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Introduction Générale

L unique route ouverte au progrés humain est
le développement optimum de toutes nos potentialités
physiologiques, intellectuelles et spirituelles. Seule
cette appréhension de la réalité totale peut nous
sauver. Il faut donc abandonner les systémes
philosophiques et mettre notre confiance dans les
concepts scientifiques.

L ’homme cet inconnu, Alexis CARREL
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Introduction générale

La nécessité de développer de nouveaux matériaeegtibles de remplir des fonctions de
plus en plus complexes, surtout dans des conditextsemes, stimule les recherches sur les
matériaux adaptatifs ou intelligents. Ces nouveaatériaux ont des fonctions et des capacités
spéciales par rapport aux matériaux traditionri@épuis plusieurs décennies sont développés des
matériaux ditsactifs ou intelligents pour lesquels il existe une corrélation entre desndeurs
mécaniques et les excitations appliquées comme :champ électrique (matériaux piézo-
électrigues), un champ magnétique (magnétostrigif&AMF magnétiques) ou la température
(Alliages a Mémoire de Forme). Ces matériaux peueédre utilisés pour réaliser des structures
meécaniques passives, mais le couplage multi-phggigésent dans ces matériaux leur confére des
propriétés actives. Dans notre étude, nous nousgsnntéressés au dernier type de ces alliages a
savoir les alliages a mémoire de forme a base deeNTitane NiTi).

Le nom d’Alliage a Mémoire de Form@&NIF) est donné aux matériaux métalliques qui,
apres une déformation apparemment plastique, pesséd capacité de retrouver la configuration
initiale par simple variation de température (cfegé ou refroidissement). Le phénomene a pour
origine une transformation de phase réversible,el@eptransformation martensitiqueCette
évolution de la microstructure du matériau indugalément des propriétés meécaniques

intéressantes telles que la superélasticité edrtiesfcapacités d’amortissement.
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Introduction Générale

C’est en 1963 que la découverte de la mémoire meef@ans les alliages a base de NiTi
(50/50 %) attira, sur ce phénomeéne, I'attentiola euriosité des scientifiques dans le monde entier
Depuis, la liste deBMF s’est considérablement développée et leur inférétamental ou pratique
n'a fait que croitre. Effectivement, ces vingt deras années, ils commencent a quitter le
laboratoire pour entrer dans le monde industrielpgiortent de nouvelles applications tres diverses.

Les alliages a base d&liTi sont depuis lors reconnus pour leurs propriétés
thermomécaniques remarquables, comme I'effet mé&maer forme, les effets pseudoélastique et
pseudoplastiqgue ou encore I'effet mémoire doubites g leur forte capacité d’amortissement lors
de la transformation ainsi qu’en phase martenstidgbe plus, leur potentiel d’application est
important en raison de leurs excellentes proprigtésaniques, de la bonne stabilité de leur effet
mémoire, mais également grace a leur biocompaébili'’est pourquoi de nombreuses applications
du NiTi ont vu le jour depuis les années 1980, notammeamg tbs secteurs de I'aéronautique, de la
robotique et du biomédical. C'est également pows @sons, que cet alliage est le sujet de
beaucoup de travaux partout dans le monde depuioer20 ans.

Si l'utilisation des alliages a mémoire de formebée difficile & envisager dans le cadre de
gros systemes pour lesquels des solutions moirtsewsds existent déja, il existe un vaste domaine
d’applications dans le cadre des microsystemes asl aliages peuvent fonctionner comme
actionneurs. lls apportent alors de nombreusestgsiatomme une puissance au carré par unité de
volume, de grandes amplitudes de déformation doaes qu’ils peuvent produire, ainsi que la
simplicité du mécanisme qui se préte bien a laatimisation.

Le premier chapitre de notre étude fait I'objetl@@résentation des alliages a mémoire de
forme a base dbliTi et de la transformation martensitique ainsi qu'analyse microstructurale
des difféerentes phases et des précipités apparadaias leur diagramme de phases binaire.

Si la connaissance des propriétés des alliagesndomede forme de grandes dimensions
sont actuellement bonnes, il n'est pas certain cge connaissances soient encore valables a
I'échelle microscopique ou électronique. Actuell@mene préoccupation importante consiste donc
a caractériser et comprendre comment se comporteogiment évolue la transformation
martensitique a cette échelle, quels sont lesseffeysico-chimiques et quantiques responsables de
cette transformation et enfin comment peut-on anéliles propriétés de ces alliages.

Pour bien répondre a toutes ces questions, de®texiérimentales paraissent assez
insuffisantes, surtout dans des conditions extré&egsression et de température. Les méthodes du
premier principe diteab initio constituent une alternative incontournable pounligwer ceci, sans
avoir recours a aucun parametre expérimental. fet, ees méthodes sont basées sur la théorie de
la densité fonctionnelleDFT), qui cherche a obtenir une résolution approched atjuation de

Schrédinger pour I'obtention d’une fonction d’ondies systemes M électrons. Ces méthodes ont
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eu un grand écho dans la physique de I'état solideméthode de calcul, basée sur I'approche
DFT, que nous avons utilisée dans notre travail esnédhode des ondes planes augmentées
linéarisées a tout potentié¢tR-LAPW, implémentée dans le codien2k qui est trés efficace dans

le calcul des structures électroniques. Nous ceosaadonc le deuxiéeme chapitre a présenter le
cadre théorique de notre travail dont nous rappetirexposons les fondements d®RT et les
principes de la méthodeP-LAPW L’'accent portera sur le potentiel d’échange etakeélation et
ses différentes approximations, qui conditionnemtn@hniére cruciale la qualité des résultats qui
seront obtenus. Nous discutons également les aspaathématiques et technigues associés au
développement de la méthode des ondes planes atggadinéariseesP-LPAW.

Pour contribuer a une meilleure compréhension lieges a mémoire de formiTi, nous
exposons et discutons, dans le troisieme chapasa]ifférents résultats de nos calculs. Ces calcul
consistent, en premier lieu, en I'étude des progsiéstructurales et électroniques des différentes
structures de I'alliage binaifgiTi en différentes compositions, puis la prédictioandtliagramme
de phases binaire en étudiant la stabilité relaterehaque structure en calculant leurs énergies de
formation. En deuxieme lieu, nous étudions l'efteaddition des éléments ternaires, dans le
composéNiTi, sur le paramétre de maille et la stabilité detdacture ainsi que la préférence de site
de chaque élément. Le dernier point que nous aherdans ce chapitre concernera I'étude du
parametre de désaccord de maille entre les phdsesler qui précipitent aprés I'addition d’un
€lément ternaire, et la matrice mere sans défaissgpec défauts.

Nous terminons ce mémoire par des conclusions gkséqui résumeront I'ensemble des
résultats obtenus et leurs discussions, qui feapparaitre a I’horizon de nouvelles perspectives de
modélisations et de calculs pour améliorer et mieamprendre les différentes propriétés qui

serviront au développement des technologies degedl a mémoire de forme a basé\dB.
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Chapitre |

Alliages a Memoire de Forme NiT]

Je ne cherche pas a comprendre
pour croire, je crois pour comprendre.

Saint Anselme
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I-1 Historigque et présentation des alliages a méma de forme

C’est en 1938 que des chercheurs américains, apailiaient sur des alliages or-cadmium,
découvrirent, pour la premiére fois, le phénomees aliages a mémoire de forme&MF). Cet
effet mémoire de forme est resté pendant longtaemmgscuriosité des laboratoires. L'appellation
(AMF) ne correspond en fait qu’'a lI'un des aspects aopoostement complexe que présentent ces
alliages. En effet, lorsqu’un alliage ordinaire sstimis a une sollicitation extérieure supérieure a
sa limite élastique, il se déforme et cette défdimnapersiste aprés suppression de la contrainte.
Les alliages & mémoire de forme comNi&i, CuAlZnet CuNiAl échappent & ce comportement. A
basse température, un échantillon d’'un alliage enom& de forme peut subir une déformation
apparemment plastique de quelques pourcents (¥&cepérer intégralement sa forme initiale de
haute température par simple chauffage. C’est ed€but des années soixante (1963) que les
recherches reprirent et que des applications indilles et médicales sont apparues suite a la
découverte des cet effet dans les alliages a basac#lel-titane appelé aussiTINOL (Nickel
Titane Naval Ordonnance LaboratQry Cependant, c’est en 1969 qu’apparut la premiere
application industrielle avec [l'utilisation de méons en alliageNiTi pour raccorder des
tuyauteries sur des chassekis!.

Il existe, en effet, de nombreux alliages a méeale forme, que l'on peut classer
actuellement pour I'essentiel en trois grandes lfami les alliages a base d&&-Ti (NiTiCu,
NiTiFe, NiTiAl, NiTiHf, etc.), les alliages a base @& (CuzZnAl CuAINi, CuAlBe etc.) et les
alliages a base dee (FePt FeMnSj etc.).

La caractéristique principale de ces alliages eésidns le fait qu'ils possedent un effet
mémoire, mais ce n'est pas leur seule spécificiidutes leurs propriétés sont dues a une
transformation de phase thermoélastique au coulsqdelle, une phase mere appekagstenitg, a
haute température, donne naissance, de facon ildeeesune phase appelée a son toartensite
a basse températurepus l'effet d’'une variation de température et/oussl’application d’'une
contrainte mécanique.

Cette transformation confere cing propriétés exoaptlles qui sont explicitées en détail
dans l'annexe A :

* Effet de mémoire simple
* Effet de mémoire double
* Effet superélastique
« Effet caoutchoutique
* Effet d’amortissement
Dans le paragraphe suivant, nous allons évoquerddfinition et les principales

caractéristiques de la transformation martensitguesst a I'origine des propriétés delsiF.
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I-2 La transformation martensitique
I-2-1 Historique

La martensite doit son nhom au métallurgiste allednadolphe MARTENSA I'origine ce
nom est donné a l'apparition d’'une microstructuxer@&mement fine lors de la trempe d’un acier.
La martensite de I'acier est obtenue a partir dasténite par une transformation de phase sans
diffusion. En effet, les atomes arrangés dansriectstre cubique a faces centrées dans l'austénite
effectuent des déplacements inférieurs a la distarteratomique pour s’arranger dans la structure
tétragonale centrée. Des transformations de plsasesdiffusion et présentant des caractéristiques
pareilles aux aciers sont aujourd’hui connues ddiasitres alliages. Bien que les structures
cristallines avant et apres transformation soigfierentes de celles des aciers, on les appelle

transformations martensitiques, et les phasesagp#lées a leur tour martensite et austénite [1]

I-2-2 Définition

La transformation martensitique est définie @ahen et al(1979) [2] etGuenin(1986) [3],
comme une transformation structuralsplacive du premier ordre présentant une déformation
homogene du réseau cristallographique, principatécanstituée par un cisaillement.

« A martensitic transformation is a lattice-distoiv virtually diffusionless structural
change having a dominant deviatoric component aswbeaated shape change such that the strain
energy dominates the kinetics and morphology duttiegtransformations, Cohen, Olson et Clapp
(2979)[2]

Elle est dite du premier ordre car il existe urteriiace séparant les phases martensitique et
austénitique, c’est-a-dire, qu'’il y a coexisteneed@ux phases durant la transformation.

Elle est dite aussi displacive, autrement dit sdifsision atomique, car elle agit par
déplacement coopératif des atomes sur des distaretaBvement faibles par rapport aux
parametres de maille du réseau cristallin (un dieiéu parametre de réseau) [4]. Elle présente
eégalement une déformation homogéne du réseaullogstphique. Le changement microstructural
est constitué principalement par un cisaillement.

Cette définition a été Iégerement modifiée @aristian et al en 1995 [5] qui stipule que
c’est une transformation sans diffusion atomiquepsmduisant par germination et croissance,
caractérisée par une déformation homogene du réseatituée par un cisaillement [6].

La transformation martensitique possede cing caratiques principales :

» |l s’agit d'un changement de phase a I'état sotlded une déformation du réseau cristallin.

Cette déformation n’est pas due a un mouvementiffiesion des atomes mais a un

déplacement collectif et coopératif des atomesdasr distances relativement faibles par

rapport aux parameétres de maille.
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» L’absence de diffusion rend la transformation ntastique quasiment instantan@é” m.s
1), avec des vitesses comparables a la vitesserddast un solide. Lors de I'avancement
de la réaction, il y a coexistence des deux phases.

* Lors de la transformation, un élément de volumetsute déformation caractérisée par une
faible variation de volume (pour I#8MF) et un cisaillement important selon un plan et une
direction bien définis.

- Afin de minimiser I'énergie entre la martensitenfidre et I'austénite encore présente, les
domaines constitués de martensite ont la formeatpipttes aplaties dont le plan principal
est appelé plan d’habitat ou d'accolement. Ce manle plan de cisaillement de la
martensite. Du fait de la symétrie cristalline dgphase mere (austénite), de multiples plans
d’habitat peuvent coexister dans un monocristaligténite au cours de la transformation.
L’ensemble des plaquettes ayant un méme plan ddtabt une méme direction de
cisaillement est appelé variante de martensite (Hi}y

- Les variables thermodynamiques externes qui ont acion sur la transformation
martensitique sont la température et la contrai@test la déformation associée a la
transformation martensitique deSMF qui permet, en jouant sur la contrainte et la
température, de conférer une forme haute et ba&sspétrature a un matériau et de le
déformer de facon réversible de plusieurs pourd@s10 %) [7].

Dans les transformations martensitiques, la digtors(déformation) du réseau est
prédominante par rapport au réarrangement atongqueent appel&huffle La déformation du
réseau est décrite par une transformation diteBA&N (Nishiyama 1978) [8], suivie d’une
déformation laissant le réseau invariant, et d’totation rigide du cristal conduisant a I'existence
d’'un plan commun aux deux phases, qui est le plaabdat. L'existence d’'un plan non déformé,
au cours de la transformation de phases, pladedesformations martensitiques dans la catégorie
des transformations de phases sans diffusion gaqguelles la composante de cisaillement, plutét
gue la composante de dilatation, est dominanteoatsale la transformation du réseau. Dans ces
transformations, le cisaillement est suffisammergartant pour que la cinétique et la morphologie
de l'apparition de la martensite soient dominéed’'@aergie de déformation [9].

Bien que cette description semble satisfaisantepriebleme de la définition de la
transformation martensitique n’est pas résolu, tantliversité des transformations des phases
appartenant a cette catégorie est grande. Il ast ddficile de trouver une définition qui soit
suffisamment générale pour ne pas restreindre addfanition a un cas particulier, mais

suffisamment précise pour que ce genre de tranat@mpuisse étre reconnu sans peine [9].
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Figure 1.1 : Représentation schématique du rebesutface et du plan d’habitat entre les phases

austénitique et martensitique.Echelle microscopiquds) Echelle atomique

I-2-3 Thermodynamique de la transformation martensiique

La nouvelle phase (martensite) apparait spontamgmeune température donndd,
accompagnée d’'une diminution de I'énergieGibbs (G) du systeme. En effet, la phase stable a

haute température (austénite) ne se transformeeasque systéme minimise son énergie en
changeant de phase. La force motrice chimique st €origine des transformations de phases du

premier ordre est la différence entre les énergiess deGibbsdes deux phases martensitique et
T M

austénitique G" et G* respectivement). Voici un schéma (Fig. 1.2) repnéant la fraction
volumique de martensite transformée en fonctioladempérature

Fraction volumigque en (%o)
Fy

p [T/ SR

Martensite (%)

-
=1
z
=2
B2
=
F-3
=
=
o
=
o
£}
=
=

M DM, A, To As Teln:é-ratm‘e

Figure 1.2 : Evolution de la fraction volumique eh@rtensite transformée en fonction de la
température.

Il y a quatre valeurs de température caractérisgite transformation

Ms: température de début de la transformation dirgdeetensite start)
e My:

température de fin de la transformation direMarfensite finish)

As: température de début de la transformation invi@kssténite start)

9
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* Af:température de fin de la transformation invefsgs{énite finish)

* To:température d’équilibre chimique entre 'austémt la martensite

L’hystérésis de transformation trouve son origimeaglles différences de température entre le
début et la fin de transformation au cours du rdissement et au cours du réchauffemenrt{M;
et A—My), elles mémes pouvant étre dues a I'existenceedaantaine énergie dissipda ét al.
1988) [6,10].

La transition de phase ne démarre pas exactementempératurel, pour laquelle les
énergies libres des deux phases sont égales, heai®bute a une températvi inférieure, car un
certain sur-refroidissement est nécessaire a lmigation de la martensite. Cette transformation
n’étant pas activée thermiquement ; pour qu’eltgypesse, il faut diminuer la température afin de
compenser les effets liés a des contributions idmiques, notamment a I'énergie de déformation
associée a la transformation, qui s’opposent glssition. La transformation se termine donc a une

températureVi; plus basse qukls. Lors du réchauffement, on assiste au méme preges®est-a-
dire, que la transformation débute a une températdifférente del, et se termine A.

