suggere que la faible concentration de
Zn peut améliorer la ductilité. Pour le TiAl-M (M: Mo, W), la valeur B/G augmente
significativement avec 'augmentation de la concentration. En ce qui concerne I'addition de Cu,
elle peut non seulement améliorer la ductilité de ces alliages mais aussi transformer leur fragilité
intrinseque en ductilité d’'une manicre efficace. De ce fait, on conclut que la transition de la phase
L1, vers la phase B2 est la raison principale de la transition fragile-ductile en comparaison avec
Peffet de Zn.

La température de fusion a également été étudiée pour montrer le fonctionnement des
matériaux a haute température. Fine et al. [30] et Alouani et al. [31] ont prouvé qu’il existe une
relation empirique entre les modules d’élasticité et le point de fusion. Pour les cristaux

tétragonaux, la température de fusion peut étre obtenue selon ’équation suivante :
g > q

La figure III.11 montre I'effet des solutés d’alliage sur la température de fusion du TiAl. En
augmentant la teneur de dopage des éléments, la température de fusion diminue d’abord
légerement, puis remonte fortement a partir de 12.5 at.% (phase B2), a 'exception du Zn ou on

observe une tendance opposée. Elle diminue légerement méme a des concentrations élevées
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(phase L1,). Nous pouvons conclure que la transition de phase entre la phase L1 et la phase B2
favorise également la température de fusion spécifiquement apres avoir allié le Cu au TiAl Dans
I'ensemble, 'amélioration de la ductilité et de la température du point de fusion permettra de
concevoir un matériau trés prometteur a base d’alliages B2 contenant du TiAl dans les moteurs
aéronautiques.

Des études métallographiques expérimentales ont révélé que la teneur en Al ne devrait pas étre
trop élevée car elle affecte la résistance a 'oxydation a haute température au-dela de 900 °C [32].
Une autre étude a exploré les effets de la concentration en Al (0-60 at. %) sur le comportement a
Poxydation a haute température du TiAl en utilisant I’analyse thermogravimétrique in-situ et la
diffractométrie aux rayons X a haute température. Leurs résultats ont indiqué que la résistance a
Ioxydation augmentait 2 mesure que la concentration en Al augmentait [33]. Par conséquent, on
peut conclure que la résistance a 'oxydation diminue a une concentration de dopage élevée des
solutés (phase B2) lorsqu’ils substituent les atomes d’Al. A partir de la littérature, nous pouvons
conclure que le Zn ne semble pas avoir d’effet significatif en tant qu’élément d’alliage sur le
comportement a 'oxydation des alliages TiAl. Dans la plupart des cas, le Cu s’est avéré plutot
nuisible pour la résistance a l'oxydation, tandis que le W et le Mo sont considérés comme
bénéfiques.
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Figure I11.11 : La température de fusion en fonction de la concentration des solutés.

II1.2.4. Structure électronique des alliages a base de TiAI-M

Les densités d’états (DOS) totales et partielles ont été tracées pour I'intermétallique TiAl dans
les structures L1y et B2 et ses alliages TiAl-M (M : Mo, W, Cu, Zn) avec les trois concentrations.
Elles sont représentées respectivement par les figures I11.12 et I11.13.

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

A partir de la figure II1.12, nous pouvons constater que les Dos de Ti particulicrement les états
d-Ti jouent un role treés important dans la densité totale du TiAl dans la structure L1y et B2. Dans
ce composé, la densité d’états totale présente deux régions dans la bande de valence. Une
premiere région profonde (-8 eV ~ -4 eV), dominée par les états s-Al, et une deuxiéme région, (-4
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eV ~ -1 eV), constituée par les états p-Al et d-Ti. Ces deux régions sont séparées par une forte
hybridation et ou les états p-Al, qui forment un pic a environ -2 eV, sont plus localisés et
contribuent a la forte covalence dans les liaisons Ti-d-Al-p. Au niveau de Fermi, la densité d’état
est non nulle, elle est dominée principalement par les états d-Ti, attestant d’'un caractére
métallique faible de cette classe de matériaux. Les fortes interactions de la liaison covalente forte
avec la liaison métallique faible, provoquent une répartition inégale de ces forces entrainant ainsi
une fracture par clivage dans le sens des interactions métalliques.

@ ——TDOS 81 (b) ——TDOS

Density of states (states / eV)
k S

Density of states (states / eV)
>

-12 -10 -8 -6 -4 2 0 ; 4 -12 -10 -8 -6 -4 -2 0 2 4
Energy level (eV) Energy level (eV)

Figure III. 12. Les densités d’états totales pour I'intermétallique TiAl dans les phases (a)L1o et (b)
B2.

En comparant les densités d’états des alliages TiAl-M (M : Mo, W, Cu), la caractéristique

intéressante que I'on puisse voir est le décalage du niveau de Fermi vers la zone de liaison de la
bande de conduction en augmentant la concentration de Mo, W et Cu. En outre, on remarque
également que cette zone est devenue plus rétrécie par rapport a celle du TiAl pur (> 2 eV)
(figure 111.13), lorsqu’on a introduit une concentration de 12.5 at.% de Cu, W et Mo, dans ce cas
la phase L1, se transforme en phase B2 (figure I11.13). De ce fait, le caractere métallique est plus
prononcé, ce qui explique I'augmentation du rapport B/G.
Pour le TiAI-M (M= Mo, W), les hybridations entre les états d-Ti et d-M sont devenues plus
fortes dans la bande de valence, en augmentant la concentration de M. La contribution des états
M-d est minime. On peut voir aussi un chevauchement entre les états de la bande de valence et
ceux de la bande de conduction qui donne au matériau des propriétés métalliques (figure I11.13-a-
b).

Pour le TiAl-Cu, nous observons un pic plus intense des états d-Cu, localisé entre (-4 eV ~ -2
eV). L’incorporation de 12.5 at.% et 18.75 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 (figure 111.13-h-i).
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Figure III. 13. Les densités d’états totales et partielles du TiAl allié avec Mo (a) 6.25at.%, (b) 12.5
at.%, (c) 18.75 at.%, W (d) 6.25at.%, (e) 12.5 at.%,(f) 18.75 at.% et Cu (g) 6.25at.%, (h) 12.5

I11.3. Conclusion

at.%,(i) 18.75 at.%.

Dans ce chapitre on a traité les propriétés structurales et élastiques des intermétalliques TiAl

d’une fagon détaillée en analysant les différents approximations et potentiels pour pouvoir

générer par la suite les parameétres les mieux adaptés a cette étude. Ensuite, nous avons exploré

un effet important de stabilisation de la phase B2, par ajout de quantités plus importantes

d’éléments f-genes. Cela nous a permis de conclure que les éléments Mo, W et Cu ont un impact

bénéfique sur le comportement mécanique des alliages TiAl
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CHAPITRE IV

Simulation du modéle interfacial y-TiAl/e,-Ti;Al a Pechelle
atomique
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L’intermétallique TiAl cristallise généralement dans deux phases majeures; la phase tétragonale
vy (TiAl) (L1o) et la phase hexagonale o, (Ti3Al) (D01y). Malgré la technologie avancée et les
investigations intensives sur la phase y-TiAl, intérét s’est dévié vers la phase or-Ti;Al ces
derniéres décennies. En fait, cette phase joue un réle prépondérant pour 'amélioration de la
ductilité. Des études expérimentales ont montré que la microstructure lamellaire composée
d’interfaces lamellaires (a2/y) indique un mécanisme de déformation amélioré a température
élevée [1-3]. L7 a supposé que les défauts (joints de grains et interfaces) agissent comme des
sources de dislocations d’apres la loi de Hall et Petch [4]. Les observations TEM in-situ faites par

Appel et al. [5] ont également révélé la formation de boucles de dislocation émises par les
interfaces az/y.
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

Il est donc important de comprendre comment le changement de comportement physique et
mécanique des aluminures de titane lorsque les solutés se répartissent sur l'une ou l'autre de leurs
phases majeures. En utilisant les calculs du premier-principe, nous allons explorer les effets de la
substitution et de l'insertion des solutés sur la malléabilité et 'adhésion des interfaces y-TiAl/oo-
TisAl

IV.1. La géométrie de modéle d’interface y-TiAl/u,-Ti3Al

Pour identifier la géométrie d’interface y-TiAl/az-TisAl les observations microscopiques TEM
ont mis en évidence l'altération de la séquence d’empilement de la phase tétragonale face centrée
des lamelles y sur la phase héxagonale compacte de lamelles o, [6, 7]. Cela nous a permis de
construire Iinterface y-TiAl/az-TisAl suivant la relation d’otientation de Blackburn

(111) y // (000D)ez et <110>y // <1120>a,

IV.1.1. Calcul de sutface

Pour simuler Pinterface y-TiAl/a,-TisAl il faut s’assurer que les surfaces de la structure de la
phase y et de la phase o utilisées dans la formation de I'interface soient épaisses. Avant de
déterminer I'épaisseur des surfaces, il faut trouver Iépaisseur du vide de maniere a ce qu’elles
n’interagissent pas entre elles. Les calculs ont été effectués sur des systemes de 4 couches avec
plusieurs épaisseurs du vide (c, 2c, 3¢, 4c et 5¢) correspondant 2 4.03 A, 8.06 A, 12.09 A, 16.12 A
et 20.15 A pour la phase y-TiAl et 4.615 A, 9.23 A, 13.84 A, 18.46 A et 23.075 A pour la phase
a-TisAl Les différences d’énergies calculées sont trés faibles a partir de 14 A de vide (Figure
IV.1). Nous avons pris donc une épaisseur de 14 A pour la phase y-TiAl et la phase 0,-TisAl, qui
est largement suffisante pour négliger I'interaction entre les faces des deux slabs qui sont les
parties de la matic¢re représentant la surface.
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Figure IV. 1 : Variation de I’énergie de la surface (111) de la phase y-TiAl (a) et de la surface
(0001) de la phase a-Ti:Al (b) en fonction de I’épaisseur de vide.
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

L’énergie de surface est calculée a 'aide de I’équation suivante :

1
Esurf = 24 [EsFlOatb - NatomesEbulk] (IV.l)

Ou Egyyp est Pénergie totale de la surface considérée, Epy i énergie d'un motif dans le cristal,

Ngatomes le nombre de motifs contenus dans la surface et A4 est laire élémentaire de la face
considérée. Le facteur multiplicatif 2 provient du fait que chaque supercellule contient deux faces

identiques.

Le tableau IV.1 résume les énergies de surface calculées pour la surface (111) de la phase y-TiAl
et la surface (0001) de la phase 0»-Ti;Al pour des systemes allant de 4 a 12 couches. Nous
remarquons que les énergies de surface de la phase y-TiAl se convergent a 1.900 J/m? a partir de
6 couches. Pour la phase o-Ti;Al, énergie de surface se converge a 2.175 J/m? pour un systeme

aussi de 6 couches de la structure oL-Ti;AL

Table IV.1. Convergence des énergies de surface en fonction du nombre de couches atomiques.

4-couches 6-couches 8-couches 10-couches 12-couches
Surface (111) y-TiAl 1.902J/m? | 1.900 J/m? | 1.897 J/m? | 1.948 ]/m? 1.900 J/m?
surface (0001) a-Ti3Al 2112)/m? | 2175]/m? | 2177 J/m? | 2.179 J/m? 2.173 J/m?

IV.1.2. Calcul d’intetface

D’apres Iétude de la relation d’orientation de Blackburn mentionnée ci-dessus, ils ont trouvé
que le plan (0001)a2 (plan basal du réseau hexagonal) est paralélle avec le pan (111)y. Ceci
indique, qu’une des directions < 110 > de la phase y sera paralléle a I'une des directions < 1120 >
de la phase az. En revanche, les orientations < 110 > de la phase y (quadratique) ne sont pas
toutes équivalentes cristallographiquement. Pour cela, six choix possibles sont issus de cette
relation d’orientation (3 directions et 2 sens pour chaque direction) en faisant une rotation de 60°
pour chaque configuration que 'on nommera « variantes » et qui sont montrées dans la figure

1vV.2.
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Figure IV. 2 : Simulation des six otientations possibles des interfaces y-TiAl/oz-TizAl

Afin d’obtenir la configuration atomique la plus stable du modele d’interface, nous avons
calculé Iénergie d’interface correspondante aux six variantes étudiées. L’énergie d’interface
TiAl/TisAl pure est calculée en utilisant ’équation suivante :

tot bulk bulk
_ Eriayrizat ~Eriai ~Erizal
int 2A

(IV.2)
O Etot ¢ . le d £, Ebulk Ebulk 1 Z . les d
U E7iar/rizarest énergie totale d’interface pure. Ejg; et E7i g sont les énergies totales des

supercellules TiAl et Ti3Al massifs.

Les résultats des énergies d’interface (Gjn¢) ainsi calculés sont présentés dans la figure IV. 3.
Nous constatons que la configuration de la matrice initiale « 0» y/az est la plus stable car
I’énergie d’interface correspondante est la plus faible. Pour cela, nous allons considérer ce modele
d’interface pour la suite des calculs.

Sur la base de la configuration atomique la plus raisonnable, la distance interfaciale intérieure
entre les deux phases est optimisée et fixée a 2.31 A.

0,8

' - —m— Unrelax
074 —@— relaxed

o
o
1

Interface energy (J/m?)
o
<
L

z: / \\ ) T

Z/ S

0,1

fIJ 6‘0 150 1é0 2“10 3(‘]0
Variants

Figure IV. 3 : Les énergies d’interfaces des variantes y-TiAl/o,-TizAl avec et sans relaxation

ionique.
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

IV.2. Effet des défauts sur le comportement des interfaces y-TiAl/w«,-TizAl a

Péchelle atomique

Afin de voir leffet des défauts sur le comportement physique des interfaces y-TiAl/oo-TisAl,
nous avons construit une supercellule d’interface ayant une géométrie de slabs (2 X 2) contenant
192 atomes. La structure schématique de cette supercellule est représentée dans la figure IV.4. Un
nombre aussi important d’atomes nécessite un temps de calcul assez long, surtout quand il s’agit
de relaxer les atomes en leur imposant des petits déplacements jusqu'a 'obtention de Iénergie
minimale correspondante a I’état d’équilibre. Pour cela, nous avons utilisé une grille de points
spéciaux (3%X3X1) suivant le point I situé¢ au centre de la zone de Brillouin.

y-TiAl (111)

Figure IV.4 : Structure schématique de linterface y-TiAl/o-Ti;Al

1V.2.1. Impact de Ia substitution des solutés (Cr, Nb, Mo, Re, Cu, Zn, Si)

IV.2.1.1. Optimisation de la géométrie

La structure de l'interface pure y-TiAl/or-Ti3Al apres la relaxation des positions atomiques et
du volume est schématisée dans la figure IV.5 (b). En comparant avec l'interface y-TiAl/a,-TizAl
non relaxée représentée sur la figure IV.5 (a), on voit que les atomes de Ti et d'Al se déplacent
légerement vers le coté droit (suivant I'axe b) de l'interface y-TiAl/or-TisAl apres avoir relaxé
I'interface completement. Par conséquent, les distances Ti—Al sont allongées et passent de 2.843
A 22855 A pour les couches de la phase TizAl, et de 2.863 A 22870 A pour les couches de la
phase TiAl Alors que les distances Ti—Ti sont contractées et passent de 2.843 A 4 2.815 A pour
les couches de Ti;Al et de 2.870 A 4 2.842 A pour les couches de TiAL
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Figure IV.5 : Schéma de linterface y-TiAl/oo-TisAl pure. (a) avant relaxation, (b) apres relaxation.

Apres la relaxation des positions atomiques et du volume, les parametres du réseau et les
longueurs des liaisons entre les atomes adjacents des supercellules de Pinterface TiAl/TizAl avec
et sans éléments d'alliage sont énumérés dans le tableau IV.2. Nous pouvons voir que les
paramétres optimisés de l'interface TiAl/Ti;Al sont a=9.825 A et b=11.345 A. Ainsi, les deux
phases résultantes en massif de TiAl et TisAl sont en traction apres avoir relaxé I'interface.
D'autre part, les mouvements des liaisons Ti—Al sont contractés avec les éléments de la
substitution a l'interface, par rapport a l'interface TiAl/TisAl pure. Ce changement est peut-étre
dd a la différence des rayons atomiques entre les atomes hotes Ti (1,76 A) et Al (1,18 A) et les
atomes de substitution Cr (1,66 A), Nb (1,98 A), Cu (1,45 A), Zn (1,42 A), Si (1,11 A), Mo (1,90
A) et Re (1,88 A). Par conséquent, les solutés en substitution ont provoqué une distorsion interne

au long des axes « et 4, entrainant ainsi une forte déformation structurale a I'interface.

Tableau IV.2 : Optimisation géométrique des interfaces y-TiAl/ar-Ti;Al sans et avec éléments
d’addition pour chaque configuration.

Designation a(d) | b(A) Longueur des liaisons (A)
Ti—Al X—Al X—Ti
TiAlbvk 9.914 | 11.368 2.825 -- --
TizAlPvk 9.934 | 11.385 2.846 - -
TiAlTizAl 9.829 | 11.348 | 2.870TAllayer -- --

2.855Ti3Al layer - .
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X=Cr
TiAlDwk 8.526 | 11.835 2.830 2.838 2.783
Ti3AlLuk 9.585 | 11.375 2.841 2.861 2.794
TiAIbvk 9.478 | 11.814 2.836 2.843 2.813
Ti3ALLWE 9.324 | 11.393 2.847 2.865 2.808
TiAlint 9.822 | 11.341 2.783 2.820 2.651
Ti3AI¢ 9.824 | 11.348 2.812 2.673 2.777
TiAlint 9.820 | 11.337 2.795 2.801 2.771
Ti3Alnt 9.819 | 11.339 2.807 2.792 2.750
X=Nb
TiAIRWk 8.424 | 11.791 2.834 2.846 2.784
Ti3AIJWk 9315 | 11.373 2.842 2.847 2.852
TiAlDulk 8.089 | 11.850 2.835 2.837 2.798
Ti3AlZuk 9.214 | 11.384 2.850 2.854 2.859
TiAlnt 9.851 | 11.375 2.813 2.865 2.808
Ti3ALR 9.852 | 11.376 2.849 2.765 2.841
Tidlint 9.825 | 11.344 2.821 2.830 2.840
Ti3 AlTé;f 9.851 | 11.375 2.848 2.829 2.825
X =Cu
TiALGwk 8.644 | 11.855 2.823 2.832 2.804
Ti3AIZWk 9.523 | 11.753 2.851 2.858 2.812
TiAILwk 8.533 | 11.824 2.822 2.821 2.692
Ti3AlLuk 9.455 | 11.384 2.801 2.846 2.753
TiALnt 9.828 | 11.345 2.830 2.752 2.841
Ti3ALnt 9.822 | 11.343 2.842 2.673 2.838
TiAlint 9.820 | 11.347 2.827 2.785 2.803
TizALm 9.822 | 11.345 2.840 2.838 2.750
X=Zn
TiAILWk 8.533 | 11.765 2.834 2.831 2.783
Ti3 A5k 9.126 | 11.394 2.855 2.824 2.785
TiAILWk 8.424 | 11.775 2.825 2.874 2.804
Ti3AlLuk 9.311 | 11.380 2.832 2.853 2.774
TiAlt 9.834 | 11.344 2.824 2.843 2.805
Ti3ALn 9.822 | 11.344 2.840 2.753 2.838
TiAlint 9.824 | 11.342 2.753 2.812 2.742
Ti3ALnt 9.820 | 11.344 2.866 2.857 2.759
X= Si
TiAILWk 8.324 | 11.802 2.853 2.855 2.674
Ti3AIZWk 9.245 | 11.374 2.843 2.858 2.802
TiAILWk 8.116 | 11.825 2.867 2.851 2.615
Ti3AlLutk 9.190 | 11.356 2.866 2.882 2.799
TiAl 9.822 | 11.342 2.856 2.892 2.829
Ti3AlLn 9.824 | 11.342 2.846 2.859 2.781
TiAlint 9.821 | 11.341 2.795 2.787 2.687
Ti3AlLnt 9.818 | 11.335 2.834 2.813 2.747
X =Mo
TiAIZWk 8.058 | 11.870 2.798 2.815 2.757
Ti3AlLuk 9.224 | 11.387 2.853 2.870 2.841
TiAlLuk 8.085 | 11.845 2.805 2.814 2.755
Ti3AIZMK 9.216 | 11.367 2.833 2.864 2.794
TiAlnt 9.852 | 11.364 2.786 2.847 2.692
i3 Afilm 9.827 | 11.346 2.832 2.711 2.804
Tid l;,glt 9.848 | 11.371 2.768 2.798 2.783
AT 9.825 | 11.346 2.790 2.813 2.807
Ti3AIZY

106



Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

X =Re
TiALLM 8.049 | 11.862 2.803 2.800 2734
TizAlbulk 9.206 | 11.360 2.847 2.879 2.832
TiAlbule 8.086 | 11.837 2.834 2.800 2.729
TizALuk 9.200 | 11.357 2831 2.892 2726
TiAL 9.852 | 11.372 2.803 2.825 2782
Tiipine 9.851 | 11.372 2.822 2.698 2.792
Sl 9.818 | 11.336 2.814 2.842 2.803
TiAlr; 9.822 | 11.338 2.845 2.835 2.839

Ti3ALRe

1V.2.1.2. Le site préférentiel

Afin de comprendre l'impact des éléments d'alliage sur les propriétés interfaciales et les
liaisons des interfaces TiAl/TisAl, il convient d'abord de vérifier les sites préférentiels de chaque
site de substitution. Il existe huit configurations de substitution dans les supercellules TiAl/TizAl
En remplacant un site de Ti et/ou Al par un élément X dans le TiAl massif

(TiALLHK et TIAIRM* ) le Ti;Al massif (TizAIZHF et Tiz AL5¥F ), les couches d’interface TiAl

l
(TiAl% et TIALTY) et les couches d'interface TisAl (TizALME et Tiz AISY), respectivement.

L'énergic de formation des atomes en substitution peut étre calculée par les équations

suivantes :

» Pour les éléments X de substitution dans les supercellules en massif (TiAl ou TizAl)

Ef = Etotal (TiAlX) + ETL' or Al — Etotal (TiAl) - EX (IV'3)
Ef = Etotal (TiSAlX) + ETL' or Al — Etotal (TiSAl) - EX (IV'4)

» Pour les éléments X de substitution dans les supercellules d'interface TiAl/TisAl
Er = Etorar (TIAL/TizAl = X) + Eri o at = Evorar (TIAL/Ti3AL) — Ex Iv.5)

» L'énergie de formation, dans le cas des lacunes dans les supercellules en massif, peut étre

définie comme
Ef = Etotal (TiAlU) + ETi or Al — Etotal (TiAl) (IV'6)

Ef = Erotar(Ti3AlV) + E7j or a1 — Etorar (TisAl) av.7n

> Alors que, pour les supercellules d'interface elle est comme suit
que, p p

Er = Eotar (TiAl/TizAl = v) + E7i or st — Etorai (TIAL/Ti3Al) Iv.g)

107



Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

Ou: X et v représentent respectivement les éléments de métaux de transition et les lacunes.
Etotai(TiAlX), Erorai (TizALX) et Erprqi(TiAl/TisAl — X) sont les énergies totales des
supercellules contenant les atomes de substitution. Eyorq; (TIAL), Etopai (TisAl) et Eorqi (TiAl/
TizAl) sont les énergies totales des supercellules sans éléments d’alliage. E7; o 41 et Ex sont
respectivement la moyenne de I'énergie totale du Ti ou Al et les métaux de transition étudiés.

Les résultats des énergies de formation des systemes étudiés pour les huit configurations de
substitution sont donnés dans le tableau I'V.3.

Tableau IV.3 : Les énergies de formation d’interfaces y-TiAl/ao-TisAl sans et avec éléments
d’addition pour chaque configuration.

Pure Cr Nb Cu /n St Mo Re

TiAlbuk 1.405
Ti; A1k 1.278
TiAVTizAl 1.678

TiALZ* 1.045 0.828 0.987 | -0.909 -0.564 0.669 0.105
Ti3AIR} 1.070 1.260 1.658 | -0.570 -1.843 1.774 1.429
TiAlDuk 0.940 0.085 0977 | -0.879 -0.340 0.355 0.428
Ti3AlLuK 0.355 20.372 0.904 | -1.027 -0.563 0.064 -0.219
TiALnt 1.107 0.617 0.874 | -0.968 -0.485 0.559 0.251
TiZAln 1.606 1.147 1112 | -0.868 -0.676 1.119 0.846
TiALn: 0.888 0.280 0.563 | -1.285 -0.674 0.360 0.135
Ti3AL 0.695 0.196 0.536 | -1.394 -0.900 0.162 -0.169
Ti

Les énergies de formation négatives pour les systemes dopés au Zn et Si révelent que les
systemes alliés avec le Zn et Si sont thermodynamiquement plus stables que le systéme pur
TiAl/Ti:Al ou en d'autres termes les impuretés de Zn et de Si sont totalement miscibles a
l'interface des phases binaires TiAl/Ti;Al. Cette conclusion est en accord avec l'hypothése de
Klein et al. [8] qui ont utilisé la tomographie a sonde atomique pour voir la solubilité du Si. Kiz et
al. [9] ont suggéré que la solubilité du Si est inférieure a 0.5% a 1273K. Il faut noter également

qu’il n’existe pas de données expérimentales ou théoriques prédisant la solubilité du Zn.
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Les données énumérées dans le tableau IV.3 montrent clairement que le Ti est le site préféré
pour les sept solutés de substitution a la fois en massif et en couche d'interface du TisAl a
Pexception dans le cas du Si qui préfere les sites d’Al dans les deux phases Ti;Al et TiAl en
massif. D'autre patt, la tendance d’occuper les sites d’Al, dans la phase y-TiAl, augmente avec
l'augmentation du nombre d'électrons « d » le long de la série de tableau périodique, tandis que le
Ti reste le site préféré pour la couche y-TiAl d'interface, comme le montre la figure IV.6.
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Figure IV.6. La différence des énergies de formation entre les sites Ti et Al

La figure IV.7 montre les différences entre les énergies de formation des solutés de substitution
dans les phases Ti3Al et TiAl massives, et indique que le Cr, Nb, Cu, Zn, Si, Mo et Re ont tous
une tendance a se dissoudre dans la phase TizAl plutot que dans la phase TiAL
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Figure IV.7. La différence des énergies de formation des solutés entre les phases TiAl et TisAl en
massif.
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En outre, les différences entre les énergies de formation des solutés de substitution dans les
phases en massif et a l'interface y-TiAl/oo-TizAl sont réalisées et représentées sur la figure IV.8.
L'interface y-TiAl/a-TisAl est I'emplacement le plus favorable pour les atomes de Re, Cu, Zn et

v p p p > L,
Si, tandis que les phases en massif seront plus privilégiées par les atomes de Nb et Mo. D'autre
q p ptus p glees p
patt, on peut voir que I’atome de Cr a une tendance a résider soit en massif ou a l'interface, car la
différence d'énergie entre le matériau massif et a l'interface n'est pas assez importante.
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Figure IV.8. La différence des énergies de formation des solutés entre les phases en massif et a
l'interface.

Les résultats des énergies de formation pour les lacunes en massif et a l'interface des
supercellules TiAl/Ti;Al sont donnés dans le tableau IV 4.

Tableau IV. 4. Les énergies de formation pour les lacunes (Ti/Al) en massif et a l'interface.

Ef];“i Ef:l La différence relative
VTi VAl
TiAIPwk 1.939 2.870
TiAl™ 2.086 2.700 +1% -14%
Ti3Albuik 1.885 3.378
Ti3AlMt 2.246 3.132 +2% -17%

Les énergies de formation des lacunes de Ti dans les supercellules en massif ou a l'interface
sont inférieures a celles de l'atome d'Al Par conséquent, les lacunes se produisent principalement
sur les sites de Ti a la fois en massif et dans les couches d'interface des aluminures de titane. Cette
constatation est en accord avec la conclusion de Rajendra et al. [10] qui ont observé que la plupart

des lacunes se trouvent sur le sous-réseau de Ti dans toute la gamme de température entre 800-

1200 K pour les phases TiAl et Ti3Al
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Les valeurs des énergies de formation des lacunes a l'interface de la phase binaire TiAl/TiAl ne
sont pas disponibles pour la comparaison, mais on s'attend a ce que celle des lacunes du Ti soit
inférieure a celle de I'Al.

IV.2.1.3. Les énergies d’interface

L'énergie interfaciale est une des quantités les plus importantes pour comprendre et
déterminer non seulement les morphologies et la stabilité d'un matériau donné mais aussi les
forces agissantes au sein d’une microstructure. L'impact des impuretés sur 'énergie interfaciale
des systemes TiAl/TisAl a été calculé a partir des équations suivantes :

» Pour les éléments de substitution (X) dopé la couche d'interface de TiAl

gtotal _pbulk _ pbulk
_ "TiAl/TizAl-X TiAl-X TizAl
c. . = Iv.9)
int 24
» Pour les éléments de substitution (X) dopé la couche d'interface de TizAl
gtotal _pbulk _pbulk
_ FTiAl/TizAl-X TiAl TizAl-X (IV 10)
int 24 '

Ou E;?ﬁ‘ll/lTi3 a1 €t Erﬁ‘i)ﬁ?}ﬂg al—x sont les énergies totales des systemes d’interface sans et avec

élements d’alliage. ERIK et E?}ﬂf[ sont les énergies totales des supercellules pures des phases

TiAl and Ti;Al contenant 96 atomes. EZHK . et E%Z};l}fl_x sont les énergies totales des
supercellules alliées des phases TiAl and Ti;Al

Les résultats obtenus indiquent que la valeur de I'énergie d'interface pour un systeme
TiAl/Ti;Al pur est de lordre de 0.127 J/m? ce qui est cohérent avec la valeur de 1'énergie
d'interface obtenue par Kanani et al. [11] (0.126 J/m?). Le tableau IV.5 montre que les impuretés
Cr, Nb et Mo augmentent légerement I'énergie d'interface lorsqu'elles se trouvent sur la couche
d'interface de TiAl ou de Ti;AlL Alors que le Cu, Zn et Si abaissent I'énergie d'interface. On peut
voir également que les expansions du réseau causées par les solutés de substitution augmentent
généralement 'énergie des interfaces. Il a été démontré expérimentalement que les atomes de Cr
peuvent légerement augmenter le désaccord du réseau des interfaces [12], ce qui pourrait
entrainer ainsi une augmentation de l'énergie interfaciale. Les impuretés de Cu, Zn et Si
introduisent des volumes atomiques presque similaires aux parametres du réseau d’interface, et
ont également le méme effet sur I'énergie interfaciale.

Tableau IV.5. Les énergies d'interface y-TiAl/a-Ti:Al-X (X= Cr, Nb, Cu, Zn, Si, Mo, Re).

Cr Nb Cu Zn Si Mo Re
y-TiAl™ 0.131 0.133 0.118 0.115 0.116 0.131 0.118
+1% +1% -9% -11% -10% +1% -7%
o-TizAL™ 0.128 0.132 0.116 0.107 0.120 0.133 0.128
+0.3% +1% -8% -15% -6% +2% +0.3%
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11 est intéressant de noter que les impuretés Cr et Re situées a l'interface de la couche TizAl
d’interface ont des effets mineurs sur I'énergie interfaciale (0.128 J/m?) pat rapport a linterface
TiAl/Ti;Al pure (0.127 J/m?) alors que, le Re a un effet opposé sur I'énergie interfaciale lorsqu'il
se situe a l'interface de la couche de TiAl, ce qui peut réduire I'énergie interfaciale a 0.118 J/m?
environ (~ -7%).

Nous suggérons donc que l'introduction de Cr, Nb et Mo peut déstabiliser l'interface TiAl/TisAl,
tandis que le Cu, Zn et Si stabilisent ce systeme. La principale tendance que 'on peut remarquer
est que la stabilité induite par le Zn est plus importante que celle par le Cu et le Si pour l'interface
TiAl/TizAlL car elle peut diminuer I'énergie interfaciale 2 0.116 J/m? et a2 0.107 J/m? d'environ
11% et 15%, lorsqu'elle se localise sur la couche d'interface de TiAl et TizAl, respectivement.
Ainsi, les réductions maximales attendues se trouvent lorsque le Zn se trouve sur la couche
d’interface de Ti3Al. Dans le cas contraire, on constate que le Re a une tendance opposée sur
I'énergie interfaciale, car il peut stabiliser l'interface TiAl/TisAl lorsqu'il remplace les sites de Ti
sur l'interface de la couche TiAl tandis qu'il peut déstabiliser légerement l'interface TiAl/Ti;Al
lorsqu'il se situe a l'interface de la couche de TizAl

Peu de données sont disponibles pour comparer avec ces systemes ternaires, les expériences de
tomographie par sonde atomique (APT) [13, 14] révelent que le Cr déstabilise la microstructure
lamellaire tandis que le Si peut stabiliser les lamelles y-TiAl/o2-Ti3Al de la microstructure, ce qui

est conforme avec nos calculs.

1V.2.1.4. Les énergies de clivage

I’énergie de clivage est une quantité fondamentale importante qui permet prédire les propriétés
mécaniques d’une interface. Elle est prise comme étant I'énergie nécessaire par unité de surface
pour cliver les liaisons en présence des solutés a l'interface entre les deux phases majeures des

aluminures de titane.

Formellement, elle est présentée par la différence de I’énergie totale entre 'interface y-TiAl/o-
, p p g Y

TisAl et les surfaces TiAl et Ti3Al isolées comme suit

» Pour linterface y-TiAl/oo-TizAl pure :

slab slab total

o _ Erial Y Erigai Etiayrizal V11
cl(TiAl/Ti3Al) 24 IV
» Pour linterface y-TiAl/o-TizAl dopée :
lab lab total
- _ Epial t Erig ai-x— ETiaUTizal-x V12
cl(TiAl/Ti3Al-X) 24 (IV12)
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Ou E;‘Zﬁ‘f}ns a1 et E%?Iﬁ‘f/lns al—x sont les énergies totales des systemes d’interface sans et avec

éléments dalliage. ESi2Y et ESL8, sont les énergies totales des multicouches pures contenant
3

seulement les surfaces de TiAl ou de TizAl Eﬁgﬁl_x est énergie totale de la supercellule

contenant les multicouches de la surface TizAl dopée. Comme tous les éléments X étudiés
préferent occuper les couches Ti;Al (site Ti) de linterface, le systeme Ti;Al-X était pris en

considération comme référence. A est I'aire élémentaire de la surface.

Les résultats des énergies de clivage des interfaces y-TiAl/ox-TisAl sans et avec éléments de

substitution (Cr, Nb, Mo, Re, Cu, Zn, Si) sont résumés dans le tableau IV. 6.

Tableau IV. 6. Les énergies de clivage y-TiAl/ax-Ti3Al-X (X= Ct, Nb, Cu, Zn, Si, Mo, Re).

Ga (J/m?) AGc1 (%)
TiAl/Ti3Al (pure) 4315 0%
TiAI/TizAl-Cr 4.324 +1%
TiAl/TizAl-Nb 4.285 -2%
TiAlV/Ti3Al-Cu 4.313 -0.2%
TiAITi3Al-Zn 4310 -0.3%
TiAlVTi3Al-Si 4.303 1%
TiAl/Ti:Al-Mo 4.295 -1.5%
TiAlUTizAl-Re 4.276 -2.5%

L’énergie de clivage de l'interface y-TiAl/or-Ti3Al pure est de ordre de 4.315 J/m? Nous
pouvons constater que I'incorporation des impuretés Nb, Cu, Zn, Si, Mo, Re diminue I’énergie de
clivage, particulierement, celle de linterface TiAl/Ti;Al-Re qui est nettement plus faible (4.276
J/m?). Ceci montre bien que les impuretés de Re peuvent améliorer significativement la ductilité
des interfaces y-TiAl/o-Ti3Al alors que I'impureté de Cr augmente légérement I’énergie de
clivage, indiquant que linterface Y-TiAl/o-Ti:Al peut étre légerement renforcée par les
impuretés de Cr. Ce résultat est compatible avec celui de Hamzab et al. [15] qui ont rapporté un
effet de renforcement bénéfique avec l'addition de Cr sur la résistance au fluage de l'alliage Ti-
48Al. Cependant, Jung et al. [16] suggerent que la couche de revétement formée par les procédés
de revétement des alliages TiAl alliés avec le Cr a affiché une meilleure ductilité, ce qui est en

contradiction avec notre résultat et celui obtenu par Hamzah et al. [15].
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IV.2.1.5. Structure électronique

1V.2.1.5. 1. Différence de la densité de charge
Pour révéler le comportement mécanique des interfaces y-TiAl/a,-Ti;Al et mieux visualiser la
nature de la liaison interfaciale entre les éléments de la substitution et les éléments constituants

Palliage, il est intéressant d’illustrer les différences de la densité de charge interfaciale suivant les

plans (OTO), (001) et (1?1) pour I'interface pure et alliée.

La différence de la densité de la charge électronique Ap est donnée par :

Ap = (PriayTiBALX = PTIAYTBALX Gibrc)) — (Priayriza- pTiAl/TiSA]aibrc)) (IV.13)

Ou priayrisaix « Pria/mial sont la densité de charge totale avec et sans éléments d'alliage, priai/tisaix

(libre (libre)

Vet - priaymiaa™ sont la densité de la charge totale des systémes d'atomes libres.

e La figure IV.9 montre la redistribution de la densité de charge créée par l'introduction des
¢léments de substitution sélectionnés (X= Cr, Nb, Mo, Re, Cu, Zn, Si) a l'interface. Nous
pouvons clairement voir une forte interaction entre les solutés de substitution X et les
atomes premiers proches voisins de Ti et d'Al. La charge a été principalement transférée a

la premicre et la deuxieme couche interfaciale.
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81810161

0.08

Figure IV.9. Les différences de la densité de charge des interfaces y-TiAl/o,-TisAl sans et avec
éléments de substitution dans le plan (0 1 0). (a) interface pure, (b) TiAl/Ti;AI-Nb, (c)
TiAl/Ti:Al-Cr, (d) TiAl/TizAl-Mo, (e) TiAl/TisAl-Re, (f) TiAl/Ti3Al-Cu, (g) TiAl/Ti:Al-Zn, (h)
TiAl/Ti;Al-Si.
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La figure IV.10 montre une section de l'interface TiAl/TisAl pure prise le long des plans

(001) et (111). Les contours de la densité de charge directionnelle sont répartis
symétriquement entre les liaisons Ti-d-Ti-d. Par conséquent, les atomes de Ti ont une
forte liaison covalente avec une faible liaison métallique entre les atomes de Ti—Al

Int TizAl Int TiAl

(@ -

Figure IV.10. Les différences de la densité de charge électronique d’une section présentée la

région interfaciale de interface y-TiAl/o2-TisAl pure dans le plan : () (001), (b) (1Tl).

Drapres les figures IV. 11 et IV. 12, la réduction de la densité de charge entre les atomes
de Ti et d'Al et I'augmentation de la densité de charge entre X et les atomes premiers
proches voisins de Ti et d’Al indiquent I'affaiblissement du transfert de charge entre le Ti
et ’Al dans les liaisons X-Ti / X-Al En outre, la substitution des solutés X et les atomes
premiers proches voisins de Ti révelent une accumulation excessive de charges

directionnelles des liaisons X—T1, mais la somme des charges de X a Al est plus faible.
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Figure IV.11. Les différences de la densité de charge électronique d’une section présentée la
région interfaciale de interface y-TiAl/ox-Ti:Al-X (X= Nb (a), Cr (b), Mo (c), Re (d)) dans le

plan (001) et (X= Nb (e), Cr (f), Mo (g), Re (h)) dans le plan (1Il).
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

@ e 9

Figure IV.12. Les différences de la densité de charge électronique d’une section présentée la
région interfaciale de linterface y-TiAl/or-Ti3Al-X (X= Cu (a), Zn (b), Si (¢)) dans le plan (001) et

(X= Cu (d), Zn (e), Si (f)) dans le plan (111).