Les difféerences de températutd<(M;) ou (A-As) qui caractérisent les intervalles de la
transformation sont dues a [lexistence d'une éeerglastigue stockée au cours de la
transformation, laguelle sera restituée lors dhaétfement (effet thermoélastique), tandis que les
différences entre les températures de début et imledé la transformation au cours du
refroidissement et au cours du réchauffemégiM;) ou (A-Ms) sont dues a I'existence d’une

certaine énergie dissipée, qui est a 'origin€’lugstérésis de transformation [9].

I-2-4 Transformations martensitiques thermoélastige et non-thermoélastique

La difféerence entre les transformations martemses thermoélastique et non-
thermoélastique se manifeste essentiellement aeanivdes mécanismes de croissance de la
martensite.

Dans les transformations non-thermoélastiquesgloune plaquette de martensite s’est
formée jusqu’a une certaine taille, elle ne crditspméme si le refroidissement continue, car
linterface est devenue immobile. La transformatimverse se produit par germination de
lausténite dans la martensite, l'austénite neoratera pas nécessairement son orientation
d’origine.

Dans le cas de la transformation thermoélastigale-ci se produit par une croissance
continue de la phase martensitique pendant leige&Ssement. Si celui-ci s’arréte, la transformation

et la croissance des plaquettes s’arrétent a ¢éeur Dés que I'on continue le refroidissement, la

10
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croissance de la martensite reprend. Au chauffeggansformation inverse est obtenue par un
mouvement de retour des interfaces, et la phase seea totalement restituée [1, 9].
I-2-5 Effet d’une contrainte appliquée

Si la contrainte est absente pendant le refroidiss¢ on obtient des ensembles de
plaguettes de martensites auto-accommodées etnafdrmation s’effectue sans déformation
macroscopique. En revanche, si on applique uneraiote sur la martensite (Fig. 1.3), il y aura
croissance des variantes favorisées dans le selss amtrainte. Le matériau présente alors une
déformation macroscopique importante. On obserageérent que la transformation martensitique
d’'un échantillon contraint se produit & des temfpges supérieures a celles d'un échantillon non
soumis a une contrainte. Autrement dit, plus latreante appliquée a l'alliage est importante, plus
les températures de transformation de phases komite§. Les températures de transformation de
phases augmentent de facon linéaire avec la cotardar ailleurs, a une température supérieure a
As, I'application d'une contrainte peut induire Engformation martensitique. Dans ce cas, le terme

couramment employé est martensite induite pararamte[6].

Contrainte externe

A

Martensite

o, Biphasé

Pliase mére

>
Mf Mf(eg) Ms Mz (&) Température

Figure 1.3 : Variation de la température de tramsftion avec I'application d'une contrainte.

I-3 Diagramme de phases binaire de I'alliage NiTi
Les alliages Ti-Ni sont des composeés intermétalliques proches de otapasition

equiatomique. D’aprés les diagrammes de phaseemésssur la figure 1.4 (a), (b) et (c), ce
composé est stable jusqu'a la température ambiahtaucune trempe ne parait nécessaire
contrairement aux alliages a base de cuivre pomerédoute décomposition dans d’autres phases
aux températures intermédiaires. Tous les auteuntsaspeu pres d’'accord sur la partie supérieure
du diagramme (T > 800°K). Cependant, a des bassg®eratures, I'intervalle stoechiométrique est
assez controverse. En effet, trois versions diffi@® ont été proposées dans la littérature. Ainsi,
l'intervalle est trés étroit et un léger écarteméatla composition équiatomique peut induire des

precipités.
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Figure 1.4 : Différentes versions de diagramme diltore du Ti-Ni proposés dans la
littérature [1,11].
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La figure 1.5 montre le diagramme de phases le glaent pour le systeme d’alliaggTi,
donné parMassalski et al[12]. Les problemes majeurs sont la présence’ahsdnce de la
décomposition eutectoide de la séquehti& — NiTi, + Ni;Tia 630°C [13,14], et I'évaluation de

la nature des phaséd§i;Ti; et NisT, qui apparaissent quand l'alliagdTi riche enNi subit un
traitement thermique sous des conditions adéqu@isendant, I'hypothése de la présence de la
réaction eutectoide a été écartée puisque aucudenée expérimentale n'est obtenue pour
affirmer son existence dans de récentes études.
Ainsi, le diagramme de phases du systeme d’allNigé est établi comme le montre la Fig.

1.5, cependant une l|égére modification a été agputée diagramme de phases original est
légerement modifié de telle facon que la ligne plée a 630°C correspondant a la décomposition
eutectoide a été supprimée et une ligne pointékieajoutée a 1090°C pour la transition ordre-

désordre danNiTi dans celui obtenu patassalski et al.

Pourcentage en poids Nickel
40 50 60 70 80 90
1800 | \ | | | | \ |

=
[
(=]
o
(=]
W
=}
i
=]
[—]

1600 Liquid

1455°C

1400
1310°C

1304°C

1200
1118°C

Température (°C)

1000

882°C

Ti,Ni

800

600 | T | | | | T | T

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Ti Pourcentage atomique Nickel Ni

Figure 1.5 : Diagramme de phases de l'alliage Ndi Massalski et al. [12].
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I-4 Précipitation et microstructure

La précipitation est tres liee aux effets de contfmrs Les alliages surstoechiométriques en
nickel sont particulierement sensibles aux phénawée précipitation. En effédishidaet Honma
ont mis en évidence les phénomenes de précipitaams cing types d'alliages dé-Ni dont la
composition nominale est Ti-50.1, 50.3, 50.6, 58t(61.8at%Ni [15].Miyazaki et Otsukaont
confirmé ce phénomeéne dans un alliage contena@aB0oNi [16].

Nishida et al.[17,18] ont confirmé dans une étude détailléewsurlliage a Ti-52at. %Ni,
gu'’il n'y a aucune évidence des réactions euteetoidpéritectoide au voisinage de la composition
equiatomique des alliagéBTi. lls ont montré aussi que les phaled i; et NisT, sont métastables.
Cependant les transformations diffusionnelles tiésmar la séquence (1.1) ont lieu au-dessus de
400°C dans les alliagdsiTi riches enNi. Et ce processus de précipitation apparait dansrdee

avec le temps de traitement jusqu’a I'obtentiotedeghase stablNisTi.
B,(NiTi) - Ni,Ti,, - Ni,Ti, - Ni.Ti (1.1)
Sur la base de ces résultats, un diagramme Temp&fBémps-Transformatici TT' a été

déterminé décrivant le comportement au cours @getnents thermiquedl{shida et al.1986) [18]

comme le montre la Fig. 1.6.

© TiNi oTiNi + Tij{Nij4

!
o o
| 4 TiNi + TigyNig4 + TigNi3 4TiNi + TipNi3
900 T O TiNi + TipNiz+TiNi3  ®TiNi + TiNi3
2 ?
= o [=] =] -]
E 800 o é—c —n e
P o I Nt
% ? | |.
5 " i
b 700 [s) e -
~§. o INA
I
600 o o
Lol
500-—1——0——1
L] |
01 1

Temps de recuit (heures)

Figure 1.6 : Diagramm@&TT décrivant le comportement au cours de traiteméetsrtiques dans un
alliage Ti-52at. %NiNlishida,1986a) [19]
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La phaseNi4Tiia a une structure rhomboédrique et sa forme est ommplateau ovale
avec des lamelles croisées ayant une forme delegeuile bambou plutdét que des disques
circulaires. Le plan d’habitat est le plan {131}Il y a huit variantes pour le changement impliqué
par la précipitation cohérente de la structB&vers la structure rhomboédrique, qui peuvent étre
divisées en quatre groupes avec le méme plan ddtaba température du solvus Na4Ti;; dans
I'alliage Ti-52%Ni s’étend dans l'intervalle 670+20.

La phaseNi3Ti, posséde une structure monoclinique. La matricemselation miroir avec
le plan (120) de la structure monoclinique.

La phaseNisTi a une structure hexagonale et un défaut d’empitemeut étre observé dans
le plan de base comme un défaut interne.

Le phénoméne de précipitation a des conséquencés somportement de I'alliag&i-Ni.

En effet, Wu et al. ont montré que pour l'alliagesolution solide ou lors des premiers stades de
vieillissement, la transformation de la phase nmait&jue apparait a basse température en
favorisant I'apparition d’une deuxieme phase dhageR (Wu et al, 1990) [20]. Un recuit a 600°C
favorise la formation de précipii@Nis ou Ti>Ni3 et appauvrit donc la matrice en Ni. Ainsi, la phas
S évolue vers la composition stoechiométrique [X&],qui restaure un comportement proche de
celui du Ti-50at%Ni. Une étude a notamment étécaifee sur ce sujet pBataillard (1996) [9].

En effet, lorsque la température de recuit esriefiée a la température de recristallisation,
la transformation en phasBsest compléte et les températures de transformatigmentent avec
la température de recuit. D’autre part, lorsqueetaps de recuit & 520°C est prolongé, il apparait
des précipités incohérents de tyyigTiz et NisT,, et les températures de transformation augmentent
de facon importante. En revanche, lorsque le traetd est effectué au-dessus de la température de
recristallisation, les températures de transforomatestent stables. [9]

Lorsqu’un recuit d’homogénéisation est préalabledmeffectué, une évolution des
températures de transformation est néanmoins aisewite a un second traitement. Celle-ci peut
étre expliquée par une évolution de la microstmect&n effet, des observations par microscopie
électronique a transmissioMET ont mis en évidence une évolution importante de la
microstructure, caractérisée par I'apparition décymités de typdisTis. lls apparaissent de fagon
cohérente dans une matrice parfaitement recristallet ont une forme de sphéroide aplatie. Ce
phénomene de précipitation n’apparait que lorsgueetond traitement est effectué au-dessous de
la température 600°C, et lorsque le temps de aansle@cuit est augmente, les précipités croissent
en gardant leur forme mais deviennent incohérents.

Les précipités cohérents sont a l'origine de dednénpmenes. Le premier est un
déplacement global des températures de transfamuaérs des températures plus élevees, di au

changement de composition de la matrice qui s’aitaen nickel lors de la précipitation.
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Le second effet est l'apparition d’une transformiatimultiple, caractérisée par le
dédoublement de la transformatien- M . L'étude de ce phénomeéne par analyse thermique
différentielle ATD, résistance électrique BIET in-situ a permis de mettre en évidence la séquence
de transformation suivante :

A-R-R+M1- M2

(1.2)
M2 - A+M1- A+R - A

La martensiteM1 est identique a la martensM2, c’est-a-dire, qu’il s’agit de la martensite
monocliniqueB19’, excepté qu’elle apparait a plus haute températaeréacon locale autour des

précipités de typ&lisTis.
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Chapitre |l
Méthode de Calcul

Si lon considérait une théorie comme
parfaite et si lon cessait de la vérifier par
lexpérience  scientifique, elle deviendrait une
doctrine.

Claude BERNARD

. toute théorie, y compris scientifique, ne peut
épuiser le téel, et enfermer son objet dans ses
paradigmes.

Le paradigme perdu (1973), Edgar MORIN

18



Chapitre Il Méthode de Calcul

lI-1 Introduction

L’étude a I'échelle quantique des propriétés phossicimiques d’'un cristal périodique est
'un des sujets traditionnels de la physique deéat'é&olide. A présent, beaucoup de systémes
théoriques ont été proposés pour interpréter lesiras expérimentales, prédire de nouveaux effets
et modéliser de nouveaux matériaux a partir desulsatlu premier principe dit aussi ab initio. Le
calcul est dit ab initio car il débute des eéquatide mouvement de base (équationScleddinger

ou deDirac) sans utiliser aucun paramétre empirique.

lI-2 Systéemes a plusieurs corps

Du point de vue microscopique un solide peut étrecomme un ensemble de particules
lourdes chargées positivement a savoir les noya)x e( de particules légéres chargées
négativement qui sont les électrork (es noyaux et les électrons sont traités comesectiarges
interagissant électromagnétiquement. Et I'hamiannon relativiste exact a plusieurs corps pour

ce systeme est :

R e ) > &t

m, 47750,,‘3 ‘ 87E0,¢]‘r ‘ 87E, &

2,2,
2R-%,

(I.1)

M; est la masse des noyaux aux positiBpam est la masse des électrons aux positipnge
premier et le second terme correspondent aux ésenétigues des noyaux et des électrons
respectivement, le troisieme, le quatrieme et legqweme correspondent, quant a eux, aux
interactions coulombiennes entre, premierementéliestrons et les noyaux, deuxiemement, entre
les électrons eux-mémes et troisiemement entneogsux.

Pour connaitre I'état de ce systeme, I'équatioBd@ddinger suivante doit étre résolue :

HY(R 7)=Ew(R T) (1.2)

Malheureusement, di a son haut degré de compldéxitgt impossible de résoudre cette équation

sans introduire certaines approximations.

[I-3 Approximation de Born-Oppenheimer
Du fait que la masse des noyaux est plus gradgel 830 fois > rg que celle des électrons,
cela rend leur mouvement plus lent que celui destglns, alors, on peut supposer que les noyaux

sont figés et les électrons sont instantanémeggailibre entre eux par rapport aux noyaux. Ainsi
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les mouvements des électrons et des noyaux soatiplés. En conséquence, I'énergie cinétique
des noyaux vaut zéro, donc le premier terme difjpatae dernier devient une constante dans
'équation (11.1). L’hamiltonien se réduit alors derme de I'énergie cinétique des électrons, le
potentiel di a l'interaction électron-électron 'énkrgie potentielle des électrons dans le potentie

extérieur engendré par les noyaux gelés. Cecogasiellement écrit comme suit :
H=T+V+V,, (1.3)

lI-4 La théorie de la fonctionnelle de la densité

Le reste de ce probleme demeure encore plus complegsoudre pour de larges systemes.
Pour tenir compte des matériaux réalistes, relewntla physique de l'état solide, d’autres
approximations ont été faites. Historiguement, las gmportante méthode d’approximation est
celle dHartree-Fock (HF). Elle donne une meilleure solution qui satisf&t contrainte
(problématique), qui peut étre écrite sous formedéwrminant de Slater et qui peut ainsi étre
étendue a la solution exacte. La méthddE est, cependant, trées complexe a résoudre
numériquement pour les solides. Dans notre étadméthodeHF n’a pas été utilisée. Par contre
une autre percée des calculs physiques a été abaxde le développement de la théorie de la
fonctionnelle de la densit®énsity functional theory, DFTparHohenberget Kohn [1] et Kohn et

Sham[2] au milieu des années soixante (1964 et 1965).

lI-4-1 Les théoremes de Hohenberg et Kohn

En 1964,Hohenberget Kohn énoncerent deux théorémes dans lesquelBH&A a été
construite :

Le premier théoreme montre qu’il y a une et undesearrespondance entre la densité de

I'état fondamentalp(F) pour un systéeme a plusieurs électrons (atome, qulelé solide) et le

potentiel extérieuV,,[1] ; une conséquence immédiate ressort et estlajwaleur probable de

I'état fondamental de n'importe quelle observaﬂlgs;iaqueé est une fonctionnelle unique de la

densité électronique exacte de I'état fondamental :
(W w)|=0[p] (11.4)

Le second théoréme annonce que pour une obser@abdtnnée et ’hamiltonieHd | la

fonctionnelle de I'énergie totale de I'état fondarteé H[p] = E,_[o]est de la forme :
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Ey,,[0] = (W[T +V|W) +(WN,,

W) = Ry [o]+ [ (7 Vo P )7 (11.5)

Ou la fonctionnelle de la densiliéHK[,o] est universelle pour n'importe quel systeme a plusi
électrons.

E\,ext[p] (énergie totale de I'état fondamental) atteint alewr minimale pour le densité de I'état

fondamental correspondant/,.

Dans ce qui suit nous allons clarifier, sans démeonla signification de ce que nous avons
avance. La correspondance univoque entre la detesitétat fondamental et le potentiel extérieur
a quelques implications importantes. Il est évidgue, étant donné le potentiel extérieur du
systeme, il est possible de trouver I'unique déndi¢ I'état fondamental pour ce systéme. La
résolution de I'équation de Schrddinger nous ddanfenction d’'onde de I'état fondamental pour
laquelle la densité de cet état fondamental peet @&lculée. Intuitivement, la densité de I'état
fondamental semble contenir peu d’informations gunction d’onde de I'état fondamental. Si
C’était vrai, la réciprocité, c'est-a-dire a padie la densité de I'état fondamental vers le pakent
extérieur, ne tient pas raison. Le premier théordatdohenberget Kohn formule, cependant, que
ceci correspond assez bien.

Comme conséquence du deuxieme théoreme, et plasérent du fait que la densité de

I'état fondamental minimiseEVext[p], la méthode variationnelle deayleigh—Ritzpeut étre utilisée
pour obtenir la densité de I'état fondamental.slti ienportant de noter qug,,_ [,o] déterminée
pour la densité de I'état fondamental correspondar¥,,, est égale a I'énergie de ['état
fondamental. Seule cette valeurdg_ [0] a une signification physique.