En comparant les différences de la densité de charge tracées dans le plan (001) et celles
dans le plan (1?1), nous constatons que la région interfaciale de TiAl/Ti;Al-X possede

plus d'électrons dans le plan (111) que dans le plan (001). Ces électrons sont
principalement induits par les éléments de substitution, puisque les éléments X ont

tendance a se lier au Ti et on trouve plus d'atomes de Ti localisés dans le plan (lil). On
peut également observer une accumulation de charge plus faible entre les couches Ti;Al et
TiAl d'interface, ce qui montre la caractéristique d'une liaison covalente faible. Par
conséquent, la liaison a linterface TiAl/Ti;Al-X reste principalement métallique. Par
ailleurs, le nombre de contours directionnels autour des atomes de Ti est plus réduit
lorsque nous substituions le Ti par les atomes de Re, ce qui indique que l'interface
TiAl/TisAl-Re est plus ductile. Cette observation est tout a fait cohérente avec le résultat
de I'énergie de clivage. Du point de vue ordre de liaison, un travail par les méthodes du
premier principe a pu démontrer que la ductilité de la phase y-TiAl dopée avec (M= Cu,
Zn, Mo, Re) est bénéfique car elle induit une forte amélioration de la liaison M-d-Ti-d
[17].
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1V.2.1.5. 2. Fonction de Localisation Electronique (ELF)

La fonction de localisation électronique est une mesure de la possibilité de trouver une paire
d’électrons dans une région de I'espace, ce qui forme une liaison chimique [18]. Cette fonction ne
dépend pas de la densité électronique de Kohn-Sham mais de la topologie, i.e. de la structure
cristalline. Imaginons un systeme hypothétique ou I'espace est divisé en régions appelées (bassins
de localisation) égales aux nombres de paires d’électron. Si nous choisissons une région, on est
sur et certain de trouver une et une seule paire d’électron, ainsi la probabilité de trouver une paire
d’électron est maximale et égale a 1. Si cette fonction est décrite par un déterminant de Slater,
PELF est égale a 1 a I'intérieur de cette région et a 0 aux bords.

Pour un systeme réel, la probabilité de trouver une paire d’électrons peut ne pas atteindre sa
valeur maximale, et TELF peut ne pas atteindre ses valeurs limites. Cependant, par définition, la

fonction ELF prend dans chaque point de I'espace une valeur comprise entre 0.0 et 1.0.

Cette fonction est définie comme suit :

1

ELF(?)ZW (VI.14)

Ou: D(r) est la densité d'énergie cinétique locale excédentaire due a la répulsion de Pauli et Dy(7)

est celle d'un gaz d'électrons homogene.

En général, les valeurs ELF tendent a 1.0 et 0.5 dans les régions ou les électrons sont
respectivement enticrement localisés et enticrement délocalisés. Alors que la valeur ELF proche

de 0.0 se référe a une tres faible densité de charge [19].
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Les figures IV.13 (a-g) montrent la projection des contours ELF sur le plan contenant les défauts

de substitution.

“ Io"’c"’ Jo"’g"/

/o"'?"’ /o"'g"/ﬁ

oy

ELF Scale

1.0

0.0

Figure IV. 13: Les contours de la fonction de localisation des électrons pour la région interfaciale
des systemes TiAl/Ti;Al-X (X= Cr (a), Nb (b), Re (c), Mo (d), Cu (e), Zn (f), Si (g)) dans un plan
perpendiculaire au plan paralléle a la direction (0001), contenant les impuretés, I’Al et plusieurs
atomes de Ti. L'échelle ELF est telle que I'obscurité signifie de grandes valeurs d'ELF et que la
lumiere signifie une faible valeur d'ELF.
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Les valeurs ELF dans différentes régions peuvent étre visualisées par différentes couleurs dans
la fonction ELF. Nous remarquons que les électrons sont bien localisés entre les atomes de Ti, et
que le gaz électronique homogene est largement distribué autour des réseaux de titane. Une
valeur élevée d'ELF (~0,8) indique la localisation de la charge électronique pour former la liaison
Ti-Ti. D'autre part, la distorsion de la région de distribution de la charge entre X et Ti présente
des valeurs ELF inférieures a 0.5. Cela indique que la probabilité de trouver une paire d'électrons
ayant le méme spin est importante, ce qui suggere que la liaison entre les impuretés et le titane,
qui est faible ; pourrait étre de nature métallique. Dans le cas du systeme TiAl/Ti;Al-Cr (Figure
IV.13 (a)), nous constatons qu'il existe des valeurs ELF relativement importantes entre les atomes
de Ti et de Cr, ce qui indique des interactions Ti-Cr partiellement covalentes, pouvant ainsi
renforcer légerement l'interface TiAl/TizAl. L'analyse effectuée par la technique ELF projette
largement la densité de charge de redistribution créée par l'incorporation des solutés sélectionnés,

et les résultats des énergies de clivage discutés ci-dessus.
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1V.2.2. Impact de Pinsertion des solutés (B, C, N, O)

IV.2.2.1. Le site préférentiel

Afin d’examiner P'occupation des solutés d’insertion, nous nous sommes intéressés a calculer
les énergies de formation pour chaque configuration en prenant en compte seulement les sites
interstitiels octaédriques et tétraédriques car le rayon atomique des atomes considérés (B, C, N,
O) est plus faible que celui du Ti et/ou Al (Figures IV.14 2 IV.16).

Figure IV.14 : Les configurations des positions interstitielles des solutés X= B, C, N, O dopées la
phase 0-Ti;Al massif: (a) Octa (6T1), (b) Octa (4Ti-2Al), (c) Tetra (3Ti-1AI).
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(2) (b)

h& ‘.‘0.‘,“.’.‘0".‘

\‘& %’* . '& A

h’ .’0 .’b .‘0.’.\
't 'L‘& '1'& 'L’& °~

Figure IV.15 : Les configurations des positions interstitielles des solutés X= B, C, N, O dopées la
phase y-TiAl massif: (a) Octa (4T1-2Al), (b) Octa (2Ti-4Al), (c) Tetra (2Ti-2Al).
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000

Figure IV.16 : Les configurations des positions interstitielles des solutés X= B, C, N, O dopées
interface TiAl(111)/Ti;Al(0001): (a) Octa (5Ti-1Al), (b) Octa (4Ti-2Al), (c) Tetra (3Ti-1Al), (d)
Tetra (2Ti-2Al).
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L'énergie de formation des impuretés interstitielles en massif et a 'interface peut étre calculée

selon les équations suivantes :

Ef = Eiotaie (TiAl — X) — Etotaie (TIAl) — Ex IV.15)
Ef = Etotale(TiSAl‘X)_Etotale(TiSAl) - EX (IV-16)
Ef = Eroraie (TIAL/TisAl — X) — Eyorae (TiAL/TizAl) — Ey (IV.17)

Ou Eiprqie (TiAl — X) et Erpraie (TIAL) sont les énergies totales des supercellules de la phase
TiAl avec et sans impuretés. Epprqre (Ti3ALLX) et Epprqie (TizAl) sont les énergies totales des
supercellules de la phase TizAl avec et sans impuretés. Eporqre (TIAL/TizAl —X) et
Eiotaie (TTAl/Ti3Al) sont les énergies totales des supercellules d’interface avec et sans impuretés.

Ey est I’énergie totale des elements étudié¢s (B, C, N, O).

Les résultats des énergies de formation sont énumérés dans le tableau I'V.7.

Tableau IV. 7: Les énergies de formation calculées pour les solutés dans les phases TiAl et Ti3Al

en massif et a l'interface y-TiAl/op-Ti3AL

désignation Energies de formation (eV)

B C N O
v-TiAl Octa (4Ti-2Al) 0.034 -0.700 -2.631 -3.514
Octa (2Ti-4Al) 1.243 0.856 -1.134 -2.403
Tetra (2Ti-2Al) 2.151 1.384 -0.978 -2.518
o-TizAl Octa (6Ti) -0.780 -2.094 -3.545 -4.792
Octa (4Ti-2Al) 0.247 -0.744 -2.142 -3.804
Tetra (3Ti-1Al) 1.855 1.524 -1.928 -3.408
Y-TiAl/ a-TisAl Octa (5Ti-1Al) 1.750 -1.640 -2.936 -3.605
interface Octa (4Ti-2Al) 1.752 -0.895 -2.849 -3.556
Tetra (3Ti-1Al) 2.345 0.567 -2.758 -3.474
Tetra (2T1-2Al) 2.897 1.543 -2.493 -3.403

Les énergies de formation montrent que les systemes dopés qui possédent une valeur négative
sont thermodynamiquement plus stables. A partir de ce tableau, on peut voir que les impuretés B,
C, N, O ont tendance a occuper la configuration octaédrique riche en Ti, entourée par six atomes
de Ti dans la phase a»-Ti3Al; ce qui donne une énergie de formation plus faible d’environ -0.780
eV, -2.094 eV, -3.545 et -4.792 eV respectivement. I.’étude de Menand et al. [20] a mis en évidence
que les impuretés de l'oxygene occupent les sites interstitiels octaédriques dans les structures

compactes.
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L'énergie de formation de (X) a l'interface TiAl/TisAl est plus faible lorsque le site octaédrique
riche en T1 est délimité par un octacdre dont les sommets sont constitués de 5 atomes de Ti et un
atome d'Al. En outre, nous constatons que la tendance d'occupation de ces impuretés est comme
suit: oao-Ti3Al > y-TiAl/o-TisAl > y-TiAl Cette observation est due au fait que la plupart des
impuretés interstitielles vont se dissoudre dans la phase ox-Ti:Al en raison de la présence
intrinseque des cavités octaédriques de Ti. Tandis que, les autres phases ne sont pas constituées
de ces sites intrinseques; ce qui suggere que les atomes B, C, N et O préferent se lier avec les
atomes de Ti plutdt qu'avec les atomes d'Al. Cette conclusion est en accord avec les observations
expérimentales disponibles dans la littérature [13, 21, 22]. Cela peut étre attribué au fait que la
différence d'électronégativité entre les impuretés de B (2.04), C (2.55), N (3.04), O (3.44) et Ti
(1.54) est plus importante que celle avec Al (1.61). On constate expérimentalement que la
solubilité des atomes interstitiels tels que C, N, O en phase y-TiAl est considérée comme faible
(de l'ordre de 2.5 at. %). Ce qui n'est pas le cas pour la phase ox-Ti3Al la solubilité de I'azote (N)
est de I'ordre de 2.3 at. % a température ambiante et 3.5 at. % a 900°C [23].

IV.2.2.2. Les énergies d’interface

Selon les calculs de 1'énergie de formation, la configuration interstitielle la plus stable de
l'interface y-TiAl/az-TisAl est lorsque le site octaédrique riche en Ti est entouré par un octaédre
avec des sommets constitués de 5 atomes de Ti et 1 atome d’Al, comme le montre la figure
IV.17.

La zone d’interface

LIXXYY

v w\

%\‘%N%

Figure IV. 17: Structure schématique de linterface y-TiAl/oo-TisAl dopée par les éléments
mineurs (X= B, C, N, O) occupants la configuration la plus stable.
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

Afin de voir Peffet des solutés sur la stabilité énergétique des systémes d'interface TiAl/TisAl,
nous avons évalué I'énergie interfaciale des impuretés en insertion a partir de I’équation suivante:

tot bulk bulk
ELO . —E2t —E21 —E
TiAl/TizAl-X ~ETiAl TizAl™ °X
o, = ATl 3 (IV.18)
int 2A

Ou EF%, [Tizal €t ERY, /Tizal-x sont les énetgies totales des systemes d’interface sans et avec

les éléments d’insertion. ERIK et Eqbw};lfl sont les énergies totales des supercellules pures des

phases TiAl and Ti;Al contenant 96 atomes.

Dans le but d'évaluer l'énergie interfaciale expérimentalement, Yoo et Fu [24] ont analysé les
réactions de dissociation des dislocations applicables a la formation des macles de linterface
TiAl/Ti3Al en utilisant des énergies des défauts planaires et des constantes élastiques 2
température ambiante et élevée. Ils ont estimé une énergie interfaciale d'environ 100 m]/m?
L'énergie d'interface calculée pour linterface y-TiAl/oo-Ti:Al augmente respectivement a 132
m]/m? et 143 m]/m?, d’environ +03% et +72% avec l'incorporation de B et C, comme le montre
la figure IV.18, en comparaison avec celle de Iinterface TiAl/Ti;Al pure. En revanche, l'énergie
interfaciale diminue a 112 mJ/m? et 101 mJ/m? d’environ -13% et -21% pour les systemes
TiAl/T:Al- X (X= N, O), respectivement. Ce résultat révele que la stabilité de linterface
TiAl/TisAl est renforcée par l'incorporation de N et d’O. Elle est nettement meilleure dans le cas
de l'oxygene.

+12%

[any
(o2}
o

00% +03%

[uny
Ey
o

-13%
-21%

Interfacial energy (mJ/m?)
o o o o o

N
o

o

Pure B C N 0

Figure IV. 18: Les énergies d'interface TiAl(111)/Ti;A1(0001)-X (X= B, C, N, O)
correspondantes a leurs sites préférés.

127



Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

IV.2.2.3. Les énergies de clivage

Pour mieux comprendre le comportement mécanique de linterface y-TiAl/an-TizAl, nous
avons calculé I'énergie de clivage de l'interface TiAl/Ti;Al avec les solutés suivants (X= B, C, N,
O) occupants la position préférérable Octa (5Ti-1.4/) a linterface; comme le montre la figure
IV.17. L'énergie de clivage est définie comme étant I'énergie nécessaire par unité de surface pour
séparer le solide en deux moitiés semi-infinies en créant deux surfaces, en négligeant le degré de
liberté de la diffusion. Cette mesure nous permettra d'évaluer la force de liaison a l'interface
directement en présence des solutés a l'interface des deux phases majeures des aluminiures de

titane.

Dans cette étude, les énergies de clivage a l'interface y-TiAl/oo-Ti3Al-X avec les solutés en

insertion sont calculées par:

slab slab total
_ Eriai Y Erigai-x— Eriayrizal-x

Oci(riayTizal-x) — 24

(IV.19)

Ou E;?ﬁ‘ll/lTi3 Al_x est Pénergie totale du systeme d’interface dopée. ESIAP et E%ligﬁl_ x sont les

énergies totales des slabs de la phase TiAl pure et la phase Ti3Al dopée contenant 96 atomes.

Les résultats de l'énergie de clivage de chaque systeme sont énumérés dans le tableau IV.8.
Cette énergie augmente légerement avec l'incorporation de B, N et O a l'interface y-TiAl/o-TisAl
jusqu’a 4371 mJ/m?, 4391m]/m? et 4380 m]/m?; ce qui implique un renforcement de l'interface
v-TiAl/Ti:Al-X (X= B, N, O). La séparation du B, N et O pourrait donc améliorer la résistance
mécanique des systemes d'interface TiAl/Ti; Al Alors qu'elle diminue encore a 4278 m]/m? apres
l'ajout de C, ce qui implique que l'interface TiAl/Ti3Al-C est affaiblie et que la ségrégation du
carbone pourrait améliorer la ductilité des systemes d'interface TiAl/Ti3Al Ceci suggere que la
présence de ces impuretés bloquera la mobilité des dislocations, a 'exception du carbone qui peut

améliorer la ductilité.

Tableau IV.8 : Les énergies de clivage y-TiAl/a-Ti:Al-X (X= B, C, N, O).

Systemes G, (m] /m?) A c,,
7-TiAl/0-TisAl (pure) 4314 00%
y-TiAl/ o-Ti;Al-B 4371 +0.2%
y-TiAl/ a-Ti;Al-C 42738 -2.0%
v-TiAl/o-TizAl-N 4391 +0.3%
7-TiAl/ 0-Ti;Al-O 4380 +0.2%
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

En étudiant le mécanisme de linfluence intrinseque de X 2 linterface TiAl/TisAl, nous

pouvons voir que les longueurs des liaisons augmentent avec l'incorporation des éléments

mineurs. Les distances calculées Ti-Ti, Al-Al et Ti-Al traversant les systémes interfaciaux

TiAl/TisAl dopés et non-dopés sont indiquées dans le tableau IV.9. Les longueurs des liaisons des

atomes premiers proches voisins sont supérieures a celles des atomes deuxiémes proches voisins,

cela implique une diminution de la force des liaisons au niveau de l'interface TiAl/TisAl entourant

les éléments dopants X.

Tableau IV.9 : Les longueurs des liaisons Ti-Ti, Al-Al et Ti-Al traversant l'interface TiAl/TisAl

pour les systemes purs et dopés.

Systéme pur | Dopé avec B Dopé avec C Dopé avec N Dopé avec O
Ti1-Tis/ Tis-Tig 2.773 2.785 2.783 2.786 2.796
Ti3-Tiy / Al4-Tig 2.770 2.834 2.863 2.775 2.779
Ti-Tis 2.783 3.156 2912 2.842 2.999
Ali- Al 2.807 2.842 2.832 2.843 2.828
Al- Al; 2.781 2.775 2.762 2.744 2.748
Tig-Al> 2.821 2.843 2.851 2.834 2.830
Tiz-Ali / Tix-Als 2.820 2.924 2.928 2914 2.861
Tio-Al 2.843 2.864 2.861 2.864 2.866
Tiz-Alg 2.822 2.871 2.892 2.919 2.889
Ti7-Tiy 2.895 2.908 2.912 2.914 2.974

1V.2.2.4. Les énergies de ségrégation

L'énergie de ségrégation des impuretés interstitielles a une interface est définie par la capacité

ou la tendance des éléments X a se séparer depuis la région massive a la région interfaciale. Le

comportement de ségrégation posséde une nature thermodynamique. Il faut noter que 1'énergie

de ségrégation pourrait étre changée non seulement avec le temps et la température, mais aussi

avec les ¢éléments d'alliage [25].

e ['énergie de ségrégation est évaluée par les équations suivantes :

X-TiAl

E SXeET il :EInterface(TiAl/T 13 Al—X)— E bk

ESXe;Ti3 Al = Enterface (TIAI/T i3 AI—X) —

X—TizAl
Epvik

(IV.20)

(IV.21)

Ou Einertace (TIAL/Ti3AL-X) est énergie totale de l'interface y-TiAl/oo-TisAl avec les solutés

situés dans

la position la

plus

stable.

X-TiAl
Ebulk

X—TizAl
Epik

sont les énergies totales pour les phases TiAl et TisAl en massif dopées avec les solutés.
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

La variation de I'énergie de ségrégation est représentée dans la figure IV.19. La valeur négative
de I'énergie de ségrégation pour les systemes étudiés TiAl/Ti:Al-X (X= C, N, O) indique que les
atomes d'alliage ont tendance a se positionner depuis I'environnement des phases massives a la
région interfaciale. Cependant, elle montre une tendance opposée pour le cas TiAl/Ti;Al-B.

La tendance 2 la ségrégation des éléments d'alliage vers l'interface y-TiAl/on-TisAl peut étre
donnée comme une séquence de B < C <N < O. Les éléments mineurs B et C ont une tendance
plus faible a se positionner dans la région d’interface que les autres éléments. Les interfaces
dopées avec ces deux éléments ont une instabilité relativement plus élevée.

On peut conclure que les éléments étudiés ici ont un impact significatif sur la difference

d’énergie potentielle dans la région interfaciale par rapport aux phases en massif, ce qui peut
affaiblir les liaisons 2 l'interface.
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Figure IV.19: I’énergie de ségrégation des atomes B, C, N et O.

IV.2.2.5. Structure électronique
Le comportement mécanique d'une interface est étroitement associé a la liaison de l'interface

atomique. Pour mieux comprendre la nature de la liaison, nous avons utilisé la différence de la

densité de charge pour l'interface y-TiAl/or-Ti3Al pure et dopée aux éléments mineurs X.
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

La différence de la densité de charge est définie comme suit:

Pour I'interface pure :

Ap = (Priayrial - Priayrsa™™) (IV.22)

e Pour l'interface dopée :

Ap = (Priaymsax - Priaymarx ) — (Priayrisa - Priayma’ ) (IV.23)

Ou TiAl/Ti;Al-X et TiAl/TisAl sont la densité de charge totale avec et sans éléments
d'insertion, TiAl/Ti;Al-X (libre) et TiAl/TisAl (libre) sont la densité de charge totale des systemes
d'atomes libres.

Les contours de la différence de la densité de charge ont été tracés sur le plan (110) pour
linterface y-TiAl/op-TisAl pure et dopée (X) et sont illustrés sur les figures IV.20 et IV.21. A
partir de la différence de la densité de charge, on peut évidemment identifier une redistribution
de la densité de charge induite principalement par les impuretés interstitielles (X= B, C, N, O) a
linterface y/oo.

La figure IV.20 révele un déplacement directionnel de la charge électronique entre les atomes
de Ti, reflétant un fort caractére covalent directionnel entre les liaisons Ti-Ti dans la région
interfaciale pure.

0.0

Figure IV. 20: La différence de la densité de charge électronique de la région interfaciale de
Pinterface y-TiAl/or-TisAl pure.
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

Dans la figure IV.21 (a-b-c-d), I'accumulation de la charge est visible dans la région entre les
impuretés X et les atomes premiers proches voisins de Ti. Ceci implique l'augmentation des
interactions des liaisons Ti-X indiquant la formation d’une liaison directionnelle X-Ti. De plus, la
réduction de la densité de charge entre les sites Al et son augmentation entre les atomes X et les
atomes de Ti proches voisins confirment que les électrons sont transférés des régions des liaisons
Ti—Ti vers les liaisons Ti—X, ce qui affaiblit la liaison d-d des atomes de Ti. Par conséquent, les
atomes interstitiels préferent se lier avec les atomes de Ti, ce qui favorise énergétiquement
l'occupation de l'octaedre (5717-1.4J); comme il a été mentionné dans l'énergie de formation

calculée ci-dessus.

Enfin, on peut conclure que l'éffet global des impuretés interstitielles (B, C, N, O) est
l'augmentation de la force des liaisons interfaciales (y/oz). Le renforcement induit par les
impureties X des alliages TiAl pourrait étre da a l'affaiblissement des interfaces ainsi qu'a
I'immobilité des dislocations.

0.8

Figure IV. 21: La différence de la densité de charge des systemes interfaciaux TiAl/Ti;:Al-X (X=
B (@), C (), N (9), O (d)).
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Chapitre IV : Simulation du mod¢le interfacial y-TiAl/«,-TisAl a Pechelle atomique

IV.3. Conclusion

Dans ce chapitre, les propriétiés interfaciales du systeme y-TiAl/o,-TizAl en présence des
solutés en substitution et en insertion a I'interface ont été étudiées de facon détaillée. Dans un
premier temps, on a étudié 'occupation des sites pour chaque configuration. Ensuite, nous avons
analysé les énergies interfaciales dans le but de voir leffet de ces solutés sur la stabilité des
interfaces. Enfin, nous avons examiné les énergies de clivage de ces systemes ainsi que leurs
structures électroniques pour pouvoir prévoir I'influence de la substitution et de 'insertion des

¢léments sur leur comportement mécanique.
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Conclusion générale

CONCLUSION GENERALE

L’étude de I'impact des solutés sur le comportement de I'intermétallique « TiAl » soumis a des
contraintes a guidé ce travail de these par le biais d’une étude théorique basée sur la fonctionnelle
de la densité. Cette démarche s'est appuyée sur la simulation d’'un modele expérimental basé sur
des travaux antérieurs dédiés a la compréhension des comportements de ces matériaux pour la
conception des moteurs aéronautiques et automobiles.

Dans le premier chapitre, nous avons rappelé les propriétés principales de facon général des
intermétalliques a base d’aluminium. Du fait de la faible densité des aluminures de titane, nous
avons focalisé notre étude sur ce type d’intermétallique. Nous nous sommes ensuite intéressés
aux mécanismes de transformation et de formation des microstructures lamellaires auxquelles
Iapparition de la séquence d’empilement des structures a été mise en évidence par les relations
d’orientation trouvées dans la littérature. Nous avons par la suite exploré les problématiques des
contraintes dans la courbe de la limite d’élasticité des alliages TiAl dans certaines gammes de
température. L’influence de plusieurs parametres sur le comportement mécanique du TiAl a été
évoquée également car elle conditionne la réponse élastique de ces intermétalliques. Pour
conclure ce premier chapitre, nous nous sommes appuyés sur les considérations précédentes et
I'état de l'art en s'appuyant sur les arguments de plusieurs défauts a 'échelle atomique.

Le chapitre 2 s'ouvre sur une revue des méthodes prédictives pour la simulation numérique
basée sur la théorie de la fonctionnelle de la densit¢ (DFT). L’approximation du gradient
généralisée (GGA) implémentée dans le code Vasp a été utilisée dans cette these. Nous avons
proposé une critique plus générale des modeles et des théoremes permettant la modélisation des
systemes.

Le chapitre 3 s’est intéressé a étudier en premier lieu lintermétallique TiAl a I’état pur en
analysant Peffet des différents approximations et potentiels pour pouvoir générer les parameétres
les mieux adaptés au calcul. Dans un second temps, nous avons étudié I'impact de quelques
solutés sur le comportement mécanique en transformant la phase L1y en B2. Une revue de
littérature a permis de mettre en évidence I'importance de la présence de la phase B2 en
augmentant la teneur des [-stabiliseurs dans la microstructure du TiAl, en Poccurrence une
compétition croissante entre la stabilité et les propriétés mécaniques peut étre assistée par une
transition de phase. De ce fait, on a essayé quatre solutés (B-stabiliseurs) : le Mo, le W, le Cu et le
Zn. Les résultats obtenus a partir des courbes de variation des enthalpies de formation indiquent
clairement que la stabilit¢ de la phase B—TiAl (B2) augmente exponentiellement avec
Paugmentation de la teneur en Mo, W et Cu et c’est la raison pour laquelle une transition de
phase est apparue lorsque la concentration de Mo, W et Cu dépasse respectivement 12 at.%, 11
at.% et 12.5 at.%. Cependant, il n’existe aucune transition apres I'addition de Zn. A partir de la,
nous pouvons déduire que la transition de la phase L1y vers la phase B2 est la raison principale de
la transition fragile-ductile.
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Dans le quatriéme chapitre, nous nous sommes intéressés a la prédiction du comportement

physique des interfaces y-TiAl/a,-TisAl en présence des défauts dans la région interfaciale. Dans
ce contexte, nous avons tout d’abord examiné les propriétés fondamentales afin de simuler
Pinterface y-TiAl/w,-TisAl. Ensuite, nous avons porté notre attention a 'impact des éléments en
substitution Cr, Nb, Cu, Zn, Mo, Re, et Si sur la stabilité, 'adhésion et la structure électronique.
L’analyse des énergies de formation révele que ces éléments ont une forte tendance a occuper les
sites de Ti en massif et/ou aux couches d’interface ; a 'exception du Si, qui préfere les sites d’Al
dans les deux phases Ti3Al et TiAl en massif. D’autre part, les impuretés Re, Cu, Zn et Si
préferent substituer les couches dinterface. Tandis que les phases en massif seront plus
favorables pour le Nb et le Mo. L'impureté du Cr a une tendance a résider dans les deux
configurations possibles. Un autre résultat marquant est la production des lacunes qui se fait
principalement sur les sites de Ti en massif et/ou dans les couches d'interface des aluminures de
titane. Les résultats des énergies d’interface indiquent que la présence de Cr, Nb et Mo peut
déstabiliser l'interface TiAl/TisAl, alors que le Cu, le Si et le Zn la stabilisent, ce dernier la
stabilise considérablement. ’analyse des énergies de clivage et de la structure électronique
interfaciale montre que la présence de Re a l'interface a un impact bénéfique sur la ductilité de ces
systemes en diminuant 'énergie de clivage a 2.5 % pour linterface TiAl/TiAl ceci est confirmé
par les observations de la nature des liaisons interfaciales.
Finalement, nous avons déterminé 'effet de la ségrégation des éléments mineurs a linterface
TiAl/TisAl Le calcul des énergies de formation indique que la configuration octaédrique riche en
Ti est préférée pour les quatre solutés mineurs étudiés. De plus, la tendance d’occuper la phase
Ti;Al est plus forte en raison de la présence inhérente des cavités du Ti. D’apres les résultats des
énergies d’interface, nous avons constaté que la présence de B et C augmente ’énergie d’interface
d’environ +03% et +12%, respectivement. Cela nous permet de prédire que I'insertion de B, C,
peut déstabiliser le systeme interfacial TiAl/Ti;Al. Tandis que, P'insertion de N et O stabilise ces
systemes. Les énergies de clivage ainsi que la structure des densités de charge électronique
montrent clairement que ces éléments renforcent beaucoup plus la liaison interfaciale reflétant
des interactions covalentes polaires. En outre, nous avons pu démontrer que I’énergie de
ségrégation de ces éléments est fortement corrélée a leur nombre d’électrons de valence.

Cette analyse a montré que la substitution et/ou linsertion des solutés pourrait étre une
solution efficace a "'amélioration du comportement mécanique des alliages a base de TiAl, ce qui
rend ces matériaux des candidats plus prometteurs pour les revétements thermiques.

Enfin, ce travail ouvre de nombreuses pistes de recherche sur la modélisation des aluminures
de titane.
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1 | INTRODUCTION

In the last century, TiAl has been devoted as a promising high-weight structural material for aerospace applications. Their advantageous properties
originate from their good strength retention and low density compared with Nickel-based alloys [1, 2]. In addition, its high aluminum content
makes it further resistant to burning and oxidation. Unfortunately, TiAl has not yet been widely applied because of its limited workability and
inherent brittleness in certain temperature ranges [3, 4].

Many experimental published studies have attempted to improve the workability of TiAl alloys by alloying solutes to formatting p phase at
high temperature. Generally, the ordered p phase with bcc lattice is more ductile because it provides a large number of independent slip sys-
tems and softer than the other phases of TiAl [5]. Among several TiAl-X alloys, it appears that the B solidifying so-called TNM alloy with nomi-
nal composition Ti-43.5Al-4Nb-1Mo0-0.1B (at.%) is the only one that has been largely studied in the recent years for aeronautical
engineering [6].

Another group reported that the addition of 2 at.% Mo enhances the plasticity deformation of these types of alloys by shifting the p transfor-
mation temperature range [7]. Kong et al. identified the precipitation of a large amount of B2 phase in the microstructure after alloying TiAl with
Cr, V, Mn, Nb, Mo and W [8]. Hashimoto analyzed the phase stability and the tensile properties of TiAl with some p stabilizers in a vacuum atmo-
sphere and found that the obtained specimens exhibit an excellent plastic deformation [9]. Scanning electron microscopy (SEM) examination of
Ti-43Al-9V samples fabricated by Li-Juan et al. showed that the volume fraction of B2 phase increases with increasing the Spark plasma sintering
temperature from 1150 to 1250°C [10]. Das et al. highlighted also the presence of an ordered bcc phase (B2) in TiAl-X (X = Ta, Nb, Mo). They
indicate that the B2 phase in Ti-33Al-17Ta is stable up to 1205°C, whereas the solid-state ordering transformation in Ti-25Al-25Nb and Ti-25Al-
25Mo is up to 1141 and 1418°C, respectively [11]. Besides, Shu et al. found that Cu and Zn elements could improve the ductility in TiAl alloy by
increasing its tetragonality ratio which enhances the structural anisotropy [12]. Erdely et al. have evaluated the precipitation growth behavior by

combining in-situ high-energy X-ray diffraction and small-angle X-ray scattering [13]. They suggested that the addition of 7 at.% Mo stabilized the

Int J Quantum Chem. 2020;e26590. http://q-chem.org © 2020 Wiley Periodicals LLC | 1 of 14
https://doi.org/10.1002/qua.26590


https://orcid.org/0000-0002-2726-8432
mailto:ouahiba.ouadah@univ-tlemcen.dz
http://q-chem.org
https://doi.org/10.1002/qua.26590

20f 14 UANTUM OUADAH T AL
WI LEY— HEMISTRY

metastable § phase and offered a discrete activation barrier in TiAl alloys. Likewise, Lui et al. held the view that the p phase enriched in Nb solutes
leads to the precipitation of B2 phase at the core dendrites of TiAl [14]. This is what prompted us to address this phenomenon in this study by
answering the following questions: do alloying solutes have an impact on mechanical stability behavior by forming the B2 phase in TiAlI? Can we
improve their workability with ternary elements?

The effects of the B2 phase are currently not completely understood; therefore, the alloying system needs to be more clarified for solutes.
The present work focuses on an important effect covering the phase stability and mechanical properties assisted by phase transformation of TiAl
alloys with Mo, W, Cu and Zn elements with the help of first-principles density functional theory (DFT).

2 | CALCULATION METHODS

In this paper, the total energy calculations have been carried out using the DFT approach which is implemented in Vienna Ab initio Simulation
Package [15, 16]. Projector augmented wave pseudopotential was employed to describe the interactions between electrons and ions. The
exchange and correlation energy have been performed using the generalized gradient approximation within Perdew, Burke, and Ernzerhof
scheme [17]. The cutoff energy was set to 400 eV and the Brillouin zone integration for L1y and B2 phase of TiAl alloys was sampled by
18 x 18 x 18,18 x 18 x 9, 9 x 9 x 18, 9 x 9 x 9 k-points for the four supercells models (1 x 1 x 1), (1 x 1 x 2), (2 x 2 x 1), (2 x 2 x 2), respec-
tively. The doping concentrations employed are set as the percentage of site fractions at both phases of TiAl. In structural optimization, the sys-
tems are relaxed until the ionic Hellmann-Feynman force less than 0.02 eV/A [18], and the Methfessel-Paxton approach with a 0.1 eV smearing
of the electrons levels [19]. The elastic property calculations are performed by the strain-stress technique based on generalized Hooker's
law [20].

3 | RESULTS AND DISCUSSION
3.1 | Preferential site and structural stability

The L1o-TiAl phase exhibits the face-centered tetragonal crystal structure (Figure 1A) and the computed lattice parameters are a = 3.993 A and
c =4.068 A while the B2-TiAl phase exhibits the body-centered cubic structure (Figure 1B) and the lattice parameter is calculated to be
a = 3.185 A. The pure system (L1o, B2-TiAl) results are in agreement with the previous findings in the literature [21-23]. The formation enthalpy
was investigated to reveal the preferential site of alloying elements (M = Mo, W, Cu, Zn).

The enthalpy of formation for ternary elements on Ti sites can be written as:

AH = Eqogal (Ti1—xAIM,) — (1= X)E(Ti) — E(Al) ~xE(M) (1)

While for substitutional solutes on Al sites can be defined as

AH = Etotal (TiAlL_cMy) — E(Ti) (1 - x)E(Al) -xE(M) )

FIGURE 1 Crystal structures of
TiAl binary compound (A) L1y phase
(B) B2 phase
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where Eiota(Tit — xAIM,) and Eota(TiAl; _ xM,) are regarded as the average total energy of each supercell at O K and under pressure O Pa, E(Ti), E
(Al), E(M) represent the average total energy of each atom in solid states.

The calculated enthalpy of formation with 6.25, 12.5, and 18.75 at.% doping concentration of site occupancies for L1 and B2 phase of TiAl
are given in Figures 2 and 3. In the case of L1, phase, it can be shown that the Ti site is stronger for Mo, W elements, and both Cu and Zn atoms
tend to reside in either Ti/Al sites since formation enthalpy difference between Ti and Al atoms is not significant (Figure 2). However, the four
studied elements have a strong preferential site for Al atoms in B2 phase (Figure 3). The predicted site preferences for these elements are consis-
tent with the site occupancy available data for the ternary alloying elements in TiAl [24-26].

It is well known that the enthalpy of formation can give insights into the structural stability of materials. Figure 4 presents the stabilization effects
of the studied solutes (Mo, W, Cu, Zn) alloyed L1, and B2-TiAl with 0.00, 6.25, 12.5 and 18.75 at.%. It is evident that the stability of L1y phase
becomes worse with increasing solutes amount. However, the alloying elements Mo, W, and Cu can effectively stabilize the B2 phase of TiAl.

These results are in according to the equilibrium phase diagram drawn by Mayer et al., where the high-Mo containing TiAl alloys show a y
and B2 two-phases microstructure [27].

From Figure 4, it can be also seen that there is a phase transition from L1y to B2 phase when the concentrations of W, Mo, and Cu up to
11, 12 and 12.5 at.%, respectively. Therefore, it is suggested that the ductility is well enhanced owing to the phase transition in B2 type phase

which contains a sufficient number of slip systems. While there is no phase transformation in TiAl alloyed with Zn.
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3.2 | Mechanical properties

To further analyze the alloying effect of solutes (Mo, W, Cu, Zn) on the mechanical properties of TiAl alloys, it was interested to calculate the elas-

tic constants; in the case of pure TiAl, the obtained results are consistent with previous elastic data [28, 29]. The equilibrium lattice of TiAl
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intermetallic compound has an ordered tetragonal L1 phase and a cubic symmetry for the B2 phase. The calculation results indicate that the B2
phase has a weak tetragonal symmetry with Mo, W and Cu alloyed TiAl. Consequently, the cubic B2 phase is compressed along the a- and b- axis,
occurring thus an elongation along the c-axis for a given alloying content; as shown in Figure 5. The elastic constants of TiAl with Mo, W, Cu, Zn
are depicted in Figure 6A-D, respectively. Mechanical stability of a tetragonal crystal requires that its independent elastic constants should satisfy
the following Born's stability criteria:

Ca4>0,C46 >0,C11> | C12],(C11+C12) Cag >2C%43 (3)

The elastic constants of tetragonal symmetry meet all the above equalities. Furthermore, it is believed that the elastic constants of C,4 and
C33 are connected to sound propagation along the crystallographic [30]; and the bonds parallel to the c-axis have a dominating effect on C14 while
Cs3 is dominated the parallel to the a-axis. So, the obtained results show that these alloys are more resistant to deformation along a- and c-axis.
This suggests that TiAl is stiffer along axial directions but less stiffer along non-axial directions.

Based on the calculated elastic constants, the bulk modulus (B) and the shear modulus (G) can be obtained from the Voigt and Reuss approxi-
mations: [31]

By = (2C11 +2C1p +4Cy3+ C33) (4)

O =

1
R S11+S52+ 533+ 2(S12 + 513 + S23)

1

Gv=1s

(2C11 +C33—C12—2C13+6C44 +3Cs¢) (6)

Gr = 15/(8511 +4533 — 4517 —8513 + 6544 + 3564 (7)

where By and By represent the Voigt and Reuss bulk modulus, and Gy and Gg are the Voigt and Reuss shear modulus, respectively. S; are elastic
compliances and can be defined as the inverse of elastic constants matrix S; = ;2.

The effective bulk and shear modulus are estimated by the Voigt-Reuss-Hill approximation as: [32, 33]

_(Bv+Bg)
_(Gv+Gp)
G= v2 R 9)

Another parameter, Young's modulus (E) and Poisson's ratio (v) are calculated by

£ 9BG (10)

" 3B+G

€2

FIGURE 5 Structure
interrelationships of B2 phase in TiAl
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FIGURE 6 Elastic constants with various alloying solute concentrations of (A) Mo, (B) W, (C) Cu and (D) Zn

v= % (11)

Another famous empirical formula proposed by Chen [34], to examine Vickers hardness for materials
H, =2(K*G) 3 (12)
With:k=6G4 (13)

Figure 7 displays the obtained mechanical properties of TiAl with various solute concentrations of alloying elements. The dashed lines depict
the phase transition concentrations. The bulk modulus (B) can be used to assess the average bond strength of materials under compression while
the shear modulus (G) characterizes a crucial relation with materials stiffness. The obtained results show that the increment of bulk modulus (B) is
larger than that of shear modulus (G). From Figure 7A, it can be seen that B significantly increases with increasing the concentrations of Mo, W
and Cu up to 12.5 at.% (B2 phase). At the same time, G deceases with alloying the ternary elements (Figure 7B). Whereas, the G of TiAl-Mo and
TiAl-W increase with the content increase from 12 to 19 at.%. Jian et al. have examined the mechanical properties of TiAl binary compound and
observed that with increasing Al content, the bulk modulus and Poisson's ratio gradually decrease while shear modulus increase, implying the
weakening of ductility [35].
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Furthermore, Young's modulus (E) is an important parameter that reflects the stiffness of materials to uniaxial stresses. So, the presence of
solutes in TiAl decreases linearly the values of Young's modulus, which reduce in parallel the hardness (Figure 7D). But the hardness of TiAl-Mo
and TiAl-Cu does not decrease linearly (content from O to 12 at.%). The low concentration of Mo, W, Cu has larger hardness (L1 phase), but high
concentration corresponds to smaller hardness (B2 phase), especially after alloying TiAl with Cu (Figure 7C). Therefore, it is believed that the duc-
tility will be enhanced due to the phase transition.
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The anisotropy is also a fundamental parameter to determine the mechanical properties of materials. In this investigation, the universal elastic
anisotropy index AY for crystal with any symmetry can be written as: [36]

Av=5%v By ¢ (14)
R R

The computed universal elastic anisotropy index as a function of various doping content is given in Figure 7F. It is obviously shown that the
smaller anisotropy index for TiAl alloyed with 6.25 at.% of Cu and Zn. This is maybe the reason why the difference between C14 and Csz is smaller
in the two alloying systems (Figure 7C,D). Moreover, the elastic anisotropy index decreases sharply from 3.8 to 1.7 for the high content of Mo
due to the phase transition in B2 phase.