Finalement, dans le second théoréme, la fonctitenmie Hohenberget Kohn F,, [o] ne
contient aucune information concernant les noyatixleers positions. Par conséquent, la
fonctionnelle est la méme pour tous les systemgisisieurs électrons. Malheureusemég [,0]

n'est pas connue et, a ce niveau, la DFT restedilement une théorie exacte inutilisable. Le

second terme de I'équation (11.2) est trivial.
[I-4-2 Les équations de Kohn et Sham

Une étape importante vers l'application deD&T a été réalisée par Kohn et Sham lorsqu’ils

proposérent d’écrire la fonctionnehg, [,0] comme suit :
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Fuc [0l = Tolo]+ Vi [o] + V, [ o]+ V. [ o)) (1.6)

Vel ]
Ou To[p] est la fonctionnelle de I'énergie cinétique poes Electrons sans interaction et
V, [,0] est la contribution d’Hartree, qui décrit I'inteteon avec le champ obtenu en moyennant sur
les positions des autres électrons. Bien qu’auiterds I'interaction électron-€lectron n’est temu e
compte,V, [,0] est déja une bonne approximation pour l'interacttectronique. Supposons que

nous connaissons la fonctionnelle d’échange-cdioéM . [,0] , NOUS pouvons maintenant écrire :

E, [o]=Tolo]+Va o] +V, [o]+ V..l o] (1.7)

ext

Cette équation peut étre interprétée comme la ifumatlle de I'énergie des particules non

interagissant entre elles, soumises a deux potembigérieursy, [o] etv. [po], avec I'hamiltonien

de Kohn et Sham correspondant.
Hoo =T, +V, +V, +V,, = —h%/2m0? + € /4zzaojp(r')/|r —T O +V, +V, (1..8)
Avec 'opérateur de I'échange-corrélation donnélpdonctionnelle dérivative :

V,. =0V, [o]/dp (11.9)
Le théoréme de Kohn et Sham peut maintenant &treufé comme suit :

La densité exacte de I'état fondamengdf ) pour un systéme M électrons est :
N
pr)=> W (F)w () (11.10)
i=1

Ou les fonctions d’onde d’une seule partiqu!ﬁ(F) sont lesN solutions de I'énergie la plus basse

de I'équation de Kohn et Sham

N

H W =&W (1.12)
Pour obtenir la densité de I'état fondamental polimporte quel systéme a plusieurs corps,
'équation de Schrddinger pour une seule particldé étre résolue. L'unique contribution non
connue pour ce probleme est la fonctionnelle d’@ghecorrélation. Quelques approximations de
cette fonctionnelle seront traitées dans la secigvante.
Deux remarques additionnelles a mentionner : Emp¥re est que les fonctions d’onde

W (r), aussi bien que les énergies, d’une seule particule sont des fonctions d'onteles
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énergies non électroniques. Seule la densité tailkétat fondamental calculée a partir des ces
guasi-particules égale la vraie densité de I'asatddmental. Quant a la seconde, I'hamiltonien de
Kohn et Shamdépend de la densité électronique a travers lesete d’Hartree et celui de

I'échange-corrélation, pendant que cette denspémt® a son tour, dég, qui sont a calculer. Cela

veut dire que nous avons affaire au probleme déd@hérence (self-consistence) : les solutions
déterminent I'équation originelle. Une procédurérdtive est donc nécessaire pour résoudre ce
probleme. Dans la premiére itération, une estimadjgproximative sera injectée pour la densité de
départ. La derniere, quant a elle, permet la coastm de I'hamiltonien initial dé&Kohn et Sham

De la résolution de cette equation découle un ebkgede fonctions¥, et une nouvelle densité
électronique avec laquelle un nouvebdlys peut étre déterminé et ainsi de suite. La nouvelle

densité differe forcément de la précédente. Vefs|des densités convergent, aussi bien que les
hamiltoniens, et une solution compatible avec I'limmien serait atteinte. L’équation de Kohn et
Sham se révéle comme un outil tres pratique paoudre des problemes a plusieurs corps. Tout

ceci est schématisé dans la Fig. 11.1.

)

\ 4

[ Calculer V(r) ]

A 4

[ Résoudre les équations K%

A 4

[ Déterminer ]

\ 4

[ Calculerpoyt ]

A 4

Mélange ll\lop/ Test de Oui

Prev= 0Poutt(1-0) Pin J‘ convergence

\ 4

Calculer

Figure II.1 : Cycle d’autocohérence dans I'approdbda fonctionnelle de la densité (DFT)
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lI-4-3 La fonctionnelle d’échange et de corrélation

Comme il a été mentionné dans la section précedigeation deKohn et Shampeut étre
résolue si la fonctionnelle d’échange-corrélatiost eonnue. Etant donné le fait qu’aucune
expression exacte n’est connue, l'introduction elgaines approximations serait nécessaire.
L’humble approximation pour la fonctionnelle de né&¥gie dechange-corrélation est
'approximation de la densité locale.§A, Local Density Approximation[3,4]. L'énergie
d’échange-corrélation d’'un gaz homogéne d'électrarest-a-dire un systeme avec une densité
électronique constante, est connue numériquemgaita des calculdMonte Carlo[4]. Dans la
LDA, cette énergie d’échange-corrélation pour un gemdgene d’électrons est utilisée aussi pour
des situations non homogenes. En d'autres termeschaque point de l'espace, I'énergie
d’échange-corrélation pour un systeme inhomogéene §tee obtenue en utilisant la méme densité

du gaz d’électrons homogéne approximées localeareaé point.
Vi lo] = [ p(F)e,c (o)) (11.12)

Bien gu’elle soit simple, I&DA fournit de bons résultats pour beaucoup de syst@guis
avec une densité électronique variant lentements ldaur des systemes fortement inhomogenes,
tels que des atomes, des molécules ou des réaeiomssirface, ld. DA ne concorde pas avec
certains résultats comme la surestimation des é&sedg liaison et de cohésion qui sont plus larges
comparativement aux résultats expérimentaux. Gettestimation mene a de petites valeurs, pour
les parametres de maille et la largeur de bandeapaort a celles trouvées expérimentalement. Il
a éete trouvé aussi que le fer est de strudaarau lieu debcc

Une amélioration de IaDA est I'approximation du gradient générali@&3A: Generalised
Gradient Approximation en anglai§5-7]. Dans cette approximation, le gradient delénsité est

incorporé dans I'énergie d’échange-corrélation :
Ve o] = [ plrk,oelr ) () (11.13)

Plusieurs représentations de la fonctionnelle diége-corrélation existent dans GGA

elles different uniguement dans la déterminatios deefficients du gradient de la densité. Cette

fonctionnelle est souvent scindée en deux termiesgremier est celui de I'échange”®”, le

Ly . Z -\ 1 GGA . 2 P z p s .
deuxiéme est celui de la corrélatidq”", qui sont développés séparément. Des considésation

théoriques concernant le comportement exact comais les fonctionnelles non connues, jouent

un réle dans le développement, mais parfois dempetres empiriques sont utilisés.
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De nombreuses défaillances ont été percues ddbBTatelles que les forces déan Der
Waals qui ne sont pas décrites d’'une maniére explitieepotentiel de Kohn et Sham diminue
exponentiellement au lieu qu'il soit proportionrel/r , le gap est sous-estimé de 50% dans les
semiconducteurs, et par ldDA et par laGGA Les énergies de cohésion sont surestimées dans la
LDA et sous-estimées dans@GA les matériaux fortement corrélés (tels dNi®) sont prédits
comme étant des métaux et non pas comme des salatiferromagnétiques.

Une étape importante pour la résolution des égustteKohn et Shamest d’étendre les

fonctions d’onde d’une seule particule dans une apropriée.

—h - o(r) ) B}
dar = .14
(2 Dm 47E J. r _r | r +V -'-VextjkIJ (r) gmme(r) ( )

Y, =Yg 11.15)

En principe cette base est infinie (B¥. Mais en pratique elle doit, bien sar, étre finie
Notons cependant que l'usage de bases limitéeséost ghas les fonctions d'onde,, d’'une
manieére exacte voire impossible. Il est donc impdrtde chercher une base convenable pour
laguelle de bonnes approximations de ces fonctbosde peuvent étre construites. L'une des

bases incontournables pour décrire Ws est la base d'ondes planes augmentées linéarisées

(LAPW).

lI-5 La méthode APW

Cette méthode est proposée par Slater en 193&l[8])’est pas pratique de nos jours, mais
il est important d’en parler car elle fait I'objetune introduction a d’autres bases qui seront
discutées ci-dessous.

L’'une des puissances de I'utilisation de la basmdeés planes, selon le théoremeBtizch,

est que les fonctions propres de I'hamiltonienquique peuvent étre étendues dans cette base. En
outre, nous pouvons écrire &, avec les nombres quantiques du théoremBldeh W, =W,
Cependant, beaucoup de fonctions d’onde a baselekoplanes sont nécessaires pour décrire le
comportement oscillatoire rapide des fonctions @sm@u voisinage des noyaux, ce qui prend un
énorme temps de calcul, et donc cette méthode sendfficace dans la pratique. C’est pour cette

raison qu’une autre approche est nécessaire da@giten autour du noyau atomique.
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La méthodeAPW est baseée sur le fait que la forte variation diempiel sphérique et ainsi
des fonctions d’onde, au voisinage du noyau atoejigst tres similaire a celle d’un atome isolé.
Dans la région entre les atomes, le potentiel easiqment constant, ou les fonctions d’onde sont
parfaitement décrites par les ondes planes quilesrdolutions de I'équation de Schrddinger pour
un potentiel constant. En se basant sur cette dis@n, I'espace est divisé en deux régions ou
différentes bases sont utilisées. Centrées autounogau atomique , des spheres muffin-tiltM(T)

de rayonsr,  sont construites, la région entre ces spheresppgiée la région interstitielldR()

(voir Fig. 1.2). On peut maintenant définir la lkade fonction®\PWcomme suit :

1 ekl FORI
g (r.E)= W (11.16)

AR (G E)Y(R)  roMT

Ou k est un vecteur dans la premiére zone de BrilloKiest le vecteur du réseau réciproque et V

le volume de la maille élémentaire. S ) sont les harmoniques sphériques aflen} les

moments angulaires @ =7 -1, ou 1, est la position atomique dans la maille élémentdae

a,k+K

latomea . A" sont les coefficients de développementugfr,,E) est la solution radiale de

I'équation de Schrodinger avec un potentiel sphrigristallin moyen , a I'énergiedonnée.

{d—2+'(' +) +V(r)—E}ruf’(r,E):O (11.17)

La continuité imposée de; (r,E) et I'onde plane correspondante dans les sphérdfnstin

détermine les coefﬁmenlts‘r’nk”<

Sphéres
A/Muffin-tin

- RMT/
Région
interstitielle (RI)

Figure 1.2 : Représentation du solide dans la oudhAPW
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Malheureusement, la méthod®PW a un important inconvénient: la dépendance de

I'énergie desu/ (r,E). Pour décrire proprement les fonctions profitgsle I'’équation deKohn et
Sham la valeur propre, correspondante doit étre utilisée pdar Commes, n'est pas encore

connue, la supposition doit étre faite pour la waEe. Pour cette valeur, la bagd®W peut étre
construite et I'équation d€ohnetShampeut étre résolue. La valeur supposég& devrait étre une
racine de cette équation. Sinon, la nouvelle vatlalE sera réinjectée jusqu’a ce qu’elle soit une
valeur propre de cette équation. Cette procédutettte répétée pour chaque valeur propre, ce qui
consomme un temps de calcul assez grand.

La solution générale de ce probleme consiste ensarte de renforcement de la base dans

les spheres muffin-tin afin de supprimer la dépendale I'énergie.

[1-6 La méthode LAPW

Dans la méthodé\PW il faudrait construire les fonctions{’(r,E) par l'utilisation des

valeurs propres inconnues, des états propres recherch%‘é‘ pour E. Ces fonctions de base

manquent de liberté variationnelle pour traiter aveémes de petites variations de la bande

d'énergies ! de la valeur d’essai po.

Une solution pour ce probleme consiste en la coctédn des énergies indépendantes de
APWdans une certaine région d’énergie, comme celaisdans laLAPW [9-11], ou les points
linéarisés, dans I'équation séculaire résultaremrd linéaires ei. Une fonction de badeAPWa
la méme forme qu’une fonction de basi@W, mais la partie de la fonction de base dans leomég

muffin-tin, c’est-a-dire 'augmentation, serait pte :

1 (k+k)r r ORI
()= o N (11.18)
Zl,m[ am’k+Ku|a(ri'Eo)+ 3Lr;'k+Ku|a(ri’Eo)]len(ﬁ) raMT

L’augmentation APW serait remplacée par une combinaison linéaire alefohction

ou’(r.,E)
0

.. a T g _ P T . T .
originelle U;" et sa dérivée d’énergig’ = évaluée a I'énergie de linéarisation fiie

On peut interpréter le nouveau terme entre crochetsme un développement daylor de

premier ordre autour de I'énergie fixég :

U’ (ri ' E) = ula(ri ’ Eo)"' (E - Eo)ula (ri ' Eo)+O(E - Eo)2 (1.19)
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Si I'énergie E, différe légérement de la vraie bande dénefgiaine telle combinaison

linéaire reproduira la fonction radiakPW a cette bande d’énergie. Cela produit une basesjui

assez inflexible pour représenter tous les étaigrps dans la région autour &g.

Les coefficients restant8”*** et Bl""“R peuvent étre déterminés en imposant la continuité

m m
de LAPWdans les spheres muffin-tin, et dans la valedlaet la dérivée. On ne peut pas fixer les
coefficients par le développement de Taylor paree agci introduirait la dépendance de I'énergie.

A ce stade E, est encore la méme pour toutes les valeuts Meus pouvons avancer d’'un
pas en choisissant une valeur différdgfe appeléd”, pour chaque valedrde I'atomer . Dans

ce cas,E est normalement choisie au centre de la bandesmondante avec les indicks

correspondants. Ceci donne la définition finalerpmeLAPW:

1 i(k+k)r rORI
WV (11.20)

an-l_ W
Z,m[Aﬁ'HKUf’(ano)’f By (1, EVA(E) roowiT

Si les paramétres d’énergi’ sont minutieusement choisis pour chaque valeundument
angulaire, une simple diagonalisation produira mseenble entier de bandes d’énergie exactes pour
lesk points correspondants. C’est 'amélioration magecomparativement a la méthodBW, ou
la diagonalisation est nécessaire pour chaque kdiadergie.

La baseL APW définie dans la formule (1.20) est néanmoins patique pour son usage,
parce que la base aussi bien que les fonctions isfiniment larges que deux parametres

additionnels seront a introduire pour limiter cageurs. Le premier parameétre &sf qui controle

laugmentation dd.APW qui consiste en une somme infinie sur les momantgilaired. Cette

sommation sera tronqueéd g, . Le second esK, ., 'onde plane du cutoff, qui détermine la taille

max’

de cette base. Seules les fonctions de base, veatisfaisant la conditiq)ﬁ\ <K, sontincluses

dans cette base. Par conséquéntet K, controlent la précision des calculs (état comptet e
gualité). De bons choix de ces parametres sont lésémportants.

En outre,l

77 max

etk .. ne sont compléetement pas indépendants ; en ras®icahditions aux
limites imposéesl,, etK . doivent étre ajustés de telle fagon que les traomats’assortissent
encore aux frontiéres. Cela peut étre fait en motae pour unl__ donné, Yl a, tout au

plus,2l .. nceuds, le long du cercle étendu autour des spherém-tin, c’est-a-dire, sur le cercle
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avec un contour égal 27R"" . Ce qui correspond l@%]ﬂw) nceuds par unité de longueur. De

, ez L K s
lautre c6te K, décrit 'onde plane avee-™* noeuds par unité de longueur. En comparant les
T

deux termes supposés, on alRd'K__ =I__ . Une bonne valeur pour,_  peut étre choisie si

K est connu. En pratiqud, . est fixé a la valeur de 10 et une bonne base cgente est

max max

obtenue pouR""K, __ =7-9 pour la plupart des systemes.

[1-6-1 Etats de semi-core

Dans la méthodd APW, il y a uniqguement une seule énergie de linéaoisat, pour

chaque nombre quantiglieCela mene a un probleme dans des systemes aveftalse ayant le
méme nombre quantigliemais de nombres quantiquedifférents et donc également des énergies
différentes. Le probléme apparait essentiellement ples systemes avec ces prétendus états de
semi-core,qui ne sont pas étendus dans la région de valenaes, pas aussi faible en énergie

comme les états de ceceur, les états de semi-cordraiv@s par 'introduction des orbitales locales

dans la méthodeAPW Les orbitales locales ne dépendent pasidest K, mais appartiennent
uniquement a un seul atome et ont un caracterdfispiecl. Elles sont appelées locales car elles

sont restreintes aux sphéres muffin-tin et valénb zlans la région interstitielle.