It is believed that the brittle materials are sensitive to sudden failure under compression.

On the other hand, brittle materials are difficult to adjust their different shapes. To give a good description of the plastic behavior of
materials,

Frantsevich et al. pointed out a plasticity criterion that usually varies from —1 to 0.5 [37]. Generally, it is believed that good ductile materials
correspond to the higher Poisson's ratio (v > 0.26). Figure 7E illustrates the Poisson's ratio as a function of alloying solutes concentrations. It is
shown that the addition of high doping concentration of Mo, W, and Cu improves well the plasticity in theses alloys from 12.5 to 18.75 at.%
(B2 phase). Besides the Poisson's ratio, the ductile versus brittle behavior can be also judged using an empirical relationship so-called Pugh's crite-
rion (B/G ratio). If (B/G > 1.75) the material is ductile whereas, if (B/G < 1.75) the material is brittle. Figure 8 illustrates the phenomenological eval-
uation of brittle to ductile transition with different alloying solutes Mo, W, Cu, Zn. It is found that the high doping concentration of Zn can
decrease slightly the B/G ratio in L15-TiAl compared with 12.5 at.% doping concentration. However, the additive solutes Mo, W, Cu can

G
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FIGURE 8 Brittle to ductile transition with various solute
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FIGURE 10 Bulk modulus of TiAl-X (X = Mo, W and Cu) with (A)
6.25 at.%, (B) 12.5 at.%, (C) 18.75 at.% as a function of temperature
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effectively enhance the ductility of TiAl alloys when the Mo, W, Cu content ups to 12.5 at.%. It means that the phase transformation from L1, to
B2 phase is the predominant origin for this phenomenon comparing with Zn doping element.

The melting temperature has been also investigated to reveal the workability of materials at high temperature. As claimed by Fine et al. [38]

and Alouani et al. [39], there is a rough interrelationship proved empirically between the average elastic moduli and the melting point. For tetrago-

nal crystals, the melting temperature can be obtained according to the following equation
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Figure 9 displays the melting temperature results of TiAl with alloying solutes. With increasing the doping content of elements, the
melting temperature decreases slightly first, and then ascends sharply from 12.5 at.% (B2 phase), except in case of Zn doping element
which represents an opposite trend. It has a slight fall even at high concentrations (L1 phase). It can therefore be concluded that the phase

transition from L1, to B2 phase promotes also the melting temperature specifically after alloying copper TiAl. On the whole, the promotion
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of ductility and melting point temperature will design a very promising material based on B2 containing TiAl alloys in commercial aircraft
engines.

3.3 | Thermodynamic properties

The thermodynamic properties were studied by means the quasi-harmonic approximation in the Debye model using Gibbs code [40, 41]. The
energy-volume (E-V) relation in the static approximation has been fitted using the equation of states (EOS) to find the structural lattice parame-
ters at P =0 GPa and T = O K of the studied systems and then derive the macroscopic properties as a function of P and T from standard thermody-
namic relations [42]. Neglecting the effect of pressure on solid phases, the computed Gibbs energy G as a function of temperature is shown in

Figure 6. The Gibbs free energy in the quasi-harmonic Debye model is written as

G(Vip,T)=E(V)+PV+Fyp (6p,T) (16)

where E (V) is the total energy for the systems studied in this work, PV is the hydrostatic pressure condition, ®p is the Debye temperature, and
F.ib is the Helmholtz free energy which can be presented by the Debye temperature ©p.
The non-equilibrium Gibbs function G*(V, P, T) as a function of (V, P, T) can be minimized with respect to volume V as:
dG(V,P,T)
—2" 21 =0 17
[ v :|P,T a7

The calculated bulk and shear parameters as a function of temperature are depicted in Figures 10 and 11, respectively. The bulk modulus (B)

is a constant that connects stress to the deformation rates of material under compression. The shear modulus (G) is a physical quantity that
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FIGURE 14 The calculated densities of states (DOS) of TiAl with Mo in (A) 6.25 at.%, (B) 12.5 at.%, (C) 18.75 at.% and W in (D) 6.25 at.%,
(E) 12.5 at.%, (F) 18.75 at.% and cu in (G) 6.25 at.%, (H) 12.5 at.%, (l) 18.75 at.%

alternatively characterizes the deformations caused by sliding forces. On the whole, materials that have a larger bulk modulus, but a lower shear
modulus will reflect good ductility.

Evidently, the bulk modulus of the considered systems increases sharply with increasing temperature (Figure 10). On the other hand, the
shear modulus decreases rapidly from 600 to 2000 K (Figure 11). So, these findings prove that the ductility will be improved at high temperatures
when adding W, Mo and Cu with 6.25, 12.5 and 18.75 at.%.

3.4 | Electronic properties

It is believed that the properties of materials are closely correlated to their electronic structure state. In order to appreciate their chemical bonding
character, the total and partial densities of states (TDOS and PDOS) were calculated along the principal symmetry directions in the Brillouin zone
of TiAl with alloying solutes.

As can be seen from Figures 12 and 13, the entire DOS plots for binary TiAl compound are divided into three regions. The lowest energy
region is originated from Al-s states. The second one is predominately derived from the bonding of the Al-p and Ti-d states. The highest energy is
constituted mainly by Ti-d states, which play an important role in the TDOS of TiAl in both L1y and B2 structure. Moreover, there is a deep valley
so-called pseudogap in the total state density around the Fermi level for each TiAl binary compound. Generally, this pseudogap indicates a strong
directional covalent bonding between Ti-d—Al-p. While the Ti-d states contributed the most at the Fermi level of the density, revealing the weak
metallic manner of this intermetallic class. So, the interactions of the strong covalent bond with the weak metallic bond can lead to the formation
of an unequal distribution of these different bond strengths, which are responsible for the cleavage fracture in the direction of the metallic

interactions.
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The state densities of TiAl alloyed with Mo, W and Cu are also shown in Figure 14. The most interesting characters that can be observed is
the shift of the Fermi level toward the bonding zone of the conduction band by adding solutes.

It is also seen that this area becomes shallower and narrower than that of pure TiAl binary compound which has a larger valley, termed as
“pseudogap” (Figures 12 and 13). Consequently, the metallic behavior is more pronounced here through a visible overlap between valence and
conduction band. This justifies the increase in the B/G ratio after alloying TiAl. Moreover, it is worthy to mention that the pseudogap bandwidth
has become narrower when the concentration of Mo, W, and Cu is 12.5 at.%, and the TiAl alloy undergoes a transformation to B2 phase. Thus,
the transition from L1, to B2 phase is the primary reason for the brittle to ductile transition of TiAl with Mo, W, and Cu. The plotted DOS was
considered just for Mo, W, and Cu solutes effect since higher concentration of Zn will not cause a phase transition to B2 phase. Therefore,
the ductility is also not well enhanced. Careful analysis of partial densities of states can be found that the most predominant factor to enhance
the ductility is the improved d-d interactions between M versus Ti via the phase transformation. The examination of DOS projects very well the

results of Pugh's criterion finding in Figure 8. In general, the results obtained are in good agreement with available theoretical findings [43, 44].

4 | CONCLUSIONS

Based on enthalpy of formation analysis, Mo, W and Cu doped TiAl alloy systems are found to occur a phase transition from L1, to B2 structure
when the concentrations of Mo, W, and Cu are about 12, 11 and 12.5 at.%, respectively. However, there is no phase transformation for TiAl
alloyed with Zn. It is interesting to note that the Al atom remains the preferential site for the four solutes under study in B2 phase of TiAl, while
Mo and W have a strong site preference for the Ti atoms in L1y phase. On the other hand, Cu and Zn atoms tend to reside in either Ti or Al sites.
The Poisson's ratio and Pugh criterion are used to predict the brittle versus ductile behavior of the alloy systems and exhibit that the ductility can
be well enhanced by ternary elements. The findings show that the ductility and melting temperature improvement is mainly due to phase transi-
tion from the less glide system L1, phase to the more glide system B2 phase. The density of states is also used to bring out the mechanical behav-
jor. It was found that the pseudogap bandwidth is narrower in TiAl with alloying elements that occur a phase transition. The narrower of
pseudogap reflects the improvement metallic bonding, leading to the ductility enhancement in general. The results of alloying with Mo, W, and Cu
atoms effectively affirm their usefulness in turbine blades and engine-valves made by B2-TiAl alloys.
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e The clean TiAl/Ti3Al interface has been studied.

o Ti is the preferential site for vacancies and alloying elements at the interface layer of TiAl and TizAl.
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e Cr doping element has the best effect on enhancing the TiAl/TizAl interface bonding strength.
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Interfacial properties of y-TiAl/ao-TisAl binary-phase are very important to further understand and design new
coating material based on TiAl alloys. In this work, a first-principles methodology has been used to analyze the
impact of dilute solutes, including Cr, Nb, Cu, Zn, Si, Mo, and Re that segregated at the interface. It has predicted
that the Ti is the preferential site for alloying these elements at the interface layer of y-TiAl and ap-TizAl. Cr, Nb
and Mo increase slightly the interface energy leading to decrease stability of y-TiAl/a,-TisAl interface. While Cu,

Zn and Si stabilize the phase interfaces. On the other hand, Re atoms have an opposite trend that could stabilize
the y-TiAl/ap-TisAl interface when partitioned to y-TiAl layer and destabilize the y-TiAl/ay-TizAl interface when
in ay-TizAl layer. The order of cleavage energy from low to high is Re < Mo < Si < Zn < Cu < Nb < Cr, sug-
gesting thus Re is beneficial for ductility of titanium aluminides in term of lamellar structure when partitioned to
ap-TisAl. Furtheremore, the electronic structure confirms that the TiAl/TizAl-Re interface is more ductile.

1. Introduction

Titanium aluminide-based alloys (TiAl) have already attracted more
attention as a potential coating material for high-temperature structural
applications. They show multiple advantageous properties such as good
strength retention combined with high creep resistance [1], good
oxidation as well as low density (3.8-4.2 g/cms) [2], which make them
very promising lightweight materials that probably find their applica-
tions especially in aerospace and aeronautical industrial manufacturing.
TiAl has an ordered tetragonal face-centered y (TiAl) phase and a hex-
agonal ay (TizAl) phase (D0jg). Despite to their outstanding features,
usage of titanium aluminide still limited due to the low ductility and
toughness at ambient temperature. It is recognized that its second major

* Corresponding author.

phase ay (TisAl) plays a vital role in enhancing the ductility of TiAl
compounds because of the lamellar microstructure consisting of y/ay
lamellar interfaces reveals improved deformation mechanism at work-
ing temperature [3-6]. This means that the y/ay interfaces of TiAl alloys
are further encouraged.

Experimental works evidently highlighted that the deformation
mechanism of ap+y binary phase is primarily made by ordinary glide,
super-dislocations and mechanical twinning following the compact
planes {111} of y-TiAl phase [7,8]. As claimed by Wen and Sun [9],
twinning is activated according to Schmid’s law applied to Schokley’s
dislocations, either at grain boundaries, interfaces or even within a grain
y. The experimental studies indicate that increasing the number of in-
terfaces is energetically favored [10] and the plasticity becomes
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considerably important [11]. Atomistic models revealed that this type of
dislocation can be dissociated in the slide plane {111} into partial
Shockley dislocations according to the following scheme: % <-110] =
1/6 <-211] + CSF +1/6 <-12-1] [2,6], which can lead to the formation
of complex stacking faults (CSF). The same models show that the
stacking fault energies could be reduced in the interface’s vicinity [12].
Li [13] assumed that grain boundaries and interfaces act as dislocation
sources by calculating the hall-Petch relation. Appel et al. [14] observed
also the formation of dislocation loops through in-situ TEM in-
vestigations, which were emitted from the y/ay interfaces. However,
Dehm et al. [15] opposed this viewpoint and pointed out that the y/ay
interfaces act as glide obstacles and lead to dislocation to pile-ups.

It is important to mention that there are several novel methods for
solving the engineering issues of titanium aluminides with balanced
mechanical properties. These methods can eventually achieve this bal-
ance by controlling the microstructural morphology, heat treatments
and alloying with ternary or more complex additions [16-18]. Song
et al. [19] have predicted the site preference of alloying Cr, Mn, Zr, Nb,
Mo in TiAl alloys using the discrete vibrational cluster method. The
formation energies calculated at OK by Benedec et al. [20] show that the
preferential site of early TM alloying elements in y-TiAl shifts from the Ti
sublattice to the Al one for late TM, otherwise the Ti sites are preferred
uniformly for solutes in ao-TizAl. Using the first-principles method,
Holec et al. [21] analyzed the preferential occupation of ternary addi-
tions into the binary TiAl phases. They found that Si prefers to reside on
the Al sublattice for all phases, while transition metals (group IVB, VB,
VIB) elements tend to occupy the Ti atoms. The alloying additions have
been devoted as an important method to enhance the performance of
TiAl alloys. Fan et al. [22] have studied the microstructure formation of
Ti-43Al-3Si (at.%) solidified an alumina crucible. The X-ray analysis
showed that their microstructure is consisted mainly of y-TiAl/ap-TisAl
lamellar structure with the formation of {-TisSiz silicide phase. The
experimental work reported by Ba et al. [23] highlighted that the silicide
precipitation refined p grains and lamellar spacing, improving thus the
ductility and tensile strength of Ti-3Al-8V-6Cr—4Mo-2Zr-0.05Si (at.%)
alloy. The same viewpoint concluded by Bohn et al. [24], whose have
studied the influence of Si doping TiAl on mechanical behavior at room
temperature by controlling the grain size of y-TiAl phase during the HIP
treatments. The finely dispersed silicides along the grain boundaries of
the equiaxed y-TiAl grains provide an excellent hot-workability [25].
Fine lamellar spacing retards the formation of globular structures, which
enhances the microstructural stability of the lamellar colony. As recently
evidenced by Guo et al. [26], the addition of Nb and Mo reduces the
stacking fault energies, which increase the twinnability and the dynamic
strength of the alloy. Lui et al. [27] observed a large number of dislo-
cations and nanotwins generated in the y/ay lamellar interfaces after
annealing the as-cast Ti-45.5A1-4Cr-2.5Nb (at.%) at 1250 °C. Whereas,
Shimagami et al. [28] performed studies on the microstructure evolu-
tion and mechanical properties of TiAl-2Nb and TiAl-2Nb-0.5Si (at.%).
Their results indicate that the Si precipitation solid solution hardening
greatly the former samples at 300 and 450 °C, but it was found inef-
fective at room-temperature and above 650 °C. Remez et al. [29]
underlined the highest ductility and the lowest yield stress for y-TiAl
with 2 at.% Nb and 2 at.% Cr. Previous published investigations are
limited to local surveys, regarding the impact of solutes; from interfacial
energies to mechanical properties of y-TiAl/ay-TisAl interfaces. So, it is
important to understand how the change of physical and mechanical
behaviors when the alloying solutes partition to either phase of TiAl
alloys.

The present study aims to clarify at the atomistic level the impact of
dilute solutes on the interface of y-TiAl/ay-TizAl binary phase with the
help of DFT-based first-principles approach. First, we examined the site
occupations of point defects, titanium and aluminum vacancies were
also taken into account. Then, we analyzed the mechanical behavior of
v-TiAl/ap-TisAl interface with the presence of seven solutes, including
Cr, Nb, Cu, Zn, Si, Mo, Re. In addition, interfacial energetics and
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v-TiAl (111)

o2-TisAl (0001)

Fig. 1. The coherent y-TiAl(111)//a,-Ti3Al(0001) interface. The red and grey
spheres represent Ti and Al atoms, respectively. . (For interpretation of the
references to color in this figure legend, the reader is referred to the Web
version of this article.)

electronic structure affected by alloying elements are also the scope of
the current research.

2. Computational method
2.1. First-principles details

Density functional theory (DFT) within Projector Augmented Waves
(PAW) method is used in the Vienna Ab-initio Software Package (VASP)
[30,31]. The generalized gradient approximation (GGA), as imple-
mented by Perdew, Burke, and Ernzerhof revised for solids (PBEsol) [32,
33], was used as the exchange-correlation approximation. The PAW
pseudo-potential [34] employed in this work has treated four valence
electrons for both Ti (4s23d%) and Si (3523p2), three valence electrons for
Al (3523p1), five valence electrons for Nb (5514d4), six valence electrons
for both Mo (5s'4d®) and Cr (4513d5), seven valence electrons for Re
(6525d5), eleven valence electrons for Cu (4513d1°) and twelve valence
electrons for Zn (4s23d'9).

The cutoff energy of 400 eV for the plane-wave basis set was
considered for all calculations. Due to the large supercell sizes,
I'-centered k-points approach has been adopted for sampling the Bril-
louin zone and selected to 3 x 3 x 1. The Brillouin zone integration was
performed via the Methfessel-Paxton [35] technique with a 0.1 eV
smearing of the electron levels. The fully structural relaxations were
executed to a tolerance of 10> eV/atom in the total energy by mini-
mizing the ionic Hellman-Feynman force [36] until the maximum forces
achieved less than 0.02 eV/A. In addition, it is worth noting that
spin-orbit coupling is considered due to the presence of heavy atomic
weights. The spin-orbit effect is essential to reproduce correctly the
electronic structure of materials.

2.2. Interface model

Based on the high-resolution transmission electron microscopy
(TEM) observations [37,38], we model the y-TiAl/ay-TisAl interface
systems with repeated y and oy phases associated by (111) and (0001)
planes, respectively. TiAl(111)/ap-Ti3Al(0001) coherent interface
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Fig. 2. The perfect y-TiAl/ay-TizAl interface scheme. (a) unrelaxed TiAl/Ti3Al structure, (b) relaxed TiAl/Ti3Al structure.

model was selectively built based on the results of lattice mismatch
calculation and surface convergence test. So, the y-TiAl/a»-TizAl inter-
face supercell, containing 192 atoms; is composed of six layers for each
slab; where six layers interior is enough thick to mimic the bulk y-TiAl
and ap-TizAl. Fig. 1 illustrates the considered interface supercell.
Moreover, the vacuum layer length should be determined in such a way
that the slabs and its periodic images do not interact with each other.
The final free energies of y-TiAl (111) and ay-TizAl (0001) surfaces reach
the stable values when the value of the vacuum length increases to 14 A.
In this study, the equal amount of y and ay supercells in the bulk are
consisted by 96 atoms. The y-TiAl phase has the face-centered tetragonal
crystal structure and the calculated lattice parameters are a = 3.955 A
and ¢ = 4.032 A while the ap-TizAl phase has the DOjg crystalline
structure and the computed lattice parameters are a = 5.689 A and ¢ =
4.616 A. The calculated lattice parameters are consistent with the cor-
responding experimental values (for TiAl, a = 3.990 A and ¢ = 4.069 A
[39]; while for TizAl, a = 5.765 A and ¢ = 4.625 A [40]). The y-TiAl
phase has an in-plane lattice spacing of a-110>¢111} = 2.82 [o\, which
matches very well with the ay-TizAl with an in-plane lattice spacing of
a<1000>{0001} = 2.84 ;\, which has a minimum lattice mismatch
(~0.7%).

3. Results and discussion
3.1. Optimized geometry

The relaxed interface of the perfect TiAl/TizAl binary-phase is
illustrated in Fig. 2-b. In comparison with the unrelaxed TiAl/TisAl
interface drawn in Fig. 2-a, it is obviously shown that both Ti and Al
sublattices are moving slightly to the right side (along b-axis) of the
v-TiAl/ap-TisAl interface supercell. As a result of this motion, Ti-Al
distances are elongated from 2.843 A to 2.855 A for TisAl layers, and
from 2.863 A to 2.870 A for TiAl layers. While Ti-Ti distances are
contracted from 2.843 A to 2.815 A for TigAl layers, and from 2.870 Ato
2.842 A for TiAl layers.