0 FORI

a {Z ym[A?n“'a (r Eo)+ Bt (1, )+ Couf (1, El)]Yr'n(ﬁ) FOMT (1-21)

A Tlintérieur des sphéres muffin-tin, les orbitallegales comportent une fonction radiale
additionnelle évaluée a la nouvelle énergie dealisation E,. Deux des coefficients sont
déterminés par les conditions dont la valeur giréamiére dérivée des orbitales locales convergent
vers zéro aux limites des spheres. La troisiemé @ee établie pour un quelconque nombre fixe,
par exemple l'unité (la modification est utiliséeup des réseaux avec inversion de symétrie). La
base résultanteAPW+LO peut étre utilisée pour décrire convenablememédgon de valence et

les états de semi-core déja entierement localisés.

lI-7 La méthode APW+lo
Une méthode alternative pour linéariser la méthdiEgV est la méthode deSPW+lo [12,
13]. Dans celle-ci, le probleme des valeurs progssaussi linéarisé en choisissant I'énergie de
linéarisation fixées,. Cependant, le gain nécessaire en flexibilitétrpes obtenu par I'ajout d’'un
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terme additionnel aux fonctions de base originAleg\ mais par un ensemble complémentaire des

orbitales locales.

@ = 0 F ORI
{Z LA (1, Eo) + Bowe (1 E)YVAE) FoomT (11.22)

Chaque orbitale locale est égale a la valeur zé@o lemite sphérique et n'ayant aucune
restriction sur les dérivées aux limites muffin-tiAinsi, le terme de surface pour I'énergie
cinétigue doit étre pris en compte. La basW+lo compléte consiste donc en deux types

différents de fonctions de base, A8Ws a I'énergie de linéarisation fixéget leslo, elle est alors

définie comme suit :

- {WAPWi < Nopw (1.23)

WOIi > N APW

Ici, N -, €St un nombre entier quelconque, qui dépend dailla de la base totale et le
nombre des orbitales locales inclues. L'avantage adtte alternative de linéarisation,
comparativement a la méthodAPW, est que la forme optimale des fonctions de bdS$etérieur
des spheres muffin-tin est conservée, ce qui meameeameilleure description des états propres et

donc a une petite taille de la base pour atteindeetelle précision.

lI-7-1 Les états de semi-core
Juste comme dans la méthdd&PW il y a uniquement une seule énergie de linéaoisat

£, par nombre quantiqule qui conduit au probleme dans la description datsé&e semi-core.

Dans la méthodAPW+lo, ces états de semi-core sont traités par I'enseddsd@rbitales locales.

¢ = 0 F ORI
{zlm[ E)+Cu (L ENNNE) o (1-24)

La encore l'orbitale locale est introduite avecséronde énergie de linéarisation, qui peut
étre choisie pour s’étaler dans la région de sarg;aonc les états propres, avec le méme nombre
guantiqud mais de différents principaux hombres quantiqupsuvent étre traités correctement.

Ces orbitales locales sont aussi égales a la vakyar a la limite sphérique sans aucune

restriction sur la premiere dérivée.
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[I-8 Augmentation mixée

Il a été démontré pavladsen et al[14] que la méthodé&PW+lo converge usuellement
beaucoup plus rapide que la méthdd&PW. Cela veut dire qu’une telle précision dans, par
exemple, I'énergie totale est déja atteinte d&R¥V+lo avec une petite base comparativement a
celle obtenue par la méthodeAPW Normalement, ledo additionnelles sont uniquement
nécessaires pour le développement suivant les resrguantiques physiquégi.e. les nombres
guantiqued contenus dans la configuration électronique dém@&nt correspondant) alors que les
plus grands nombres quantiquessont suffisamment traités par la simple méthddeW
Cependant, pour des cas semblables, ces plus gramiisres quantiquek nécessitent del
supplémentaires dans la base complémentaire quit iédgain dans la taille de la base. D’autres
part, les fonctions radiales déscaracteres, sans signification physique, n’ontuauavantage

particulier de I'exacte forme dag . En conséquence, 'augmentation mixée a été péaplzsou

les nombres quantiqués physiqguement importants, sont traités p&W+lo et les plus grands
nombres quantiqgudssont augmentés en utilisdtAPW.

[I-9 La méthode FP-(L)APW+lo

La précision de la méthode)APW+lo peut, davantage, étre améliorée en utilisantlle fu
potential FP) (potentiel total), i.e. le potentiel muffin-tisieremplacé par un potentiel non constant
dans la région interstitielle et une partie nonésgue a I'intérieur des spheres muffin-tin.

(11.25)

Ces corrections sont également appelées des c¢oneaton-muffin-tin. Le choix des
fonctions de base dans la région interstitiellssnfms effectué par ces susdites corrections, lesmis

fonctions radiales), définies dans I'équation (1.17) ne sont plus t@atens exactes a l'intérieur
des spheres muffin-tin. En principe, les fonctiansseraient évaluées en utilisant le vrai potentiel

cristallin de la région muffin-tin, qui n’est, tafbis, prévu pour améliorer grandement les résyltat
ainsi les corrections non-muffin-tin représentestilement un modeste changement du potentiel
muffin-tin. En plus, les fonctions de base dans rfesthodesAPW linéarisées devraient étre
suffisamment flexibles pour décrire les états peemltérés par les corrections non-muffin-tin aussi

bien que ceux dans le potentiel muffin-tin.
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[I-10 Intégration sur la zone de Brillouin

Pour déterminer la densité électronique, une sommaur tous les états occupés doit étre
effectuée. Pour un solide cela veut dire qu’unégrdtion sur la zone drillouin (B2) ou sa partie
irréductible, quand la symétrie est comptabiligkmst étre faite numériquement, une intégration est

résolue en transformant une intégrale en une sosamen nombre fini d& points.

1
. k= > w, (11.26)
\ k

Bz
Les deux méthodes prédominantes utilisées poursichigis k points dans la zone de

Brillouin sont la méthode tétraédrique et la méthdds points spéciaux.

[I-11 Le calcul en supercellule

Une conséquence de l'utilisation des conditions kmies périodiques est que la maille
élémentaire (cellule unitaire) est répétée infimingans chacune des trois directions spatiglgs
etz Cela simplifie les calculs pour tout solide, guis on s’intéresse uniquement a la composition
de la maille élémentaire et I'utilisation de la $tne totale du systéme.

En allant du volume en surface, cela conduit @ cassure de symétrie. Les calculs de
surface peuvent étre établis en introduisant ugemévide dans la maille élémentaire. Il y a deux
manieres de faire ceci. Premierement, si la régide est introduite dans chaque direction de
I'espace, on termine par un cluster, qui devraisiareprésenter le solide avec une telle surface.
Cependant, dans cette approche les propriétés derfiace dépendent beaucoup de la taille du
cluster. Pour pouvoir donner une bonne descriptibénormes clusters de surface de plusieurs
atomes dans la maille élémentaire doivent étresési) ce qui induit un temps de calcul tres
colteux.

La deuxieme description de surface est donnéeggrbche supercellule. Dans celle-ci, la
région vide est introduite juste dans une seulection, par exemple. Ceci divise la maille
élémentaire en régions ou il y a le solide et d&itrégions vides. Les conditions aux limites
périodiques assurent que le solide est infini dasdirectionsx ety, mais aussi, qu'il est répété
infiniment dans la direction z. Pour éviter lesegsffallacieux dus a l'interaction entre les sdide
conseécutifs, on doit s’assurer que la région vigkeeeceux-ci est suffisamment grande. Comme on
le constate dans la Fig. 11.3. Le solide a deuxesacCelui-ci doit étre assez épais, donc cette
interaction surface-surface sera négligeable pesrgliantités intéressantes. Idéalement, le solide
devrait étre tres épais. Les épaisseurs de larrégiie et celle du solide seront a tester pourrassu

une meilleure description des propriétés de sustace
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Les atomes ou les molécules sont usuellementla@ssur les surfaces simultanément. Cela
assure que la moindre inversion de symétrie saraereée, si possible. La présence de I'inversion
de symétrie réduit I'effort de calcul par un fastde quatre, ainsi, les calculs améliorés seroms da
I'espace réel (et non dans I'imaginaire). L'adsmnptdes atomes ou molécules sur juste un c6té du
solide peut aussi engendrer un énorme moment dipola correction a cela est simple [15], mais

elle n’est pas implémentée dans le code Wien.

SR o

raaaaip | 1.53 .
eTarar o ) SO'lde
ek

Vide

Qe g
[FEgarEr ¢

GoLLL {f f_ "] Solide

Vide

“H’*‘r&' L
AHL'I D
Gk

L Solide

— (4 i

Figure 11.3 : Représentation schématique de larsefiale

lI-12 Les forces dans la méthode LAPW

La détermination des forces agissant sur les atomiest-a-dire le changement dans
I'énergie di aux déplacements des atomes, offrdoanee possibilité pour déterminer la géométrie
de l'état fondamental. En supposant que le potemtigerne dépend paramétriquement des
positions des noyaun(ﬁ,{l?{}), il suit de I'équation (I.7) que le gradient dérergie de I'état

fondamental est donné par :

OE, z_jav(géa} dr_jdi op(r ., )dr (11.27)

Le premier terme est la force #ellmann-Feynmanqui décrit I'interaction électrostatique

pure de la densité de charge électronjgug{R }) et le potentiel des iow&, {ﬁ, }) Le deuxiéme

terme est d0 a la base incompléte donnant lieusairdprécisions dans la densité électronique
calculée. Ce terme devrait disparaitre si le probleariationnel était résolu exactement. De ce fait

les fonctions de base dans la méthbA@W sont discontinues dans leurs secondes dérivéegii ce
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conduit a une discontinuité dépendante des positdans I'énergie cinétique qui nécessite une
correction supplémentaire pour les forcesHiImann-Feynmarj16]. Le calcul des forces est
possible dangVien2k Ceci est trés important pour la déterminationréésxations en surfaces.

[I-13 Le code Wien2k

Tous les calcul®FT présentés dans ce travail ont été effectués bsantile codeNien2k
Il est basé sur la méthode)APW Ho, et a été développé pour étre utilisé essentielerdans la
physique de I'état solide. Depuis, les calculs sontjuement possibles en utilisant les conditions
aux limites périodiques.

Le codeWien2k est composé de deux parties, linitialisation @tclycle autocohérent.
Chaque partie est de nouveau composee de plugpimgsammes indépendants, qui sont reliés par
le shell-script. Ajoutant a cela, beaucoup d’ouditglytiques sont implémentés pour calculer par
exemple les structures de bande, les densitéd,detalensités de charge, etc.

Depuis lors, la méthodeP-LAPWH o est considérée comme l'une des méthodes les plus
précises dans IBFT, les résultats obtenus par cette méthode soneabgoensidérés de référence.
Cependant le prix de cette haute précision est acabfe au colt de calcul trop élevé. Pour
'ensemble des systémes, le codken2k est plutét bien performant, mais pour les calalds
surfaces, en utilisant le calcul en supercellule,dévient dévorant en terme de temps.

L’organigramme du paquetage Wien2k est donné damsdxe C.
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Chapitre Il

Résultats et Discussions

I[ faut avoir la vue bien nette pour
voir tous les principes, et ensuite [esprit juste
pour ne pas raisonner faussement sur des
principes connus.

Pensées, Blaise PASCAL
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lll Résultats et discussion
[1I-1 Détails de calcul

Avant de développer tous les détails de ce chapitres énoncons d’abord les parametres
utilisés dans la méthodeP-LAPW que nous avons choisis et fixés pour nos cal@dsr I'énergie
d’échange-corrélation nous avons opté pour la pérésation dePerdewetal de I'approximation
de la densité locald.DA-GGA (1996) [1], les fonctions d’onde électroniquestseprésentées
dans la base des ondes planes avec une énergisudere (cutoff) de 8 Ry. Dans la zone de
Brillouin, nous avons pris 400 points pour les mpgiations des volumes et des rapports b/a et c/a;
800 points pour les calculs self-consisteéBCH, c’est-a-dire, les calculs des énergies totdles.
rayon muffin-tin dans la région sphérique est d& 2a. pour tous les atomes des éléements du

tableau périodique utilisés dans notre étude.

l1I-2 Diagramme de phases binaire

La plupart des matériaux qui sont substantiellamgitisés dans I'industrie et dans la
technologie se composent de plusieurs élémentsalleau périodique. L'aptitude et I'habilité
d’adapter ces matériaux a nos besoins dépendendarent de la connaissance et de la
compréhension des relations entre leurs différgomegriétés, leurs structures et leurs compositions
ou plusieurs éléments sont associés ou combinéds Pa sens, les diagrammes de phases sont
parmi les outils les plus importants pour concewidévelopper efficacement les matériaux. On
peut dire qu'un diagramme de phases est une cantargmtisant et montrant les phases qui sont
stables dans la composition spatiale-températupreasion constante. Ceci est une précieuse
information pour prédire la microstructure finalardalliage apres traitement.

La détermination expérimentale des diagrammeshdegs est usuellement une tache assez
ardue voire trés difficile. Les mesures sont sotivecommodées par les cinétiques lentes ou les
températures extrémes ainsi que d’autres conditibhen autre coté, en utilisant les lois de la
physique, il est possible d’obtenir ces diagramdeephases en utilisant uniquement la contribution
des nombres atomiques et les masses des diff@&énments qui sont mixés. Cette approche, pour

calculer les propriétés des matériaux, est apgdiéeitio ou du premier principe.

[1I-3 Energie de formation

L’énergie de formation est I'un des parametres nmioglynamiques importants pour
I'établissement des diagrammes de phases, donéfueiiant la stabilité relative des différentes
structures, il est commode de calculer leurs éasrdie formation. L'énergie de formation est
responsable de la stabilité relative des phases basses températures ou les contributions

entropiques ne sont pas importantes. La phaseayailllegre est déterminée par le dessin des lignes
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tangentes mitoyennes entre les courbes des éndigies, a I'état fondamental, des composés
Voisins.

L’énergie de formation d’'un compobdTi;.« est déterminée par I'équation :

ENiTix = ENuTix _ NI

Formation Totale Totale

- (L-x)ET

Totale

(I1.1)

Ou EM:=x est I'énergie totale a I'état fondamental de ik NiTii,, EY et EY  sont les

Totale Totale Totale
énergies totales stables des éléments sinfigpdei et hcp-Tirespectivementx et (1-X) se réferent
aux concentrations des éléments constituants.

Comme nous l'avons soulevé dans le premier clegpérdiagramme de phases des alliages
NiTi, expérimentalement obtenu, présente une ambiguitéveau de la composition équiatomique
50/50 dont les phases aux basses températuresnh@as définitivement identifiées. Pour cela
nous avons étudié le diagramme de phases deslizgeslen différentes proportions suivant la
valeur de la concentrationenNi (NixTiz-y) (0<x<1).

Les structures auxquelles nous nous sommes iséxasnt [DO0s, laLl; et laDO,4 a 25%
deNi, laB2 laBl19et [aB19 a 50% deNi et [aDOs, laL1; et laDO,4 & 75% deNi. Nous avons
d’abord procédé a I'optimisation de ces structwescalculant leurs volumes a I'état d’équilibre,
puis nous avons déterminé les parameétres du réseales modules de compressibilité
correspondant a ces volumes pour chaque strudiimes avons, par la suite, prédit et tracé le
diagramme de phases de l'alliage binaii&i par I'étude de la stabilité de ces phases, etaela

calculant leurs énergies de formation.

I1I-4 Propriétés structurales

Certaines des propriétés les plus importantes dixhtites de la dépendance de la fonction
de I'énergie totale du volume de la maille primgtivLe volume d’équilibreVy (et ainsi les
parametres de mailles a I'équilibre) est déternpagela minimisation de la fonction de I'énergie
totaleE(V ). Dans notre étude, nous avons déterminé et ti&nérgie totale en fonction du volume
pour chaque structure &= OK. L’ajustement des courbes obtenues a I'équaticetat’’ de
Murnaghan[2], nous a permis de déterminer le volume etplmmetres d’équilibre pour chaque

structure ainsi que leurs modules de compressibilit

_ AN IR AN A
S e [B"(l o) 1} (12
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Oou:

E,: Energie totale de I'état fondamental

B, : Module de compressibilite

B, : Dérivée du module de compressibilité

Le module de compressibilité qui refléte I'inflerides courbes de I'énergie ou des courbes

P-V au volume d’équilibre/,est défini par la relation suivante :

(111.3)

2
Ej :V0 d E2
dv dv

B= —vo(

Nous allons détailler dans ce qui suit tous noslt@s obtenus concernant les propriétés
structurales de toutes les susdites structuregl@en fonction de la valeur de la concentratien

Ni. Nous précisons que les calculs effectués peaidifférentes valeurs desont non magnétiques.

[1I-4-1 Pour x=0 (hcp-Ti)

Le titane métallique se présente sous plusieursdsrsolides. La phaseest la phase stable
a température et pression ambiantes, elle estulgigte hexagonale compacte. La phase haute
température est de structure cubique centrée, wbtear la transition de la phageé 1155K [3].
La phasen découverte pour la premiére fois en 1963Jaamiesor[4], apparait lors de la transition
de la phase sous pression (2 a 13Pa). Elle possede une structure hexagonale a troimeg peu
courante pour un élément pur. En raison de saliséala phasex est celle utilisée dans notre étude.

Les parametres structuraux obtenus, lors de I'ap#ition de cette structure, sont donnés dans le

tableau I11.1.
Tableau Ill.1 : Propriétés structurales de la stmahcp- Ti
Structure Groupe spatial Parametres de  Module de
réseau compressibilité
(GPa)
a=2.95 A
Ti-hcp P6,/mmc c=4.68 A 112
Calculé y=120°
Ti-hcp a=2.95 A
Expérimental P6,/mmc c=4.68 A 110
[5] y=120°

39



Chapitre Il Résultats et Discussions

[11-4-2 Pour x=0.25 (NiTk)

Les composeés intermétalliquéd; cristallisent généralement dans les structiukes DOs,
DOsg, DOy, et DO,4. Dans notre étude, nous nous sommes intéresgéstrasturesdDO;3, L1, et
DOy, pour le composdiTiz (voir figures (a), (b) et (c). Annexe B). Ce saids structures

cubiques, de groupes spatiaBm3m et Pm3m et P6,/ mmcet de nombres atomiques par maille

élémentaireZ=4, 4 et 16 pour I®O;3, laLl, etlaDO,4respectivement.

Les courbes de variation de I'énergie totale erction du volume sont données dans la
figure 111.1. Notons que pour IBO,4, nous avons d’abord optimisé le rapport c/a adarprocéder
a I'optimisation du volume. Les différents résugtéités de celles-ci sont présentés dans le tableau
1.2.

-8164,38
-8164,40—- A ~-m-- DO3

| @ L12
A DO24

-8164,42 -

8164,44 - |
8164,46 - A
816448 ® ."
816450
8164,52 -

Energie totale (Ry)

-8164,54 -

o
»

-8164,56 - ) .
-8164,58 e MR aATT

on
>

[ |
>

-8164,60 ) I ) I ) I ) I ) I ) I ) I ) I ) I ) I ) I )
0,75 0,80 0,85 0,90 0,95 1,00 1,05 1,10 1,15 1,20 1,25 1,30 1,35

VIV

0

Figure IIl.1 : Variation de I'énergie totale en fion du volume des structurB©s, L1, etDOx4.
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Tableau IIl.2 : Propriétés structurales des stmastDOs, L1, et DO,4 pour le composBliTis.

Phase Groupe Z Paramétres Volume Positions Energie de
spatial de réseau V/at Atomiques formation
(A3 KJ/Mol

Nil :
(0,0,0)

3 Til: _
Do, Fm3m 4 a=6.22A 2837 +(0.25, 0.25, 0.25) 4.92

Ti2 :
(0.5,0.5,0.5)

Ni :

] (0, 0, 0)

L1, Pm3m 4 a=3.94A 28.90 Til
(0.5, 0.5, 0)

(0.5, 0, 0.5)
(0, 0.5, 0.5)

-7.94

Til:
6(0.5, 0, 0)

a=5.32 A Tio -
6(X, 2X, 0.25) x=-1/6 +29.8
DO,s P6,/mmc 16 c=8.71A 2522 \it '
11
y=120° 2(0,0,0)
Ni2 :
2(x’,2x’, 0.25) x'= 1/3

Les valeurs des paramétres de maille & I'état diéogi sonta=6.22 A pour 1aDO; et a=
3.94 A pour laL1, En ce qui concerne les propriétés structuralesadghaseNiTis, nous ne
disposons pas de données expérimentales auxquellss pourrions confronter les valeurs que
nous avons obtenues. Néanmoins, nous pouvons fegacer avec quelques données issues des
calculs (J.H. Li et al. [5]), ou le paramétre deillale laDO; est de 6.211 A et celui delld, est
de 3.937 A. Nous pouvons conclure que nos valeom$ groches de celles-ci. Notons que les
résultats de.H. Lisont obtenus avec le co@ASTEP Les valeurs des modules de compressibilité
sont de 121.7GPa pour laDO3 et de 128.25Pa pour laLl,, ces valeurs sont relativement les
mémes avec les noétres qui sont de 130 poDQaet de 129 pour |al,.

Les énergies de formation sont calculées par I'dgudlll.1), nous remarquons que celle
de laDO;4 est positive, donc elle ne se forme méme pas.iFaue celles de IBO; et laL1, sont
de —4.92 KJ/Mol et de —7.94 KJ/Mol respectiveméidus concluons donc que 14, est plus
stable (favorable) que O3 dans cette composition.
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[11-4-3 Pour x = 0.5 (iTi)

La stabilité de I'alliageNiTi dans cette composition est trés intéressanteguguatix basses
températures. Pour cela nous avons étudié lesstes82 (type CsC)), B19 (type AuCd etB19.
Nous avons procédé d'abord a l'optimisation de Eomgétrie de chaque structure et la
détermination des parametres de réseau et les esodel compressibilité a I'équilibre puis au

calcul des énergies de formation de chacune d’'plbes étudier leur stabilite. Ces structures sont
montrées dans les figures (d), (e) et (f) dansnkxe B avec les groupes spati@m3m,
PmmaetP2,/m et de nombres atomiques par maille élémentaiégale2, 4 et 4 pour |82, la

B19et laB19’ respectivement.

Avant de procéder a 'optimisation de la géométigeces structures, nous avons d’abord
débuté par la relaxation des parametres internesl€s positions atomiques) des structiB#S et
B19, et cela en utilisant la méthode ldewtonqui consiste a apporter une correction aux fodees
Hellmann-Feynmaret ainsi la détermination des positions d’équdibdes atomes individuels de
n'importe quelle structure.

Pour la structureB19’, nous avons d’abord optimisé I'angle monoclinigyepuis les
rapports b/a et c/a et enfin le volume d’équilikfigures 111.2 et IIl.3. La méme procédure a été
suivie pour la structur®19 sauf que les parameétres angulaires de cellerti drmits, donc ne
nécessitant pas d'optimisation (figures 111.3). kauctureB2 est une structure cubique donc
I'optimisation du volume suffit pour déterminer Iparametres d’équilibre. Ainsi, les courbes de
variation des énergies totales en fonction du velyour les trois structurd2, B19 et B19’ sont
représentées dans la figure 111.4.

Les paramétres de réseau, les positions atomiinsEgjae les énergies de formation a I'état
fondamental des trois phases étudiées pour le cadngtoechiométriquNiTi sont donnés dans le
tableau 111.3. La valeur expérimentale du paraméeeréseaa de laB2 est de 3.011 A [6], la
valeur obtenue par calcul est d'une différencegmsiante (0,03%) par rapport a celle-ci. Aucune
valeur expérimentale concernant les parametres adlende laB19 n'a été trouvée dans la
littérature. Néanmoins, nous pouvons dire que lakews que nous avons obtenues sont
comparables a celles trouvées par d’autres cadtuisitio tels que ceux dée et al[7], et deLu et
al. [8] (voir tableau 111.6). Celles calculées pourBa9’ different a leur tour de 1.25%, 0.97% et -
1.80% poura, b etc respectivement, par rapport aux valeurs expériaen{9] (voir tableau Il1.6).
Les positions atomiques des structuBd® et B19’ apres relaxation sont proches de celles trouvées

expérimentalement.
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Figure III.2 : Optimisation de I'angtepour la structur&19.

T T T T T T T T T
-9498,685 | = Bl19ba | A
° ® - Bl9ca
A B19Pba
-9498,690 | - v B19Pca|
u T
5 *,
= -9498,695 | E
Q ; v
] 3 -
S L ’ A
© -9498,700 . -
5 :
7] -
c e
L ‘m .
-9498,705 | : ' E
B 3 L v E
T g =
-9498,710 A E
T T T T T T T T T
-15 -10 -5 0 5 10 15

Rapport

Figure 1.3 : Optimisation des rapports b/a etwdar les structureB19etB19'.

-4749,290 ————————————————T———
-4749205- ™

-4749,300 -} . gigp i

-4749,305 + A B2 M

< -4749,310 ]

E 493151 2 n ]

) . . 1

T 4749320 M

£ 4749325 e ]

Q2 1 g L B o 1

S -4749,330 e — a ]

@ 1 L 1

5 -4749,335 'y e

-4749,340 A N

J e J

-4749,345 -} 8. AT .

1 AT e 1

-4749,350 -} e .

1 T T 1 U
0,85 0,90 0,95 1,00 1,05 1,10 1,15

VIVO
Figure II.4 : Optimisation des volumes des struesuB2, B19 et B19'.

43



Chapitre Il Résultats et Discussions

Tableau 1.3 Propriétés structurales des structuiB@sB19etB19'.

Phase Groupe Z Parametres Volume Positions Energie de
spatial de réseau V/at Atomiques formation
(A% KJ/Mol
B Ni ;
B2  Pm3m 1 a=3.012A 27.287 0.0,0.0,00 -34.56
Ti:
(0.5, 0.5, 0.5)
a=2.859 A 0.0 08N1i8:782 0.25
Bl9 Pmma 5 p-g4613A 27689 (000 028 3711
c=4.199 A Ti:

(0.5, 0.276223 ,0.25)

a=2.921 A 0.042262 |\g 174203, 0.25
B19  p2/m 2 b=4667A 27280 © D174293,0.25) - -38.68
c=4.046 A (0.411238, 0.716667, 0.25)
¥=98.30°

La transformation de l'austénite vers la martenisitiiit une augmentation de 1.47% pour
le volume, lors du passage deéBavers laB19, par contre nous constatons une diminution de 1.4%
lors du passage de Bil9vers la martensitB19’. Notons que la différence entre les volumes de la
B2 et celui de 18819’ est de 0.36%, ce qui nous mene a dire que laforanation martensitique est
isochore.

Dans la derniére colonne du tableau nous avonsmides énergies de formation de
chaque structure, nous pouvons voir que I'énergi@lls basse est celle de la structBie’,
pendant que celle de B19 prend la valeur intermédiaire. Cependant la dfiée entre les deux
valeurs des énergies de formation de ces deux pleasérés faible. Nous pouvons donc dire que la
phase la plus favorable de la martensite est @elD’, ce qui concorde parfaitement avec les
résultats donnés dans la littérature [9] (voir TedalL I11.6).

La valeur expérimentale du module de compres®biit composdiTi est de 140GPa
[10]. Les valeurs que nous avons obtenues dansaiosls sont de 16GPapour laB2 et laB19.
Celle de 1aB19’ est de 16Z5Pa, avec une erreur moyenne de 17%, ceci coincidéwveinent avec

les résultats expérimentaux.
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[11-4-4 Pour x =0.75 (i3Ti)

Le composeé stoechiométrighdesTi a une structurecpordonnée, appelée la structir®,,.
Il a été montré expérimentalement que la précipitadeNisTi en équilibre, a partir de la solution
solide sursaturée déi aux basses températures, est précédée par urempbtastable appeléé
avec une structurel, [11]. Donc I'étude de la stabilité structurale telea du compos@lisTi inclut
les structureg 1,, DO,y et DOs.

Ces structures sont les mémes que celles présatagsde composHiTis, voir figures (g),
(h) et (i) dans 'annexe B. La méme procédure diojsation a été suivie pour ces structures, les

courbes d’optimisation sont données dans les fglik® et 111.6 suivantes.

-43330,66 -
i - i

+43330,68 1 ]

-43330,70 -

-43330,72 . -

-43330,74 - i

-43330,76 N _

-43330,78 -

-43330,80 -

-43330,82 -

Energie totale (Ry)

-43330,84 L 4

T T T T T T T T T T T
-15 -10 -5 0 5 10 15

Rapport c/a de la DO,

Figure II.5 : Optimisation du rapport c/a de la RO
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Figure I11.6 : Optimisation des volumes des stroesiDOs3, L1, et DOx4.

Les énergies totales sont calculées en variamdesmetres de réseau et par conséquent les
volumes pour déterminer la stabilité relative entess structures. Les résultats obtenus sont
présentés dans le tableau 4. Ceux-ci concordefdifganent avec ceux trouvés dans la littérature
[12] (voir Tableau III.6). La structurBO,4 possede I'énergie de formation la plus basse amec
différence légere de 1.06 KJ/Mol au-dessous de ckdl laL1,. Ceci apparait assez consistant du
fait que laL1, est observée comme une phase métastable. LaustrieD; apparait comme une

phase instable car son énergie de formation momntécart assez prononcé avec celle d@0a.
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Tableau IIl.4 : Propriétés structurales des stmastDOs, L1, et DO,4 pour le composBlisTi.

Phase Groupe Z Paramétres Volume Positions Energie de
spatial de réseau V/at atomiques formation

(A3 KJ/Mol
Til:
_ (0,0,0)
Fm3m _ Nil : -
DOs 4 a=576A 90.69 +(0.25, 0.25, 0.25) 29.72
Ni2 :
(0.5,0.5,0.5)

Ti:
(0,0,0)
2 Ni 1
L1, Pm3m 4 a-=3616A 89.38 (0.5, 05, 0) -45.49

(0.5, 0, 0.5)
(0, 0.5, 0.5)

a=4.89 A NIl :

6(0.5, 0, 0)

Ni2 : -
DOz P6,/mmc 16 c=8.014A 90.56 6(x, 2x, 0.25) x=-1/6 46.55

Til:

'Y::I.ZOO 2(01 0, 0)
Ti2 :

2(x’,2x’, 0.25) x'=1/3

[11-4-5 Pour x=1 (fcc-Ni)

Le Nickel cristallise dans la structure cubiqueefaentrée f€c). Les différents résultats
obtenus lors de I'optimisation de cette structunet slonnés dans le tableau I11.5. Ces résultats son
pratiguement les mémes avec ceux obtenus expéatagrant.

Tableau 111.5 : Parametres structuraux de la pfashi.

Structure Groupe spatial Parametres de Module de
réseau compressibilité
(A) (GPa)
fce-Ni Calculé Fm3m a=3.524 186
fce-Ni Expérimental[5] Fm3m a=3.523 180

La comparaison de nos résultats obtenus en utilisanéthodd-P-LAPW avec ceux trouvés dans
la littérature [5, 7, 8, 13, 14] (voir tableau @/, issus des autres méthodes de calcul ab iteties
gue les pseudopotentield{PB et les orbitales locales des sphéeres muffintMTO), montre que
la méthodeFP-LAPW est la plus précise et la plus efficace dans leutades structures

électroniques.
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Tableau 6 : Comparaison de nos résultats avecdiaxpntal et d’autres méthodes de calcul.

Structure Méthode a(A) B(A) c(A) angles Module de Energie de Ref.
compressibilité formation
(GPa) (KJ/Mol)
Nos résultats 6.216 - - - 130 -4.92
Potentiel 6.211 - - - 122 - [5]
DO interatomique
NiTis  TpwpPP (CASTEP)|  6.739 - - - 149 - 5]
Nos résultats 3.94 - - - 129 -7.94
L1 Potentiel 3.937 - - - 128 - [5]
NiTi2 interatomique
3 PWPP (CASTEP)|  4.003 - - - 128 - 5]
Nos résultats 3.012 - - - 167 -34.56
expérimental 3.011 - - 140 -34 [10]
Potentiel 3.016 - - - 158 - [5]
interatomique
B2 PWPP (CASTEP)| 2.976 - - - - 5]
NiTi 3.024 163 -35.22 8]
MB 2.976 - - - 156 -31.84 [7]
FP-LMTO -36 [13]
LMTO-ASA -38.1
Nos résultats 2.859 4.613 4.199 - 167 -37.11
B19 PWPP (CASTEP)| 2.742 4.653 4.301 - -38.11 8
NiTi USPP GGA 2776 | 4.631 4.221 - - - [14
FP-LMTO - 29.2 [13]
LMTO-ASA -34.5
Nos résultats 2.921 4.667 4.046 vy =98.30° 162 -38.68
expérimental 2.884 4.665 4.110 98.10 [9]
B1Y’ PWPP (CASTEP)|  2.942 4.682 4.094 97.8 -39.56 8]
NiTi Fixé
USPP GGA 2.929 4.686 4.048 [14
FP-LMTO -37.8 [13]
LMTO-ASA -39.8
DOs 5.768 - - - 198 -29.72
Ni3Ti Nos résultats
3.616 - - - 207 -45.49
Nos résultats
Potentiel 3.625 - - - 186 [5]
L1, interatomique
NisTi PWPP (CASTEP)|  3.553 - - - 179 [5]
FP-LMTO 47.1 [13]
LMTO-ASA -46.7
Nos résultats 4.89 - 8.14 - 208 -46.55
DOy, expérimental 5.109 - 8.299 -42.9 [12]
NisTi
FP-LMTO -47.6 [13]
LMTO-ASA -47.1
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I11-4-6 Détermination du diagramme de phases binaie Ni-Ti

Les valeurs calculées des énergies de formationlpsurois composés de l'alliage binaire
NiTi, dans les structures étudiées, sont tracées etdorde la fraction dé&li ajoutée (figure I1.7).
Parmi les structures étudiées précédemment, lesephdantermétalliques eénergétiquement
favorables sont 1d.1,-NiTis, la B19-NiTi et la DO,4-NisTi, qui concordent avec les résultats
expérimentaux. Les structurB® et B19 sont instables a 50% d, pendant que 1BO; et laLl,
sont instables a 75% di&.