Alloying elements method plays an important role to change the
microstructure of binary-phase TiAl/TizAl, leading to enhance the
ductility and toughness. These elements include for example transition
metals. In this study, we are interested to investigate the impact of Cr,
Nb, Cu, Zn, Si, Mo, Re. After a full relaxation, the lattice parameters and

the bonding lengths between adjacent atoms of the TiAl/TizAl supercells
with and without alloying elements are listed in Table 1. It can be seen
that the optimized parameter of TiAl/Ti3Al interface is a = 9.829 A and
b=11.348 A, respectively. So, both resulting TiAl and TizAl bulk phases
are tensile after relaxing the interface. On the other hand, the motions of
Ti-Al bindings are contracted with substitutional elements at interface,
comparing with the pure relaxed TiAl/TizAl interface. This change
maybe due to the atomic radius difference between the host atoms Ti
(1.76 A)/A1 (1.18 A) and Cr (1.66 A), Nb (1.98 A), Cu (1.45 A), Zn (1.42
10\), Si(1.11 A), Mo (1.90 10\), Re (1.88 A). Consequently, the substitu-
tional solutes caused an internal distortion along a- and b-axis leading a
strong structural deformation at the interface.

3.2. Preferential sites of impurities

In order to obtain insights into the influence of alloying elements on
interfacial and bonding properties of TiAl/Ti3Al binary phase, it is
worthy first to verify the preferential sites of each substitutional sites.
There are eight substitutional configurations in the TiAl/TisAl super-
cells. We replace Ti or Al site with an element X in bulk TiAl
(TiAL%and TIALYK), bulk TizAl (TizAl%*and TizAl;*), layer of TiAl
(TiAl%and TiAL%)  and TizAl
(TisAl" and TizALLY), respectively.

The formation energy can be calculated according to the following
equations:

For substitutional X elements in bulk supercells (TiAl or TizAl)

interface layer of interface

Ef = Erprat(TIAIX) 4 Erioras — Erora (TIAl) — Ex 1)

Ef = Eiwa(Tiz A1X) + Etiorat — Erorar(TizAl) — Ex (2)
For substitutional X elements in interface supercells TiAl/TizAl
B = Eipa(TiAl | Tiz Al = X) + Eriorat — Eiora(TIAl / Ti3Al) — Ex 3

The formation energy, for the case of vacancies in bulk supercells,
can be defined as

Er = Eipia(TIAV) + Eriorar — Erora (TIAI) 4

Ef = Epa(TizAW) + Eripras — Eppr (Tiz Al) %)
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Table 1
The lattice parameter, bond lengths and formation energies of the bulk TiAl,
TizAl and the TiAl/TizAl interface with and without alloying elements.

Designation a(A) b &) Bond lengths A Es (eV)
Ti-Al X-Al  X-Ti
TiAIPUk 9914 11.368 2.825 - - 1.405
TizAIPK 9.934 11.385  2.846 - - 1.278
TiAl/TizAl 9.820 11.348  2.87oUAllaver - 1.678
2.855Ti3A1 layer _
X=Cr 8526 11.835  2.830 2.838 2783 1.045
TIALYk
Ti3ALLUK 9585 11.375  2.841 2.861 2794 1.070
TiAluk 9.478  11.814 2.836 2.843 2813  0.940
TiALLE 9.324 11.393  2.847 2.865 2.808  0.355
TiAD 9.822 11.341 2783 2820 2651 1.107
Al
Ti3AI 9.824 11.348 2812 2,673 2777  1.606
TiAD 9.820 11.337 2795 2.801 2771  0.888
Ti3ALY 9.819 11.339  2.807 2792 2750  0.695
X =Nb
TiAlK 8.424 11791  2.834 2.846 2784  0.828
TiALk 9315 11.373  2.842 2.847 2852 1.260
Tialhk 8.089 11.850 2.835 2.837 2798  0.085
o 9.214 11.384  2.850 2.854 2859 —0.372
Ti3Aly 9.851 11.375 2.813 2.865 2.808 0.617
TiALY 9.852 11376  2.849 2765 2.841  1.147
Ti3ALY 9.825 11.344 2821 2.830 2.840 0.280
TiAL 9.851 11.375 2.848 2.820 2825 0.196
Ti3ALY
X =Cu
TiAlK 8.644 11.855  2.823 2.832 2804 0.987
TiALk 9523 11753  2.851 2858 2812 1.658
Tiak 8533 11.824  2.822 2.821 2692 0.977
o 9.455 11.384  2.801 2.846 2753  0.904
Ti3Aly 9.828 11.345  2.830 2752  2.841  0.874
TALY 9.822 11.343  2.842 2673 2838 1.112
Ti3ALY 9.820 11.347 2.827 2785  2.803  0.563
ALY 9.822 11.345  2.840 2.838 2750 0.536
Ti3AIM
X =1Zn
ALk 8533 11765 2.834 2.831 2783  —0.909
Ti3ALK 9126 11.394 2855 2.824 2785 —0.570
Tink 8.424 11775 2825 2.874 2804 —0.879
T 9.311 11.380 2.832 2.853 2774  —1.027
Ti3Aly 9.834 11.344 2.824 2843 2805 —0.968
TiAL; 9.822 11.344  2.840 2753 2.838 —0.868
Ti3ALY 9.824 11.342 2753 2.812 2742 -1.285
TIALR 9.820 11.344  2.866 2.857 2759 —1.394
Ti3AL
X =Si
TiAlLuk 8324 11.802 2.853 2.855 2674 —0.564
Ti3AL 9.245 11374 2.843 2858 2802 —1.843
Tiak 8116 11.825 2.867 2.851 2615 —0.340
T 9.190 11.356  2.866 2.882 2799  —0.563
Ti3Aly 9.822 11.342  2.856 2892 2829 -0.485
TiAL; 9.824 11.342  2.846 2859 2781 —0.676
Ti3AIM 9.821 11.341  2.795 2787 2687  —0.674
TIALR 9.818 11.335 2.834 2.813 2747  —0.900
Ti3AL
X = Mo 8.058 11.870  2.798 2.815 2757  0.669
TiAlLuk 9.224 11.387 2.853 2.870 2841 1774
Ti3AL 8.085 11.845 2.805 2.814 2755 0.355
Tiak 9216 11.367 2.833 2.864 2794  0.064
T 9.852 11.364  2.786 2.847 2692 0.559
Ti3Aly 9.827 11.346  2.832 2711 2804 1.119
TiAL; 9.848 11.371 2.768 2798 2783  0.360
Ti3AIM 9.825 11.346  2.790 2.813 2807 0.162
TiAL
Ti3ALY
X = ReTiAlWk 8049 11.862  2.803 2.800 2734 0.105
Ti3AL 9.206 11.360 2.847 2.879 2832  1.429
Tiauk 8.086 11.837 2.834 2.800 2729  0.428
T 9.200 11.357 2.831 2.892 2726 —0.219
Ti3ALY
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Table 1 (continued)

Designation a(A) b (A) Bond lengths A) E¢ (eV)
Ti-Al X-Al X-Ti
TiAlZ‘lf 9.852 11.372 2.803 2.825 2.782 0.251
Ti3AlZ’{ 9.851 11.372 2.822 2.698 2.792 0.846
TiAlnt 9.818 11.336 2.814 2.842 2.803 0.135
T 9.822 11.338 2845 2.835 2.839 —0.169
Ti3AlLM
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Fig. 3. Differences between the formation energies of substitution solutes at Ti
and Al sites in the TiAl and Ti3Al phases, the TiAl and Ti3Al layer interfaces.
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Fig. 4. Differences between the formation energies of substitution solutes in
TiAl and Ti3Al phases. The preferred site is used to calculate the forma-
tion energy.

While, for the interface supercells

Er = Epa(TiAl [ Tis Al = v) + Egiorar — Eiora(TiAL | Tiz Al) (6)

Where X and v represent the T.M and vacancies, respectively.
Etotal(TIAIX), Eyorai(TisALX) and Eyyq (TiAl /Ti3Al —X) are the total en-
ergy of the supercells containing substitutional atoms. Otherwise,
Etota1(TiAl), Eyoai(TizAl) and Eyq(TiAl /TizAl) are the total energy of the
supercells without substitutional atoms. Er; o 4 and Ex are the average
total energy for pure metals under bulk states, respectively.

The formation energy of the systems studied for the eight substitu-
tional configurations is given in Table 1. The negative formation en-
ergies for Zn and Si reveal that the alloyed systems with Zn and Si are
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Fig. 5. Differences between the formation energies of substitution solutes in
bulk phases and interface. The preferred site is used to calculate the forma-
tion energy.

Table 2
The calculated formation energies (in eV) for vacancies in bulk and interface of
TiAl/Ti3Al supercells.

Efy Efy, Relative difference
Vi Val
TiAlPuk 1.939 2.870
TiAl™ 2.086 2.700 +1% —14%
Ti3AK 1.885 3.378
Ti3Aln 2.246 3.132 +2% -17%

thermodynamically stable than that of the pure one and, in the other
terms, that Zn and Si impurities are miscible at both bulk and interface
TiAl/TizAl binary phase. This finding agrees well with the assumption of
Klein et al. [41] using atom probe tomography for Si. Kim et al. [42]
suggested that the solubility of Si into y phase is below 0.5% under
1273K. While, there are not any experimental or theoretical data pre-
dicting the solubility of Zn.

The data listed in Table 1 clearly identified that Ti is the stronger site
occupation for the seven substitutional solutes in both bulk and interface
layer of TiszAl; except in case of Si, which prefers Al sites in the bulk
TigAl. On the other hand, the propensity to occupy Al sites increases
with increasing d-electron number along the period series in y-TiAl
phase but Ti remains the preferred site for interface layer of TiAl, as
shown in Fig. 3.

Fig. 4 displays the differences between the formation energies for
substitutional solutes in TizAl and TiAl phases, and shows that Cr, Nb,
Cu, Zn, Si, Mo, and Re all tend to dissolve in Ti3Al phase rather than TiAl
phase. Furthermore, differences between the formation energies for the
substitutional solutes in the bulk phases and the y-TiAl/ay-TizAl inter-
face are carried out and plotted in Fig. 5. The y-TiAl/a-TisAl interface is
the most favored location for Re, Cu, Zn, and Si, while the bulk phase is
favored for Nb and Mo atoms. On the other hand, it can be seen that Cr
tends to reside in either bulk or interface since the energy difference
between bulk and interface is not enough significant.

The results of formation energies for vacancies in bulk and TiAl/
TisAl interface supercells are given in Table 2. The vacancy formation
energies of Ti in either bulk or interface-supercells are lower than that of
Al atom. Therefore, the vacancies occur mainly on Ti sites at both bulk
and interface layer of titanium aluminides. This finding agrees with the
conclusion of Rajendra et al. [43], who have been observed that the most
vacancies reside on Ti sublattice at all temperatures in the range of
800-1200 K in TiAl and TizAl phases. The values of vacancies at inter-
face of TiAl/TizAl binary phase are not available to compare but it is
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Table 3
The calculated interface energies (in J/m?) of TiAl/TisAl interface models with
alloying elements.

Cr Nb Cu Zn Si Mo Re
y-TiAli"t 0.131 0.133 0.118 0.115 0.116 0.131 0.118

+1% +1% -9% -11% -10% +1% -7%
ag-TizAI™  0.128 0.132 0.116  0.107 0.120 0.133  0.128

+0.3% +1% —8% —-15% —6% +2% +0.3%

expected that the Ti-vacancy value is lower than that of the Al-one.

3.3. Interface energies

Interfacial energy is one of the most important quantities for un-
derstanding and determining not only the morphologies of a material
but also the operating forces for microstructure coarsening. In the pre-
sent work, the interfacial energy ( i) of the perfect TiAl/TisAl is
calculated using

EI;')I'IAI/Ti;Al - E%% - E%;lfu
2A

While, the impact of the segregated impurities on the interfacial

energetic of the TiAl/Ti3Al systems has been computed from the

following equations.
For substitutional elements (X) on interface layer of TiAl

)

Oiny =

total __ frbulk __ frbulk
_ ETiA[/TiJA[*X ETIAI*X ETi}Al
Oint = (8)

2A

For substitutional elements (X) on interface layer of TizAl

total __ frbulk __ frbulk total
ETiAl/Ti3Al7X ETIA]*X E'l'ig,Al _ ETiAI/Ti;Al*X

2A 2A

bulk bulk
- E’l’iAl - E’1'13Al—x
)

Oint =

Where E‘T"lfll TizAl and EtT"li“ll /Tial-x 8r€ the total energies of the perfect and
alloyed interface systems.Eps andEf, are the total energies of the
perfect supercells of TiAl and TisAl containing 96 atoms.
Efk_yandER%, . are the total energies of the alloyed supercells of TiAl
and TizAl. A is the interface area of the unit cell, and the factor 2 ac-
counts for the two identical interfaces in the supercell.

The calculated interface energies are presented in Table 3. Our
calculation result indicates that the value of interface energy for a clean
TiAl/TisAl system is 0.127 J/m?, which is consistent with the interface
energy value obtained by Kanani et al. [44] (0.126 J /mz). From Table 3,
it can be seen that Cr, Nb, and Mo impurities all increase slightly the
interface energy when they reside on interface layer of either TiAl or
TisAl. Whereas, Cu, Zn and Si lower the interface energy. It can be seen
that expansions of the lattice caused by substitutional solutes generally
increase the energy of the interfaces. It was found experimentally that Cr
atoms can slightly increase the lattice mismatch of y/ay interfaces which
could arise the interfacial energy [45]. Cu, Zn, and Si introduce nearly
similar atomic volumes to the lattice parameters and have also the same
effect on the interfacial energy.

Interestingly, Cr and Re impurities situated at the interface of TizAl
layer are shown to have minor effects on the interfacial energetics
(0.128 J/mz) compared to the clean TiAl/TizAl interface (0.127 J/mz).
But Re has opposite effect on the interfacial energy when it locates on
interface of TiAl layer, which can decrease the interface energy to
around 0.118 J/m?> (~—7%).

We thus suggest that the incorporation of Cr, Nb, and Mo can
destabilize the TiAl/Ti3Al interface, while Cu, Zn and Si stabilize it. The
primary trend that can be noticed here is that the stability induced by Zn
is more important than that of Cu and Si for TiAl/TisAl interface,
because it can decrease the interfacial energy to 0.116 J/m? and to
0.107 J/m? by about 11% and 15%; when it resides on interface layer of
TiAl and TisAl, respectively. So, the maximum expected reductions are
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Table 4

The calculated cleavage energies (in J/m?) of TiAl/TisAl interface models

without and with alloying elements.

oa (J/m?) Aol (%)

TiAl/TisAl (clean) 4.315 0%
TiAl/TizAl-Cr 4.324 +1%
TiAl/TizAl-Nb 4.285 —2%
TiAl/TizAl-Cu 4.313 —0.2%
TiAl/TizAl-Zn 4.310 —0.3%
TiAl/TizAl-Si 4.303 —1%
TiAl/TizAl-Mo 4.295 —1.5%
TiAl/TizAl-Re 4.276 —2.5%

0.08
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found when Zn locates on interface of Ti3Al layer. Otherwise, Re is
shown to have an opposite trend on the interfacial energy, because it can
stabilize the TiAl/Ti3Al interface when it substitutes Ti sites on the
interface of TiAl layer while it destabilizes faintly the TiAl/TisAl inter-
face when in interface of TisAl layer.

Few data points are available to compare with these ternary systems.
Atom probe tomography experiments [41,46] reveal that Cr destabilizes
the lamellar microstructure while Si stabilize it, which is in accordance
with our calculations.

Fig. 6. Charge density difference maps of TiAl/Ti3Al interface without and with substitutional solutes taken along the (0 1™ 0) plane: (a) clean interface, (b) TiAl/
Ti3Al-Nb, (c) TiAl/Ti3Al-Cr, (d) TiAl/Ti3Al-Mo, (e) TiAl/Ti3Al-Re, (f) TiAl/Ti3Al-Cu, (g) TiAl/Ti3Al-Zn, (h) TiAl/Ti3Al-Si. The dashed lines depict the location of

the interface.
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Fig. 7. Cross sections presented the charge density difference of the interfacial region of pure TiAl/Ti3Al interface plotted in: (a) (001) plane, (b) (111) plane.

3.4. Cleavage energy in the other word, X locates at the interface of TizAl layer.
In the current work, the cleavage energies of the y-TiAl/oy-Ti3Al
In the present part of the study, the tight-binding models of TiAl/ interface models are computed by:

TisAl interface affected by ternary elements (X) have been explored by For the clean TiAl/TisAl interface

calculating the cleavage energy. This measure is taken as the energy Elab | gl _ proul

required per unit area to cleave the bonds in the presence of solutes at OiaTion) = Tial TisAl TiAl/TizAL (10)
the interface of the two major phases of titanium aluminides. Since all X 24

studied elements in this work prefer to stay at the interface of TizAl layer For the TiAl/TizAl interface alloying with elements
(Ti site), TizAl-X system has been used as a reference after the cleavage;

0.8
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0.2

0.0

Fig. 8. Cross sections presented the charge density difference of the interfacial region of TiAl/Ti3Al-X (X = Nb (a), Cr (b), Mo (c), Re (d)) taken along (001) plane and
(X = Nb (e), Cr (), Mo (g), Re (h)) taken along (111) plane.
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Fig. 9. Cross sections presented the charge density difference of the interfacial region of TiAl/Ti3Al-X (X = Cu (a), Zn (b), Si (c)) taken along (001) plane and (X = Cu

(d), Zn (e), Si () taken along (111) plane.

slab slab _ total
_ Ery + ETigA/*X ETiAI/Ti;Al—X 11
Ocl(TiAl/Ti3AI-X) = 2A 11

Where E‘T"if,;‘ll/n.3 a and E‘T"if,;‘ll/n.3 aL_x are the total energies of the interface

without and with alloying elements (X). Ejrand E%, are the total en-

ergies of clean TiAl and TizAl slab consisting of 6 layers.ESTlglf“FX is the

total energy of the alloyed surface of TizAl with X elements at their
preferred site (Ti).

Table 4 summarizes the calculated cleavage energies of the TiAl/
TizAl interface without and with adding the selected solutes (Cr, Nb, Mo,
Re, Cu, Zn, Si). It is obviously seen that the incorporation of Nb, Cu, Zn,
Si, Mo, and Re impurities decreases the cleavage energy. Specifically,
the Re alloyed TiAl/TisAl interface had the lowest cleavage energy.
While Cr impurity increases it, reflecting that the y-TiAl/ay-TisAl
interface can be faintly strengthened by Cr. Hamzah et al. [47] reported
a significant beneficial strengthening effect of Cr addition on creep
resistance of as-cast Ti-48Al alloy. However, Jung et al. [48] suggest
that the coating layer formed by the composite coating process on TiAl
alloys with Cr showed much better ductility which is in conflict with our
finding and that obtained by Hamzah et al. [47]. The cleavage energy of
the clean y-TiAl/ay-TigAl interface is 4.315 J/m? and decrease to 4.276
J/m? after alloying Re, suggesting Re can maximally enhance the
ductility of y-TiAl/a-TizAl interface.

3.5. Electronic structure

The mechanical behavior of an interface is closely associated with
the atomic interface bonding. To gain a deeper insight into the bonding
properties, we have used the charge density difference for clean and X-
alloyed y-TiAl/ap-Ti3Al interface.

The charge density difference has been illustrated on the (010), (001)

and (111) planes for clean and X-doped y-TiAl/ay-TisAl interface. The
charge density difference is presented as:

ap = (pTiAl/Ti3Al—X’ ﬂm,/w,x(fm)) - (pTzAl/Al’pTiAl/M[(/’”)) 12)

Where priai/Tisalx and prial/isal are the total charge density with and
without alloying elements, p%-firﬁf/)TigAl_x and pfff{ﬁle/)TigAl are the total charge
density of the free atom systems.