Cependant, pour expliquer la transformation maitigoe apparaissant a température
ambiante, I'apport d’entropie doit étre consistamisque les variations de température, dans ce cas,
sont tres faibles. Ainsi I'entropie due aux viboas atomiques est vraisemblablement la premiere
contribution a l'entropie totalelS. Toutefois, nous n’avons pas fait une étude caracdrles
entropies, donc nous avons présenté uniquemefdtlad la température pour tracer le diagramme
de phases binaifiTi prédictif. Ainsi nous avons relié uniquement leag#s stables par des lignes
tangentes comme le montre la figure 111.7. Lesé&ldhces légéres des énergies de formation entre
laB19et laB19’ dans le composé équiatomigNéi d’'une part, et entre lal; et laDO,4 dans le
composéNisTi de l'autre part, montrent qu’un effet de tempémtast aussi révélateur pour la
stabilité de ces phases. Pour que la marteriifié)(et le composé intermétalliqidisTi puissent
cristalliser et figer dans les structu@$9 et L1, respectivement, il faudrait que la cinétique de
transformation de phases soit trés rapide. Il p@agrande controverse expérimentale concernant la

réaction eutectoideNiTi — Ni,Ti+ Ni;Tia 903K. Nous remarquons qu'il y a une asymeétrie par

rapport a la composition stoechiométrique entre desrgies de formation des structures des
composeéNiTiz et NizTi, ce qui veut dire que les composés surstoechiaqués en Ni sont plus

favorables que ceux riches €n

Nous constatons aussi queN . <(ENTs 4+ ENT )12, Sur la figure 1Il.7, nous

ormation Formation Formation

pouvons voir gue les valeurs des énergies de fosmdes phases du compdsdi se situent au-
dessous de la ligne tracée en pointillés entredisirs des énergies de formation de la phaseestabl
du composéiTiz (L1,) et la phase stable du compd§gTi (DO.,), cela signifie que, dans I'alliage
binaire NiTi, les composés stoechiométriques sont plus fawesaal se former que les autres
composeés riches eli ou enTi. Cependant les résultats obtenus sont calculés @ K, ils sont
donc insuffisants et limités pour apporter certainedications et confirmations aux hautes
températures. Des lors, il est important d’inclcoerectement les effets thermiques.

Les minima des courbes des énergies totales etidondes volumes sont dans la méme
ligne verticale pour les phasBg, B19etB19'. Nous pouvons donc dire qu’'aucun effet de pression

n’est constaté ; par contre un effet de teatpée semble avoir une influence sur la stakilés
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diagramme de phase binaire du systeme Ni-Ti
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Figure 111.7 : Diagramme de phases binaire du syst8li-Ti.

structures, ce qui confirme que la transformatiartensitique et par conséquent I'effet mémaoire
peuvent avoir lieu par un changement de températatesé par un simple chauffage ou un
refroidissement, en passant de I'austénite vemsaidensite et vice-versa.

Dans le compos@8lizTi, le minimum de I'énergie totale en fonction duwmk est décalé
vers la droite par rapport a ceux ddl@; et laL1,, ainsi nous précisons qu’un effet de pression, ou

plus exactement une dilatation de volume, est saiespour la stabilité de la phd36.,.

[11-4-7 Evolution du parameétre de maille et du modue de compressibilité

Pour calculer les modules de compressibilité etplmameétres de maille des différentes
structures, nous avons considéré une série d’ekpamt de compression de volume dans un
intervalle de 20% de part et d’autre du volume dikllore pour les structures étudiées, avec des pas
de 5% pour lesquels I'énergie totale est calcul&s. modules de compressibilité sont évalués
autour du volume d’équilibre en ajustant les cosirdes énergies totales a I'équation d’état de
Murnaghan Cette procédure nous permet de déduire les p&esrstructuraux a I'équilibre. Pour
le composé équiatomiqudiTi, la valeur prédite du module de compressibilitglies proche de la
valeur expérimentale est celle deBla9'. L'écart constaté est di au fait que les calootd ebtenus
aT=0K, que les effets de température ne sont pas pricoempte et que les mesures
expérimentales sont faites a partir de matériauycpetallins. Nous remarquons dans la Figure
111.8 (a et b) que I'évolution du module de comiegité et du volume, en fonction de la teneur en

Ni, n'est pas linéaire. Cette variation n'obéit gasa loi deVégard faute de continuité dans la
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géométrie des structures étudiées. Par exemplpasse, en augmentant la teneurNend’une
structure hexagonalencp-Ti a une structure cubiqudOs-NiTiz, puis a une structure
orthorhombiqudB19’-NiTi.

220 —————7——1——7— . . R . .
s 19 DO, -Ni Ti®. 2] b N
o 200 4 24 3 _ . ;
(O] : : Ti
2 1 ‘m ] 0] R
3 1807 Ni 7
[)] b . A
[%] B ™ 184 o
O 160 k. - S |
Q. ! ' ~
g . B19 g " | ]
o 140+ L1-NiTi_ .~ . =) L
o) 2 3 S o
o ) . 1 > 144 L1-NiTi, ‘ i
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2 1 ] 124 ‘% DO,NTI
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Teneur en Ni (%at.) Teneur en Ni( %at.)

Figure I11.8 : Evolution du module de compressiBiket du volume en fonction de la teneur en

atome deNi.

[11-4-8 Propriétés électroniques des phases stoecmétriques =0.5)

Pour montrer le caractére métallique de ces mat€riaous avons jugeé utile d’étudier
uniguement les structures électroniques des plaiseshiométriques en calculant leurs densités
d’états totalesOS. Nous avons traceé les densités d'ét@©P des différentes structures en
fonction des nombres d’états par atome dans umvaite d’énergie comme le montre la figure
l11.9. En effet pour les trois structures, |E0OS ne sont pas nulles au niveau de Fermi et
ressemblent a celles d’'un métal qui consistenteerx @nsembles de pics séparés par un pseudogap
qui correspondent, dans le c6té gauche, aux batedealences et aux bandes de conduction dans le
c6té droit. Nous constatons que ce pseudogap astbep plus prononcé dans la strucBi®’ et,
en général, les pics dansBa9 et [aB19’ tendent a s’élargir par rapport a ceux d82aCeci est
principalement da au fait que la combinaison elgseétats ddi et les états dNli est réduite dans
la phase martensitique que dans la phase cubiquasem de la faible symétrie.
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Figure 111.9 : Densités d’'état totales des struesi2, B19etB19'.
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I1I-5 Etude des phases ternaireNiTiM dans la structure B2-NiTi (x=0.5) (M : Li, C, Al, Ca,
Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, As, Zr, Nb, Mo, Tc,Ru, Rh, Sn, Hf, Ta, Pt)
[11-5-1 La supercellule B2-NiTi

Les calculs DFT peuvent fournir des informations utiles concernded structures
électroniques des structures cristallines ordonniées résultats dépendent du choix du potentiel
d’échange-corrélation qui est utilisé dans lesutald&En comparaison avec des systemes réels, il est
a souligner que toutes sortes d’'imperfections ggmirées. Cependant quelques unes parmi elles
peuvent étre simulées. Par exemple, il est posdibleprésenter des défauts tels que les impuretés
par une étude en supercellule qui consiste, darsnple cas, a reproduire la maille élémentaire
originale deux fois (2 x 2 x 2) dans les trois direns cartésiennes. Quand un atome, dans cette
large maille, est remplacé par un atome dimpuré&é, atomes voisins peuvent relaxer les
nouvelles positions en équilibre. Ceci peut induinechangement dans les paramétres de réseau et
donc affecter les propriétés structurales.

Figure 111.10 : La B2 supercellule pure (2x2x2)

-37993,8 —
-37994,0 ; -
-37994,2 g 4

-37994,4 4

Enrgie totale (Ry)

-37994,6 -

-37994,84 emes W 4

0,7 08 0,9 10 11 12
VO

Figure Ill.11 : Energie totale en fonction du voleihe la supercellulB2-NiTi.
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L’ajout d’un élément ternaire dans l'alliage a mémale forme binairéNiTi peut affecter
considérablement ses propriétés, plus particulieneneffet mémoire de forme qui est lié
directement aux parametres de réseau et aux éseatgidormation. Ceci est constaté dans le
changement apporté par ces éléments d'addition tEmgempératures de la transformation
martensitiqueds, A;, Mg et M définies dans le chapitre I.

Dans notre étude, nous nous sommes intéresséshangemnents apportés par quelques
éléments métalliques du tableau périodique danghlase a haute température, c’est-a-dire,
'austénite. Nous avons étudié la préférence de it chaque élément ainsi que I'évolution du
parametre de maille entre la matr82-NiTi pure et la supercellule avec défahigiM (M : Li, C,

Al, Ca, Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, As, Zr, N®Mo, Tc, Ru, Rh, Sn, Hf, Ta, Pt).

Pour cela nous avons construit une supercellull déructureB2, en multipliant par 2 la
maille élémentaire dans les trois directions sfetiévoir figure 111.10). Nous avons substitué, slan
cette supercellule, soit un atome Mi soit un atome d&i par I'élément ternairél. Ceci donne
une concentration de 1/16, soit 6.25% d’'impuretés.

La courbe de I'énergie totale en fonction du voluteda supercellul82-NiTi est montrée
dans la figure IIl.11. Les différents résultatseshts sont donnés dans le tableau III.7.

La différence entre les valeurs des résultats oistpour 1aB2 supercellule et ceux de B2
simple consiste dans la représentation du potediehange-corrélation. Ce potentiel est mieux
reproduit en supercellule, ce qui explique, pamgple, que la valeur de I'énergie de formation de

la B2-supercellule est plus proche de la valeur expériate que celle de B2 simple.

Tableau 1.7 : Parametres structuraux calculés pesustructure82 simple etB2 supercellule.

Structure Nombre Paramétre de Module de Energie de
d’atomes maille compressibilité formation
(A) (GPa) (KJ/Mol)
B2-NiTi 16 6.025 168 -34.43
supercellule
B2-NiTi 2 3.012 167 -34.56
Simple
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I1I-5-2 Etude des propriétés structurales des struttires NiTiM

Les parametres de réseau et les énergies totateglélments simples, que nous avons
additionnés, sont donnés dans le tableau I11.8.

La supercellule a été construite en placant un atdensubstitutio®M dans un site dali
puis dans un site d& (voir Figure Ill.12). Pour ne pas altérer la synete la structure, nous
avons choisi de positionner I'atorve dans le site de coordonnées (0, 0, 0), aussigmanNi que
pourTi. Nous avons optimisé le volume et calculé lesgiasrde formation de chaque structure. Le
tableau 1.9 présente les résultats de calculratsteles différentes structures.

Figure I11.12 : La B2 supercellule avec un atomiengpureté M en (0, 0O, 0)

yO 14

Tableau 111.8 : Parametres structuraux calculéséiaments simples.

Elément Nombre a (A) c (A) Angle Structures Energie (Ry)
atomique Z gamma

Li 3 3.51 Bcc -15.043854

C 6 2.46 6.71 120° Hcp -75.788836
Al 13 4.05 Fcc -485.640842
Ca 20 5.59 Fcp -1360.800843
Ti 22 2.95 4.68 120° Hcp -1707.634334
\ 23 3.03 Bcc -1898.644275
Cr 24 2.91 Bcc -2101.775470
Mn 25 2.78 Bcc -2317.297726
Fe 26 2.86 Bcc -2545.600957
Co 27 251 4.07 120° Hcp -2786.951075
Ni 28 3.52 Fcc -3041.6618
Cu 29 3.61 Fcc -3310.058482
As 33 3.76 10.55 120° Hcp -4522.031811
Zr 40 3.23 5.15 120° Hcp -7198.43183
Nb 41 3.30 Bcc -7640.946668
Mo 42 3.15 Bcc -8099.174842
Tc 43 2.73 4.39 120° Hcp 8573.330525
Ru 44 2.71 4.28 120° Hcp -9063.709005
Rh 45 3.80 Fcc -9570.524966
Sn 50 5.83 3.18 Bct -49430.566877
Hf 72 3.20 5.05 120° Hcp -30195.63757
Ta 73 3.30 Bcc -31252.208969
Pt 78 3.92 Fcc -36893.418789
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Tableau 1.9 : Parametres structuraux calculésptiese82-NiTiM.

Structure  Parameétre de Module de Energie de
réseau a (ua) compressibilit¢  formation (KJMol ™)
(GPa)
NigTi-Li 11.31 149 -31.03
Ni-TigLi 11.41 152 -25.93
NigTi-C 11.23 167 -38.62
Ni7TigC 11.26 178 -55.79
NigTi7Al 11.32 164 -38.71
Ni;TigAl 11.48 162 -31.24
NigTi7V 11.34 171 -29.29
Ni;TigV 11.43 165 -31.20
NigTi-Cr 11.31 172 -25.20
Ni7TigCr 11.39 168 -32.31
NigTi-Mn 11.28 198 -26.77
Ni;TigMn 11.37 170 -35.38
NigTi-Fe 11.29 170 -29.07
Ni;TigFe 11.34 168 -34.67
NigTizCo 11.29 167 -28.97
Ni;TigCo 11.37 170 -34.45
NigTi-Cu 11.29 170 -31.08
Ni;TigCu 11.40 159 -30.49
NigTi7As 11.35 194 -45.92
Ni;TigAs 11.47 161 -50.58
NigTizZr 11.5 168 -32.58
Ni;TigZr 11.57 153 -23.39
NigTizNb 11.44 173 -29.97
Ni-;TigNb 11.51 164 -29.53
NigTi-Mo 11.39 176 -27.01
Ni;TigMo 11.47 169 -33.31
NigTi;Tc 11.36 177 -28.72
Ni-;TigTc 11.44 173 -37.49
NigTi7Ru 11.35 178 -30.51
Ni;TigRu 11.44 174 -38.32
NigTizRh 11.34 175 -33.85
Ni-TigRh 11.45 173 -38.50
NigTi7Sn 11.46 172 -82.56
Ni;TigSn 11.61 158 -74.18
NigTi/Hf 11.50 168 -33.98
Ni;TigHf 11.57 157 -22.95
NigTi;Ta 11.44 170 -30.92
Ni;TigTa 11.53 160 -28.37
NigTi/Pt 11.37 177 -36.45
Ni;TigPt 11.50 166 -39.06
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[11-5-3 Etude de préférence de site
Nous avons déterminé la préférence de site deséltérd’addition en calculant I'énergie de

préférence de site par I'équation (l11.4) :

EPS — ENi7Ti8M _ ENiSTi7M + E(Ni _ T (I”.4)

Totale Totale ot- fcc ot-hcp
Si Epsest supérieure a zéro donc I'élémihpréfére substituer un atome Tie Si elle est inférieure

a zéro, dans ce cas un atomeNilesera remplacé par I'atome de I'élément ternklireLe tableau
I11.10 et la figure 111.13 montrent la préférence site de chaque élément ajouté.

Tableau 111.10 : Valeurs calculées des énergigsréference de site des éléments ternaires.

Elément Energie de préférence de site Site préféré

ternaire M (Ry) Ni Ti
Li 0.062 *
C -0.209 *
Al 0.091 *
Ca 0.206 *
Ti 0.077 *
V -0.023 *
Cr -0.087 *
Mn -0.105 *
Fe -0.068 *
Co -0.067 *
Ni -0.036 *
Cu 0.007 *
As -0.057 *
Zr 0.112 *
Nb 0.094 *
Mo -0.077 *
Tc -0.107 *
Ru -0.095 *
Rh -0.057 *
Sn 0.102 *
Hf 0.134 *
Ta 0.031 *
Pt -0.032 *
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Figure I11.13 : Préférence de site des élémentdditeon ternaires.

llI-5-4 Etude de I'évolution du parametre de maille entre la matrice pure B2-NiTi et la

matrice avec défautdNiTiM

Pour étudier I'évolution du parametre de maillerehd matriceB2-NiTi et la matrice avec

défautsNiTiM, nous avons d’abord calculé le paramétre de metille module de compressibilité

moyens des matricebligTizM et Ni;TisM en utilisant les probabilités de préférence de sit

P(Ni)etP(Ti), calculées a partir des énergies de formationlgsarelations (I11.5 et 111.6), dont les

valeurs obtenues sont présentées dans le tablehll EEnsuite, nous avons calculé la différence

entre le parametre de réseau de la matriceR2uiiTi et celui de la matrice avec défabigiM.