Fig. 6 exhibits the redistribution charge density created by the
incorporation of the selected alloy elements (X = Cr, Nb, Mo, Re, Cu, Zn,
Si) at the interface. We can clearly see a strong interaction between the
substitutional solutes X and the first-nearest-neighbor Ti and Al atoms.
The charging was mainly transferred to the first and second interfacial
layers. Fig. 7 displays the cross-section of pure TiAl/TizAl interface
taken along (001) and (111) planes. As shown in this figure, the contours
of the directional charge density are symmetrically distributed between
Ti-d — Ti-d bonding. As a result, Ti atoms have a strong covalent bonding
with a weak metallic bond between Ti — Al atoms. From Figs. 8 and 9,
the reduction in charge density between Ti and Al atoms and the
increased charging density between X and the first-nearest-neighbor Ti
and Al means a weakening of the charge transfer between the Ti and Al
into X — Ti/X— Al bonding. Furthermore, the substitutional solutes X
and its first-nearest-neighbor Ti atoms reveal an apparent X — Ti direc-
tional bonding excessive accumulation of directional charges but the
sum of charge from X to Al is smaller. Comparing the charge density
differences plotted in (001) plane and those in (111) plane, we discov-
ered also that the interfacial region of TiAl/TizAl-X possesses more
electrons in the (111) plane than on the (001) plane. These electrons are
induced mainly by alloying elements, since X tends to bind with Ti and
there are more Ti atoms localized in the (111) plane. It can be seen also
smaller charge accumulation between TisAl and TiAl interface layers,



O. Ouadah et al.

() O a0s
SN0 N
= 6

Materials Chemistry and Physics 257 (2021) 123434

/“v"\;l

@ P =
/,s"o,s"/ PSS

©

LoNI N
HmOw (@
PSS

@zuuvvmzvm97®ammmr
mQmT om0
MWMWVJMﬂmW Awmwv

Hee
X S 4

v od
ELF Scale

1.0

X X4
®@

0.5

Fig. 10. Electron localization function ELF contours for the interfacial region of TiAl/Ti3Al-X systems (X = Cr (a), Nb (b), Re (c), Mo (d), Cu (e), Zn (f), Si (g)) in a
perpendicular plane to the plane parallel to the (0001) direction, containing the impurities, Al and several Ti atoms. The ELF scale is such that dark means large

values of ELF and light means low value of ELF.

showing the characteristic of weak covalent bonding. Therefore, it
concluded that the bonding at the TiAl/TizAl-X interface remains pri-
marily metallic. Meanwhile, the number of directional contours around
Ti atoms is more reduced when we substitute Ti with Re atoms, indi-
cating that the TiAl/TigAl-Re interface is more ductile. This result is well
consistent with the cleavage energy result. From the bond order view-
point, in our recent work [49]; we demonstrated that it is beneficial for
the ductility of y-TiAl phase doped with M = Cu, Zn, Mo, Re because they
induce a strong improvement between M-d-Ti-d bonding.

To further clarify the bonding nature of these systems, we computed
also the electron localization function (ELF) based on topological anal-
ysis of local quantum mechanical functions related to the Pauli exclusion
principle [50,51]. This function is defined as:

1

O S o o

Where: D(r) is the excess local kinetic energy density due to the Pauli
repulsion and Dy(7) is that of a homogeneous electron gas.

The ELF is a useful tool for chemical bond classification, which can
provide good descriptions of electron localization in molecules and
solids. Generally, ELF values tend to 1.0 and 0.5 in regions where the
electrons are fully localized and fully delocalized, respectively. While
the ELF value near 0.0 refers to very low charge density [52].

Fig. 10 a to g shows the projection of the ELF contour plots on the
plane containing the substitutional defects. The ELF values in different
regions can be visualized by different colors in ELF maps. From Fig. 10, it
can be seen that the electrons are well localized between Ti atoms, and
homogeneous electron gas is widely distributed around the titanium

networks. A high value of ELF (~0.8) points out charge localization to
form the Ti-Ti bond. The ELF has anisotropic behavior. On the other
hand, the distortion of the charge distribution region between X and Ti
exhibits ELF values below 0.5. This indicates that the probability to find
a pair of electrons with the same spin is significant which suggests that
the aforementioned binding between the impurities and titanium, which
is weak anyway; and could be metallic in nature. Expect in case of TiAl/
Ti3Al-Cr system (Fig. 10 (a)), we find that there are relatively large ELF
values between Ti and Cr atoms, indicating the partially covalent Ti—Cr
interactions and could faintly strength the y-TiAl/ay-TizAl interface. The
analysis done by ELF technique projects greatly the redistribution
charge density created by the incorporation of the selected solutes, and
the cleavage energy results discussed above.

4. Conclusion

First-principles calculation was employed to investigate the influ-
ence of dilute alloying elements (Cr, Nb, Mo, Re, Cu, Zn, Si) on the
y-TiAl/ap-TizAl interfacial properties from site occupancies to mechan-
ical behavior. Particularly, the following conclusions have been found:

e Formation energy calculations exhibit that the Ti site is preferred for
vacancies and alloying of these elements at the interface layer of TiAl
and TisAl. While the tendency to occupy Al sites increases with
increasing d-electron number along the period series in the bulk
v-TiAl but Ti remains the favored site at the TigAl bulk, expect in the
case of Si; which prefers the Al site for both phases. Furthermore, the
differences between the formation energies for the substitutional
solutes in the bulk phases and the y-TiAl/a5-TizAl interface show that
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Re, Cu, Zn, Si strongly favors the interface location while Nb and Mo
prefer the bulk phases. Cr atoms tend to reside in either bulk or
interface. These elements segregate strongly to a-TizAl interface
layer.

Interfacial energy for the pure y-TiAl/a,-TizAl interface yields a 6,42
value of 0.127 J/m?, which is consistent with the previous estimation
found in the literature. Calculations reveal that Cu, Zn, and Si have
the largest impact on y/ay interface energy value by reducing (sta-
bilizing) it. While Cr, Nb, and Mo raise slightly (destabilize) the
interface energy; except for Re, which is seen to stabilize the y-TiAl/
ap-TisAl interface when partitioned to y-TiAl layer and destabilize
the y-TiAl/0p-TisAl interface when in ay-TizAl layer.

It is found that the cleavage energy is the lowest for Re and the
greatest for Cr alloying elements. The order of cleavage energy from
low to high is Re < Mo < Si < Zn < Cu < Nb < Cr. This indicates that
Re can maximally improve the ductility of titanium aluminides and
Cr can enhance the creep resistance of the microstructure.

The electronic structure brings out a weakening of the charge
transfer between the Ti and Al into X — Ti/X — Al bonding, showing
thus a strong enhancement between X — Ti bonds which exhibit
metallic character, especially for X = Re.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords: The effects of small atom impurities (B, C, N, O) segregation at the y-TiAl/ay-TizAl interface were studied
TiAl alloys employing density functional theory (DFT) method. Energetic and bonding properties of the most stable inter-
Segregation

stitial configuration in the TiAl(111)/Ti3Al(0001) interface with and without segregated solutes were
investigated.

Results found that the octahedral interstices are energetically the preferential location for interstitial impu-
rities at the TiAl/TisAl interface. Based on the data of interfacial energy, alloying with B and C atoms can
destabilize the y/ay interface, while N and O atoms are beneficial for the stability by reducing the interface
energy compared to the pure y/ay one. The most expected reductions are found for O impurity that makes the
best stability. Besides, the calculation results of cleavage energy indicate that the segregation of B, N, and O will
strengthen the y/ay interface, while the presence of C can maximally improve the ductility. Furthermore, charge
density difference was computed to analyze interfacial atomic bonding behaviors. The mechanical properties are
expected to be greatly improved in TiAl alloys reinforced wear-resistance coating and other functional devices

Interface property
Alloying elements
Ab-initio calculations

after adding micro-alloying elements.

1. Introduction

TiAl alloys have become widely devoted as excellent candidates for
aeronautic applications owing to their low density, high melting tem-
perature, and good oxidation in combination with high Young’s
modulus [1,2]. However, the low ductility and toughness limit their
broad range applications at room temperature. The current research
focus is on enhancing ductility and toughness of TiAl alloys at room
temperature while preserving its attractive features at high tempera-
tures. A deep understanding of the y/ay interface influence on micro-
scopic development of new coating materials is becoming increasingly
important. The fully lamellar microstructure of these alloys forms by
precipitation of y laths on the oy matrix with an orientation relationship
of (111)y]|(0001)az, <110>y||<11-20>ay during cooling [3]. It is
recognized that the y/oy interfaces of TiAl alloys play a vital role in
enhancing the ductility of TiAl compounds because of the lamellar
microstructure consisting of y/ay lamellar interfaces reveals improved
deformation mechanism at working temperature [4,5]. Appel et al. [6]
detected the formation of dislocation loops using in-situ Transmission
Electron Microscopy (TEM) investigations, which were emitted from the

* Corresponding author.

y/ay interfaces. Li [7] pointed out that the y/ay interfaces act as dislo-
cation sources by calculating the hall-Petch relation. However, Dehm
et al. [8] opposed this viewpoint and claimed that the y/ay interfaces act
as glide obstacles and lead to dislocation to pile-ups.

Extensive fundamental research projects have been launched to
develop the microstructural designing and exhibit several new ap-
proaches for solving the problems of engineering with balanced me-
chanical properties of titanium aluminides [9-14]. This balance can
ultimately be achieved by controlling microstructural morphology, heat
treatments and alloying with ternary elements. For example, alloying
with micro-alloying elements, such as B, C, N, and O is suitable means.
Small amounts of B were designed to provide well-formed alloy exhib-
iting good mechanical properties that can be achieved through feasible
manufacturing routes and heat treatments [15]. Microstructurally, it
seems that improvement of room temperature elongation is mainly due
to lamellar grain refinement. Moreover, Hu [16] has proved that a small
addition of boron firmly remains an effective way to achieve grain
refinement in as-cast TiAl alloys. This is because the fine dispersed TiB,
particles pinned the recrystallised alpha grain boundaries during solu-
tion treatment. In the other hand, Kim et al. [17] reported that small
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Table 1
Surface energies (in mJ/m?) of TiAl (111) and TisAl (0001) surfaces with
different atomic layers.

4- 6- 8- 10- 12-

layers layers layers layers layers
y-TiAl (111) surface 1902 1900 1897 1948 1900
a2-Ti3Al (0001) 2112 2175 2177 2179 2173

surface

amounts of C lead to the formation of incoherent carbride (H-Ti;AlC)
along the lath interfaces, which increase essentially the microstructure
stability, raising thus the potentiality of service temperature beyond the
brittle-ductile temperature (BDT). At the test temperature of 800 °C, the
duplex material having much lower BDT creeps drastically rapidly under
172 MPa into the minimum and then quickly to the tertiary stage, while
the FL material having the BDT (~780 °C) slightly below the test tem-
perature creeps at significantly slower rates. Recently, Wang et al. [11]
designed a new class of material within a broad composition range of
Ti-47A1-6Nb-0.1C at.% that exhibits excellent creep performance and
acceptable tensile properties at room temperature with a yield strength
of 436-452 MPa.

The influence of nitrogen cannot be ignored, which preserves a sig-
nificant effect on microstructure refinement. It is recognized that the
room temperature ductility and strength increased with increasing N
content up to 0.3 at.% while they were reduced by more N addition [18].
TEM images showed that the average lamellar spacing width gradually
decreases from 171 to 46 nm of Ti-46Al-8Nb-xN (x = 0, 0.7, 1.4, 2.5)
alloys [19]. It is considered that Ti2AIN nitrides are formed at a high
temperature before the lamellar transformation. As a high temperature
phase, Ti>AIN precipitates can act as nucleation site during the solidi-
fication process and leads to the microstructure refinement. In this
respect, mechanical properties of TiAl alloys have been correlated
closely to the microstructural morphology, thereby reducing the
lamellar interface spacing yielding improved creep performance
because of the fine lamellar spacing retards the formation of globular
structure and voids at colony boundaries. Nam et al. [20] described the
yield strength dependences on colony size and lamellar spacing through
a Hall-Petch relationship by adding 0.3-1.0 at.% of Nitrogen leading to
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remarkable fine nitride precipitates within the equiaxed gamma grains
on dislocations. Another group argued also that N levels in the range of
0.5 at.% are optimal for fracture toughness; while, increasing the Ni-
trogen content up to these values may deteriorate the toughness by
increasing the lamellar spacing [21]. Other compressive and tensile
investigations of oxygen containing TiAl alloys have confirmed signifi-
cant improvements in fracture stress and toughness. Zollinger et al. [22]
revealed an increase of the y/ay lamellar structures in the inter-dendritic
region and a decrease in the volume fraction of the primary p cubic
dendrite with increasing the oxygen content. Whereas, Kawabata et al.
[23] observed the solid solution hardening of oxygen in Ti-50Al (at.%)
alloy increases the yield stress by about 1.5 times at 293-1273 K. Wei
et al. [24] showed that the presence of O depends on the number of
TiAl/TisAl interfaces and weakens the pinning of the dislocations.
Therefore, the present research shows that in-spite of the great interest
in titanium aluminide alloys in the two phase (a2+y) region alloying
with elements, there is a lack of systematic works devoted to the
structure and mechanical behaviors of the alloys doped with microele-
ments at the phase interfaces.

In this paper, four different interface configurations have been built
to study the impact of B, C, N, and O impurities segregated at the y/uy
interface by means of the density functional theory (DFT) based on first-
principles to obtain insights into the interfacial and mechanical prop-
erties close to the experimental observations.

2. Computational and model details
2.1. Details of DFT calculations

Density functional theory (DFT) within Projector Augmented Waves
(PAW) method is employed implemented in the Vienna Ab-initio Soft-
ware Package (VASP) [25,26]. The PAW approach has been adopted to
describe the core-valence interaction [27,28]. As an approximation for
the exchange correlation, the revised solids Perdew, Burke and Ernzer-
hof (PBEsol) [29,30] has performed the generalized gradient approxi-
mation (GGA). For expanding the plane wave, the kinetic energy cutoff
was 400 eV. The Brillouin zone integration was executed via the
Methfessel-Paxton [31] technique with a 0.1 eV smearing of the electron

y-TiAl (111)

o2-TizAl
(0001)

© 0

Fig. 1. Schematic image of clean TiAl(111)/Ti3Al(0001) interface model.
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Fig. 2. The six different interface structures of TiAl(111)/Ti3Al(0001) by rotation around [111]y or [0001]ay in steps of 60°.
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Fig. 3. The interface energies of the variants y-TiAl/a,-TizAl with and without
ionic relaxation.

levels. Due to the large supercell sizes, I'-centered k-points method is
used for sampling the Brillouin zone and selected to 3 x 3 x 1. The
self-consistent convergence of 10> eV/atom was chosen in this work.

2.2. Model

We first calculated bulk properties of y-TiAl and ay-TisAl. The y-TiAl
phase exhibits the L1 structure and the calculated lattice parameters are
a=3.955A and c = 4.030 /O\; while the ay-TigAl phase exhibits the D019
crystalline structure and the computed lattice parameters are a = 5.687
A and ¢ = 4.615 A. The calculated lattice parameters are consistent with
the corresponding experimental values (for TiAl, a = 3.990 A and ¢ =
4.069 A [32]; while for TisAl, a = 5.765 A and ¢ = 4.625 A [33]). The
y-TiAl phase has an in-plane lattice spacing of a-110>¢111} = 2.82 ;\,
which matches very well with the ay-TizAl with an in-plane lattice
spacing of a2 “110-(0001} = 2.84 A.

A simplified geometry model of the y-TiAl/0-TizAl interface has
been built from experimental data. These alloys are fabricated by con-
ventional ingot metallurgy, they are aligned following the orientation
relationship TiAl [1T 0](111)//TizAl [1120](0001) at lamellar in-
terfaces [34,35]. The other reason for selecting this orientation is that it
has a minimum lattice mismatch (~0.7%) among all combinations
considered of low-index surfaces of y-TiAl and oy-TizAl, suggesting it
will be the least strained and therefore the most likely to be the most
stable interface.

In order to simulate the y-TiAl/ay-TisAl interface, it should first be
ensured that the surfaces of the y and ay-phases structures used in the
formation of the interface are sufficiently thick. To analyze the surface
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© 00

Fig. 4. Schematic images of bulk a»-TizAl phase models with X = B, C, N, O at different interstitial configurations: (a) Octa (6Ti), (b) Octa (4Ti-2Al), (c)

Tetra (3Ti-1Al).

convergence of y-TiAl (111) and a-TizAl (0001), we calculate the sur-
face energy (Eg,y) using the following equation:

1

2A

[ tot

slab Namm.vaulk]

Equp = (€D}
where EYY!, is the total energy of an N-layer slab, A is the surface area and
the factor 2 accounts for the double surface of the supercell.
Furthermore, the vacuum gap should be determined in such a way
that the slabs and its periodic images do not interact with each other.
The final free energies of y-TiAl (111) and ay-TizAl (0001) surfaces reach
the stable values when the value of the vacuum gap increases to 14 A,
which is consistent with the vacuum gap of Wei et al. [24,36], who
found that 13.8 A is sufficient to achieve reasonable convergence.
Moreover, both y-TiAl (111) and a-TizAl (0001) surfaces also reach the
complete convergence when the number of atomic layers is 6, as shown
in Table 1. Therefore, the supercells of six atomic layers of both y-TiAl
and ap-TizAl slab were adopted in the following investigations to ensure
the bulk-like interior. In the present study, the equal amount of y and oy
supercells in the bulk contains 96 atoms, while the 192 atom-supercells;
consisting of the repeating y and oy phases connected by (111) and
(0001) planes, are used for modelling the y-TiAl/ap-TisAl interface,
which is shown in Fig. 1, according to the high-resolution transmission
electron microscopy (TEM) observation. Accordingly, by rotating the y
phase around the [111], direction six different rotational variants of
y/ag are conceivable [37-39], which can be geometrically equivalent or
energetically degenerated states. For the y/ay interface the first step is to
determine the lowest interface energy configuration among the different
possibilities; therefore, six possible variants were considered with 12
atomic layers (6 layers of y and 6 layers of o) along [111]y or [0001]ay

to calculate the interface energy. One of the possibilities is defined as
y-Matrix with <110]y//<1120>0y and others are created by rotating
this initial structure around [111], by 60°, as shown in Fig. 2. Rigid and
relaxed interface energy of various variants are shown in Fig. 3.

As can be seen in Fig. 3, the initial y/ap-Matrix « 0 » configuration has
the lowest energy, thus it is the most probable interface configuration to
occur in real microstructures.

3. Results and discussion
3.1. Preferential sites

In order to investigate the impact of segregated solutes (B, C, N, O)
on the interfacial properties of y-TiAl/ay-TigAl interface systems, their
preferential sites should be first identified. Due to the smaller atomic
radius of B, C, N, O, in contrast with Ti and Al atoms, only interstitial
locations are considered in this work. The site occupancies of these el-
ements are studied by taking different types of tetrahedral and octahe-
dral positions; as shown in Figs. 4-6.

The formation energies, for interstitial impurities, in bulk and
interface are calculated using the following equations:

@

Where E yex and Eye are the total energies of the supercells containing
doped and undoped systems, respectively. Ex is the total energy for pure
elements B, C, N or O. Boron atom crystallized in the trigonal structure
(R-3m) and Oxygen in the monoclinic structure (C2/m). While, both
carbon and nitrogen atoms crystallized in the hexagonal structure (P63/
mmc). The chemical potentials are thus solved to be Eg = —7.98 eV, E¢ =

Ef = EMe+x — Eme - Ex
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Fig. 5. Schematic images of bulk y-TiAl phase models with X = B, C, N, O at different interstitial configurations: (a) Octa (4Ti-2Al), (b) Octa (2Ti-4Al), (c)

Tetra (2Ti—2Al).

—8.57 eV, Exy = —6.21 eV, and Eg = —4.01 eV. Ey and Eg are the energies
of half of the Np and O, molecules, respectively.

The results of formation energies for solutes in bulk y-TiAl and oy-
TigAl phases and y/ay interface are listed in Table 2. The formation
energies show that the alloyed systems, which possess a negative value,
are thermodynamically more stable. It can be seen that B, C, N, O im-
purities all tend to occupy the Ti-rich octahedral configuration sur-
rounded by six Ti atoms in the ay-TizAl phase (Fig. 4-a), yielding the
lowest formation energy of —0.780 eV, —2.094 eV, —3.545, —4.792¢V,
respectively. These results are in agreement with those of Menand et al.
[40], where they reported that oxygen impurities occupy octahedral
interstitial sites in the closest-packed structures. The formation energy
for solutes in the y-TiAl/ay-TizAl interface is lower when Ti-rich octa-
hedral site bounded by an octahedron, which is surrounded by 5 Ti and 1
Al atoms (Fig. 6-a). Moreover, the occupancy propensity location in-
creases on passing from y-TiAl < y/og interface < ap-TisAl. This obser-
vation is due to the fact that most elements correspond to interstitial
impurities, which are mostly dissolved in the ap phase due to the
inherent presence of Ti octahedral interstices and the other phases do
not constitute any of these sites, suggesting that B, C, N, O prefer to bond
with Ti rather than Al atoms. This conclusion is consistent with the
experimental observations available in the literature [19,41,42]. This
may be attributed to the fact that electronegativity difference between
these impurities B (2.04), C (2.55), N (3.04), O (3.44) and Ti (1.54) is
larger than that between B, C, N, O and Al (1.61). Experimentally, the
solubility of interstitial atoms such as C, N, O in y-TiAl phase is thought
to be low (on the order of 0.025 at. %) whereas this is not the case for the
az-TigAl phase values for nitrogen solubility (2.3 at.% at room temper-
ature and 3.5 at.% at 900 °C) [20].