8oy = P(Ti)* a(NiTi,M ) + P(Ni)* a(Ni,Ti,;M ) (l11.5)
By, = P(Ti)* B(NjgTi,M )+ P(Ni)* B(Ni,Ti;M ) (11.6)
Ou:
. E NigTizM
P(Ti) = — Formanoni i (|||7)
()= g el
. E NirTigM
P(Ni) = — Formamoni i (|||8)
(N)= e

Et P(Ni) +P(Ti)=1 (111.9)
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Tableau Ill.11 : Probabilité de préférence de asitparametres structuraux moyens des phases

NiTiM.
Structure Energie de | Probabilité Paramétre Module de
formation amoyen (Ry) | compressibilité
(KIMol %) moyen (GPa)

NigTiLi -31.03 0.54 11.36 150
Ni7TigLi

NigTi,C -38.62 0.41 11.25 173
Ni-TigC -55.79 0.59

NigTi-Al -38.71 0.55 11.39 163
Ni7TigAl -31.24 0.45

NigTi,Ca -22.21 0.81 11.52 165
Ni;TigCa -5.31 0.19

Ni;Tig -28.07 - 11.48 163

NigTi-V -29.29 0.48 11.39 168
Ni;TigV -31.20 0.52

NigTi,Cr -25.20 0.44 11.35 170
Ni;TigCr -32.31 0.56

NigTi-Mn -26.77 0.43 11.33 182
Ni;TigMn -35.38 0.57

NigTi-Fe -29.07 0.46 11.32 169
Ni;TigFe -34.67 0.54

NigTi,Co -28.97 0.46 11.33 168
Ni;TigCo -34.45 0.54

NigTi; -31.48 - 11.29 171

NigTi,Cu -31.08 0.50 11.345 165
Ni;TigCu -30.49 0.50

NigTi;As -45.92 0.48 11.41 177
Ni;TigAs -50.58 0.52

NigTizZr -32.58 0.56 11.53 161
Ni;TigZr -23.39 0.44

NigTi-Nb -29.97 0.50 11.475 168
Ni;TigNb -29.53 0.50

NigTi-Mo -27.01 0.45 11.43 172
Ni;TigMo -33.31 0.55

NigTi;Tc -28.72 0.43 11.41 175
Ni;TigTc -37.49 0.57

NigTi-Ru -30.51 0.44 11.40 176
Ni;TigRu -38.32 0.56

NigTi;Rh -33.85 0.47 11.40 174
Ni;TigRh -38.50 0.53

NigTi;Sn -82.56 0.53 11.53 165
Ni;TigSn -74.18 0.47

NigTi;Hf -33.98 0.60 11.53 163
Ni;TigHf -22.95 0.40

NigTi;Ta -30.92 0.52 11.48 165
Ni-TigTa -28.37 0.48

NigTi-Pt -36.45 0.48 11.44 171
Ni;TigPt -39.06 0.52
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La différence entre les parametres de maille, @saklentre celui de la matrice puB2-

NiTi et celui de la matrice dop&BTiM est calculée par la relation suivante :

d= Byimiv~ 28gp it (111.10)

2a‘BZ—NiTi

Ou : aymy est le paramétre de maille de la phBSEIM, et a,,_y; €st celui de la phad®2-NiTi

pure. Notons que :@B2-NiTi) = a (B2-NiTisupercellule).

Les résultats obtenus sont présentés dans le talbld2 ci-dessous :

Tableau I11.12 : Valeurs des différences entrep@ametres de réseau de la strucB2eNiTi et les

structureB2-NiTiM.

Structure Paramtere d
a moyen(Ry)

B2-NiTi 11.39

NiTiLi 11.36 -0,2634

NiTiC 11.25 -1,2291
NiTiAl 11.39 0
NiTiCa 11.52 1,1413
Ni-Tig 11.29 0,7902
NiTiV 11.39 0
NiTiCr 11.35 -0,3512
NiTiMn 11.33 -0,5268
NiTiFe 11.32 -0,6146
NiTiCo 11.33 -0,5268
NigTi7 11.48 -0,8780
NiTiCu 11.345 -0,4390
NTAs 11.41 0,1756
NiTiZr 11.53 1,2291
NiTiNb 11.475 0,7024
NiTiMo 11.43 0,3512
NIiTiTc 11.41 0,1756
NiTiRu 11.40 0,0878
NiTiRh 11.40 0,0878
NiTiSn 11.53 1,2291
NiTiHf 11.53 1,2291
NiTiTa 11.48 0,7902
NiTiPt 11.44 0,4390
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Figure I11.14 : Evolution du paramétre de résealad®?2 en fonction de I'élément M.

La figure 111.14 montre I'évolution de la différeaale parametre de mailieen fonction de
I'élément ternaire additionné dans la structureaniB2. Nous constatons que les éléments qui
réduisent ce désaccord entre la matB@NiTi et les phasehliTiM sont Al et V. Par contre un
ecart important est constaté pour C, Ca, Zr, HiaetLes anti-sites de Ti et de Ni contribuent, eux
aussi a leur tour, a une grande distorsion entradtrice pureB2-NiTi et celle avec défaud2-
NIiTiM.

Du tableau 111.12, nous remarquons que le phESEAI est le plus énergétiquement
favorable a se former. Ajoutant a cela que le model compressibilité de ce cet alliage est presque
le méme que celui de la matri®2 Nous pouvons donc dire que I'aluminium constitue
meilleure alternative pour étre ajouté comme éléntemaire, dont le but est de former de
nouveaux alliages, qui joueront le role de barggreur freiner le mouvement de dislocations et
augmenter la résistance a la fatigue, et par coeségaméliorer I'effet mémoire et la
superélasticité de ces alliages a mémoire de forme.

Il a été montré que I'ajout d&l fait apparaitre de nouvelles phases cohérentes tgle la
B2-NiAl et les phases Heuslet,-NisAl et L1,-Ni,TiAl qui sont énergétiquement trés stables [15].
En effet, Ohishi et al. [16] ont observé une distribution uniforme entaenhatriceB2-NiTi et la
phase HeusleNi,TiAl durant un traitement thermique (recuit) dans Uliagd Ni-43Ti-7Al (at%) a
800°C. Koizumiet al. [16] ont démontré que la précipitation de cettagghHeusler augmente le
parameétre de rupture de la limite élastique daikagye50.71Ni-40.86Ti-8.43Alat%) par un ordre
de grandeur supérieur a 230Pa. La connaissance des relations existant entredagB2-NiTi et

la phase Heusldrl,-Ni,TiAl est indispensable pour concevoir de nouveauxgaiaa mémoire de
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forme technologiqguement importants, surtout auxpinatures inférieures a 800°C. Cependant,
d’apres les parametres de réseau des deux strgjatanes constatons I'existence d’'un désaccord de
maille entre elles. Ceci peut affecter la forme gbe8cipités, la distribution spatiale et le
grossissement des grains [17]. Pour favoriser I'bgéméisation de la précipitation, retenir la
cohérence entre les phases et réduire le travdibttement pour la germination de la martensite et
la croissance des variantes, il est nécessairee votispensable de réduire le parameétre de
désaccord de maille entre la matrB2-NiTi et la phase Heuslérd,-Ni,TiAl. Pour remédier a ceci,
nous avons consacré la derniére partie de notrailtcal’étude de I'effet de I'élément ternaire dan
la structureNi,AIM en remplacement d& pour voir I'évolution du parametres de désaccad d
maille entre, premiérement, la matriB2-NiTi et les phases HeusIBli;AIM et, deuxiemement,
entre les phasd®2-NiTiM et Ni,AlM.

I1I-6 Etudes des phases ternaireNi,AIM dans le composdliTi (x=0.5) (M : Li, C, Al, Ca, Ti,
V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, As, Zr, Nb, Mo, Tc, RuRh, Sn, Hf, Ta, Pt)
I11-6-1 Etude des propriétés structurales

Les calculs ont été fait dans la structure HeuklerNi,AlM, cette structure posséde 4
atomes par maille élémentaire. Nous avons platéntia M (M : Li, C, Al, Ca, Ti, V, Cr, Mn, Fe,
Co, Ni, Cu, As, Zr, Nb, Mo, Tc, Ru, Rh, Sn, Hf, TRt) dans le site (0, O, 0), 'atome Al, quant a
lui, a été positionné dans le site de coordonn@és (.5, 0.5). Les deux restants sont occupés par
les atomes de Ni dont les coordonnées sont (0.25, ©.25) et (0.75, 0.75, 0.75), comme le
montre la figure 111.15.

Nous avons optimisé le volume de chaque structouve géterminer le parametre de réseau
a I'équilibre et le module de compressibilité. Lé&sergies de formation ont été calculées par

I'équation (l1.11) ci-dessous. Le tableau Ill.1®ntre les différents résultats obtenus.

Ni,AM Ni,AIM __ _ _EM
EFormation - ETotaIe 2Efcc—Ni Efcc—AI ETotale

(1.12)

Nous avons représenté dans le tableau 111.14 lesyé&s de formation des phases Heusler
Ni,AIM selon la disposition de I'élément ternaMedans le tableau périodique. Nous remarquons
gue les énergies de formation des structures @snélEmentd/ se situent dans la méme colonne
du tableau périodique baissent en valeur lorsque passons d’'un élément de nombre atomifjue
petit a un autre élément de nombre atomique plasdgsauf pour la colonne de Co et Rh. Nous
pouvons donc dire gu’un effet de taille semble auoe influence sur I'apparition et la stabilité de
ces phases Heusler.
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Figure I11.15 : La structure L12 des phases HeusligAIM

Tableau 111.13 : Parametres structuraux calculésplases Heusl&li,AlM.

Structure Parametre de B module de  Energie de formation

réseau a (ua) compressibilité (KJ/Mole)
(Gpa)
NioAlLi 10.74 118 -38.77
NiLAIC 10.35 175 -72.48
NioAl, 10.93 161 -65.04
NioAlCa 11.89 93 -14.83
NiAlTi 11.16 174 -61.61
NiAlV 10.98 182 -38.44
NiAICr 10.85 192 -16.11
NiAlIMn 10.78 193 -14.74
NioAlFe 10.84 174 -31.33
Ni2AICo 10.74 189 -61.18
NizAl 10.70 196 -36.96
Ni2AICu 10.78 172 -36.43
NioAlAs 11.17 138 -74.64
NiAlZr 11.61 147 -104.47
Ni-AlINb 11.35 181 -43.13
NiAlMo 11.19 192 -20.27
NiLAlTc 11.10 199 -73.34
Ni-AIRu 11.06 195 -73.15
Ni,AIRh 11.06 190 -30.93
NiLAISn 11.48 144 -227.11
NiAlHf 11.55 162 -112.56
Ni-AlTa 11.34 185 -43.69
NiAlPt 11.16 187 -40.79
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Tableau IIl.14: Représentation des énergies de formation deegplrésusler en fonction du

nombre atomiqué de I'élément M selon sa disposition dans le tabj@ariodique.

Li C
() (6)
-38.77 -72.48
Al
(13)
-65.04
Ca Ti \% Cr Mn Fe Co Ni Cu As
(20) (22) (23) (24) (25) (26) 27) (28) (29) (33)
-14.83 | -61.61 | -38.44 | -16.11 | -14.74 | -31.33 | -61.18 | -36.96 | -36.43 -74.64
Zr Nb Mo Tc Ru Rh Sn
(40) (41) (42) (43) (44) (45) (50)
-104.47 | -43.13 | -20.27 | -73.34 | -73.15| -30.93 -227.11
Hf Ta Pt
(72) (73) (73)
-112.56 | -43.69 -40.79

l11-6-2 Etude du paramétre de désaccord de mailleMisfit) entre la matrice B2-NiTi pure et
la phase précipitéeNi,AlM
Les valeurs du parametre de désaccord de mgikatre laB2-NiTi et les phases Heusler

Ni.AIM déterminé par I'équation (111.12), sont montréasslle tableau I11.15 ci-dessous :

n= Ani,am 285,_yi (I11.12)
285, i

Ou : ay, ay st le paramétre de maille de la phase Hed$l#dM, et ag,_\;; est celui de la phase
B2-NiTipure

Dans la littérature, c’est le précipitdi,AlTi qui est évoqué comme phase cohérente et
homogene avec la matri@&2-NiTi. Néanmoins, nous pouvons voir sur la figure LGl y a une
large gamme d’éléments concurrents et candidatsy pemplacer leTi et former ainsi des
précipités cohérentdi,AIM dont le paramétre de désaccord de maille entreetelaxmatriceB2 est
plus au moins réduit. Les précipitBk,AlM, dont I'élément ternaire est As, Zr, Sn ou Hf, tson
énergétiquement plus favorables et plus stabledeqoigcipitéNi,AlTi. Cependant leurs propriétés
meécaniques sont affectées, vu que les modulesrdpressibilité de ces précipités sont tres réduits
par rapport a celui ddi,AlTi. Par contre pour les précipitd§AIM, avec Nb, Mo, Ta ou encore Pt
comme éléments d’addition, les modules de compidissisont notamment appréciables et plus
importants que celui dgi,AlTi. Malheureusement, ils sont brutalement défavodsésoint de vue

energétique.
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Bien que la valeur du parametre de désaccord déenextre le précipit&i,AlTc et laB2-
NiTi, est Iégérement supérieure a celle du parametréédaccord de maille entre le précipité
Ni-AlTi et B2-NiTi, nous pouvons dire que le Tc est la seule altemaiour remplacer le Ti, car
I'énergie de formation et le module de compressibile la phaseNi;AlTc sont nettement
supérieurs a ceux de la phas$igAlTi. Le cas du carbone est tres intéressant carskepté le plus
grand misfit entre la matrice B2-NiTi et le prétgNLAIC, ceci montre bien I'aspect cohésif du

carbone, déja connu, et sa tendance a formeraissris covalentes avec les atomes voisins.

Tableau I11.15 : Valeurs du parametre de désacdenthaille entre |82-NiTi et le précipité
NiLAIM.

Structure Paramtére 3
a moyen (Ry)

B2-NiTi 11.39
NiLAILi 10.74 -5.7068
NiAIC 10.35 -9.1308
NiLAl, 10.93 -4.0386
Ni,AlCa 11.89 4.3898
NiLAITi 11.16 -2.0193
NiLAlV 10.98 -3.5996
Ni,AICr 10.85 -4.7410
NiAlMn 10.78 -5.3556
Ni,AlFe 10.84 -4.8288
Ni,AlCo 10.74 -5.7068
NizAl 10.70 -6.0580
Ni,AICu 10.78 -5.3556
Ni,AlAs 11.17 -1.9315
NiLAlZr 11.61 1.9315
Ni,AINb 11.35 -0.3512
Ni,AlMo 11.19 -1.7559
Ni,AlTc 11.10 -2.5461
Ni,AIRu 11.06 -2.8973
Ni,AIRh 11.06 -2.8973
Ni,AISn 11.48 0.7902
NiAlHf 11.55 1.4047
Ni,AlTa 11.34 -0.4390
NiLAIPt 11.16 -2.0193
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Figure I11.16 : Evolution du paramétre de désacawmanaille entre |82-NiTi et le précipitdNiAlM
en fonction de I'élément ternaihé.

lll-7 Etude comparative du parametre de désaccord d maille (Misfit) entre les phases
précipitéesNiTiM et les phases Heuslé¥i AIM’

Le parameétre de désaccord de malllentre les structures des précipitddiM et les
structures HeusléMi,AIM’ a été calculé par la relation (l11.13) suivante :
L'indice «’ » signifie que chaque éléemeavitdu tableau périodique lui correspond le méme ou un
autre élémenti.

_ aNizAIM' _aNiTiM

§= (111.13)

a'NiTiM

OU : ayry est le paramétre de maille de la phiSEM, et ay; 4, est celui du précipitBli;AlM’.

Dans la figure IlIl.17, nous avons présenté, soumdod’'un contour, le parametre de
désaccord de maille entre les matribé§iM et les phases HeusIRi,AIM’. Nous avons porté sur
I'axe des abscisses le nomirele I'élément M dans l'alliage NiTiM. Sur I'axe desdonnées celui
des phases Heusldli,AIM’. La bande de couleurs a droite de la figure remt&s pour chaque
couleur, les valeurs du paramétre de désaccordailée rantre les structurediTiM et les phases

Ni.AIM’. Le vert correspond au désaccord de maille le pti$, le jaune représente a un désaccord

66



Chapitre Il Résultats et Discussions

de maille plus au moins faible, quant a I'orangseirapporte a un grand désaccord de maille. La
derniere couleur, qui est le bleu, montre un désdode maille trop important.

Nous remarquons sur cette figure que le désaccerdhallle est tres sensible pour les
éléments légers dont le nombre atomiguerie entre 10 et 50. Nous soulignons aussi guailsix
bandes de couleur verte pour lesquelles le déshammaille est trés réduit (intéressant). Ces
bandes correspondent en fait aux éléments Al, $j,Mo, Sn, Ta, etc. Ceci concorde d’'une autre
maniére avec ce qui a été avancé auparavant,&c@ist, les éléments qui réduisent le désaccord
de maille entre la matrice B2 pure et les phasesldeaNi,AIM.

Nous constatons que le paramétre évolue d'une meatigse et linéaire en fonction de
I'élément d’addition dans les phases Heusler, €edire, que le passage d’'un domaine de couleur
a un autre se fait progressivement et continuelieraaucune variation brutale (ni augmentation,
ni diminution) n’est constatée, cela veut dire goas ne pouvons pas rencontrer deux domaines de
couleurs qui ne sont pas voisins. En effet, si nch@sissons un quelconque préciptgAIM’,
nous remarquons que l'intervalle du parametre dacErd de maille est partout le méme pour la
matriceB2-NiTiM avec n’importe quel élément d’adition. Nous cooaksl donc que le désaccord
de maille est plutdt sensible au précipité qu’déhgent d’addition dans le compodéTi.

D’ailleurs, les bandes horizontales uniformes nemttbien cette tendance.
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Figure I11.17 : Evolution du désaccord de maillérertes structureB2-NiTiM et les phases Heusler.
Ni,AIM en fonction des élémenks du tableau périodique.
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et Perspectives

Je ne prétends pas détenir la vérité, ou la solution, mais
simplement inciter les scientifiques a garder une attitude
prudente en toute chose, en ne concluant pas a la hdte ...

Le Mystere des Ummites, Jean-Pierre PETIT
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IV-1 Conclusions générales

Dans notre travail nous nous sommes intéresséswlé des alliages a mémoire de forme a
base dNiTi a I'échelle atomique et électronique. Pour tous cadculs, nous avons choisi de travailler
dans le cadre de la théorie de la fonctionnelltadiensité DFT) et de projeter les fonctions d’ondes
sur une base. Ainsi, nous avons eu recours auxsguidees augmentées linéarisées a tout potentiel
(FP-LAPW. Cette méthode a fait ses preuves tant au nideaurésultats que dans la souplesse de
mise en ceuvre et de calcul, et constitue la baseend@s calculs des structures électroniques.

Notre travail a été centré, dans sa premiere pastie la détermination et I'analyse des
propriétés structurales, électroniques et mécaniges différentes structures figurant dans le syste
Ni-Ti pour différentes concentrations Bin allant de 0 a 100% avec un pas de 25%. L'étudade
stabilité relative des différentes structures arcfimn de la composition est déterminée par leutale
leurs énergies de formation. Elles nous ont petenigrédiction du diagramme de phase binaire du
systemeNiTi. En effet, nous avons investi et conduit I'optiatisn des géométries de maniere a
accéder aux structures d’équilibre. Les paramédrégquilibre et les modules de compressibilité
trouvés concordent largement avec la littérature pautes les structures.

Sur la base des considérations structurales (ogation des géomeétries), les énergies de
formation des différentes phases ont été calcuMess avons trouvé que ld, est la plus stable a
25% deNi pour le composBliTiz. Nous avons également confirmé quel1®’ et laDO,,4 sont les plus
énergétiquement favorables dans les compN$ES(50%at.Ni) et NizTi (75%at.Ni), respectivement.
En accord avec les calculs de typET (ab initio) effectués auparavant, nos résultatd &&s plus
proches de ceux obtenus expérimentalement. En qoesée, le diagramme de phabk§i calculé, a
éte déterminé en tracant les énergies de formatidonction de la concentration Ne

Nous avons exploré les propriétés électroniquesi,aious avons confirmeé, par I'analyse des
densités d’'état totale®Q9), I'aspect conducteur et donc métallique desgidisaa mémoire de forme
NiTi.

La deuxiéme partie de notre travail comprenaiutiét en supercellule de I'effet des additions
ternaires dans la phaB@-NiTi, ainsi que le désaccord de maille et la cohérentre cette phase et les
phases Heuslé\i,AIM apparaissant comme des précipités.

Contrairement aux autres éléments, il a été mayedl'aluminium et le vanadium, lorsqu’ils
sont introduits comme éléments ternaires, gardepatameétre de réseau deBapresque inchangé.
Cependant le vanadium rend énergétiguement le cedéNd®i moins stable.

L’étude de la préférence de site a également mauoied’aluminium préfére substituer le titane
dans la matric®82-NiTi. Ajoutant a ceci I'importante stabilité de la pa&B,AlTi et son considérable

module de compressibilité, nous confirmons, palségnent et en comparant avec ce qui a été avancé

71



Conclusions Générales et Perspectives

dans la littérature, que I'aluminium est la meiteewption pour former une phase précipitée cohérent
et homogene avec le compaddidi.

Le calcul du parametre de désaccord de maille, &woge d’'un contour, entre la matri&2-
NiTiM, c'est-a-dire avec défauts, et les phases HelslgdM a révélé une évolution lisse de ce
parametre en fonction du nombre atomigugour le précipitdNi,AIM. Et pour chaque précipité, nous
avons constaté la méme valeur pour le parametre oaporte quel élément d’additionl. Nous

concluons donc que le désaccord de maille estt@etisible au précipité qu’a I'élément d’addition.

IV-2 Perspectives

Bien que nous ayons réalisé nos calculs avec urdgmain, un certain nombre d’ameéliorations
pourra étre apporté ou envisagé. Il est en effdt gossible de confirmer la stabilité relative des
structures cubiques en calculant leurs constaresticqties. Les calculs ont été faitsTaO K,
néanmoins, l'acceés aux effets de la températurergibonstituer un atout majeur dans la prédiction
du diagramme de phases binaire du systdiFiE.

Pour réduire le désaccord de maille entre le comNOEi et les phases HeuslNib,AIM, il est
important d’envisager I'étude de I'effet d’additidfun élément quaternaire.

Dans le premier chapitre, nous avons mentionnélgpelication et 'usage des alliages a
mémoire de formeNiTi dépendent essentiellement de leur hystérésisdépend a son tour des
températuredls, My, As et A.. Ainsi, nous proposons I'étude de l'effet des #dds ternaires, voire
guaternaires, dans la phase martensitique, c’'dgead’ajout d’'un élément ternaire ou quaternaire
dans la structur@®19’, bien que ceci semble trés difficile en raisonlaldaible symétrie de cette

structure, donc un temps de calcul trop important.
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ANNEXE A : Propriétés thermomécaniques des alliages a mémoire de forme

I Effet mémoire simple sens

Dans [’état complétement martensitique (T<My), ’AMF peut subir une déformation
apparemment plastique de quelques pourcents (jusqu’a 8%), lors de I’application d’une contrainte
externe. Aprés annulation de cette contrainte et avec un simple réchauffement, jusqu’a une température
T> Ay, celui-ci retrouvera intégralement sa forme initiale en phase mére. En effet, la phase basse
température est constituée de plaquettes (variantes) de martensite aléatoirement orientées. Par
application de cette contrainte externe, on assiste a un mouvement des interfaces entre ces variantes qui
s’orientent suivant la direction de celle-ci (contrainte) dont un changement de forme est observé. Lors
du réchauffement, aprés décharge, le matériau subit la transformation de phase inverse (martensite-
austénite) entre les températures Ag et Ar Les variantes de martensite auxquelles est associé le
changement de forme disparaissent, ce qui conduit au retour vers la forme initiale. Cette transformation
peut étre qualifiée par de transformation thermoélastique. Elle se produit par cisaillement
macroscopique homogene paralléle au plan d’accolement que constitue I’interface entre la phase mere
(austénite) et la martensite.

Ce comportement est illustré par la figure 01.

Tempeérature

h

(o)

3 2

-

(1)

Déformation

Contrainte

Figure 01 : Effet mémoire de forme simple sens.
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Il Effet mémoire double sens

L’effet de mémoire double sens correspond a I’aptitude pour le matériau de posséder deux
formes stables, une forme haute température (dans 1’état austénitique) et une autre forme basse
température (dans I’état martensitique). Le passage de 1’état haute température a I’état basse
température et inversement entraine un changement de forme qui est réversible. Il existe deux types de
mémoire de forme.
11-1 Effet memoire double sens assiste

A T > Ay, on applique une contrainte constante qui produit une déformation purement élastique.
Au refroidissement, il apparait des variantes orientées par la contrainte appliquée. Ces variantes
provoquent une déformation importante (jusqu’a quelques %) dans le méme sens de la contrainte. Au
réchauffage, en phase austénitique, cette déformation disparait.

Au refroidissement, la martensite apparait a la température Ms croissante avec la contrainte. Ce

comportement est appelé effet mémoire double sens assisté ou supertehrmoélastique.

Contrainte Deformation

& '3

1[: 1 L AT

M fAf

P P

| L

Mz Me Température Température

Figure 02 : Effet mémoire double sens assisté (EMDSA).

111-2 Effet memoire double sens non assisté

En réalité on observe, aprés un cycle, une recouvrance incompléte de la déformation maximale
du cycle. Une déformation résiduelle subsiste aprés décharge thermomécanique complete. Si on
effectue plusieurs cycles thermomécaniques, on constate que la déformation résiduelle cumulée
augmente puis se sature. On dit que le matériau a été éduqué.

Cette déformation non réversible est associée a des changements de 1’état interne du matériau

(martensite résiduelle, augmentation de la densité de dislocations ...).
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A cet effet interne, hors d’équilibre thermodynamique, est associ¢ un champ de contraintes
internes spécifique du traitement particulier d’éducation appliquée au matériau. Ce champ de
contraintes internes a pour effet d’orienter les variantes qui se forment lors d’un refroidissement sans
contraintes appliquées. On obtient ainsi une déformation par simple refroidissement et sans contraintes
externes appliquées (Fig.03). Cet effet mémoire double sens correspond a I’effet superthermique dans

lequel les contraintes appliquées ont été remplacées par les contraintes internes créées par 1’éducation.

A (2)

Déformatior A

Contrainte o nulle

Ko
1

Mg M Température

Figure 03. Effet mémoire double sens non assisté¢ des AMF.
(1) : état non déformé
(2) : état déformé

111 Effet superélastique

Suivant la température initiale, on distingue deux types de superélasticité.
111-1 Superélasticité par transformation

Dans un certain domaine de température ou le matériau est austénitique (T>Ayg), la
transformation martensitique va é&tre induite par 1’application d’une contrainte provoquant une
déformation. La courbe des propriétés mécaniques (Fig.04) présente un allongement ¢lastique normal
jusqu’a une valeur critique de la contrainte. A partir de cette contrainte, des plaquettes de martensite
commencent a se former et la déformation continue comme s’il s’agissait d’un allongement plastique.
Quand la contrainte est relachée, la martensite formée disparait et 1’alliage revient a sa forme

austénitique en reprenant sa dimension premiere.
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Contrainte
A

(9

€

»
>

AH Allongement

Figure 04 : Effet superélastique des AMF (par transformation)

111-3-2-Superélasticité par réorientation

L’échantillon est initialement dans la phase martensitique et sa courbe de déformation est
analogue a celle de la figure 04. La déformation est essentiellement assurée cette fois-ci par un
mouvement des interfaces intervariantes et par la croissance des variantes les plus favorablement
orientées au détriment des autres. Ce mouvement microstructural peut conduire a la formation d’un
monocristal de martensite.

Les deux processus de déformation (transformation et réorientation) peuvent se combiner et on
obtient la courbe de déformation de la figure 05. La formation de la martensite commence au point A
et continue jusqu’au point B. la section BC représente la déformation ¢élastique de la

phase martensitique. La déformation entre C et D est provoquée par le processus de la réorientation de

la phase martensitique.
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Contramte

A

Allongement

>

Figure 05 : Effet superélastique des AMF (par transformation et réorientation)

111-4-Effet caoutchoutique

Dans les paragraphes précédents, les différents aspects du comportement des AMF ont été
reliés a la formation ou a la transformation de la martensite par mouvement des interfaces austénite-
martensite et martensite-martensite. De telles interfaces existent également a I’intérieur de la
martensite lorsque celle-ci est maclée.

Le déplacement de ces interfaces peut avoir un caractére réversible ou irréversible.

Lorsque le mouvement des interfaces est réversible (par exemple lorsque les contraintes sont
inférieures a leur seuil de réversibilité), la déformation macroscopique résulte d’une déformation
¢lastique et d’'une déformation réversible associée au mouvement réversible des interfaces. Pour une
contrainte donnée, la déformation totale réversible est nettement supéricure a la déformation é€lastique.
La module sécant est donc largement inférieur au module d’¢lasticité. Cet effet est désigné par effet
caoutchoutique (Fig.06) ou, dans certains cas (par analogie avec la superthermoélasticité), par pesudo-

¢lasticité par réorientation.
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Contrainte

__iﬂ:: Décharge élastique
i " de la martensite

P

Déformation

L i

(el ~
Effet caoutchoutique

Figure 06 : Effet caoutchoutique

111-5-Effet d’amortissement

Appelé encore frottement interne, 1’amortissement mécanique des matériaux est le résultat
d’une transformation irréversible d’énergie mécanique en énergie thermique dissipée. On observe, par
exemple, lors d’oscillations mécaniques, une diminution d’amplitude de ces oscillations en fonction du
temps.

Le frottement intérieur dépend de la température, de la fréquence, du niveau de déformation et
bien sur, du matériau et de son état interne. Dans le cas des alliages a mémoire de forme, on constate,
en fonction de la température, trois domaines dans lesquels le frottement intérieur prend des valeurs

trés différentes (Fig.07).
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Martensite + Austénite

Martensite

Austénite

Figure 07 : Effet d’amortissement

e Lorsqu’on est dans I’état austénitique, le frottement intérieur est di au mouvement réversible
des dislocations et défauts ponctuels est faible.

e Dans I’état martensitique, 1’alliage présente des capacités importantes d’amortissement des
chocs ou d’atténuation de vibrations mécaniques. Le frottement intérieur important est associé
au mouvement réversible des interfaces entre variantes de martensite.

e (C’est durant la transformation de phase que le frottement interne est le plus important. A ce

stade, il est associé au mouvement des interfaces austénite-martensite.
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ANNEXE B : Structures utilisées dans nos calculs

Structure Groupe Parametres Positions atomiques Figure

et type spatial de réseau

Nil :
0,0,0)
NiTis .
Fm3m a=6216 A il :

DO; +(0.25, 0.25, 0.25)
Ti2 :
(0.5,0.5,0.5)

Ni:
(0, 0, 0)
NiTis .
_ Til:
- Pm3m | a=3.94A (0.5, 0.5, 0)

2 (0.5, 0, 0.5)
(0, 0.5, 0.5)

Til :
a=532A 6(0.5,0,0)

_— Ti2 :
NiTis
6(x, 2%, 0.25) x=-1/6
P6,/mmc | c¢=8.71 A (x, 2%, )X
DO Nil :

2(0, 0, 0)

y=120°

Ni2 :
2(x°,2x°,0.25)x’=1/3
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Ni :

NiTi (0.0, 0.0, 0.0)
Pm3m | a=3.012A
B2 Ti:
(0.5,0.5, 0.5)
(d)
a=2.859 A Ni:
NiTi (0.0, 0.818782 ,0.25)
Pmma b=4.613 A _
B 2;612:23 0.25
c=41994 | >0 0.25)
a=2.921 A
- Ni:
NiTi b=4.667 A | (0.042262, 0.174293, 0.25)
P2, /m
B19’ ¢ =4.046 A -

y=98.3°

(0.411238, 0.716667, 0.25)

®
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NisTi

DO;

a=5.768 A

Til :
(0,0,0)

Nil :
+(0.25, 0.25,0.25)

Ni2 :
(0.5,0.5,0.5)

NisTi

L1,

a=3.616 A

Ti:
(0,0,0)

Nil:
(0.5,0.5,0)
(0.5,0,0.5)
(0,0.5,0.5)

NisTi

DOy

P6, /mmc

a=4.89 A

c=8.014 A

y=120°

Nil :
6(0.5, 0, 0)

Ni2 :
6(x, 2x, 0.25) x=-1/6

T1:
2(0,0,0)

Ti2 :
2(x°,2x7,0.25)x’=1/3

T Ni

N

"o

-

Ni

A

- NP

N B i
Ni T
\f;"";'"{\r .N'
. i|'. (I} '!;. | )
- Ni . Ni - N1
T Ni

Ti
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Annexe C

NN LSTART

check for atomic calculation
sarl, } - b
overlap. spheres - \
Hyyy = EyWy

I DSTART

atomic densities

. - superposition of
SGROUP SYMMETRY input files o
l atomic densities
struct files .s..'?‘rrc':‘ﬁ:_'es p
input files KGEN
k—mesh
generation

I

LAPWO
-72 Ve =—8np  Poisson
Fye(p) LDA

ORB

LDA+U, OP potentials [~ 3 V=Ve+Vxc
|
I

i Vyr

LAPWI1 LCORE

atomic caleulation

V747 Jwe = Exws Hyu = EpWa

1
I
1
i
ki

Ep Vi Peore Ecore
LAPWSO
L‘ [_1 add spin—orbit interaction
LAPW?2 X
I
Pral = LWEW; [Foocmmmmoooe '
L < F
Pyal ) ) Potd
: I I
I MIXER
LAP““DM e e p =p _(\‘-Ir) _p J
calculates density matrix new — Pold = ( Prai core/
Prew

ves

converged 7

no

Organigramme du paquetage du code Wien2K
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