3.2. Interfacial energy

Interfacial energy ( oin) is another important index to evaluate the

stability of an interface. Interfacial energy is difficult to measure
experimentally since it is essentially derived from the interfacial atomic
chemical bonds and strain when different materials are combined. Ac-
cording to the calculations of formation energy, the most stable inter-
stitial configuration in the y-TiAl/ap-TisAl interface is when Ti-rich
octahedral site bounded by an octahedron with vertices being 5 Ti and
1 Al atoms, as displayed in Fig. 7.

To gain a clear idea about the energy stability of TiAl/Ti3Al-X
interface systems, we evaluated the interfacial energy ( o) from the
following equations:

For the clean TiAl/TizAl interface by

_ tot _ pbulk __ pobulk
Oint = (ETiAl/TigAl ETiAl ET:aAl)/ 24 ©

For the doped TiAl/Ti3Al-X interface by

Oint = (E;(‘yijal/ThAl—X - E%é]; - Elﬁlﬁz —Ex)/2A (C)]

otal otal 7
where Efy ;o and ERgy ., o) are the total energies of the clean and

alloyed interface systems, respectively. Ei¢ and Ej¢% are the total en-
ergies of the clean supercells of TiAl and TizAl bulk phases, respectively.
Ex is the reference energy for pure bulk elements (X =B, C, N, O. A is the
interface area of the unit cell, and factor 2 accounts for the two identical
interfaces in the pure supercell interface.

The calculated interface energies of y-TiAl/ap-TizAl interface with
segregated solutes are shown in Fig. 8. Experimentally, Yoo and Fu [43]
analyzed the dislocation dissociation reactions applicable to twin for-
mation in  TiAl/TisAl using planar-faults energies and
temperature-dependent elastic constants. They estimated an interfacial
energy around 100 mJ/m?. In the present work, the calculated interface
energy for clean TiAl/TizAl (127 mJ/m?), is slightly higher than that
obtained by Yoo and Fu [43]. While, it agrees well with the predictions
by Kanani et al. [44] (126 mJ/mz). On the other hand, it increases to
132 mJ/m? and 143 mJ/m? by + 4% and + 12% with the incorporation
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000

Fig. 6. Schematic images of TiAl(111)/Ti3Al(0001) interface models with X = B, C, N, O at different interstitial configurations: (a) Octa (5Ti-1Al), (b) Octa

(4Ti-2Al), (c¢) Tetra (3Ti-1Al), (d) Tetra (2Ti-2Al).

of B and C, respectively. In contrast, the interfacial energy decreases to
112 mJ/m? and 101 mJ/m? by -13% and -21% for the TiAl/Ti3Al-X (X =
N, O) systems, respectively. This result reveals that the stability of the
TiAl/TizAl interface is strengthened by the incorporation of N and O,
and it is the best for the case of oxygen.

The experimental findings [42] reveal that the microstructure of
y-TiAl/a-Ti3Al containing O less than 10 at.% does not exhibit fully
lamellar structure. Another study made by Yu et al. [45] showed that the
formation of the gamma phase is retarded by nitrogen addition, which
could affect the stability of y-TiAl/ay-TisAl interfaces.

3.3. Cleavage energy

To further understand the mechanical behavior of the y-TiAl/ay-
TizAl interface, we calculated the cleavage energies of the TiAl/TizAl
interface without and with segregated solutes (X = B, C, N, O) occupying
their preferred location Octa (5Ti-1Al) at the interface. The cleavage
energy is defined as the energy needed per unit area to divide the solid in
two half-infinite halves by creating two surfaces and neglecting the
degree of freedom of diffusion and plastic [46]. Here, this measure will
evaluate the interface bond strength directly in the presence of solutes at
the interface of the two major phases of titanium aluminides. In this
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Table 2
The computed formation energies for solutes in bulk TiAl and TizAl phases and
y-TiAl/ao-TizAl interface.

designation Formation energy (eV)
B C N o
y-TiAl Octa 0.034 -0.700 —2.631 —-3.514
(4Ti-2Al) 1.243 0.856 —1.134  —-2.403
Octa 2.151 1.384 —-0.978 -2.518
(2Ti-4Al)
Tetra
(2Ti-2Al)
ap-TizAl Octa (6Ti) —0.780 —2.094 —-3.545 —4.792
Octa 0.247 -0.744 -2.142 -3.864
(4Ti-2Al) 1.855 1.524 —1.928  —3.408
Tetra
(3Ti-1AD)
v-TiAl/ap-TizAl Octa 1.750 -1.640 —-2.936 —3.605
interface (5Ti-1A1) 1.752 —0.895 —-2.849 —3.556
Octa 2.345 0.567 —2.758  -3.474
(4Ti-2AlD) 2.897 1.543 —2.493  —3.403
Tetra
(3Ti-1AD)
Tetra
(2Ti-2Al)

study, the cleavage energies of the y-TiAl/ay-TisAl interface without and
with solutes are calculated by

0 arymion = (Eqiyy + Eyins — Epitina)/2A (5)
O CI(TiAl/Tiz Al-X) = (E;’lx(z?l + E;’i‘;};l—x - EITH;\‘![I/T@AFX)/ZA (6)

otal otal i i
where BT 1, o and Efii o yare the total energies of the interface

without and with alloying elements (X), respectively. Ef& and Ef®, are

/—l—l—l—l—l

VS ——
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the total energies of clean TiAl and TigAl slab consisting of 6 layers,
respectively. Es}gl}uis the total energy of the doped TisAl layer with X
elements at the most stable site. A is the interface area of the unit cell,
and factor 2 accounts for the two identical interfaces in the pure
supercell interface. If an impurity atom was at only one interface, there
are two inequivalent interfaces and factor 2 cannot be applied.

The results of cleavage energy of each system are listed in Table 3.
The cleavage energy increases slightly with the incorporation of B, N and
O at the y-TiAl/ap-TizAl interface. While it further decreases to 4278
mJ/m? after the addition of C, implying that the TiAl/TisAl-C interface
is weakened and the segregation of carbon could improve the ductility of
the TiAl/TizAl interface systems. This suggests that the doped interface
systems need to overcome a larger energy barrier for the [0-11](111)
dislocation nucleation from a crack tip in comparison with the clean
system, thus the presence of these impurities will block the mobility of

160 +12%
00% +03%

=
o
o

-13%

i
N
o

-21%

Interfacial energy (mJ/m?)
S D 0 B
o o o o

N
o

Pure B C N (o]

Fig. 8. Interfacial energies of TiAl(111)/TizAl(0001) interface without and
with micro-alloying atoms at the most favorable location in matrix.

Interface zone

Fig. 7. Schematic image of doped TiAl(111)/Ti3Al(0001) interface model at the most stable configuration.
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Table 3

Cleavage energies ( o) of the TiAl-TizAl interface for both the clean and doped
systems. A ois the change of cleavage energy upon doping of y-TiAl/ay-TizAl
interface models.

6a (mJ/m?) Aoy
v-TiAl/a,-TizAl (clean) 4314 00%
v-TiAl/a,-TizAl-B 4371 + 0.2%
v-TiAl/ay-TizAl-C 4278 -2.0%
v-TiAl/a,-TizAl-N 4391 + 0.3%
y-TiAl/ay-TisAl-O 4380 +0.2%

Table 4
Bond lengths of Ti-Ti, Al-Al and Ti-Al crossing the TiAl/TizAl interface for the
clean and doped systems.

Clean system B-doped C-doped N-doped O-doped
Ti;—Tis/TisTig 2.773 2.785 2.783 2.786 2.796
Tiz-Ti;/Al4~Tig 2.770 2.834 2.863 2.775 2.779
Tip-Tie 2.783 3.156 2.912 2.842 2.999
Al;- Al 2.807 2.842 2.832 2.843 2.828
Aly- Al 2.781 2.775 2.762 2.744 2.748
Tig-Aly 2.821 2.843 2.851 2.834 2.830
Tigz-Al/Tiy-Als  2.820 2.924 2.928 2.914 2.861
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Fig. 9. Segregation energy of B, C, N and O at the most stable configuration in
TiAl(111)/TizAl(0001) interface.
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Fig. 10. Charge density difference maps of TiAl/TisAl interface without
interstitial solutes taken along the (1 1 1) plane.
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the dislocation. This finding is consistent with the results of Wei et al.
[24] who studied the effect of O on the TiAl/TizAl binary-phase inter-
face. The TiAl/Ti3Al-B coatings have a preferable bonding strength with
the matrix, and the C, N and O content had an important effect on the
anti-ablation property of the TiAl/Ti3Al coatings. It recognized that the
thickness of the y and ay lamellar structure can be refined at the same
time by adding C and the yield strength and creep resistance of the
material can be improved [47]. These findings show that TiAl/TizAl
binary-phase materials with C, N and O impurities have been of great
importance to the development of the aerospace industry.

Furthermore, we study the mechanism of the intrinsic influence of X
at the TiAl/TisAl interface. After a detailed investigation of the atomic
motion at the TiAl/Ti3Al interface region, it was found that the atomic
positions at the interfaces have changed significantly after full relaxa-
tion, as shown in Fig. 7. The calculated distance between Ti-Ti, Al-Al,
and Ti-Al crossing the TiAl/TiszAl interface with and without alloyed
systems are shown in Table 4. We can see that the bond lengths
increased with the incorporation of elements. The bond lengths of the
first nearest neighbor (FNN) atoms are larger than that of the second
nearest neighbor atoms, indicating a decrease of bond strength at the
TiAl/TizAl interface surrounding X-doping elements.

3.4. Segregation energy

The segregation energy (Eseg) can be used to measure the ability or
tendency for alloying elements X to segregate from the bulk region to the
interfacial region [48]. It is clear that segregation behavior is thermo-
dynamic in nature, but the segregation energy can be changed not only
with oxidation time and temperature but also with alloying elements
[49].

The segregation energy (Egg) is computed using the following
equations:

EX T = Eportuce (TIAL ] TizAl — X) — EX T @)

seg
EX "= Ejyerace (TIAL/ T, AL = X) - — Ej (8)

where Eperface (TiAl/TizAl-X) is the total energy for the y-TiAl/ay-TizAl
interface containing 193 atoms with solutes at the most stable position.

EX,TA and EX Al are the total energies for TiAl and TizAl bulk
phases supercells containing 193 atoms with segregated solutes,
respectively.

The results of segregation energy are depicted in Fig. 9. As can be
seen, except for the alloying element B, the value of Eseg for the other
alloying elements is negative. A negative value of Ese; means that the
alloying atom prefers segregating from the bulk phase environment to
the phase interface region. Therefore, all considered alloying elements,
herein excluding B, have the segregation tendency toward the y-TiAl/ay-
Ti3Al interface region; the element B prefers the bulk environment. In
addition, the segregation tendency of alloying elements toward the
y-TiAl/ap-TisAl interface can be given as a sequence of B < C < N < O.

The alloying elements B and C possess lower interfacial segregation
tendency than the others, and the interfaces segregated with these two
elements have relatively higher instability.

Overall, it can be concluded that all the four alloying elements will
screen the significant impact on the potential-energy-surface difference
at the interface region relatively to the bulk phases, which can weaken
the impact of the dangling bond at the interface. Synergisms between
alloying elements and how they affect segregation, as well as the rela-
tionship between segregation and electronic structure required further
analysis.

3.5. Interfacial bonding property

The mechanical behavior of an interface is closely associated with
the atomic interface bonding. To gain a deeper insight into the bonding
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Fig. 11. Charge density difference maps of TiAl/TisAl interface with interstitial solutes taken along the (1 1 1) plane. (a) TiAl/TizAl-B, (b) TiAl/TisAl-C, (c) TiAl/

TisAl-N, (d) TiAl/TizAl-O.

nature, we have used the charge density difference for clean and X-
alloyed y-TiAl/ap-TisAl interface.

The charge density difference contour maps have been plotted on the
(111) plane for clean and X-doped y-TiAl/a,-TisAl, crossing the interface
y/0g; which are illustrated in Figs. 10 and 11. The charge density dif-
ference is presented as:

For clean y-TiAl/ay-TizAl interface:

Ap = (priayrizal - Priarmisal ™) ©

For X-doped y-TiAl/ay-TisAl interface:

f i
Ap = (PriayTizalx - PTiavTi3AlX ) — (PriavTi3Al - PriavTizal =) (10)

Where pria/Tisalx and prial/Tisal are the total charge density with
and without alloying elements, respectively. priaytisaix ' and
PTIAL /TigAl(free) are the total charge density of the free atom systems with
and without alloying elements, respectively.

From the charge density difference, we can obviously identify a
redistribution of charge density induced mainly by alloying interstitial
impurities (X = B, C, N, O) at the y/ay interfaces. Fig. 10 reveals a
directional charge displacement between Ti atoms, reflecting the strong
directional covalent between Ti-Ti bonding at the pure interfacial re-
gion of y and aj layers. In Fig. 11 (a-b-c-d), the charge accumulation is
visible in the region between X impurities and its first neighboring Ti
atoms. This implies the increasing of Ti—X interactions, indicating the
formation of the directional X-Ti bond. By adding interstitial solid so-
lution elements C, N and O, the directionality of the nearest Ti-Ti bond
can be enhanced, while the interstitial element B can weaken the
directionality of the Ti-Ti bond. Therefore, C, N and O can improve the
ductility of TiAl, while B cannot. Moreover, the charge density reduction
between Al sites and the charge density increasing between X and FNN
Ti atoms confirm that the electrons are transferred from Ti-Ti to Ti—X
regions which weaken d—d bonding of Ti atoms. Consequently, the
interstitial atoms prefer to bind with Ti atoms, thus energetically favors
occupying octa (5Ti-1Al) as mentioned in the formation energy calcu-
lated above. Finally, it could be concluded that the overall influence of
the selected interstitial impurities (B, C, N, O) is the increase of the
interfacial (y/a) bond strength. The X-induced strenghning of the TiAl
bond alloys might be due to the weakening of the interfaces as well as

the pinning of the dislocations by impurities.

3.6. Experimental evidence

To support our calculated results and their relationship with exper-
imental findings, we consider the microstructure of the refined
TN1.5Mo-0.5C analyzed by Schwaighofer et al. [50]. The cast micro-
structure exhibits a hardness of w380 HV10, which is about 30 HV10
higher than the hardness of the C-free TNM alloy in the same condition.
They showed that the creep behavior and strength of a refined TNM
alloy with 0.5 at.% C have been well improved. According to Luo et al.
[511, the addition of a small amount of boron leads thus to an enlarged
processing window, in terms of sintering temperature, which opens the
door to generating lamellar-like microstructures with reduced grain
sizes, giving rise to superior properties. The calculated Vickers hardness
values of annealed TiAl-based alloy with nominal composition
Ti-48A1-2Nb-1Cr-0.2Si (at.%) containing oxygen increase with the
contamination by oxygen of 0.10 and 0.18 at.% [52]. Yener et al. [53]
demonstrated also that the hardness value of the desired intermetallic
TiAl produced by addition of B increased from 455 HV to 923 HV, while
the highest value obtained in fracture toughness was 5.23 MPa m'/2.
Further, Li et al. [54] showed that the dopant of B can also suppress the
formation of the metastable feathery as well as the Widmanstatten
structure, and broaden cooling-rate-range for the formation of fully
lamellar structure, thus prolonging the creep rupture life markedly. This
rather simplistic and qualitative argument, but it leads to a surprisingly
good agreement with our calculated data; where we clearly showed the
increase of the interfacial (y/ay) strength by interstitial impurities. In
fact, this is attributed to the bonding interaction between X impurities
and Ti/Al on the interface. When one X atom is introduced to the Ti rich
position on the TiAl/TizAl interface, X may form X-Ti and X-Al bonds
with its first nearest neighboring (FNN) Ti/Al atoms. As mentioned
above, the formation energy of X at the Ti-rich octahedral interstices in
the TiAl/TisAl interface is a negative value, indicating the formation of
B-Ti/Al bonds will enhance the bonding strength of the TiAl/TisAl
interface, as well as the hardness of the systems.

Experimentally, it is useful to prepare the TiAl alloys with a suitable
heating treatment, making both grains and lamellae of alloys as fine as
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possible [55-58]. This indicates that the ductility of the TiAl alloys is
strongly correlate to the TiAl/Ti3Al interface area.

4. Conclusion

To sum up, the effect of some micro-alloying elements such as B, C,
N, O has been explored to gain understanding into the interfacial
properties including optimal geometry, cleavage energy, segregation
energy, interfacial energy, and electronic structure of y-TiAl/ay-TizAl
interface using first-principles calculations. The calculated results of
these systems are in agreement with the experimental results, which
show that the parameters used in this work are a reliable reference for
the design of novel y-TiAl/ap-TizAl binary-phase alloys. The main
findings are summarized as follows:

o It is found that the Ti-rich octahedral interstices are the most
favorable sites for the four studied solutes because they prefer to bind
with Ti rather than Al atoms. The occupancy tendency increases from
v-TiAl < y/ay interface < ap-TizAl.

The interfacial energy of a clean y/ay interface has been found to be
(127 mJ/m?). The excellent stability of y/ay interface benefits from
the addition of N and O impurities but the stability induced by O is
more important than that N. However, the presence of B and C atoms
at the y/oy interface raises the interfacial energy by about + 4% and
+ 12%, respectively.

The incorporation of B, N and O strengthens the interactions with its
FNN Ti atoms at the y/oy interface by increasing the cleavage energy,
suggesting that B, N and O atoms weaken the ductility of the y-TiAl/
ap-TisAl interface. So, the mobility of dislocations is decreased by
these impurities, enhancing thus the strengths of these systems.
The presence of C atoms weakens the y/ay interface indicating the
mobility of dislocations is increased by carbon impurity, enhancing
thus the ductility of the system.

The present results present vital insights into the underlying mech-
anism of integrating B, C, N, O solutes into the y-TiAl/ay-TisAl
interface for the improved properties of the interface or the interface-
controlled coating devices.
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Abstract

The initial goal of the thesis is to investigate the influence of defects on the behavior of TiAl-
based alloys with a view to their integration in aircraft and automobile engines. Indeed, the
addition of impurities can improve the hot behavior of these intermetallics. Their properties may
also depend on the characteristics of interfaces, such as their atomic structure, adhesion,
composition, and the nature of the interfacial bonds.

Analysis of the fundamental properties of the gamma/alpha2 binary-phase interface of
titanium aluminides in the presence of point defects provides access to these characteristics using
the Density Functional Theory (DFT) within the generalized gradient approximation framework
which is accurate for examining the behavior of these intermetallics, including their mechanical
propertties (cleavage energies), the geometry of the atomic structure, and their electronic structure
(nature of the bonds). The results of this work show that the substitution and/or insertion of
solutes remains an efficient solution to improve the mechanical behavior of TiAl-based alloys.
Key-words: Ab initio, Intermetallic, Binary-phase interface, Mechanical behavior, Electronic
structure.

Résumé

L'objectif de ce travail est d'étudier I'influence des défauts sur le comportement des alliages a
base de TiAl dans 'optique de leur intégration dans les moteurs aéronautiques et automobiles. En
effet, Paddition des impuretés peut améliorer la résistance de ces intermétalliques a chaud. Leurs
propriétés, comme la structure atomique, 'adhésion, la composition, ainsi que la nature des
liaisons interfaciales, peuvent dépendre des caractéristiques des interfaces.

L’analyse des propriétés fondamentales de interface des phases binaires gamma/alpha 2 des
aluminures de titane en présence des défauts ponctuelles permet d'accéder a ces caractéristiques
en utilisant la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) avec I'approximation du gradient
généralisé qui est exacte pour examiner le comportement de ces intermétalliques, y compris les
propriétés mécaniques (les énergies de clivage), la géométrie de la structure atomique, et la
structure électronique (la nature des liaisons).

Les résultats de ce travail montrent que la substitution et/ou linsertion des solutés reste une
solution efficace pour I'amélioration du comportement mécanique des alliages a base de TiAl

Mots-clés : Ab initio, Intermétallique, Interface des phases binaires, Comportement mécanique,
Structure électronique.
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